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EDITORIAL 

Este volumen 9 de ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA contiene los trabajos 
presentados con ocasión del primer Encuentro Hispano-Francés sobre Mecánica de la 
Fractura y noveno del Grupo Español, junto a las conferencias invitadas de conocidos 
investigadores extranjeros que en él han participado: F. Guiu (Queen Mary) D. Franc;ois (U. 
Paris-Nord), S. Suresh (Brown U.), S. Shah (Northwestem U) y W. Bonfield (Queen Mary). 

VSA- &JA- C).K. 

A lo largo de nuestros encuentros precedentes hemos podido ir constatando un indudable 
crecimiento cualitativo y cuantitativo de la actividad investigadora española en este área. 
Creemos que con esta nueva conferencia la tendencia se confirma y la entusiasta respuesta de 
nuestros colegas franceses para celebrar esta reunión conjunta nos indica que gozamos ya de 
un cierto prestigio internacional. 

Los editores desean hacer constar su agradecimiento a todos los autores y, en particular, al 
equipo de la Escuela de Ingenieros Industriales de Barcelona, sin cuyo esfuerzo y cooperación 
no hubiera sido posible la publicación de este volumen. 

Aiguablava, abril 1992. 

Manuel Elices Calafat 
Manuel Fuentes 

Marcos Anglada Gomila 
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volume 9 d' Annales de Mécanique de la Rupture contient les travaux présentés a 
1' occasion de la premiere réunion Franco-Espagnole de Mécanique de la Rupture et la 
neuvieme réunion du Groupe Espagnol. Figurent également dans ce volume les articles 
relatifs aux conférences invitées données par de célebres chercheurs étrangers tels que F. 
Guiu (Queen Mary), D. Franc;ois (U. Paris-Nord), S. Suresh (Brown U.), S. Shah 
(Northwestem U.) et W. Bonfield (Queen Mary). 

Au cours des réunions précédents, nous avons pu constater un indéniable accroissement des 
activités de recherche espagnoles dans ce domaine, aussi bien au niveau quantitatif que 
qualitatif. Nous pensons que cette nouvelle conférence confirmera cette tendance. Les 
résponses enthousiastes de nos collegues franc;ais pour participer a cette réunion, indiquent 
que nous jouissons d'ores et déja d'un certain prestige intemational. 

Les éditeurs tiennent a exprimer leur gratitude a tous les auteurs et en particulier aux 
membres de 1 'Eco le d 'Ingénieurs Industriels de Barcelona, dont les efforts et la coopération 
ont été indispensables a la publication de ce volume. 

Aiguablava, avril 1992 

Manuel Elices Calafat 
Manuel Fuentes Pérez 

Marcos Anglada Gomila 
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HIGH-TEMPERATURE CRACK GROWTH IN CERAMIC MATERIALS 
SUBJECTED TO STATIC AND CYCLIC LOADS 

S. Suresh 

Division of Engineering, Brown U niversity 
Providence, Rhode Island 02912, USA 

Abstract. This paper provides an overview of sorne recent work on high temperature crack 
growth in ceramics and ceramic composites subjected to static and cyclic loads. First, general 
descriptions of mechanical fatigue effects in brittle solids are presented. Then, possible causes 
for mechanical fatigue effects in alumina-based ceramics and composites in the high temperature 
envíronment are discussed in terms of both crack-tip damage processes and crack wake effects. It 
is seen that crack growth rates under cyclic loads cannot, in general, be predicted solely on the 
basis of the known creep crack growth rates under static loads. Particular attention is focused 
on the effects on crack growth rates of the presence of intergranular and interfacial glass films, 
which either remain from the processing stage orare formed as a result of phase transformations 
in the high temperature environment. 

1. INTRODUCTION 

5 

The susceptibility of advanced ceramic materials 
to subcritical crack growth under staticfquasi-static 
and cyclic loading conditions has been the topic of 
considerable research in the recent past. Studies in 
this area have revealed the possibility of enhancing the 
damage tolerance of ceramic materials by recourse to 
a variety of toughening mechanisms (e.g., [1-4]). In 
addition it has become evident that ceramic materi
als can ~lso be prone to failure by true mechanical fa
tigue effects ( e.g., [5-10]), and that mechanisms which 
enhance the apparent fracture resistance under quasi
static loading conditions can, in fact, be detrimental to 
fracture behavior under cyclic loading conditions ( e.g., 
[11]). It is also found that in general, the cyclic crack 
growth behavior of ceramic materials cannot be deter
mined solely on the basis of information obtained on 
quasi-static fracture. 

The significant majority of available results per
tain to the fracture resistance of ceramic materials at 
room temperature and there is a critica! need to under
stand the high temperature crack growth characteris
tics of ceramic materials under testing conditions that 
are representative of potential service environments. 
This paper presents an overview of recent work [12-15] 
on the high temperature fatigue crack growth charac
teristics of polycrystalline alumina and alumina rein
forced with SiC whiskers. The discussion is necessarily 
brief because of space restrictions. 

2. MATERIALS AND EXPERIMENTS 

The materials discussed here are (i) a 90% pure 
polycrystalline aluminum oxide which is commercially 
available as Grade AD 90 from Coors Ceramics Co., 
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Golden, Colorado, USA, and (ii) an alumina ceramic 
reinforced with 33 vol.% SiC whiskers which is com
mercially available as Grade WG 300 from Greenleaf 
Corporation, Saegertown, PA, USA). In the monolithic 
alumina, the main impurities present as amorphous 
grain boundary films are composed of silica, magnesia, 
and calcia with trace amounts of iron oxide, sodium ox
ide and potassium oxide. The range of grain sizes found 
in the alumina is 2-10 pm with an average grain size 
value of 4 pm. The tensile and compressive strength 
values at room temperature are 221 and 2482 MPa, 
respectively, and the corresponding values at 1000°C 
are 103 and 517 MPa, respectively. In the cerarnic 
composite, the SiC whiskers have diameters largely be
tween 0.1 and 1 pm, and aspect ratios of 10-100; the 
grain size of the matrix a-alumina is 1-5 pm. The 
interface between the matrix and the reinforcement is 
mechanically bonded with only small amounts of pre
existing glass phase present at the interface as a result 
of processing. Full details of the microstructure for 
both materials can be found in [4,12-15]. 

Crack growth experiments in the high tempera
ture environments were conducted using single-edge
notched and fatigue-precracked four-point bend spec
imens of approximately 50 mm length, 10 mm width 
and 5 or 9 mm thickness. Tensile crack growth was 
induced in the bend specimens in the high tempera
ture air environment under either static loads or cyclic 
loads (sinusoidal waveform, frequency, Ve = 0.13 and 
2 Hz, and load ratio, R = 0.15). A fixed tempera
ture of 1050°C was used for the alumina specimens, 
while experiments were conducted at 1300, 1400, and 
1500°C for the ceramic composite. (Results for only 
the 1400°C tests are discussed here for the ceramic 
composite.) The damage at the tip of the static and 

fatigue cracks in the ceramics was studied in de
tail using transmission electron microscopy. Full de
tails of fatigue precracking, crack growth determina
tion, testing procedures and crack-tip mícroscopy for 
the high temperature creep fracture and creep-fatigue 
tests can be found elsewhere (4,12-15]. 

3. MECHANICAL FATIGUE EFFECTS 

Recent work [11,13] on fatigue crack growth in 
brittle solids has demonstrated the existence of me
chanical fatigue effects ( attributable to load flucua
tions) whereby crack propagation mechanisms and/or 
crack growth rates under cyclic loads are significantly 
altered as compared to those under static loads. Avail
able information on the static and cyclic fatigue of ce
ramic materials clearly shows the possibility of fatigue 
behavior which conform to one of the following cate
gories: 

l. Mechanical fatigue in which the macros copie mode 
of fracture under cyclic loads is distínctly different 
from that seen under static loads at both room and 
elevated temperatures. This type of fatigue occurs 

under uniaxial cyclic compressive loads which are 
imposed on notched plates ór cylindrical rods of 
ceramic materials [8,10,11,14,16]. 

2. Differences between the micromechanisms of crack 
tip deformation subjected to static and cyclic loads. 
Such differences are commonly observed during 
the high temperature fracture of both monolithic 
ceramics and cerarnic composites [12,14]. 

3. Micromechanical cyclic fatigue effects induced by 
the kinematic irreversibility of mícroscopic defor
mation, analogous to slip irreversíbility in fatigued 
metals. This effect can arise from crack-tip defor
mation processes ( such as rnicrocracking, marten
sitic phase transformation, creep cavitation, vis
cous deformation of glassy films, or frictional slid
ing along interfaces) which promote differences in 
the fracture resistance seen under static and cyclic 
loads [8-12]. 

4. Micromechanical fatigue effect induced by crack
wake contact. This effect can be promoted by such 
factors as grain-bridging or fiber-bridging of crack 
faces, roughness-induced crack closure and the as
sociated locking of crack-face asperities, pumping 
of the amorphous films within the crack walls by 
repeated cyclic loading, or bridging of the crack 
faces by debris particles created by repeated con
tact [11-15,17]. 

The results and discussions presented in this paper 
illustrate the existence of mechanical fatigue effects on 
the basis of the last three phenomena listed above. 

4. RESULTS AND DISCUSSION 

Figure 1 shows the fatigue crack growth rates, 
dafdN, as a function of the nominal value of stress 
intensity factor range, D.!{, for the alurnina ceramic 
subjected to cyclic loads in 1050°C air. For the partic
ular set of results shown in Fig. 1, the stress intensity 
factor range provides a reproducible characterization 
of crack growth response because of the small inelastic 
( creep) zone at the tip of the crack. In the mid-range 
of crack growth, a Paris-type relationship is seen where 
daf dN = e( D.K)m, where e is a material constant 
and m is the Paris exponent. The values of e are 
2.8x10-10 and 6.3x10-11 m/cycle·(MPa)-m, respec
tively, for Ve = 0.13 and 2Hz, (when D.I< is in units of 
MPav'ffi). m is approximately 10 and 8, respectively, 
for the two cases. At any given D.I< value, a frequency 
of 2 Hz causes a significantly slower crack growth rate 
compared to 0.13 Hz, with this difference being up to 
two orders of magnitude at certain f:.J( values. 

The results of Fig. 1 are re-plotted in Fig. 2 which 
shows the variation offatigue crack growth rates dafdt 
(= dafdN x ve) with the maximum stress intensity 
factor range of the fatigue cycle, I< max ( = !:::.!{ / ( 1 -
R)). Fig. 2 also includes the crack velocity dafdt for 
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sustained load fracture (static fatigue) plotted against 
the static stress intensity factor K¡. It is seen that 
at the same value of K¡ and Krnax, the static crack 
growth rates are significantly higher than the cyclic 
crack growth rates, with the difference in growth rates 
for the two cases increasing with decreasing K and in
creasing frequency. Also indícated in Fig. 2 (by dashed 
line) are the predictions of cyclic crack velocities solely 
on the basis of static crack growth data by integrating 
the static crack growth rates over the time period of 
the fatigue cycle ( which assumes that the mechanísms 
of static and cyclic crack growth rates are identical). 
A cornparison of the predícted crack velocities with ex
perimental data for cyclic fatigue clearly reveals sig
nificant differences. It can thus be seen that there is 
no unique correlation between static and cyclic crack 
growth behavior for ceramics in the high temperature 
environment. This inference is in contrast to sorne ear
lier conclusions r18,19] based on limited data where 
it was suggested that high temperature fatigue crack 
growth rates for ceramics could be predicted solely on 
the basis of static fracture data because any apparent 
cyclic fatigue was merely a manifestation of creep crack 
growth or stress corrosion cracking. 

For both static and cyclic loading of the alumina 
cerarnic, fracture occurs predominantly by intergranu
lar separation. However, there are significant mecha
nistic differences between the two cases whích promote 
apparent differences in the crack velocities seen in Fig. 
2 [15]. (i) The 90% pure alumina contains amorphous 
films along facets which undergo viscous deformation 
in the high temperature environrnent. Fig. 3(a) shows 
the presence of viscous films bridging the faces of the 
crack in the cerarnic. Fig. 3(b) shows a grain facet 
covered with molten glass phase [15]. Since the glass 
film is strain-rate sensitive, cyclic loading causes a dif
ferent deformation response than static loading. Fur
thermore, the deforrnation of viscous glass phase is ex
pected to be affected by the frequency of cyclic loading. 
(ii) The propensity for intergranular fracture causes mi
croscopically tortuous crack paths during both static 
and cyclic fracture, Fig. 3( e). However, the nature of 
frictional sliding and contact between the mating as
perities of the crack faces subjected to repeated cyclic 
loading is different from that for static loading. In the 
former case, repeated loading and unloading, in con
junction with rubbing along crack faces, leads to the 
formation of debris particles of alumina on the frac
ture surfaces, Fig. 3( e). Cyclic loading also exerts a 
pumping action on the viscous glass films present on 
the crack faces. 

These mechanistic differences for fatigue fail ure re
sponses between static and cyclic loads cause marked 
variations in the crack propagation rates, as seen in 
Fig. 2. The principal cause of subcritical crack growth 
seen in the alumina ceramic has been identified to be 
the presence of arnorphous glassy phases left from the 
processing of the ceramic [15]. The viscous creep of 
the glass phase in the high ternperature environment 

imparts a propensity for inelastic deformation, which 
is reflected in the extent of subcritical crack growth 
seen in Figs. 1 and 2. If the extent of glass formation 

is significantly reduced, as for example in the case of 
the AD 999 alumina (99.9% pure), the propensity for 
subcritical crack growth is also drastically diminíshed. 
Both static and cyclic fracture tests conducted on the 
AD 999 alumina reveal a high threshold for the on
set of fracture, which occurs catastrophícally as K¡ or 
Kmax approaches the fracture toughness, Klc· This is 
in contrast to the behavior seen in the 90% pure alu
mina where subcritical crack growth commences at K¡ 
or Kmax values that are as low as 0.25Klc· 

The glass phase in the monolithic alumina ceramic 
was formed during the processing of the ceramic mate
rial. While su eh pre-existing glass films are now known 
to play a significant role in influencing the fracture be
havior of cerarnics, it has also become evident that, 
even in initially glass-free brittle solids, significant lev
els of the glass phase could be formed as a result of 
in situ phase transformations during the high temper
ature test [11-14]. A dernonstration of thís effect is 
provided here with the aid of data obtained for alu
mina reinforced with 33 vol.% SiC whiskers. 

When the SiC whiskers in the A!z03-SiC compos
ite are exposed to oxygen at ternperatures typically in 
excess of 1250°C, they forma Si02 glass phase inítially 
along the interface with the matrix alurnina [11-12]. 
(Depending on the temperature, environment, loading 
and microstructures of the constituents of the cornpos
ite, the SiC whisker and the silica glass can also react 
with matrix to form alurnino-silicate glasses, mullites. 
For the particular set of experiments reported here, the 
primary reaction product is silica glass [4,20-22].) In 
an unnotched, uncracked block of the ceramic compos
ite, such oxidation will be confined to the near-surface 
regions of the material. However, in plates of the ce
ramic composite containing through-thickness notches 
or cracks, phase transformation leading to the forma
tion of glass will occur through the thickness of the ma
terial. As the glass phase becomes viscous in the high 
temperature environment, stress-assisted viscous flow 
of the glass in the near-tip regions promotes extensive 
cavitation along the interfaces and grain boundaries. 
The growth and coalescence of such cavities leads to 
the formation of a zone of rnicrocracks around the main 
crack tip. The development of interfacial cavities is ev
ident in the crack tip transmission electron micrograph 
of the cerarnic composite (Fig. 4) subjected to tension 
fatigue in 1400°C air [12]. Figure 5 shows an exam
ple of the creation of a zone of rnicrocracks ahead of 
a main crack tip in the Ah03-33 vol.% SiC compos
ite subjected to tensile loading in 1500°C air [4]. Note 
the presence of open microcracks in this micrograph 
taken in the fully unloaded condition which is indica
tive of the permanent strains developed in the crack-tip 
region. The permanent changes in the elastic proper
ties of the material in the crack-tip region due to mi
crocracking, along with microcrack-main crack ínter-
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actions, create cyclic damage zones to develop during 
fatigue loading [11]. These zones, analogous to cyclic 
plastic zones in metal fatigue, have a pronounced ef
fect on such phenomena as crack growth retardation 
in variable amplitude fatigue and nucleation of fatigue 
cracks from notches under cyclic compression loading. 

Detailed transmission electron microscopy analy
ses of crack tip damage ha ve shown that there are sorne 
intrinsic differences in the very mechanisms of defor
mation at the crack tip seen under static and cyclic 
loads [4,12,14]. Figure 6(a) is a transmission electron 
micrograph of damage seen in the near-tip region in a 
specimen subjected to static fracture in 1400°C air at 
K¡ ~ 3.5 MPayTrrí. This figure reveals that under sus
tained loads, a significant fraction of the SiC whisker 
can be converted to glassy regions (white areas in the 
figure, such as the one indicated by the arrow in the 
center of the figure). Such bulk oxidation, however, is 
not seen when the tensile stress fluctuates. Figure 6(b) 
is a micrograph of the near-tip region from a fatigue 
test (2 Hz frequency and R = 0.15) in the same high 
temperature environment (at Kma.x ~K¡ in the static 
case). Cyclic loading causes the breakage of whiskers 
in the crack-tip region. Note the meniscus ( denoted by 
the arrow) of the molten glass phase flowing through 
the broken whisker and interfacial cavitation in Fig. 
6(b) (12]. 

Figure 7 shows the crack velocity dajdt for the ce
ramic composite as a function of ](¡ for static load
ing and Kmax for cyclic loading from crack growth 

tests conducted in 1400°C air. The trends seen in 
this figure are essentially the same as those found in 
Fig. 2 for the case of monolithic alumina. Further
more, similar to the case of monolithic alumina, pre
dictions of cyclic fracture behavior solely on the basis 
of static fracture data do not match experimental ob
servations. These results imply that the effects of in 
situ glass formation on high temperature crack growth 
under static and cyclic loads are similar to those of pre
existing glass films in ceramic materials. Experiments 
conducted at different temperatures and loading condi
tions show that the amount of glass formation in creases 
with an increase in temperature, stress intensity factor 
and time at peak load (for trapezoidal or square wave
forms) or with a decrease in the loading rate ( cyclic 
frequency) (23]. 

While the present discussion has focused exclu
sively on crack growth at high temperature, the results 
reported here are also consistent with those found by 
other researchers. Recent studies on stress-life fatigue 
response in polycrystalline alumina with glass phase 
suggest that cyclic loading with a short duration of 
maximum stress in 1200°C air provides a longer fail
ure life than static loading with the same maximum 
stress [24]. Furthermore, increasing the hold time at 
the peak stress or decreasing the frequency causes the 
fatigue lifetime to approach the lifetime for static load
ing. Such a trend would be expected in light of the 

data presented in this paper. Cyclic loading has also 
been found to provide a more beneficia! lifetime than 
static loading in the high temperature tests conducted 
on Si3N4 (25]. 

5. CONCLUDING REMARKS 

This brief overview has highlighted several differ
ent mechanistic processes by which subcritical crac]\: 
growth could be induced in ceramic materials at high 
temperatures under static and cyclic loads. It has been 
shown that differences in both crack tip damage evo
lution and crack wake contact play a significant role 
in causing apparent differences between crack veloc
ities under static and cyclic loads. The presence of a 
glass phase along interfaces, either formed in situ in the 

high temperature environment or left from processing, 
is shown to be an important factor in determining the 
extent of subcritical crack growth under both static 
and cyclic loads. While the discussion here pertains 
mainly to alumina and alumina-based composites, sim
ilar effects of glass phase are expected to occur in other 
ceramic systems. It should be pointed out that only 
a limited amount of experimental results is available 
in the literature on high temperature crack growth in 
ceramic materials under conditions that are represen
tative of potential in-service environments. Additional 
experimental is needed to clearly identify the appli
cability and limitations of different fracture parame
ters for characterizing creep fracture and creep-fatigue 
fracture in ceramics. Further detailed work involving 
different matrices and reinforcements, test frequencies, 
waveforms, specimen geometries and environments is 
also needed before the high temperature fracture mech
anisms in ceramics can be fully understood. 
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Fig. 4. Interfacial cavitation in Ah03-33 vol.% SiC 
composite in 1400°C air (12]. 

Fig. 3. Micromechanisms of high temperature crack 
growth in AD 90 alumina in 1050° air [15]. (a) Viscous 
glass films bridging the grain facets. (b) Grain facet 
covered with molten glass film. (e) Roughness induced 
crack closure and debris within the crack. 

Fig. 5. A zone of microcracks created at the tip of 
a tensile crack in Ah03-33 vol.% SiC composite in 
1500°C air [[12]. 
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APLICACION DE LA INDENTACION AL ESTUDIO DE LA PROPAGACION 
DE GRIETAS EN MEDIOS AGRESIVOS 
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Instituto Tecnológico de Materiales 

Parque Tecnológico de Asturias 33428 Llanera España 

K. M. Liang y G. Fantozzi 
GEMPPM INSA de Lyon 69621 Villeurbanne cedex Francia 

Resumen. 
Existen varios métodos de medida de K¡scc, en los metales, en condiciones corrosivas (SENB, 
DT y DCB). Pero estos métodos son difícilmente aplicables al caso de cerámicas debido a la 
complejidad de las probetas utilizadas, así como a las severas condiciones de utilización 
(medio-temperatura) a las que se suelen someter los materiales cerámicos. 
En los últimos años se han realizado numerosos estudios sobre la técnica de indentación como 
método de evaluación del factor crítico de intensidad de tensiones en materiales frágiles. En este 
trabajo proponemos la utilización de esta técnica para determinar K¡scc en los materiales 
cerámicos. 

Abstract. Generally, sorne methods (e.g. DT, DCB and SENB) are used to measure K¡scc 
for metallic materials in corrosive conditions. These methods are, however, difficult to be used 
for ceramics. Recently, indentation techniques are considered as a simple method to measure 
the critical stress intensity factor (K¡c) for brittle materials. We report herein the application of 
indentation techniques for deterrnining the K¡scc of ceramics. 

l. INTRODUCCION 

Se ha observado una disminución de la resistencia a la 
fractura en las cerámicas que trabajan en ambientes 
corrosivos bajo tensión. Este fenómeno, que se denomina 
generalmente SCC (Stress Corrosion Cracking), fatiga 
estática o fractura retardada, se debe a la propagación de 
g1ietas preexistentes en el material. Las grietas pequeñas 
crecen hasta convertirse en críticas provocando la fractura 
catastrófica. Por lo tanto, resulta primordial el estudio de la 
resistencia a la propagación de grietas bajo tensión y bajo la 
acción de ambientes agresivos, y en particular la búsqueda 
de un método simple que nos permita determinar, en el 
ambiente real de aplicación del acerámica, el umbral del 
factor de intensidad de tensiones que determine a su vez 
una región de seguridad (K¡scc). 

Existen varios métodos de medida de K¡scc, en los 
metales, en condiciones corrosivas (SENB, DT y DCB). 
Pero estos métodos son difícilmente aplicables al caso de 
cerámicas debido a la complejidad de las probetas 
utilizadas, así como a las severas condiciones de utilización 
(medio-temperatura) a las que se suelen someter los 
materiales cerámicos. 

Un caso particular de dificil aplicación de estos métodos es 
el caso de los biomateriales. Las condiciones mecánicas 
pueden simularse fácilmente pero el ambiente químico 
corrosivo del cuerpo humano es difícilmente imitable en un 
laboratorio debido a su complejidad. 

Esto ha llevado a que el mejor método de ensayo hasta el 
momento sea la observación a posteriori de las piezas que 
han estado en servicio, y por un estudio microesu·uctural 
obtener una idea del mejor o peor comportamiento del 
material. 

Sin embargo este método no permite cuantificar el deterioro 
sino que sólo nos da una idea cualitativa del proceso de 
propagación por corrosión. 

En los últimos años se han realizado numerosos estudios 
sobre la técnica de indentación como método de evaluación 
del factor crítico de intensidad de tensiones en materiales 
frágiles. En este trabajo proponemos la utilización de esta 
técnica para determinar Krscc en los mate1iales cerámicos. 
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2. BASES TEORICAS 

La mecánica de fractura aplicada a la indentación [1-19] 
proporciona una base teórica para analizar problemas 
complejos de deformación y fractura producidos por 
contacto en las cerámicas. Varios autores [7,8,10] han 
analizado el campo de tensiones introducido por 
indentación. Lawn et al. [7] han establecido un modelo en 
el que el complejo campo elasto-plástico bajo el indenter se 
reduce a las componentes elásticas y residuales. Anstis et 
al. [8] han analizado la contribución de las distintas 
componentes a la formación de las grietas radiales. En la 
superficie de la indentación la componente elástica es una 
compresión y la residual es una tensión. La componente 
elástica es reversible pero la residual es irreversible. 

Cuando se produce la descarga del indenter (Figura 1) el 
campo elástico desaparece, pero la componente residual 
permanece. Por lo tanto la componente residual esta 
considerada como el origen de la fuerza responsable de la 
propagación de durante el último estadio. En este 
caso será la zona plástica la responsable de la propagación. 
En el fondo de la grieta radial, el factor de intensidad de 
tensiones (KI) correspondiente a la fuerza residual (Pr) es 
función de la longitud de la grieta radial (C): 

KI=f(C,Pr) (1) 

donde la fuerza residual (Pr) es función de la carga aplicada 
(P). Por lo tanto, 

(2) 

Lawn et al [7] y Anstis et al [8] han supuesto que el sistema 
de grietas esta sometido a la condición de equilibrio 
mecánico durante y después del contacto, de tal forma que 
la grieta radial permanece estable para K¡=KIC Liang et al 
[14] han obtenido una fórmula universal que permite 
calcular KIC para todos los materiales frágiles cualquiera 
que sea el nivel de carga utilizado. 

3. EXPERIMENTAL 

Si procedemos a la inmersión de una probeta que contenga 
grietas producidas por indentación, en un medio corrosivo, 
las grietas se propagarán debido a la tensión residual debida 
a la indentación y al medio corrosivo. La longitud de la 
grieta radial crecerá de C a Cs y el factor de intensidad de 
tensiones en el fondo de la disminuirá de K¡ a Krscc 
(Figura Cuando la propagación se 
parará. es una del material y tiene la 
misma importancia El valor de depende del 
material y de las 

Si queremos utilizar una cerámica en una máquina de 
forma que nos encontremos en el dominio de seguridad, 
debemos de escoger un material con un valor suficiente de 
Krscc. Para la medida de Krscc, proponemos utilizar Cs y 
Krscc en lugar de C y en la ecuación (3): 

14(Krsccó/Ha112)(H/E0)0.4{ l-8[(4v-0.5)/(l +v)]4 ¡ 
=(cJa)(c5/18a)-L51 (3) 

Para confirmar la validez de la fórmula hemos escogido 
los materiales O (HIP), mullita y diversas 
composiciones de Las propiedades 
mecánicas se presentan en la Tabla I. La tenacidad (K1c) se 
determinó por SENB y por indentación. En la técnica de 

Figura l. Componente residual del campo de tensiones. 

Figura 2. Propagación de grietas de indentación en 
ambientes corrosivos. 

SENB las probetas se ensayaron por flexión en 4 puntos a 
temperatura ambiente. Para la indentación las medidas se 
realizaron por DCM (Direct Crack Measurements) 
aplicando la fórmula (3) [14]. 

Después de la indentación, se sumergieron las probetas a 
temperatura ambiente en agua con un contenido en NaCl del 
4% en peso. Después de 200 h, se observó que la 
propagación de las grietas se había parado. Se midió de 
nuevo la longitud de la grieta radial (Cs) y se calculó Krscc 
a partir de (3). 

Para finalizar, las probetas indentadas se rompieron por 
flexión para poder observar los perfiles de las grietas por 
MEB. 

4. RESULTADOS 

La figura 3 muestra que el valor de Krscc es independiente 
de la carga aplicada durante la indentación en todos los 
materiales. Este fenómeno implica que la propagación de la 
grieta se para cuando KI en el fondo de la grieta alcanza el 
valor K¡scc. La ecuación (3) es una fórmula útil para 
evaluar K¡scc. 
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Figura 4. Fractografia en el caso de Y203: (I) Por 
indentación; (II) Por corrosión bajo tensión; (III) Por 
flexión. 

Tabla 1 Propiedades mecánicas de los materiales 

Por lo tanto, el método de indentación puede utilizarse no 
solo para determinar Krc sino también para K¡scc. Los 
valores de K¡scc y KIC se muestran en la Tabla II. 

La figura 2 muestra una grieta radial en la superficie de un 
material. La primera parte de la grieta es recta: esta parte 
corresponde a una propagación transgranular y a una carga 
residual elevada. El perfil de la segunda parte es muy 
irregular: la propagación es intergranular, la carga residual 
es más débil que en la primera parte y la corrosión juega un 
papel importante a nivel del borde de grano. 

La figura 4 muestra el perfil de las grietas en el caso del 
óxido de ytrio correspondiente a la figura 2. La superficie 
de fractura muestra tres zonas: 

(I) zona de indentación sin corrosión. 
(II) zona de propagación bajo tensión residual y 

corrosión. 
(III) zona de fractura catastrófica por flexión. 

En las zonas I y III el K¡ aplicado es igual a KIC y el modo 
de fractura es transgranular (Figura 5a). En la zona II el K¡ 
aplicado se sitúa entre Krc y K¡scc y el modo de fractura 
es mixto: intergranular y transgranular (Figura 5b). 

Este fenómeno puede explicarse de la siguiente manera: 

(i) En ausencia de tensiones, el material es atacado por el 
medio corrosivo. Charles y Hillig y Wiederhorn [20,21] 
han explicado la fractura de enlaces atómicos en el vidrio 
que reacciona con agua bajo tensión: 

H-0-H + -Si-0-Si- --> -Si-OH HO-Si-

La figura 6 muestra el modelo de la propagación. Sato y 
Shimada [22] han estudiado la corrosión de la circona en 
agua bajo tensión e indicado que existe reacción entre el 
agua y los enlaces Zr-0-Zr en el fondo de la grieta (Figura 
7). El Y 203 puede reaccionar con el agua como el vidrio de 
sílice y la circona. En el borde de grano, los átomos están 
en estado inestable y pueden reaccionar más fácilmente con 
el medio corrosivo que en los granos. Por lo tanto la 
propagación de la grieta tiene lugar a lo largo de los bordes 
de grano y el modo de fractura es intergranular. 

(ii) Bajo una fuerte tensión, sin embargo, la propagación de 
la grieta esta controlada por la tensión y las superficies de 
fractura son transgranulares para el caso del Y203 (Figura 
5a). 

Material E (GPa) H (GPa) V KIC (MPam112) ±0.2 
±3 ±0.3 ±0.005 SENB Indentación 

Y203 (HIP) 167B 8.1 0.298* 3.0 

Mullita 204B 12 0.2* 2.0 2.0 

ZAM 10 (75Mullita-25Zr0z) 2o5B 11.8 0.25* 3.65 3.6 

ZAM 11(56Mullita-18Zr02-26Al203) 224B 12.2 0.25* 4.55 4.6 

ZAM12 (11Mullita-17Zr02-72Al203) 297B 12.3 0.27* 5.00 5.5 

* [13 ] . B ' . ' -Calculado segun la ley de mezclas , Medido por metodo dinam1co (Gnndo Somc). 
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Tabla H. Comparación entre los valores de Krscc y Krc 

Material K¡scc K re L1K1c ilK¡c/Krc 
(MPam 112) (MPam112) 

Y203 2.7 3.0 0.3 10% 

Mullí te 1.6 2.0 0.4 20% 

ZAM H 3.1 3.6 0.5 14% 

ZAM 1 4.0 4.5 0.5 11% 

ZAM 1 5.1 5.5 0.4 7% 

a medida que 
que la la corrosión 

aumenta, el modo evoluciona de transgranular a 
Consecuentemente, la zona de SCC presenta 

un modo de fractura característico intergranular y 
transgranular 

S.CONCLUSIONES 

El valor de es de la carga aplicada 
durante la indentación en los materiales utilizados en 
este estudio. Este fenómeno implica que la propagación de 
la grieta se para cuando KI en el fondo de la gtieta alcanza 
el valor Krscc. La ecuación (3) es una fórmula útil para 
evaluar Krscc. Por lo tanto, el método de indentación 
puede utilizarse no sólo para determinar sino también 
para 

La técnica anteriormente tiene un dominio de 
aplicación que es el de los biomateriales. Asi, 
si sobre los se introducen indentaciones en 
distintas partes componente, en cortos periodos de 
tiempo se pueden determinar de forma cuantitativa las zonas 
más expuestas al ataque así como a más altas tensiones. 

Figura 6. Modelo de corrosión bajo tensión del vidrio en 
el agua [7 ,8]. 
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""H----0 - / 
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/1\ 
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Zr 
1 
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1 

H 

H 
1 
o 
1 

Zr 

/1\ 
Figura 7. Reacción entre el agua y los enlaces Zr-0-Zr. 
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EVALUACION DE LAS TECNICAS DE INDENTACION PARA LA DETERMINACION DE LA TENACIDAD A LA 
FRACTURA DE CERAMICAS DE HIDROXIAPATITA 

o. Bermúdez1 , J.A. Planell1 , A. Ravaglioli1
, S. Guiciardi1

, 

A. Krajewski1 , R. Martinetti1 y F.C.M. Driessens1 
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Politécnica de Cataluña, E.T.S.I.I.B., Avda. Diagonal 647, 08028-Barcelona 
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RESUMEN. El método de indentación Vickers para la determinación de la tenacidad a la 
fractura de materiales cerámicos es muy simple y no requiere complicados procedimi~ntos 
de preparación de las muestras. El presente trabajo revisa los valores que se obt1enen 
al aplicar diferentes expresiones existentes en la literatura para diferentes tipos de 
grietas a cerámicos de fosfatos de calcio (hidroxiapati tal y los compara con los 
resultados obtenidos por ensayos SENB. Se demuestra que la mejor coinc.idencia es 
lograda por una ecuación desarrollada por Liang, Orange Y Fantozz1, que es 
independiente de la carga aplicada y del tipo de grietas producidas. 

ABSTRACT. The fracture toughness determination by means of the Vickers indentation 
method in ceramic materials is very simple and does not require extensive sample 
preparation. The present work reviews the results obtained by applying different 
equations existing in the literature for different types of cracks to calcium phosphate 
(hydroxyapatite) ceramics, and compares them with those obtained from the SENB test. 
It has been shown that the best agreement is achieved by an equation due to Liang, 
Orange and Fantozzi, which is independent of the load applied and the type of cracks 
produced. 

l. INTRODUCCION 

17 

La tenacidad a la fractura es uno de los 
factores más relevantes a tener en cuenta en la 
aplicación de cerámicas para la sustitución de 
tejidos duros en el organismo humano. Incluso en 
el caso de las cerámicas bioactivas, porosas o 
densas, basadas en fosfatos de calcio, de las 
que se espera una colonización progresiva por 
parte del hueso vivo, se hace necesario asegurar 
una adecuada funcionalidad mecánica inicial. Por 
estas razones la evaluación de la tenacidad a la 
fractura se convierte en un requisito ineludible 
[1] . 

embargo, son las indicadas para estimar la 
evolución local o superficial de la tenacidad a 
fractura del material, como cuando ha habido 
interacción con el medio (una solución 
simuladora de fluidos biológicos, por ejemplo). 
Asi mismo, probetas provenientes de estudios in 
vivo difícilmente cumplirían los requisitos para 
los ensayos convencionales, siendo indicados 
también en este caso los ensayos de indentación. 

En el caso de las cerámicas de hidroxiapatita 
normalmente se puede disponer de suficiente 
material para elaborar probetas con las 
dimensiones requeridas por los ensayos 
convencionales (SENB, CVNB, DCB) y aparte de la 
dificultad para preparar probetas aceptables, 
dichos ensayos pueden realizarse con relativa 
facilidad. Las técnicas de indentación, sin 

En principio los métodos de indentación 
requieren la medida de la longitud de las 
grietas que emanan de los vértices de la huella 
dejada por el indentador. Una vez medidos los 
parámetros de la indentación, es decir, la 
diagonal de la huella de la indentación, la 
longitud de las grietas y la carga aplicada, se 
puede utilizar una de las expresiones 
disponibles que han sido desarrolladas por 
diferentes autores para calcular la tenacidad a 
fractura [2]. 
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Sin embargo, hay condiciones especificas y 
limitaciones para el uso de estas fórmulas 
debido a que algunas de ellas están relacionadas 
con el tratamiento de los datos sobre la base de 
grietas del tipo median-radial y las de otros 
sobre la base de grietas de Palmqvist; además, 
algunas de éstas están restringidas a ciertos 
materiales. Lógicamente aparecen dificultades 
cuando las grietas producidas no siguen ninguno 
de los patrones simples mencionados, como es el 
caso de las cerámicas de hidroxiapatita 
estudiadas en el presente trabajo. 

El objetivo del presente trabajo, que hace parte 
de uno más extenso acerca de las propiedades 
mecánicas de los biocerámicos a base de fosfatos 
de calcio, es evaluar la aplicabilidad de un 
conjunto de fórmulas representativas (ver Tabla 
l) para el cálculo de la tenacidad a fractura de 
hidroxiapatita sinterizada a dos diferentes 
temperaturas, teniendo como criterio de 
aplicabilidad el que dichas fórmulas reproduzcan 
los valores de tenacidad a fractura obtenidos 
por métodos convencionales. 

Tabla l. Fórmulas seleccionadas para el cálculo 
de la tenacidad a fractura de las cerámicas 
estudiados en el presente trabajo. 

Nº Ecuación Re f. 

1 o. 016 (E/IIl '· 5 (P ;ct.s l [3] 

2 0.055(ll,a'· 5/S1)) (ES1$/11)'· 4log(8.4a/C) [4] 

3 0.142(11,a'· 5/S1)) (ES1$/11,)'· 4 (C/a)·Lli [5] 

4 O. 01 (E/11) 212 (P /Cu) [6] 

5 0.015 (E/11) 213 ((C-a) /a]·U (P/CL 5 ) [7] 

6 (ll,ai.l / 11$) (E¡zj/11,) o.4 (C/a) (cttaai·Ut [8] 
X 1/14 {1 8 [ (4v-0.5) 1 (l+vl ] 4 ) 

2. MATERIALES Y METODO 

Por medio de la técnica de injection-moulding se 
prepararon barras de hidroxiapatita cuyas 
caracteristicas se relacionan en la Tabla 2. Los 
valores de referencia de la tenacidad a fractura 
se obtuvieron por flexión en cuatro puntos de 
barras entalladas (SENB) mediante una máquina 
universal de ensayos electromecánica. 

Fragmentos resultantes de estos ensayos se 
encastaron en resina y se pulieron por medio de 
pasta de diamante y silica hasta un acabado de 
tres micras. Se hicieron indentaciones Vickers 
por medio de un microdurómetro con cargas de 10, 
25, 50, 100, 300, 500 y 1000 gramos durante 15 
segundos, y un durómetro con cargas de 5 y 10 kg 
por tiempos de 10 a 15 segundos. Las diagonales 
de la huella Vickers y las grietas producidas se 
midieron, bien directamente a través de las 
facilidades ofrecidas por los equipos empleados 
o bien por medio de un microscopio óptico 
calibrado. 

La tenacidad a la fractura se calculó con base 
en las fórmulas consignadas en la Tabla 1, las 

Tabla 2. Características de las barras 
cerámicas de hidroxiapatita utilizadas en el 
presente trabajo. 

Temperatura de 1280 1380 
sinterización 
(OC) 

Dimensiones a = 
' 

4.1 a = • 4.1 
iniciales b = 

' 
4.1 b = • 4.1 

(mm) h = 40.0 h = 40.0 

Peso inicial 1.2 1.2 
(gramos} 

Coeficiente de a : 21 a : 26 
acortamiento para b : 21 b : 26 
cada dimensión e : 15 h : 20 
(%) 

Pérdida de peso(% 30 31 
del peso inicial} 

Densidad (% de la 85 95 
densidad teórica) 

E (GPa} 60 ± 3 90 ± 7 

MOR (MPa) 35 ± 8 53 ± 21 

K¡c (SENB) 
(MPa mll 2 l 

0.52 ± 0.06 0.86 ± 0.14 

!IV (Kgf/mm2 ) (5 198 ± 9 440 ± 20 
Kg por 15 seg.) 

cuales merecen ahora un comentario. En ellas las 
cantidades a y e se deben entender con 
referencia a la Figura 1, que representa la 
huella dejada por el indentador Vickers y la 
intersección de las grietas que emergen de los 
vértices de la huella con la superficie del 
material. 

1 • 
1 1 

1-/-< ' 
1 1 1 

: ~2o~ t 

L--- 2 e -----------1 

Figura l. Geometría básica de la huella y 
grietas producidas por indentación 

H se refiere a la cantidad P/2a2 , en la que Pes 
la carga aplicada por el indentador, y que 
representa la presión media ejercida por el 
mismo; algunos autores la definen corno la dureza 
del material; v es el módulo de Poisson, que 
para la hidroxiapatita se asumió igual a 0.25; 
~ representa el cociente entre la presión media 
ejercida por el indentador y el esfuerzo a 
cedencia del material y se tomó igual a 2.7 de 
acuerdo con [2] . 
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Todas las ecuaciones se re-escribieron en 
términos de la dureza Vickers (HVN} , por lo cual 
los coeficientes numéricos pueden ser un poco 
diferentes de los empleados originalmente por 
sus autores (ver Tabla 3) . 

Tabla 3. Fórmulas seleccionadas re-escritas 
para el cálculo de la tenacidad a la fractura 

1 0.0154 (E/H )u (P/CL 5 ) [3] 

3 0.0303(Hau) (E/H )'-<log(8.4a/C) [4] 

3 0.0782(H a" 5 ) (E/H )0·' (C/a)·u• [5] 

4 0.0095(E/H')'í' (P/Ct ') 

5 0.0143 (E/H')'í' [(C-a) /a]·"·' (P/Cu) 

El valor de dureza Vickers empleado en cada 
cálculo fue el obtenido para cada indentación y 
no el valor promedio que se cita en la Tabla 2. 

El complicado sistema de grietas que se producía 
no permitía identificar un tipo definido de 
grieta (median-radial o Palmqvist) por lo cual 
era más lógico utilizar una ecuación que en lo 
posible no dependiera de la carga aplicada o del 
tipo de grieta producido; por ese motivo se 
escogió la fórmula universal (6), debida a 
Liang, Orange y Fantozzi [8] como fórmula básica 
para el cálculo de la tenacidad a fractura. Las 
ecuaciones (2) y (3), debidas a Blendell [4] y 
Lankford [5] respectivamente, corresponden a 
ajustes a curvas de datos experimentales para 
los dos tipos de grietas y por ello son 
presumiblemente aplicables a los dos sistemas. 
La ecuación (5), debida a Laugier [7] se incluyó 
porque ha sido utilizada en trabajos anteriores 
[9, 10, 11]; la (1) y la (4), debidas a Anstis 
et al. [3] y Laugier [4] son basadas en un 
modelo exclusivamente median-radial y se 
incluyeron por comparación. 

3. RESULTADOS Y DISCUSION 

Las figuras 2 y 3 muestran el aspecto de la 
superficie de los materiales indentados, con 
típicas huellas de indentación, en las que se 
revela desconchamiento ("chipping") severo y 
posible presencia de grietas laterales 
superficiales. En general las huellas tendían a 
deteriorarse rápidamente, más por propagación 
del desconchamiento que de las grietas emanadas 
de los vértices, fenómeno que probablemente 
puede atribuirse a la fatiga estática del 
material. A 10 kg fue imposible hacer mediciones 
en las muestras más densas por la destrucción 
local del material indentado; en las menos 
densas no se obtenían grietas a cargas pequeñas 
excepto para tiempos prolongados (>30 segundos). 

La Tabla 4 recoge los datos de tenacidad a 
fractura, calculados para la muestra sinterizada 
a 1380°C de acuerdo con las fórmulas de la Tabla 

Figura 2. 

Figura 3. 

3. Huellas de indentación Vickers 
en ceram1ca de hidroxiapatita 

a 1380°C mostrando distintos 
desconchamiento de la superficie 

Figuras 2 y 
producidas 
sinterizada 
aspectos del 
del material. 

3 mientras que la Figura 4 expone el nivel de 
aplicabilidad de cada una en comparación con los 
valores obtenidos por SENB. 

Tabla 4. 
calculados 
cerámicas 
1380°C. 

Valores de tenacidad a fractura 
por técnica de indentación sobre 
de hidroxiapatita sinterizadas a 

r\P ~ o.o•, 0.1 1 o.2 1 0.1 

- . 1 

1 

0.(,61 0.84 o.r,n 0.68 

(). ,, 11. () :, . o 

0.6(;. 
1 

0.56 ~ 0.5R 

~ o.7?. o.rn o R1l! o.q'> i 1.00 o.94 1.01 
1 

1.0·1 l.~'l: O.fl6 1.10' l.OB 0.9 0.9?. i 
1 

i O. IR ¡•, .S9 l 0.69 0.68 1 0.58 O.GO 

r, ]1.)!! .1/, .70 1 0.81 1 0.7rl O.r:i~ 0.47 

(, 1 0.7?, 10.871 0.71 1 0.8" 0.8'> O. 'IR i 0.89 

pt(>llH.:d¡(J datos Pn 1 t i1a 
e p,n{~nt D la d»sviar'íón estándar) 

o. 65 
(O. 091 

o. 9! 
1 o. 091 

l. 01 
1 o .11 1 

o. 67 
(0. 09) 

o. 81 
1 o. 271 

o. 81 
1 o. 061 

Se puede observar que para la cerámica 
sinterizada a 1380°C las fórmulas de Blendell 
[4] y Liang, Orange y Fantozzi [8] son las que, 
dentro del error experimental, dan valores más 
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K'tc: (MPa m'h) 
1,2~~-------------------------------. 

0,8 

0,6 

r l 
·········¡·····························¡········· 

0,4L---~--~----L_ __ _L __ _J ____ L_ __ _L~ 

o 2 3 4 5 

Número de Fórmula 

(7 • SENB) 

6 7 

Figura 4. Comparación de los valores de 
tenacidad a fractura por in den tación con los 
obtenidos por SENB. 

cercanos al obtenido por SENB, aunque la 
ecuación de Blendell [4] tiende a dar valores en 
el limite superior de la franja determinada por 
dicha técnica. Los modelos median-radial 
utilizados (ecuaciones 1 y 4) no dan resultados 
satisfactorios, mientras que la fórmula de 
Laugier para grietas Palmqvist [7] da un 
promedio aceptable pero afectado por una gran 
dispersión. 

Los datos para la cerámica sinterizada a 1280° 
se exponen en la Tabla 5. Una simple inspección 
permite observar el buen nivel de coincidencia 
de las fórmulas de Blendell [4], Lankford [5] y 
Liang, Orange y Fantozzi [8] con el valor 
obtenido por SENB. Por el contrario, las otras 
fórmulas no ofrecen resultados satisfactorios. 

Tabla 5. Valores de la tenacidad a la fractura 
obtenidos por técnica de indentación sobre 
cerámicas de hidroxiapatita sinterizadas a 
1280°C. 

1 F\P 1.0 5.0 10.0 K 
1 

1 0.39 0.29 0.36 0.34 
(0. 04) 

2 0.60 0.44 0.52 0.52 
(0.07) 

3 0.59 0.44 0.50 0.51 
(0.05) 

4 0.45 0.31 o. 34 0.37 
(O. 06) 

5 0.45 0.22 0.29 0.32 
(0.10) 

6 0.50 0.52 0.58 0.53 
(0.03) 

F Fórmula (con referencia a la Tabl a 3) 
P = Carga (en kg) 
~e = Promedio de datos en la fila 
(entre paréntesis la desviación estándar) 

Se puede concluir que las fórmulas de Blendell 
[4] y Liang et al. [8] son las más adecuadas 
para el cálculo por indentación de la tenacidad 
a fractura del material objeto del presente 
trabajo, aunque la de Liang et al. presenta la 
ventaja de ser independiente de la carga 
aplicada y del tipo de grietas producidas. Sin 
embargo, la sola aplicación de las fórmulas 
mencionadas puede ser insuficiente para el 
estudio de la tenacidad a fractura del material 
que, como se dejó establecido antes, presenta 
porosidades entre el 5 y 15% y un desconcha
miento acusado bajo indentación, requiriéndose 
entonces un estudio detallado que relacione la 
microestructura con las propiedades mecánicas 
del material. 
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UN MODELO PARA EXPLICAR LA CONFIGURACION DE FISURAS 
GENERADAS MEDIANTE ENSAYOS VICKERS 

A DIFERENTES CARGAS EN 4Y-PSZ 

A. Pajares, F. Guiberteau, F. L. Cumbrera y A. Dominguez-Rodriguez* 

Dpto. de Física. F. Ciencias. Univ. de Extremadura. 06071-Badajoz 
* Dpto. de Física de la Materia Condensada. Univ. de Sevilla. 41080-Sevilla 

Resumen. El estudio de los perfiles de fisuras generados mediante ensayos Vickers en 4Y-PSZ 
muestra una configuración cuasi radial a cargas bajas, semicircular a cargas altas, pasando por una 
configuración tipo "ritíon" a cargas intermedias. A pesar de las diferencias morfológicas observadas, la 
longitud de las fisuras en superficie muestra una dependencia con la carga característica de fisuras 
semicirculares. Por otro lado, se observa bajo la imprenta una región inaccesible a las fisuras 
(corazón). Para explicar estos resultados, se propone un modelo que admite la existencia de una zona 
de transición de mayor tenacidad entre el corazón y la matriz elástica. El análisis efectuado, 
considerando el factor de intensidad de tensiones residuales "standard", proporciona valores de tenacidad 
en la zona de transición que llegan a superar en aproximadamente cuatro veces a la tenacidad del 
material 

A bstract. Analysiss of crack profiles introduced by Vickers indentation tests on 4 Y -PSZ reveals that 
radial-shaped cracks are observed at low loads. The cracks assume a kidney shape at intermediate loads, 
and a half-penny configuration at high indent loads. However, the crack length depedencies predicted 
by half-penny crack models fit well the surface crack length in allload ranges. Moreover, a significant 
zone of uncracked material (core) exists directly undemeath the indent In order to explain these results 
a model ís proposed, assuming that the indentation test generates a zone of higher toughness 
(intermediate region) between the core and the elastic matrix. By suitable analysis, including the 
standard means of accounting for residual stress around the indents and using the crack profile, it is 
possible to derive the toughness in the intermediate region. In this intermediate region an effective 
toughness about four times the normal material toughness can be achieved. 

l.INTRODUCCION un aumento de volumen (3-5%), absorbe energía de la 
fisura inhibiendo su posterior propagación. Las 
aplicaciones de este mecanismo para el diseño de 
cerámicos tenaces fueron sugeridas inicialmente por 
Garvie y col. (1) y, posteriormente, verificadas 
experimentalmente por Porter y col. (2-4). 

En las últimas décadas, la investigación en el area de 
materiales cerámicos ha experimentado un gran 
desarrollo. Entre los factores mas decisivos que han 
propiciado este espectacular desarrollo destacaremos, por 
un lado, el descubrimiento de la transformación tenaz en 
zirconia parcialmente estabilizada (PSZ) y, por otro, la 
aplicación de las técnicas de penetración (Vickers, 
Knoop ... etc.) para el estudio de las propiedades 
mecánicas de cerámicos. 

El mecanismo de transformación tenaz consiste en la 
transformación martensítica, inducida por el campo de 
tensiones en punta de fisura, de pa. liculas metaestables 
de zirconia desde la simetría tetragonal a la simetría 
monoclínica. Esta transformación, que va acompaiiada de 

Los valores mas elevados de tenacidad se han obtenido 
para el sistema Mg-PSZ (20 MPa ml/2) (5), sin 
embargo, las aplicaciones de estos materiales deben 
limitarse al dominio de bajas temperaturas ya que, a 
temperaturas elevadas, las partículas tetragonales se 
desarrollan superando un tamaño crítico transformándose 
espontaneamente durante el enfriamiento. 

La situación en el sistema Y-PSZ (4 mol%) es diferente 
ya que, en estudios previos, se ha detectado la presencia 
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el estudio 

En este discuten los resultados de 
un estudio detallado sobre la rPcT\nc•ct<> 

de Y-PSZ (4 
Vickers a IPrnn,Pr<> 

L.OiflCI1t:llilnerue, se 

los ensayos Vickers para estimar la tenacidad del 
material. Se trata, pues, de un estudio que nos 

bases para la sistemática 
h-<~ 1'.,''"' futuros. 

El contacto de un inYnrPcr.rduro \"""'"'"'''-'~J y puntiagudo 
en éste una huella 

"""""~"' característica de los procesos de deformación 
irreversibles. En el caso de materiales duros como los 

DO<len1os considerar que el volumen de la 
radial neto de 

a una zona de forma 
rodeada por una matriz 

elástica. La deformación elástica retenida en el 
material debido a que la zona su 
recuperación . .n'""""""" en la realidad existen desviaciones 

IUVUv><U', resulta adecuado 
el del campo de tensiones 

resliOru:ues que existe alrededor de la imp1ren1ta. 

estos ensayos. 

Existen diferentes corm~;u:rntcwnes 
desarrollarse alrededor de las 

PY<VP<""'~"'" PfCípUieí>l:<iS en 
tenacidad del material co1rre:spcmdel 
fisuras desarrolladas en los denominados 

se trata de normales a la su¡:~ertlcie 
de carga a la rf"'o-"''"' 

se muestran los dos 
fisuras centrales comúnmente observados: fisuras radiales 

6 

superficie (fig.lc). 

e 

l. Perfiles de fisuras radial (a) y semicireular (b). 
.n."'~''v que en superficie (e). 

En el caso de fisuras radiales, la longitud "1" (Fig.l) es 
proporcional a la carga del ensayo, "P". El factor de 
intensidad de tensiones crítico, "K.,'', puede determinarse 

a partir de la expresión propuesta en la bibliografía (8): 

= 0.013 (EJH)215 (HP!l)112 (1) 

donde "H" representa la dureza del material y "E" su 
módulo elástico. 

Para fisuras semicireulares, la longitud en superficie "e" 
(Fig.l b) es proporcional a "P2/3". En este caso, "K," 
puede determinarse a partir de la expresión propuesta 
en (9): 

= 0.016 

La de la longitud de las fiSuras en superficie 
("e 6 "l") con la carga del ensayo, "P", ha sido un 
arg:urrlen:to utilizado en favor de una u otra configuración 
en numerosos trabajos. Sin embargo, Laugier (lO) ha 
puesto de manifiesto que este tipo de análisis no 
garantiza la morfología de las fisuras. Por otro lado, 
conviene mencionar que en un determinado material 
pueden presentarse tanto fisuras radiales como 
semicireulares; generalmente, las fisuras semicireulares 
se presentan a cargas más elevadas que las mdiales. 

Los resultados expuestos anteriormente sugieren la 
necesidad de inspeccionar la configuración de fisuras por 
métodos directos, como fase previa para la realización de 
este tipo de estudios. 

3.MATERIAL Y METO DO EXPERIMENTAL. 

El estudio ha sido realizado sobre zireonia policristalina 
estabilizada con una concentración 4mol% 
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de ytria (4Y -PSZ). El material fué fabricado por la 
Empresa Ceraten S.A. mediante MPa) en 
caliente (1400 y, sinterizado a 
1650ºC durante dos horas. 

Las superficies sobre las que se realizaron los ensayos 
fueron previamente sometidas a un proceso de 
mecánico con pasta de desde 9 ¡.1m hasta 
1 j.lill. 

Los ensayos Vickers se han realizado con un durómetro 
Matsuzawa, modelo HV -l. Se realizaron cuatro series de 

392 y 490 manteniendo 
""'o·nnrlnc· la velocidad de carga 

seleccionada fué de 40 j.lrn/s. 

Las medidas de longitud de fisuras en superficie se han 
efectuado con un microscopio Olyrnpus adaptando un 
micrómetro, previamente calibrado, al ocular. 

Para la obtención del perfil de las fisuras se han 
efectuado sucesivos pulidos a diferentes profundidades, 
midiendo en cada caso la traza de la fisura; estas medidas 
se han realizado en campo oscuro debido a que las fisuras 
están muy cerradas bajo la superficie, lo que dificulta su 
localización y medida en campo claro. En la figura 2 se 
muestran las micrografías correspondientes a tres 
secuencias de este proceso. 

l 
"" ... ,¡;:¡;,.,¡;:¡;.,,:;;;, .. :;;; ... ;;:; .... ¡;:¡;, .. ¡;:¡; .. ,;;;; ... '!'!' .. --"""!'! .. :::' .... :::: ... :::: ... ~ ... ~ ... :::: .... :::: ... :::: ... :::::::....... -58 ¡.t 

.:;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;;:: T .............................. , ............................. . 

••••••••••u••••ouooouoo ooooooooooooooooooooooooooo ...................... . ....................... . 
""'1""' 

Fig. 2. Micrografías mostrando el aspecto que presentan las fisuras a diferentes profundidades de la superficie. 
En esquema se muestra el final obtenido así corno las trazas correspondientes a las micrografías (trazo 
grueso) 
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4.RESULT ADOS: DISCUSION Y 
CONCLUSIONES. 

En la 3 se muestran los de fisuras 
obtenidos en los ensayos realizados a diferentes cargas. 
La observación minuciosa de estos nos muestra 
lo ;slgwc;Jmc;. 

las fisuras para las cargas más 
son de sin 

debemos mencionar que en nuestro caso no son 
simétricas ni tan como las fisuras radiales. 

Al aumentar la carga, las fisuras crecen a la vez que 
tienden a entre dando a una extrafia 
cmm~:un>cKm intermedia entre la radial y la semicircular; 
en lo sucesivo nos referiremos a esta configuración 
in ter media como fisura "riñon", debido a la 

mo,rto•IO¡¡•¡ca con este organo humano. 
obtiene un similar a la fisura tipo 

""'''"'~-'"''u·u de la bajo la 
fisura alguna. Esta 

a la que denominaremos 
anrrwirYl<l/Vln">nrP esférica y SU 

centro está situado a una cierta de la 
cu"""'"'-"· en los ensayos realizados a 

490 N una de las trazas que aparee: en superficie (fig.2) 
""'-'"""'"' a una fisura miestras que la 

otra traza, mas corta, es la emergencia en 
surlerficie de dos fisuras riñón. 

sm>enJOSICI(}n de los de la Figura 3 nos 
a las cargas 

ocupan de las regiones 
a las cargas mas elevadas 

al realizar un ensayo a carga 
elevada pasamos por las cargas hemos de 
admitir que las fisuras su fmal 
en al menos en lo que a la mas 
interna del pensamos que el inicio de las 
fisuras se durante el ciclo de carga como sucede 
en monocristales de Y-FSZ (1 

Los resultados 
conclusiones: 

las sigui en tes 

Pensamos que las fisuras se inic:an en la superficie 
durante el proceso de carga, en superficie 
y hacia el interior del material hasta adquirir su 
vv••u¡:,uuav>~lU final en total. Las fisuras cuasi
semicirculares que se obtienen a 490N se generan por la 
coalescencia de dos fisuras que se aproximan entre sí, 
des:ouc~s de salvar una cierta región inaccesible; este 
resultado concuerda con las observaciones recientes de 
Cook y Pharr han puesto de manifiesto que 
las fisuras semicirculares se por la coalescencia 
de dos fisuras mas bién que por el desrrollo de 
fisuras que se inician a una cierta profundidad del vertice 
de la Hll!IJ''-""" \lllo~><Ur-v•a>v•c¡. 

150 P= 49N 

P = 196 N 

P = 392 N 

P = 490N 

F 3 . Perfiles de fisuras correspondientes a diferentes 
cargas de ensayo, obtenidos mediante pulido sucesivo. 

En la figura 4 se muestra la dependencia de las 
longitudes de las fisuras en superficie, "l" y "e", con la 
carga del ensayo, "P". Los valores representados son los 
valores medios de las dieciseis medidas efectuadas para 
cada carga: cuatro medidas en cada uno de los ensayos de 
las cuatro series. Estos resultados muestran que no se 
cumple la relación lineal entre "l" y "P", correspondiente 
a fisuras ya que la pendiente de la recta de ajuste 

7 

6 

-. 5 z 
'a: 
1: 4 

3 

22 3 4 5 6 7 
In e (ll), In 1 (ll) 

F i g. 4. Representación logarítmica de la carga del 
ensayo, P, frente a las longitudes de fisura en superficie , 
cyl. 
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"In P-ln 1" es igual a 1.30. Sin embargo, en la 
representación "In P- In e" la pendiente de la recta de 
ajuste es igual a 1.49, valor muy próximo al valor 3/2 
característico de fisuras semicirculares (P es proporcional 
a c3fl). 

Los resultados expuestos plantean los siguientes 
interrogantes: 
1). ¿Cúal es el origen de la configuración intermedia tipo 
riñón?. 
2) ¿Porqué se cumple la relación entre "e" y "P" 
característica de fisuras semicirculares, a pesar de las 
diferentes morfologías observadas?. 

A continuación, presentamos el modelo que proponemos 
para justificar la configuración de fisuras intermedia. 
Veremos que, además, este modelo nos permitirá 
justificar la evolución del peñJl con la carga del ensayo, 
así como la relación observada entr.:-. "e" y "P". 

Configuración de fisuras intermedia: Modelo 
propuesto. 

El perfil de fisuras observado es la consecuencia del 
balance entre las fuerzas que actuan sobre la fisura, la 
fuerza resistiva, representada por el factor de intensidad de 
tensiones crítico, "K,", y la fuerza motriz, representada 
por el factor de intensidad de tensiones residual, "K."; 
recordemos que el campo de tensiones residual es el 
responsable de su configuración fmal En el contorno de 
la fisura se verifica pues 

(3) 

La primera hipótesis de nuestro modelo consiste en 
suponer que el factor de intensidad de tensiones residual, 
"K." viene dado por la siguiente exp1esión 

(4) 

siendo "x" una constante adimensional y "r" la distancia 
desde el punto considerado hasta el punto de contacto 
impresor-muestra en la superficie (Fig.5). Esta hipótesis 
es adoptada habitualmente en la bibliografía para peñJles 
semicirculares que, por otro lado, son también obtenidos 
en nuestro caso a 490N. 

La inspección detallada del perfil tipo riMn muestra 
dos arcos de circunferencia conectados entre sí por una 
linea curva (Fig.5). El arco mas externo, de mayor radio, 
está centrado en el punto de contacto en la superficie. El 
arco de menor radio delimita la región inaccesible a la 
fisura (corazón) y tiene su centro a una cierta 
profundidad, "R", del punto de contacto en la superficie. 

Estos dos arcos se aprecian mas claramente en los 
peñJles semicirculares que se obtienen a 490 N (Fig.3) 
aunque, en este caso, desconectados entre sí. 

e 1 
A~.-------------~~~~ 

1 

b 
~~~t. 

Fig.5. Representación gráfica de la fisura tipo riflón en 
la que se muestran los parámetros considerados en el 
modelo. 

Estas observaciones, nos sugieren una segunda hipótesis 
que consiste en admitir la existencia de tres regiones 
diferentes alrededor de la imprenta (Fig.5): 
Región l. Una zona plástica de forma esférica y radio 
"Rl ",centrada a una profundidad "R" de la superfice de la 
muestra; se trata de la región de corazón mencionada 
anteriormente. La inaccesibilidad de las fisuras a esta 
región se debe a la compresión ejercida por el resto del 
material. 
Región 2. Una porción de capa semiesférica de radios 
interno y externo "Rl" y ''R2", respectivamente (Fig.5). 
Denominaremos a esta región zona de transición. 
Región 3. La matriz elástica que rodea a las dos regiones 
anteriores. 

Como puede apreciarse en la Figura 5,la mayor parte del 
peñJl se encuentra en la región de transición y sólo una 
pequefta parte, el arco de mayor radio, en la región 
elástica. 

En el corazón el material ha sufrido una drastica 
transformación durante el ensayo, mientras que en la 
región elástica el material sólo ha sufrido una 
deformación elástica. Es lógico, pues, suponer que en la 
región de transición el material este aún distorsionado y, 
a la vez, deformado elasticamente ya que su recuperación 
no es posible debido a la zona plástica (corazón). 

En el modelo que proponemos admitiremos que en la 
región de transición la tenacidad del material, "Kc"• 
disminuye de forma monótona al aumentar la distancia al 
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co1razón, "r'" hasta alcanzar su valor en la 
. Esta hipótesis puede expresarse 

matemáticamente en la forma 

(5) 

una función defmida para Rl r'< R2 que 
retrreli:enlta la variación relativa de la tenacidad en la zona 
de transición 

1 

modelo nos el riñón 
mediante el razonamiento: 
El arco de circunferencia más externo se como 

localización en la zona elástica 
simetría radial del factor , dado por 
Cuando el se introduce en la zona 

la tenacidad del material aumenta al 
disminuir la distancia al corazón y, en la 

sólo se para valores de "r" 
menores; de esta forma se obtiene la 

en la zona de transición. Por último, el 
arco de más interno se debe a la existencia 

corazón que retiene a la fisura en su frontera. 

que para 
11aí:lel100 USO de las A)I,Uldli.J!dUI;;» 

p 

y 
debemos destacar que si el 

encuentra en la 
la carga del ensayo, la longitl!d 

a "p2t3". En tales 
licito utilizar la 

corres¡pootdlente a fisuras para evaluar la 
tenacidad del material aunque no sea esta la morfología 
de las fisuras. En lo que es que en 

sielmPJre tenemos una semicircular 
que intersecta a la de la muestra, 

siendo entonces adecuada la (2) para evaluar la 
tenacidad, 

El modelo también los otros perfiles obtenidos. 
Ef€::ctiivrume1nte,las diferencias que estas fisuras 

con a las fisuras radiales, se 
cornpiellllen admitiendo que se trata más bién de fisuras 
semicirculares obstaculimlas por la de transición 

el corazón. El semicircular que se obtiene a 
490N se admitiendo simplemente que se 

elástica. 

Podemos pues concluir que el modelo propuesto nos 
permite interpretar satisfactoriamente el conjunto de los 
resultados obtenidos, siendo esta interpretación 
satisfactoria un argumento mas en favor de las hipótesis 
adoptadas. A continuación, abordaremos la última fase de 
este consistente en la explotación del modelo 
con el fín de obtener la máxima información posible. 

del modelo. 

Como ya hemos discutido anteriormente, es posible 
utilizar de la (2) para evaluar la tenacidad del 
material. El valor de obtenido (3.2 MPa m112) es 
similar al obtenido mediante ensayos de flexión (12), 
siendo esta concordancia un argumento adicional en favor 
de nuestras hipótesis. Sin embargo, esta no es la única 
información que podemos obtener, como veremos a 
continuación. 

A partir del de fisuras se pueden obtener los 
parámetros del modelo "R", "Rl" y "R2" que defmen la 
región de transición y el corazón. Conocidos estos 
parámetros, es también posible obtener la función lj>(r') 
que expresa la variación local de la tenacidad en la región 
de transición. Describiremos a continuación el 
procedimiento utilizado, así como los resultados 
obtenidos: 

1) Utilizaremos como datos de entrada los valores de 
", "h" y "b" obtenidos directamente del perfil (Fig.5). 

El valor de " es la distancia medida en superficie 
entre el punto de contacto impresor-muestra y la 
frontera del corazón. Los valores de "h" y "b" son las 
coordenadas del en el que la fisura 
alcanza la zona de transición. También utilizaremos 
como datos de entrada las coodenadas polares {r, 9) de los 

en la 6 se muestra las representación 
polar de un obtenido a 490 N. 

100 P,; 490 N 

80 
IIII:!Cocflll 

111 1 
111 .. 

111 

60 111 .. 11!1 

<:1::1 1 
40 " .. .. .. a¡, 

20 
111 

1111 ~ 

1 

00 1 00 200 300 400 500 

r (!l) 
6. Repreli:entación polar de un perfil de fisura tipo 

riñon obtenido a 490 N. 
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2) Sustituyendo las expresiones (4) y (5) en la igualdad 
(3) y utilizando la espresión de Kco (6), se obtiene 
fmalmente 

ljl(r') = (c!r)312 - 1 (8) 

Para evaluar esta función hemos de determinar el valor 
de "r' "asociado a cada valor de "r". Teniendo en cuenta 
que "r", "r' " y "R" forman un triángulo, siendo S el 
ángulo complementario del ángulo entre r y R (Fig.5), 
se verifica 

(9) 

3) Para calcular "R", se utiliza la parte del perfil 
correspondiente a la frontera del corazón. Particularizando 
la expresión (9) para r'=Rl se obtiene 

(lO) 

Como se aprecia en la Fig.5, se puede formar un 
triángulo rectángulo de lados "R", "Rl" y "R0 ",luego 

(11) 

Sustituyendo (11) en {lO) se obtiene finalmente 

R 0 2 = r2 + 2rRsen9 (12) 

Esta es la expresión que se ha utilizado para obtener "R" 
mediante un procedimiento de ajuste por mínimos 
cuadrados. 

Conocido "R", calculamos "Rl" de (11) y, por último, 
se obtiene "R2" mediante la expresión 

(13) 

En la Figura 7 se muestran los valores de los parámetros 
"R", "Rl" y ''R2" obtenidos, correspondientes a perfiles 
de ensayos realizados a 98, 294 y 490 N. 

Como puede apreciarse, el centro del corazón se situa 
aproximadamente a 70 f..Lm de la superficie y aumenta 
sólo muy ligeramente con la carga del ensayo, mientras 
que su radio aumenta de forma algo más marcada. El 
parámetro "R2" es el que muestra mayor dependencia con 
la carga del ensayo. Estos resultados indican que el 
aumento de la carga se traduce, fundamentalmente, en un 
crecimiento considerable de la zona de transición. 

( 4) El último paso del proceso consiste en determinar la 
función ljl(r') que representa la variación local de 
tenacidad en la zona de transición. 

,.. 
a: 
ri 

100 200 300 400 500 

P(N) 

F i g. 7. Se representan los valores de los parámetros 
"R", "Rl" y "R2" del modelo, correspondientes al ajuste 
de los perfiles obtenidos para cargas de 98, 294 y 490N. 

Para ello, se utiliza la parte de la representación polar del 
perfil correspondiente a la zona de transición. Las 
coordenadas (r,S) del punto del perfil considerado se 
sustituyen en la expresión (9) para obtener el valor de r' 
asociado y, a continuación, se obtiene el valor de la 
función ljl(r') en dicho punto mediante (8). En la Figura 
8 se muestran los valores de cp(r') correspondientes a un 
perfil tipo riñon obtenido a 490 N. Como puede 
apreciarse, el modelo predice que la tenacidad en la región 
de transición puede llegar a superar entre cuatro y cinco 
veces a la tenacidad del material. 
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F i g. 8 . Se representan los valores de la función cp (r') 
correspondientes al perftl obtenido a 490N. 
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EV ALUACION DEL COMPORTAMIENTO DE CURVA-R EN CERAMICAS TENACES 

J. Alcalá, L. Iturgoyen y M. Anglada 

Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, ETSEI Barcelona, UPC 
A venida Diagonal, 647, Barcelona 08028, España. 

RESUMEN: Se evalúa la resistencia a fractura del nitruro de silicio y la Y-TZP mediante la curva-R, la cual se 

determina mediante grietas de indentación. Se compara el tipo de Curva-R presentado por los dos cerámicos en 
base a sus mecanismos de aumento de tenacidad. El modelo de fuerza constante es aplicado al caso de la Y
TZP, mientras que el de cuña rígida se aplica al nitruro de silicio. Se comenta el efecto del apantallamiento de 
grieta y su geometría en la determinación de la curva-R para la Y-TZP, ya que se ha observado que las grietas 
de indentación en este material son más radiales que semicirculares. 

ABSTRACT: Fracture resistance of silicon nitride and Y-TZP is evaluated in terms of their R-curve, which is 

determined using indentation-produced flaws. The R-Curve for both materials is compared as different 
toughening mechanisms apply. The constat force model is used in Y-TZP while the 1igid wedge is applied to 
silicon nit:Jide. The influence of crack shielding and its geometry on the R -curve for the Y-TZP is discussed, 
since it is observed that crack geomet:J·y is much more radial than half-penny. 

1. INTRODUCCION 

Es conocido que las nuevas cerámicas tenaces exhiben 
un compmtamiento de curva-R. Entre estas cerámicas se 
encuentran las aleaciones de circona, alúminas, cerámi

cas duplex y nitmros de silicio [1-6]. Puesto que se pre
vee un incremento en la utilización de estas cerámicas 
como materiales estmcturales, existe un gran interés por 

la evaluación de la curva-R que éstas presentan. 
Con el nombre de curva-R queremos indicar el compor

tamiento a fractura de materiales cerámicos que aumen
tan su tenacidad en la medida que se produce extensión 
de grieta. Este fenómeno es una consecuencia del meca
nismo de fractura de cerámicas tenaces. En el presente 
estudio se evalúa la curva-R de materiales caracte1izados 
por mecanismos de incremento de tenacidad muy dife
rentes; en el caso de la TZP, se produce un apantalla
miento del campo de tensiones resultante en la punta de 

la g1ieta por un mecanismo de n·ansformación bien cono

cido. En el caso del nit:Jmo de silicio, el mecanismo de 
reforzamiento es causado por "crack biidging" y "pu
llout" de granos alargados [7]. 

Ya que la fractura de mateiiales cerámicos ocmre por 
propagación de grietas de tamaño muy reducido, inhe
rentes a estos materiales, resulta de interés la evaluación 
de sus propiedades de fractura mediante este mismo tipo 
de grietas. Puesto que suele ser difícil la localización y 
posterior medición del crecimiento de defectos inheren

tes, en este estudio se utilizará el método de la indenta

ción para generar grietas pequeñas. 
Las curvas de resistencia a fractura (curvas-R) se calcu
larán fundamentalmente mediante la determinación de la 

variación de las longitudes de grietas producidas por in
dentación al aplicarseles un esfuerzo de tracción deter
minado. En este estudio se tiene en cuenta el efecto de 
los esfuerzos residuales de indentación sobre la curva-R 
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calculada. 

2. CONSIDERACIONES TEORICAS 

Una técnica usada para detenninar la curva-R de mate
riales cerámicos fue propuesta inicialmente por Cook y 

Lawn [7]. Este método se basa en la medición de la lon
gitud de las grietas sobrevivientes en la supetficie some
tida a tracción de una probeta indentada después de ser 
rota en flexión por cuatro puntos. Con esta técnica es po
sible conocer de una manera relativamente fácil el creci
miento de grieta como función del factor de intensidad 
de tensiones aplicado (curva-R). 
Muchos materiales cerámicos exiben una única tenaci
dad a la fractura, independiente de la longitud de grieta; 
en estos casos, cuando el factor de intensidad de tensio
nes aplicado alcanza un valor crítico (Kc), la glieta se 

propaga de forma inestable: 

siendo el K
3

, la fuerza propulsora para la propagación de 

la g1ieta. 
En el caso de materiales que presentan un comporta
miento de curva-R, la tenacidad a la fractura es función 
de la longitud de la glieta, por lo tanto, las condiciones 
que deben cumplirse para producir fractura inestable 
son: 

(2) 

dKa 1 de > dKR 1 de (3) 

Para el caso de glietas semicirculares, el factor de inten
sidad de esfuerzos, Ka, puede ser calculado mediante la 

siguiente expresión [1]: 

(4) 

Además, debe considerarse que si no se ha producido ali
vio de tensiones en el material, existe un campo de es

fuerzos residuales de abettura de grietas generado por la 
deformación plástica de indentación. Es bien conocido 
(8] que este esfuerzo residual se puede expresar como 

(5) 

De esta forma, el factor de intensidad de tensiones que 

sufre una 
culada sumando la ecuación 3 y 4, asi: 

(6) 

Lawn y otros 

da como: 

la constante X puede ser defini-

1 (7) 

siendo o una constante del material, la geo-
metría del indentador y el módulo de Poisson. 

Fig 1: Inden!ación Vickers en la Y -1ZP realizada con una carga de 
45 Kp. 

3. EXPERIMENTAL 

Se cortaron rectangulares de nitruro de silicio 
de 45 x 4 mm y 3 mm de espesor, y de TZP (2.8 % mo
lar de de 25 x 5 mm y 3 mm de espesor. Estas pro
betas fueron rectificadas y pulidas en el lado de 3 mm. 

En esta posteriormente seria sometida a 
tracción en un ensayo de flexión) se realizaron indenta
ciones Vickers con cargas variables desde 15 hasta 45 
Kp. Las indentaciones fueron orientadas de fmma tal que 

una Y sus emergentes fueran perpendi-
culares al de la En la figura 1 se presenta 
una indentación realizada en la Y-TZP con 45 Kp. 
Con el fin de eliminar las tensiones residuales generadas 

TABLA 1: Características microestructurales la TZP estudiada 
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por la indentación y revertir la transformación tetrago

nal-monoclínica que se produjo durante su realización, 

las probetas de Y-TZP fueron sometidas a 11 00°C por 45 
minutos, y enfriadas lentamente en el horno. Se pudo 

comprobar que este tratamiento ténnico no tuvo efecto 
alguno sobre la microestructura del material, obteniéndo
se un material de estructura totalmente tetragonal. 
En los dos materiales estudiados, las grietas fueron me
didas por microscopía óptica con contraste diferencial 
Nomarski, y con microscopía electrónica de batTido. To

das las probetas fueron fracturadas en flexión por cuatro 
puntos registrándose la cat·ga máxima, la deformación a 

la rotura mediante un L VDT para el nitruro de silicio y 
la longitud final de todas las indentaciones. Este material 
fue fracturado con distancia entre puntos de apoyo de 20 

!tA 
y 40 mm. La Y-TZP fue fracturá'con distancia entre pun-
tos de apoyo de 12 y 24 mm. 

Las superficies de fractura fueron observadas mediante 
microscopía electrónica de barrido. Complementaria
mente se realizó difracción de rayos-X en la Y-TZP para 

determina~· la proporción de fases tetragonal-monoclínica 
en las superficies rectificadas, pulidas, en las de fractu

ra, y en las pulidas y tratadas térmicamente a 11 00°C por 
45 minutos. 

El análisis microestructural en el nitruro de silicio fue re

alizado atacando el material a 360°C con NaOH por 3 
minutos. La microestructura de la Y-TZP fue observada 

mediante ataque térmico del material a 1400°C. 

Fig 2: Microestructura de la Y-TZP en una zona de tamaño de grano 
homogéneo. 

4. RESULTADOS Y DISCUSION 

4.1. Microestmcturas 

Los resultados del análisis microestructural se muestran 

en las figuras 2 y 3 pat·a la Y-TZP y el Nitruro de Silicio. 

La estructura de la TZP en la figura 2 muestra un tamaño 

de grano de aproximadamente 0.3 ¡.un, no obstante, en 
otras zonas de material se ha podido observar estructuras 

de algunas micras de diámetro formadas por subgranos 
del material. Se pudo comprobat· con el estudio de rayos
X que las probetas de este material después de ser rectifi
cado poseen una proporción superficial de fase monoclí

nica del 10.1 %, y que cuando es sometido a ll00°C por 
45 minutos recobra totalmente su simetría tetragonal. 
También se ha detectado que este material presenta óxi
do de hafnio como impureza principal. Otras característi
cas de la Y-TZP estudiada se observan en la Tabla 1, y 

se encuentran dentro de lo observado por otros autores [9 
y lO]. 

El nitruro de silicio presenta una estructura de tamaños 
de grano Í!Tegulares, entre los cuales existe una impor
tante proporción de granos alat·gados, que se supuesta

mente son de ¡3-Si3N4. Este material presenta impurezas 
de Fe. 

Fig 3: Microestructura del nitruro de silicio en la que se observa una 
considerable cantidad de granos alargados. 

4.2. Curvas-R 

Las curvas-R fueron calculadas mediante dos procedi

mientos. El primero, que llamaremos método de la in
dentación, se basa en realizar indentaciones con distintas 
cargas en la superficie pulida. La medición de las grietas 
resultantes de las indentaciones permite determinar fac
tores de intensidad de tensiones residuales para cada lon

gitud de grieta en función de la carga aplicada usando la 
ecuación 5. En la segunda técnica, las indentaciones con 
o sin alivio de tensiones, son sometidas a cat·gas de trac

ción en ensayos de flexión por cuau·o puntos (técnica de 
indentaciones sobrevivientes), usándose la ecuación 6 
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para determinar puntos de la curva-R. 
La curva-R presentada por el nitruro de silicio se observa 
en la figura 4. En esta gráfica se sobreponen los puntos 
obtenidos mediante la técnica de la indentación a los de 
la curva-R obtenidos midiento las indentacíones sobrevi

vientes en el ensayo de flexión por cuatro puntos. La má

xima tenacidad a la fractura observada es de 6 MPa m112 ; 

en este material se observa una región inicial de la curva
R de pendiente más pronunciada que el resto (primeras 
100 micras). Estos resultados se encuentran dentro de los 
límítes para un material de granos alargados de tamaño 
medio según Tirake y otros [11] y concuerdan con los 
valores encontrados para el nitruro de silicio estudiado 

por Saliba y otros [12]. 
Ya que el nitruro de silicio no fue recocido después de 
realizar las indentaciones, el factor de intensidad de ten
siones residual fue restado del aplicado externamente. 

En material se han observado crecimientos de 
de 1.6 la inicial por lo tanto 

es superior a 1.6 e* es la longitud de inesta-

bilidad) y el modelo de fuerza constante es el más ade

cuado, lo cual concuerda con lo observado por Rama
chandran y Shetty [2], y de acuerdo con estos autores se 

considerará entonces que Ú= 0.023. 
La curva-R de la Y-TZP fue calculada únicamente me

diante el método de indentaciones sobrevivientes del en

sayo de flexión (Fig. 5). Al re:1lizar indentaciones en ale
aciones transformables de circona debe considerarse el 
efecto de la variación del apantallamiento sobre la curva
R del ya que la altura de la zona transformada 

a medida que la grieta progresa. En el caso 

del uso de con mayores o la técnica de 
las indentaciones sobrevivientes en probetas recocidas, 
el evolucionará de forma inversa al caso 

Valores obtenidos mediante 
1111 la técnica de la indcntación 

2 

D 
Valores obtenidos mediante 

la técnica de indentaciones 
sobrevivientes 

100 200 300 400 500 

(c)(micras) 

Fig 4: Curva-R delnitruro de silícío. 
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Fíg 5: Curva-R de la Y-TZP 

30 

de una que progresa por esfuerzos residuales de 
indentación, esto es: inicialmente mínimo y creciente 
hasta que el estado estacionario se alcanza. Si se consi

dera además que la curva-R de la Y-TZP es inicialmente 
muy empinada tendiendo hacia la tenacidad de estado es
tacionario 5 micras de crecimien-

los esfuerzos residuales no podrán ser evaluados me

diante la ecuación 5 ya que la grieta es muy próxima a la 
indentación; por lo tanto, la técnica de la indentación no 
será utilizada para detenninar la curva-R del material. 
La tenacidad inicial y la de la curva-R de la Y-
TZP indicadas en la 

calculados por en este mismo material. En el presente 

estudio se observa que las de indentación crecen 
relativamente poco en el caso la Y-TZP, y la longitud 

de inestabilidad es cercana la longitud inicial 
de la producida por indentación. Por lo tanto, el 

modelo de fuerza constante es el más apropiado ya que 

supone = e*; la constante 15 en este caso es de 0.0 16. 

Un comentario particular merece el hecho de la gran di

ferencia en valores de tenacidad en estado estacionario 
obtenidos para la Y-TZP con los dos métodos usados. 
Con la técnica de la indentación se obtuvo un valor de 

4.2 MPa m112 constante a partir de cierta longitud de 

mientras que con el método de las indentaciones 
sobrevivientes fue posible determinar tenacidades próxi

mas a 10 MPa m112• Es posible que la diferencia entre los 
dos métodos esté en la forma de la grieta producida por 
indentación, ya que se ha podido observar en un estudio 
realizado por los autores que la forma de la grieta para el 
caso de la Y-TZP es más bien radial que semicircular. 
Este resultado ha sido descrito por [1] para el mismo ma
terial (en el presente congreso se presenta un trabajo mas 
detallado de este fenómeno). Ya que en los modelos pre
sentados en la literatura las grietas de indentación tienen 
una forma semicircular, es posible atribuirle a este efecto 
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las diferencias de tenacidad observadas en la Y-TZP. 

Además, debe considerarse que en las dos técnicas usa

das para medir tenacidades, el apantallamiento produci
do tiene una forma diferente tal como anteriOimente se 

comenta. 

De lo anteriormente descrito puede pensarse que para la 

determinación de la curva-R en la Y-TZP mediante téc
nicas de grietas producidas por indentación, debe proce

derse necesariamente a realizar un alivio de tensiones 
que además restaure completamente la fase tetragonal de 

la estructura. De esta forma:, en las curvas-R de este ma

terial, el crecimiento de gtieta (~e) siempre estará refeti

do a una longitud inicial. Esta es una diferencia funda

mental con las curvas-R calculadas para el nitruro de si
licio; en este caso debe considerarse que las grietas de 

indentación poseen mecanismos de reforzamiento desde 

su iniciación. Por consiguiente, en este último caso, las 
curvas-R son calculadas para incrementos en la longitud 

de grieta iguales a la longitud final. 

En los ensayos a alta temperatura que se realizan actual

mente, se ha podido observar un incremento en los valo

res de tenacidad del nitmro de silicio. Este efecto es con

sistente con lo observado por [12] para este matetial. 

4.3. Mecanismos de Fractura 

Los mecanismos de fractura en las cerámicas estudiadas 
son de carácter intergranular. Estos mecanismos se pre

sentan en las figuras 6 y 7. 

En el caso del nitruro de silicio (Fig 6) se pueden obser

var los mecanismos que le confieren el comportamiento 

de curva-R previamente caracteiizado ("crack bridging" 

y "pullout" de granos). En esta figura se observa lo tor

tuosa que resulta la trayectoria intergranular de la grieta. 

La gtieta presentada en esta figura pertenece a una in

dentación sobreviviente en la que el comportamiento de 

curva-R fue medido. Un mecanismo particular presenta

do en este material justo antes de la detención de la grie

ta es la nucleación de giietas secundaiias en bordes de 

grano. A medida que la carga se incrementa, los granos 
entre las dos grietas sufren una ligera rotación generán

dose un mecanismo de biidging entre ambas grietas. Se 

cree que este fenómeno incrementa la tenacidad del ma
terial y por lo tanto, su curva-R. El mecanismo descrito 

ha sido también observado por [12]. 

En la figura 7 se presenta la morfologiá intergranular de 

fractura en la Y-TZP. Por lo tanto, la tenacidad a fractura 

del material dependerá no solo de su capacidad de sufrir 

transformación tetragonal-monoclínica, sino de la resis

tencia de la fase vítrea intergranular existente en el mate

rial. En esta figura se presenta una zona en la que hay 
presencia de granos grandes formados por coalescencia 
de subgranos la cual es atravesada por una grieta de in

dentación. El efecto que tiene este tipo de estructura en 

Fig Mecanismos de fractura típicos en el nitruro de silicio. 

Fig7: 

5. CONCLUSIONES 

tas 

del matelial está siendo actual-

una curva-R más pronunciada en 
de Además, el modelo de 

apu,,au'·" en la Y-TZP mi en-

es cercano a 

la técnica para la medi

la fractura mediante indentación y 
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el método de las indentaciones sobrevivientes usado para 
evaluar la curva-R pueden conllevar un en-or considera
ble en este materiaL 
3) Para el caso de aleaciones transformables de circona, 
el apantallamiento de la grieta tiene formas diferentes 
dependiendo de si se usa la técnica de la indentación o la 
de indentaciones sobrevivientes para la determinación de 
tenacidades, por lo tanto, en estos materiales se espera 
que se obtengan valores de tenacidad dependientes de la 
técnica usada. 
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Resumen. Se ha realizado un estudio de la influencia de diversos factores experimentales e 

intrínsecos del material en la determinación de KIC por el método conocido como DCM. Se 

empleó una alúmina comercial con el fin de no recurrir a las condiciones óptimas de medida, 

sino a las reales. Factores como la carga de indentación, el crecimiento lento de grietas, o el 

estado superficial del material fueron estudiados. La microestructura y el estado superficial de 

la probeta se revelaron de extrema importancia en la caracterización de KIC, así como la 

elección de la carga y ecuación adecuadas. 

Abstract. The influence of various experimental and intrinsic parameters in the DCM 

method for the determination of the KIC factor have been studied. The material employed was a 

commercial alumina in order to work in real conditions, non optimized. The main factors 

studied are the indentation load, the slow crack growth, and the surface stress state. Results 

conclude that the main influencing factors are the microstructure and the surface state, together 

with the choice of an adequate indentation load and evaluation equation. 

1. INTRODUCCION 

La falta de normativa existente para la determinación de las 

propiedades mecánicas de los materiales cerámicos, y en 

particular del factor de intensidad de esfuerzos K1c• ha 

conducido a un gran número de investigadores al estudio y 

adaptación de métodos de ensayo habitualmente utilizados 

con los metales, y al desarrollo de nuevas metologías para 

los materiales cerámicos. Una de estas técnicas, conocida 

como método de indentación o DCM (del inglés "direct 

crack measurement"), establece una relación entre la 

tenacidad del material y la longitud de las grietas que se 

producen desde los vértices de una indentación Vickers. La 

mayor ventaja del método es su relativa sencillez y bajo 

coste, requiriendo una pequeña cantidad de material, 

procedimientos habituales de preparación metalográfica, y 

sencillo instrumental de laboratorio. 

Dichas características hacen del método DCM uno de los 

más ampliamente utilizados en universidades y centros de 

investigación, particularmente como criterio de optirnación 

de las variables de proceso durante la fabricación de 

materiales cerámicos. Sin embargo, la valoración de los 

resultados experimentales constituye una tarea 

extremadamente dificultosa habida cuenta de la presencia de 

multiples factores microestructurales y experimentales, 

cuya influencia es objeto de debate actualmente. 

Adicionalmente, la gran profusión de modelos y ecuaciones 

encontradas en la literatura crea un mayor grado de 

confusión en la interpretación de los valores determinados. 

Básicamente, la técnica de indentación se fundamenta en la 

generación de grietas en un material por presión con un 
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indentador agudo. De este modo, se genera un campo de 

tensiones elasto-plásticas, que produce una zona de 

deformación plástica, además de unas grietas en el fondo de 

dicha zona y en la del material debidas a la 

energía elástica. Adicionalmente, cuando la presión se 

releva quedan tensiones residuales remanentes que 

propagan estas o generan nuevas grietas paralelas a 

la conocidas como laterales. 

Hace ya más de 30 años que Palmquist (1) por primera vez 

relacionó la de las con la tenacidad del 

pero aún hoy en día sigue estudiándose este 

fer1ón1eno, sin existir una solución totalmente satisfactoria. 

Una simplificación de los fenómenos que se producen 

conduce a la defmición de dos modelos: el modelo median

radial (o half-penny), y el modelo Palmquist, cuyos 

esquemas se observan en la figura l. 

(!!) 

tipo (A) median radial, y (B) 

Palmquist 

Numerosos Hl\lc~u5.au~""" han realizado estudios sobre 

ambos mCIOellOS, 

de relaciones que, para distintas condiciones, ligan K re con 

los de y la longitud de las 

Por no ahondaremos más en el presente trabajo sobre 

validez de las diversas relaciones y modelos conforme a los 

resultados obtenidos con el material por nosotros 

Se estudia para ello la influencia de las 

tensiones residuales de mecanizado-pulido, tiempo 

transcurido entre la indentación y la medida) y su 

interferencia con las características microestructurales. Las 

medidas realizadas son evaluadas de acuerdo a 11 

ecuaciones seleccionadas de la literatura, realizando 

fmalrnente un crítica de los resultados obtenidos. 

El material de trabajo es una alúmina comercial procedente 

de un blindaje balístico. Previamente a la realización de los 

estudios DCM se analizó la composición química, se 

observó la microestructura, y se midieron la densidad, 

dureza, módulo de Y oung y la resistencia a flexión del 

material para conocer sus características y naturaleza. 

Finalmente, se determinó el factor de intensidad de 

Krc, por dos técnicas adicionales con el fin de 

comparar los resultados obtenidos con las distintas 

metodologías. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El análisis químico se realizó por medio de EDS en una 

microsonda JEOL. El análisis microestructural se realizó 

en metalográficas sometidas a un ataque térmico a 

1400º en aire durante 15 minutos, mientras la densidad se 

determinó por el principio de Arquímedes, pesando el 

material en aire e inmerso en agua. 

Los estudios DCM se realizaron sobre probetas de flexión 

embutidas en bakelita y preparadas metalográficamente 

según el procedimiento habitual, metalizadas con oro para 

obtener mejor reflexión de la luz y visualización de las 

huellas y las grietas. Se empleó un microdurómetro Zwick 

3212 para la producción de indentaciones y grietas, 

empleando las siguientes cargas: 0,3 - 0,5 - 0,8 - 1 - 2 - 3 -

4 - 5 - 6 - 7 - 8 y 20 El de caída fue de 20s, y el 

de mantenimiento de 15s en todos los casos. Se realizó un 

mínimo de 20 huellas por cada carga. Las medidas se 

realizaron en Un analizador de uuu¡,•nwv, \.lU<I.UUITit::t, 

adaptado a un microscopio óptico. 

Para la determinación de la influencia de las tensiones 

residuales se sometió una probeta a un tratamiento térmico 

en aire a 10002 durante lhora, realizándose a continuación 

indentaciones Vickers con 5 y 20 Kg en las condiciones 

descritas anteriormente. 

La determinación del módulo de Young y la resistencia a 

MOR, se realizó mediante ensayos de flexión en 4-

puntos según la norma ASTM C1161-90, recomendación B 

(distancia entre apoyos superior-inferior 20-40 mm; 

probetas prismáticas de dimensiones 3x4x50 mm) en una 

máquina de ensayos universal Instron 6025. Se emplearon 

30 probetas rectificadas con diamante hasta un acabado 

superficial Ra < 0,3 Jlm, y los resultados se estudiaron por 

estadística de Weibull. Se observó varias fracturas con el 

fin de determinar la naturaleza de los defectos orígenes de 

rotura. 
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Adicionalmente, se determinó KIC por los métodos 

conocidos como ISB (indentation-strength-in bending), y 

SENB (single-edge-notch-beam). Ambos ensayos fueron 

realizados en flexión 4-puntos con una velocidad de 

0,2mm/min. Las probetas utilizadas consistieron en 

probetas de flexión modificadas, de forma que en el método 

ISB se realizó una indentación Vickers 20kg en el centro de 

la cara sometida a tracción, mientras en el método SENB se 

preparó una entalla de 0,5mm de espesor y lmm de 

profundidad. 

3. CARACTERIZACION DEL MATERIAL 

Mjcroestrnctura. Composición y Densidad 

La composición del material es la siguiente: 98,5% 

Al20 3,1% Si02, 0,5% CaO, presentando una densidad de 

3,84 g/cm3. 

La microestructura denota una distribución granulométrica 

bimodal con granos de gran tamaño, alrededor de 20 Jlm, y 

granos finos, del orden de 3-5 Jlm. No se observa un 

porcentaje apreciable de fase vítrea procedente de las 

impurezas detectadas en el análisis. La porosidad es de tipo 

cerrado y tamaño pequeño (0-3Jlm), mayormente centrada 

en los puntos triples y límites de granos. En una amplia 

observación no se detectó presencia de alomerados ni otros 

defectos de fabricación. Un aspecto general de la 

microestructura puede apreciarse en la figura 2. 

Fig. 2. Aspecto de la microestructura del material de 

trabajo 
Propiedades mecánicas 

El valor determinado de resistencia a flexión es de 322 

MPa, y el módulo de Young de 334 OPa. La distribución 

de Weibull muestra un módulo de 19, el cual denota una 

baja dispersión de resultados considerando las 

características de los materiales cerámicos. La observación 

fractográfica muestra que los defectos originadores de la 

fractura son arranques de mecanizado en la mayoría de los 

casos. 

El estudio realizado de evolución de la dureza con la carga 

muestra una fuerte dependencia para cargas menores de 4-5 

Kg, mientras con cargas superiores el valor de dureza se 

estabiliza en torno a 12 OPa. Dada esta tendencia, se 

decidió emplear el valor de dureza Vickers de 12 OPa en 

todos los cálculos posteriores. 

La determinación de Krc por los métodos ISB, y SENB 

arrojó unos valores entre 4 y 5,5 MPa.mi/2, dependiendo 

del método y el análisis realizado (2). 

4- OBSERVA ClONES EXPERIMENTALES 

Una primera observación de las huellas producidas muestra 

la gran dificultad de obtención de indentaciones con las 

características requeridas para el cálculo de Krc ( huellas 

netamente superiores al tamaño de grano, las grietas 

unicamente deben emanar de los vértices, la delimitación 

tanto de las huellas como de las grietas debe ser clara, etc.). 

Unicamente entre 3 y 20 grietas, de entre las 40 producidas 

por cada carga, pudieron ser utilizadas en los cálculos. 

Contrariamente a lo observado por numerosos 

investigadores (3-5), la dificultad de obtener "buenas" 

grietas y huellas en el material aquí estudiado es mayor 

cuanto menor es la carga aplicada, siendo mayor el 

desconcharniento y las grietas emergentes de los lados de la 

indentación con cargas bajas, especialmente menores de 

5Kg; Así, las huellas realizadas con cargas de 2 Kg o 

inferiores resultan practicamente inmedibles. 

Adicionalmente, las cargas menores de 3 Kg producen 

huellas de dimensiones similares o inferiores a las de los 

granos más gruesos del material, alrededor de 20-30 Jlm. 

Por tanto, únicamente las huellas de 3 Kg o más son 

válidas para la medida de Krc en el material por nosotros 

seleccionado. Las mejores huellas fueron las obtenidas con 

cargas de 20 Kg. 

Otro aspecto destacable es la gran dispersión de las 

medidas, en terno al 30%, manteniéndose en este rango 

con todas las cargas aplicadas. 

5- DETERMINACION DE LA NATURALEZA 

DE LAS GRIETAS 

Dado que las teorías desarrolladas para la determinación de 

K re por medio de esta técnica se basan en la naturaleza de 

las grietas producidas, se aplicaron las relaciones 

desarrolladas por Anstis et al. (4) y Ponton & Rawlings 
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(5) para reconocer el tipo de grieta generado con diferentes 

cargas (median-radial, o Palmquist). Anstis concluyó que 

para las grietas del tipo median-radial la relación PJC2f3 es 

independiente de la carga; e igualmente para las de tipo 

Palmquist la relación P/1 (donde l=e-a) es independiente de 

la carga. Ponton y Rawlings establecen que si la relación 

In e vs. a lnP muestra una pendiente entre 1 y 2 las grietas 

son de tipo median-radial, mientras que si la pendiente de la 

relación lnl vs. lnP se encuentra entre 0.5 y 1 las grietas 

son de tipo Palmquist. La figura 3a y 3b muestran ambas 

relaciones aplicadas a los valores por nosotros obtenidos. 
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Fig. 3. (A) Variación de los parámetros e, 1 y P según el 

modelo de Anstis para la determinación del tipo de grieta. 

(B) Variación de los parámetros e, 1 y P según el modelo de 

Pon ton para la determinación del tipo de grieta. 

Tal como se observa, no es posible reconocer el tipo de 

grieta producida en nuestro material conforme a estas 

relaciones. Esto puede ser debido a dos fenómenos 

principales, en primer lugar las grietas pueden no ser de un 

tipo puro, sino que podría existir una importante aportación 

de grietas laterales subyacentes, o una pérdida de energía 

debido a fenómenos de "crack-branching"; en segundo 

lugar la presencia de tensiones residuales superficiales de 

signo compresivo, provenientes del mecanizado, pueden 

interferir con el crecimiento de la grieta. 

Debido a la imposibilidad de detectar el tipo de grieta 

mediante el análisis de los datos, se procedió a un leve 

pulido manual de la superficie con diamante de 1 ¡J.m, de 

forma que la nueva superficie pudiese revelar el tipo de 

grieta según se indica en la figura 4. 

Antes dd puiiCo 

Palmquist Median-radial 

1 

-(>-
Después del pulido 

Fig. 4. Determinación del tipo de grieta por pulido 

Este nuevo análisis mostró claramente la naturaleza tipo 

Palmquist de las grietas iniciadas con cargas menores o 

iguales a 1 Kg, ya que desaparecieron por completo. Sin 

embargo, el gran número de arranques producidos por el 

proceso manual de pulido impidió reconocer de forma 

concluyente la naturaleza de las grietas iniciadas con cargas 

superiores, si bien las huellas menos dañadas parecían ser 

del tipo median-radiaL Se consideró, por tanto, que las 

grietas producidas con cargas superiores a 2 Kg eran del 

tipo median-radial. Consecuentemente, para el cálculo de 

Krc se han seleccionado de la literatura las siguientes 

ecuaciones correspondientes a un análisis del problema con 

grietas de dicho tipo: 

Den o m. Ecuación K¡c = R!<ferencia 
M-1 

M-2 

M-3 

M-4 

M-5 

M-6 

M-7 

M-8 

C-13 

C-14 

C-15 

6-

0,0154(E/Hv)l/2(P/c3/2) Anstis .... (3) 
0,033(E/Hv)215(P/c3/2) Niihara ... (6) 

0,0363(E/Hv)215(P/a3/2)(a/c)l.56 Lankford.(7) 

0,0232[f(E/Hv)]P(a.c1!2) Miranzo .. (8) 
0,0417(f(E/Hv )]P(a0.42cl,08) Miranzo .. (8) 

0,0095(E/Hv)2!3(P!c3/2) Lauger. .. (9) 
0,0222(E/Hv)215(Pfc3/2) Lauger ... (9) 
0,035(E/Hv)l/4(P/c3/2) Tanaka .. (lO) 

0,0285H0,6ED.4a0,5Iog(8,4a/c) Blendell.(ll) 
10Y(E/Hv)0.4al/2 Evans .... (l2) 

0,0735H0,6E0.4a0,5(c/a)-1.56 Lankford (13) 

RELACION ENTRE LA CARGA DE 

INDENTACION Y KIC 

Un estudio de los datos conforme a las ecuaciones 

anteriores se muestra en la figura 5. 
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Fig. 5. Evolución de Krc con la carga aplicada según 

diversos modelos 

Los cálculos se realizaron teniendo en cuenta las 

limitaciones especificadas por sus autores. Los resultados 

obtenidos vatían, como puede observarse en dicha figura, 

desde 2,6 hasta 5,57 MPa.ml/2 dependiendo de la carga y 

la ecuación seleccionada. No obstante, en la mayoría de las 

ecuaciones se presenta la misma tendencia de evolución de 

Krc con la carga, apreciándose un máximo alrededor de 6 

Kg a partir del cual Krc se establece en torno a un valor 

distinto en cada ecuación. 

Una probable explicación de este comportamiento es la 

interacción de la microestructura con las grietas. Cuando la 

carga es baja las grietas son frenadas por los poros y los 

granos de gran tamaño debido a la baja energía de que 

disponen. En materiales como el empleado en este estudio, 

donde existe una distribución bimodal con gruesos granos 

en un porcentaje importante, se requiere un valor de energía 

umbral para que las grietas rompan o bordeen estos gruesos 

granos. En este caso, el valor umbral sería el 

correspondiente a aproximadamente 7 Kg de carga, ya que 

a partir de dicho valor K re es independiente de la carga. Si 

bien este es un comportamiento típico de materiales con 

granulometrías gruesas no es posible extrapolar o prever 

comportamientos, siendo necesario estudiar la relación 

existente entre la carga y la microestructura en cada caso. 

Dado este comportamiento de dependencia de Krc con la 

carga de indentacíón para cargas menores de 7 Kg, y la 

mejor calidad y precisión de las huellas producidas con 20 

Kg, consideramos que estas son las más adecuadas para la 

determinación de K¡c. Comparando los valores obtenidos 

con las distintas ecuaciones se observa la existencia de tres 

grupos: el primer grupo lo componen las ecuaciones M-1, 

M-6, M-7, y M-8, las cuales producen resultados muy 

bajos, alrededor de 2,7(±0,1) MPa.ml/2; el segundo grupo 

son las ecuaciones M-2, M-3, C-13, C-14, y C-15, dando 

valores alrededor de 4(±0,2) MPa.mi/2; finalmente, el 

tercer grupo es la ecuación M-5, que muestra un valor de 

Krc de 5 MPa.m112. 

Dada la complejidad de las ecuaciones, la multitud de 

factores intervinientes, constantes experimentales, y 

aproximaciones consideradas para su desarrollo, el análisis 

sistemático de los resultados es de gran dificultad, cuando 

no imposible, recurriéndose usualmente (5,14, ... ) al 

estudio de la habilidad de las distintas relaciones para 

emular los resultados obtenidos por otras técnicas, tales 

como SENB, chevron notched, o DCB (Double cantilever 

beam). Sin embargo, dado que no existe actualmente 

normativa ni criterio preciso de determinación de Krc por 

metodología alguna de ensayo, existe gran multitud de 

variables en cada método, que deben ser determinadas y 

definidas, o cuando menos claramente especificadas, ya 

que el resultado que se obtenga podría no ser el Kic real. 

La técnica SENB mostró un resultado de 5,5 MPa.ml/2. 

Debemos considerar este resultado sobredimensionado 

dada la geometría de la entalla, su gran anchura, y las 

posibles tensiones residuales compresoras. Los resultados 

del ensayo ISB se analizaron mediante tres criterios (2), 

obteniéndose unos resultados entre 3,85 y 4,5 MPa.ml/2. 

De todos los resultados y métodos de ensayo utilizados 

tomaremos como criterio de comparación los obtenidos por 

el método ISB, cuyas variables fueron más estudiadas y 

controladas. Conforme a ésto, son en principio descartables 

los resultados obtenidos por DCM según las ecuaciones del 

grupo 1 ( M-1, M-6, M-7, y M-8). Las restantes 

ecuaciones ofrecen valores similares a los determinados por 

ISB, siendo practicamente equivalentes. 

7- INFLUENCIA DEL ESTADO SUPERFICIAL 

Las indentaciones realizadas en probetas pulidas con 

diamante hasta 1 ¡.t.m, y posterior pulido con suspensión de 

alúmina de 0,05 ¡.tm resultaron de muy difícil medida, 

debido al revelado de los límites de grano que produce 

dicha suspensión, interfiriendo en la determinación del 

camino de las grietas, y especialmente de su finalización, 

por lo cual no se consideró un método adecuado de 

relajación de tensiones. 

Las indentaciones producidas tras el tratamiento térmico, 

con 5 y 20 Kg, presentaron huellas y grietas de fácil 

medida, con menor interferencia de grietas salientes de los 
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lados de la indentación, crack-branching, o 

desconchamientos. La dispersión entre las medidas 

realizadas es tan sólo del 4-5%, frente al 30% en el caso 

anterior. 

Las grietas obtenidas en estas condiciones son ligeramente 

de mayor longitud que las obtenidas sin tratamiento 

térmico, afectando a los valores de K¡c únicamente entre 

0.3 y 0.5 MPa.ml/2 dependiendo de las ecuaciones. Tanto 

la diferencia de estos valores, como la baja dispersión de 

las medidas se debe a la relajación de tensiones 

compresoras provenientes del mecanizado. Dado que las 

probetas fueron sometidas a un proceso de rectificado 

previo al pulido (se emplearon trozos de probetas de flexión 

que fueron posteriormente embutidas en bakelita y pulidas) 

el signo de las tensiones ahora relajadas es compresivo, por 

lo cual el nuevo K¡c determinado tras el tratamiento térmico 

es menor que el determinado inicialmente. Numerosos 

autores consideran suficiente un proceso de pulido hasta 

una granulometría de 1 Jlm o menor para garantizar la 

relajación de las citadas tensiones residuales. Se ha 

mostrado en el presente trabajo la inexactitud de esta 

recomendación, dependiendo probablemente la eficacia del 

pulido de la historia previa del material. 

8- INFLUENCIA DEL CRECIMIENTO 

LENTO DE GRIETA 

No se observó diferencia entre las longitudes medidas 

inmediatamente después de realizar la indentación (aprox. 3 

min), 1 hora , 1 día, y 1 semana más tarde. De cualquier 

manera, es posible que exista cierto crecimiento lento desde 

la realización del ensayo hasta el momento de la medida, 3 

minutos, debido a las tensiones residuales de la 

indentación. Dado que el transcurso de un periodo de 

tiempo en dicho proceso es físicamente inevitable, siempre 

debe contarse con la posibilidad de existencia de una 

componente de crecimiento lento de las grietas que rendirá 

valores de K re más bajos que los reales. 

9- CONCLUSIONES 

Es primeramente destacable la dificultad de determinación, 

tanto analítica, como experimental, del tipo de grieta 

formado, siendo esta la primera premisa que se requiere 

conocer para la evaluación de los resultados. 

Existe una gran interrelación entre Krc• la carga de 

indentación, y la microestructura del material, no pudiendo 

establecerse a priori la carga más adecuada para realizar las 

medidas, exigiendo por tanto cada material un estudio 

previo. Si el material lo permite, cuanto más alta sea la 

carga más puede asegurarse la independencia de K1c de los 

otros parámetros. 

El estado superficial de las probetas es de gran importancia. 

La presencia de tensiones residuales superficiales se elimina 

sólo parcialmente por medio de un proceso de pulido, 

requiriéndose un tratamiento térmico para la relajación total. 

Dichas tensiones residuales no sólo influyen en el valor 

obtenido de Krc• sino también en la precisión de las 

medidas realizadas, disminuyendo su dispersión del 30 al 

5%. 

No se detectó crecimiento lento de las grietas en este 

estudio, si bien existe siempre la posibilidad de que éste 

exista en el periodo comprendido entre el ensayo y la 

medida más rápida posible. 

Existen al menos 4 ecuaciones válidas para la determinación 

de Krc por DCM. Sin embargo, es necesario realizar 

estudios con materiales de distintas características para 

conocer la validez de dichas ecuaciones con materiales de 

características diferentes. 
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CRECIMIENTO POR FATIGA CICLICA DE GRIETAS DE INDENTACION EN Y-TZP BAJO 
CONDICIONES DE K CRECIENTE Y DECRECIENTE- EFECTO DEL APANTALLAMIENTO. 

J. Alcalá, L. Iturgoyen y M. Anglada 

Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, ETSEIB, 

Avenida Diagonal647, Barcelona 08028, España. 

RESUMEN: Se evalúan las propiedades a fatiga cíclica bajo cargas de tensión en la Y-TZP. Los estudios son realizados 
en grietas producidas por indentación Vickers en el material. Los ensayos son realizados en condiciones de K creciente y 
K decreciente, en este último caso, el campo de tensiones residuales generado por la indentación es utilizado para inducir 
condiciones de disminución del factor de intensidad a medida que la grieta se propaga. Especial atención se dedica a eva
luar el efecto del apantallan1iento sobre la velocidad de propagación de grietas a fatiga cíclica en la Y-TZP detenninándo
se el efecto de variaciones transitorias del factor de intensidad de tensiones en la velocidad de propagación. Los resultados 
fractográficos muestran el efecto del cierre de grieta por fricción superficial para distintas condiciones de apantallamiento. 

ABSTRACT: Cyclic fatigue properties for Y-TZP under tensile stresses are evaluated. The study is based on indentation 
cracks. The tests are carried out under K incremental and K decrementa! conditions. Indentation tensile residual stresses 
are used to develope K decrementa! conditions as the crack grow. Particular attention is given to the effect of crack 
shielding on the crack-growth rate. Crack shielding is evaluated following the effects of M< and different shielding 
conditions on the transient crack-growth behavior of Y-TZP which shows rather limited plasticity conditions. The 
fractographic results show the effect of roughness-induced crack closure for different shielding conditions. 

l. INTRODUCCION 

En los últimos años se ha demostrado la existencia de un 
fenómeno de fatiga cíclica en cerámicas estructurales. Se 
ha puesto de manifiesto que el crecimiento de grietas por 
fatiga cíclica no puede ser explicado en términos de fati
ga estática (corrosión bajo tensión). Ya que la fatiga cí
clica es un fenómeno que claramente puede limitar el 
uso de materiales cerámicos en aplicaciones estructura
les, su caracterización está siendo activamente estudiada 
actualmente [ 1-8]. 
Hasta el presente, quizás el estudio más extenso de fatiga 
cíclica ha sido llevado a cabo en Mg-PSZ [2 y 3]. Tam
bién se han publicado estudios en nitruro de silicio [4 y 
5], en alúmina [1, 6 y 7] e Y-TZP [8-9]. En el presente 
estudio se utiliza la técnica de la indentación para medir 
las características a fatiga cíclica en la Y -TZP siguiendo 
un procedimiento similar al usado en [9] para el mismo 
material. 

2. MARCO TEORICO 

En la Mg-PSZ se ha puesto de manifiesto [2] que la ve
locidad de crecimiento de grietas pequeñas bajo solicita
ciones cíclicas es mucho mayor que la predicha para 
grietas de tamaño mayor y superior factor de intensidad 
de tensiones. Por lo tanto, los resultados de propagación 
para grietas grandes no pueden ser extrapolados para 

grietas pequeñas inherentes a estos materiales. Las grie
tas pequeñas muestran una dependencia negativa de la 
velocidad de propagación respecto al factor de intensi
dad de tensiones. Este fenómeno de grieta pequeña que 
parece ser dependiente de la carga aplicada, ha sido re
portado tanto en Mg-PSZ como en Ce-PSZ, alúmina y 
nitruro de silicio, siempre para grietas menores a 400 mi
cras. 
En el presente estudio se investigan las caracteiisticas de 
fatiga en Y-TZP (2.8% molar de itria) en grietas produci
das por indentación Vickers, con un tamaño (2c) mayor 
que 300 micras. Este tamaño se encuentra dentro de lo 
que se denomina "g¡ieta físicamente pequeña" ya que es 
menor al milímetro. 
Dautskardt y otros [3] han demostrado que la velocidad 
de propagación de g1ietas grandes en Mg-PSZ puede 
describirse en términos de la ley de París, esto es: 

da/dN = C (M<:)'n (1) 

Si extemamente se aplica a una grieta un factor de inten
sidad de tensiones (KaJ· el factor de intensidad de ten-

siones efectivo en la punta de ésta (KJ para el caso de las 

aleaciones transformables de circona, puede expresarse 
en función del factor de intensidad de tensiones del 
apantallamiento (K;l, el cual es causado por la transfor-

mación tetragonal-monoclínica, según la siguiente expre
sión: 
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(2) 

Esta transfmmación de naturaleza martensítica inducida 
por el campo de tensiones en la punta de la grieta es la 
que genera esfuerzos de compresión en ella. Este fenó
meno apantalla la punta de la grieta de los esfuerzos apli
cados externamente. Dautskardt y otros también han de
mostrado que bajo esfuerzos cíclicos, la variación en el 
factor de intensidad de tensiones en la punta de la grieta, 
LlK¡ (término que aparece en la ecuación 1) es igual a 

K1max- Ktmin, y puede expresarse como: 

(3) 

Siendo K1max = 

f3 ~ax' y Kcl es el factor de intensidad de tensiones de

bido a "cierre de grieta" por contacto supelficial entre as
perezas. Ademas, estos autores observan que Kcl es apro-

ximadamente igual a 

Tal como se introduce en otro artículo presentado en este 
mismo congreso, en el que se evalúa la curva-R de mate
riales cerámicos [10], el factor de intensidad de tensio
nes de una grieta de indentación sometida a cargas apli
cadas extemamente en presencia de sus esfuerzos resi
duales viene dado por: 

donde cr es el esfuerzo aplicado externamente en la pro

beta, X = 8 (E 1 H) 112 y 8 = 0.016 para el caso de la Y
TZP. 
En el trabajo de Liu y Chen [9] se estudia el efecto de la 
relación Kmh/~ax (R) en la fatiga de grietas pequeñas 

de indentación en Y-TZP, ya que según la expresión 3la 

velocidad de propagación de grietas pareciera ser inde
pendiente de este parámetro. 

3. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

Se cortaron probetas rectangulares de Y-TZP de 25 x 5 
mm por 3 mm de espesor las cuales fueron pulidas por el 
lado de 3 mm que posteriormente se sometería a tracción 
cíclica en ensayos por tres y cuatro puntos. En el lado 
pulido fueron realizadas indentaciones Vickers con car
gas de 15 y 45 Kp. A las probetas ensayadas en flexión 
por cuatro puntos se les realizó varias indentacíones 
siempre en la zona de tensión uniforme entre los puntos 
de apoyo internos. Todas las indentaciones fueron orien
tadas de forma tal que una diagonal y sus grietas emer
gentes fueran perpendiculares al eje de la probeta. 
Los ensayos de flexión por tres puntos fueron realizados 
con distancias entre puntos de apoyo de 20 mm, y los de 
flexión por cuatro puntos con distancia entre puntos de 
apoyo de 12 y 24 mm. 
En algunas probetas se realizó un alivio de tensiones a 
1100°C por 45 minutos el cual también revierte la trans
forn1ación tetragonal-monoclínica generada por la inden-

tación. 
Con el fin de determinar el crecimiento de grieta, las 
probetas fueron descargadas periódicamente, observán
dose las indentaciones mediante microscopía óptica con 
contraste diferencial Nomarski. 
Las supelficies de fractura fueron observadas por mi
croscopía electrónica de barrido. 

4. RESULTADOS Y DISCUSION 

4.1. Microestmctura 

La Y-TZP estudiada es uno de los materiales cuyo com
portamiento de curva-R se ha analizado en otro trabajo 
presentado en este mismo congreso [10]. Este material 
posee un tamaño de grano de 0.2 ¡.un y tenacidad a frac
tura de 4.2 MPa m112 medida con la técnica de la indenta
ción. 

4.2. Geometría de la Grieta y Factor de Intensidad de 
Tensiones 

En el presente estudio se considera por simplicidad que 
las grietas tienen una geometría semicircular. Un estudio 

más detallado realizado por los autores mediante la ob
servación de supelficies de fractura ha demostrado que 
para la geometría de probetas usada, sería más adecuado 
considerar grietas semielípticas con relación a/c =0.7 a lo 
largo de toda la propagación por fatiga de la g1ieta. Un 
factor complicado es que en este mismo estudio se ha de
mostrado que las grietas de indentación en Y-TZP no 
son semielípticas sino más bien radiales. No se conoce 
un factor de intensidad de tensiones para modelar este ti
po de grietas. 
Los ensayos de fatiga por flexión son realizados a carga 
máxima constante, y pueden englobarse en dos grandes 
grupos: en el primero, el factor de intensidad de tensio
nes total aplicado aumenta a medida que la grieta se pro
paga. Estos ensayos son realizados previo alivio térmico 
de tensiones residuales de indentación, de esta forma se 
considera que el factor de intensidad de esfuerzos total 
es el externamente aplicado el cual, a carga máxima 
constante, se incrementa a medida que la grieta progresa. 
El segundo gmpo de ensayos es realizado bajo condicio
nes de disminución en el factor de intensidad de tensio
nes. Estas condiciones se obtienen al no realizar alivio de 
tensiones residuales de la indentación, ya que es conoci
do que el factor de intensidad residual dismuye con la 
longitud de la grieta siguiendo una expresión inversa
mente proporcional a c312• De esta forma, al aplicar ex
ternamente un factor de intensidad pequeño en compara
ción al residual, existe una longitud de grieta hasta la 
cual el factor de intensidad de tensiones neto disminuye. 
Este punto estará determinado por la longitud de grieta a 
partir de la cual, el incremento en el factor de intensidad 
de tensiones externamente aplicado a carga constante es 
superior a la disminución en el factor de intensidad resi
dual. Para una grieta producida por una carga de indenta
ción de 15 Kp en la Y-TZP, y una carga externamente 
aplicada en flexión por u·es puntos de 300 N, para la geo
metría de probeta usada en este estudio, la longitud hasta 
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la cual se observan condiciones de dismimución en el 
factor de intensidad total es de casi 1000 ¡.un. 
La técnica de indentación empleada para generar condi
ciones de disminución en el factor de intensidad de ten
siones puede ser empleada hasta una determinada longi
tud de grieta, ya que para longitudes menores el esfuerzo 
residual no puede ser determinado con precisión con el 
segundo término de la 4. Este efecto indica por 
lo tanto, un mínimo de longitud de para aplicar es
ta técnica. 

4.3. Fatiga con K creciente 

Liu y Chen [9] han puesto en evidencia la gran depen
dencia de la velocidad de de en fati
ga cíclica con el valor máximo del factor de intensidad 
de tensiones; si se grafican los resultados de la velocidad 
de propagación de en función de Kmax en vez de 

hacerlo respecto a la variación del factor de intensidad 
(LlK), se observa que los resultados son mucho menos 
dependientes de R. Por 
procederá a la velocidad de respec
to al Kmax y no a la ~K. tal como se propone en la ecua

ción 3. 
En la Figura 1 se presentan los resultados de la velocidad 
de propagación de grietas en función del factor de inten
sidad de tensiones máximo para el caso de flexión por 
cuatro puntos. Este resultado se obtiene bajo condiciones 
incrementales del factor de intensidad de tensiones, sien
do el umbral de propagación respecto al valor máximo 
del factor de intensidad de tensiones de 4 MPa 

m112 (LlK = 3.6 MPa 
curva observada en esta 
da. 

considerando 10-9 m/ciclo). La 
es además muy empina-

Se puede vedficar en las de este estudio que, en 
muchos casos, el factor de intensidad de tensiones supera 
el Krc del material medido con la técnica de la indenta-

ción. Tal como los presentes autores han comentado 
[10), este fenómeno ser la causa de dos efectos si-
multáneos: 1) El hecho que las de indentación en 
Y-TZP sean más bien radiales afectar la fónnula 
empleada para evaluar el por indentación de una for-

ma desconocida y 2) que esta configuración tenga un 
efecto importante sobre el factor de intensidad de tensio
nes aplicado externamente, ya que para su cálculo se han 
supuesto grietas semicirculares. Este segundo efecto ten
drá mayor influencia al inicio de la propagación ya que 
la grieta no habrá alcanzado aún su fmma semielíptica 
estacionaria. 
Si se ajusta el parámetro m de la ecuación 1, se obtiene 
un valor de 26.8 el cual es más elevado que lo observado 
por Liu y Chen [9], quienes repor1an un valor de 21 en 
Y-TZP. Otro punto en discordancia es que estos autores 
observan un límite de propagación para valores de LlK 

entre 0.5 y 1.5 MPa m112 con R entre 0.5 y 0.01 respecti
vamente (o para entre 1.5 y 2 MPa m112 con R entre 
0.8 y -1). 

Dautskardt y otros [3] determinan el umbral de propaga
ción a fatiga de grietas grandes con R= 0.1 para una Mg-

10 -G 
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R= 0.1 

o 
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Fig 1. Velocidad de crecimiento de grieta en función del factor de 
intensidad de tensiones máximo en condiciones de K crecientes. 

PSZ poco tenaz (5.5 MPa ml/2), obteniendo un valor de 
LlKth = 3.0 el cual es mucho más cercano al valor obser

vado en este trabajo. 
Un comentario particular merece el mecanismo por el 
cual se produce la propagación inicial y en la etapa final. 
Puesto que el factor de intensidad de tensiones se incre
menta hasta que se detecta propagación, ésta ocurre por 
un efecto combinado de sobrecarga y fatiga cíclica, ya 
que el factor de intensidad de tensiones aplicado es sufi
ciente para causar una pequeña propagación inicial la 
cual es debida al comportamiento de curva-R del mate
rial. A grandes velocidades de propagación, el factor de 
intensidad aplicado sobrepasa al factor de intensidad de 
la curva-R produciéndose de nuevo un crecimiento com
binado de fatiga y sobrecarga. Este mecanismo ha sido 
propuesto por Liu y Chen [9]. 

4.4 Fatiga con K decreciente y apantallamiento. 

Las curvas de velocidad de propagación de grietas res
pecto al en probetas con indentaciones múltiples en 

flexión por cuatro puntos se observan en la figura 2 para 
cargas de indentación de 45 y en la figura 3 para car
gas de indentación de 15 Kp. 
La primera característica a resaltar en estos resultados es 
que el primer punto obtenido es el de mayor velocidad 
de propagación (a diferencia del caso de fatiga con K 
creciente en la cual el primer punto registrado es el de 
menor velocidad de propagación). 
De acuerdo al modelo propuesto por Liu y Chen [9], se 
puede considerar que en casos de K decreciente la propa
gación inicial puede considerarse producida por un efec
to claramente de sobrecarga que puede predecirse con la 
curva-R del material; no obstante, en la medida que la 
grieta se propaga, el efecto de sobrecarga desaparece por 
completo ya que el factor de intensidad de tensiones neto 
disminuye con la longitud de gdeta. 
Otra característica importante para ensayos bajo condi
ciones de K decrecientes es que las curvas de velocidad 
de propagación (Figs. 2 y 3) estan desplazadas hacia va-
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Fig 2. Velocidad de crecimiento de grieta en función del factor de 

intensidad de tensiones máximo en condiciones de K decrecientes. 

lores mayores del factor de intensidad de tensiones res
pecto a las obtenidas en condiciones de K creciente (Fig 
1). De esta forma, el límite de propagación obsetvado es 
de alrededor de 5 MPa m112 para el caso en que el K má

ximo inicial es de 5.9 MPa m112• Este desplazamiento es 
producido por condiciones diferentes en el apantalla
miento del campo de tensiones en la punta de las grietas 
entre ensayos realizados con K creciente o decreciente. 
Bajo condiciones de K decrecientes generadas por inden
tación, debe considerarse que debido al gran esfuerzo re
sidual que se encuentra para crecimientos pequeños cer
canos a la huella de indentación, el factor de intensidad 
de tensiones será muy elevado al igual que la altura de la 
zona de apantallamiento. Para mayores longitudes de 
grieta, el factor de intensidad residual disminuirá al igual 
que lo hará el apantallamiento. Las grietas que crecen 
por fatiga en condiciones de K decrecientes poseen un 
considerable apantallamiento en las primeras etapas de 
propagación (el cual se considera inexistente en condi
ciones de K creciente ya que el tratamiento tétmico ha 
hecho desaparecer la zona de apantallamiento, por rever
sión de la transformación tetragonal-monoclínica) por 
consiguiente el factor de intensidad de tensiones máximo 
aplicado debe ser mayor que cuando el apantallamiento 
inicial no está presente, para obtener una determinada 
velocidad de propagación de grieta. 
En la figura 4 se compara el crecimiento a fatiga cíclica 
entre probetas con diferentes condiciones iniciales de 
apantallamiento. A persar que el factor de intensidad de 
tensiones aplicado externamente es muy similar en am
bos casos, el esfuerzo residual generado por la indenta
ción es diferente; en el caso con ~ax inicial de 6.2 MPa 

m112 la gtieta ha crecido más (y por lo tanto está someti
da a un menor esfuerzo residual) que para el caso de 
~ax inicial de 7.1 MPa m112• Se puede considerar que el 

apantallamiento en el primer caso es menor que en el se
gundo haciendo que el K efectivo aplicado en la punta de 
la grieta sea mayor, ya que en la medida que la grieta ha 
progresado más, las zonas iniciales de gran apantalla-

miento serán dejadas atrás disminuyendo su efecto en la 
punta de la grieta. Esto explica el hecho de que la curva 
con Kmax inicial de 7.1 MPa m112 esté desplazada hacia 

la derecha ya que su mayor efecto de apantallamiento 
hace que se deba aplicar un factor de intensidad de ten
siones máximo superior para que la grieta se propague 
con una determinada velocidad. Además, la disminución 
del efecto del apantallamiento inicial sobre la punta de la 
grieta a medida que ésta crece causa que la separación 
inicial entre las cmvas de la figura 4 disminuya en la me
dida que las grietas progresan por fatiga (por lo tanto, 

hacia valores menores en la velocidad de propagación). 
Con lo ~nterio:mente expuesto, también es posible expli
car la d1ferenc1a entre las curvas de las gráficas 2 y 3, ya 
que para mayores esfuerzos residuales, tal como es el ca-

so en la figura 2 con ~ax inicial de 5.9 MPa ml/2, se es

pera que la curva se desplace a valores mayores de ~ax' 

tal como realmente se observa. 

10-6 j-------~--~~~--~~~~ 
Kmaxínicial=5.5MPaml/2 / 
inden!aciones múltiples 
R=O.l 
Pindentación= I5Kp 

1m 

10-9+-------~--~--~~~r-~~ 
1 '®'' 10 

Kmax (MPaml/2) 

Fig 3. Velocidad de crecimiento de grieta en función del factor de 
intensidad de tensiones máximo en condiciones de K decrecientes. 

El apantallamiento ha sido estudiado por Dautskardt y 
otros [3] en fatiga cíclica de Mg-PSZ con media y alta 
tenacidad en las que se observa un importante efecto de 
este fenómeno en la velocidad de propagación de grietas. 
Hasta el momento es desconocido el efecto del apantalla
miento en la fatiga cíclica de otras aleaciones de circona. 
Es sabido que la Y-TZP presenta una limitada plastici
dad por transformación en comparación a la Mg-PSZ o 
Ce-TZP, por lo tanto, el efecto que tiene el apantalla
miento en la fatiga de la cerámica estudiada es una im
portante conclusión de este trabajo. 
El efecto del apantallamiento sobre la velocidad de pro
pagación de grietas en la fatiga cíclica de la Y-TZP se 
pone de manifiesto en las figuras 5 y 6. En la figura 5, se 
hace propagar una grieta por fatiga cíclica (en una probe
ta la cual ha sido sometida a alivio de tensiones) bajo 
condiciones de K creciente, hasta que ésta alcanza velo
cidades del orden de w-7 m/ciclo con K hasta de 5 MPa 

1/2 . d' . . . 1 m ; mme latamente se remtcta e ensayo con un factor 
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Fig 4. Velocidad de crecimiento de grieta en función del factor de 
intensidad de tensiones máximo en condiciones de K decrecientes: 
(o) grieta más cercana a la indentación y más apantallada, ( •J grie
ta más alejada de la indentación y menos apantallada inicialmente. 

de intensidad de tensiones aplicado considerablemente 
menor (4.3 MPa m112), el cuál previamente ha cmTespon
dido a una velocidad de 2 x 10·8 m/ciclo. Se observa en
tonces una disminución en la velocidad de propagación 
hasta valoreS inferiores a 8 X 10·9 m/cicJo (no incluidos 
en la figura la velocidad de aumenta rá
pidamente entre las primeras 8 y 22 flill de crecimiento. 
Esta disminución en la velocidad de propagación es cla
ramente explicable mediante un fenómeno de apantalla
miento, ya que el factor de intensidad de tensiones efec
tivo aplicado en la punta de la grieta será considerable-
mete menor a 4.3 MPa al reiniciar el ensayo. 
En la figura 6 se grafica la velocidad de propagación de 
una bajo condiciones de K decreciente. Cuando la 
velocidad es de aproximadamente 1 X 10-B m/cicJo 
(Kmax = 5.5 MPa la probeta es fatigada estática-
mente hasta que la se propaga 50 flill con un fac-
tor de intensidad de tensiones inferior al máximo 
correspondiente a la velocidad de 1 x 10-8 m/ciclo de la 
fatiga cíclica previa. Al reanudar el ensayo a fatiga cícli-

ca con un factor de intensidad máximo algo inferior al 
último regisu·ado previamente a la fatiga estática, se ob
servan valores de propagación cercanos a 9 x w-8 m/ci
clo. Este fenómeno también permite destacar la disminu
ción en el apantallamiento, producido en la punta de la 
grieta en la medida que ésta progresa y deja atrás el 
apantallamiento producido por los esfuerzos residuales 
de indentación iniciales 

4.5 Fractografia 

La morfología de la fractura en fatiga cíclica de la Y
TZP es fundamentablemente intergranular, y es muy si
milar al mecanismo de propagación por sobrecarga en 
esta cerámica [10]. No obstante, se han podido observar 
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Fig 6. Velocidad de crecimiento de grieta en función de la longitud 
de ésta: propagación cíclica hasta 825 micras, desde 825 hasta 875 
micras propagación por fatiga estática, a partir de 875 micras propa
gación cíclica. El incremento en la curva de la velocidad de propa
gación se indica con una flecha. 

algunas diferencias fractográficas en distintas etapas de 
propagación para el caso de fatiga en condiciones de K 
decreciente. 
En la figura 7 se presenta la fractura observada al inicio 
de la propagación por fatiga cíclica, y al final de ésta. En 
esta figura se aprecia que la superficie de fractura inicial 
tiene una aparencia íntergranular aunque más degradada 
que la superficie observada para mayores longitudes de 
grieta. Estas diferencias son debidas al efecto que el 
apantallamiento tiene sobre el cenado de glieta cuando 
la pieza es sometida al Kmin de fatiga. Al plincipio de la 
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fricción y degradándose menos la superficie de fractura. 

5. CONCLUSIONES 

1) En aleaciones de circona de reducida tenacidad a la 
fractura (tales como la Y-TZP estudiada), el apantalla
miento tiene efectos importantes sobre la velocidad de 
propagación de grietas por fatiga cíclica. 
2) Los resultados de fatiga cíclica en Y-TZP son muy de
pendientes de las condiciones (ya sea K creciente o de
creciente) de ensayo. 
3) La influencia combinada del apantallamiento y del 
cien-e por fricción de grieta, puede ser determinada clara
mente en las superficies de fractura de la Y-TZP. 
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COMPORTAMIENTO MECANICO DE MATERIALES DE 
TITANATO DE ALUMINIO OBTENIDOS POR 

SINTERIZACION REACTIVA. 

H. Wohlfromm, J.S. Moya, P. Pena 

Departamento de Cerámica, Instituto de Cerámica y Vidrio 
28500, Arganda del Rey (Madrid) 

Resumen. Se ha estudiado el comportamiento mecánico de materiales de Al2Ti05 y Al2Ti05 -Al6SiP13-Zr02 con 
y sin magnesia en solución solida. El reforzamiento de la matriz de titanato de aluminio por fases secundarias, tales 
como mullita y circona, produce un aumento significativo del modulo de rotura: == 55 MPa frente a == 10 MPa 
del material monofásico. Este aumento se explica por la reducción del tamaño de defecto critico en los materiales 
compuestos, originado por la presencia de fases dispersas de circona y mullita. Todos los materiales presentan una 
pronunciada no linealidad en el comportamiento mecánico y una fractura controlada, si bien este efecto es menos 
pronunciado en los materiales compuestos. 

Abstract. The mechanical behaviour of Al2Ti05 and Al2Ti05 -Al6Si20u-Zr02 materials with and without MgO in 
solid solution have been studied. The strengthening of aluminium titanate matrix with mullite and zirconia as 
secondary phases produces an significative enhancening of the rupture modulus == 55 MPa respect to the one 
corresponding to monophasic material < 1 O MPa. All the studied materials shown a non lineal mechanical 
behaviour and a controlled fracture, being this effect less pronounced in the composite materials. 

1. INTRODUCCION titanato de aluminio y titanato de aluminio-circona
mullita con y sin MgO en solución sólida. 

El titanato de aluminio Al2Ti05 es un compuesto 
cerámico con un elevado interés tecnológico, debido a su 
elevado punto de fusión y baja expansión térmica [1]. 
Actualmente la mayoría de los trabajos de investigación 
sobre el Al2Ti05 están enfocados en el sentido de 
mejorar la resistencia mecánica y las propiedades 
térmicas de este compuesto, especialmente mediante la 
acción de aditivos tales como MgO y Zr02 que ayudan 
en la sinterización y estabilizan el titanato de aluminio 
[2]. 

En el presente trabajo se estudia el efecto de pequeñas 
adiciones de MgO y circón (ZrSi04) sobre el modulo de 
rotura y el comportamiento mecánico de materiales de 

2. MATERIALES DE PARTIDA 

Se han estudiado dos materiales monofásicos de Al2Ti05 

y Al2Ti05(s.s.) obtenidos por sinterización-reactiva de 
mezclas de Alz0/Ti02 y Al20/Ti02/Mg0 denominados 
respectivamente ATlOO y MATlOO y dos materiales con 
matriz de titanato de aluminio y mullita y circona como 
fases secundarias obtenidos por sinterización reactiva de 
mezclas de AlP3/Ti02/ZrSi04 y Al20iTi02/ZrSi0i 
MgO denominados respectivamente AT80 y MAT80. 
Los cuatro materiales estudiados se han obtenido según 
el proceso descrito en trabajos previos [3,4]. 
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3. MEDIDA DE LAS PROPIEDADES .MECANICAS. 

La resistencia a la flexión aparente (o modulo de rotura) 
de las muestras sinterizadas fue determinada en probetas 
de geometría cilíndrica con un diámetro de 3,5 mm en 
una maquina Instron, en un ensayo a flexión en tres 
puntos, distancia entre apoyos 1=20 mm (relación 1/d "" 
5,7), a una velocidad de travesía constante de 0,05 
mm/min. La resistencia a la flexión se calculó a partir de 
la carga máxima y el diámetro d de la muestra 
según la relación 

(1) 

La ecuación (1) esta derivada para materiales elásticos, 
esto es, con una relación lineal entre tensión y 
deformación. Por lo tanto los valores de ur obtenidos 
según la ecuación (1) son, debido al comportamiento 
mecánico no lineal de los materiales con matriz de 
Al2Ti05, una estimación no conservadora de la 
resistencia mecánica real de estos materiales. La 
desviación del comportamiento lineal elástico observada 
es relativamente pequeña en los materiales compuestos 
por lo que en estos materiales los módulos de rotura 
pueden considerarse una estimación aceptable de la 
resistencia real. 

Curvas carga-desplazamiento 

Las curvas carga-desplazamiento, P-u, suministran una 
informacioón muy útil para valorar el comportamiento 
mecánico de un material. 

Las curvas de carga-desplazamiento se determinaron 
midiendo simultáneamente con la carga el desplazamiento 
del punto de aplicación de esta con un palpador apoyado 
en la cara inferior de la probeta. Estos ensayos se 
realizaron en muestras prismáticas con una anchura b""' 
4mm, una altura W""' 3mm y una distancia entre apoyos 
1=41mm. 

A partir de las curvas P-u se calcularon curvas tensión
deformación según las relaciones 

a == 
31P (2) 

( 3) 

Esta representación no es del todo correcta ya que, como 
ya se ha dicho antes, se sobreestima la tensión real en las 
fibras externas de la probeta y se asume que las 
deformaciones en tracción y compresión son iguales. No 
obstante, las curvas tensión/deformación aparentes, ¡/fe· 

permiten eliminar el efecto de las diferencias 
dimensionales y sirven para comparar de modo semi
cuantitativo el comportamiento mecánico de estos 
materiales. 

2. COMPORTAMIENTO NO LINEAL 

La figura 1 muestra las curvas tensión-deformación de 
los materiales ATlOO, AT80, sinteTizados a 15000C, lh 
y MAT100 y MAT80 sinterizados a 1450°C, 2h. Los 
cuatro materiales muestran, después de un pequeño rango 
elástico, un pronunciado comportamiento no lineal. El 
límite elástico, correspondiente a la transición entre estos 
dos regímenes de deformación, no está bien definido. 
Las deformaciones Bu pertinentes al máximo de la carga 
son muy altas comparadas con las deformaciones 
encontradas en materiales cerámicos frágiles (típicamente 
e< 0,1 %), si bien concuerdan con los valores 
encontrados en la bibliografía para materiales con matiz 
de Al2Ti05• Los ciclos de carga y descarga (Fig. 2) 
ponen en evidencia el carácter irreversible de la 
deformación a deformaciones superiores al límite elástico 
justificando así la denominación "pseudoplasticidad". 

La no linealidad de las curvas tensión-deformación puede 
interpretarse como un índice de que la tenacidad de los 
materiales no es un valor único sino que aumentará con 
el avance de una es decir estos materiales 
probablemente mostraran un curva R' ', KR(~a), 
creciente. 

Queremos hacer énfasis en que ninguno de los materiales 
estudiados muestra una fractura catastrófica. Ahora bien 
los materiales compuestos (AT80,MAT80) experimentan 
una caída brusca de la resistencia mecánica al pasar por 
un máximo de carga uu, indicativo de un avance 
importante de la grieta, no se produce la rotura completa 
de la muestra; la probeta todavía posee una resistencia 
residual que la aplicación de una carga finita (si 
bien pequeña) para romper la muestra. Esta resistencia 
residual permite incluso parar la máquina de ensayos 
después de a" para extraer la muestra que aparentemente 
esta intacta. 

En los materiales cerámicos monofásicos y de pequeño 
tamaño de grano no suele encontrarse una relación no 
lineal entre tensión y deformación. Sin embargo, en los 
materiales reforzados por fibras o transformaciones de 
fases, o en materiales con una microestructura 
heterogénea tales como muchos refractarios cerámicos o 
rocas [5], sí es frecuente encontrar este tipo de 
comportamiento. Incluso en los materiales cerámicos 
reforzados por microfisuración, la densidad y extensión 
de microgrietas suele ser mucho menor que en los 
titanatos de aluminio. Por tanto, es particularmente 
interesante comparar el comportamiento mecánico de los 
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materiales con matriz de titanato de aluminio con el de 
las rocas donde sí suelen darse fenómenos de 
microfisuración muy (hasta el 90% de los 
bordes de grano con Por analogía con 
estos materiales, podemos suponer que por debajo de la 
tensión máxima entre el límite elástico y a .. el material se 
está debilítando por procesos de la tensión 
como son el crecimiento lento la 
microfisuración y coalescencia de mi.rrn":rriPt<> 

por concentraciones locales de 
deslizamiento de granos. Esto se hace notar en 
disminución del módulo secante, ~la o PI ~le 
( = menor estadio no se observa 
una microgrieta 
probeta. Si se uv''""''&" 
vuelve a aplicar la carga, 
aumento de la de la 
P-u) debido a los "escombros" 
de fractura 

Podemos asociar el máximo de las curvas al e con el 
momento en el que se alcanza la condición crítica para 
el crecimiento de una > Los mayores 
valores de u.. en los materiales compuestos pueden 
atribuirse a un tamaño menor de defecto si asumimos que 
Kc sea en todos los materiales. La propagación 
de está en el momento iniciación es estable 

en los materiales monofásicos (descenso gradual de la 
e inestable en los materiales compuestos 

(caída brusca de la resistencia). No obstante, la grieta no 
se propaga hasta la rotura de la probeta, tampoco en los 
materiales compuestos, sino que llega a un régimen de 
fractura estable. Es decir, la grieta pasa en los materiales 
compuestos de un régimen de dKR/d(Aa) O para grietas 
más largas. El segundo régimen puede explicarse por 
microprocesos que disipan energía o impiden la apertura 
de la grieta haciéndose notar a tamaños de grieta más 
largos. 

La 3 muestra varias zonas de una misma grieta 
observadas en una cara lateral de una probeta prismática 
de MATlOO después de aplicar una carga u> umax; 
fenómenos de fractura cualitativamente idénticos se 
observaron también en los otros materiales. Se pudieron 
identificar procesos de deflexión y bifurcación del 
extremo de la grieta. Asimismo, se observó que existen 

intactos a través de los labios de la grieta y 
procesos de entrelazado de granos por fricción 
intergranular. Estos últimos procesos ejercen fuerzas de 
tracción entre las dos caras de la grieta que se oponen a 
la apertura de la misma, haciéndose notar con el 
crecimiento de la grieta. Hoy día, es generalmente 
conocido que estos procesos activos detrás del extremo 
de la grieta son responsables del "comportamiento R" en 

Fig. 3.- prc1pal;ación de una en un ensayo de flexión (vista cara lateral en MATlOO) y 
modelos ""'rr,.~rv,nrlliPr>tPo 
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materiales monofásicos, es decir del aumento de la 
tenacidad con el avance de una grieta. 

Se observó una mayor evidencia de la formación de 
puentes entre los labios de la grieta en los materiales 
monofásicos, en particular en MATlOO, lo que es 
consistente con la forma de los granos de este material 
[4]. No obstante, es muy difícil cuantificar este extremo 
puesto que al parar los ensayos de flexión cuando 
u> umax, en estos materiales compuestos se produce una 
limitad propagación inestable de la grieta los que 
posiblemente provoca la destrucción de puentes. 

Para cuantificar el grado de no linealidad en materiales 
cerámicos, Gogotsi [7,8] introdujo el parámetro de 
fragilidad x que indica la relación entre la energía 
elástica especifica (energía/volumen) acumulada en el 
momento de fractura y la energía total específica en ese 
momento(Fig. 4). x puede obtenerse, por ejemplo en un 
ensayo de flexión, por 

X = (4} 

x varia según el grado de fragilidad entre 1 y O. Los 
materiales con x=1 son lineal-elásticos y frágiles; los 
materiales con x < 1, denominados por Gogotsi como 
materiales "relativamente frágiles", muestran una 
relación no lineal entre tensión y deformación. Al 
disminuir x disminuye también la sensibilidad frente a 
concentraciones de tensiones (p. ej. grietas superficiales) 
y aumenta la resistencia al choque térmico. 

En la Tabla 1 se recogen los resultados del análisis del 
comportamiento no lineal de las curvas de la Fig. 5. 
Puesto que se usaron valores de tensiones y deformación 
aparentes, el parámetro de fragilidad fue denominado x· 
para diferenciarlo de los valores x corregidos para 
tensión y deformación real en la definición de Gogotsi. 

Deformación 

Fig. 4.- Parámetros característicos del comportamiento 
mecánico no lineal. Definición del parámetro de 
fragilidad según Gogotsi. 

Se aprecia que, según la definición de Gogotsi, todos los 
materiales estudiados presentasen una importante 
desviación del comportamiento lineal elástico. Este efecto 
es mucho más pronunciado en los materiales 
monofásicos, ATlOO y MATlOO. Es decir, el 
reforzamiento por fases secundarios no sólo produce un 
aumento del módulo de rotura, sino que también aumenta 
de forma significativa la fragilidad de los materiales. No 
obstante, si bien este efecto es importante, los materiales 
compuestos conservan un pronunciado comportamiento 
no lineal que hace esperar que su resistencia al choque 
térmico sea alta. 

Tabla 1. Parámetros del comportamiento mecánico de 
los materiales sintetizados. 

. 
11u e. X 

(MI' a) (%) 

ATlOO 9,0 0,40 0,36 

AT80 40,9 0,33 0,66 

MATlOO 15,2 0,44 0,34 

MAT80 64,1 0,27 0,77 

CONCLUSIONES 

El reforzamiento de la matriz de titanato de aluminio con 
fases secundarias de mullita y circona monoclínica 
produce un aumento significativo del módulo de rotura: 
- 55 MPa frente a < 10 MPa del material monofásico 
se debe a la reducción del tamaño de defecto que origina 
la presencia de circona y mullita como fases dispersas. 
Todos los materiales presentan una pronunciada no 
linealidad en el comportamiento mecánico y una fractura 
controlada, ahora bien este efecto es menos acusado en 
los materiales compuestos. 

Este trabajo ha sido subvencionado por la CICIT, 
proyecto MAT88-0156 
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MATERIALES COMPUESTOS REFORZADOS CON PLAQUETAS 

M. Belmonte, J.S. Moya, P. Miranzo. 
Instituto de Cerámica y Vidrio. C.S.I.C. 

Crta. de Valencia Km 24,300. Arganda del Rey. Madrid. 

Resumen. En este trabajo se describe el procesamiento y las propiedades de materiales cerámicos compuestos de 
alúmina y plaquetas de SiC. Uno de los problemas fundamentales, que afecta directamente a las propiedades finales 
del material, es conseguir una buena dispersión de las plaquetas en el interior de la matriz. Esto se logra mediante 
agitación de las suspensiones en un baño de ultrasonidos y posterior homogeneización en molino de bolas. Se 
observa que la dureza y la tenacidad de los materiales de Al20 3/SiC aumenta con el contenido en plaquetas, 
llegando a alcanzar valores de 18.4 GPa y 4.6 MPa.m16

, respectivamente, para un 12% en volumen de SiC. El 
estudio de grietas introducidas mediante un indentador Vickers revela que el reforzamiento observado en estas 
muestras se debe a la contribución simultánea de varios mecanismos; principalmente deflexión y ramificación de 
la grieta, así como puenteo de la grieta y arranque de las plaquetas. 

Abstract. In this work the processing of SiC platelets reinforced Alz03 composites are described. Dispersion of 
platelets into the matrix is one of the most important processing step which directly affects final material 
properties. A good platelets dispersion is achieved using ultrasonic bath and ball milling. Toughness and hardness 
of Al20 3/SiC composites obtained by hot-pressing increase with SiC platelet content up to 18.4 GPa and 4.6 
MPa.m''\ respectively for 12 vol% SiC content. Observations of crack indentations reveal that toughening takes 
place by mainly crack deflection and crack branching, as well as debonding associated with platelet pull-out and 
crack bridging. 
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1. INTRODUCCION 

Uno de los objetivos fundamentales en el campo de, 
materiales cerámicos consiste en el estudio y producción 
de materiales reforzados con segundas fases para su 
utilización como herramientas de corte y en la industria 
aeroespacial y de automoción. 

Durante los últimos años la investigación se ha centrado 
principalmente en la incorporación de fibras cortas 
monocristalinas (whiskers) a matrices cerámicas ya que 
producen considerables aumentos de tenacidad y dureza 
[l-4]. Sin embargo, estudios médicos han revelado la 
existencia de riesgo para la salud debido al pequeño 
diámetro de estas fibras (:S 3 p.m) [5]. Este problema se 
reduciría con fibras de mayor diámetro, pero se pierde 
efectividad debido a que la tenacidad de estos materiales 
se incrementa conforme la relación entre la longitud y el 
diámetro de las fibras (cociente aparente, LID) aumenta. 

Por este motivo, las últimas investigaciones se han 
dirigido hacia el uso de plaquetas como fase reforzante 
[6-10], que aunque conducen a materiales con valores de 
tenacidad algo menores, se pueden considerar una buena 
alternativa frente a los whiskers, ya que: 1) no presenta 
riesgos para la salud, 2) se obtienen fácilmente y con 
bajo coste, 3) es posible la introducción de elevados 
contenidos en plaquetas, sin que aparezcan problemas de 
aglomeración y 4) se consiguen mayores densidades 
debido a su forma y tamaño. 

En el ICV existe una línea de investigación encaminada 
a la obtención de materiales reforzados con plaquetas 
para su utilización en el campo de las herramientas de 
corte. Recientemente se ha producido una importante 
evolución en este campo debido a la necesidad de 
mecanizar materiales progresivamente más duros y de 
mayor tenacidad utilizando velocidades de corte cada vez 
mayores. Este hecho lleva consigo el desarrollo de 
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materiales con buenas propiedades mecánicas, 
termomecánicas y químicas, tales como tenacidad, 
dureza, resistencia a la deformación, choque térmico e 
inercia química. La mejora de las propiedades mecánicas 
viene determinada por los distintos mecanismos de 
reforzamiento que operan en el material [11]. Estos 
incluyen la deflexión, arranque de la plaqueta, 
ramificación y puenteo de la grieta. 

En este trabajo se han obtenido mediante prensado en 
caliente materiales compuestos de Al20 3 reforzados con 
plaquetas de SiC utilizando distintas concentraciones (5, 
8 y 12% en volumen). La dureza y la tenacidad se han 
determinado mediante indentación y se han analizado los 
mecanismos de reforzamiento operativos en estos 
materiales. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

Se ha utilizado Al20 3 (Al20 3 CS-400 Lonza Martinswerk, 
Alemania) como matriz y plaquetas de SiC (SF, C-Axis 
Technology, Canadá) con un diámetro medio de 10 ¡.tm 

como fase reforzante. Las características de los 
materiales de partida se muestran en la Tabla l. 

Un paso importante en la fabricación de este tipo de 
materiales es la dispersión homogénea de las plaquetas en 
el interior de la matriz. Para ello se ha hecho un estudio 
reológico de las suspensiones acuosas de alúmina con y 
sin adición de 5% en volumen de SiC. Se ha 
determinado la viscosidad y el potencial zeta de las 
suspensiones en función del pH, usando un viscosímetro 
rotacional (Haake Rotovisco RV 20) y un analizador de 
transporte de masa (Micromeritics Inc. U.S.A.), 
respectivamente. Después de un estudio de dispersión de 
las plaquetas, se ha seleccionado como óptimo la 
agitación de la suspensión en un baño de ultrasonidos 
seguida de homogeneización en molino de bolas de 
alúmina durante dos horas. En estas condiciones de 
dispersión, se ha floculado la suspensión variando el pH. 
La suspensión floculada fue secada a l20°C durante 24 

Tabla l. Tamaño medio, superficie específica y 
principales impurezas (% en peso) de los materiales de 
partida. 

Al20 3 SiC 

Tamaño medio (¡.tm) -0.3 -10.5 

S.E. (m2/g) 10 0.7 

Fezo3 0.01-0.03 0.0014 

Ti02 0.005 0.002 

Ca O 0.01-0.05 0.025 

MgO ---- 0.002 

Na20 0.1 0.01 

horas y tamizada por 100 ¡.tm. Los compactos finales se 
han obtenido mediante prensado en caliente a 1500°C y 
50 MPa. 

El módulo de Young se ha determinado mediante un 
método dinámico (Grindo-Sonic MK3) que permite 
obtener el valor de la frecuencia fundamental de 
resonancia de la probeta. La dureza y la tenacidad de los 
distintos materiales compuestos se ha medido utilizando 
un indentador Vickers sobre muestras pulidas. Las 
superficies de fractura se han estudiado mediante 
microscopía electrónica de barrido. 

3. RESULTADOS Y DISCUSION 

En la Figura 1 se observa que el punto isoeléctrico para 
el polvo de alúmina aparece a pH -7. También se ha 
determinado que el menor valor de tensión de cizalla 
(Figura 2), directamente relacionado con la viscosidad, 
corresponde a las suspensiones preparadas a pH-10. 
Este valor no se modifica significativamente al introducir 
un 5% en volumen de plaquetas de SiC. Los resultados 
obtenidos en estos dos ensayos concuerdan y llevan a la 
selección del siguiente esquema de procesamiento: 
obtención de una suspensión estable a pH- 10, 
floculación de dicha suspensión a pH- 7 consiguiendo 
así la dispersión instantánea de las plaquetas [12]. 

Se han obtenido densidades superiores al 99% de la 
teórica para los compactos sintetizados por prensado en 
caliente. 

Como se observa en la figura 3, se consigue una buena 
dispersión de las plaquetas en la matriz, no detectándose 
problemas de aglomeración como los observados 
generalmente en los materiales reforzados con whiskers. 
También se observa una ligera orientación de las 
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Fig. l. Potencial zeta frente a pH de la alúmina. 
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Fig. 3. Fot•omicrografías 
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al eje de IJHOH.:!IUUV. 

% vol. de 

plaquetas ya que durante el prensado en caliente éstas 
tienden a orientarse con su diagonal perpendicular al eje 
de prensado. 

En la Tabla 2 se recogen los valores de dureza, 
tenacidad y módulo de de los distintos materiales. 
Se observa un aumento de la dureza y de la 
tenacidad cuando se introduce mayor contenido de SiC. 
Sin no se detecta una variación significativa de 

con el plano sometido a estudio 
o perpendicular al de prensado), lo que 

al contrario de lo que sucede en los 
retor:z:ad«)S con whiskers, no existe una 

~.~.,~,"'~~'""'"'"'1(1 de estas con la orientación de 
las Los valores de tenacidad obtenidos son del 
mismo orden de magnitud que los descritos por otros 
autores incluso son a los conseguidos 
con la incorporación de - en volumen de whiskers 
de SiC (5 MPa m""), 

Tabla 2. Módulo de elasticidad, dureza y tenacidad de 
los distintos materiales compuestos, en función del 
contenido en SiC y del plano sometido a estudio. 

SiC E H Kxc 
(MPa) (MPa m"" 

o 377 17.6±0.1 4.0±0.2 

5 17.8±0.4 3.9±0.2 

5 (//) 
392 

410 

412 

El aumento de tenacidad de los materiales compuestos, 
mediante mecanismos de interacción 

El de interacción puede 
analizarse examinando las producidas por 
indentación. En la 4 se observa una contribución 
mavoritaria de la deflexión de la a lo largo de la 

y en menor grado puenteo y 
ramificación de la El hecho de que el mecanismo 
de deflexión sea el más efectivo se debe al diferente 
coeficiente de expansión térmico de la Al20 3 (a= 

y el SiC (a=3xl0-6
/

0 C), Al bajar la 
de sinterización, la plaqueta estará sometida 

a compresión y la matriz a tensión, lo que genera 
tensiones locales y microgrietas en el material que 
promueven la deflexión de la Además la presencia 
de este mecanismo indica una unión plaqueta/matriz 
relativamente débil. 

El estudio de las de fractura por microscopía 
electrónica de barrido indica la existencia de fractura 

tanto en la matriz como 
observándose arranque 

en casos. Estas observaciones 
concuerdan con los mecanismos teniendo en 
cuenta los resultados de las de indentación. 
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Fig. 4. Fotomicrografías obtenidas mediante microscopía 
óptica de luz reflejada de grietas de indentación 
introducidas en la muestra con 8 % vol. de plaquetas de 
SiC. 

Fig. 5. Fotomicrografía obtenida mediante MEB de la 
superficie de fractura de la muestra con 12 % en vol. de 
plaquetas de SiC 

4. CONCLUSIONES 

l. Se consigue una buena dispersión de las plaquetas 
de SiC homogeneizando las mezclas en 
ultrasonidos y molino de bolas. 

2. Se han obtenido mediante prensado en caliente 
materiales compuestos de AlzOiSiC plaquetas 
con densidades superiores al 99% de la teórica. 

3. La tenacidad y dureza de estos materiales 
aumenta con el contenido en SiC. Se produce un 
incremento de la tenacidad del 15% respecto al 
valor de la alúmina monolítica para el material 
que contiene un 12% en volumen de SiC. 

4. La deflexión, ramificación y puenteo de la grieta, 
junto con el arranque de las plaquetas son los 
principales mecanismos de reforzamiento en estos 
materiales. 
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INICIACIÓN DE GRIETAS POR FATIGA A COMPRESIÓN EN CERÁMICAS TENACES 

Jesús Solís, Carlos Lapetra y Jaime Domínguez. 

E.T.S.I.I., Universidad de Sevilla. 
Avda Reina Mercedes s/n, 41012-Sevilla 

Resumen. Se presenta el procedimiento empleado para la iniciación de grietas mediante 
fatiga a compresión en el fondo de entallas de probetas de flexión de Zr o

2 
parcialmente 

estabilizada con Y2 03. La iniciación se obtiene aplicando compresión cíclica a probetas 
prismáticas con una entalla lateral. A partir de análisis numéricos de las tensiones en 
las proximidades de la entalla generada, se definen los niveles de carga a aplicar. 
Dicho análisis permitirá predecir de manera aproximada la longitud final a la que se 
producirá la detención de la grieta en compresión. Esta será función de la geometría y 
nivel de tensiones. Se analiza la variación de velocidad de crecimiento con la longitud 
de la grieta para diferentes geometrías y cargas máximas. Finalmente, se hacen algunas 
consideraciones prácticas sobre la geometría, la carga máxima a aplicar y el sistema de 
centrado para asegurar una buena distribución de la carga. 

Abstract. In this work, the fatigue crack initiation and propagation of Zr o2 partially 
stabilised with Yz 03 is analysed. The initiation is produced by applying fully 
compres si ve far field cyclic loads to a single edge-notched specimen. An analysis of the 
necessary condi tions to produce the fatigue crack growth from the notch tip, considering 
the maximum compressive stresses at the notch root. The stress distribution at the front 
of the notch is studied and correlated wi th the maximum crack length that can be 
obtained for each geometry and far field compressive load. The crack grow rate variation 
wi th the length of the crack is al so analysed for differen t notch geometries and maximum 
load. Sorne practical considerations about the specimen geometry, the maximum recommended 
far field load, and the system to assure a uniform far field stress distribution are 
done. 

1. INTRODUCCION suficientemente grande comparadas con las 
dimensiones microestructurales hay un factor de 
intensidad de tensiones umbral (AKth), que es 
aproximadamente el 50~ ~e Klc por debajo del cual 
no se produce crec1m1ento. La velocidad de 
crecimiento ( da/dN) depende del factor de 
intensidad de tensiones de la misma manera que lo 
hacen los metales -ley de París o similar-, pero 
con exponentes de AK bastante mayores. Si la 
grieta tiene un tamaño del orden de las 
dimensiones microestructurales, el crecimiento 
puede producirse con valores de AK bastante 
inferiores al umbral. 

En los últimos años se ha producido un creciente 
interés por las aplicaciones de las cerámicas en 
ingeniería. Uno de los principales factores que 
han limitado el crecimiento de estas aplicaciones 
ha sido su fragilidad. No obstante, en los últimos 
años se ha producido el desarrollo de nuevos 
materiales cerámicos con tenacidades más altas, 
entre los que se incluyen las zirconias. Cerámicas 
que sufren transformación tenaz [1]. 

Entre las nuevas aplicaciones en ingeniería se han 
presentado casos en los que aparecen cargas 
cíclicas. El fallo más frecuente en estos casos es 
la fatiga. Se ha comprobado [2] que el límite de 
fatiga en probetas lisas de determinadas cerámicas 
tenaces es aproximadamente el 50% de la 
resistencia a tracción. Similarmente a lo que 
ocurre en los metales, las cargas cíclicas de 
determinada magnitud producen crecimiento estable 
de grietas. A diferencia de los materiales 
metálicos, en los cerámicos el crecimiento es 
intergranular. Con grietas de tamaño 

Para determinar la velocidad de crecimiento con 
grietas grandes comparadas con la microestructura 
se suelen emplear probetas entalladas, 
preagrietadas, sometidas a flexión en tres o 
cuatro puntos, o tipo compact [ 3], aunque estas 
últimas son menos frecuentes. La dimensión de la 
grieta inicial debe ser al menos un orden de 
magnitud superior a las dimensiones 
microestructurales y suficientemente grande para 
que el borde quede fuera del campo de influencia 
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de la entalla, con lo que se eliminan factores que 
modifican el comportamiento. 

El agrietado previo se puede realizar por varios 
procedimientos. A veces, sometiendo la probeta 
entallada a cargas cíclicas que produzcan 
tensiones de tracción hasta que se genera una 
grieta. Tan pronto como se detecta la existencia 
de la grieta hay que disminuir la carga para 
evitar el crecimiento inestable. Posteriormente, 
con cargas adecuadas, se continúa el crecimiento 
de la grieta hasta que sale del campo de tensiones 
de la entalla. Este método tiene el inconveniente 
de que se producen muchas fracturas no deseadas 
durante la primera fase al aparecer el crecimiento 
inestable antes de que se haya detectado la grieta 
[ 3]. 

Otro procedimiento empleado es el del puente de 
compresión [4]. En él, sobre una probeta lisa 
rectangular apoyada a lo largo de su longitud, se 
aplican en los extremos, perpendicularmente a la 
superficie de apoyo, dos cargas iguales de 
compresión, como se muestra en la Figura l. El 
estado de tensiones generado es tal que se produce 
tracción longitudinal en el centro del lado largo 
no apoyado y aparece una grieta que progresa hacia 
la superficie de apoyo. Al ir avanzando la grieta, 
las tensiones longitudinales que encuentra el 
borde van disminuyendo de magnitud, hasta que 
pasan a ser de compresión o son suficientemente 
pequeñas para producir la detención. Jugando con 
el valor de las cargas aplicadas pueden obtenerse 
distintas longitudes de grieta. Este procedimiento 
lo está aplicando con resultados prometedores el 
grupo del Departamento de Ciencia de Materiales de 
la U.P. de Madrid. 

Fig.l Puente de compresión 

Un procedimiento que permite un mejor control de 
la longitud final de pregrieta es el de fatiga en 
compres1on [5,6]. Consiste en aplicar carga 
cíclica de compresión a una probeta entallada de 
forma que se produzcan en el borde del 
concentrador tensiones máximas incluso superiores 
a la de rotura en compresión. Se genera así una 
grieta que crece de forma estable desde el fondo 
de la entalla y perpendicularmente a la tensión 
principal máxima. La grieta crece en un campo de 
tensiones residuales de tracción, disminuyendo la 
velocidad de crecimiento al ir alejándose del 
fondo de la entalla y reduciéndose por tanto la 
amplitud de tensiones y el valor de las 
residuales. 

En este trabajo se muestra el procedimiento 
empleado para la iniciación de grietas por fatiga 
en compresión en el fondo de entallas de probetas 
de Zr O¿ parcialmente estabilizada con Y2 o3 al 4 
mol%. 

2. CRECIMIENTO DE GRIETAS EN COMPRESION 

Antes de explicar el método experimental empleado 
se harán algunas consideraciones sobre el 
crecimiento de grietas en compres1on, y las 
razones por las que este se produce. 

Cuando .en el borde de la entalla se producen 
tensiones de compresión superiores a la de rotura, 
aparecen mícrogrietas intergranulares, dejando de 
ser el comportamiento lineal, disminuyendo la 
pendiente de la curva tensión-deformación [6]. Al 
descargarse la probeta, el material recupera de 
forma aproximadamente lineal, pero con una 
pendiente inferior a la producida durante el 
comportamiento lineal de carga en compresión, con 
un comportamiento del tipo mostrado en la Figura 
2. Se generan así unas tensiones residuales de 
tracción, que serán mayores o menores, dependiendo 
de la pendiente indicada, y cuya distribución en 
la sección. neta en el plano medio de la entalla 
será similar a la de la Figura 3. 

+ 

Deformación 

+ 

Fig.2 Esquema que describe la no lineali
dad tensión deformación durante car
gas de compresión,y la linealidad en 
la descarga con o sin tensiones resi
duales. 
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Fig.3 Distribución de tensiones en el pla
no medio de la entalla. 
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Las microgrietas generadas estarán sometidas al 
campo de tensiones residuales de tracción, 
produciéndose crecimiento intergranular de las 
mismas al aplicar una carga cíclica de compresión. 
Dicho crecimiento será estable debido a las 
barreras que suponen los distintos cristales entre 
los que va evolucionando. La variación de la 
orientación de las microgrietas para adaptarse al 
perfil intergranular y las diferentes tensiones 
residuales existentes entre los granos, producirán 
detenciones cada ciclo. 

A medida que la grieta se aleja del borde de la 
entalla disminuyen las tensiones máximas de 
compresión, reduciéndose la cantidad de 
microgrietas producidas por la carga. Igualmente 
disminuyen las tensiones residuales de tracción. 
Todo ello ocasionará una reducción de la velocidad 
de crecimiento, llegándose a valores de longitud 
para los que se produce la detención total. 

Estas grietas generadas mediante compresión tienen 
un borde con un campo de tensiones y deformaciones 
relativamente pequeño, lo que hace igualmente 
pequeño el daño sufrido por el material. Ello 
permite emplear estas probetas preagrietadas para 
la determinación de la tenacidad y para ensayos de 
crecimiento de grietas por fatiga [7,8]. 

3. METODO EXPERIMENTAL Y MATERIAL EMPLEADO. 

El material de experimentación ha sido Zr o
2 

policristalina parcialmente estabilizada con Y2 o3 
al 4 mol%. 
La geometría de las probetas y dirección de la 
carga se representa en la Figura 4, Se han 
realizado ensayos con entallas de 0.4 y 0.7 mm de 
ancho para analizar el efecto de este parámetro y 
del nivel de tensiones en la longitud final de la 
grieta. La profundidad de la entalla se ha 
seleccionado intentando que sea pequeña, de manera 
que permita un crecimiento posterior por fatiga 
dentro de un rango de relaciones longitud de 
grieta/canto con soluciones de K¡ fiables, y qne 
al mismo tiempo, bajo tensiones nominales no 
demasiado altas para hacer peligrar la integridad 
de la probeta, produzca niveles suficientemente 
altos de tensiones en el fondo. 

/ 
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Fig.4 Geometría de las probetas ensayadas. 

Las entallas se han obtenido con discos 
adiamantados de O. 4 y O. 7 mm de espesor. Estos 
discos producen fondos de entalla casi rectos, con 
los vértices redondeados. Para asegurar en el 
fondo de la entalla una zona central en la que se 
produzcan las tensiones máximas ha sido necesario 
redondearlos. Lo que se ha llevado a cabo con 
pasta de diamante, aplicada mediante una lámina 
del espesor de la entalla con los cantos 
redondeados. 

Los ensayos se han realizado en una máquina 
dinámica hidráulica controlada numéricamente. En 
la figura 5 se representa la disposición de los 
elementos para el ensayo. Para eliminar cualquier 
efecto de flexión por falta de alineamiento o 
paralelismo entre las superficies, la carga de 
compres1on se ha aplicado interponiendo dos 
rótulas axiales, el centro de cuyas superficies 
esféricas coincide con el de las superficies de la 
probeta. El centrado se ha realizado con un útil 
que asegura un error inferior a 0.05 mm. Este 
último aspecto es de vital importancia para 
garantizar un crecimiento estable de la grieta y 
evitar problemas para la integridad de la probeta. 

r---a... 

Fig.5 a) Rótula 
b) Elemento de apoyo para ase

gurar que el centro de la r6-
tula coincide con la superfi
cie de la probeta. 

e) Probeta. 

Las tensiones nominales max1mas aplicadas a las 
distintas probetas han estado comprendidas entre 
165 Y 210 MPa, con un coeficiente de asimetría de 
los ciclos (R) próximo a 10. Los coeficientes de 
concentración de tensiones correspondientes a 
estas entallas son y para las probetas de 0.4 y 
0.7 mm de ancho de entalla, respectivamente. 

4. RESULTADOS 

Se han ensayado varias probetas. Dos con geometría 
algo distinta a la indicada previamente, con una 
entalla de O. 4 mm de espesor, pero sin redondear 
el fondo de la misma. La tensión nominal máxima 
aplicada ha sido 175 MPa y el coeficiente de 
asimetría R=lO. El coeficiente de concentración de 
tensiones, referido a la sección sin entalla, 
producido con esta geometría es 23 .1. En la Figura 
6a se muestra una fotografía de la zona del fondo 
de la entalla de una de ellas, después de 300.000 
ciclos con 152 MPa de valor máximo, sin que se 
produjera crecimiento apreciable, y 150.000 más 
con 175 MPa, durante los que el crecimiento fue el 
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Teniendo en cuenta que las grietas crecen al 
someter a las probetas a tensiones nominales de 
compresión, cualquier grieta existente, sea de 
mayor o menor longitud, se cerrará y no producirá 
ninguna descarga en el de ellas aunque sean 
más cortas. Al residuales de 
tracción de 
distancia del 
entalla 

, aunque 
las dos 
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continfien haciéndolo independientemente. 

Empleando probetas de 0.35 y de 0.2 mm de radio de 
entalla se han sometido a cargas cíclicas de 
compresión probetas, tres de 0.35 y dos de 
0.2 mm, con valores de R=lO. En la figura 8 se 
muestra la evolución de tensiones en la sección 
neta de la probeta para ambas geometrías para una 
tensión nominal de 100 MPa. 

aj(J) 

25 

20 

15 

10 

5 

1 2 3 4 5 (r/p) 

Fig.7 Distribución de tensiones según las dos 
direcciones indicadas en la figura. 

(a/CJ) 

30 

25 

20 

15 

10 

1 2 3 (r/p) 
Fig.B Distribución de tensiones en la sección 

neta de dos probetas de radio de entalla 
0.2 0.35 mm. 

En las probetas de 0.35 mm de radio de entalla, se 
comenzó aplicando tensiones no excesivamente 
elevadas, para controlar el crecimiento. Se 
comprobó que en cada caso era necesario alcanzar 
un nivel distinto de tensiones para obtener la 
iniciación de la grieta después de un número 
suficientemente alto de ciclos. Esta diferencia 
entre uno y otro caso llegó a ser del orden del 
20%. Igualmente, para una carga determinada, 
suficientemente alta para hacer crecer la grieta, 
la longitud final alcanzada al detenerse varía 
apreciablemente de un caso a otro. Ello puede ser 
debido a tres razones: aleatoriedad en el 
comportamiento del material; diferencias en el 
alineamiento; y aleatoriedad en la geometría. Esta 
fil tima causa se produce por el desgaste que se 
origina en la lámina generadora del radio. Ello 
hace que, de una probeta a otra, varíe 
apreciablemente la geometría del fondo de la 
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<entalla. En la figura 9 se mues l nm dos 
fotografías de la evolución de> }a gt·iela ~~n una 
las probetas de radio O.:lG mm. 

Fig.9 Hasta los 300000 los. 

Hasta los 800000 los. 

En las probetas con entaLlas de 0.2 mm de radío se 
ha hecho un seguimiento más detallado de la grieta 
dnrante el crecimiento. En la figura 10 se aprecia 
la evolución de la misma en las dos caras de una 
probeta, sometida al nivel de tensión nominal 
indicado. Se presentan las longitudes en función 
del número de ciclos. Puede apreciarse la 
disminución de la velocidad de crecimiento a 
medida que avanza la grieta en el campo de 
tensiones hacia zonas en las ~·e los niveles son 
más bajos. También se aprecia una diferencia 
important~ en la longitud final de a grieta en 
las dos cal-as, fenómeno produc.ido en mayor o menor 
grado en prácticamente todas los Ludiados. 
Ello puede ser debido a las mismas razones 
indicadas previamente: aleatoriedad del 
crecimiento; diferencia entre la geometría de la 
entalla en uno y otro lado; y, sobre todo, falta 
rlP centrado rle } a carga 1 (JUC', aunque• pz·::::q_·¡ut>ll\ 1, 

puede ser importante. 
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Fig.lO Fvolución de la griPLa por· 
las dos carns pat·a un r·adio 
rle ent.alla ,]¡. 11,:¿ mm. 

5. CONCLUSIONES 

o 

00 

El trabajo presentado es un primer paso para la 
determinación de ]as características a fatiga de 
cerámicas tenaces de una forma fiable, ensayos 
para los que es necesaria una probeta previamente 
agrietada por algún procedimiento. 

Entre las conclusiones puede decirse: 

Es importante cuidar el centrado de la carga, que 
hará crecer la grieta longitudes distintas por 
cada lado. Reduciendo el tamaño de la rótula un 
mismo error de centrado reducirá los momentos 
producidos. 

La obtención de un fondo de entalla semicircular 
sin irregularidades es importante, ya que, si el 
nivel de tensiones es alto las irregularidades 
pueden dar lugar a la aparición de más de una 
grieta, de forma similar a lo ocurrido con las 
primeras probetas ensayadas. 

Dado que la grieta final a obtener por fatiga en 
compresión debe ser suficientemente larga para que 
el borde esté fuera de la zona de influencia de la 
entalla, será importante la definición de la 
geometría y del nivel de carga a aplicar en cada 
caso. 
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Resumen.- En este artículo se exponen los resultados de medida de la tenacidad para una 
alúmina comercial por tres métodos distintos, analizándose la bondad de cada uno de ellos. 
Dos de estos métodos están ampliamente extendidos, son el método de indentación (IM), y 
el de flexión en tres puntos de una probeta entallada (SENB). El tercero, flexión en tres 
puntos de probetas fisuradas (SEPB), es d~ recient~ des~J!ollo y h.a creado razonables 
expectativas. También se muestra en e~te artículo un d1spositJ.vo expem;nental, desarro~lado 
por los autores, que permite la medida del CMOD o el desplazamiento en matenales 
cerámicos hasta temperaturas de 1900°C. 

Abstract.- This paper presents and analyzes the results the fracture toughness of a 
commercial alumina measured by three different methods. Two of these methods are 
widely known, these are the indentation method (IM) and the single edge notch beam 
(SENB) method. The third method, a new one is the single edge precracked beam (SEPB) 
method which has been developed recently. An experimental setup, developed by the 
authors: to measure CMOD or displacement in ceramics testing up to 1900°C is also 
shown. 

1.- INTRODUCCION. 

Los materiales cerámicos poseen excelentes propiedades 
físicas y químicas que los hacen ideales para múltiples 
aplicaciones, especialmente en ambientes agresivos y a alta 
temperatura. No obstante, tienen una característica 
intrínseca, su fragilidad [1-3], que limita su aplicación 
como material estructural. Este hecho ha motivado el 
desarrollo de estrategias para aumentar su tenacidad. 

En los últimos años han sido muchos los métodos 
desarrollados para medir la tenacidad de fractura de estos 
materiales [4]. Todos ellos presentan algunas ventajas y 
ciertos inconvenientes. Como resumen del estado de la 
cuestión se puede decir que el debate se centra entre utilizar 
métodos en los cuales se introduce una entaiia , como en el 
SENB (Single Edge Notch Beam), o métodos en los que se 
introduce una grieta, como el IM (lndentation Method). El 
primero de los mencionados tiene la ventaja de ser 
fácilmente reproducible en distintos laboratorios ya que se 
usa una máquina universal de ensayos mecánicos y 
presenta el inconveniente de utilizar una entalla (que no es 
una grieta, cuyo radio en el fondo se supone prácticarr~nte 

nulo). El segundo método presenta la ventaja de crear una 
grieta real a nivel microscópico, pero el inconveniente de 
que al crecer poco la grieta aparecen fenómenos debidos a 
la interacción de la grieta con la microestructura. Además, 
las tensiones residuales y fricciones generadas en el 
punzonamiento con la punta de diamante, así como el 
estado tensional de la superficie sobre la cual se hace la 
medida, pueden originar valores distorsionados de la 
tenacidad. 

Una vía para intentar conjugar las ventajas de estos 
métodos es la utilización del método de medida de la 
tenacidad por medio de flexión en tres puntos de probetas 
previamente fisuradas (Single Egde Precracked Beam, 
SEPB) [5-6], recientemente desarrollado. Este método, que 
se describe de forma más detallada en secciones 
posteriores, consiste básicamente en crear una grieta inicial 
mediante un punzonamiento con una punta de diamante 
Vickers o Knoop y posteriormente, mediante un 
dispositivo hiperestático de carga, propagarla en el material 
de forma estable. La probeta así fisurada se ensaya a 
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flexión, obteniendose un valor de la tenacidad a partir de la 
carga máxima. Este método presenta las ventajas de los dos 
anteriores y ninguno de sus inconvenientes, ya que la 
medida de la tenacidad se hace a partir de una grieta real y 
no de una entalla. Por otro lado, evita las tensiones 
residuales de la deformación plástica debida al 
punzonamiento inicial al hacer crecer la grieta un par de 
milímetros. 

En este artículo se presentan los resultados comparativos de 
la medida de la tenacidad por estos tres métodos (SENB, 
IM, SEPB) para un óxido de aluminio (Al20 3) comercial 
de 99,7% de pureza. 

Otro de los problemas aparece en la caracterización en 
fractura de los debido al pequeño 
tamaño de las probetas que se suelen utilizar, es el de la 
medida del CMOD y del desplazamiento, sobre todo a alta 
temperatura. En los ensayos realizados para la 
determinación de la tenacidad de fractura (métodos SENB y 
SEPB) se ha utilizado un dispositivo que permite la medida 
de estas magnitudes en condiciones extremas de alta 
temperatura, con resolución por debajo de la micra. Una 
descripción detallada del dispositivo se realiza en el 
apartado 2.2. 

2.· PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL. 

2.1.- Material. 

El material utilizado en los ensayos fue un óxido de 
aluminio (Al20 3) comercial de de pureza 
suministrado por CERATEN, S.A. en forma de placas 
rectificadas de dimensiones 50x100x10 mm. Estas placas 
fueron posteriormente cortadas con un disco diamantado 
hasta obtener el tamaño de probeta deseado, manteniendo 
siempre las superficies rectificadas como superficies de 
apoyo de las probetas. Algunas de las propiedades a 
temperatura ambiente del material son: módulo de 
elasticidad 400 GPa, densidad 3.9 g/cm3, dureza Vickers 
19 GPa, tensión de rotura en flexión 340 MPa, y 
resistencia a compresión 3800 MPa. 

2.2.- Medida del CMOD. 

La medida del CMOD - y también el desplazamiento - se 
puede realizar mediante el uso de un sistema de 
extensometría óptica. Este está basado en un dispositivo 
láser de metrología. Consiste en esencia en un emisor y un 
detector. El emisor realiza un barrido paralelo, sobre la 
base de medida, con un haz láser de He/Ne de menos de un 
milímetro de espesor. El barrido se produce ciento 
veinticinco veces por segundo, siendo la base de medida de 
cincuenta milímetros. El detector está perfectamente 
alineado con el emisor, de forma que si sobre la base de 
medida existen un par de obstáculos que bloqueen el paso 
del haz, parcial o totalmente, se originan sendas sombras. 
El detector es capaz de medir continuamente la distancia 
entre ambos obstáculos con una resolución por debajo de la 
micra. El proceso de medida se basa en que la intensidad 
del haz láser tiene un perfil Gaussiano y por tanto la señal 
electrónica durante la transición luz-sombra-luz será la 
integral de esta función. Esta señal se amplifica y se 
diferencia dos veces respecto al tiempo electrónicamente 
(fig. 1) obteniendo una función en forma de S con un cero 
en el centro, allí donde la pendiente es cero, que 
corresponde al centro exacto del obstáculo. El tiempo en 

pasar el haz entre los dos obstacáculos multiplicado por la 
velocidad de barrido determina la distancia entre los 
mismos. Este proceso de diferenciación permite además 
eliminar las fluctuaciones de potencia del haz láser. 

Fig. l. Esquema del proceso de derivación para la 
determinación de la distancia entre obstáculos. 

Los dos obstáculos pueden corresponder bien a la distancia 
entre la parte inferior de la probeta y el dispositivo de 
ensayo, en cuyo caso obtendríamos el valor del 
desplazamiento de la probeta durante el ensayo. Si en lugar 
de esto se hace el barrido en dirección horizontal (fig. 2), y 
se pegan un par de barritas de material cerámico en la cara 
inferior de la probeta, a ambos lados de la grieta o entalla 
se puede medir el CMOD. ' 

A~emás a .este dispositivo se le ha acoplado un filtro de 
obJetos caltentes que permite realizar medidas dinámicas de 
los parámetros antes indicados hasta los 1900°C sin más 
que acoplar a un sistema calefactor como el descrito en [7] 
una mirilla a través de la cual pase el haz láser. 

Barrido del 
haz láser 

Obstáculos 

Emisor 

Fig. 2. Esquema del 
vista inferior. 

Horno 

Probeta 
Ventaua 

de medida de CMOD, 
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2.3.- Medida de la tenacidad de fractura por el método de 
punzonamjento <IM). 

En una placa de 5 mm. de espesor de material rectificado y 
posterionnente pulido con pasta de diamante de una micra, 
se realizaron puzonamientos con un durómetro universal 
Vickers. Las longitudes de grieta introducidas por el 
punzonamiento fueron detenninadas con una resolución de 
10 micras. En el ensayo se utilizó un ámplio rango de 
cargas (P ) que van desde 30 a 600 N. La tenacidad de 

punz . Ó 
fractura dada por este método [8-9], se determm 
utilizando la expresión propuesta por Antis [10]: 

(1) 

donde E es el módulo de elasticidad, H la dureza Vickers, y 
a es la mitad de la longitud de grieta creada por el 
penetrador Vickers (fig. 3). 

1 .. 

Fig. 3. Huella creada por el penetrador Vickers. 

La t~nacidad de fractura en vez de calcularse a partir de la 
media de los valores individuales para cada una de las 
carga~, se detenninó a partir de la pendiente de la recta 
obtemda al representar a312 frente a p unz (fig. 4), siendo el 
valor de la pendiente 0.016 (E/H)l/2 1/K 213, De esta 

d. b. !C 
pen 1.ente se o tlene el valor de la tenacidad. La recta 
obteruda p~sa por el origen ya que las grietas creadas por el 
punzonam1ento son del tipo medio y radial. 

2.4.- Medida de la tenacidad de fractura por flexión en tres 
puntos en probetas entalladas CSENBl. 

S~ util~zaron para realizar estos ensayos probetas de 
d1mens10nes 50xl0x5 mm., entalladas hasta la mitad de su 
canto. La .entalla se realizó con un hilo de diamante 0.3 
mm. de diámetro hasta. el 4.5% de su canto, para el 5% 
r~stante se ut11izo un hilo diamantado de 130 micras de 
diámetro, con lo que se consiguió un radio de fondo de 
entalla de unas ?O micras .. La luz entre apoyos fue de 40 
mm., y la velocidad del p1stón de 5 micras por segundo 
dura1_1te t~~ el ensayo. Como sistema de se utilizó 
un drsposlt!v~ .Instron h.echo en material para 
aumentar la ngrdez del sistema, y una máquina hidráulica 
de ensayos Instron 8501. 

La tenacidad en este caso fue calculada a partir de la 
relación de Tada [11], para la detenninación del factor de 
intensidad de tensiones crítico: 

K1c= a (n:a)1/2 Y(a/D) (2) 

donde a es la tensión para la carga máxima, a es la longitud 
de entalla, y D es el canto de la probeta. Y(a/D), es una 
expresión polinomial que depende de la geometría de la 
probeta y de la longitud de entalla. 

180 
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Fig. 4. Relación lineal de a312 frente a P punz. 

2.5.- Medida de la tenacidad de fractura por flexión en tres 
puntos en probetas fisuradas CSEPB), 

Las probetas utilizadas fueron de las mismas dimensiones 
que en el caso anterior y fueron ensayadas en las mismas 
condiciones, utilizandose la misma expresión para la 
determinación de la tenacidad de fractura, con la única 
salvedad de que ahora a, en la expresión (2), representa la 
longitud de grieta inicial. 

La fisuración se realizó usando una punta Vickers y 
aplicando una carga de punzonamiento de 1000 N en el 
centro de la cara que será sometida a flexo tracción, con lo 
que se consiguió una grieta superficial (fig. 3) y hacia el 
interior. A continuación se colocó la probeta, con la cara 
del punzonamiento hacia abajo, en el dispositivo que se 
muestra en la figura 5, realizado en acero de alta dureza. 
Una vez perfectamente alineados probeta y dispositivo de 
carga, se aplicó la carga lentamente con una máquina 
universal de ensayos. El crecimiento de la probeta se 
detectó mediante un amplificador acústico. Si en este 
momento se descarga la probeta se tiene una grieta de cierta 
longitud, que se puede aumentar cargando la probeta 
después de detectar la propagación de la grieta. 

La longitud de la grieta final se controla variando tres 
factores: carga de punzonamiento, Ppunz; longitud entre 
apoyos, d; carga máxima aplicada, P 

Los valores nominales utilizados para fisurar nuestras 
probetas fueron; Ppunz= 1000 N, d=l5 mm, y P=30 kN, 
consiguiendose en estas condiciones longitudes de grieta e 
de 3 a 4 mm (fig. 6), para probetas de dimensiones 
50xl0x5 mm. 

La reproducibilidad de las condiciones de crecimiento de 
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Tabla l. Resultados de la tenacidad, K1c (MPa.m1' 2), 

obtenidos por distintos métodos. 
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Fig. 7. Gráfíco de carga frente a CMOD. 

4.- CONCLUSIONES. 

25 30 

La tenacidad de fractura medida por los tres métodos 
utilizados en este estudio da en los tres casos resultados 
reproducibles, si bien con la técnica de entalla recta 
(SENB) se obtienen los valores más elevados de la 
tenacidad, ya que el fondo de entalla es romo. Los valores 
obtenidos a partir de huellas Vickers (IM), son similares a 
los obtenidos a partir de probetas prefisuradas (SEPB), lo 
que indica que ambos métodos son equivalentes para este 
material, pero el último (SEPB) presenta ventajas respecto 
al primero ya que es una medida directa de la tenacidad y 
no el resultado de una correlación para ciertos tipos de 
materiales y su utilización a alta temperatura resulta más 
sencilla. Por último también se analizó la influencia del 
punzonamiento inicial para las probetas prefisuradas, 
viéndose que era despreciable. 
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Resumen. Este artículo analiza el problema, propuesto por el RILEM Technical Committee 90, de un anclaje en tensión 
plana en una placa de material casi-fragil. El problema se abordó experimentalmente mediante ensayos de anclajes en placas de 
granito. Se consideraron varios tamaños y luces de carga para conseguir un cuadro completo del comportamiento. Se usó la 
simulación numérica de fractura elástica lineal (FEL) mediante el programa interactivo de elementos finitos FRANC© para 
conseguir una primera interpretación del comportamiento observado. Los resultados muestran, como se esperaba, que la FEL 
no puede predecir con exactitud las cargas máximas, excepto para tamaños grandes, y que para ello se necesitan modelos más 
realistas. Sin embargo el análisis también indica que esta geometría es frágil y que el comportamiento está mucho más 
próximo a la FEL que al estado límite de agotamiento plástico. Para este tipo de geometría, tanto la FEL como los resultados 
experimentales indican que la fractura tiende a producirse a lo largo de una única fisura bilateral aproximadamente 
perpendicular al eje de carga. El mecanismo de fractura para esta probeta bidimensional y relativamente esbelta no es nunca 
cónico, y la extrapolación a situaciones tridimensionales es inútiL El análisis numérico basado en FEL es capaz de predecir las 
trayectorias de las fisuras siempre que se establezcan adecuadamente las condiciones de contorno, que resultan ser no lineales. 

Abstract. This paper analyzes the problem, proposed by RILEM Technical Committee 90, of a plane stress anchor in a 
quasi-brittle materiaL The problem was tackled experimental! y by testing anchors in granite plates. To achieve a complete 
picture of the behaviour, various sizes and loading spans were considered. Numerical simulation using linear elastic fracture 
mechanics (LEFM) and the interactive finite element code FRANC© were used to the first rough interpretation of the 
~bserved behaviour. !h.e results show, as expected, that LEFM cannot peak Joads, except for the largest 
s1zes, and more reabstrc models are needed for such the analysis also shows that this is a brittle 
geometry, and the behaviour is much closer to to limit For this type of geometry, both LEFM 
computations and experimental measurements indicate that failure tends to be through a single bilateral crack roughly 
perpendicular to the load axis. The failure mechanisrn of this slender two dimensional 2D model is never conical, and 
extrapolation to 3D axisymmetric pull-out tests is useless. Numerical analysis based on LEFM is able to predict crack 
trajectories provided the boundary conditions -which turn out to be nonlinear- are properly stated. 

1. INTRODUCTION 

The analysis of the strength of anchor bolts embedded in 
concrete and rock has received great attention in the last 
decade, as is shown by the RILEM in this field 
3]. In particular, the application of fracture ,.~ . .._ .. u .. ,~ 
techniques to predict rupture loads is under consideration. 
In this paper, an experimental study and an initial 
theoretical analysis are presented for the case of a plane 
stress geometry for a steel anchor bolt in a granite plate. 
Severa! sizes with different supporting distances were 
tested and analyzed. 

After presenting the experimental and numerical 
methodology in sections 2 and 3, a comparison of the 
experimental results and of the LEFM predictions are 
undertaken in section 4. It is shown that nonlinear fracture 
theories must be considered if the behaviour, particularly 
the size effect behaviour, is to be accurately predicted, and 
that the results may be sensitive to precise boundary 
conditions 

The more detailed analysis presented in section 5 shows 
that this is indeed the case. It al so shows that the crack path 
may be very well approximated by LEFM, provided that 
the actual boundary conditions are brought into play. The 
essential conclusions are summarized in section 6, closing 
the paper. 

2. EXPERIMENTAL WORK 

aPrornP•rrv of the plane-stress problem given by RILEM 
Fig. l. Pull-out test specimens were scaled 

to anchor depths d= 30, 50, 75 and 150 mm in 
to study the size effect phenomenon. Three loading 
were investigated, corresponding to a=d/2, d and 2d. 

Rectangular plates were cut using a water-cooled diamond 
saw from a single commercial granite plate 30 mm thick. 
To avoid bias due to potential material anisotropy, the 
orientation of the specimens was always the same. Three 
specimens were fabricated for each size and geometry, 
giving a total of 30 specimens. 

The anchor opening (T shape) was made using a water-jet 
cutting system which resulted in a good precise opening of 
very high accuracy (±0.15 mm). Granite plates were 
rnachined to leave a 0.5 mm gap opening to facilítate 
housing process of anchors. The anchor bolts were made 
of steel, with a yield limit of 325 :MPa. 

The test set-up was carefully designed to give clear 
boundary condítions so as to help in nurnerical analysis 
modelling. The load bearing parts of the system (rollers, 
bearing plates) were scaled in accordance with specimen 
depth to preserve geometrical similarity. 
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All tests were performed with the fixture depicted in Fig. 2, 
based on a hydraulic testing machine INSTRON 8501 
equipped with a 25 kN capacity load-cell of better than 50 
N precision. The at point O, the centre of the 
anchor was measured using two displacement 
transducers, one on each side of the specimen, and the 
average of their was taken as a measure of the 
centre-line displacement ó. The strain-gauge-based 
transducers, manufactured in our department, are accurate 
to within 5 microns. 

2. Pull-out de vice. 

The tests were performed in actuator position control, at a 
constant displacement rate proportional to the anchor bolt 
depth d, and the rate was chosen to reach the maximum 
load 3 to 5 minutes after test initiation. 

The load and displacement measurements were re~o;~ed 
automatically using a Hewlett-Packard Data AcqulSltwn 
System (DAS) composed of a VISHA Y unit driven by a 
HP 9825 computer. Five hundred readings of the load P, 
the vertical displacements 81 and 82 were scanned and 
stored in a matrix of 500x3 data. 

3. NUMERICAL ANAL YSIS 

The frrst approach to modelling the fracture of granite plates 
was made using linear elastic fracture mechanics (LEFM). 
The simulation was conducted using the finite element code 
FRANC© (FRacture ANalysis Code), running on a Deck 
Station 5000/200 [4, 5]. Although granite is thought to 
behave as a cohesíve material rather than as linear elastic, 
LEFM provides useful insight into the large size limiting 
behaviour. 

To allow LEFM calculations, a short initial crack (6a "" 
0.02 d) was introduced at the lower corner of the anchor 
housing in such a direction as to give zero mode II stress 
intensity factor (more precisely, Kn s; ± O.OlKrc). As the 
crack propagated, the mesh was automatícally rebuilt along 
the crack, leaving element dimensions at the crack tip 
unchanged. A maximum circumferential stress criterion 
was used to decide the cracking direction, and the 
increment in crack length was selected in such a way that 
the new crack tip was in pure mode I, Kn = O, within the 
limits Kn s; ± 0.03Krc . The critica! stress intensity factor 
was taken to be Krc = 2.60 MPa.Ym .Jlb.tained from the 
plan e stress relationship K¡c = ~E O p ). At each 
propagation step, the load, crack mouth displacements and 
anchor head displacement were recorded. 

The geometry and dimensions of the analyzed specimens 
were exactly the same as those used in the experimental 
tests. Four anchor depths and three support distances for 
d=50 mm were checked. The mechanical properties of the 
granite (measured in [6]) are summarized in Table 1. The 
steel support and the anchor bolt were modelled with E = 
200 OPa and v = 0.3. 

Table l. Mechanical properries of the granite 

Young Modulus, E (OPa) 39+4 
Tensile Strength, ft (MPa) 12.6 + 1.1 

Fracture Energy, Op (J/m2) 173 + 17 

Only half of the specimen was modelled by finite elements 
as is shown in Fig. 3 (symmetric behaviour is assumed). 
The anchor was modelled in the same way and was 
separated from the specimen by a 0.5 mm gap except on the 
load transmitting area, where perfect adhesion was 
assumed as dictated by the RILEM description of the 
numerical round robín. The finite element mesh for all 
specimens is composed of eight-node quadrilateral elements 
at the initial propagation region and six-node triangular 
elements elsewhere, as shown in Fig 3. The system was 
loaded by a uniform stress at the end of the anchor shaft . 
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Fig. 3. Finite element mesh. 

4. RESULTS 

4.1 Peak loads and size effect 

The maxímum peak loads are summarized in Table 2. 
Experimental results indicate that the failure load is not 
increasing proportionally to the anchor embedded depth d, 
i.e. size effect exists. Also there is no significant change of 
the load when changing the support distance a, as 
frequently predicted from numerical modelling, see [3]. 

These results show that although the order of magnitude is 
captured, LEFM is unable to predict accurately the 
maximum loads; more involved procedures -such as 
cohesive models- should be used for numerical 
modelling. 

It is worth noting that the numerical predictions deviate 
much more for the case a= d/2 than for the other two 
geometries. 

Table 2. Maximum pull-out loads for tested anchor bolt. 

depth Peak Load± std dev. {kN} 
d a=d/2 a=d a=2d 

(mm2 EXJ2. Num. EXJ2. Num. EXJ2. Num. 
30 7.6± .2 17.0 6.7± .6 10.8 8.7± .7 10.5 
50 9.9± .4 21.9 10.2± .7 13.9 10.5± .6 13.6 
75 10.6± .9 26.8 10.3± .6 17.0 11.9± .2 16.7 

With the above results, the dimensionless log-log size 
effect plots of Figs. 4-6 were drawn. In these plots, the 
limit for very small sizes (strength of materials theory) was 
estimated using the rigid-perfectly plastic mechanism 
depicted in Fig. 7 . The LEFM solution is obtained from 

o Experimental a::d/2 

o LEFM a=d/2 
10 

.... - limit a::::d/2 
"e 

~ 
>< 

"' E 1 >l. 

1 10 100 
d (mm) 

Fig. 4. Size effect plot for a=d/2. 

o Experimental a=d 

o LEFM a=d 

10 

LEFM a=d 

1 10 100 
d (mm) 

Fig. 5. Size effect plot for a=d. 

o Experimental a=2 
o LEFM a=2d 

10 

....-
"e 
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" " E 1 >l. 

0.1 
1 10 100 

d (mm) 

Fig. 6. Size effect plot for a=2d. 
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kinematics used to estímate the 
limit. 

numerical it happens that this geometry is a 
geometry which means that the stress intensity 

factor first decreases when the crack extends at constant 
load, then goes through a mínimum and starts to increase. 
The peak load is obviously attained when the crack reaches 
the stationary point, which m ay be written as 

where 
a=2d 

(1) 

= 2.6 MPa1ill and a is equal to 1.25 for a=d or 
a=0.80 for a=d/2. 

The anchor depth (which in this context represents the size 
of the specimen) was made nondimensional by dividing by 
the characteristic size lch introduced by Hillerborg in the 
late sevenries: 

E (2) p 
l 

The dimensionless size d/lch is sometimes called the 
brittleness number, and is taken as an indicator of the 
brittleness of the structure, which, as shown in Figs. 4-6, 

LEFM as dllch increases. 

The crack patterns for the final failure of the various 
are shown in Figs. Sa to Se where the drawing 

proportional to the specimen width 
In these figures the individual crack paths are 

as thin lines, and in are seen to start at the 
Jower comer point under anchor head, propagate 
downwards (towards the supports), and then rise and grow 
towards the lateral free boundary of the specimen. In a few 

non-symmetric failure occurred and the 
to the supports. 

The envelope of the dominant patterns, those not running 
down to the support, is shown as the shadowed regían A in 
the figures, and is seen to be fairly symmetric, although a 
very slight asymmetry may anyway be appreciated. The 
envelope of the few cracks that ran to the supports is the 
shadowed area B (not present in specimens with a=d/2), 
and to totally asymmetric fractures. 

The numerical crack paths corresponding to LEFM 
prediction are represented in these figures as a thick line 
which is symmetric because of the symmetry enforced by 
the finite element modelization. The essential point is that 
the LEFM patterns are quite close to the average crack 
pattern for the dominant (quasi-symmetric) mode for the 

geometries corresponding to a=d/2 and a=d, but run quite 
far from that of the last geometry, that with a=2d. 

This divergence of actual and predicted crack paths for the 
case a=2d was intriguing, and further numerical analyses 

were performed to investigare the underlying mechanisms. 
This deviation appears to be due to the fact that the actual 
interfacial conditions are strongly nonlinear, as shown in 
the next section. 

5. FURTHER NUMERICAL RESEARCH ON 
THE INFLUENCE OF BOUNDARY AND 

INTERFACE CONDITIONS 

The difference between the crack path found in experiments 
and that of the numerical prediction was suspected to be 
due to differences between the actual and the assumed 
interface conditions. Indeed, the assumed contact 
conditions correspond to perfect adherence, which implies 
infinite friction, and very small horizontal and rotational 
movement on the contact area, because of the high relative 
stiffness of the steel. In reality, there is no adherence, but 
sorne kind of frictional contact, so that -since a gap 
always exists between the steel shaft and the granite- a 
frictional force will act at the beginning of the loading with 
a free horizontal movement, and later, when the horizontal 
movement clases the gap, the loading will proceed at a 
nearly fixed horizontal displacement. 

To check that the above picture could match the actual 
behaviour, preliminary computations were performed to 
show that the difference between free horizontal movement 
and fui! y constrained movement was enough to explain the 
differences. The results of such computations are shown in 
Fig. 9. It appears that when no horizontal kinematic 
restriction exists, the crack path tends to propagate at 
approximately 45° right to the bottom free boundary (path 
ob in Fig. 9). When the horizontal displacements at the 
anchor head are restricted in any way, however, the path is 
complete! y different and grows nearly horizontal! y towards 
the lateral free boundary (paths oc and od in Fig.9). The 
experimental paths run between the above extreme cases 
and it is possible, in principie, to reproduce them by using 
non-linear mixed boundary conditions. 

To see how an intermediare path may be obtained, the 
above hypothesized behaviour was simulated in the 
following very rough way: The load of the anchor bolt was 
concentrated in one nade as depicted in Fig. 10. The three 
cases shown were analyzed in order to get a feeling about 
the implied error by concentraring the load in a single nade. 
At the beginning of the calculation, a horizontal frictional 
force X = 0.3 P was assumed (constant friction equal to 
0.3). The crack was then propagated under this 
proportionalloading under a point where the horizontal gap 
was exhausted, and then the computation proceeded at 
fixed horizontal displacement of the loaded nade. 

The results are shown in Fig. 11 where it becomes apparent 
that the crack paths for the three cases (Fig. 10) show the 
same trend except for very short crack lengths (which may 
be expected from Saint Venant's principie), and that one 
may indeed obtain intermediare crack paths by assuming an 
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predicted crack 
results: a) supports at a=d/2, b) 

supports at a=2d. 

adequate friction coefficient and an initial 
the idea that the actual crack 

mechanism described in 
a frictional force 

dís:pl<tcements the is exhausted and a 
force appears on 

6. CONCLUSIONS 

From the above results, the following conclusions can be 
drawn 

l. LEFM cannot accurately predict peak loads, except for 

2 

the sizes, and more realistic models are needed 
for purposes. 

factor along 
that -at constan! it first 

a mínimum for a crack 
means that the 
as discussed in 

size effect plot, which 
loads are much closer 

of materials limit. 

3. For this type of geometry, both LEFM computations 
and experimental measurements indicate that failure 
tends to be through a single bilateral crack roughly 
perpendicular to the load axis. The failure mechanism 
of this slender 2D model is never canica! and 
extrapolation to 3D axisymmetric pull-out tests is 
useless. 

4. Numerical analysis based on LEFM is able to predict 
crack trajectories provided the boundary conditions are 
properly stated. Experimental crack patterns were 
numerically reproduced by splitting the process in a 
frictional initial phase, followed by a fixed displacement 
phase after the gap between concrete and steel is closed. 
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NUMERICAL ANALYSIS OF MIXED-MODE FRACTURE PROCESSES 
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Resúmen. En el presente trabajo se presenta un modelo de fisuración distribuída, que puede ser 
utilizado para análisis por el método de los elementos finitos de estructuras de hormigón, macizos 
rocosos y otros procesos de fractura en la corteza terrestre. El modelo, fundamentado en la técnica 
de los microplanos, puede representar la iniciación y la propagación de las fisuras bajo condiciones 
de tracción y corte. Las leyes de comportamiento se definen para un plano arbitrario, mientras que 
las ecuaciones constitutivas a nivel macroscópico se obtienen por combinación del efecto de todos los 
planos posibles. La coacción entre el comportamiento microscópico, a nivel de plano, y el macroscópico 
es del tipo estático. En este trabajo se presenta también un modo de fractura por corte que no presenta 
ambigüedades (Modo Ha), el cual está desacoplado del Modo I. 

Abstract. A smeared crack model is described, which can be used in the finite element analysis of 
concrete structures, rock masses and crustal fault zones. The microplane-based approach can repre
sent the initiation and propagation of tension and shear fracture. Behavioral laws for an arbitrary 
plane are prescribed and the macroscopic constitutive relations are obtained by combining the effects 
of all possible planes. A static constraint is imposed between the micro- and macro-relations. Also, 
an unambiguous shear mode (Mode Ha), which is uncoupled from the opening mode, is defined. 

L INTRODUCTION 

75 

The structural geometry, the presence of reinforcement 
and complex loading patterns prevent cracks in concrete 
structures from being planar or self-similar. Such be
havior, known usually as mixed-mode fracture, has been 
observed in severa! types of brittle failure. One case, 
where the application of fracture mechanics is straight
forward, is the cracking of dams [1]. The failure ofrein
forced concrete beams in diagonal tension [2] and torsion 
[3], have also been analyzed by nonlinear fracture me
chanics. Other examples ofmixed-mode fracture on con
crete include the punching of slabs and plates, pullout 
of rebars and anchor bolts, and the failure of monolithic 
joints. 

Therefore, a crack propagating under shear loading not 
only undergoes slip but also opening. This phenomenon 
is critica! in several aspects of concrete behavior such 
as shear transfer, aggregate interlock and the effects of 
confinement (see review in [ 4]). 

Another type of mixed-mode fracture is evident in the 
cracking of quasí-brittle materials such as concrete, rock 
and ceramics. Due to the heterogenous nature of these 
materials, the crack faces are uneven and rough, even 
when the cracks are macroscopically self-similar. The 
tortuosity is of the order of the size of the heterogenei ti es. 

It has been observed that shear failure of rock and, on a 
larger scale, fracture along fault zones involve bands of 
discontinuous tensile cracks (see discussions in [5] and 
[6]). Failure occurs when the tensile microcracks coa
lesce into a throughgoing macrocrack or fault. 'lb ac
count for these features, cohesive zone and crack band 
models based on fracture mechanics have been applied 
[7]. These are, to a certain extent, similar to those used 
for modeling concrete (see (8]). However, in geomechan
ics the effects of crack dilatancy and compressive stresses 
are of greater significance than in concrete [9]. 

In order to analyze the response satisfactorily, fracture 
parameters of the material need to be defined unam
bíguously and determined easily from experiments. The 
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identification of mixed-mode properties of concrete and 
and in the shear fracture properties, is 

It has been shown that the mixed
tmlghne!!S increases significantly with a 

decrease in the I component [10]. The shear frac-
tmlgbcne:ss also dependa on the crack dila-

The inevitable between the shear 
could result in shear and mixed-mode 

<U.l.1"'"""' that are influenced by the geometry 
of the test and the magnitude of the compres
sive stresses across the crack. This also explains the wide 
O.H!CI'iSp!mc;y between the values obtained for the fracture 
"uc<¡.;uuc''" in Modes II and III [13]. On the basis of the 
crack model described shear mode 

called Mode has been defined This 
can be described as Mode II fracture devoid of 
the effects 

mixed-mode fracture problema in concrete 
S"""il.l.n"''"'"""' finite element ¡malysis seems to be the 

-~~······-.-·~ when coupled with the smeared 
crack apprc1acJn. The effects of the crack tortuosity, the 
fracture procesa zone and the discontinuous cracking 
in fault zones are by a continuum with an 

'"'"'"+;t,+·;,rt relation. This method, however, 
some drawbacks that have been discussed elsewhere 

In the constitutive model used should 
be formulated to not only Mode I cracking 
but all the fracture (2) with parameters defined 
in terms of material fracture (3) such that 
cracks in different directions can occur simultaneously 
and to be used in with any model 
which the uncracked material, and (5) taking 

JJV''""""" interactions between the fracture 
nr''""''t model (proposed previously in [14] 

and in addition can handle 
as well as tension. The mi

is used to formulate the equiv
Laws for the behavior of a plane 

orientatiou in the material are prescribed. 
The constitutive relations are obtained by mathemati-

"u"wu•lnJcu¡.; the effects of all planes around 

2. CRACKING MODEL 

2.1 Model for a crack 

The laws for crack are defined in terms of the 
normal and shear ( r) stresses applied on the crack 

The two strain components are 
and The crack is assumed to start when the 

reach the hyperbolic "cracking 
in Fig. la, (tensile stresses are 
function" F is defined by the 

F = r 2 
- (e - cr tan +(e xtan (1) 

cp, e and are model parameters. From Fig. la 
"''"!5"-'"'u two situations: (a) cracking 

tension with zero shear stresses (Mode I), 
and under shear and very high compression. 
In the latter case, the hyperbola approaches its asymp-

tote, which in fact represente the Mohr-Coulomb crite
rion. We call this the "asymptotic Mode II" or Mode IIa of 
cracking. The hyperbola used provides a smooth transi
tion for crack formation (mixed-mode cracking) between 
these two linliting states. 

T T 

Flg. 1. (a) Hyperbolic cracking surface; (b) Evolutlon al the cracking 
surface. 

As cracking progresses, the cracking surface shrinks so 
that the current stress point always remains on the sur
face. The initial shape of the cracking surface is repre
sented by the curve labeled "O" in Fig. lb, while its final 
shape depends on the mode of cracking. In pure tension 
(Mode I), the crack usually follows the weak interfaces 
between aggregate and hardened cement paste (Fig. 2a). 
The only kinematic condition once the crack is completely 
formed, is that both sides ofthe crack can separate from 
each other. Dueto crack face roughness, the final surface 
is another hyperbola (curve "1" in Fig. lb). On the other 
hand, Mode Ila would occur when shear displacement 
is kinematically admissible !md no dilatancy is allowed. 
According to these restrictions, the only possible path 
for the crack is a straight line cutting through aggre
gates (Fig. 2b), and the corresponding surface is defined 
by a pair of straight lines representing pure frictional 
behavior (curve "2" in Fig. lb). 

We consider the evolution ofthe cracking suface for both 
modes as a single process, in which the evolution of pa
rameters e and x (tan e/> is assumed to remain constant) is 
controlled by a single internal variable wcr (i.e. the work 
spént on the formation of the crack) defined as: 

dwcr =adEcr + rd¡P, if a > O 

dwcr =(/r/-/cr/ tancf>)/d¡cr¡, if cr <O 
(2) 

Note that in compression the frictional work is not in
cluded in wcr as already suggested elsewhere [20,21]. 
The parameters e and x are assumed to decrease with 
wcr from their initial values (e0 and xo= fD to zero at 
wcr = g§ and wcr = gY"' respectively (see Fig. 3). Here, 
![=material tensile strength, g§ and gjla=fracture ener
gies in Modes I and Ha. The variation is assumed to be 
linear in terms ofthe intermediate scaling function S: 

(3) 

where e = wcr 1 g§ and a O:x for parameter x, and e = 
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a) Jlo!U I crack b) Jlo!U lia. crack 

Flg. 2. Crack paths in !he microstructure. 

Flg. 3. Evolution ol the cracking surtace parameters with wcr. 

wcr j g§la anda= a e for parameter c. This definition pro
vides a family of descending curves for e and x depending 
on the values ofparameters ax and ac (Fig. A linear 
function is obtained if a= O, i.e. S(~)= E,. 

'lb calcula te the direction ofthe crack strain increments, 
we assume that they follow a path perpendicular to the 
"potential surface" shown in la. In tension, 
this surface coincides with the surface, i.e. the 
crack strains follow an associated rule. In compression, 
the rule is non-associated so that for high compression 
(iul > ludili) the crack shows no dilatancy. 'lb this end, the 
horizontal component ofthe vector normal to the crack
ing surface is reduced by the factor ¡rul, which is defined 
by a decreasing function of the compressive stress also 
represented in Fig. la. The equations defining Q are: 

BQ = 2 utan<f¡)/dil, BQ = 2r (4) 
Bu 8r 

2.2 Formulation of the model 

'lb formulate a consistent macroscopic model including 
hoth continuum and cracks, a static constraint between 
macroscopic and crack plane levels has been assumed 
(i.e. the stresses acting on a crack plane, the microplane, 
are assumed to be equal to the resolved components of 
the macroscopic stress tensor). According to the static 
constraint, the stresses = [u, r]1 on a given plane of 
orientation ~. can be expressed in terms of the macro
scopic stress tensor q: as: 

cos20 -cosO sinO ] 
sin 20 cosO sinO 

cosO sinO cos20-sin20 
(5) 

where O is the angle between the normal to the crack 
plane i and the x-axis. The total macroscopic strain ten
sor is obtained from the contributions of the continuum 
and crack components: 

+ (6) 

where N e is the total number of active cracks and e"r = 
, ¡cr]t is the crack strain vector in local coordin~tes. 

kind of approach has already been used for simi
lar purposes by other authors [22-24). In sorne of these 
works devoted to cracking, however, different hypothe
ses the conditions for crack formation and 
evolution lead to different formulations which, although 
less in computational terms, are restricted to 

in pure Mode I. 

The direction of the crack strain increment is given by 
the plastic potential: 

[8Q] d.\; 
8§. i 

(7) 

where d.\; is a scalar factor. Note that in the present 
derivation repetition of subindex i does not imply sum
mation, unless otherwise indicated. 

As in classical plasticity, macroscopic stress increment 
is related exclusively to the continuum part of the 

strain tensor increment dsco: 

(7) 

From this a classical derivation leads to the fi
nal incremental relationship between macroscopic stress 
and strain tensor increments: 

[~~JJ~~T) (8) 

where is the tangent stiffness matrix ofthe equiv
alent medium continuum-plus-cracks. The 
vectors {) .\¡f 8JL are from the solution of an algebraic sys· 
tem of equations, which is obtained by enforcing the con
sistency condition for the cracking function F of every 
active crack. 

2.3 Numerical implementation 

The proposed cracking model has been implemented with 
linear elasticity for the uncracked continuum. It has a 
total of 10 parameters: 2 (E and v) for the continuum 
model, and 8 (tan</!, co, xo, gj, g§la, udil, ax and ac) for 
the crack model. A classical mcremental plasticity pro
cedure is used to integrate Eqs. 8. However, these equa
tions are valid for a known set of active cracks but they 
do not specify the active cracks, and if so me of them stop 
being active or start opening during a prescribed step. 
Establishing a correct scheme to check crack opening 
and closing is also an important part of the model im
plementation. As in previous microplane formulations, 
a fixed number of planes of pre-established orientation 
have been considered. 12 sample directions have been 
used in this work, distributed at constant intervals over 
a upper halfhemicircle, and therefore, the same number 
of 12 interna! variables ( wcr for each direction) need to 
be stored and updated during computations. 
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3. EXAMPLES OF APPLICATION 

Two application examples are presented to demonstrate 
the performance of the proposed model for Mode I and 
mixed-mode (l+H) tests. Both are constitutive model 
"'""'.u.'l''"'"• i.e. relations between stress and strain at a 

material point carried out under 2-D plane strain 
conditions. The influence ofthe parameters g} and gya 
in the results has been investigated. The remaining pa
rameters have been chosen as: E=l,OOO,OOO psi, v=0.18, 
tan i,b=0.8785, co=416 psi, !!=230 psi and adi/=1000 psi. 

example offinite element analysis ofMode 
the model is presented. Simi-

mixel:i-nlocle fracture are currently under 
way. 

3.1 Mode I tests 

Two types ofresults are presented: results at the consti
tutive level and results for the boundary value 

element analysis) level. The same set of 
constitutive subroutines are used for both types of anal-

whether they are called from a "single point" main 
program or from a finite element program, according to 
the scheme in [19]. 

Flg. 4. Moda ! cracking wi!h diflerent va!ues o! parameters: (a) g} and 

4a shows the influence ofparameter gl on the stress
strain relation obtained for a pure tensife loading test. 
In the way the model has been defined, the area under 
each curve of the diagram is equal to the corresponding 
value of the parameter g}. 4b shows the influence 
of on the same relation. As expected, the 

so1ttemr1g law for x (Fig. 3) is somehow re
negative values of ax give 

drop at the beginning and a long 
x-axis slowly, while positive val

decreasing curves at the beginning, then 
a sharp to zero (step-shaped variation). AH curves 
ha ve been obtained with constant values for the other pa
rameters, thus the same area under the load
deflection curve (value of g}). 

5, the results of the finite element analysis of a 
concrete beam tested under three-point bend con-

ditions [25], and analyzed by Rots [26] are presented. 
For the sake of comparison, the number and order of 
the finite elements are the same used in [26], includ-

the integration rule with a single integration 
in horizontal direction for the elements ahead 

of the notch, along which the crack is to propaga te. In 
Fig. 5, the results ofthe analysis, (load-displacement at 
the top midpoint ofthe beam) for three different values 
of ax are shown, together with experimental 

P(kN) 

1.5 

1.0 

0.5 

[Jllllllffi Experiments 

0 ·0o 2 3 4 5 

Analytical results 
from J.G. Rots 

-- Analytical resulls 
from mullicrack 
model 

(e) 

5 7 8 9 10 
Ó(mm) 

Flg. 5. Force-displacement diagram for !he three-point bend tests and 

finite element mesh of Kormeling's beam. 

results (shadowed zone) and the curves obtained in [26] 
for various shapes of the tensile a-ér descending curve 
(the basic feature of that model, with several possible 
alternative definitions). 

3.2 Mixed-mode tests 

The second example is a two-step biaxial test. In the 
first load step, the compressive stress is increased at the 
same time for both axes. Then, the strain is increased 
for the x-axis while the stress is kept constant on the y
axis. Various runs have been carried out with different 
values of ay and the fracture energies g) and gY"· In this 
example the values of ax and a:c have been taken equal 
to zero. The results obtained are presented in Figs. 6-9. 
The cracks develop in two sample directions simultane
ously, corresponding to planes symmetrically placed at 
30° both sirles of the x-axis. The final stress must ha ve 
a residual value which can be statically determined in 
terms of u y, tan l,b and the angle ofthe crack, B: 

00 
cos B sin B - sin2 B tan l,b 

ux =ay cosBsin B + cos2 Btanl,b (ll) 

This feature is correctly reproduced after smoothly de
scending curves, with a change of slope at the point in 
which wcr reaches g} and x vanishes (Figs. 6-8). The 
influence of g} is less pronounced and almost nonexis
tent for a high lateral compressive stress (Figs. 6 and 9) 
as expected since that loading case represents almost a 
pure Mode Ha state. 

4. SUMMARY AND CONCLUDING REMARKS 

A new constitutive model for the analysis of concrete 
cracking in the context of a smeared finite element anal
ysis has been presented. In this model, based on the 
microplane concept with static constraint, the laws for 
crack formation and evolution are established on aplane 
of generic orientation in terms of the stresses on that 
plane, which are assumed to be the resolved components 
of the macroscopic stress tensor. The behavior of the 
crack is governed by a hyperbolic cracking surface. This 
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CONF1NED CO!dPRESSION (¡1
1=2, ,., .. =7.5) 

o. 6 

Axial strain -r:, 
Fig. 6. Mixed moda cracking with ditferent values o! lateral stress. 
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surface shows two limiting situations for cracking: the 
classical Mode I in pure tension, and a newly introduced 
asymptotic Mode Ha for very high shear-compressive 
stresses with an independent gJla fracture energy in 
which friction is not included. Between these two limit 
states, the hyperbola provides a smooth transition so 
that a crack can start and develop under tension, shear
tension or shear-compression stress states. Both Mode I 
and Mode IIa fracture energies are parameters of the 
model. This makes the model adequate for smeared 
crack analysis in which automatic adjustment ofparam
eters is performed at each integration point. 

Although not yet by experimental evidence, 
the Mode Ha fracture provides new possibilities for the
oretical interpretation and model development. The pro
posed definition ofMode Ha is an alternative to other def
initions of a second mode of fracture (and its associated 
energy parameter) that can be found in the existing liter
ature [23,24,27]. Compared to the latter possibilities, the 
proposed approach has sorne important advantages: it 
has a simple and clear definition in terms ofthe stresses 
on the crack plan e, it is a "true" shear mode (the crack can 
start under shear-tension or shear-compression stress 
sta~s, and not necesarily under pure tension), and it is 
defined completely uncoupled from the tensile Mode I, 
with independent energy parameters. In this context, 
the existing shear fracture tests under low or null con
finement stresses [28,29] would represent combinations 
of M o de I and Mode Ha. N ew series of shear tests with 
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increasing confining stress normal to the expected crack 
plane seem essential to clari:(y the adequacy ofthe model 
proposed. 

The formulation of an overall macroscopic model includ
ing cracks in various directions and the possibility of 
using any existing continuum model for the uncracked 
material has also been presented. Its structure is of a 
multisurface non-associated plasticity type, from which 
the formulation of the tangent stiffness matrix and the 
step-by-step integration techniques have been borrowed. 
A number ofpre-established sample directions over a cir
cle around a point are checked systematically, and crack 
opening and arrest can be detected. The model has been 
implemented in a computer subroutine which performs 
strain-to-stress calculations and can be used in conjunc
tion with either a "single-point" program or a finite ele
mentcode. 

Numerical results for both constitutive and finite ele
ment analysis show good qualitative agreement with ex
perimental results as well as with other numerical re
sults available in the literature. Numerical and experi
mental developments are currently under way in order 
to veri:(y the hypothesis of Mode Ha fracture, and to ex
tend the application of the model to the finite element 
analysis ofmixed-mode fracture problems. 



80 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 (1992) 

5. ACKNOWLEDGEMENTS 

Partial financia! support from the Spanish CICYT under 
research grant PB90-()598 is gratefully acknowledged. 

6. REFERENCES 

[1] Saouma, Brühwiler, E. & Boggs, H.L. (1990) 
"A review offracture mechanics applied to concrete 
dams." DamEngng., 1(1), 41-57. 

[2] Jenq, YS. & Shah, S.P. (1989) "Shear resistance of 
reinforced concrete beams - a fracture mechanics 
""'wn·~"n " Fracture Mechanics: Application to con
crete. V. C. Li & Z.P. Bazant (eds.), Am. Concr. Inst. 

237-258. 
[3] Z.P., S. & Prat, P.C. (1988) "Size ef-

fect tests oftorsional failure ofplain and reinforced 
concrete beams." Materials & Structures RILE M, 
21, 425-430. 

[ 4] Frénay, J.W. (1990) "Theory and experiments on the 
behaviour of cracks in concrete subjected to sus
tained shear loading." Heron, 35(1). 

(5] Fairhurst, C. & Cornet, F.H. (1981) "Rock fracture 
and fragmentation." Rock mechanics from research 
to application. H.H. Einstein (ed.), M.I.T. (U.S.A.), 
23--48. 

(6] H.H. & Dershowitz, W.S. (1990) "Thnsile 
and shear in predominantly compressive 
stress fields- a review." Engrg. Geology, 29, 149-
172. 

[7] Rudnicki, J.W. (1980) "Fracture mechanics applied 
to the earth's crust." Ann. Rev. Earth Planet Sci. 8, 
489--525. 

[8] Z.P. & Oh., B.H. (1983) "Crack band the-
ory for fracture of concrete." Materials & Structures 
H.UJJ.:;L1f~> 16, 155-177. 

[9] Ayling,M.R.,Murrell, S.A.F. &Sam-
P.R. (1991) "Cracking, damage and fracture 

in stressed rock: a holistic approach." 1bughening 
mechanisms in quasi-brittle materials. S.P. Shah 

Kluwer Academic (The Netherlands), 67-89. 
[10] S.E., Lu, L.W. & Tang, L.D. (1988) "Mixed-

mode fracture toughness testing of concrete beams 
in three-point bending." Materials & Structures RI-
LEM, 33--40. 

[11] Mihashi, H. & Nomura, N. (1986) "Frac-
ture of concrete for mode II." Fracture 
toughness and fracture energy of concrete. F. H. Witt
mann (ed.), Elsevier Se. (The Netherlands), 347-
354. 

[12] Luong, M.P. (1991) "Measuring toughness índices 
on brittle materials." Fracture processes in concrete, 
rock and ceramics. J.G.M. van Mier et al. (eds.), 
E.&F.N. Spon (U.K.), 727-736. 

[13] Bazant, Z.P., Prat, P.C., & Tabbara, M.R. (1990) "An
tiplane shear fracture tests (Mode III)." ACI Mate
rials Journal 87(1), 12--19. 

[14] Carol, I. & Prat, P.C. (1990) "Astatically constrained 
microplane model for the smeared analysis of con
crete cracking." Proc. 2nd. Int. Conf on Computer 
Aided Analysis and Design o{ Concrete Structures, 
"Sci-C 1990." N. Biéanié & H. Mang (eds.), Piner
idge Press (U.K.), Vol. 2, 919-930. 

[15] Bazant, Z.P. & Cedolin, L. (1979) "Blunt crack band 
propagation in finite element analysis." J. Engrg. 
Mech. ASCE 105(2), 287-315. 

[16] de Borst, R. (1984) "Application of advanced so
lution techniques to concrete cracking and non
associated plasticity." Proc. Int. Conf on Numeri
cal Methods for Nonlinear Problems. C. Taylor et al. 
(eds.) Pineridge Press (U.K.) 

[17] Darwin, D. (1985) "Concrete crack propagation
Study of model parameters." Proc. Finite element 
analysis ofreinforced concrete. C. Meyer et al. (eds.), 
ASCE (New York), 184-203. 

[18] Bazant, Z.P. & Prat, P.C. (1988) "Microplane model 
for brittle-plastic material. I: Theory & II: Verifica
tion." J. Engrg. Mech. ASCE, 114(10), 1672--1702. 

[19] Carol, I., Bazant, Z.P. & Prat, P.C. (1992) "New ex
plicit microplane model for concrete: theoretical as
pects and unified implementation for constitutive 
verification and F.E. analysis." Int. J. Solids and 
Structures, in press. 

[20] Willam, K.J. (1984) "Experimental and computa
tional aspects ofconcrete fracture." Proc. Computer 
aided analysis and design of concrete structures. F. 
Damjanié et al. (eds.), Pineridge Press (U.K.) 

[21] Willam, K.J. & Sture, S. (1985) "A composite frac
ture model for localized failure in cementitious ma
terials." Proc. 2nd. Symp. on the Interaction o{ Non
nuclear Munitions with Structures, Panama City 
Beach, Florida. 

[22] Pietruszack, S. T. & Mróz, Z. (1981) "Finite element 
analysis of deformation of strain-softening materi
als." Int. J. of Numerical Methods in Engineering. 
17, 327-334. 

[23] de Borst, R. & Nauta, P. (1984) "Smeared crack anal
ysis of reinforced concrete beams and slabs failing 
in shear." Proc. Computer aided analysis and de
sign of concrete structures. F. Damjanié et al. (eds.) 
Pineridge Press (U.K.) 

[24] Rots, J.G. & de Borst, R. (1987) "Analysis ofmixed
mode fracture in concrete." J. Engrg. Mech. ASCE, 
113(11), 1739-1758. 

[25] Kormeling, H.A. & Reinhardt, H.W. (1983) Deter
mination o{ the fracture energy of normal concrete 
and epoxy modified concrete. Report 5-83-18, Stevin 
Lab., Thchnische Universiteit Delft (The Nether
lands). 

[26] Rots, J.G. (1988) Computational Modelíng of Con
crete Fracture. Ph.D. Thesis presented to the Thch
nische Universiteit Delft, The Netherlands. 

[27] Oliver, J., Cervera, M., Oller, S. & Lubliner, J. (1990) 
"Isotropic damage model and smeared analysis of 
concrete." Proc. 2nd. Int. Conf on Computer aided 
analysis and design of concrete structures "Sci-C 
1990." N. Biéanié & H. Mang (eds.), Pineridge Press 
(U.K.), Vol. 2, 945-958. 

[28] Arrea, M. & Ingraffea, A.R. (1981) "Mixed-mode 
crack propagation in mortar and concrete." Rep. 81-
13. Dept. of Struct. Engrg., Cornell Univ., Ithaca, 
NewYork. 

[29] Bazant, Z.P. & Pfeiffer, P.A. (1986) "Shear fracture 
tests of concrete." Materials & Structures RILEM, 
19, 111-121. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 (1992) 

MECANISMOS DE FRACTURA EN LA ALEACION 
Al 2618 REFORZADA CON SiC 

J. LLorca, J. Ruiz y M. Elices 

Departamento de Ciencia de Materiales. Universidad Politécnica de Madrid. 
E. T. S. de Ingenieros de Caminos. 28040- Madrid 

Resumen. Se presenta un estudio de los mecanismos de fractura en una aleación de Al2618 
reforzada en un 15% en volumen con partículas de SiC. Se han identificado dos procesos de 
daño durante la deformación: nudeación y crecimiento de huecos en la matriz alrededor de 
las inclusiones, y fractura de las partículas cerámicas. La importancia relativa de cada uno 
depende de los tratamientos térmicos, de modo que al mejorar las propiedades mecánicas de 
la matriz se incrementa la fracción de partículas rotas. Se concluye que la ductilidad de estos 
materiales compuestos se puede mejorar disminuyendo el tamaño de las inclusiones y de las 

partículas de SiC. 

Abstract. The fracture mechanisms in a 2618 Al alloy reinforced with 15% Vol. SiC par
ticulates were studied. Two main damage processes were identified: nucleation and growth 
of voids in the matrix around the inclusions, and particulate fracture. The relative weight 
of each mechanism depends on the thermo-mechanical condition of the matrix, in such a 
way that the. volume fraction of broken particulates increases with matrix strength. It is 
concluded that the ductility of these composites can be improved by reducing the size of both 
the intermetallic inclusions and the ceramic particulates. 

l. INTRODUCCION 

81 

La ductilidad de los materiales compuestos de matriz 
de Al reforzados con SiC se ve limitada por el desa
rrollo de diversos procesos de fractura durante la de
formación. La buena adherencia entre el Al y el SiC 
da lugar a una transferencia de carga eficaz entre la 
matriz y el refuerzo, que produce una rotura gradual 
de las partículas cerámicas, empezando por aquéllas 
que tienen defectos mayores [1]. Por otro lado, las 
deformaciones plásticas en la matriz son amplificadas 
por la presencia del refuerzo cerámico, especialmente 
en aquellas zonas con una concentración local de SiC 
más elevada, generándose huecos alrededor de las in
clusiones presentes en la matriz. Estos huecos crecen 
rápidamente debido a las tensiones hidrostáticas posi
tivas a las que se encuentra sometida la matriz (debido 
a las limitaciones geométricas a la deformación impues
tas por las partículas cerámicas), produciendo la rotura 
de la matriz por el mecanismos clásico de crecimiento 
y coalescencia de huecos [2]. Ambos fenómenos (rotura 

de la matriz y de las partículas) se encuentran imbrica
dos, porque las partículas rotas actuan como huecos y, 
a su vez, la generación de huecos en la matriz disminuye 
su capacidad de endurecimiento por deformación y au
menta la carga soportada por los elementos cerámicos. 

La mejora de la ductilidad de un material compuesto 
Al-SiC requiere conocer cual de los dos mecanismos 
antes mencionados es dominante y precipita la rotura 
final. En este artículo se presenta el estudio realizado 
sobre una aleación de Al 2618 reforzada con un 15% en 
volumen con partículas de SiC. Los resultados de los 
ensayos mecánicos se han complementado con estudios 
numéricos de la evolución de los campos de tensiones 
durante la deformación, y con el análisis fradográfico 
de las superficies de rotura, permitiendo elaborar unas 
recomendaciones para mejorar ln ductilidad a tempe
ratura ambiente. 
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Tabla l. Propiedades mecánicas 

Material E ay 

(GPa) (MPa) 

2. 
TALES 

2618 (T4) 70 
2618 (T651) 70 

2618+SiC (T4) 94 
2618+SiC (T651) 95 

Y TECNICAS EXPERIMEN-

El material utilizado es una aleación de Al 2618 re
forzada con un 15% en volumen con partículas de 
SiC. El material, suministrado por Alean Int. Ltd., 
fue fabricado por la técnica de spray forming, y se 
recibió en forma de barras extruídas con sección rec

x 62.5 mm). Las barras recibieron un 
tratamiento termo-mecánico del tipo T651, consistente 
en un tratamiento de solubilización a 530°C durante 
1 enfriamiento por inmersión en agua, y posterior 
deformación en frío hasta un 2% para eliminar las ten
siones residuales. A continuación se envejecieron arti
ficialmente a 190 durante 10 h. y se mecanizaron 

para su ensayo. Otras probetas fueron 
sometidas al tratamiento de solubilización (lh. a 530 

con objeto de eliminar el efecto de los tratamien
tos térmicos anteriores y envejecidas a temperatura 
ambiente (condición T4). Se dispuso también de la 
aleación Al2618 sin reforzar, que fue sometida a los mis
mos tratamientos termo-mecánicos, con la unica dife
rencia de que el tiempo de envejecimiento a 190°C fue 
24 h. Esta diferencia compensar la mayor ve-

de nucleación de en la matriz que 
ha observado en los materiales compuestos [3), y con-

que las mecánicas de la matriz en el 
material de la aleación sin reforzar sean 

Se realizaron ensayos de tracción por duplicado en las 
condiciones T4 y T651 a una velocidad de deformación 
media de 10-4 , de acuerdo con la norma ASTM 
E8M. en el material compuesto se llevaron 
a cabo otros ensayos de tracción, donde las probetas 
fueron y periódicamente para es
tudiar la evolución del módulo de Young con la defor
mación. También se realizaron ensayos de fractura por 
duplicado sobre probetas compactas con un espesor de 
25.4 mm en los materiales en la condición T651, de 
acuerdo con la norma ASTM E399. Las fisuras estaban 
orientadas en la dirección L-T. 

U»'-'UiLc" de fractura fueron examinadas con un mi
electrónico de barrido para discernir los prin

mecanismos de fractura en cada condición y ma
terial. También se realizaron estudios mediante energía 

cllEiDETsJ:va de rayos X para establecer la composición de 
las inclusiones presentes en la matriz. 

222 
418 
254 
484 

O" u E u K¡c 

(MPa) (%) (MPam112 ) 

470 16.4 
445 7.2 22.7 
482 12.3 
503 4.1 21.3 

3. RESULTADOS 

Las propiedades mecánicas medidas en los ensayos de 
tracción y fractura se encuentran recogidas en la tabla 
1 (cada valor es la media de dos ensayos). Como puede 
observarse, la adición de partículas de SiC a la aleación 
de Al produce un notable incremento en la rigidez y la 
resistencia, y una reducción en la ductilidad para los 
mismos tratamientos térmicos. Sin embargo, dos resul
tados merecen especial atención. En primer lugar, la 
ductilidad del material compuesto en la condición T4 
es muy buena, y se consigue sin que exista una gran 
reducción en la tensión de rotura. En segundo lugar, la 
tenacidad de fractura en la condición T651 no se ve ape
nas afectada por la adición de las partículas cerámicas. 
Estos dos resultados presentan enorme interés porque 
la principal dificultad práctica para usar estos mate
riales compuestos reside en su comportamiento frágil a 
temperatura ambiente. 

Los ensayos de carga y descarga durante de la defor
mación mostraron que las propiedades elásticas de los 
materiales compuestos se degradan al progresar la de
formación. La evolución del módulo de Young, con 
la deformación y la tensión aplicadas se ha dibujado en 
las Figs. la y lb, respectivamente. Los resultados de 
la Fig. la ponen de manifiesto que la disminución de 
Ec es mucho mas rápida en el material de alto límite 
elástico, cuando se supone que la variable que controla 
el proceso es la deformación. Sin embargo, cuando E e se 
dibuja frente a la tensión, se observa que ambos mate
riales se degradan moderadamente mientras la tensión 
no. alcanza 360 MPa. A partir de ese momento, el ma
terial en la condición T4 experimenta una disminución 
mayor de Ec al aumentar la tensión. La reducción en 
el módulo de Young durante la deformación está aso
ciada a procesos de daño, que finalmente dan lugar a la 
fractura. Los fenómenos principales son la rotura de las 
partículas de refuerzo [1], la fractura de las intercaras 
matriz-refuerzo [4), y la nucleación de huecos en la ma
triz a partir de las inclusiones. Sin embargo, este último 
solo parece tener importancia para deformaciones muy 
cercanas a la de rotura, cuando la cavitación se gener
aliza en la matriz [1). 

El análisis de las superficies de fractura mostró que la 
rotura de la aleación sin reforzar (en la condición T4 
y T651) viene producida por la nucleación, crecimiento 
y coalescencia de huecos alrededor de inclusiones (Fig. 
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A! 2!118 + 1!i% SIC 

A! 2618 + 1!1% SICp 

84 

(b) 

100 21Hl 600 
i11nslon (IIIIP!i) 

del material 
compuesto, en los ensayos de tracción en función de 
(a) la deformación la tensión. 

Fig. 2. Superficie de la aleación 2618 

con una distribución de tamaños centrada en 
las 4 ¡_¡m. El estudio por energía dispersiva de rayos X 
indicó que la inclusiones estaban formadas por Al, Ni 
y Fe. Estos dos últimos elementos se añaden (en, a pro-

un en para mejorar la estabi-
lidad microstructural a altas y, debido a 
su aparecen en 
intermetál.icos en las condiciones T4 y T651. El análisis 
de su estructura cristalina por difracción de rayos X ha 

de manifiesto que son cristales monoclínicos de 
y que se encuentran dentro de los 

granos y en los bordes de grano [5]. 

o 

""'"""·"'"' .... '"'" con una 
uuuc..'u''" durante la rotura frágil materiales 

Estos resultados permiten afir-
mar que la rotura los materiales compuestos se ve 

por la fractura de las partículas cerámicas 
durante la especialmente en la condición 
T651. 
4. DISCUSION 

La evolución del módulo de con la deformación y 
las observaciones de las superficies de fractura señalan 
que la rotura de las cerámicas es uno de los 
mecanismos de fractura dominantes en este material 

las diferencias en la ductilidad 

en virtud de este mismo mecanismo. La relación en
tre la del módulo de y la fracción 

rotas ha sido estudiada por 
que usaron una técnica analítica 

basada en el método de la inclusión equivalente de Es
y en el análisis de la tensión de retorno de 

Morí y Tanaka Mediante el método de 
calcular la modificación de las 

elasticas de un sólido producida por la pre-
sencia de una inclusión Con la técnica de la 
tensión de retorno y Tanaka es 
cuenta la interacción entre los dos 

con la 
la dirección de carga. Las IJHJPleUietw~::; 

matriz son GPa y vm=0.33. La relación entre 
el módulo de del material compuesto dañado, Ec 
y el valor por 
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Fig. 3. Superficies de fractura de los materiales com
puestos. (a) Condición T651 (b) Condición T4 (e) De
talle de dos partículas rotas en la condición T651. 

1 + 7]1 
(1) 

donde f es la fracción volumétrica de refuerzo, r es la 
fracción de rotas, y r¡1 y 172 son coeficientes 
que dependen de las elásticas de la matriz y 
del refuerzo y que pueden encontrarse en [7]. Mediante 
(1) se puede estimar la fracción de partículas rotas en el 

material compuesto durante la deformación. Los resul
tados (Fig. 4a) ponen de manifiesto que r crece mucho 
más r6pidamente con la deformación en el material en 
la condición T651, y que el número de partículas frac
turadas cuando se produce la rotura es también mayor, 
de acuerdo con las micrografías presentadas anterior
mente. Cuando la fracción de partículas rotas se dibuja 
frente a la tensión (Fig. 4b ), se observa que la rotura 
de las partículas progresa muy rápidamente en el ma
terial en la condición T651 cuando se supera el límite 
elástico ( 484 MPa ). Por el contrario, la rotura de las 
partículas en el material en la condición T4 es más gra
dual, aunque el proceso de rotura de partículas también 
se acelera al aumentar la tensión aplicada. Es necesario 
señalar que los valores finales de r (0.3 para la condición 
T651 y 0.2 para la T4) son límites superiores, puesto 
que no se ha tenido en cuenta la reducción en el módulo 
de Young del material compuesto producida por los hue
cos generados alrededor de los intermetálicos Al9 FeNi. 

Para explicar las diferencias encontradas entre ambos 
tratamientos térmicos, se realizó un estudio numérico 
basado en el modelo de la celda unidad y el análisis 
por elementos finitos. Este modelo [2] estudia un ma
terial compuesto ideal, formado por una celda unidad 
que se repite indefinidamente. Cada celda está consti
tuida por una partícula situada en el centro y embebida 
dentro de la matriz. La partícula cerámica se comporta 
elásticamente, mientras que la matriz de Al es un mate
rial elasto-plástico, con endurecimiento isótropo y crite
rio de plastificación de Von Mises. Las propiedades de 
la matriz para cada tratamiento térmico se obtuvieron a 
partir de los ensayos mecánicos de la aleación de Al sin 
reforzar. Debido a las simetrías del problema, el análisis 
se puede realizar estudiando el comportamiento de un 
cuarto de la celda unidad con simetría de revolución. 
Las partículas, por lo tanto, se supone que tienen forma 
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T651 Al 2618 + 15% SIC 

0.25 
T4 

(a) 

4 6 a 1 o 
Deformaclon (%) 

Al 2618 + 15% SIC T651 

0.25 

0.2 

.... 0.15 

0.1 

0.05 

(b) 

100 200 300 400 500 600 
Tenslon {MPa} 

Fig. 4. Estimaciones de la fracción volumétrica de 
partículas de SiC fracturadas, r, en función de (a) la 
deformación (b) la tensiÓ!).. 

cilíndrica, con una altura igual al diámetro. La forma de 
aplicar las cargas y las demás condiciones de contorno 
para simular un ensayo de tracción viene recogida con 
detalle en [2]. 

Los resultados de los análisis se encuentran en las Figs. 
5 a 7. La Fig. 5 muestra la distribución de defor-

maciones en la matriz para una deformación 
remota E igual a la de rotura ( E=0.12 en la condición T4 
y E=0.04 en la TG51) en ambos materiales compuestos. 
En la Fig. G se han dibujado los contornos de tensión 
hidrostática, aP, para la misma deformación remota y 
materiales. La adición de partículas cerámicas produce 
una localización de las deformaciones en la matriz, que 
facilita la iniciación de huecos a partir de las inclusiones. 
Además, las tensiones hidrostáticas positivas aceleran 
el proceso de crecimiento de los huecos, que coalescen 
mucho antes que en la matriz sin reduciendo 
la ductilidad del material compuesto. Otra fuente de 
daño es la rotura de las partículas. Los contornos de la 
tensión principal máxima, a 1 , dentro de las partículas 
de SiC se han dibujado en la Fig. 7 para ambos ma
teriales cuando la deformación remota es 0.02. Como 
puede apreciarse, las tensiones en el SiC son mas ele
vadas en el material en la condición explicando 
que la fracción de partículas rotas sea mayor en este 
caso. 

5. CONCLUSIONES 

La adición de partículas de SiC a una aleación de Al 
2618 mejora notablemente la propiedades mecánicas, a 
excepción de la tenacidad de fractura (que no cambia 
apreciablemente) y la ductilidad, que se reduce en 25% 
en la condición T4 y en un 42% en la condición T651, 
en comparación con las matrices sin reforzar. Los meca
nismos de fractura dominantes son la rotura dúctil de 
matriz por nucleación y crecimiento de huecos alrede
dor de las inclusiones de Al9 NiFe, y la fractura de las 
partículas de SiC durante la deformación. La mayor 
reducciÓn de la ductilidad en la condición TG51 se ex-

porque las tensiones transmitidas a las partículas 
son muy superiores, produciendo la rotura de un mayor 
número de partículas para el mismo valor de la defor
mación remota. 

La de la ductilidad de material se puede lograr 
reduciendo el tamaño de las inclusiones intermetálicas 
y de las de SiC. Con lo se retarda 
la iniciación de los huecos en la mientras que 

PLASTIC STRAIN 

+6. DOE-02 

+l. 20E-01 

+l. BOE-01 

+2.40E-01 

Fig. 5. Distribución de deformaciones plásticas en la matriz. 
TG51. 

E= T4 0.04, 
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APLICACION DE IDS HIITODOS DE INDENTACION PARA KL ESTUDIO DE LA TENACIDAD A FRACTURA 
Y LA FATIGA DE HUESO CORTICAL 

Depto. Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, Universidad Politécnica 
de Cataluña, E.T.S.I.I.B., 

Avda. Diagonal 64.7. 08028-Barcelona. 

Resumen.- Las técnicas de indentación están siendo ampliamente utilizadas para la 
evaluación de la tenacidad a fractura de materiales frágiles. El sistema de grietas 
generado por la aplicación de un indentador Vickers sobre la superficie de un 
material, da lugar a diferentes modelos para la determinación de Kic. La indentación 
repetida hasta la aparición de desconchamiento, representa tUl método recientemente 
introducido para el estudio de la fatiga cíclica en cerámicos. En el presente 
trabajo, se han aplicado estos métodos en hueso cortical: fémur bovino y bulla 
timpánica de ballena. Se ha demostrado que dichas técnicas dan buenos resultados en 
bulla timpánica mientras que en bovino, si bien los resultados son similares a los 
existentes en la literatura, la microestructura anisotrópica introduce cierta 
complejidad en su interpretación. 

Abatract.- Indentation techniques are being widely used for the evaluation of 
fracture toughness of brittle materials. The different types of cracks produced on 
the surface of the specimen when it is loaded by a Vickers indentor· give rise to 
different modela used to determine Kic. Repeated indentation loading to surface 
chipping has recently been introduced as a valuable method for the study of the 
cycle fatigue·of ceramics. In the present investigation such methods have been 
applied to cortical bone: bovine femur and whale tympanic bulla. It has been shown 
that such methods yield good resulta for the latter material whilst resulta similar 
to those existing in the literature are obtained for the former although its 
anisotropic microestructure introduces complexity in their interpretation. 

1. INTRODUCCION 

87 

Los métodos de indentación están siendo 
actualmente muy utilizados para el estudio de 
las propiedades mecan1cas de vidrios y 
cerámicos [1,2,3,4]. La aplicación de un 
indentador sobre la superficie de un material 
frágil genera la aparición de un sistema de 
grietas de diversas características. Fig.I. 
En concreto, la aplicación de un indentador de 
punta de diam9Jlte de tipo Vickers, produce una 
huella plástica remanente en la superficie. 
Este tipo de contacto se conoce como contacto 
"elástico-plástico". Se observa la aparición 
de grietas radiales paralelas al eje de carga, 
que surgen de los extremos de la indentación y 
que se propagan próximas a la superficie. Las 
grietas mediales se propagan paralelas al eje 
de carga y se generan por debajo de la zona 
plástica en forma de círculos completos o como 
segmentos circulares. Las grietas laterales se 
generan también por debajo de la zona 
deformada, propagándose paralelamente a la 
superficie y presentando ur1a forma circular. 

La aparición de un determinado tipo de grieta 
en una indentación dada, depende del material, 
de su estado superficial, del indentador y de 
la secuencia de carga-descarga del ciclo de 
contacto. En general, las grietas radiales 
pueden formarse y crecer tanto en el ciclo de 
carga como en el de descarga. Las grietas 
mediales se nuclean durante el ciclo de carga 
después de la formación de las radiales. 
Finalmente, las grietas laterales aparecen 
durante el ciclo de descarga del indentador 
[3,5,6]. 

De entre los distintos modelos existentes para 
la determinación de la tenacidad a la 
fractura, en este trabajo se proponen dos de 
ellos basados en la longitud de las grietas 
radiales: 

a) El modelo de Anstis, Chantikul, Lawn y 
Marshall [7] que relaciona la Krc con el 
tamaño de la grieta y la carga aplicada, según 
la siguiente expresión: 
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( 
E}l/z p 

Krc=O. 016 H c3/2 
(1) 

donde E es el módulo de Young, H la dureza 
evaluada mediante una indentación Vickers, P 
la carga aplicada por el indentador, y e la 
longitud de la grieta radial. Dicho modelo 
puede ser aplicado si se cumple que la 
longitud de las grietas radiales es mayor que 
la longitud de las diagonales de la huella, y 
si la deformación plástica generada por la 
indentación queda acomodada por la matriz 
elástica del material. 

grieta medial 

grieta radial 

1 

huella Vickere 

grieta lataral 

frente de la 
grieta medial 

Fig.I Esquema de una huella Vickers y el 
sistema de grietas asociado a ella. 

b) En el modelo de Liang, Orange y Fantozzi 
[8] los valores de Krc son función de 
parámetros tales como la relación de Poisson, 
la dureza y el módulo elástico, 

( 
Kr~ )(_!!_}0.4" .. {.E..)(a/1Ba)-l.S1 (Z) 
Hal/z &(1 a 

donde fes un factor de constricción e~ 3), H 
la dureza, E el módulo elástico, a el radio de 
la indentación, e la longitud de la grieta y a 
una constante adimensional cuyo valor se 
expresa como 

(3) 

siendo u la relación de Poisson con un valor 
de 0.41 en hueso cortical. Este modelo es 
independiente de la carga aplicada y no impone 
restricciones al tamaño de la grieta radial c. 

Algunos trabajos recientes proponen una 
técnica sencilla basada en la aplicación de 
indentaciones repetidas sobre la superficie de 
un material, para llegar a caracterizar el 
efecto de la fatiga cíclica en los materiales 
cerámicos [2,9]. Dicha técnica consiste en la 
formación de una cavidad de indentación 
estandar mediante una pre-carga, P, siendo 
luego esta cavidad indentada repetidamente con 
una carga P'<P hasta el desconchamiento del 
material (o "chipping"). La pre-carga, P, 
genera un sistema de grietas radiales y 
laterales inicialmente sujetas a tensiones 
residuales. Dichas tensiones residuales se 
producen como resultado de mantener constante 
el volumen de la zona plástica mediante la 
compresión elástica del material próximo. La 
fuerza residual en las grietas laterales actua 
en sentido normal y externamente a la 
superficie, presentando su valor máximo, Pro, 
cuando la grieta está totalmente cerrada, y un 
valor mínimo, Pr, cuando está relajada y 
abierta. Cuando la cavidad es cargada 
repetidamente con una fuerza, p·, la fuerza en 
las grietas laterales varía de Pr (fuerza a 
tracción) a Pro P'(fuerza a compresión si 
P'~Pro). 

El estudio del comportamiento a fractura y 
fatiga del hueso cortical presenta serias 
dificultades tanto en la extracción de 
probetas como en el número de las mismas que 
se pueden obtener de un hueso dado. Si el 
tamaño es pequeño y la forma complicada, la 
extracción de probetas se hace incluso más 
dificil. Además de estos factores limitantes, 
aspectos tan importantes como la anisotropía 
del hueso cortical y su caracterización 
mecánica a nivel local, son variables 
difíciles de analizar mediante las técnicas 
convencionales. En el presente trabajo se 
aplican las técnicas de indentación para la 
determinación de la tenacidad a la fractura y 
el estudio del comportamiento a fatiga del 
hueso cortical, con objeto de comprobar su 
validez para dicho material y poder, en su 
caso, ser consideradas como técnicas 
alternativas a las convencionales en un 
futuro. Estos métodos de indentación se 
caracterizan por su gran sencillez requeriendo 
únicamente de una pequeña superficie pulida 
para la obtención de tm gran número de datos. 

2.MATKRIALES 

Los huesos empleados en ambos estudios han 
sido fémur bovino y bulla timpánica de 
ballena. La bulla timpánica ha sido objeto de 
estudio debido a que su elevado grado de 
mineralización da lugar a propiedades 
mecánicas que lo asemejan a un material frágil 
tanto por su elevada dureza como por su 
elevado módulo elástico. Las técnicas de 
preparación de muestras han sido ya descritas 
[10]. Su objetivo principal es de obtener 
superficies planas y pulidas. En ambos casos 
se realizaron cortes en sentido transversal, 
radial y circunferencial al eje de simetría 
con objeto de analizar la anisotropía del 
hueso. Las indentaciones se realizaron 
mediante un indentador Vickers con un ru1gulo 
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2 Y:,148Q. Las cargas aplicadas para la 
determinación de Krc oscilaron entre 62.5Kg y 
150Kg para hueso bovino, y fueron de 10Kg para 
bulla timpánica. El tiempo de aplicación de la 
carga fue de 15seg. en ambos casos Los 
valores de a y e fueron medidos mediante una 
retícula en el ocular de un microscopio. 

Los ensayos de indentaciones repetidas se 
realizaron en tilla máquina de ensayos Instron a 
tilla frecuencia de O. 35 Hz. Las pre-cargas 
máximas aplicadas en hueso bovino fueron de 
2000N en la orientación transversal y radial 
del hueso, y de 3000N en la circunferenciaL 
Las pre-cargas empleadas en la orientación 
transversal de timpánica de ballena 
fueron de 200N, 150 y 100N. Las secuencias de 
ensayo fueron hasta 100 ciclos. 

3. RESULTADOS Y DISCUSION 

Los valores de tenacidad a la fractura 
obtenidos medíru1te la aplicación de los 
modelos descritos anteriormente, se presentru1 
en la tabla I. Para hueso bovino sólo se 
utilizaron muestras en la orientación 
transversal puesto que en las orientaciones 
radial y circtillferencial no se observaron 
grietas susceptibles de ser medidas. En la 
sección transversal, las grietas presentan una 
clara asimetría. Las grietas radiales 
emergentes de los vértices de la indentación 
orientados predominantemente en el sentido 
láminas, presentan longitudes de grieta mucho 
mayores a las observadas en los otros vértices 

Tabla I Valores de tenacidad a la 
calculados en una sección trru1sversal 
bovino. Tenacidad en el 
circunferencial, en el 
radial tenacidad calculada 
modelo de Anstis el Liang. 

HUESO 
BOVINO 

3 

fractura 
de hueso 
sentido 
sentido 

según el 

Fig. II Micrografía óptica de tilla grieta 
emergente de tilla indentación Vickers en till 
plano transversal fémur bovino. 

Carga de indentación repetida P'{N) 
250.-----------------------------------, 

50 

oL-----L---~-----J----~----~----_j 

o 20 40 60 80 100 120 
N• ciclos hasta deaconchamiento 

0 P•100 

Fig. III Resultados 
indentación repetida 
timpánica de ballena. 

* P•200 

de los 
realizados 

ensayos de 
en bulla 

Fig.II. Se observa también, que si el vértice 
no coincide con una lámina, la grieta se 
propaga progresivamente hasta orientarse con 
la microestructura. Este tipo de 
comportamiento ha sugerido que existe 
anisotropía en la propagación de las grietas y 
que por consigtriente debe considerarse que 
existe tma tenacidad a la fractura en 
dirección radial distinta a tilla tenacidad a la 
fractura en dirección circunferencial. El 
cálculo de la tenacidad se ha hecho 
considerando este hecho, incluyendo así mismo, 
tilla tenacidad media. En los tres casos, los 
valores obtenidos son similares a los 
existentes en la literatura que oscilan entre 
2 4 y 8 MPam~/2 [11,12,13]. Se observa tilla 
tenacidad ligeramente superior en el sentido 
radial de la muestra lo que indica una mayor 
dificultad de la grieta a propagarse 
atravesando láminas y vasos sanguíneos 
orientados circularmente alrededor de la 
cavidad medular. 

En bulla timpánica, las grietas emergen de los 
cuatro vértices y con longitudes similares. 
Los valores obtenidos son de 0.7, 0.8 y 0.7 
MPam~/2 en la sección transversal, radial y 

respectivamente. Sí bien no 
valores de tenacidad en bulla 

timpánica, los resultados obtenidos concuerdru1 
con la isotropía del material. 

La aplicación de dos modelos diferentes para 
la obtención de Krc tiene como objeto valorar 
la importancia de las variables que 
intervienen en cada caso. En el primer modelo, 
existen condiciones y limitaciones para la 
aplicación de la ecuación. En el segtilldo 
modelo Krc depende (Ulicamente de H, E y u . La 
similitud de los resultados obtenidos 
demuestra que parámetros tales como longitud 
de la grieta y la carga aplicada no imponen 
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Fig. IV Micrografía óptica de una huella 
Vickers con desconchamiento realizada a una 
pre-carga de lOON y una P'de lOON 
(5 ciclos). 

restricciones en la medición de la tenacidad a 
la fractura del hueso cortical. 

Los resultados de los ensayos de indentaciones 
repetidas en la orientación transversal de 
bulla timpánica se presentan en la fig.III, 
donde el número de ciclos de indentación 
necesarios par·a producir desconchamiento, se 
relacionan con la carga de indentación 
repetida, p·, para distintos valores de pre
carga, P. P'= 76N representa el valor umbral 
o límite de fatiga por debajo del cual no se 
observa desconchamiento. 

Se ha comprobado que las grietas radiales 
asociadas a la pre-indentación, no crecen 
durante los ensayos de indentación repetida. 
Esto confirma que las grietas laterales son 
conducidas a la superficie del material por 
efecto de la fatiga cíclica. La Fig.IV muestra 
una indentación de bulla timpánica realizada a 
una P= lOON y una P'= 100N. El desconchamiento 
apareció a los 5 ciclos. 

Los ensayos realizados con distintas pre
cargas y posteriores cargas de indentación 
repetida sobre hueso cortical bovino, 
demuestran que no se produce desconcnamiento 

plano 
tranaveraa.l 

plano 
circunferencial 

Fig. VI Esquema de hueso laminar. 
r.v.) red vascular; l.) lámina ósea; 
tejido de fibras paralelas; t.l.) 
lamelar. 

t.f.p.) 
tejido 

Fig. V Micrografía electrónica de barrido de 
una indentación realizada en un plano radial 
de hueso bovino. 

en ninguna de las tres orientaciones. La 
microestructura anisotrópica del hueso 
cortical es la que debe explicar su especial 
comportamiento. La Fig.V muestra el perfil de 
una indentación en un plano radial de hueso 
bovino realizada a P=3000N y P"=3000N. Se 
observa el gran tamaño de la zona plástica así 
como las grietas radiales emergiendo de los 
vértices de la indentación y las grietas 
laterales apareciendo por debajo de la zona 
plástica. Sin embargo, su morfología es bien 
distinta a la descrita en materiales 
cerámicos. Las grietas laterales no parecen 
propagarse en forma de segmento circular hasta 
la superficie que sería lo que produciría el 
desconchamiento. Este comportamiento puede 
explicarse por la estructura laminar del hueso 
bovino. Del esquema de dicha microestructura 
en la Fig.VI, se observa la gran dificultad 
que tendrán las grietas laterales a propagarse 
al tener que cortar las láminas. Sin embargo, 
las grietas radiales y las grietas mediales 
pueden propagarse con mucha más facilidad 
entre láminas. Las grietas iniciadas en la 
orientación circtmferencial tendran enormes 
dificultades de propagarse ante una 
micr·oestructura donde no existe una 
orientación predominante. 
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Resumen. Este trabajo aborda la modelización numérica de los procesos de fractura ósea de 
distintos bioimplantes, realizados sobre cúbitos de conejo, con el fín de caracterizar las 
propiedades mecánicas del tejido óseo generado. Los resultados de la simulación permiten 
explicar y completar los resultados obtenidos experimentalmente, confirmándose así la validez 
del método de Elementos Finitos para el estudio de estos materiales. 

Abstract.This paper deals with the numerical simulation of fracture process in rabbit ulnae 
bioimplants. The main goal is the characterization of the mechanical properties of the bone 
tissue which grows from the implant. Numerical results are able to explain and complete the 
experimental ones, assuming the validity of the Finite Element Method to analize the mechanical 
behaviour of these biomaterials. 

l. INTRODUCCION 

En 1990 se emprendió un Proyecto de Investigación 
conjunto entre los Departamentos de Traumatología y 
Cirugía Ortopédica de la Ciudad Sanitaria La Paz, 
perteneciente a la Facultad de Medicina de la Universidad 
Autónoma de Madrid, y el de Ciencia de Materiales de la 
Universidad Politécnica de Madrid. 

Este Proyecto tenía, como objetivo fundamental, la 
caracterización experimental del comportamiento de 
materiales óseos -concrétamente cúbitos de conejo de 3 y 6 
meses de edad- en los que se realizaron implantes de 
diferentes biomateriales, con el fín de cuantificar las 
diferencias biomecánicas, respecto al material óseo intacto, 
que estos bioimplantes generan. 

El Proyecto, en lo que a su faceta mecánica se refiere, 
consta de varias fases: 1ª) Caracterización mecánica en un 
ensayo de torsión de huesos sin ningún tipo de alteración, 
denominados Casos de Control; 2ª) Caracterización 
mecánica, también a torsión, de huesos a los que se les 

había realizado un implante de biomaterial, habiéndose 
regenerado el material óseo a su alrededor; y 3ª) Simulación 
numérica de todos los ensayos anteriores con objeto de 
explicar los diferentes tipos de comportamiento 
observados. 

2. ESTUDIO EXPERIMENTAL 

Para la realización de los ensayos mecánicos a torsión de 
este tipo de materiales, tuvo que ponerse a punto un 
dispositivo experimental que fué descrito en la VIII 
Reunión Anual del Grupo Español de Fractura [1]. 

En ese trabajo experimental se comprobó la repetitividad y 
fiabilidad del método de ensayo empleado. Para ello se 
ensayaron seis Casos Control correspondientes a conejos 
de 3 meses de edad. El máximo momento torsor resistido, 
así como el giro total relativo entre las secciones extremas 
de cada probeta (hueso ensayado), se observa en la Tabla 
l. 
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TABLA 1 

MUESTRA CONTROL C7 C8 
MAXIMO MOMENTO 
TORSOR RESISTIDO 494 502 

(N/mm2) 
GIRO MAXIMO (0

) 14 13 

Se observó, en los de los ensayos a torsión para 
cada uno de estos Casos que la relación momento 
torsor aplicado-giro tenía una marcada 
dependencia lineal, lo que un comportamiento 
elástico-lineal hasta la rotura, tipo frágil, del material 
óseo. A modo de ejemplo, en la Figura 1, se muestra el 
registro obtenido correspondiente al Caso Control 9 (C9). 

600 

C9 
500 

~ 400 
o 
r.l) 

~ 300 

~ 
o 200 
E-< z 
r.r.l 100 ::S o 
::S o 

-5 o 5 10 15 20 

GIRO RELATIVO 

1 

En una segunda fase se realizaron el mismo tipo de ensayo 
mecánico, pero empleando huesos con implantes de 
biomateriaL Estas muestras fueron realizadas de la 
siguiente manera: a) Extracción "in vivo" de un segmento 
de 20-22 milímetros de hueso cúbito; b) Reemplazamiento 
del segmento mediante el biomaterial escogido; e) 
Regeneración del material óseo en torno al implante, 
generalmente osteoinductor; y d) Extracción "post-mortem" 
del hueso cúbito en su totalidad. 

Estas muestras se sumergieron en una disolución 0,6 % de 
HCI para eliminar los restos orgánicos adheridos al hueso. 
Posteriormente se conservaron a -20°C hasta el momento 
del ensayo. 

Los biomateriales utilizados para los implantes pertenecen a 
tres grandes grupos bien diferenciados: a) Hueso de un 
animal de otra especie similar procedente de un banco de 
huesos (Heteroinjerto); b)Hueso de otro conejo de la 
misma raza (Aloinjerto); y e) Biomateriales sintéticos 
(Ostilit® y Pyrost®). A su vez, dentro del segundo grupo, 
habría que diferenciar entre aloinjerto descalcificado y sin 
descalcificar. 

Los resultados de los ensayos mecánicos de torsión 
realizados sobre 19 muestras, con distintos tipos de 
bioimplames, se recogen en la Tabla 2. 

Varios ensayos, concretamente los indicados con(*), no se 
han comportado como los de control. Es decir, no se ha 

C9 

542 

13 

25 

ClO Cll Cl2 Valor Medio 

494 483 538 509 

15 12 13 13 

producido un crecimiento monótono del par hasta alcanzar 
el valor máximo y posteriormente una caída brusca. Estos 
ensayos anómalos se han caracterizado por una rotura 
progresiva. Tras el estudio anatomo-patológico que se llevó 
a cabo, se comprueba que las muestras de los casos 
denominados 13B y 3 sufren una infección patológica 
degenerativa. Los resultados de todos los ensayos no son 
tan repetitivos como los de la serie de control [1]. A modo 
de ejemplo se muestran en la Figura 2 los registros 
momento torsor-giro para los casos 1 y 14. 

500,-------------------------------~ 

1 

400 

300 

200 

100 

o~~~~~~~~~~~ww~~~~ 

-5 o 5 10 15 20 25 30 

GIRO RELATIVO (0
) 

o 5 10 15 20 25 30 
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Figura 2 

3. ESTUDIO NUMERICO 

Con objeto de analizar más en profundidad los diferentes 
comportamientos observados en los ensayos a torsión de 
las muestras con implante, se decidió realizar una 
simulación numérica de los mismos. 
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TABLA 2 

Clasificación Muestranº Edad (meses) Par Máximo Giro (0
) 

(N• mm) 

Aloinjerto 
Descalcificado 

01 3 128 15 
03 3 184 10 
61 3 180 10 
14 6 320 15 

Aloinjerto sin 
Descalcificar 

22 3 468 7 
43 3 624 10 

Heteroinjerto 
2 3 390 9 

02 3 280 8 
44 3 416 13 

Biomat. Sintéticos: 
Ostilit® 

2B 6 410 12 
3B 6 440 10 
5B 3 428 9 
13B 3 452 * 

3 3 144 * 
Biomat. Sintéticos: 

Pyrost® 
1 3 464 9 
4 3 532 14 
5 3 372 11 
38 3 380 13 
4A 6 760 16 

-El g1ro se ha medido en el instante en que se alcanza el par máximo. 

En un primer estudio se modelizaron, utilizando la técnica 
de Elementos Finitos [2] y un programa gráfico de post
proceso [3], los seis Casos de Control. Esta técnica de 
simulación es ampliamente utilizada por otros grupos de 
investigación en comportamientos biomecánicos [ 4,5]. 

Los resultados de dicha simulación para los denominados 
Casos de Control fué presentada con anterioridad [1], 
suponiendo un comportamiento isótropo y elástico-lineal 
del material óseo. Se comprobó que, a dicho material, se le 
podía suponer un módulo de elasticidad en torno a los 
7.600 N/mm2, una tensión de rotura a la traccíón de unos 
45 N/mm2 y unas líneas de rotura que coinciden bastante 
bien con las isóbaras correspondientes a la citada tensión. 
Sin embargo, los materiales óseos presentan un caracter 
marcadamente anisótropo, tanto en condiciones estáticas 
[6,7] como en dinámicas [8]. 

Para completar los resultados del estudio anterior [1] se 
decidió reprocesar los modelos de elementos finitos 

correspondientes a los Casos de Control C8,C9 y Cll, 
puesto que el C8 y C11 correspondían a comportamientos 
extremos, mientras que el C9 correspondía a la media 
observada. El modelo del material supuesto era elástico 
transversalmente isótropo, tal como se sugiere en algunos 
trabajos [6,7]. El módulo de elasticídad en dirección 
transversal (ET) se supuso siempre igual a la mitad del 
correspondiente longitudinal (EL). Los valores de estos 
módulos, para que el giro obtenido de la simulación 
numérica fuera igual al experimental, toman los valores que 
se indican en la Tabla 3. 

En la misma tabla se resumen también los valores del 
módulo de elasticidad (E) en el caso del comportamiento 
isótropo. Se observa que, en esta última hipótesis, el 
módulo de elasticidad toma un valor intermedio entre los de 
EL y ET correspondientes al mismo caso. 

TABLA 3 

Caso de Control EL(N/mm2) ET(N/mm2) E(N/mm2) 

C8 7.628 3.814 5.616 
C9 9.206 4.603 8.174 
Cll 12.548 6.274 9.307 

Valor Medio 9.794 4.897 7.699 
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Las tensiones de rotura, así como las correspondientes 
líneas de rotura, están muy próximas a las calculadas 
suponiendo un comportamiento isótropo del material. En la 
Figura 3 se puede apreciar la circunstancia anterior para los 
casos C8 y Cll. 

ca 
---Rotura 
--Rotura 
······--··Rotura 

C11 

Real. 
comportamiento 
comportamiento 

Figura 3 

isótropo. 
anisótropo. 

Por lo tanto, el comportamiento anisótropo del material no 
es causa suficiente que permita explicar la dispersión de las 
características elásticas del material óseo que ya se observó 
previamente [1]. 

Como en los casos de huesos con implante el número de 
incógnitas crece consideráblemente, se decidió emplear 
modelos isótropos para los materiales intervinientes, si bien 
se consideraron diferentes propiedades según se tratara de 
hueso regenerado o del biomaterial empleado. Las técnicas 
empleadas para la obtención de la geometría del hueso están 
descritas en [1]. A continuación se describe brevemente los 
casos analizados y los resultados más interesantes. 

a) Caso de Bioimplante de Aloinjerto descalcificado: 

Dentro de este grupo se escogió el caso 14, puesto que 
presentaba una forma de rotura más clara que el resto del 
grupo, ya que, al corresponder a un conejo de 6 meses el 
material óseo está mejor regenerado. Se observó que el 
aloinjerto descalcificado había sido completamente 
reabsorbido para la generación del nuevo hueso, 
redistribuyéndose así el contenido mineral, quedando 
únicamente como residuo la médula. El resultado es, pues, 
un solo materiaL Para reproducir el valor experimental del 
giro fué necesario suponer que la materia ósea generada 
tenía un módulo de elasticidad de 2.980 N/mm2, que es 2,5 
veces más pequeño que el valor medio obtenido para los 
casos de Control [1]. En la Figura 4 se recoge un esquema 
del hueso ensayado y de la forma de rotura del mismo 
(Figura 4 (a)) y las líneas de igual tensión principal de 
tracción obtenidas mediante la simulación numérica (Figura 
4 (b)). 

Se observa que las zonas en las que se producen las 
máximas tensiones de tracción (líneas j y k de la Figura 
4(b)), se corresponde con el origen y extremo de la línea de 
rotura experimental. Puede estimarse en unos 25 N/mm2la 

(a ) 

Rotura estimada ---
líneas de isotensión 
Nivel (N/mm2 ): j::::25.0; k::::16.5; 1::::8.0 

Figura 4 

máxima tensión de tracción que el material óseo regenerado 
es capaz de resistir. Dicho valor es del orden de la mitad del 
valor medio correspondiente al material óseo intacto [1]. 

b) Caso de Implante de Aloinjerto sin descalcificar: 

Dentro de este grupo se escogió para la simulación 
numérica, el caso 22, puesto que presentaba un 
comportamiento más alejado, en cuanto al giro se refiere, 
del observado en los Casos Control [1] que la otra muestra 
de este mismo grupo. La geometría de esta muestra es más 
complicada que la del caso de aloinjerto descalcificado 
como se muestra en la Figura 5. En ella se puede observar 
el injerto y el material óseo generado a su alrededor que no 
cubre al implante en su totalidad. La zona distal según el eje 
principal del hueso presenta menos rigidez a torsión que el 
resto, dado que se trata de una sección abierta sin injerto 
que la rigidice en su interior. Esta afirmación puede 
comprobarse a partir de los resultados obtenidos en la 
simulación numérica, que posibilita afirmar que, para 
reproducir los resultados experimentales (Par máximo -
giro) es necesario suponer los módulos de elasticidad para 
el material óseo regenerado (E1) y para el implante (E2) que 
se recogen en la tabla 4, en la que se observa la escasa 
influencia del valor que tome E2, quedando así justificada 
la afirmación anterior. 

TABLA 4 

E¡(N/mm2) E2(N/mm2) E1/E2 

5309 10618 0,5 
4675 4675 1 
5078 2031 2,5 
5427 705 7,7 

El valor medio del módulo de elasticidad del material óseo 
regenerado en este caso es de 5.122 N/mm2, que resulta 
un 72% más elevado que el calculado para el aloinjerto 
descalcificado. Por tanto, este último tipo de injerto 
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(a} 

VISTA VENTRAL 

VISTA DORSAL 
Figura 5 

Implante 

provoca la creación de material óseo más t1exible que el 
correspondiente de aloinjerto sin descalcificar. Debido a la 
disminución de la sección transversal en las proximidades 
del implante (ver zona de la derecha de la Figura 5 (a)) esta 
muestra rompe por cortante, como se puede apreciar en la 
Figura 6 en la que se ha dibujado esquemáticamente la 
rotura real observada en la muestra (Figura 6 (a)), así como 
las líneas de igual tensión tangencial (Figura 6 (b)). La 
máxima tensión tangencial alcanzada en la simulación fué 
30,2 N/mm2. 

(a) 

líneas de isotensión 
Nivel (N/mm2 ): e::30.2; f::27.0; g::23.7; 

h::20.4; i::17.1; ]=14.0; k::10.6 

Figura 6 

e) Caso de Implante de Heteroinjerto: 

Para la simulación numérica se escogió el caso 2, que 
corresponde a unos valores intermedios ~el mome~to 
torsor y del giro para este grupo. Se realizaron vanos 
análisis de este caso para diferentes relaciones entre los 
módulos de elasticidad del hueso regenerado (E¡) y del 
injerto (E2). Para reproducir los resultados experimentales 
(Par máximo- giro) es necesario suponer los valores E¡ y 
E2 recogidos en la tabla 5. 

TABLA 5 

E¡(N/mm2) E2(N/mm2) E¡/Ez 

789 1578 0,5 
1711 1711 1 
2522 993 2,54 
3522 461 7,63 
7322 96 76,3 

A diferencia del caso anterior, no se puede asociar un valor 
a E¡ debido a la amplia variación que se observa en dicha 
tabla. 

Para predecir los valores de E1 y Ez más apropiados se 
compararon los estados tensionales obtenidos en cada caso, 
con objeto de ver qué líneas de rotura en la simulación eran 
más parecidas a las obtenidas experimentalmente. 

En la Figura 7 se recogen esquemáticamente las líneas de 
rotura en dos de estos casos, en los que la forma de rotura 
es muy semejante a la verdadera, y que suponen valores de 
E1JE2 entre 1 y 2,54. Se puede concluir que, en este caso, 
el módulo de elasticidad del material óseo regenerado estará 
comprendido entre 1.711 y 2.522 N/mm2. La tensión de 
rotura a cortante en este caso lo estará entre 14 y 17 
N/mm2. 

Real 
estimada ····· ·•••· ·· 
Figura 7 

d) Caso de implante de Ostilit®: 

Como representante de este grupo se escogió el caso 3B. El 
Ostilit fué ensayado a su recepción, tenía un módulo de 
elasticidad de 1.000 N/mm2. Al eliminar la resina utilizada 
para recomponer el hueso ensayado mecánicamente, 
utilizando Acetona, se eliminaron también los restos del 
implante. Para lograr la reproducción numérica del giro 
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conseguido en el ensayo es necesario suponer que el hueso 
regenerado tiene un módulo de elasticidad de 1.610 N/mm2 

e) Caso de implante de PYROST®: 

De este grupo se escogió el caso 
muestras que el material óseo se 
del implante sino también a su 
trabecular del mismo. 

1. Se observan en las 
no sólo alrededor 

a la estructura 

Aunque el material del injerto, antes de emplearse, no 
presenta prácticamente rigidez alguna, una vez colocado en 
el animal la adquiere, siendo, por lo tanto, muy difícil 
asignar unas u otras propiedades a dicho material. Con 
objeto de cubrir un rango razonable de valores, se 
realizaron tres simulaciones numéricas, que reproducían los 
valores experimentales de par máximo-giro, y cuyos 
resultados se recogen en la tabla 6. 

EI(N/mm2) 

1211 
1989 

E2(N/mm2) 

1211 
663 

E1/E2 

1 
3 

En dichas simulaciones, utilizando el modelo que más se 
ajusta al resultado experimental, se ha podido comprobar 
que prácticamente no hay diferencias entre los módulos de 
elasticidad del perióstio y el hueso interno; y que es 
necesario suponer un módulo de elasticidad del material de 
1.211 N/mm2 y una tensión de rotura de 10 N/mm2 para 
que los resultados de la simulación coincidan con los 
experimentales. Las líneas de máxima tensión de tracción 
se muestran en la Figura 8. 

~..-11 o· c-10 o· e:::B.S,· f=7.8; u- • ' - • ' 
g:::7.0; h:::6.2; i:::5.5; j:::4.6 

Figura 8 

Aparentemente, desde el punto de vista me€ánico, este 
tipo de implante tiene un comportamiento a torsión peor 
que el resto de los utilizados, precisamente porque apenas 
hay diferencias entre el material interno y el externo. 

4. CONCLUSIONES 

Al igual que en el trabajo precedente [1], queda claro que el 
uso de la herramienta numérica empleada puede explicar los 
diferentes comportamientos observados. 

De todos los tipos de implante estudiados se deduce que el 
módulo de elasticidad del material óseo que generan oscila 
entre 1.211 N/mm2 (Pyrost®) y 5.122 N/mm2 (Aloinjerto 
sin descalcificar), valores que quedan por debajo de 7.600 

N/mm2 que fué el valor medio para el material óseo intacto 
de los Casos de Control [1]. Aparentemente, pues, el 
material óseo generado alrededor de un implante es bastante 
más flexible que el correspondiente a hueso intacto, como 
resulta lógico. 

También la tensión de rotura a tracción desciende, respecto 
a los 45 N/mm2 obtenidos en el estudio de los casos de 
Control [1]. 

Dado que el hueso generado puede no cubrir en su totalidad 
el implante utilizado -por la reabsorción parcial o total del 
mismo-, pueden presentarse zonas más débiles dentro del 
periósteo, localizándose allí la rotura del material. 

Queda pendiente de estudio un análisis microestructural del 
hueso, que permita dilucidar si las líneas de fractura 
generadas en los ensayos a torsión aprovechan los Canales 
de Havers y Volkmann; y un estudio histológico que 
permita analizar la importancia de zonas puntuales de 
actividad osteoclástica observada en el estudio anatómo
patológico. 
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ESTUDIO DE LA TENACIDAD DE ALEACIONES DE METAL DURO. 

J.M. Guilemany, I. Sanchiz, B.G. Mellor·, N. Llorca. 

Metal.lúrgia Física - ciencia dels Materials. Dpt. Enginyeria Química 
i Metal.lúrgia. Universitat de Barcelona. Martí i Franqués, 1. 08028 
Barcelona. •Engineering Materials. University of Southampton. England. 

Resumen. El objetivo del presente trabajo es estudiar la tenacidad de aleaciones de 
metal duro de carburo de wolframio con fase metálica de cobalto-níquel-hierro (WC-Co
Ni-Fe) y compararlas con el metal duro tradicional, carburo de wolframio con fase 
metálica de cobalto (WC-Co). El método de trabajo utilizado ha sido tanto el método 
de trabajo a rotura "work of fracture" propuesto por Tattersal y Tapin, como el método 
de indentación (Metodo de Palmqvist). El estudio se ha completado con los resultados 
de dureza (HV30 ), módulo elástico obtenido mediante la técnica de ultrasonidos y el 
estudio fractográfico definiendose el principal modo de rotura de las aleaciones 
estudiadas. Los resultados obtenidos se analizan en función de la composición de las 
aleaciones, observandose una importante me jora de la tenacidad de las aleaciones 
estudiadas (WC-Co-Ni-Fe) con respecto a las aleaciones de metal duro convencionales 
(WC-Co). 

Abstract. The object of the present was to study the toughness of hard metal alloys 
based on tungsten carbide with a cobalt-nickel-iron binder phase (WC-Co-Ni-Fe) and 
compare the results with those of traditional hard metals (WC-Co). The technique used 
to assess toughness .were the work of fracture method proposed by Tattersal and Tappin 
together with the Vickers indentation method (Palmqvist Method). Measurements of 
hardness (HV30 ) and elastic modulus by ultrasonic vibration were also carried out as 
was a fractographic study to ascertain the main fracture mode of the alloys studied. 
The results obtained are discussed in terms of their composition and a great 
improvement in toughness of the alloys noted when the binder phase is Co-Ni-Fe. 

1. INTRODUCCION. 

Los metales duros son por lo general 
aleaciones relativamente poco tenaces 
debido a la fragilidad de la fase 
carburo, que presentan una elongación 
inferior al 2% en ensayos de tensión 
[ 1] . Las aplicaciones principales del 
metal duro son como herramientas de 
corte, matrices y partes resistentes al 
desgaste y al choque, por lo que la 
fragilidad j tenacidad de las mismas es 
de considerable importancia. Según 
Chermant J.L. la tenacidad depende tanto 
del tamaño de grano de la partícula de 
los carburos de wolframio, como del 
contenido y composición de la fase 
metálica [ 2] . 

2. MATERIAL Y TECNICAS EXPERIMENTALES. 

2.1. Material 

Las aleaciones de metal duro estudiadas 
han sido obtenidas mediante un proceso 
pulvimetalúrgico con sinterización en 
fase líquida y compresión isostática en 
caliente (HIP). La composición de las 
mismas aparece en la Tabla 1, siendo las 
aleaciones A y B aleaciones cuya fase 
metálica está formada únicamente por 
cobalto y las aleaciones e y D 
aleaciones cuya fase metálica está 
formada por cobalto, níquel y hierro. 

2.2. Dureza y módulo elástico 
dinámico. 

La dureza de las aleaciones se ha medido 
por indentación Vickers con carga de 30 
Kg-f siguiendo la norma ISO 3878-83. 

El módulo elástico dinámico se ha deter
minado por ensayo sónico (no destruc
tivo) utilizando la norma ISO 3312-
1975(F) con un Equipo Elastomat-1015. 
Las probetas utilizadas tienen unas 
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• Tabla 1. Composición química (% en peso) de las aleaciones de metal duro. 

Aleación wc cr,c2 Mo2C+Cr3C2 (TaNb)C e o Co+Ni+Fe 

A 93.50 <0.4 -
B 74.00 - -
e 92.00 - l. 00 
D 70.00 - 2.00 

dimensiones aproximadamente de 80mm x 
9mm x 9 mm. La medida de resonancia por 
ondas longitudinales se utilizó para las 
probetas B y D. Debido a que las probe
tas A y e se hallaban fuera del rango 
recomendable de trabajo del equipo, se 
tuvo que determinar el módulo elástico 
dinámico con ondas transversales 1 para 
una buena reproducibilidad de los resul
tados. Mediante las fórmulas correspon
dientes [ 3] se obtiene el módulo 
elástico del material. 

2.3. Tenacidad. 

2.3.1. Método de trabajo a rotura 
"work of fracture". 

Las probetas utilizadas para el ensayo 
de KIC tienen unas dimensiones de lOOmm x 
12mm x 12mm con una entalla de tipo tri
angular isósceles [4]. Dicha entalla fue 
introducida antes de sinterizar la pro
beta. Al sinterizar la probeta el vérti
ce de la entalla se redondeó por lo que 
para hacer el vért~ce más agudo se reto
có la entalla mediante electroerosión. 
La carga se aplica mediante tres puntos 
(rodillos de 10 mm de diámetro y 50 mm 
de longitud, dos de los cuales están 
fijos con una distancia de 80 mm entre 
los centros de ambos y el tercero en el 
medio de estos dos). Al aplicar la carga 
1 en el vértice de la entalla la concen
tración de tensiones es tal que la grie
ta que dará lugar a la rotura de la pro
beta se inicia en este punto. Para la 
realización del ensayo se ha empleado 
una máquina Instron utilizándose la 
velocidad de carga m1n1ma de 0.005 
cmjmin y una velocidad de registro de 2 
cmjmin. En el registro se recoge la car
ga P frente al tiempo o desplazamiento. 

El trabajo a rotura se calcula a partir 
del área bajo la curva carga-desplaza
miento dividido por el área de una de 
las caras de la superficie de rotura. 

G = 
Ic Area 

Este método permite determinar Grc y a 
partir de este se calcula el Krc según la 
ecuación: 

- 6.00 -
1.00 25.00 -

- - 7.00 
- - 28.00 

siendo: 
E módulo de Young (Pa) 
u = coeficiente de Poisson = 0.22 

para aleaciones de WC [5] 
Grc = trabajo de rotura {N/m or J/m2

) 

Krc = tenacidad a rotura (N/m312
) 

2.3.2. Ensayo de Palmgvist. 

El ensayo de Palmqvist [6] consiste en 
la determinación de la tenacidad a rotu
ra mediante la medida de las grietas que 
se forman en los vértices de las huellas 
de dureza Vickers, utilizando distintas 
cargas por encima de la carga crítica 
para que se formen las grietas. Por ello 
este ensayo solamente será aplicable en 
aquellas aleaciones cuya dureza y fragi
lidad sea suficientemente alta como para 
que se formen estas grietas. 

Este método requiere una cuidadosa pre
paración de la superficie para eliminar 
las posibles tensiones residuales exis
tentes durante el mecanizado y que esta 
preparación sea idéntica en todas las 
aleaciones para que los resultados sean 
comparativos. En nuestro caso, la prepa
ración se ha realizado desbastando suce
sivamente las muestras con papeles abra
sivos desde grano 180 a 600 hasta elimi
nar la capa de óxido de la superficie. Y 
a continuación un pulido de 3 minutos 
con paño de pulido de diamante de 6 ~m y 
3 minutos más con diamante de 1 ~m. Las 
huellas se realizaron sobre la super
ficie pulida de la probeta con un duró
metro Vickers standard utilizando cargas 
desde 5 a 120 Kg-f. Mediante un microdu
rómetro se miden las diagonales (2a) de 
las huellas de dureza y las longitudes 
de las grietas que aparecen en los vér
tices de las huellas (1), definiéndose 
e= a+l. Se han utilizado alrededor de 8 
- 9 cargas por muestra y se han realiza
do 3 huellas por carga (24 - 27 huellas 
por muestra). 

una vez realizadas las huellas se deter
mina la suma de las longitudes de las 
grietas por carga, representándose 2:1 
frente a la carga P. A partir de la so
lución de mínimos cuadrados ponderados 
se calcula la pendiente (:?::1/P) y la or
denada en el origen. Mediante la pen
diente se determina la resistencia a la 
grieta Palmqvist (P/:?::1) "Palmqvist crack 
resistance". 
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Existen varias fórmulas en la biblio
grafía [7], [8], [9], [lO], [11] para 
calcular el K~ a partir de las grietas 
producidas alrededor de la huella Vi
ckers. Se ha publicado una recopila-ción 
de fórmulas [11] analizándose cuales se 
ajustan más a los resultados de Krc de
terminados con técnicas convencionales 
para distintos materiales. 

Para metales duros las fórmulas uti
lizadas son las de Shetty [5] y las de 
Evans [12], [13]. Liang [14] ha propues
to otra fórmula que también se ha uti
lizado en este caso; estas ecuaciones 
son las que se describen: 

- Ecuación de Shetty. 

KIC = E (H·W) 1/2 

siendo: 

E= 

u = 0.22 para aleaciones de we [15] 
28 = 136° 
H dureza Vickers (MN/m2

) 

W crack resistance = P/~1 (MN/m) 
1 longitud de grieta 

- Ecuación de Evans. 

siendo: 
F 

B 
e 
a 
1 
E 
H 

= 0.4636 -- -[ 
p ][E]o.4 

a3/2 H 

-1.59-0.34•B-2.02•B2+11.23•B3 

-24.97•84 +16.32•85 

log (cja) 
a + 1 (m) 
diagonal huellaj2 (m) 
longitud grieta (m) 
módulo de Young (MN/m2

) 

dureza Vickers (MNjm2
) 

- Ecuación de Liang. 

H al/2 

donde: 
e a + 1 (m) 
a diagonal huella/2 (m) 
H dureza Vickers (MN/m2

) 

<Ji factor ~ 3 
E módulo elástico (MNjm2

) 

a = factor relacionado con el 
coeficiente de Poisson según: 

u= 0.22 para aleaciones de we [5]. 

3. RESULTADOS Y DISeUSION. 

3.1. Ensayos mecánicos. 

Los resultados de dureza y módulo elás
tico dinámico se resumen en la Tabla 2. 

Tabla 2. Resultados de dureza y módulo 
elástico dinámico. 

Aleación HV30 M.E.D. (GPa) 

A 1600 674 
B 870 453 
e 1450 664 
D 640 416 

En comparación con la Tabla 1 puede 
observarse que tanto la dureza como el 
módulo elástico disminuyen al aumentar 
el contenido de la fase metálica, como 
era de esperar. 

3.1.1. Tenacidad. 

Los resultados de tenacidad en MNjm3
;

2 

tanto por el método de trabajo a rotura 
como por el ensayo de Palmqvist se resu
men en la Tabla 3. 

Las probetas A y e, las de mayor conte
nido en we y por lo tanto de mayor fra
gilidad, incluso utilizando la velocidad 
de carga mínima O. 005 cmjmin rompían 
completamente a la carga máxima en una 
forma inestable. Las probetas B y e no 
rompían por completo a la carga máxima y 

Tabla 3 a). Resultados de Tenacidad ("work of fracture") . 
Aleación Grc ( Jjm2) an-r/vn ! Krc (MN/m312

) an_jvn 
A (827) 42 (24.2) 0.6 
B 1705 117 28.4 1.0 
e (602) 21 (20.5) 0.4 
D 3842 363 40.9 1.9 

Tabla 3 b). Resultados del Ensayo Palmqvist K (MNjm3 12). 
IC 

Aleación Shetty Evans Liang 

e 12.0 13.6 13.6 
A 11.9 13.7 12.7 
B 30.8 15.9 22.9 
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su rotura era más estable. Así el área 
bajo la curva carga - desplazamiento da 
un trabajo de rotura verdadero para las 
aleaciones B y D y una sobrestimación de 
su valor verdadero para aleaciones A y 
c. Es por este motivo que los va~ores de 
Grc y Krc determinados por este método se 
encuentran entre paréntesis en la Tabla 
3(a) para las aleaciones A y C. 

Por otra parte, debido a la dureza y 
fragilidad necesarias para la determi
nación del Krc por el método de Palm
qvist, aunque el ensayo se haya inten
tado realizar en todas las aleaciones, 
únicamente se han podido obtener resul
tados fiables en los ensayos de las 
aleaciones A y c. 

Las figuras 1 y 2 dan representaciones 
típicas de El frente a la carga aplicada 
para las aleaciones A y c. 

D (uro) 
800r-------------------------------~-----, 

600 

400 

200 

0~~--~-------L------J-------L------J 

o 20 40 60 80 p (kg-f) 100 

Figura 1. Representación El(Y) - P(X) 
para la aleación A. 

D (um) 

800 

600 

o 20 40 60 80 p (kg-f) lOO 

Figura 2. Representación El(Y) - P(X) 
para la aleación C. 

Aplicando las ecuaciones de Shetty,Liang 
y Evans se obtienen los resultados ex
presados en la Tabla 3 b). Puede obser
varse que los valores de Krc para las 
aleaciones A y e son muy próximos. La 
desviación de valores obtenidos para una 
misma aleación con las distintas fórmu
las es debida a los distintas aproxima
ciones utilizadas en la derivación de 
las mismas. 

La alta dispersión que muestran los re
sultados del ensayo de Palmqvist (Tabla 
3b) para la aleación B, es debido a que 
esta aleación con un 25% de fase metáli
ca no tiene la fragilidad suficiente 
para que se formen grietas medibles a 
cargas bajas y por lo tanto la medida de 
las pequeñas grietas existentes es bas
tante imprecisa obteniendose una alta 
desviación standard de las medidas y por 
lo tanto de los resultados. 

otra razón de las diferencias de resul
tados de una fórmula a otra es que estas 
fórmulas (Shetty, Liang, Evans) son vá
lidas para comportamientos frágiles del 
material. Al producirse una deformación 
plástica, la fórmula no identifica exac
tamente el comportamiento del material. 
De ahí que la diferencia de resultados 
de una fórmula a otra sea mayor en el 
caso de la aleación de mayor tenacidad, 
en la que presente mayor deformación 
plástica, es decir en la aleación B. 

3.2. Fractografia. 

se han estudiado al SEM las superficies 
de rotura de las probetas del ensayo a 
rotura ( Krc) realizado sobre 3 puntos. 
Para ello se ha trabajado con un micros
copio electrónico de barrido ISI SS60 
con poder de resolución de 60 A. 

De la observación de las distintas pro
betas se deduce que el tipo de rotura 
principal es el frágil e intergranular 
(Figura 3). La grieta se propaga entre 
los granos dejando la fase cerámica con 
su aspecto facetado original. Esta rotu
ra intercristalina puede justificarse 
por la diferencia en propiedades que 
presentan los granos de WC (duros y frá
giles) y la fase metálica (blanda y 
dúctil). Tal y como han estudiado dis
tintos autores Almond [15], Dusza [16], 
Sobir [17] esta rotura intergranular se 
da tanto a través del límite WC/Co como 
wc;wc. 

Además de la rotura explicada anterior
mente también se obsevan WC rotos o 
agrietados, es decir que la grieta ha 
avanzado a través de ellos, dando lugar 
a la rotura frágil transgranular (Figura 
4). En las facetas de los WC rotos 
transgranularmente se observan los 
escalones y los canales típicos de la 
rotura transgranular por clivaje. Tal y 
como demuestran Bhaumik y Upadhayaya 
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Figura 3. Fractografia de la Aleación C 
( SEM) . 

Figura 4. Fractografia de la Aleación D 
(SEM). 

[17] la rotura transgranular por clivaje 
normalmente se da en los WC de mayor ta
maño de grano. Por lo general,la tenden
cia del WC al clivaje aumenta al aumen
tar el tamaño de grano del WC y al 
aumentar el contenido de fase metálica. 
Asimismo en las zonas de mayor propor
ción de fase metálica, como consecuencia 
de la deformación plástica, la rotura es 
dúctil. Otro detalle a destacar son las 
grietas secundarias observadas. 

4. CONCLUSIONES. 

- Dada la distinta naturaleza de las 
aleaciones ensayadas se ha constatado 
que para la determinación de la tenaci
dad, el método de trabajo a rotura es 
válido para las aleaciones de mayor 
tenacidad, es decir para las aleaciones 
B y D; mientras que el método de Palm
qvist, lo es para las aleaciones de 
elevada dureza y fragilidad, las alea
ciones A y C. 

- La aleación D ( Krc = 41 MN/m312
) es un 

40% más tenaz que la aleación B (Kre =28 
MN/m'12 ) , hecho que se atribuye a la com
posición de la fase metálica ya que la 
aleación D está constituida por una so
lución sólida de cobalto, níquel y hier
ro con estructura cúbica centrada en las 
caras ( ccc) y la aleación B solamente 
contiene cobalto estabilizado tanto en 
la estructura cúbica centrada en las ca
ras (CCC) como hexagonal compacta (HC). 

- Las aleaciones A y C,de menor tenaci
dad que las B y D debido a su menor por
centaje de fase metálica, no presentan 
gran diferencia entre sus valores de Krc 
determinados por indentación. El efecto 
de la naturaleza de la fase metálica en 
la tenacidad de estas aleaciones A y e 
es mucho menos importante que el que 
presentan las aleaciones B y D, más 
tenaces. 

- Aunque localmente en las zonas de ma
yor proporción de fase metálica exista 
rotura dúctil y en la fase cerámica 
pueda existir rotura frágil transgra
nular y de clivaje, el modo principal de 
rotura de estos materiales es el frágil 
e intergranular. 
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FACTORES INFLUYENTES EN LA TENACIDAD A LA FRACTURA DE SMCs 

C. Rodríguez y F. J, Belzunce 

Instituto Tecnológico de Materiales de Asturias 
Parque Tecnológico de Asturias. 33428 Llanera. Asturias 

Resumen. Se ha llevado a cabo un programa experimental para comprobar la posible influencia de 
variables de ensayo tales como la longitud y agudeza de la entalla, el tamaño de la probeta, el tipo de ensayo 
y la fracción de fibra, en la tenacidad a la fractura de SMCs (sheet moulding compounds). La determinación 
de los parámetros de tenacidad se realizó en conformidad con el protocolo de Norma del Grupo Europeo de 
Fractura para la determinación de Kc y Gc en plásticos. 

Abstract. An experimental programm was carried out to evaluate the influence of test variables as the legth 
and sharpness of the notch, size of specimen, type of test and fibre fraction on the fracture toughness of 
sheet moulding compounds. The fracture parameters were obtained in accordance with the testing protocol 
for determining Kc and Gc for plastics created by the European Group of Fracture. 

l. INTRODUCCION 

Los materiales plásticos reforzados con fibras son una de 
las familias de materiales que ha experimentado una mayor 
expansión industrial durante los últimos años. Este 
crecimiento se mantiene en la actualidad y previsiblemente 
continuará en el futuro próximo ya que son aun susceptibles 
de introducirse en nuevas y variadas aplicaciones. Este 
fuerte incremento productivo se ha basado 
fundamentalmente en el desarrollo de nuevos procesos de 
producción, cada vez más automatizados, que han 
posibilitado grandes aumentos de productividad. Uno de 
estos procesos es el SMC (sheet moulding compound), 
muy utilizado actualmente en la fabricación de paneles en el 
sector de la automoción, industria naval, construcción, etc. 
Se trata de materiales compuestos complejos, cuyos 
principales componentes son las resinas termoestables 
(poliesteres) reforzadas con cargas minerales (CaC03 
habitualmente) y fibras cortas de vidrio aleatoriamente 
distribuidas. 

La expansión de la utilización de este tipo de materiales 
como elementos estructurales nos exige, no solo conocer 
sus propiedades y los factores que influyen sobre ellas, 
sino también disponer de métodos fiables para 
determinarlas. El objetivo de este trabajo es valorar la 
posible influencia que ejercen determinados parámetros 
sobre la tenacidad a fractura de los SMCs de cara a poder 
predecir con seguridad la tenacidad en servicio de los 
mismos. 

2. MATERIALES: COMPOSICION y 
PROPIEDADES. 

Los materiales que se han utilizado en este trabajo han sido 
tres SMCs comerciales suministrados, en forma de placas 
de 400x300 mm. y 4 mm.de espesor, por Vetrotex España 
S.A. La tabla 1 presenta los componentes mayoritarios de 
los citados materiales. El contenido de resina se obtuvo a 
partir del ensayo de pérdida de peso por ignición (norma 
ASTMD2584). 
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SMCl SMC2 SMC3 

Resina de poliester 24.6 35.3 28.1 

Carga (CaC~ ) 49.3 35.3 28.1 

Fibra corta de vidrio 26.1 29.4 43.8 
(aleatorimente distribuida) 

Tabla 1. Composición de los materiales(% en peso) 

Nótese que se han seleccionado los materiales a ensayar con 
el fin de abarcar variaciones razonables tanto en cuanto a la 
cantidad de resina como al porcentaje de fibra de vidrio. 

La caracterización mecánica de los SMCs ha sido realizada 
mediante ensayos de tracción de probetas de 40 mm. de 
ancho, previa colaboración de galgas extensométricas 
longitudinales y transversales, con el fin de determinar el 
módulo elástico y el coeficiente de Poisson. La tabla 2 
muestra los resultados obtenidos. 

SMCl SMC2 SMC3 

Módulo Elástico 
E (GPa) 13.1 12.9 14.5 

Coeficiente de 0.27 0.29 0.29 Poisson 

Resistencia a la 
tracción. a u (MPa) 92.0 111 166 

Alargamiento a 
1.50 1.50 1.70 tracción. A(%) 

Tabla 2. Propiedades mecánicas. 

Queda así de manifiesto, como por otro lado es lógico, el 
incremento de la resistencia mecánica del material conforme 
aumenta el contenido de las fases de refuerzo. 

3. TENACIDAD A LA FRACTURA 

Los ensayos para la determinación de la tenacidad a la 
fractura han sido realizados siguiendo, en lo posible, las 
especificaciones del protocolo de norma para la 
determinación de Kc y Gc en plásticos, elaborado por el 
European Group of Fracture [1], ya que en un trabajo 
previo [2], se había demostrado la posibilidad de extender 
la aplicación del citado protocolo al caso de materiales 
compuestos heterogéneos quasi-ísótropos, como los 
S M Cs. 

El tipo de ensayo utilizado ha sido el de flexión en tres 
puntos de probetas con una simple entalla lateral (SENB). 
Las probetas medían 75 mm. de longitud y 17 mm. de 
ancho, siendo la distancia entre apoyos igual a cuatro veces 
el ancho de la probeta, y su espesor, el nominal de la placa 
(B=4 mrn).La longitud de la entalla lateral relativa al ancho, 
a/w, fue igual a 0.3. Estas se realizaron con la ayuda de un 
pequeño disco de diamante de 0.1 mm. de espesor, que nos 
ha permitido asegurar un extremo de entalla de radio 

constante e igual a 0.06 mm. 

Los ensayos han sido efectuados en una máquina 
servohidrantica MTS 810 bajo una velocidad de 
desplazamiento de las mordazas de 0.6 mm/min. 

Sobre el registro gráfico de la fuerza aplicada en función del 
desplazamiento del pistón de la máquina es posible obtener, 
véase [1,2], el factor de intensidad de tensiones en el inicio 
del crecimiento de grieta, KQ, y el correspondiente a la 
carga máxima registrada, Kmax· La definición de la carga 
pata la que tenía lugar el inicio del crecimiento de grieta se 
obtuvo previo cálculo de la flexibilidad, C, que suponía un 
crecimiento relativo de la grieta !la/a del 2.5%, haciendo 
uso de la expresión: 

!la <1> !1C 
a= (a/ W) C (1) 

¡p es el factor de calibración, cuyo valor puede encontrarse 
en [1,2]. 

Igualmente, el anteriormente mencionado protocolo de 
norma [1] permite determinar la energía necesaria tanto para 
el inicio del crecimiento de grieta, GQ, como en el punto de 
inestabilidad (carga máxima), Gmax• a partir del área 
encerrada debajo de la curva registrada en el ensayo, U: 

G=-usw¡p (2) 

Los parámetros G nos permiten también realizar una nueva 
valoración de los factores críticos de intensidad de 
tensiones, K0 , utilizando la conocida relación de la 
mecánica de la fractura elástica lineal en condiciones de 
tensión plana 

(3) 

4.FACTORES INFLUYENTES EN LA 
DETERMINACION DE LA TENACIDAD. 

En los últimos años se han realizado numerosos estudios en 
relación con el efecto que ejercen diferentes factores 
experimentales en los resultados de la tenacidad a fractura 
medida en este tipo de materiales [3,4,5]. Los resultados 
publicados son cuando menos confusos y en ciertos casos 
contradictorios. Por otro lado la importancia de conocer 
exactamente esta influencia es obvia, dado que normalmente 
debemos extrapolar el valor de la tenacidad que se le 
supone a una pieza moldeada sometida a las cargas de 
servicio, a partir del dato obtenido sobre pequeñas probetas 
ensayadas en el laboratorio en unas determinadas 
condiciones. 

Los factores que a priori se estima podrían ejercer influencia 
sobre la tenacidad de estos materiales compuestos son: 

- Tamaño de la entalla o grieta 
-Agudeza de la entalla 
- Geometría y dimensiones de la probeta de ensayo 
- Solicitaciones durante el ensayo 
- Fracción de fibra 
-Velocidad de solicitación 
-Acción ambiental (p.e. absorción de agua). 

En este trabajo se analizará el efecto de los cinco orimeros 
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factores mencionados. 

4.1. Tamaño de la entalla o grieta 

Con objeto de determinar la posible influencia del tamaño 
de la entalla mecanizada en la probeta sobre la tenacidad a la 
fractura medida en estos ensayos, se han repetido éstos 
sobre probetas con la misma geometría referida 
anteriormente, pero con relaciones de tamaño de entalla, 
a/w, variables entre 0.1 y 0.5. 

La figura 1 muestra la variación de los factores de 
intensidad de tensiones correspondientes a la iniciación del 
crecimiento de grieta ~· y a la inestabilidad, Kmax· en 
función del tamaño relativo de entalla practicado. Los 
resultados expuestos, correspondientes al SMC 2, muestran 
una cierta dispersión, por otro lado habitual en las 
propiedades mecánicas de estos materiales, alrededor de 
valores constantes de los parámetros críticos de fractura. La 
independencia de la tenacidad a la fractura en relación con el 
tamaño de la entalla ha sido asímismo verificada por otros 
investigadores [3,4]. 
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Figura l. Variación de KQ y Kmax con el tamaño relativo 
de la entalla, a/W (SMC 2) 

4.2.Agudeza de la entalla 

La influencia de la agudeza de la entalla practicada en la 
probeta objeto de ensayo se detenninó mediante el mismo 
ensayo de flexión en tres puntos, comparando los 
resultados obtenidos con el procedimiento ya descrito 
anteriormente con los correspondientes a ensayos similares 
en los que la entalla se mecanizó con un disco de diamante 
de 0.5 mm. de espesor, que aseguraba un radio en su 
extremo constante e igual a 0.28 mm. 

La tabla 3 muestra los resultados obtenidos con el SMC 3, 
que ponen de manifiesto la débil influencia de este 
parámetro. Estos resultados han sido corroborados por la 
observación de que en todos los casos, antes de alcanzarse 
en el ensayo la carga P0, que define según [1] el inicio del 
crecimiento de la grieta, ya se generaban y crecían grietas 
desde el frente de la entalla por lo que lógicamente la 
agudeza de ésta perdía su influencia. La figura 2 muestra 
una micrografía del frente de la entalla obtenida tras la 
aplicación de una carga igual al 70% de P0 . 

INICIACION ESTABILIDAD 

=0.06 p =0.28 
(mm) (mm) 

K 15.3 13.9 

G 9.70 25.2 19.9 

18.1 16.0 

Tabla 3. Influencia de la agudeza del extremo de la entalla 

Con el fin de si el tamaño de la probeta ejercía 
alguna influencia en los resultados de la tenacidad de los 
SMCs se realizaron de flexión en tres puntos sobre 
probetas de tamaño al nominal (148 mm. de longitud 
y 34mm. de 

La tabla 4 obtenidos con el SMC 3. 
Dado que con los materiales se han obtenido 
resultados similare~. consideramos que el tamaño de la 

utilizada en el no afecta apreciablemente a la 
de la al ser siempre la diferencia 

observada entre los distintos parámetros de fractura inferior 
al 8%. Nuestros resultados han sido asímismo ratificados 
por otros 
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INICIACION INESTABILIDAD 

W=l7 W=33.6 W=l7 W=33.6 
(mm) (mm) (mm) (mm) 

K(MPa-,Jm) 12.9 13.9 16.0 16.9 

O (KJ/m 2) 10.1 12.0 21.1 14.5 

Ko(MPa-,Jm) 12.1 12.5 17.5 17.9 

Tabla 4. Influencia del ancho de la probeta (SMC 3) 

4.4.Tipo de ensayo 

La influencia del tipo de ensayo utilizado en la 
detenninación de la tenacidad a la fractura del SMC se ha 
realizado comparando los resultados que habíamos obtenido 
en los ensayos de flexión con los calculados sobre probetas 
de doble entalla lateral (DEN) sometidas a tracción. Se 
emplearon en este caso probetas de 130 mm. de longitud y 
30 mm. de ancho. El tamaño relativo de las entallas con 
relación al ancho, 2a/w, era igual a 0.5. 

En el caso particular del SMC 1 se compararon los 
resultados obtenidos en ensayos de tracción realizados 
sobre probetas con una (SEN) y dos entallas (DEN). Las 
dimensiones de las probetas SENT utilizadas coincidían con 
las anteriormente descritas para las DENT salvo que en este 
caso la relación a/w era de 0.3. 

Dado que el factor de calibración (fórmulas(1,2)) aplicable a 
estas dos últimas geometrías no aparece reflejado en el 
protocolo de norma de EGF, hubo de ser calculado a partir 
de su expresión general [7] 

e 
«P = dC 1 d(a 1 W) (4) 

Operando a partir de esta expresión se obtienen para la 
probeta DENT: 

x=a/W 

y para la SENT: 

2 

(5) 

«P = Y (~)·X . dx + _b__. 1 
Y (x) · X 

2W 0(x) ·X (6) 

donde L es la longitud de la probeta, e Y(x) es el factor de 
forma de la geometría correspondiente: 

DENT 
Y(x)=1.98+0.36(a!W)-2.12(a!W)2+ 

+3.42(a!W)3 (7) 

SENT 

Y(x)=1.99-0.41 (a/W)+ 18. 7(a/W)2-
-38.48(a/W)3+53.85(a!W)4 (8) 

La tabla 5 expone los resultados que se han obtenido con el 
SMC 1 y SMC 2. Queda de este modo de manifiesto que, al 
menos en estos ensayos, el tipo de solicitación no influye 
en los resultados de la tenacidad. 

INICIACION kSTABILIDAD 

SEN DEN EN DEN 

SMCl 6.7 5.4 13.9 13.7 
K (MPavfm) 

SMC2 8.0 7.1 10.1 10.1 
K (MPavfm) 

Tabla 5. Influencia del tipo de ensayo. 

4.5.Fracción de fibra 

Aunque es un hecho ya bien contrastado que el aumento del 
porcentaje de fibra incrementa la tenacidad a la fractura de 
los compuestos de matriz termoestable, hemos aprovechado 
también esta serie de ensayos para valorar la influencia de 
este importante parámetro en el caso concreto del SMC, 
dado que como se reflejaba en la tabla 1 la fracción de fibra 
aumentaba progresivamente desde el SMC 1 hasta el 
SMC3. 

La figura 3 muestra el aumento lineal de la tenacidad con la 
fracción de fibra, justificado en virtud de los modelos 
rnicromecánicos de fractura, que predicen que el consumo 
energético debido a los mecanismos de despegue fibra
matriz y de arranque de fibras (pull out) son directamente 
proporcionales a la fracción de fibra. Dado que, como se 
ha reflejado en la tabla 2, la resistencia mecánica del SMC 
aumenta con la fracción de fibra, es este el método idóneo 
para lograr simultáneamente un incremento de la resistencia 
mecánica y la tenacidad. 
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Figura 3. Influencia de la fracción de fibra en la tenacidad 

5. CONCLUSIONES 

Este trabaio ha vuelto a poner de manifiesto la adecuación 
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del procedimiento descrito en el protocolo de nonna del 
EGF para la determinación experimental de la tenacidad a la 
fractura en SMCs. Asímismo, se ha comprobado que 
variables de ensayo, como el tamaño de la entalla, y su 
agudeza, las dimensiones de la o el de ensayo 
utilizado, no en los resultados lo 
pennite utilizar estos resultados con una cierta ""t'W-L''"'"' 
situaciones reales de servicio. 

"""""' .... ""'--• los resultados obtenidos 
que la fracción de refuerzo es el n~,.,,,..,,,h·n 

que una mayor influencia sobre el cornp<Drt<mltento 
mecanllCO de esta familia de y 
se traduce en un aumento simultaneo 
mecánica y tenacidad a la fractura. 
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PROPAGACION DE GRIETAS POR FATIGA EN CEMENTOS OSEOS 
ACRILICOS BAJO CONDICIONES FISIOLOGICAS 
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Resumen. El cemento óseo es un material basado en polimetilmetacrilato utilizado 
para la fijación de prótesis ortopédicas. Su baja tenacidad a la fractura y 
resistencia a fatiga le confieren una vida en servicio relativamente corta. Ello 
conduce a la necesidad de mejorar el comportamiento mecánico y en especial de 
obtener un cemento óseo más tenaz. En este trabajo se presenta un cemento óseo 
acrílico modificado con partículas elastoméricas, en concreto ABS. Se ha estudiado 
la propagación de grietas por fatiga en el cemento óseo convencional y en el 
modificado. Asi mismo se ha analizado la influencia del medio fisiológico y de la 
temperatura realizándose ensayos de propagación de grietas en solución salina a 37 
oc. Se observa que tanto la conservación en medio fisiológico como la modificación 
con ABS reduce sustru1cialmente la velocidad de propagación de la grieta y su efecto 
combinado produce una disminución de la misma hasta de cuatro órdenes de magnitud 
respecto al cemento convencional. 

Abstract. Bone cementa are polymethylmethacrylate (PMMA) based materials used for 
the anchorage of j~int prostheses to bone. Their failure in service is usually 
explained by their low fracture toughness and fatigue endurance. This leads to the 
need of improving their mechanical properties and more specifically their fracture 
toughness. A new acrylic bone cement modified with ABS particles is presented in 
this investigation. The fatigue crack propagation behaviour of conventional and 
modified bone cement has been studied. Fatigue crack propagation tests in saline 
solution at 37 oc have been carried out in order to assess the effect of 
physiological environment and temperature. It has been shown that the physiological 
environment and the ABS modification reduce substantially the fatigue crack 
propagation rate and that their combined effect reduces it four orders of magnitude 
in relation to that of conventional bone cement. 
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L INTRODUCCIOO 

El material utilizado para la cementación de 
prótesis ortopédicas, el cemento óseo 
acrílico, es el resultado de la mezcla de 
polimetilmetacrilato (PMHA), en polvo, 
metilmetacrilato (MMA), líquido, y un agente 
iniciador de radicales libres [1]. La mezcla 
de dichos componentes da lugar a una reacción 
de polimerización de la que resulta un 
material que puede tratarse como un composite 
de matriz rígida. Es frecuente obtener unos 
valores de la resistencia a la tracción y de 
la tenacidad a la fractura muy bajos, con 
frecuencia, menores incluso que los de un 
polímero cristalino, o, en el mejor de los 
casos, ligeramente superiores. Uno de los 
problemas que se presentan es que la tenacidad 
de tales materiales depende en gran parte de 
la técnica de fabricación, la cual es difícil 
de optimizar bajo las condiciones habituales 
de trabajo, esto es en el prótocolo 
quirúrgico. Se cree, por otra parte, que la 
resistencia a fatiga de estos materiales está 

relacionada con su tenacidad a fractura, [2,3] 
los valores relativamente bajos de tenacidad y 
de la resistencia a fatiga son, sin duda, 
responsables de la corta vida en servicio de 
los cementos óseos. 

En los pocos estudios realizados sobre la 
propagación de grietas por fatiga [4,5] se 
observa que dicha propagación obedece la ley 
de Paria: 

da./ dN=A (4Kr) n (1) 

donde da/dN es la velocidad de crecimiento de 
la grieta, siendo a su longitud y N el número 
de ciclos; AKr, la amplitud del factor de 
intensidad de tensiones (AK=KmAx-Km~n) y A,n 
son constantes que dependen del material, de 
las condiciones ambientales, de la frecuencia, 
de la temperatura y de la relación de cargas. 
Asimismo se pone de manifiesto el efecto de la 
microestructura sobre la velocidad de 
propagación. 
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La mayoría de los trabajos, sin embargo, se 
refieren a la resistencia a la fatiga, dentro 
de estudios más amplios sobre propiedades 
mecánicas [6-8]. Existe coincidencia entre 
diferentes autores en encontrar lUla 
resistencia a fatiga a 106 ciclos entre 10 y 
20 MPa, a partir de las correspondientes 
ctwvas S-N determinadas a frecuencias entre 1 
y 30 Hz. El examen de las mismas curvas S-N 
obtenidas indica que la vida a fatiga es mayor 
en las muestras ensayadas en solución salina a 
37 oc que en las ensayadas al aire a 
temperatura ambiente. 

Las técnicas empleadas hasta la fecha para 
mejorar las propiedades mecan1cas del material 
han consistido ftmdamentalmente en reforzar el 
cemento óseo mediante fibras de carbono [9-11] 
o mediante partículas de hidroxiapatita [12]. 
En ambos casos se consigue un aumento 
considerable del módulo elástico y parece 
incrementarse la resistencia a la fatiga pero 
no la tenacidad a la fractura. Recientemente 
se ha reforzado el cemento óseo acrílico con 
partículas tenaces elastoméricas [13,14], los 
estudios realizados muestran que aunque 
disminuye el módulo elástico y la resistencia 
a la tracción, se mejora sustancialmente la 
tenacidad a la fractura del material. 

El presente trabajo analiza la influencia del 
refuerzo elastomérico en la propagación de 
grietas por fatiga en los cementos óseos. Para 
ello se lleva a cabo un estudio con material 
convencional y con material modificado con un 
10% en volumen de partículas de refuerzo, 
consistentes en el copolímero acrilonitrilo
butadieno-estireno, ABS. Se estudia as1m1smo 
el efecto de las condiciones fisiológicas 
utilizando paralelamente los mismos cementos 
óseos conservados en solución salina a 37 oc y 
ensayándolos en las mismas condiciones. 

2. MATERIALES Y HIITODO EXPERIMENTAL 

Se ha utilizado cemento óseo acrílico Rostal 
suministrado por Industrias Quirúrgicas de 
Levante S.A. en forma de dosis quirúrgicas de 
40 g de PMMA en polvo y 20 ml de MMA liquido. 
El cemento óseo convencional se obtuvo 
mezclando ambos componentes hasta obtener una 
masa pastosa con la cual se moldearon probetas 
C.T. según lao especificaciones de la norma 
ASTM E-399 de dimensiones B = 6 mm, W = 23 mm 
y longitud de la entalla a = 11,35 mm. El 
fondo de la entalla se hizo a@¡do mediante un 
bisturí tal como recomienda para polímeros el 
European Group on Fracture [15]. 

Paralelamente se elaboró el material 
modificado si@Üendo el mismo procedimiento 
previa adición a la mezcla inicial de tm 10% 
en volumen de partículas de ABS y la cantidad 
correspondiente de monómero para mantener la 
proporción 2:1 de polvo a líquido. 

La mitad de las probetas, tanto de O% como de 
10% de ABS, se conservaron en solución salina 
a una temperatura constante de 37±1 "C durante 
12 meses. Estas probetas las denominaremos 0-s 
y 10-s. 

Todos los ensayos se han realizado en tma 
máquina electromecánica Instron en modo de 
control de carga a tma frecuencia de 2 Hz 
aplicando cargas cíclicas tracción-tracción y 
tma relación de carga R=0,5. El cemento óseo 
convencional (0%) se ha ensayado con tma carga 
media de 60 N y una amplitud de carga de ±20 N 
y el cemento óseo modificado (10%) se ha 
ensayado con una carga media de 82,5 N y una 
amplitud de carga de ±27,5 N. Las probetas 
conservadas en solución salina se han 
ensayado en condiciones fisiológicas a 37 oc 
en el interior de tm recipiente diseñado para 
tal fín y por el que circula de forma continua 
suero salino a la temperatura indicada. El 
material 0-s se ha ensayado con una carga 
media de 82,5 N y una amplitud de carga de 
±27,5 N y el modificado, 10-s, con una carga 
media de 105 N y urra amplitud de carga de ±35 
N. 

Se ha medido experimentalmente la longitud de 
la grieta, a, frente al número de ciclos, N, 
con objeto de obtener para cada valor de a la 
velocidad de propagación de la grieta 
expresado por da/dN y correlacionarlo con AKr 
tal como predice la ley de París (ecuación 
(1)). 

Las supeficies de fractura se han estudiado 
mediante microscopía electrónica de barrido. 

3. RESULTADOS 

A partir de los valores de a y N obtenidos 
experimentalmente se ha evaluado la velocidad 
de propagac1on de la grieta da/dN para 
distintas longitudes de la misma. Para estos 
mismos valores de a se ha calculado el rango 
del factor de intensidad de tensiones AKr de 
acuerdo con la norma ASTM E-399 para probetas 
C.T. a partir de la expresión: 

(2) 

donde AP es el rango de cargas aplicadas, B y 
W son el espesor y la anchura de la probeta 
respectivamente y f(a/W) es un factor 
geométrico cuya expresión es: 

f(a/W)= (2 +a/W) [0,8B6+4,64(a/W)
(1-a/W) 3/2 

Para cada tipo de material se representó 
gráficamente da/dN frente AKr en escala 
logarítmica. Se observa en la gráfica de la 
figura 1 que los valores experimentales se 
ajustan a una recta para cada tipo de cemento. 
La expresión matemática de dicha recta viene 
dada por la ecuación de Paria a partir de la 
cual se calculan los coeficientes A y n para 
cada material que se muestran en la Tabla I. A 
partir de ellos se observa cómo la tasa de la 
velocidad de propagación de la grieta, n, es 
muy similar en todos los casos. 
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El hecho más significativo es, sin embargo la 
diferencia de velocidad de propagación que se 
observa entre unos y otros: el cemento 
convencional ensayado en seco posee la 
velocidad de propagación más alta mientras que 
el cemento modificado y conservado en solución 
salina (10-s) es el que se propaga más 
lentamente. En general, se observa que tanto 
la modificación con ABS como las condiciones 
fisiológicas son los factores que retardan el 
crecimiento de la grieta. Este efecto se 
traduce además en dos hechos: en primer lugar, 
el valor del factor de intensidad de tensiones 
umbral, AKth, aumenta en el mismo sentido que 
la velocidad de propagac1on decrece 
obteniéndose valores entre 0,4 MPa en el caso 
de 0% en seco y 0,7 MPa para 10-s. En segundo 
lugar, se aprecia también que se alcanzan 
longitudes de grieta mayores en propagación 
estable al aumentar la modificación y en 
presencia de condiciones salinas. 

Las superficies de fractura por fatiga han 
sido estudiadas por microscopía electrónica de 
barrido. Las figuras 2 a 5 muestran detalles 
de la matriz de los cementos óseos estudiados. 
Estas micrografías han sido tomadas a 4000 
aumentos. La grieta se propaga de izquierda a 
derecha. 

La figura 2 corresponde al cemento óseo 
convencional (0% ABS) en seco. Se observa un 
cierto desgarro dúctil y multitud de cavidades 
donde se alojan las partículas de sulfato de 
bario, la fractura es más frágil alrededor de 
estos poros. La figura 3 muestra la matriz del 
cemento óseo modificado con 10% ABS y ensayado 
en seco, se aprecia tm mayor grado de 
ductilidad y una superficie menos plana que en 
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Fig. l. Representación de da/dN frente a AKI 
para los cuatro cementos óseos estudiados. 

Tabla I. Coeficientes de la ecuación de Par·is 
para cada uno de los cementos óseos 
estudiados. 

MATERIAL A n 

0% seco 2,827205 10,959469 

10% seco 0,003846 9,6421340 

0% salina 0,000298 6,3571360 

10% salina 0,000036 10,831559 

la micrografía anterior; además de los poros 
inducidos por el sulfato de bario, existen 
otros, mucho más pequeños, que quizá 
corresponden a las posiciones ocupadas por las 
partículas de ABS pues es un hecho común en 
todos los materiales modificados. En la parte 
superior derecha se puede observar un 
fragmento de una partícula de PMMA, debe 
hacerse notar el alto grado de adhesión con la 
matriz. La figura 4 muestra el detalle de la 
matriz de material no modificado (0% ABS) 
mantenido y ensayado en seco y en condiciones 
fisiológicas, en este caso se observan menos 
poros y más grandes quizá debido a 
coalescencia producida en el desgarro de la 
matriz, se aprecian cúpulas más grandes lo 
cual le confiere un aspecto más dúctil. La 
parte derecha corresponde a un fragmento de 
partícula de PMMA y se aprecia también la 
buena adhesión con la matriz. En la figura 5 
se muestra el cemento óseo modificado (10% 
ABS) conservado y ensayado en solución salina, 
el aspecto es mucho más dúctil, la matriz se 
ve severamente desgarrada y los poros aparecen 
muy distorsionados de modo que las partículas 
de sulfato de bario no se encuentran en el 
interior de ellos como en los casos anteriores 
sino dispersas por la matriz; la parte 
inferior derecha muestra una porción de 
partícula de PMMA que como en el resto de 
materiales aparece fuertemente cohesionada con 
la matriz. 

Las figuras 6 y 7 corresponden a superficies 
de fractura por fatiga del cemento óseo 
convencional (0% ABS) y cemento óseo 
modificado (10% ABS) respectivamente, ambas 
ensayadas en seco. 

Las micrografías se han obtenido a 400 
aumentos y en ellas la propagación discurre de 
izquierda a derecha. En la figura 6 se observa 
una propagación bastante plana seccionando las 
bolas de PMMA a distintos niveles en contraste 
con la figura 7 en que se observa como la 
propagación de la grieta es más sensible a la 
microestructura y avanza siguiendo el contorno 
de algunas partículas, que aparecen 
recubiertas de matriz, por lo que la 
superficie de fractura no es tan plana, en 
otros casos el frente de grieta secciona en un 
sólo plano algunas partículas de PMMA. La 
observación de estas dos micrografías sugiere 
tm comportamiento más dúctil del material 
reforzado con ABS (figura 7). 
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Fig. 2. Superficie de fractura por fatiga del 
cemento óseo convencional ensayado en seco. 
Detalle de la matriz. Propagación de izquierda 
a derecha. 

Fig. 4. Superficie de fractura por fatiga del 
cemento óseo convencional ensayado en solución 
salina. Detalle de la matriz. Propagación de 
izquierda a derecha. 

Fig. 6. Superficie de fractura por fatiga del 
cemento óseo convencional ensayado en seco. 
Propagación de izquierda a derecha. 

4. DISCUSION 

El comportamiento a fatiga de muchos polímeros 
reforzados ha sido objeto de estudio en 
numerosas ocasiones [16]. En la mayoría de 
estos estudios se hace mayor hincapié en el 
mecanismo de propagación de la grieta que en 
su 1n1c1ac1on. La razón está en que, por lo 
general, la condición de vida en servicio más 
relevante viene dada por la propagación de 
grietas ya existentes, (en forma de poros, 
defectos superficiales, grietas de poco 
tamaño, etc) debido a solicitaciones de 
naturaleza cíclica a que se ve sometido el 
material y que pueden dar lugar a fractura por 

Fig. 3. Superficie de fractura por fatiga del 
cemento óseo modificado con 10% ABS ensayado 
en seco. Detalle de la matriz. Propagación de 
izquierda a derecha. 

Fig. 5. Superficie de fractura por fatiga del 
cemento óseo modificado con 10% ABS ensayado 
en solución salina. Detalle de la matriz. 
Propagación de izquierda a derecha. 

Fig. 7. Superficie de fractura por fatiga del 
cemento óseo modificado con 10% ABS ensayado 
en seco. Propagación de izquierda a derecha. 

fatiga. Este hecho es particularmente cierto 
en el caso de los cementos óseos acrílicos: el 
proceso de mezcla de los dos componentes, 
sólido y líquido, conlleva la formación de un 
cierto volumen de porosidad debido tanto al 
aire que puede quedar ocluido como a la 
evaporación de monómero por la elevada 
exotermia que se alcanza durante el fraguado; 
por otra parte al introducir el cemento en la 
cavidad femoral se crean defectos 
superficiales en la intercara con el hueso 
debido a las imperfecciones y rugosidades de 
la superficie ósea que se traducen en pequeñas 
cavidades en dicha intercara [17]. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 (1992) 113 

Es por todo ello que el verdadero estudio del 
comportamiento a fatiga de los cementos óseos 
debe centrarse en la propagación de la grieta. 
Tal como se ha dicho anteriormente, el cemento 
óseo acrílico consiste en pequeñas partículas 
esféricas de Pt1MA y un 10% de inclusiones de 
sulfato de bario en tma matriz de PMMA. Debido 
a la naturaleza acrílica de sus componentes el 
cemento óseo es un termoplástico amorfo y como 
tal presenta un mecanismo de deformación por 
crazing [18]. Las crazes son microgrietas cuya 
formación va acompañada por un aumento de 
volumen. Este mecanismo de deformación implica 
una considerable absorción de energía, sin 
embargo el material es susceptible de fractura 
frágil debido a que el crazing opera 
únicamente en regiones muy localizadas en la 
punta de la grieta por lo que la zona plástica 
en la que tiene lugar esta absorción de 
energía es muy pequeña en comparación a la 
dimensión total de la probeta y en 
consecuencia la energía absorbida en la 
fractura es asimismo pequeña. 

Para incrementar la tenacidad a la fractura es 
necesario asegurar un volumen mayor de zona 
plástica, es decir de crazing, y asimismo debe 
limitarse el crecimiento y rotura de los 
crazes a fin de retardar la iniciación de la 
grieta [18]. 

El método de refuerzo más importante en los 
polímeros se basa en incorporar una fase 
elastomérica en la matriz frágil. En este 
trabajo se presenta el cemento óseo reforzado 
con tm 10% en volumen de ABS. El mecanismo de 
refuerzo [19] se basa en una doble ftmción de 
las partículas elastoméricas que es, por una 
parte promover la creación de crazes y, por 
otra, frenar su crecimiento· cuando el 
material está solicitado a tracción, las 
crazes se inician en los puntos de máxima 
concentración de tensiones triaxiales que 
suelen estar cerca del ecuador de las 
partículas de goma por lo que éstas actúan 
promoviendo la creación de múltiples crazes 
que crecen en la dirección normal de la 
solicitación. El crecimiento de estas crazes, 
sin embargo, se ve frenado por la presencia de 
las partículas elastoméricas que actúan como 
terminaciones evitando la formación de crazes 
más largas. Como resultado de todo ello se 
genera mayor número de crazes y de menor 
tamaño que en el material sin modificar con lo 
que la zona plástica es mayor· y se necesita 
mayor energía para romper las crazes, lo cual 
explica el aumento de tenacidad a la fractura 
en los ensayos de fractura y la disminución de 
la velocidad de propagación de la grieta por 
fatiga, así como el emblanquecimiento que se 
produce en el material. 

De los resultados experimentales de 
propagación de grietas por fatiga obtenidos 
para el cemento óseo, se pone de manifiesto la 
eficacia del refuerzo que ejercen las 
partículas de ABS, pues se observa que la 
velocidad de propagación se hace 
ostensiblemente menor en los cementos óseos 
modificados que en los convencionales de tal 
modo que para un mismo valor de AKr, da/dN 
decrece hasta dos órdenes de magnitud tanto en 

los materiales ensayados en seco como en los 
ensayados en condiciones fisiológicas. La 
formación de múltiples crazes es también 
evidente en los valores umbrales de AKr, que 
aumentan en presencia de ABS, debido 
probablemente a que es necesaria mayor energía 
para romper las crazes formadas para 1n1c1ar 
la propagación lo cual se traduce en un mayor 
valor de AKr unü;ral. 

El cemento óseo conservado y ensayado en 
solución salina a 37 oc presenta tmos valores 
de propagación de la grieta menores incluso 
que el material modificado y ensayado en seco, 
la razón debe buscarse en el carácter 
plastificante del medio acuoso, Por todo ello 
se obtiene que el · cemento óseo acrílico 
modificado con 10% v/v de ABS, conservado 
durante 12 meses en solución salina a 37 oc y 
ensayado en estas mismas condiciones es el que 
posee una velocidad de crecimiento de la 
grieta menor y un umbral de propagación mayor. 
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INJ.i'IlJENCIA DE LA J:tJRFOT..OOIA SOBRE LA FRACTURA EN HKZCLAS DE PS Y SBS. 

I:LR. Díaz, M.LL Maapoch y A.B. &rtínez. 

Depar1;amento de Ciencia de loa Materialea e Ingeniería Metalúrgica. 
K.T.S. Ingenieros Ind.uatriales de Barcelona. Universidad Politécnica de Cataluña. 

Avda. Diagonal 647 , 08028 Barcelona. 

Reaumen. Se han estudiado mezclas de un copolimero SBS en bloque y poliestirenos 
comerciales que pueden inyectarse en artículos con una mejor tenacidad y otras 
muchas propiedades de los genéricamente llamados poliestirenos de impacto. El tamaño 
de las partículas de la fase elastomérica depende de la composición de la mezcla y 
del contenido en lubricante. Se ilustran las consecuencias de la fase elastomérica. 
En las probetas entalladas, la fase elastomérica induce una gran zona emblanquecida 
alrededor de la punta de la grieta sin dar lugar a una reducción del espesor. En los 
ensayos SENB , el desarrollo de la zona de crazes es tal que resulta una fractura 
dúctil. Mediante una observación cuidadosa de la grieta original resulta que la 
iniciación tiene lugar a valores de J muy próximos para las diferentes composiciones 
de las mezclas. 

Abatract. A blend of a rubbery SBS block copolymer and commercial polystyrene has 
been prepared which can be injection molded into articles having improved toughneas 
and most of the other properties of generaly named impact polystyrene. The particle 
size of the rubbery block component dependa on the blend composition and on the 
mineral oil procesaing aid. The consequences of the rubber phaae are illuatrated. In 
notched aamples , the rubber phase induces a large whitened zone around the crack 
tip but without a thickneas reduction. In SENB, the craze zone development ia such 
that ductile fracture resulta. Obaervation of the original crack ahowa that 
initiation will occur at clase J valuea for the different compositions blenda 

l. INTROOOCCION 

115 

El poliestireno ea un termoplástico amorfo, 
que se utiliza por sus buenas cualidades para 
el moldeo y por su transparencia, pero a 
temperatura ambiente se encuentra por debajo 
de su temperatura de transición vítrea y su 
comportamiento ea muy frágil. 

Para incrementar la tenacidad ea necesario 
aumentar el volumen en el que el mecanismo de 
absorción de energía opera, y al tiempo 
limitar el crecimiento y ruptura de 
microvacios y crazes para prevenir una 
prematura iniciación de la grieta. 

El poliestireno cuando está solicitado a 
tracción presenta un micromecaniamo de 
deformación por crazing, mientras que a 
compresión el mecanismo ea el de deformación 
por cedencia en bandas de cizalladura [1]. 

El polieatireno presenta fractura frágil 
porque el mecanismo de absorción de energía 
que opera, sólo lo hace en regiones 
localizadas alrededor de la punta de la 
grieta, y loa valorea de Grc medidos son casi 
enteramente el trabajo necesario para producir 
una craze o un manojo de crazes en la punta de 
la grieta [1]. 

Dispersando partículas de caucho en el PS se 
ha conseguido incrementar sustancialmente la 
tenacidad del PS. Originalmente la adición del 
caucho se realizó por mezcla mecánica, pero 
ello presentaba problemas con la escasa 
adhesión en la interfase y también limitaba la 
cantidad de caucho a dispersar, pero 
posteriormente la adición del caucho se 
realizó aolubilizándolo en el estireno 
monómero y así durante la polimerización tiene 
lugar el injerto y mediante la inversión de 
fases se aumenta la fracción en volumen de 
partículas al contener estas aubinclusiones de 
PS , y así se obtienen los denominados 
poliestirenos de alto impacto (HIPS). 
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Para explicar el incremento de la tenacidad 
del PS por la adición de la segunda fase 
elastomérica se han presentado varias teorías 
[2] pero para el HIPS hay evidencias [3] que 
las partículas de caucho actúan introduciendo 
una multiplicidad de crazes. Entonces habrán 
muchas grietas que se propagarán durante el 
proceso de fractura, además la perturbación de 
los campos de tensiones entre grietas vecinas 
harán que se enromen con las partículas Todo 
este proceso requiere mayor energía debido a 
la producción de muchas nuevas superficies y 
explica el emblanquecimiento y mayor 
elongación de los HIPS. 

Diferentes autores [4-6] han puesto de 
manifiesto que de las mezclas PS/SBS o 
HIPS/SBS resultan materiales que pueden 
inyectarse an artículos utilizando las 
condiciones y ciclos de transformación usuales 
para loa genéricos poliestirenos de impacto. 
Estas mezclas gozan de parecidas propiedades 
pero con mayores valorea de la resistencia al 
impacto que las de los poliestirenos 
originales. 

Sin embargo las diferentes morfologías que se 
pueden obtener mezclando o aleando copolímeros 
en bloque de estireno y butadieno con PS 
pueden hacer actuar diferentes mecanismos de 
refuerzo de la tenacidad [7]. 

En este trabajo se continua con la línea de 
estudio sobre la fractura de mezclas PS/SBS ya 
presentada en anteriores encuentros del Grupo 
Español de Fractura [1,6], analizándose aquí 
la morfología de las distintas composiciones 
de las mezclas, así como las curvas J-R 
obtenidas al aplicar el protocolo de ensayo 
[8] del ESIS. 

2. HATElUALES 

Se han utilizado dos grados distintos de 
polieatireno suministrados por BASF ESPAROLA 
SA, caracterizados previamente [6], cuyas 
distribuciones de masas moleculares son 
prácticamente idénticas, pero mientras el 
grado K no contiene lubricante, el grado E 
tiene un 5.5 %. 

El SBS es un grado comercial suministrado por 
REPSOL QUIMICA SA. 

Las mezclas se obtuvieron en una extrusora 
gr<~()eéiQC)ra adicionando a cada 100 gramos de 

E o K , 2, 2.5, 5, 7.5, 10 y 20 
gramos de SBS obteniéndose así las mezclas 
E-2, E-2.5, E-5, E-7.5, E-10, E-20 y K-10. 

Las mezclas E-2 y K-10 se volvieron a grancear 
obteniéndose las mezclas E-2II y K-1011. Este 
regranceado no afectó sensiblemente las 
distribuciones de las masas moleculares [7]. 

Las probetas se obtuvieron por inyección en el 
molde de la figura 4 de la norma ASTM D-647. 
Se utilizaron dos tipos de probetas, la 
probeta en forma de haterio tipo I según norma 
ASTM D-638 en los ensayos de tracción , y la 
probeta en forma de barra prismática de 
6.35*12.7*55.88 mm. Que se obtuvo de cortar 
por la mitad la barra prismática obtenida del 
molde de inyección. Con estas últimas probetas 
que guardan las relaciones establecidas por el 
protocolo de norma [8] y utilizando una 
distancia entre apoyos de 50.8 mm.Mediante la 
geometría SENB se han estudiado las curvas J-R 
para las mezclas utilizándose el método de 
varias probetas para garantizar una velocidad 
de deformación constante. 

Las entallas se agudizaron con una cuchilla de 
afeitar y se les añadió una gota de tinta 
china a fin de poder detectarse la iniciación 
de grieta. La longitud de las grietas de midió 
en un proyector de perfiles. 

Las curvas J-R se realizaron a una velocidad 
de separación de las mordazas de 1 mm/minuto. 
A mayores velocidades de deformación ea 
prácticamente imposible detectar con precisión 
el instante de iniciación de la grieta con 
nuestro método. Todas las probetas de las 
distintas composiciones de las mezclas 
cumplieron loa requisitos de dimensiones 
establecidos por el protocolo de ensayo [8] 
seguido. 

Loa ensayos mecánicos se realizaron a 20°C de 
temperatura en una máquina universal de 
enyasoa INSTRON. 

Uno de los parámetros estructurales más 
importantes es el tamaño de las partículas 
elastoméricas. La fase dispersa se ha 
examinado por microscopía electrónica de 
transmisión (MET). Para dar contraste se han 
teñido las muestras con tetróxido de osmio y 
posteriormente se han cortado con un 
ultramicrotomo. El tetróxido de osmio se fija 
al butadieno. 

La figura 1 muestra la morfología del 
copolímero SBS. Las figuras 2 y 3 corresponden 
a las mezclas E-2 y E-10 donde puede 
observarse la buena adhesión en la interfase 
así como la disgregación del SBS producido por 
la alta cizalla durante el proceso de mezcla 
y también el diferente tamaño de las 
partículas resultantes que se pone de 
manifiesto en la tabla 1 que muestra los 
resultados del análisis de las micrografías. 

El tamaño medio de las partículas aumenta con 
la fracción de SBS en la mezcla. El mezclar 
por segunda vez el material no afecta 
sustancialmente al tamaño de las partículas. 
La presencia del lubricante afecta al proceso 
de mezcla y resulta en una importante 
disminución del tamaño medio de las 
partículas. 
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por MET. 

por MET. 

Re f. XA Dmin(um) Dmax(um) Deq.(um) For.el. 

E-2 5.12 0.18 0.38 0.24 0.50 

E-2Il 3. 20 0.21 0.41 0.29 o. 54 

E 2.5 4.10 o. 31 0.47 0.37 0.66 

E-5 9.51 0.19 l. 39 LOO 0.61 

E-7 .5 13.02 o. 76 1.42 0.92 0.55 

E-10 14.17 0.72 l. 34 0.88 0.55 

K-10 14.00 1.17 l. 93 l. 36 0.66 

K-101 1 !6.66 1.20 2. 26 l. 46 0.56 

Tabla I. Resultados del análisis de las 
micrografías. 

6. FRACTURA DE lAS MEZCLAS 

La fractura de los dos graqos de poliestireno 
fue estudiada anteriormente en detalle [1,6] y 
cabe destacar los mayores valores de la 
tenacidad y de la energía de fractura de 
iniciación que presenta el poliestireno sin 
lubricante como consecuencia de la formación 
de manojos de crazes en la punta de la grieta, 
mientras que en el poliestireno con lubricante 
sólo se forma una craze a partir del que se 
crea y se propaga la grieta 

Al someter las mezclas a tracción se observó 
[6] un progresivo emblanquecimiento del 
material provocado por el múltiple crazing que 
causaba una considerable elongación pero sin 
producirse estricción. A medida que aumenta la 
fracción de SBS en la mezcla baja el valor del 
módulo elástico (figura 4), se mantiene 
prácticamente el alargamiento en el punto de 
cedencia (figura 5), aumenta el alargamiento a 
rotura (figura 6), mientras que las tensiones 
maxll!las y de rotura disminuyen ( figuras 7 y 
8). A medida que aumenta la velocidad de 
deformación, aumenta ligeramente el módulo 
elástico (figura 9), aumenta la tensión máxima 
y de rotura (figura 10 y 11), aumenta el 
alargamiento en el punto de cedencia (figura 
12), mientras que la elongación a rotura 
(figura 13) se mantiene o crece a altos 
contenidos en SBS pero disminuye a bajos 
contenidos de SBS. 

Al someter las probetas entalladas a la 
geometrías SENB, las diferentes mezclas no 
fracturan de manera frágil a las bajas 
velocidades de deformación del INSTRON. La 
fase elastomérica induce una gran zona 
blanquecina alrededor de la punta de la 
entalla pero sin reducción del espesor (figura 
14). 

Cuando la carga llega alrededor del 95% de la 
carga máxima, se inicia un lento crecimiento 
de la grieta que continua después del punto de 
carga máxima hasta que la carga llega a cero 
(figura 15). La propagación en continua. 

A altas velocidades de 
velocidades de impacto en 
instrumentado, hemos observado 
inestables. 

deformación, 
un equipo 

propagaciones 
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Fig. 16. Curvas J-R. 
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Fig. 17. Densidad de energía. 

En la figura 16 se muestan las direntes curvas 
J-R obtenidas y se observa que los valores Jrc 
para las diferentes composiciones de los 
blenda son prácticamente iguales. Este mismo 
valor de Jrc para las distintas mezclas es 
tres veces mayor que el valor de Grc para el 
poliestireno grado E que contiene lubricante 
[1] y es aproximadamente igual al del 
poliestireno grado K que no contiene 
lubricante [6]. 

Los valores de Krc y los calculados para Gro 
obtenidos en mezclas con pequeños contenidos 
de SBS a 1 cm/min. son prácticamente 
constantes [6]. 

Todo ello indica que tanto la presencia de 
lubricante como pequeñas 

cantidades de SBS es capaz de desarrollar la 
máxima capacidad de crazes en la punta de la 
grieta dando manojos de crazes de 
aproximadamente el mismo tamaño, Y 
razonablemente la energía necesaria para 
romper el manojo de crazes también será el 
mismo. Por distintos métodos otros autores [9-

10] llegan a parecida conclusión en el caso 
del HIPS. 

Para incrementar de manera importante la 
resistencia al impacto, los contenidos de fase 
dispersa elastomérica suelen ser altos [4,10], 
en aparente contradicción con los resultados a 
baja velocidad de deformación sin embargo 
ello puede explicarse por la fuerte 
disminución de la elongación a rotura que 
tiene lugar a medida que aumenta la velocidad 
de deformación y disminuye la cantidad de fase 
dispersa (figura 13) lo que lleva aparejado 
una disminución de la densidad de energía de 
deformación hasta rotura (figura 17). 
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KFKCID DEL OJNTKNIOO DE CAUCHO SOBRE LA FRACTURA DEL HIPS 
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Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica. 
ILT.S. Ingenieros Industriales de Barcelona. Universidad Politécnica de Cataluña. 

Avda. Diagonal 647. 08026 Barcelona. 

Resumen. Se ha aplicado la integral J para caracterizar la iniciación de la fractura 
de un poliestireno de impacto con diferentes contenidos de caucho. Estos materiales 
fueron producidos mediru1te la mezcla de un poliestireno de impacto con un 
poliestireno cristal. Los materiales obtenidos fueron no obstante, razonablemente 
representativos de composites con las mismas propiedades de los componentes pero 
variando el número de partículas de la fase dispersa. El método básico empleado para 
la determinación de la curva de resistencia es el recomendado por el ESIS utilizando 
la técnica de varias probetas. A las bajas velocidades empleadas aquí, los valores 
de J en iniciación son prácticamente los mismos para las distintas diluciones 
indicando que la adición de un pequeño número de partículas de la fase dispersa es 
capaz de desarrollar la capacidad total del poliestireno para formar crazes. 

Abatract. The J-integral is applied to characterise the fracture initiation of an 
impact polystyrene with different rubber contenta. These materials were produced by 
back-blending a rubber-modified grade with a crystal polystyrene. The material 
obtained were, therefore, reasonably representative of composites having identical 
components properties, but varying in the quantity of the dispersed particles. The 
multiple specimen resistance curve technique recommended by the ESIS is the basic 
method employed. At the low ratee used here, the J initiation values are practically 
the same for the different dilutions, indicating that the full crazing capacity of 
polystyrene is utilized by the addition of a small number of disperse phase 
particles. 

1. Ilfl'RODUCCION 

121 

El poliestireno es un termoplástico amorfo, 
que se utiliza por sus buenas cualidades para 
el moldeo y por su transparencia, pero a 
temperatura ambiente se encuentra por debajo 
de su temperatura de transición vítrea y su 
comportamiento es muy frágil. 

Para incrementar la tenacidad es necesario 
aumentar el volumen en el que el mecanismo de 
absorción de energía opera, y al tiempo 
limitar el crecimiento y ruptura de 
microvacios y crazes para prevenir una 
prematura iniciación de la grieta. 

El poliestireno cuando está solicitado a 
tracción presenta un micromecanismo de 
deformación por crazing, mientras que a 
compresión el mecanismo es el de deformación 
por cedencia en bandas de cizalladura [1]. 

El poliestireno presenta fractura frágil 
porque el mecanismo de absorción de energía 
que opera, sólo lo hace en regiones 
localizadas alrededor de la punta de la 
grieta, y los valores de Gic medidos son casi 
enteramente el trabajo necesario para producir 
una craze o un manojo de crazes en la punta de 
la grieta [1]. 

Dispersando partículas de caucho en el PS se 
ha conseguido incrementar sustancialmente la 
tenacidad del PS. Originalmente la adición del 
caucho se realizó por mezcla mecánica, pero 
ello presentaba problemas con la escasa 
adhesión en la interfase y también limitaba la 
cantidad de caucho a dispersar, pero 
posteriormente la adición del caucho se 
realizó solubilizándolo en el estireno 
monómero y así durante la polimerización tiene 
lugar el injerto y mediante la inversión de 
fases se aumenta la fracción en volumen de 
partículas al contener estas subinclusiones de 
PS , y así se obtienen los denominados 
poliestirenos de alto impacto (HIPS). 
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Para explicar el incremento de la tenacidad 
del PS por la adición de la segunda fase 
elastomérica se han presentado varias teorías 
[2] pero para el HIPS hay evidencias [3] que 
las partículas de caucho actúan introduciendo 
una multiplicidad de crazes. Entonces habrán 
muchas grietas que se propagarán durante el 
proceso de fractura, además la perturbación de 
los campos de tensiones entre grietas vecinas 
harán que se enromen con las partículas. Todo 
este proceso requiere mayor energía debido a 
la producción de muchas nuevas superficies y 
explica el emblanquecimiento y mayor 
elongación de los HIPS. 

Estos polímeros modificados con caucho se 
diseñan a fin de obtener materiales con una 
mejorada tenacidad pero manteniendo un grado 
aceptable de rigidez. 

La aplicación de la mecánica de la fractura 
elástico lineal a estos poliestirenos ha 
recibido alguna atención [4-5] pero pronto se 
notó que la adición de la fase elastomérica al 
reducir la tensión de cedencia producía un 
aumento del tamaño de la zona de deformación 
plástica y consecuentemente se violaban las 
condiciones para aplicar la mecánica de la 
fractura elástico lineal [4-6] aunque también 
han habido algunos intentos de aplicar la 
mecánica de la fractura elastoplástica [4]. 

Este trabajo incide en la aplicación de la 
mecánica de la fractura elastoplástica a estos 
materiales, determinándose la curva de 
resistencia mediante el protocolo de ensayo 
del ESIS [7] y usándose para investigar la 
importancia del contenido de la fase 
elastomérica dispersa. 

2. MATERIALES 

Se ha utilizado un HIPS comercial suministrado 
por BASF ESP~OLA SA. que posee un contenido 
en caucho del 8 % y la morfología (figura 1) 
clásica en forma de granada obtenida por la 
invers1on de las fases durante la 
polimerización. La matriz está constituida por 
poliestireno mientras que la fase dispersa 
está constituida por las partículas de 
elastómero que tienen subincluidas partículas 
de poliestireno, ello da lugar a una fracción 
en volumen de la fase dispersa muy superior a 
la que le correspondería en función de la 
fracción del caucho. 

Las masas moleculares medias del poliestireno 
que forma la matriz del HIPS determinadas por 
cromatografía de permeabilidad en gel 
resultaron ser Mn = 71000 y ~ =152000. 

Los diferentes contenidos en fase dispersa se 
han obtenido mediante la dilución del HIPS con 
poliestireno cristal en una extrusora 
granceadora. 

Este poliestireno cristal es un grado E 
suministrado también por BASF ESP~LA SA, 
posee un contenido en lubricante del 5.5%, ha 
estado caracterizado anteriormente [1,8] dando 

~as masas moleculares medias de :: 135000 y 
~ :: 247000.-,< 

Fig. 1. Morfología del HIPS por MET. 

En las figuras 2 y 3 se presentan las 
micrografías obtenidas por microscopia 
electrónica de transmisión (MET) de los cortes 
ultramicrotómicos, después de teñir con 
tetróxido de osmio la fase elastomérica para 
dar contraste, del HIPS y del HIPS diluido a 
la mitad. 

Aunque aún no hemos procedido al procesamiento 
y análisis de las micrografías parece pausible 
suponer, en principio, que durante los 
procesos de dilución e inyecc1on de las 
probetas se mantiene a efectos prácticos el 
tamaño de las partículas, con lo que al diluir 
el HIPS original lo que hacemos es ir variando 
el número de partículas, y con ello el 
contenido de segunda fase, pero no el tamaño 
de las mismas. 

Las probetas se obtuvieron por inyección en el 
molde de la figura 4 de la norma ASTM D-647. 
Se utilizaron dos tipos de probetas, la 
probeta en forma de halterio tipo I según la 
norma ASTM D-638 en los ensayos de tracción, y 
la probeta en forma de barra prismática de 
6.35*12.7*55.88 mm. que se obtuvo de cortar 
por la mitad la barra prismática obtenida del 
molde de inyección. Con estas últimas probetas 
que guardan las relaciones establecidas por el 
protocolo de norma [7] y utilizando la 
distancia entre apoyos de 50.8 mm.Mediante la 
geometría SENB se han obtenido las curvas J-R 
para las mezclas utilizándose el método de 
varias probetas para garantizar una velocidad 
de deformación constante. 

Las entallas se agudizaron con una cuchilla de 
afeitar y se les añadió una gota de tinta 
china a fin de poder detectarse la iniciación 
de la grieta. La longitud de las grietas se 
midió en un proyector de perfiles. 
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Fig. 2. Micrografía del HIPS por MET. 

la 

Las curvas a una velocidad 
de separación de 1 mm/min. A 
mayores velocidades de deformación es 
prácticamente detectar con prec1s1on 
el instante de la grieta con 
nuestro método. las probetas de las 
distintas de las mezclas 
cumplieron dimensiones 
establecidos de ensayo [7] 
seguido. Debido . valor relativo de 
la energía indentación, ésta no fue 
corregida sobre el valor de la energía bajo la 
curva carga-desplazamiento en el ensayo de 
fractura. 

Los ensayos 
temperatura 
ensayos INSTRON. 

de 
de 

4. RESULTADOS 

Al someter las probetas sin entallar a 
tracción se observó un progresivo 
emblanquecimiento del material provocado por 
la formación de crazes que causa una 
considerable elongación de la probeta, pero 
sin observarse estricción. 

Las consecuencias del contenido en fase 
dispersa se ilustran en la figura 4, en la que 
se muestran las características a tracción a 
una velocidad de las mordazas de 1 cm/min. 

A lcm/min, a medida que aumenta la fase 
dispersa, el número de partículas, hay una 
acusada disminución del módulo y de la tensión 
de cedencia , un acusado aumento del 
alargamiento a la rotura, mientras que la 
tensión de rotura y el alargamiento en el 
punto de cedencia son prácticamente 
constantes. 

En la figura 5 se ilustran las consecuencias 
sobre las características a tracción del HIPS 
del aumento de la velocidad de deformación. Se 
observa que a medida que aumenta la velocidad 
de deformación aumenta el módulo elástico, las 
tensiones de cedencia y de rotura aumentan 
(hay endurecimiento), y los alargamientos a 
cedencia y a rotura también aumentan. 

Si observamos la evolución de las densidades 
de energía de deformación , calculadas 
mediante el cociente entre la energía de 
deformación (área gráfico carga
desplazamiento) y el volumen de material 
(sección de la probeta por distancia del 
extensómetro), se nota un acusado aumento de 
la velocidad de deformación (figura 5) 
mientras que a una misma velocidad (figura 4) 
aumenta ligeramente con el número de 
partículas. 

Al someter las probetas entalladas a la 
geometría SENB, ni el HIPS ni las diferentes 
diluciones fracturan de manera frágil a las 
velocidades de deformación utilizadas. 
Alrededor de la punta de la entalla crece una 
gran zona blanquecina sin reducción del 
espesor de la probeta. Cuando se inicia la 
propagación de la grieta ésta es lenta y 
continua. 

En la figura 6 se representan las diferentes 
curvas J-R obtenidas y se observa que los 
valores de Jic para las diferentes diluciones 
son prácticamente iguales. La figura 7 muestra 
la zona de Aa pequeños de la figura 6. 

Estos mismos valores de Jic para las distintas 
mezclas, ea notablemente superior al 
poliestireno de la dilución [1] indicando el 
efecto de la fase dispersa, y es también 
aproximadamente igual al polieatireno sin 
lubricante [8]. Esto parece estar de acuerdo 
con las prácticamente iguales densidades de 
energía de deformación encontradas a las 
también bajas velocidades de deformación 
(figura 4) indicando que un pequeño número de 
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partículas de segunda fase es capaz de 
desarrollar la capacidad de formar manojos de 
crazes en la punta de la grieta tal como han 
apuntado otros autores [4,6]. 

Para incrementar de manera importante la 
resistencia al impacto, los contenidos de fase 
dispersa suelen ser altos, como el del HIPS 
original, en aparente contradicción con los 
resultados obtenidos a baja velocidad de 
deformación, sin embargo debe considerarse que 
la densidad de energía de deformación aumenta 
de manera muy importante (figura 5) con la 
velocidad de deformación. 
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ESTUDIO DE LA FRACTURA EN TERMOPLASTICOS COMERCIALES, UTILIZANDO LA 
ESPECTROFOTOMETRIA F.T.-i.r.; APLICACION AL HDPE 

P.Pagés y A.Andrés 

Departament de Ciencia de Materials i Enginyeria Metaxlúrgica 
Escala Técnica Superior d'Enginyers Industrials de Terrassa 

Universitat Politécnica de Catalunya 

Resumen. Una muestra de film de HDPE, se ha sometido a un alargamiento hasta su 
rotura, y otra a un 50% de dicho alargamiento. Los alargamientos se han realizado 
en sentido longitudinal y transversal. La espectrofotometria F.T.-i.r. realizada 
en dichas muestras, se utiliza para estudiar los cambios microestructurales 
originales como consecuencia del estirado y la fractura. 

Abstract. A Sample of HDPE film was extended till it reached its breaking point. 
Another sample was extended up to 50% of its breaking point. The extensions were 
realized in longitudinal and transversal direction. F. T. -i. r. spectrophotometry 
realized on these samples is used to study microstructural changes occured as a 
result of the extension and fracture. 

l. INTRODUCCION 

El presente artículo constituye el 
primero de una serie de estudios 
destinados a evaluar los cambios 
microestructurales que sufren los 
termoplásticos de gran consumo durante 
su fractura, utilizando la 
espectrofotometria F.T.-i.r. Se 
examina en este caso el comportamiento 
del polietileno de alta densidad 
( HDPE) , tratándose de un estudio 
parcial cuya continuación está 
prevista con otras muestras de 
polietileno {PE), con films de 
distintos espesores y con diversas 
presentaciones de muestra. No 
obstante, los resultados obtenidos se 
han considerado suficientemente 
interesantes para ser presentados a un 
encuentro dedicado a la fractura de 
los materiales técnicos. 

La idea de utilizar la 

espectrofotometria F.T.-i.r. para el 
estudio de la fractura del PE 
semicristalino, fue utilizada por 
primera vez por Zhurkov (1), basándose 
en que en dicho material se origina 
una concentración apreciable de 
radicales, cuando se le aplica una 
tensión externa capaz de fracturarlo. 
Dichos rad;_caes tenderán a reaccionar, 
produciendo grupos funcionales que 
podrán -detectarse mediante F.T.-i.r. 

Recientemente, dicha técnica ha sido 
aplicada para el estudio de grupos 
terminales en determinados polímeros 
{2), para la determinación de isómeros 
conformacionales en el PET ( 3), para 
la caracterización de copolimeros (4), 
como instrumento Útil para evaluar la 
modificación superficial de 
elastómeros( 5), o para el examen de 
mezclas de polímeros (6), por citar 
sÓlo algunas de las publicaciones más 
representativas. 
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Si además se considera que la 
espectrofotometría F.T.-i.r. puede 
complementarse con otras técnicas como 
la NMR en el estudio de resinas epoxi 
( 7) , ó del PPS ( 8 ) , con la 
espectrofotometria Raman y Fotoacústica 
para el estudio de polímeros multicapa 
(9), con la potenciometria para el 
estudio del comportamiento esencial de 
determinados polímeros (lO), Ó con la 
simple evaluación de las propiedades 
mecánicas de dichos materiales, y se 
tienen en cuenta también sus distintas 
posibilidades operatorias como la FMIR, 
la Reflectancia Especular MÚltiple 
(11), ó sus posibilidades de 
acoplamiento (microscopio ó 
cromatógrafo), se llega a la conclusión 
de que se trata de una valiosa 
herramienta para el estudio fiable y 
rápido de cualquier aspecto relacionado 
con los materiales orgánicos (12). 

2. EXPERIMENTAL 

2.1. Materiales utilizados 

de HDPE con una baja proporción de 
cargas de CaC03 y 

longitudinal a la rotura 
944%, alargamiento transversal a la 
rotura 584%. (Esselte Meto). 

2.1. Instrumental utilizado 

Medidor Instrom modelo TTDM. 
Espectrofotómetro F. T. i. r., 

marca Nicolet, modelo 510M. 

2.3. Parte experimental 

Muestras de HDPE se han sometido a un 
alargamiento hasta la rotura, a una 
velocidad de 10 , en el sentido 
del eje del film longitudinal ( HDPE 
RL), y otras, en sentido perpendicular 
ó transversal ( HDPE RT) . También se 
han preparado muestras que se han 
sometido a un 50% de su alargamiento a 
la rotura en los sentidos longitudinal 

HDPE 50RL) transversal (HDPE SORT). 

De todas las muestras se ha registrado 
su de infrarrojos (4000 a 400 
cm- ), con 128 barridos, a una 
velocidad de 0,3164 cm/ (lenta), y a 
una resolución de 4 cm 

Las sustracciones espectrales se han 
realizado eligiendo en cada caso un 
factor que compensará la disminución 
del espesor del film como consecuencia 
del alargamiento sufrido. 

3. RESULTADOS Y SU CONSIDERACION 

3.1. Rotura y estiramiento longitu
dinal 

En la Figura 1, se observan los 
espectros infrarrojos (4000 a 400 cm-1¡ 

de las muestras HDPE, HDPE SORL y HDPE 
RL. El espesor de los films, ha 
permitido el estudio de las 
evoluciones de las bandas a 1460 
(flexión C-H del CHz), y a 713 
(vibraciones de esqueleto de (CH2}n}, 
ya que éstas han dado unos valores de 
absorbancias adecuadas para su 
perfecta caracterización. 

Por otro lado, se 
interesante el estudio 
por cubrir la región 
medio, que es la que 
mayor información 
caracterización de 
orgánicos. 
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Fig.1. Espectros infrarrojos HDPE (1), 
H!lJPE 50RL ( 2) , y HDPE RL ( 3) , 
para un intervalo de números de 
ondas de 4000 a 400 cm-l. 

Las Figuras 2 y 3 representan detalles 
ampliados de las zonas seleccionadas 
para la realización de los estudios. 

Dejando aparte las evidentes diferen-
cias en las absorbancias de las tres 
muestras estudiadas derivadas de la 
disminución de su espesor como 
consecuencia del alargamiento sufrido, 
se observa que la banda de 1464, 
disminuye su importancia relativa con 
respecto a la de 14 72 a medida que 
progresa el estiramiento que conduce a 
la rotura, lo que supone cambios 
estructurales a considerar, ya que 
dichas bandas se asignan a vibraciones 
de deformación de los grupos CHz y C-
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Fig.2. 

Fig.3. 
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Detalle del espectro de infrarrn 
jos ( 1490 a 1430 cm-1) de las 
muestras HDPE (1), HDPE SORL 
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Detalle del espectro 
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tras HDPE {1), HDPE 
y HD PE RL ( 3 ) . 
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3.2. Rotura y estiramiento transversal 

En la Figura 4, se observan los 
espectros(4000 a 400 cm-1), de las 
muestras de HDPE, HDPE SORT, y HDPE RT. 
Por las razones expuestas, se han 
estudiado las mismas zonas a que se ha 
hecho referencia en el apartado 
anterior. 

Fig.4. 
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Espectros infrarrojos de HDPE{l) 
HDPE 50RT(2), y HDPE RT(3), para 
un intervalo de números de ondas 
de 4000 a 400 cm-l. 

Las Figuras 5 y 6 representan detalles 
ampliados de las zonas seleccionadas 
para su estudio • 

Fig.S. Detalle del espectro de infrar
rojos (1490 a 1440 cm-1) de las 
muestras HDPE(l), HDPE 50RT(2), 
y HDPE RT(3). 

Además de las diferencias en las 
absorbancias de las tres muestras 
debidas a la disminución de su espesor 
como consecuencia del alargamiento 
sufrido, se observa un cambio en la 
intensidad relativa de las bandas a 
1472 y 1464, que pone en evidencia una 
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Fig.6. 
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Detalle del espectro de infrarro 
jos (750 a 680 cm-1),de las mues 
tras HDPE(1),HDPE 50RT(2),y HDPE 
RT( 3). 

evolución de la conformación estructu-
ral de las muestras como consecuencia 
del estiramiento. Dichas diferencias 
no resultan tan marcadas como en el 
tratamiento longitudinal del apartado 
anterior. 

3.3. Sustracción espectral 

Con objeto 
profundidad 
sobre la 

de estudiar 
el efecto de la 
microestructura 

con mas 
fractura 
de las 

muestras, se ha realizado una serie de 
sustracciones espectrales entre los 
films de HDPE fracturados, y los 
correspondientes sin tratar. Se ha 
elegido un factor de acuerdo con los 
criterios expuestos en el apartado 2.3 . 

. Rotura longitudinal 

Los resultados se representan en las 
Figuras 7 y B. 

De la observación de las Figuras 7 y 8, 
se constata la aparición de una serie 
de bandas en la parte superior e 
inferior de la línea de base, que se 
asimilarán a la formación y 
eliminación, respectivamente, de 
determinados grupos funcionales, como 
consecuencia de la fractura. Dichas 
bandas se representan en la Tabla I, 
con indicación de su asignación. 

Fig.7. 

l .... 
l<l?O.H1 

14&0.11 

Resultado de la sustracción es
pectral (1480 a 1450 cm-1), en
tre las muestras HDPE RL y HDPE. 

Fig.B. Resultado de la sustracción es
pectral (740 a 700 cm-1), entre 
las muestras HDPE RL y HDPE. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 (1992) 131 

TABLA I. Bandas de absorción observadas 
como consecuencia de la rotura 
longitudinal del film de HDPE. 
Se indican las interpretacio-
nes sugeridas. 

SUSTRACCION (HDPE RL)-(HDPE) 

Banda Zona de la Interpretacion 
nº de lÍnea de 
ondas base sugerida 

1476-78 Superior Deformac.CH2-0 
1470 Superior Deformac.C-CH3 
1462 Inferior Deformac.CH2 

731 Inferior Esqueleto(CH2)n 
717 Superior Deformac.C-H 

Los resultados tabulados constan tan la 
rotura y/o ramificación de cadenas 
poliméricas por aparición de 
vibraciones de grupos CH 3 as:L como 
variaciones conformacionales de la 
estructura debidas a cambios en 
vibraciones asociadas a grupos CH2 
además de reacciones de oxidación por 
aparición de vibraciones CH2-0. 

. Rotura transversal 
La sustracción se ha realizado de 
idéntica forma que para el caso de 
rotura longitudinal. Los resultados se 
representan en las Figuras 9 y 10. 

.!"'"' 

Fig.9. Resultado de la sustracción es
pectral (1480-50cm-llentre las 
muestras HDPE RT y HDPE. 

La Tabla II, indica las bandas detecta
das en la parte superior e inferior de 
la lÍnea base, para las sustracciones 
espectrales efectuadas, as:L como la 
interpretación asignada a cada una de 
ellas. 

l.Cl 113,:UO 

?40.0 

·~(--1) 

Fig.lO. Resultado de la sustracción es 
pectral (740 a 700 crn-l),entre 
las muestras HDPE RT y HDPE. 

TABLA II.Bandas de absorción observadas 
como consecuencia de la rotura 
transversal del film de HDPE. 
Se indican las interpreta-
ciones sugeridas. 

SUSTRACCION (HDPE RT)-(HDPE) 

Banda Zona de la Interpretacion 
nº de lÍnea de 
ondas base sugerida 
1476 Superior Deformac.CH2-0 
1470 Superior Deformac.C-CH3 
1463 Inferior Deformac.CH2 

731 Inferior Esqueleto(CH2)n 
723-17 Superior Deformac.C-H 

Los resultados de esta Tabla conducen 
a consideraciones muy similares a las 
correspondientes a la rotura 
longitudinal. 

4. DISCUSION 

Los espectros infrarrojos de las 
muestras de HDPE alargadas hasta su 
rotura y a un 50% de la misma, en 
sentido paralelo y perpendicular 
respecto al eje del film, y 
especialmente, el procesado de dichos 
espectros mediante sustracción 
espectral entre la muestra conducida 
hasta el limite de su rotura y la 
correspondiente muestra sin tratar, 
con elección del factor adecuado para 
compensar las variaciones de espesor 
como consecuencia de los estiramientos 
sufridos, han permitido constatar: 

l. Cambios conformacionales de 
consideración en la estructura 
del polímero como consecuencia 
de la fractura/estiramiento. 
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2. Rotura y/o ramificación de ca
denas poliméricas. 

3. Reacciones químicas de 
ción en determinadas 
poliméricas. 

oxida
cadenas 

El estudio de la zona espectral 
comprendida entre 3500-2500 cm-1 (infra 
rroj o próximo), completaría y muy 
posiblemente confirmaría las 
conclusiones a que se ha llegado en 
este informe. Dicho examen no se ha 
realizado, ya que el espesor del film 
ha ofrecido bandas de absorbancia muy 
grande en dicha zona, lo que ha 
imposibilitado su apreciación y 
procesado. 
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TENACIDAD A LA FRACTURA DE UN ACERO RAPIDO DE HERRAMIENTAS Px30S 

SINTERlZADO EN GAS Y EN YACIO 

Urrutiheaskoa, 1; Martínez, V.P. y Urcola, J.J. 

CEIT (Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipúzcoa), 

Paseo de Manuel Lardizabal, 15 20009 - SAN SEBASTTAN 

Se resumen Jos resultados de la tenacidad a la fractura de un acero Px30S obtenido por sinterizado en vacío y en 

una atmósfera (90%N2,9%H2 , 1 %CH 4 ); los productos sinterizados fueron posteriormente templados y revenidos. Se 

evaluó el factor crítico de intensidad de tensiones mediante el ensayo Barker en probetas cilíndricas cortas 

entalladas. Dicho factor varialn entre 1:17 MP:tm 1 para durezas de 850 11\'10 y :'.1.6 MPam 1 para durezas de 720 

HVIO. La austenita residual presente en el acero era del 1.9 y 25 % respectivamente. La fractografía puso de 

manifiesto un tipo de fractura de cuasi-exfoliación, observandose pocas facetas y de pequelio tamalio para los 

revenidos bajos en aceros sinterizados en gas con altos contenidos en austenita residual; para temperaturas de 

revenido más elevadas y/o para bajos contenidos en austenita residual, las superficies de fractura presentan un 

mayor número de facetas, asociadas a carburos no disueltos. 

The present work summarices the values of fracture toughness obtained in a hígh speed steel Px30S, sintered in 

vacuum and in an atmosphere (90%N 2 , 9%H2 , 1 ';hCH 4 ). The fracture toughness has been meas u red using short rod 

Barker specimens. Fracture toughness values from 13.7 to 21.6 MPaml were obtained when hardness changed 

from 850 HVJO (with 1.9 % retained austenite) to 720 HVIO (with 25 % retained austenite). Fractography has 

shown that in all specimens the main fracture mechanism is quasi-cleavage, increasing the number of facets with 

tempering temperature. Sorne of these facets were assuciated to primary carbides. 

1.- INTRODUCCION 

Los primeros trabajos para evaluar. la tenacidad en aceros 

rápidos estuvieron orientados a valorar el efecto de las 

variables del proceso de fabricación sobre esta propiedad. 

Se trataba de cuantificar las ventajas que podrían tener los 

productos pulvimetalúrgicos sobre los mismos aceros 

fabricados por procesos convencionales y se decidió que la 

tenacidad a la fractura fuera la propiedad que discriminara 

qué proceso producía aceros rápidos de mejor calidad. 

Johnson [1] estudió la tenacidad a la fractura de dos aceros 

rápidos, M2 y M7, usando probetas compactas y 

preagrietadas por fatiga. Las tenacidades dísmínuí3n desde 

32 a 12 MPa yim cuando la dureza aumentC~ba desde 42 a 

66 HRc. Olsson y Fischmeister [2] midieron la terncidad a 

la fractura en un acero rápido l'vl2, fabricado de tres 

formas diferentes: convencional, extrusión de polvos y 

forja de polvos. Utilizaron probetas compactas, pero 

preagrietadas por impacto de acuerdo al método propuesto 

por Eriksson [3]. Los resultados para el acero M2 

convencional concordaban con los de Johnson, y los val01·es 

de K 1c disminuían de 32 a 13 Ml'a .jm cuando la dureza se 

incrementaba de 50 a 65 HRc. En los aceros sinterizados

extruídos y sinterizados-forjados los valores ele tenacidad 

fueron similares, aunque encontraron que el elevado 

contenido de oxígeno en los polvos -"'2000-2500 ppm

afectaba negativamente a la tenacidad a la fractura. 

Wronski y col. [4] estudiaron las propiedades de tenacidC~d 

de un acero rápido 1 8.4. 1 convencional y otro sinteriz~¡do. 

La tenacidad a la fractura de ambos nutt>riales se 

encontraba en el rango de 18 a 25 MPa vm -aunque ambos 

aceros alcanzaron los 30 .jm- pero el acero sinteríz:¡do 

resultó algo más tenaz con un valor medio de "" 25 vm. 
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Rescalvo y Averbach [5] en el mismo acero 18.4.1 

;onvencional, en muestras compactas pre-agriewdas por 

fatiga, midieron valores de K le que variaban desde 20 a 22 

\1.Pa y'm para durezas comprendidas entre 63 a 59 HRc. 

::::oncidieron con Olsson Fischmeister en opinar que la 

:enacidad a la fractura está controlada principalmente por 

a microestructura y esencialmente por las propiedades de 

a matriz. 

La fractura de los :¡¡·eros rápidos de herramientas está 

generalmente asociad<; a inclusiones, porosidad y 

aglomerados de carburos [6, 7]. El primero de dichos 

defectos se puede evitar utilizando aceros muy limpios; es 

el caso de los aceros fabricados convencionalmente. Estos 

tampoco tienen el problema de porosidad residual, pero sí 

presentan una severa estratificación de carburos segregados, 

producto de la solidificación y de los tratamientos 

termomecánicos previos. Por tanto, en los aceros 

convencionales los aglomerados de carburos suelen ser los 

núcleos de iniciación de grietas, pero el crecimiento de 

ellas viene controlado por las características de la matriz -

principalmente martensita y austenita

matriz-carburo [8-9]. 

de la intercara 

La metalurgia de polvos ofrece ventajas en cuanto a tener 

un control realmente efectivo en la distribución y tamalio 

de carburos. Además, es un método alternativo que ofrece 

menores pérdidas de material en el proceso de mecanizado 

final y menor costo de fabricación. La mejora de la 

microestructura puede permitir una notable disminución 

tanto de la deformación como del agrietamiento durante el 

tratamiento térmico de las piezas, así como mejores 

propiedades mecánicas. Una microestructura más uniforme 

proporciona una mejor tenacidad. 

En el presente trabajo, que continuación ele otro 

realizado sobre un acero Tl5 [10], se evalúa la tencidad a 

la fractura de un acero Px30S sinterizado en vacío en 

gas. Los ensayos se realizaron sobre probetas cilíndricas 

cortas con entallas del tipo "chevron" (Probetas B:uker). Se 

analiza la influencia de los tratamientos térmicos de 

revenidos múltiples a diferentes temperaturas, así como la 

cantidad de austenita retenida. 

2.- TECNICAS EXPERIMENTALES 

La composición química de los polvos se presenta en la 

Tabla J. 

Las muestras fueron compactacbs en frío en una matriz 

cilíndrica a una presión de 500 MPa. Los compactos para 

Tabla 1.- Análisis químicos de los polvos 

lograr los cilindros de tenacidad Barker se prensaron a 

dimensiones de 24 mm de altura y 16 mm de diámetro. La 

sinterización se realizó en un horno Lindberg de 6 

calefactores de carburo de silicio, que permite akanzar 

temperaturas . hasta 1500'C. Como ctímara de horno se 

utilizó un tubo metálico de acero inoxidable refractario. El 

tubo conteniendo la muestra era sometido a un vacío mejor 

que ,zxJo-5 bars o se hacía fluir en el interior del mismo, 

previa una purga, la atmósfera gaseosa (90%N2 , 9%H2 , 

l%CH4). Tras el sinterizado, el tubo conteniendo las 

muestras se enfriaba al aire, obteniéndose una velocidad de 

enfriamiento de "'250'C/min hasta 800'C. 

Las probetas antes de ser tratadas térmicamente fueron 

mecanizadas según las dimensiones propuestas por Barker 

[ll] para una relación entre longitud y diámetro de 1.5. 

Tras el mecanizado, las probetas fueron austenizadas a 

l200'C durante tres minutos, templadas en aceite y 

revenidas por tres veces -durante una hora cada vez- a las 

temperaturas de 535, 550 y 570'C las sinterizadas en vacío 

y 550, 585 y 620'C las de gas. 

A través de la técnica de Metalografía cuantitativa se 

determinó el tamaíío de grano ausrenítico la fracción 

volumétrica de carburos totales para las diferentes 

condiciones de tratamientos térmicos. En el primero de 

ellos, se utilizó el método de intersección lineal media [ 12], 

sobre un promedio de 650 intersecciones. Las muestras eran 

atacarla:c con reactivo Vilella, con objeto de no revelar la 

martrnsita d¡,finir más claramente las juntas de granos. 

La cantid:Jd de austt'nita retenida para todas las condiciones 

de tratamientos térmicos, fue medida a través de difracción 

de rayos X, según el método propuesto por Miller [ 13]. A 

través de técnicas de metalografia cuantitativa [ 12] se 

determinó la cantidad de carburos -MC y M6C- y su 

composición química fue analizada mediante el sistema de 

microanálisis EDAX. 

Los ensayos de tenacidad a la fractura de cilindros cortos 

se realizaron en una máquina universal lnstron con una 

velocidad de desplazamiento del cabezal de 0.05 mm min- 1, 

siguiendo un procedimiento desarrollado por Barker [ 111. 

Una descripción de la realización práctica del ensayo está 

detalh1da por Martínez y col. [9]. Técnic:~s de S.E.M. 
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también fueron empleJCL!s para analizar las superficíc>s ele 

fractura de las probetas de tc'rtac:idacl Barker 

3.- RESULTADOS 

Todas las muestras sinterízaclas alcanzaron 

sobre un 99% de la densidad teórica. tarnaíios ele grano 

austenítico medidos en la condición ele temple'. fueron de 

20 ± 1 ¡.tm en las sinterizadas en 

las de vacío. Por otra parte. 

material sinterizado en el tamal10 maxímo de 

analizado -MC- fue de "" .6 ¡.tm, 

de ""3.6 ¡.tm. Para el sinterizado t'n 

los carburos M6C fue ele 1 ¡nn, siendo el m:1yor 

¡.tm; el tamaíío medio de los carbonitrurus r-il 

± 0.04 ¡.tm. En la Fig. presentan 

correspondientes al tratamiento termico 

En las muestras templadas m roestruct ra 

principalmente martensita fina, austenita retenida (en 

mayor cantidad en las muestras sinterizalhs en gcts) ) 

carburos M6C y masivos prímc1rios del tipo IVIC (en las 

muestras sinterizadas en vacío) y finos carburos 

muestras sinterizadas en gas. La composición química 

las 

los diversos carburos y carbonitruros Sl' presenta la 

Tabla 2. 

Tabla 2.- Composición química de carburos 

M o V 

M6C 21.6 3.8 37.5 

VAC!O 
MC 19.3 42.9 3.4 0.3 30.0 

M6C 21.8 3.8 

GAS 
4.6 MX 6.2 53.3 6.4 

bu1 del tipo De la Tabla 2 se desprende que leos 

son ricos en vanadj,, y wolframio, 

M6C lo son en wolframio 

clc;l tipo 

Tambicn cun' 

resaltar que el cobalto 

partículas del tipo total carburos 

presente tras el austenizado temple es de ""8.8 16.4 

para las muestras sinterizadas en 

respectivamente, presentando dichas "' 

800 y 543 HV 1 O respectivamente. el 

y d- no se observan un cambios microestructura!es 

notables, excepto la progresiva sustitución 

martensita. La probeta sinterizada en 

pOI 

revenida por 

tres veces a 585oC -Fíg. l(b)- tiene "" 9.8 % de :wsteniu 
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Fig. 2.- (a) Relación entre dureza y c¡¡ntidad de austenita 

retenida. (b) Relación entre K 1c y dureza d<.> rev. 

representa el valor medio de tres medidas. Se observa que 

conforme la dureza de revenido aumenta, desde 725 a 784 

HVIO, la tenacidad a la fractura disminuye de 19.3 

MPa.y'm a 17.5 MPay'm. Este descenso de tPnacidad está 

acompañado de una disminución de la c::~ntidad de 

austenita retenida, desde 29.6 a un 15.3 %. En vado, la 

variación de dureza es entre 830 y 789 HV 1 O. y le 

corresponde una variación de tenacidad entre 14.6 y 19.7 

MPay'm. 

La observación de las superficies de fractura mostró que, 

aunque todas las superficies presentan un modo mixto de 

fractura -quasi-cleavage- es posible encontrar algunas 

diferencias. En la Fig. 3a se muestra la superficie de 

fractura de una probeta sinterizada en gas y revenida a 

620"C que mostró una dureza de 778 HV y 21% de 

austenita retenida. Se observan los pequeiíos carbonitruros 

MX, así como carburos M6C, algunos de ellos rotos o 

agrietados. La fractura de la Fig. Jb, en cambio, pertenece 

a una probeta sinterizada en vacío y revenid;¡ a 550oC, con 

un 1,9% YR y 850 HV de dureza.En ella se pueden 

encontrar carburos masivos MC. En ambas se ven 

inclusiones de SMn entre los carburos. 

Tabla 3.- Resumen de YR, dureza, K 1, y tamaí'\os de zonas 

plásticas 

Atmósfera 
de 

Temp. de Austeni ta Dureza 

sin t. Rev. ("C) Ret. (%) (HV10) 

gas 

vacío 

550 

585 

620 

535 

4.- DISCUSION 

29.6 

27.0 

15.3 

2.4 

725 

743 

784 

794 

19.3 

18.0 

14.1 1.5 

1.5 

3.0 

La austenita retenida es un microconstituyente propio de 

los aceros rápidos de herramientas tras el temple 

principalmente por la gran cantidad de elementos aleantes 

presentes en los mismos que al entrar algunos de ellos en 

solución la estabilizan a temperatura ambiente; los más 

importantes .entre éstos últimos son el carbono y el 

nitrógeno. En el presente caso, como en otros aceros, tras 

el sinterizado en atmósfera industrial -con la incorporación 

de nitrógeno durante la sinterización- [ 14]. la cantidad de 

austenita retenida resulta mayor que en los aceros 

sinterizados en vacío para las mismrts condiciones de 

revenido. En este acero se presenla también una 

disminución de la dureza con la cantidad de austenita 

retenida. Se debe destacar, sin embargo, que la pendiente 

media de la curva de la Fig. 2a es ini'erior a la encontrada 

para otros [ 1 0]. 

La determinación de la tenacidad a la frrtctura a traves del 

método propuesto por Barker ofrece considerables ventajas 

respecto de los métodos establecidos para probetas 

compactas. Especialmente si se considera que en las 

probetas cilíndricas cortas no es necesario el pre

agrietamiento, ya sea por fatiga [ 15] o por imprtcto [3], que 

son los métodos más utilizados en aceros rápidos de 

herramientas. En este tipo de ensayos las entallas tipo 

chevron de la probeta Barker imponen el camino de 

propagación a la grieta. A lin existiendo defectos 

importantes, como son carburos masivos del tipo MC, poros 

residuales e inclusiones de SMn, la grieta principal no logra 

cambiar de plano de fractura. 

Los valores de tenacidad a la fractura que se han obtenido 

en el presente trabajo son comparables rt otros resultados 

obtenidos en otros aceros, tanto tras sinterizado en vacío 

como en atmósfera industrial. Se debe destacar también que 
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volumétrica de la fase bl:~nda (a 

grieta¡ por encima dt la 

una 

1:1 

superficial obst:n ado en 

observado por otros 

[2,9, 8, 19]. En estos c1ceros la fractura 

transgranular complejo. El 

aumento de la tenacidad 

fractográfico poco 

acompaííado por un cambio 

1:1 ele fractura. A 

que b m:Hriz no 
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lo que, como Knott [20] 
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el 
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aleatoriamente c•n los 
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cadenas de carburos encontradas en los aceros 

convencionales. 

Para las más elevadas durezas, la fractografía de la Fig. 3b 

presenta un cambio en relación a la cantidad de facetas en 

la matriz. Se observa que prácticamente no existe 

evidencias de microplasticidad. Lee y col. [8] seiialan que 

en estas condiciones de microestructura existe una escasa 

definición de los planos de exfoliación, presentándose por 

tanto un modo complejo de fractura. 

Olson y col. [2] seiialan que la propagación de la grieta 

generalmente se considera que es dependiente de la 

microestructura cuando el tamaiio de la zona plástica en la 

punta de la grieta es similar a los parámetros metalúrgicos, 

como por ejemplo, el tamaiio de grano austenítico. Si se 

tienen condiciones de deformación plana, el radio de esta 

zona está dado por l/67r (K 1cfay)2 [20]. Los valores 

determinados para este acero y estimando que el esfuerzo 

de fluencia -ay- es un tercio de la dureza HV expresada en 

MPa, se encuentran en la Tabla 3. En ella se observa que 

los tamaiios de las zonas plásticas son del orden de los, 

tamaiios de grano austeníticos. Esto lleva a suponer que la 

propagación de la grieta podría estar controlada por dicha 

característica microestructural. 

5.- CONCLUSIONES 

1) La tenacidad a la fractura m:llltiene una relación 

inversa con la dureza de revenido. encontrándose una 

razonable correlación para el pequefío rango de durezas 

logrado con los diferentes revenidos. 

2) Se ha observado que existe una aceptable correlación 

entre dureza de revenido y cantidad de austenita 

retenida. 

3) El análisis fractografico ha mostrado que el modo de 

fractura en las probetas cilíndricas cortas es del tipo 

mixto "quasi-cleavage". 

4) La tenacidad a la fractura aumenta con el contenido 

en austenita residual hasta porcentajes del 30%, 

observándose una saturación para valores superiores. 

5) No se han encontrado diferencias signific~Hi\aS en el 

comportamiento mecánico de los nct'ros sinterizados en 

gas y en vacío. 

24 
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Fig. 4 - Variación de K 1c con la cantidad de austenita 

retenida. 
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RESISTENCIA A LA FRACTURA EN FLEXION DE UN ACERO DE 

HERRAMIENTAS Px30S SINTERIZADO EN GAS Y EN YACIO. 

Urrutibeaskoa 1., Jauregi S., Martínez V. y Urcola J.J. 

CEIT (Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipuzcoa) 

P" Manuel de Lardizá!Jal, 15-20009 SAN SEBASTIAN 

Se resumen los resultados de dureza, módulo de Young, resistencia a la flexión junto con los contenidos de 

austenita residual de un acero rápido de herramientas Px30S sinrerizado en gas y en vacío. Tras los tratamientos 

térmicos de austenización, temple y revenido se consiguió una gama de durezas que oscilaba entre 700 HVlO y 

900 HVlO en las muestras sinterizadas en vac10 y entre 550 y 900 HV 10 en las sinterizadas en gas, 

correspondiéndoles una variación de la cantidad de austenita residual del 20% al 2% y del 64% al 5% 

respectivamente. Los revenidos triples se realizaron a 535, 550 y 570oc (probetas sinterizadas en vacío) y a 550, 

585 y 620oC (probetas sin ter izadas en gas). El módulo de Young aumentaba desde 195 GPa hasta 230 GPa 

conforme aumentaba la dureza. La resistencia a la fractura por flexión variaba entre 0.9 y 1.5 GPa. Los núcleos 

de iniciación de la fractura fueron, en todos los casos analizados, poros residuales, localizados en la superficie 

sometida a tracción o muy cercanos a ella. 

Hardness, Young's modulus and bend strength were measured in a gas and vacuum sintered Px30S high speed 

steel. After different heat treatments the hardness was in the range 700 - 900 HV 1 O for vacuum sin te red 

specimens and in the range 550-900 HV 1 O for gas sintered specimens. The amount of retained austenite varied 

from 20% to 2% and from 64% to 5% respectively. The triple temperings were carried out at 535, 550 and 570oC 

(vacuum sintered specimens) and at 550, 585 and 620oC (gas sintered specimens). Young's modulus increased 

from 195 to 230 GPa with increase in h.1rdness and the four point bend strength was between 0.9 and 1.5 GPa. 

Fracture initiation was always from residual porosity Jocated at or nearby the surface of maximum tension stress. 

1.- INTRODUCCION 

139 

La resistencia a la fractura en flexión y la tenacidad a la 

fractura de aceros rápidos de herramientas sinterizados 

(M2[1], T6[2], T42[3], Tl5[4]) han sido el objeto de 

recientes investigaciones. Con objeto de relacionar los 

núcleos iniciadores de fractura con aspectos 

microestructurales, se han investigado también las 

microestructuras de los mismos, en particular la porosidad 

y los carburos. La presencia de poros de gmn tamaño, 50 

pm, es una de las características que puede distinguir los 

aceros sinterizados de los convencionales de fusión 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 

propiedades de corte de estos aceros, pero sí y de forma 

notable a la resistencia a la fractura de los mismos. Como 

se ha comentado en diversas ocasiones, los aceros rápidos 

están despertando interés en aplicaciones como rodamientos 

en las que se requiere una adecuada tenacidad y resistencia 

a la fractura, de ahí la importancia de estudiar las 

características de tenacidad [5,6 y 7] y el papel de los 

diversos defectos en el proceso de fractura de Jos mismos. 

En el presente trabajo, que es continuación de otro [4] en 

el que se estudiaba la fractura de un acero grado T, se 

analiza mediante el ensayo de flexión en cuatro puntos la 

resistencia a la fractura (ruptura transversal) de muestras 

de acero rápido de herramientas grado M (Px30S) 

sinterizadas en vacío y en gas. 
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2.- PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

Los polvos utilizados en este trabajo fueron fabricados por 

Powdrex Ltd.(England), atomizados en agua y 

posteriormente recocidos. El análisis químico de los polvos 

se muestra en la Tabla l. 

Tabla 1 Análisis químico del polvo Px30S, % peso 

Si Cr O ppm Ca V Cu Mn M o Ni 

1.29 0.20 4.03 667 8.45 2.96 0.09 0.64 4.83 0.21 0.022 0.22 6.25 

Estos polvos tras ser mezclados durante 2 horas con una 

adición de 0.2% en peso de grafito de alta pureza se 

compactaron uniaxialmente en un matriz de 63 x 9 x 9 

mm, aplicándose una presión de 500 MPa y utilizando 

estearato de cinc como lubricante en las paredes de la 

matriz y el punzón. La sinterización se llevó a cabo en un 

horno Lindberg de 6 calefactores de carburo de silicio que 

alcanza temperaturas hasta 1500'C. Corno cámara de horno 

se utilizó un tubo metálico de acero inoxidable rffractario, 

de modo que permitiera ser colocado o sacado del interior 

del horno en el momento oportuno . El tubo conteniendo la 

muestra se introducía en el horno y se procedía al sin

terizado durante 1 hora bien bajo vacío mejor que 2x 1 o- 5 

bars o en una atmósfera 90°;\,N2 , 9%H2 , i%CH 4, que fluía 

de una manera continua. Terminado el tiempo de 

sinterización, el tubo conteniendo muestras era enfriado en 

aire, obteniéndose una velocidad de enfriamiento de 

-250'C/min hasta 800 'C. 

Las probetas fueron austenizadas durante 3 minutos a 1200 

'C, templadas en aceite y revenidas tres veces a 535, 550, 

y 570 'C, las sinterizadas en vacío, y a 550, 585 y 620 'C, 

las sinterizadas en gas; posteriormente se rectificaron a 

barras de 5 x 6 mm de sección y 50 mm ele longitud, que 

se ensayaron en un dispositivo de flexión en cuatro puntos 

con los rodillos exteriores separados 40 mm y los interiores 

20 mm. La flecha se midió con un dispositivo L VDT. Las 

superficies de fractura se analizaron en un microscopio 

electrónico de barrido. 

3.- RESULTADOS Y DISCUSION 

Las densidades geométricas medidas en las probetas 

mecanizadas, que se ensayaron en flexión en cuatro puntos, 

fueron en todos los casos superiores al 99% de la densidad 

teórica. Los tamaños de grano austeníticos medidos en la 

condición de temple y revenido fueron de 10.4 ¡tm para el 

material sinterizado en vacío y de 11.6 ¡Lm par:~ el material 

sinterizado en gas. Las muestras sinterizadas en gas 

presentan una estructura de carburos más fina qu.: L1s 

sinterizadas en vacío, siendo en las mismas los carburos 

masivos del tipo M 6C en vez de los carburos IVIC ele las 

sinterizadas en vacío; éstos últimos se transforman en 

carbonitruros MX de tamaiio muy fino, corno se observa en 

la Fig. l. 

-Fig. 1.- Efecto de la atmósfera de sinterización sobre ht 

microestructura (a) Sinterizado en. vacío, T; 1255'C, 

(b) Sinterizado en gas, T;J230"C. 

En la Fig. 2 se muestran unas micrografías típicas de dos 

muestras, una sinterizada en gas y revenida tres veces a la 

temperatura de 550'C (máximo de austenita residual), y 

otra sinterizada en vacío y revenida tres veces durante una 

hora a 570oC. Se puede observar en la Fig. 2a, los finos 

carbonitruros MX, junto a los carburos mas brill:wtes M6C 

En cambio, en la Fig. 2b se encuentran los carburos 

masivos MC y algunos más brillantes MGC. La estructura 

martensítica es muy clara en todas ellas, observándose en la 

sinterizada en gas y revenida a 550'C una proporción 

superior de zonas blancas de austenita residual frente a 

estructura totalmente martensitica de la sinterizada en vacío 

y revenida a 570'C. 

Fig. 2.- (a) Px30S sinterizado en gas y revenido tres veces 

a 550 oc; (b) Px30S sinterizado en vacío y revenido 

tres veces a 570 "C. 

En la Tabla 2 se encuentran resumidas las medidas de 

austenita residual y de dureza para los dos materiales a l~s 

tres temperaturas de revenido, correspodiendo cada vale;· ·a 

la media de tres probetas ensayadas. En la misma se pc;ne 

claramente de manifiesto que la eliminación dE' austenita 

residual conduce a un aumento de dureza. 

Comportamientos similares se han observado en aceros 
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rápidos templados y revenidos, obtenidos tanto por 

sinterizado en vacío [8,9] como en gas ( 10, 11]. 

Tabla 2 Cantidad de austenita retenida y dureza 

Atmósfera Temperatura % Austenita Dureza 

sint. 

gas 

vacío 

Revenido 

550 

585 

620 

535 

550 

570 

residual 

39 

23 

10 

3 

9 

3 

HV 10 

676 

795 

775 

845 

809 

788 

En la Fig. 3 se representa el módulo de Young frente a la 

cantidad de austenita retenida. En dicha figura se puede 

observar -dentro de una notable dispersión- que un 

aumento de austenita residual, tanto para los aceros 

sinterizados en vacío como para los sinterizados en gas, 

conduce a una diminución del módulo elástico en los 

primeros porcentajes. Para altos contenidos de austenita 

residual, por encima de 30%, el módulo elástico adquiere 

un valor de saturación de 200 GPa. Comportamientos 

similares se han encontrado en otros aceros rápidos [ 4]. 
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"Fig. 3.·- Efecto de la cantidad de austenita retenida sobre 

el módulo de Young. 

Los valores observados para los más bajos contenidos de 

austenita, comprendidos entre 207 y 227 GPa son 

comparables a otros reportados en la literatura para 

estructuras totalmente martensíticas ( !]; por otra parte 

valores comprendidos entre 195 y 205 GPa, aunque algo 

superiores a los correspondientes a aceros inoxidables 

austeníticos, son también valores razonables para una 

austenita notablemente cargada en elementos de aleación. 

El hecho de que el módulo elástico se mantenga constante 

por encima del 30% de austenita p~rece indicar que dicho 

módulo depende exclusivamente de la fase matriz cuando 

la misma forma una fase continua dentro del material. Un 

efecto similar se ha observado para la tenacidad a la 

fractura de aceros rápidos [11,!2] y de una fundición ADI 

[13]. 
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Fig. 4.- Dependencia de la tensión de fractura. con la 

dureza. 

En la Fig. 4 se representan los valores de la resistencia a la 

fractura en flexión frente a la dureza. No se observa ·una 

influencia de la dureza en la resistencia, variando ésta 

entre 0.9 y 1.5 GPa y presentando, en general, el material 

sinterizado en gas menores durezas para la misma 

resistencia. Esto es consecuencia del mayor contenido en 

austenita residual presente en las muestras sinterizadas en 

gas. Estos valores son similares a los reportados en la 

literatura para aceros rápidos sinterizados [3] . 

En general, ha sido posible identificar la región de 

iniciación de la fractura con la ayuda del microscopio 

electónico de barrido (SEM) en las probetas fracturadas. El 

defecto crítico se encuentra normalmente en la superficie 

de tensión tractiva máxima y en algunos casos en el borde 

(canto) de dicha superficie. Dichos defectos, generalmente, 

suelen ser poros residuales, aunque no se puedan descartar 

en ocasiones a las inclusiones de SMn presentes en este 

acero. Situaciones semejantes en las que la iniciación de la 

fractura se produce en defectos presentes en la superficie 

de tracción máxima han sido observadas por otros autores 

[3,14,15]. 

La Fig. 5 corresponde a dos micrografias de la superficie 

de fractura de probetas ensayadas a rotura por flexión en 

cuatro puntos. Se pueden observar en la Fig. 5a) facetas 

provinientes de la fractura de carburos del tipo MC junto a 
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facetas procedentes de la matriz, estas últimas de pequeiio 

tamaüo. La Fig. Sb), en cambio. corresponde a una muestra 

sinterizada en gas: se pueden \'er los pequeiios 

carbonitruros MX; también se encuentrJn inclusiones de 

SMn. Estas fracturas son muy simibres a la observada en 

las probetas de tenacidad Barl-:er [ 11, 12] de los mismos 

aceros y es del denominado tipo mixto (quasi-cleavage). 

Este tipo de fracturas han sido obsen·adas en otros trabajos 

sobre aceros rápidos efectuados por diversos autores [3, 16]. 

F . 5.- Superficie de fractura de una probeta de flexión tg. 

en cuatro puntos a) sinterizada en \'::tCJO 

550 'C: b) sinterizada en g:ts re,enich 

revenida a 

585'C. 

La observación de las superficies sometidas al müximo 

esfuerzo de tracción es muy importante para el análisis de 

defectos críticos responsables de la fractura de las probetas 

de flexión en cuatro puntos. En las presentes muestras se 

encontraron microgrietas exclusivamente en la zona de 

tensión máxima, a diferencia con las observaciones de otros 

autores [1 ,3], que encontraron grietas fuera de esta zona. 

En la Fig. 6 se muestra una micrografía de la superficie 

sometida a la tracción máxima de una muestra sinterizada 

en vacío, en la que se observa una grieta originada 

posiblemente por la fractura de carburos masivos tipo MC 

a través de los cuales progresa. Se debe resaltar que en 

ningún caso se ha observado que una grieta de este tipo 

haya sido el defecto crítico responsable de la fractura. 

Fig. 6.- Superficie de tracción máxima de un:1 muestra 

sometida a ensayo de f!e\ion. Sin:cJí.cJda en \.1-:n:; 

revenida a 535 oc. 

Diversos autores han tratado de correlacionar la renacid:1d a 

la fractura de un material con la resistencia a la fractura 

por flexión del mismo los defectos que originaron tal 

fractura a través de las ecuaciones de la mec:ínica lineal de 

la fractura. Para ello se ha supuesto que los defectos -

poros, carburos primarios o inclusiones- son o forman 

grietas elípticas o semielípticas superficiales. Se han 

utilizado expresiones como las de lrwin [ 17] que relacionan 

el tamaño de grieta critico (ac) con la tenacidad a la 

fractura K 1c y la tensión de fractura (a¡) En la hipótesis de 

grietas semieliptica externa la expresión resulta: 

2 i/J 2 - 0.212 
( l) 

1.2 

para una grieta de longitud a -mirad de eje meno:-
0
1 

ancho 2c -eje mayor. 

Los valores de cj;, que son funcion de J¡¡ relación a•c. se 

resumen en la Tabla 3 

Tabla 3 Valores de rjJ para diferentes razones de a:c (ins·,n 

[ 17]) 

aje o 0.2 0.4 0.6 0.8 1 

1 l. 05 l. 15 l. 28 1. 42 rr/2 

El valor de la corrección, debido al factor de fom1a, puede 

oscilar aproximadamente entre 1 y 2. 

En la Fig. 7 se muestra la variación de la tenacidad a la 

fractura K 1c, medida mediante ensayos Barker, en función 

de la dureza para este mismo m~terí3l '181. 

· · poro el tamaño de 13 grieta Si en la expresrón antenor u u 
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crítica se sustituyen Jos valores de la tenacidad a la 

fractura que corresponden en la Fig. 7 a las mayores 

durezas y Jos valores m:iximos de la resistencia a la flexión, 

se obtienen valores para el ramaiío de la grieta crítica 

comprendido entre 30 y 60 ¡1111, mientras que para los 

valores mínimos de resistencia a la flexíon. los l'alores del 

tamaño de la grieta crítica est:in comprendidos entre 70 

140 ¡1m. En cambio para las menores durezas los l'alores 

del tamaño de la grieta crítica pueden oscilar entre 130 y 

300 pm. Estos valores son comparables a los tamaiios de 

poros encontrados en los presentes aceros (Figs 8 y 9) 
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Fig. 7.- Variación de la tenacidad a la fractura del PdOS 

medida mediante ensayos Barh:er en función de la 

dureza. 

4.- CONCLUSIONES 

l. Se ha encontrado una disminución del módulo elüstico 

de los aceros rápidos al aumentar el contenido en 

austenita de los mismos. Para contenidos en austenita 

residual superiores al 30% el módulo elástico 

corresponde ya al de b austenita. al constituir la 

misma una fase matriz continua. 

2. Apenas se ha encontrado variación de la resistencia a 

Fig. 8.- Inicio de fractura. Px30S sinterizado en vacío y 

revenido a 535 

4. Se ha correlación aceptable entre los 

tamaños criticas calculados a partir de 

modelos los tamaíios de los posibles 

defectos 

5. No han encontrado diferencias sistemáticas en 

cuanto a fiexión entre los materiales 

o 

la flexión con la dureza, aunque s1 una apreciable S.-

dispersión de resistencias para una misma dureza. 

3. Los lugares de iniciación de la fractura lnn sido 

normalmente poros residuales o inclusiones. En ningún 

caso las microgrietas enconrrad:~s en b zona de tensión 

máxima de tracción, nucleadas princi¡nlmente :1 partir 

de carburos primarios, han progresado hasu provocar 

la fractura. 
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EFECTO DEL TRATAMIENTO TERMICO SOBRE LA TENACIDAD A LA FRACTURA DE UNA FUNDICION 
ESFEROIDAL BAINITICA (ADIJ 

A.M. Irisarrl, J. Arriaran y J.R. Guricti 

Dlvisión Materiales Metálicos 
INASMET, C/Portuetxe, 12, 20009 SAN SEBASTIAN 

Resumen. Se ha analizado el comportamiento frente a la fractura de probetas extraidas 
de bloques de fundición esferoidal bainítica de 12.5, 25 y 50 mm de espesor en tres 
estados de tratamiento térmico. Las probetas que han recibido el tratamiento térmico 
de austempering a la temperatura más alta exhiben una elevada tenacidad, independiente 
del espesor del bloque de partida. Por el contrario, las probetas tratadas en el margen 
inferior de temperatura presentan una elevada resistencia mecánica aunque acompañada de 
una acentuada merma en la tenacidad. Finalmente las probetas tratadas a temperaturas in 
termedias entre las consideradas en los casos anteriores ofrecen unos valores de resis~ 
tencia y tenacidad comprendidos entre los registrados en aquellos. 

Abstract. Fracture behaviour of austempered ductile iron spe~imens machined from 12.5, 
25 or 50 mm thick blocks, austempered at 275, 325 and 375~C has been studied. Specimens 
treated at the highest temperatura exhibit the highest temperatura However, samples 
treated at the lowest temperatura show a very high strength but accompanied by a marked 
decrease in toughness. Finally, specimens treated at intermediate temperaturas posses 
a strength and toughness between those measured in those treated at the highest and lowest 
enes. 

1. INTRODUCCION Austenitización de las muestras de fundición 
esferoidal a una temperatura en torno a los 
~OO~c, generalmente durante un periodo de 1 
hora. 

145 

Durante los últimos años el interés suscitado 
por el desarrollo de las fundiciones esferoi
dales bainíticas ha crecido espectacularmente 
gracias a la excelente combinación de propie
dades de resistencia mecánica y ductilidad que 
les confiere el tratamiento térmico de austem
pering y al menor coste de fabricación de las 
piezas moldeadas frente a las forjadas, estos 
materiales constituye una alternativa atracti
va al acero en usos tales como cigüeñales, a~ 
boles de levas, ruedas de vagones de ferroca
rril y, sobre todo, engranajes de diversos -
tipos (1). 

Temple hasta una temperatura comprendida entre 
235 y 450~C. 

El objetivo del tratamiento de austempering es 
conseguir una microestructura constituida por 
austenita con un alto contenido en carbono y 
ferrita acicular, fase que, a causa de sumo~ 
fología y la temperatura a la cual se forma, 
es habitualmente denominada bainita (2). En 
esencia este tratamiento consta de las siguie~ 
tes etapas (3). 

Mantenimiento a dicha temperatura durante un 
tiempo suficientemente largo para la formación 
de la ferrita acicular en una matriz de auste
nita con un alto contenido en carbono 

Enfriamiento de las piezas desde esta tempera
tura de austempering hasta la ambiente. 

El deseo de profundizar en el conocimiento de 
estos materiales ha conducido a la realización 
de diversos estudios, dando origen a la apari
ción de distintas publicaciones. Buena prueba 
de ello es la presentación de varias ponencias 
sobre este tema en anteriores ediciones de es
tos Encuentros (4-6). Sin embargo, la gran ma
yoría de estos trabajos se basan en la carac-
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terización de probetas de espesor relativamente 
reducido, inferior al que poseen algunas piezas 
donde estos materiales pueden ser firmes candi
datos para su empleo. 

En el presente trabajo se analiza el ccmporto
tamiento frente a la fractura que ofrecen las 
probetas extraídas de bloques de fundición es
feroidal bainítica de 12.5, 25 y 50 mm de es
pesor, en tres diferentes estados de tratamien 
to térmico. 

2. TECNICA EXPERIMENTAL 

Los diferentes bloques de fundición esferoidal 
objeto de este estudio se obtuvieron en un hoE 
no eléctrico de inducción de media frecuencia 
de 100 Kgs de capacidad. Estos bloques poseen 
una forma de Y, con un espesor en sus patas de 
12.5, 25 o 50 mm. En la referencia (7) se ofr~ 
ce una descripción más detallada de la técnica 
de producción de estos bloques así como de los 
procesos de esferoidización e inoculación em
pleados. 

La composición qu~m~ca de la fundición esferoi 
dal de los bloques de 12.5 o 25 mm corresponde 
a 3.70%C, 2.70%Si, 0.24%Mn, 0,010%P, 0,014%S, 
0,17%Ni, 0,11%Mo, 0,86%Cu y 0,042%Mg. En las 
muestras de 50 mm de espesor, la necesidad de 
incrementar la templabilidad del material ha 
obligado a elevar los contenidos de niquel 
(0,60%), molibdeno (0,36%) y cobre (1,10%), ma~ 
teniendo los demás elementos practicamente inal 
terados. 

Los tratamientos térmicos se efectuaran en dos 
hornos: uno para la austenitización de la fun
dición a la temperatura de 900~C durante 1 ho
ra y el otro para transformar isotérmicamente 
esta fase a temperaturas entre 275 y 375~C. La 
duración de este tratamiento de austempering 
fue de 1 hora en las muestras de 12,5 y 25 mm 
de espesor y de 2 horas en las de 50 mm. Las 
probetas que recibieron el tratamiento de aus
tempering a 275, 325 y 375~c, fueron referen
ciadas con las letras I, M y S, respectivame~ 
te. 

La caracterización de la tenacidad a la frac
tura del material en los distintos estados de 
tratamiento térmico se basó en la determina
ción del factor de intensidad de tensiones 
tico según la norma ASTM E399 (8) . En el caso 
de los bloques de 12,5 o 25 mm se emplearon 
probetas de doblado en tres puntos de la geo
metría que se indica en la figura A3.1 de la 
mencionada norma. Sin embargo, en el caso de 
las muestras de 50 mm de espesor el uso de es
te tipo de probetas conduciría a la necesidad 
de fundir unos bloques de longitud muy eleva
da (más de 420 mm) . Por está razón se optó 
por la utilización de probetas compactas de 
tracción (CT) de la configuración señalada 
en la figura A4.1 de la misma norma. Todos 
los ensayos se efectuaron a temperatura ambien 
te. 

Finalizado el ensayo de las probetas la mitad 
de cada una de ellas se destino para el examen 
de su superficie de fractura en el microscopio 
electrónico de barrido, al objeto de determinar 
el mecanismo operante en cada uno de los casos. 

3.- RESULTADOS Y DISCUSION 

Las figuras 1 y 2, que muestran las gráficas 
carga-desplazamiento de apertura del extensó
metro obtenidos en el ensayo de una probeta de 
referencia I y otra de referencia s, respecti
vamente permiten constatar los dos diferentes 
tipos de comportamiento a la fractura observa
dos. La primera de estas gráficas presenta un 
tramo lineal hasta valores de la carga muy 
próximas al máximo soportado por la probeta, 
separándose de dicha linealidad tan solo en la 
fase final del ensayo. Este tipo de curvas se 
obtiene no solo en las probetas de referencia 
I sino también en aquellas otras en que el tra
tamiento de austempering se efectuó a 325~C 

(referencia M) . Este comportamiento elástico 
de estas probetas permite, supuesto que el es
pesor de la probeta sea suficiente la obtención 
de un Krc válido. 

Por el contrario, las gráficas obtenidas en el 
ensayo de las probetas tratadas a 375~C mues
tran una desviación de la lineal~dad para valo
res de carga sensiblemente más baJos. A partir 
de este punto continua creciendo la carga de 
manera paulatina al tiempo que se van abriendo 
los labios de lá fisura, pasando por un suave 
máximo y comenzando a decrecer nuevamente de 
forma lenta en un principio para acelerarse 
posteriormente el proceso de rotura. Esto sup~ 
ne que el valor del factor de intensidad de te~ 
siones calculado según el método de lanorma -
ASTM E399 (8) implicaría una importante subes
timación de la tenacidad. En consecuencia, en 
estos casos se ha decidido efectuar una evalua
ción de esta propiedad acudiendo al concepto 
de la Energía Equivalente de acuerdo con las 
recomendaciones de la norma ASTM E9~2 (9¡. 

La Tabla 1 recoge los valores del factor de 
intensidad de tensiones (Krc o KIEE) , permi
tiendo establecer las oportunas comparaciones 
entre ellas, así como con otros materiales. Se 
observa que, dentro del margen de temperaturas 
considerado, un aumento de la temperatura de 
austempering conduce a un acentuado incremento 
de tenacidad, pudiendo considerarse los valores 
obtenidos en las probetas tratadas a 375~C equi 
parables a los registrados en aceros de baja 
aleación con un límite elástico similar (640 
MPa). Por el contrario, los bloques tratados a 
275~C que poseen una extraordinaria resistencia 
mecánica -límite elástico del orden de 1280 
MPa- sufren una apreciable merma de tenacidad. 

Por otra parte, si bien no se puede descartar 
totalmente un cierto eíecto producido por el 
cambio del tipo de probeta, la adiclón de ma
yores porcentajes de aleación permiLe que los 
bloques de 50 mm posean una tenacidad incluso 
ligeramente superior a la obtenlda en las pro
netas de menor espesor. Este es un resultado 
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de gran interés puesLO que posibilita la fa
bricación de piezas de un espesor considerable 
que mantienen unas características mecánicas 
similares a las que presentan otras más delga
das pero con menor contenido en elementos de 
aleación. 

El examen en el microscopía electrónico de 
barrido de las distintas probetas ensayadas 
pone de manifiesto las posibles causas de las 
diferencias de tenacidad observadas. La figura 
3 ofrece un aspecto de la superficie de frac
tura de una probeta tratada a 375~C. Se apre
cia la morfología predominantemente dúctil de 
dicha superficie de fractura con aparición de 
cúpulas de tamaño más o menos uniforme, alre
dedor de los nódulos de grafito. Asímismo, se 
observa que estas cúpulas o bien se encuentran 
vacías o bien contienen la totalidad del nó
dulo de grafito en su interior. La figura 4, 
obtenida por medio de la técnica de electrones 
retrodispersados, permite comprobar con mayor 
claridad la validez de este comentario. Este 
hecho indica que las microcavidades que cons
tituyen el origen de la fractura se han forma 
do por descohesión entre la matriz y el nódulo 
al no poder acompañar éste a áquella en su de
formación y no por rotura del grafito. Una co~ 
clusión en el mismo sentido se ha establecido 
por observación directa de probetas ensayadas 
en el interior de la cámara del microscopio 
electrónico de barrido (10). 

La comparación de la micrografía de la figura 
3 con las de las 5 y 6, obtenidas a los mis
mos aumentos en las probetas tratadas a 325 y 
275~c, respectivamente, apunta hacia un aumen 
to en el tamaño de los nódulos presentes en 
la fractura conforme disminuye la tempeatura 
de tratamiento. Habida cuenta que en la obse~ 
vación microestructural de las distintas mue~ 
tras no se detecta ninguna diferencia en el 
tamaño de los nódulos su origen deberá ser 
otro. Una explicación pansible se basa en la 
diferente capacidad de deformación del mate
rial en función del estado de tratamiento. En 
las probetas tratadas a 275~C a poco de prod~ 
cirse la descohesión entre la matriz y los n~ 
dulas más grandes, la relativamente pobre te
nacidad de la matriz facilita que se produzca 
una rápida unión entre las microgrietas así 
generadas y la subsiguiente rotura. Sin emba~ 
go, en las muestras tratadas a 375~C al prod~ 
cirse esta descohesión entre los nódulos de 
mayor tamaño y la matriz, la ductilidad del 
material continua siendo lo suficientemente 
elevada para permitir que continue deformán~ 
se.Como consecuencia de esta ulterior defor
mación se generan grietas en las intercaras 
ae la matriz con nódulos de menor tamaño que, 
de esta manera, intervienen en el proceso de 
rotura y apare~en en las superficies de frac
tura de las prooetas. 

Por otra parte, al disminuir la temperatura 
de austempering aparecen zonas frágiles mas 
numerosas en la superficie de fractura de las 
probetas (figura 7) entre las cavidades pro
ducidas por los nódulos de grafito. No obsta~ 
te, a causa de la morfología de la matriz 

constituida en parte por austenita fase donde 
la actuación de un mecanismo de clivaje es s~ 
mamente dificil, el tamaño de estas áreas de 
fractura frágil se encuentra siempre bastante 
limitado (11). En la referencia (7) se ofrece 
un estudio fractográfico más extenso. 

4. CONCLUSIONES 

a) Se detecta un acentuado efecto de la tempe
ra de austempering sobre la tenacidad del 
material. Este comportamiento se observa 
tanto en las muestras extraídas de los blo
ques de 12.5 O 25 mm, donde la adición de 
elementos de aleación es bastante reducida 
o en las de 50 mm en que el contenido en 
estos elementos es sensiblemente mayor. 

b) En ambos casos la máxima tenacidad se re
gistra en las muestras tratadas a 375~C, 

alcanzándose valores del orden de las me
didas en un acero de baja aleación con una 
resistencia mecánica similar. 

e) Las muestras tratadas a 275~C exhiben una 
resistencia mecánica notablemente mayor 
pero a costa de un apreciable sacriflcio 
en la tenacidad. 

d) El mecanlsmo de fractura operante en todos 
los casos es uno de coalescencia de las mi 
crocavidades generadas en las intercaras 
entre la matriz y los nódulos de grafito. 

e) Conforme disminuye la temperatura de aus
tempering aumenta el tamaño medio de los 
nódulos presentes en las superficies de 
fractura de las probetas. Una explicación 
a este comportamiento se basa en la mayor 
ductilidad que posee el material tratado 
a la temperatura más alta lo cual permite 
que se produzca una mayor deformación sin 
rotura de la matriz, facilitando la inter
vención de nódulos más pequeños en el pro
ceso de generación de cavidades por desco
hesión y coalescencia de las mismas. 

f) Al disminuir la temperatura de austempering 
se observan areas más amplias de fractura 
por clivaJe. No obstante, la presencia de 
un considerable porcentaje de austenita en 
la matriz limita fuertemente la extensión 
de estas zonas. 
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Fig.l.- Gráfica Carga-Desplazamiento de apertu
ra del extensómetro. Probeta I. 

k N 

Temperatura 
Austempering (mm) (NPa mi/2 ) (MPa m112

' , 

I 275 12,5 59 -
25 57 -
50 60 -

M 325 12,5 72 -

25 66 -

50 73 -

S 375 12,5 - 82 

25 - 98 

50 - 105 

TABLA 1 
EFECTO DE LA TENPERATURA DE AUSTEMPERING SOBRE LA 

TENACIDAD DEL MATERIAL 

• 

• 

Fig.2.- Gráfica Carga-Desplazamiento de aper
tura del extensómetro. Probeta S. 
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Fig.3.- Micrografía SEM. Superficie de fracrura 
de una probeta de referencia S. Imagen de elec
trones secundarios. 

Fig.4.- 11icrografía SEH. Misma zona que la 
imagen anterior pero obtenida con electrones 
retrodispersados 

Fig. 5.- ~Hcrografía S~L Superficie de frac
tura de una probeta de referencia 11. 

F1.g. b.- Hicrografía SEN. Superficie de fractu
ra de una probeta de referencia r. 

Fig. 7.- Micrografía SEM. Zonas frágiles en una 
probeta de referencia I. 
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INTERGRANULAR BRITTLE FRACTURE IN LOW ALLOY STEEL 
E. Kantidis • B. Marini • P. Soulat 

CEA • CEREM/SRMA Centre d'études de Saclay (FRANCE) 

Abstract. In this study, the local criterion of cleavage fracture, derived by Beremin, was used in the case of pure 
intergranular brittle fracture of a A533 Cl1 type steel wich was embrittled with special heat treatments. Pure 
intergranular fracture is observed up to -160°C for smooth tension specimens and up to -9ooc for notched tension 
specimens. The application of the statistical local approach of F.M Beremin model leads to a Weibull modulus of 9 
and a clear bilinearity in the Weibull plot. The value of Weibull modulus is particularly low in comparaison with 
those obtained in the case of cleavage fracture for unsegregated material. The observed bilinearity may be implied 
by two concurent distributions with independent statistical parameters. Each individual distribution is found to be a 
two parameters Weibull distribution. A new bimodal local fracture criterion was derived for intergranular brittle 
fracture. This model could predict the temperatura dependence of fracture toughness. 

Résumé. Dans cette étude le critere local pour la rupture fragile, établi par Beremin, a été utilisé dans le cas de la 
rupture intergranulaire d'un acier de type A533 Cl1 fragilisé par un traitement thermique spécial.la rupture 
intergranulaire pure a été observée en dessous de -160°C pour des éprouvettes de traction lisses et en dessous de -
90°C pour des éprouvettes axisymétriques entaillées. l'application de l'approche locale statistique de F. M.Beremin 
conduit a un module de Weibull égal a 9 et une bilinearité marquée sur le diagramme de Weibull. La valeur du 
module de Weibull est particulierement basse par rapport a celle obtenue dans le cas de la rupture par clivage pour 
les aciers qui n'étaient pas ségrégées. La bilinearité observée peut s'interpreter par deux distributions conc;:urentes 
avec des parametres statistiques indépendants. Chaque distribution individue! obeit a la statistique de Weibull a deux 
parametres. Un nouveau modele bimodal pour la rupture intergranulaire a été établi. Ce modele pourrait prevoir la 
variation de la ténacité avec la température. 

1. INTRODUCTION 

Segregation of impurities (P,S ... ) to grain boundaries 
during heat treatments of low alloy steels may induce 
intergran u lar fracture, in local brittle zones (ghost 
fines), leading to low values of Charpy V impact properties 
and of fracture toughness (Kic)[1]. 
The aim of several works on this problem is to determine 
by the local approach of fracture how this population of 
brittle zones (weakest links) can affect the parameters of 
!he Weibull statistics used for modelling the brittle failure 
probability. 
In the present work, the Beremin local approach, initially 
proposed for the pure cleavage fracture, is applied in the 
case of pure intergranular fracture in a special heat 
treated material. Application for construction steels can be 
derived. 

2. THE F.M. BEREMIN MODEL 

The Beremin model for brittle fracture of low alloy steels 
[2] is based on !he critica! stress concept and on the 
assumption of a certain statistical distribution of the size 
of defects at the origin of the fracture. Using the weakest 
link theory and assuming that brittle failure cannot occur 
without any plasticity, i! is possible to express the 
probability of failure Pr of a structure having a plastified 
volume Vp in a form similar of !hose proposed by Weibull 
[3] 

where 

crw is named the Weibull stress. 
cr u is the val u e of crw for a probability of failure of 0.63. 
m is a measurement of the scatter of crw. In theory, it 
depends only on the distribution of the defects size [4]. 
cr, is the maximal principal stress in the volume dV. 
V0 is a volume, characteristic of the material, which have 
to be large enough to contain several defects and small 
enough to be considerad as uniformely loaded in any case of 
stress distribution. 
To obtain the values of cru and m for a given material, tests 
and elastoplastic finite element computations of notched 
tension specimens have to be performed. 
One sketch of the specimens used in the present study is 
presented in figure 1. The tests give values of average 
strains and stresses at fracture. The elastoplastic finite 
element computations give the stress and strain state and 
oermit the calculation of the Weibull stresses at fracture 
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for each specimen. Thls caiculatlon ls performed for the 
glven value of V0 and assumlng a value of m. The results 
are fltted by the equatlon (1) and a new val u e of m ls 
found. The determlnatlon of m ls performed untll !he value 
obtalned by the flt ls the sama than those usad lo calculate 
the Welbull stresses. 

60mm 

R • 2.4 mm 

~ --- -- -- ---- ----
¡..-: 

~ G 01:1 

S CQ 

1 
1 • 

Figure 1 : Axlsymetrlc notched tenslon speclmen 
(AE 4-6 type). 

3. MATERIAl 

In order to produce pura lntergranular type of fracture, a 
A 533 type steel wlth a phosphorus content of 170 ppm 
(tabla 1) was austenltlzed at 11 oo•c durlng 1 hour, 
quenched In oll, temperad al 630•C durlng 2h and 
sub]ected to a slep coollng heat lreatment between 600 and 
47o•c. Thls step coollng heal treatment has been usad lo 
promete the lntergranular fracture as In [5]. The 
resultlng mlcrostructure ls balnito-martensltlc wlth a 
prior average austenltlc graln slze of 250 ¡.J.m. Thls 
mlcrostructure ls of the sama type than !hose found In 
soma strongly segegated ghost llnes of heavy forglngs and 
speclally In tha undercladed H.A.Z of pressura vessal 
steels. 

e Mn SI Cr NI Mo S 
0.20 1.38 0.25 0.15 0.83 0.49 0.009 

p Cu Al Nb Ti As Sb 
0.017 0.14 0.024 0.006 0.005 0.0017 0.0006 

Tabla 1 : Chemical composition of the A533 type steel with 
high phosphorus content (% wt). 

The heat treatment has strongly increased the yield stress 
for 0,2 % of plastlc deformation (Y.S.) and the ultimate 
!ensile stress (U.T.S.) and has reduced !he uniform 
elongation (U.EI), the total elongation (El.) and the 
reduction of area (R.A.) (table 11). 

Y.S. U.T.S. U.EI. El. R.A. 
(MPal (MPal (%) (%) (%) 

As 484 628 10.2 24.2 68 
received 

Heat 695 803 7.7 19.4 60 
treated 
Shift +211 +175 -2.5 -5.5 - 8 

Table 11 : Tensile properties at room temperatura before 
and after the heat treatment for the A 533 type steel with 
high phosphorus content. 

4. EXPERIMENTAl RESULTS 

To apply the local approach of brittle fracture of F.M. 
Baremln to the lntergranular fracture, 32 notched tenslon 
speclmens (Figure 1) were testad betwaen the liquid 
nltrogen temperatura and ·90 •c. All these speclmens 
were extractad in the transversa dlrectlon of the plata. 
After each test, the speclmens were examinad and pura 
lntergranular fracture was found for all the speclmens. 
Elastoplastlc flnlte elements computatlons were made to 
slmulate the mechanlcal behavlor of the testad speclmens. 
The results were flrst usad to derive for each speclmen the 
crltlcal stress whlch ls !he maxlmum principal stress 
correspondlng to fracture. The dependance of the crltlcal 
stress wlth !he temperatura appears In figure 2. 
lt ls dlfflcult to define a crltlcal stress for the all 
experimental temperatura ranga but a maxlmum crltlcal 
stress for test temperaturas between -1so•c and -eo•c 
seems to axlst. The scatter of the crltlcal stress appears to 
be temperatura dependan!. 

2000 
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íi 8 ~ 1600 o 

~ 
Cñ 
;¡¡ 
.!::! 
·'E 
(.) 

1400 
o o 

1200 1 
1 

411 Smooth speclments 1000 
o Notched speclments 

8 o o !.....I...J....I....I....I...I...I...J....I....I...J!...I..J....I....I....I...I...I . ..I...J.....I...J"-'-.1 

-200 ·180 -160 -140 -120 ·1 00 -80 
Test temperatura (°C) 

Figure 2 : Critica! stresses for the smooth and the notched 
tension specimens. 

Smooth !ensile specimens have been tested at -196°C, 
-175 oc and -160 •c. The examinations of the fracture 
surfaces of these specimens show that the· fracture mode 
was intergranular. The comparison of the critica! stresses 
measured for the notched and the smooth tension specimens 
exhibits an importan! difference of about 300 MPa 
between the two types of specimens. This behaviour can be 
related to a size effect or a geometry effect. For the F.M. 
Beremin model, this effect would be purely a size effect. 

5. LOCAL APPROACH APPLICATION 

Using the previous finite elements computalions, the 
parameters of the local approach criterion are evaluated 
as describe above. The value of !he characteristic volume 
V0 was choosen equal to 
(200 J.lm)3. The parameters m and cru are found to be 
respectively equal to 9.18 and 361 O MPa (Figure 3). But 
it is clear that the correlation of the linear regression in 
the Weibull plot is rather poor because of the quasi 
bilinear behaviour. 
The basic Beremin model do no! describe the set of data in a 
satisfactory way. So it is necessary to develop a new model 
in order to describe the intergranular fracture. 
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,.. .... ... 

.............., Ln(Ln(1/1·Pr) = ·75.204 + 9.18 Ln(Sw) R= 0.93328 

2 

t:-1 
....1 
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·3 
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7.7 7.a 7.9 a a.1 8.2 8.3 
Ln (SW) m .. Q.13 

Figure 3: Determlnatlon of the Welbull parameter m In the 
case of pura lntergranular fracture. 

6. THE PROPOSED LOCAL CRITERION TO 
INTERGRANULAR FRACTURE 

Let conslder a componant whlch has two lndependent means 
of lntergranular fallure, A and B. For each mean we 
assoclate a probablllty of fallure PA et Pe. PA ls the 
probablllty of fallure should mean A be present alone and 
P B ls the the probablllty of fallure should mean B be 
present alone. 
The probablllty of non-fallure of a componen! ls then the 
product of the two Individual probabilltles of non
fallure[6].[7]: 

1-Pr .. (1-PA)(i-PB) (3) 

Solvlng for the total probablllty of failure, PT, yields 

PT "'1-(1·PA)(1-PB) (4) 

lf each mean of fallure obeys the two-parameter Welbull 
dlstrlbutlon, then equatlons 1 and 4 yield 

mA mB 
0 w 0 w PT= 1-exp(-(-) -(-) ) ( 5) 
suA suB 

Thls failure probability function contains four adjustable 

parameters, mA, mB, SuA, SuB. But the estimation of the 
parameters mA end me from the application of the two
parameters Weibull distribution separatly alloy us to 

adjust only the parametres SuA and SuB· 
The application of two-parameters Weibull distribution in 
each population separatly gives (ignoring censored data 
tecnique )[8].[9]: 
For population A: mA=49.34, O'uA=2002 
For population B : ms=8.23, O'uB=2959 
In the relation 5 we acossiate a Welbull stress (O'w) with 
a certain probability of failure. This Weibull stress is 
strongly dependen! of m (equation 2). The estimation of the 
Weibull stress has therefore to be performed with common 
m p.e this obtained when we consider the two parameters 
Weibull distribution for all experimental data (m=9. i 8). 
The new local criterion for intergranular fracture can be 
written: 

( 6) 

wlth 

Experimental data are pioted wlth equatlon 6 In figure 4. 
In the same figure !he two parameters Welbull 
dlstrlbutlon ls reportad. The blmodal dlstrlbutlon 
correctly describe the experimental data. 

2200 2600 3000 3400 3800 
Sw(m .. Q.18) 

Flg. 4. Comparalson of two and tour parameters Weibull 
Statistlcs 

7. APPLICATION TO CRACK TIP PROBLEM 

The proposed criterlon can be used to predlct the fracture 
toughness as the stress strain distributlon ahead of the 
crack tip is known and the parameters of the statistical 
model for each Individual population are already estimated 
[2].[1 0].[11]. 
Theoretical prediction, In respect with experimental data 
of fracture toughness, with m=8.23 O' u= 2 9 59 
(parameters of the B population) and with m=49.34 
O' U=2002 (parameters of the A population) for a 
probabílity of 5% and 95%, is given in figure 5. 

--K1c(Pr=5%) A Pr!:95 300 - ·- K1c(95%) A 1 ¡¡;-
- -·-- K1c(5%) B 

~ 250 1 
E -··---- K1c(95%) B 

Cf. 200 1111 experimental results 1 
~ 1 • 
(,) 

150 
;¿ 
(,) 100 

S2 
50 

o 
-200 150 ·1 00 ·50 o 50 

Température (0 C) 

Fig. 5. Prediction of fracture toughness from statistical 
parameters of two populations 
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8. CONCLUSIONS 

The appllcation of Beremln model to the intergranular 
fracture leads to a low value of Weibull modulus lndlcatlng 
a large scatter in the results assoclated wlth peor fit of the 
data. '-
Further analysls of results can be lnterprj~tated by two 
concurent dlstrlbullons of results wlth lndependent 
stallstlcal parameters. Each Individual distrlbution ls 
found to be a two-parameters Welbull dlstrlbutlon. 
A new bimodal local fracture criterlon was derivad for 
lntergranular fracture. This model could predlct the 
temperatura dependence of fracture toughness. 
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LOIS DE FISSURATION DES ACIERS MARTENSITIQUES A 9 - 12 % CHROME 

AUTEURS C. GABREL - COUSAERT, J. LECOQ, A. VANDERSCHAEGHE 
GEC ALSTHOM - STEIN INDUSTRIE 
59390 LYS-LEZ-LANNOY 

Résumé. Les aciers martensitiques a 9 % Cr (AS~lE grade P91) et 12 % Cr ( DIN X 20 Cr Mo V 12.1) 
sont couramment mis en oeuvre en soudage et cintrage par la Société Stein Industrie. Pour la 
conception il est nécessaire de connaitre les vitesses de fissuration de ces matériaux et de 
leurs soudures. 
Les auteurs ont mesuré les valeurs seuil de AK et les vitesses de fissuration a 20°C et 550°C 
pour R = 0,1. Les résultats montrent une accélération de la vitesse de fissuration d'un facteur 
3 entre 20 et 550°C. En outre, a 550°C, a été étudiée l'influence du rapport R pour les maté
riaux de base entre R = 0,05 et 0,9. Les résultats révélent une décroissance linéaire du seuil 
de non fissuration en fonction de R du type AKo (R) (1 - o{R) AKo(o). 

Abstract. Martensitic steels with 9 % Cr (ASME grade P 9 1) and 12 % Cr (DIN X 20 Cr Mo V 12 1) 
are currently bended and welded by Stein Industrie. For our purpose it was necessary to know the 
crack growth laws of these materials and weldments. 
The authors have studied the threshold values and crack growth rates for weldments at 20oC and 
550oC for R = 0,1. The results show an increase of the crack growth rate of a factor 3 between 
room temperature and C. Moreover at 550°C the influence of the ratio R has been studied only 
for base material in the range of 0,05 and 0,9. The results show a linear decrease of threshold 
value relating to R according to the relation AKo ( R) = ( 1- o{R) AKo (o). 

l. INTRODUCTION 

STEIN INDUSTRIE a une grande experlence dans 
l'utilisation des aciers alliés au Cr - Mo 
qui sont mis en oeuvre par soudage et cin
trage pour la réalisation de surchauffeurs, 
tuyauteries et collecteurs. Parmi ceux-ci, 
les aciers martensitiques a 9 % chrome (gra
de P91 développé par ORNL) et a 12 % chrome 
(X 20 Cr Mo V 12. 1 développé par MANNES~!ANN) 
sont largement utilisés. Les lois de fissu
ration des assemblages soudés ont été étu
diées. 
Dans cet article, nous présenterons d'abord 
les résultats obtenus a 20°C et 550°C pour R 
= 0,1 pour le métal de base, la zone affec
tée thermiquement et la soudure. Ensuite, 
l' influence du rapport R pour le métal de 
base a 550°C est discutée. 

2. MATERIAUX UTILISES 

Les caractéristiques chimiques et mécaniques 
sont garanties par les normes DIN 17175 pour 
l'acier X 20 Cr Mo V 12.1 et SA 335 pour 
l'acier grade P91. Les structures générale
ment observées sont présentées figure l. A 
noter que si la structure de l'acier grade 
P91 est entiérement martensitique, l'acier 

X 20 Cr Mo V 12.1 peut contenir jusqu'a 5 % 
de ferrite. 

3. REALISATION DE L'ETUDE 

3.1 FABRICATION DES ASSEMBLAGES 

Cette étude a été menée d'une part sur des 
assemblages soudés d'une tuyauterie de dia
métre extérieur 320 mm et d'épaisseur 62 mm 
en acier X 20 Cr Mo V 12.1 et d'autre part 
sur des assemblages soudés d'une tuyauterie 
de diamétre extérieur 390 mm et d'épaisseur 
50 mm en acier grade P91. Dans le premier 
cas, les soudures ont été réalisées par un 
procédé automatique (TIG + SMA\-1 + SAW) alors 
que dans le second cas, un procédé manuel a 
été utilisé (TIG + SMAW). Aprés soudage, un 
traitement thermique de revenu a été effec
tué. 

3.2 EPROUVETTES UTILISEES 

Les éprouvettes de type CT 15 (conformes a 
celles décrites dans NFA 03180) ont été pré
levées dans le métal de base, la zone affec
tée thermiquement et la soudure comme indi
qué figure 2. 
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3.3 METHODE EXPERIMENTALE 

Les lois de PARIS et les valeu~s du seuil de 
non fissu~ation AKo ont été déterminées. 

AKo est défini comme étant le niveau de 
AK correspond~~t a une vi tes se de fissu~a

tion égale a 10 mm/cycle(A 03404,1,2), Les 
conditions expérimentales sont les mémes que 
celles adoptées lora d'une étude précédente 
(2,3,4), a savoir : 

- fréquence d'essai 10Hz 
- suivi de fissuration par méthods électri-
que a cou~ant continu pulsé. 

4. RESULTATS 

4.1 COMPORTEMENT A 20'C ET A 550'C 
POUR R = 0,1 

Les réeultats obtenus sont donnés dans le 
tableau 1 pou~ les essais ef'fectués a 20'C 
et dans le tableau 2 pour ceux effectués A 
550'C. Les courbes da/dN en fonction de AK 
co~~espondant au métal de base sont illus
t~ées figu~e 3. Nous avene mis en évidence 
les éléments suivants pou~ chacun des deux 
acie~s : 
- pou~ ce qui est de la loi de PARIS, quelle 
que soit la tempé~atu~e d'essai, il n'y a 
pas de diffé~ence significativa de compo~te
ment ent~e le rnétal de base, la zone affec
tée the~miquement et la soudu~e. Le domaine 
d'applicatiol!

3
de la_ 6loi de PARIS s'éte~d 

d 1 envi~on 10 -~ 10 ~!)! pa~ cycle a 20 e 
pou~ envi~on10 a 10 mm pa~ cycle a 
550'c. Le compo~tement en vitesse de fissu
ration peu t done ét~e déc~i t pa~ une seule 
loi. Nous voyons que pou~ les tempé~atu~es 
élevées, la valeu~ de m chute, ce qui est en 
bon accord avec les ~ésultats de la littéra
ture (5,6). A 550'C, pou~ un méme AK, les 
vitesses de fissuration sont tres sensible
ment augmentées pa~ ~apport a celles obte
nues a zo'c (jusqu 1 a 3 fois plus). 

- Les courbes (da/dN) fonction de AK obte
nues a sso'c présentent une "bosse" dans la 
zone des AK proches de AKo, ce qui n 1 est 
pas observé a zo'c. Dans cette région, pour 
un AK donné, la fissure se propage plus vite 
que ne le laisserait prévoir la loi de PA
RIS. 

A 20' C pour 1' acier 20 Cr f•1o V12 .1, et 
bien que les différences mesurées entre les 
valeurs de t>Ko soient faibles, on constate 
que c 1 est le métal de base qui a le AKo le 
plus faible, la zone affectée ayant le plus 
fort /:;. Ko. Pour l' acier grade P91, les va
leurs obtenues pour les différentes zones ne 
sont pas significativement différentes. 

A C, /::¡,Ko obten u pour le métal de base 
est voisin de ce luí o btenu a 20 oC pour ce 
qui est de 'acier X 20 Cr No V 12.1 alors 
qu'il est notablement plus élevé dans le cas 
de l'acier grade P 9.1 (5,4 ou 5,7 MPa Vffi a 
comparer a 3,5 MPa VID). L'effet de l'oxyda-

tion a haute température conduisant a une 
augmentation de la valeur du seuil de non 
fissuration qui a été expliqué par J.E KING 
(7) est dans ce dernier cae mis en évidence. 

4.2 INFLUENCE DU RAPPORT R A 550"C 

L'influence du rapport R n'a été étudiée que 
pour le métal de base. Les résultats obtenus 
sont donnés tableau 3 et illustrés figures 4 
et 5 pour R 0,1- 0,5 et 0,7. Comme on 
peut le constatar, pour chacun des deux ma-
tériaux 1 

1 influence du R dans le 
domaine oü la loi de s 'applique est 
faible. Par contra, dane la zona des AK pro
ches de AKo, une influsnce du rapport R sur 
,o, Ko est miss en évidence : plus R est grand 
plus AKo est pstit. I1 ne semble y avoir 
que peu de différence entre les résultats 
obtenus pour l'acier X 20 Cr Mo Vl2.1 et 
l'acie~ grade l? 91. Les essais effectués a 
chaud se caractérisent par la présence d'un 
film d 1 oxyde épais et compact dans la zona 
des AK prochee de A Ko alors qu' 11 est plu
tOt strié dans la zone concernée par la loi 
de PARIS. Des exemples typiques sont donnés 
figures 4 et 5. 
L'étude de 1 'influence du rapport R a été 
complétée pour l 1 acie~ grade P91. Les résul
tate obtenus pour R = 0,05, 0,3 et 0,9 sont 
donnés tableau 3. La courbe ~Ko fonction de 
R obtenue pour l 1ensemble des valeurs mesu
rées sur chacun des deux matériaux est pré
sentée figure 6. Il appara1t une décroissan
ce de ~Ko qui est linéaire et peut s 1écrire 
sous la forme AKo(R) = (1-.I,.R)A.Ko(o) avec 

.J.. = o' 307. 

5. CONCLUSION 

a) Cette étude montre que les lois de PARIS 
sont eimilaires pour le métal de base, la 
soudure et la zone affectée thermiquement, 
que ce eoit a 20'c ou a e et quel que 
soit le matériau étudié. D 'autre part, les 
deux matériaux ont des lois similaires. 

b) Les valeurs des seuils de non fissuration 
obtenues a 20'c sont plus faibles pour l'a
cier grade P91 que pour l'acier X 20 Cr Mo V 
12.1. Ces valeurs sont par centre similaires 
a sso'c. 

e L'influence de la température sur la for
me de la courbe (da/dN) fonction de /).K est 
importante surtout du c6té des faibles ~K. 
L'influence de l'oxydation sur la valeur de 
AKo pour diverses valeurs de R est bien 
mise en évidence. 

d) le seuil de non fissuration déc~oit li
néairement en fonction de R, le meme cornpor
tement étant mis en évidence pour 'acier 
grade 9.1 et l'acier X 20 Cr Mo V 12 .. 

Les auteurs remercient la 
INDUSTRIE pour leur avoir per

mis de publier ces résultats. 
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MATERIAL PARIS LAWS THRESHOLD VALUES 
¡ (mm/cycle) - (~lPa Viñ) AKo (MPa Viii) 

Ak3,041 BASE ~lA'I'ERIAL P91 ( da/dN) = 3 23 10 3,5 
1 

(da/dN) = 2,6 10 AK3 ,23 X 20 Cr Mo V 12.1 4 5 - 5 5 

WELD P9l (da/dN) " 2 97 10· .O.k3 ,06 3 - 3,5 

X 20 Cr Mo V 12.1 (da/dN) .. 5 5 10 A K3, 05 5 3 - 6 

FUSION LINE P91 (da/dN) " 6 59 10' Ak2' !5 3,5 - 4 

X 20 Cr Mo V 12.1 (da/dN) " 8,7 10 AK2 ,89 6 - 7 

'I'able 1 PARIS LAWS and Threehold Valuee at 20'C (R = 0,1) 

MATERIAL PARIS LAWS 'I'HRESHOLD VALUES 
(mm/cycle) - (MPa Viii) AKo (MPa Viñ) 

BASE MATERIAL P91 (da/dN) = 8,57 10-8 Ak2,37 5 4 - 5 7 - 5 75 

X 20 Cr Mo V 12.1 (da/dN) = 5 6 10-8 AK2,52 interpolated 5 7 

WELD P91 (da/dN) = 2,30 10-7 Ak2,11 1 

X 20 Cr Mo V 12.1 (da/dN) = 9 2 lO AK' ,41 1 

FUSION LINE P91 (da/dN) = 1,42 10' ó.k2,25 1 

X 20 Cr Mo V 12.1 (da/dN) = 1 3 1o· AK2,3 1 

Table 2 PARIS LAWS and Threshold Values at 550'C (R = 0,1) 

MATERIAL PARIS LAWS THRESHOLD VALUES 
(mm/cycle) - (MPa Viii) AKo ( MPa Viñ) 

0,05 P91 (da/dN) = 3,05 10 -7 ó.Kl ,98 6,06 - 5,4 

X 20 Cr Mo V 12.1 1 1 

0,1 P91 ( da/dN) = 8 57 lo-8 A.k2' 37 5,4 - 5,7 - 5,75 

X 20 Cr Mo V 12.1 (da/dN) = 5,6 10-8 ÁK2, 52 interpolated 5,7 

0,3 P91 1 5 6 - 5,14 - 4,8 

X 20 Cr Mo V 12.1 1 1 

P91 (da/dN) = 8,25 10-7 Ak1' 70 4,7 - 5,3 1 

X 20 Cr Mo V 12.1 (da/dN) = 1,3 10-7 i1K2, 3 5,4 

0,7 P91 (da/dN) = 4,55 w· Akl ,91 5 - 4,1 

AK1,97 1 

X 20 Cr ~1o V 12.1 (da/dN)= 3,510 4,9 

0,9 P91 (da/dN) = 9,90 10- 10 Ak5,19 4,0 - 4,5 

X 20 Cr Mo V 12.1 1 1 

TABLE 3 Influence of R at 550"c for base materials 
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INFLUENCIA DEL TRATAMIENTO TERMICO SOBRE LA NUCLEACION Y PROPAGACION 
DE GRIETAS POR DEFORMACION CICLICA EN LA ALEACION Ti-6Al-4V. 

F. Gil, M.Marsal y J.A.Planell. 
Departamento de Ciencra-de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica. 
E.T.S Ingenieros Industriales. Universidad Politécnica de Cataluña. 

Av.Diagonal 647. 08028-Barcelona. 

Resumen. En el presente trabajo se ha estudiado el proceso de 
nucleación y crecimiento de grietas por deformación cíclica en la 
aleación Ti-6Al-4V en las microestructuras "mill-annealed" (MA) y 
las tratadas térmicamente en región B y enfriadas lentamente (T) y 
mediante temple (M). Se ha determinado la curva cíclica de tensión
deformación y de reblandecimiento cíclico. Se han analizado las 
grietas superficiales y la penetración de éstas hacia el interior de 
la probeta, así como el estudio fractográfico de las probetas 
llevadas a rotura por deformación cíclica. 

Abstract •. crack nucleation and crack propagation of cyclically 
deformed Tl-6Al-4V alloy have been investigated in the present work 
Three different heat treatments were given to the alloy giving ris~ 
to three different microstructures: "mill-annealed" or as received 
material (MA), "basket weave" after a heat treatment at 1040°C during 
an hour followed by slow cooling (T) and "martensite" after the same 
heat treatment but followed by water quenching (M). The surface 
cracks and their growth towards the center of the specimen has been 
analyzed by means of scanning electron microscopy. The fracture 
surfaces have been also studied using this same technique. 

l.INTRODUCCION. 

159 

Las aleaciones de Titanio pueden ser 
tratadas térmicamente yjo conformadas en 
un amplio rango de condiciones, lo que 
da lugar a diferentes microestructuras 
que corresponden a distintas propieda
des. 

Las microestructuras de la aleación 
Ti-6Al-4V se pueden dividir en dos gru
pos: aquellas que han sido tratadas 
térmicamente en el campo de estabilidad 
de las fases a+B y las que han sido 
procesadas en la región de la fase B. 
Las diferencias en la microestructura 
residen en la morfología de la fase a. 
En el primer caso, se produce una micro
estructura de granos a no transformados 
prácticamente equiaxiales en una matriz 
B. Al enfriarla lentamente se produce la 
transformación B-- a+B con una morfo
logía denominada "mill-annealed" consti
tuída por granos equiaxiales a y granos 
de placas de Widmanstatten a rodeados 

por fase B no transformada. En el segun
do caso, el calentamiento debe ser por 
encima de la temperatura B-transus (-
1040°C) lo que provoca un rápido creci
miento de grano (1). Al enfríar lenta
mente los granos de B transforman en 
placas de Widmanstatten a rodeadas de B 
residual. Si el enfriamiento es rápido 
se produce la transformación martensíti
ca B-- a' de morfología acicular. 

2 • METO DO EXPERIMENTAL. 

La aleación Ti-6Al-4V utilizada en el 
presente trabajo fué gentilmente donada 
por Industrias Quirúrgicas de Levante, 
S.A. en forma de barras cilíndricas que 
habían sido forjadas a 950°C y posterior
mente recocida a 700°C durante 2 horas y 
enfriadas al aire. La composición quími
ca se muestra en la Tabla I y la micro
estructura "mili annealed" de recepción 
se muestra para una sección transversal 
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para 

Tabla I. Composición qu1m1ca 
Ti-6Al-4V, objeto del 

quími
la norma 
forjado 

la aleación 

Fig.l. Estructura "mill-annealed". 

{!na parte de las de se 
Sometieron a un tratamiento térmico por 
encima de la temperatura B - transus 
(1040°C) duran~e una hora en atmósfe:a de 
Argón. Poster1ormente, unas se enfr1aron 
en el interior del horno obteniendo unas 
microestructuras de placas a de Widmans
tatten con fase B rodeando dichas 
como muestra la .2 las 
templaron en , resultando una 
estructura a' como la que 
se muestra en la Tanto el materi-
al MA 1 T y M han sido ensayados está
ticamente en orden a evaluar el límite 
elástico, resistencia a tracción, elon
gación y la estricción. 

Fig.2. l'licroestructura obtenida después de man
tener la muestra a 1040ºC una hora enfriado 
luego al horno. 

Fig.3. Estructura 

Las superficies de las probetas se 
lieron y atacaron con una mezcla 
ácidos fluorhídrico y nítrico en disolu
ción acuosa. Estas se sometieron a ensa
yos de deformación cíclica de tracción-
compresión en una servohidráuli
ca Instron de 100 KN de capacidad 
control de deformación con R =-1. La 
velocidad de deformación en todos los 
ensayos fué de 6. 5.10-3 s-1

• Las 
tudes de deformación utilizada fueron de 
5.10-3

, 7.10-3 y 12 .10-3
• Se ensayaron en 

cada caso, diferentes probetas a dife
rentes números de ciclos en orden a 
observar la nucleación y 

de las 
una de las microestructuras 
amplitud de deformación se 
menos, una probeta a rotura. 

Para cada 
para cada 

por lo 

Las probetas una 
van mediante un 
de Barrido las 
posteriormente, se cortan 
mente para observar la 
las grietas hacia el 
rial. Así mismo se estudian las 
cies de fractura para cada 
microestructuras y para cada 
deformación. 

3.RESULTADOS EXPERIMENTALES. 

Los resultados de los 
ción realizados para 
cada una de las 
indican en la Tabla II. 

de trae

Tabla II. Características mecánicas a 

T 
~~ 

860 
894 

992 
1080 

6 
4 

15 

de 
se 

Estos resultados son los valores medios 
de cuatro ensayos de tracción para cada 
microestructura, que pueden variar con 
los resultados de otros autores, debido 
a la gran de las 
mecánicas con la del 
la Tabla II se 
bilidad de las 
res es considerablemente menor 
microestructura recocida en la 
a+B, siendo ésta la de mayores 
de resistencia. 

ción 
todas 

satura
cíclico para 

de deformación 
observándose dicho 

ciclo hasta 
tura. La Fig. 4 muestra las curvas de 
reblandecimiento cíclico para el materi
al MA, T y M. La tensión máxima en el 
primer ciclo es superior el materi-
al MA que para el M y respecto al 
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T, lo que está de acuerdo con los valo
res obtenidos de limite elástico y re
sistencia, obtenidos para cada una de 
las microestructuras. 

''"' 

'" 
100¡........,. ..... ,.,""""-"'--""-""-""-""-""-_,,_;;;·"~'''.:-, "' 

" 
LIO 

Fig.4. Curvas de reblandecimiento cíclico. 

Para todas las amplitudes de deforma
ción, el material MA tiene un número de 
ciclos a rotura superior a los tratados 
en la región B asi como un mayor número 
de ciclos para la nucleación de la 
grieta; resultados que se muestran en la 
Tabla III. Los valores de número de 
ciclos para nuclear la grieta se obtuvie. 
ron con las probetas no llevadas a 

rotura, los ensayos se detuvieron en el 
momento, que era posible observar grie
tas en su superficie. Para ésto fué 
necesario que para cada amplitud de 
deformación y para cada material se 
fueran ensayando probetas a números de 
ciclos cada vez menores. 

En la Tabla III, también se muestran los 
valores de daño acumulado, es decir la 
deformación plástica relativa al número 
de ciclos de deformación ciclica, resul
tando ser mayor para el material MA que 
para el T y estos respecto al M. 

Cabe señalar, que la tasa de reblandeci
miento ciclico es superior para el mate
rial MA que para los materiales recoci
dos por encima de B-transus, pudiéndose 
interpretar por una mayor densidad de 
dislocaciones móviles en la microestruc
tura MA y deberá ser estudiado con mayor 
detalle, mediante microscopia electró
nica de transmisión. 

Tabla III. Número de ciclos para nucleación de 
grieta (No), para rotura del material (Nr).~ 
razón entre ambos. Daño acumulado en nucleac1on 
E(No) y para rotura E(Nr). 

No=BOOO No=3500 No=4000 
Nr=23187 Nr=8771 Nr=14302 

No/Nr=0,34 No/Nr=0.39 No/Nr=D.28 

.20 E(No)=1.40 E(No)=1.12 

.28 E(Nr)=3.51 E(Nr)=4.00 

No=200 No=200 
Nr:::':l182 Nr=916 Nr=850 

'/x 1 o 
1 

No/Nr" o' 1\1! No/Nr~n. No/N!-~0./.'i 

=0.69 =0. 12 
=2.66 =0.51 

No=100 No=15 No=15 
Nr::o2ll Nr=126 Nr=75 

12x1 No/Nr=ü. No/Nr=O .12 No/Nr=O. 20 

=1 69 =0.27 22 
::o3. =2. . 01 

A partir de las curvas de tensión-defor
mación ciclica para las microestructuras 
MA, T y M de la Figura 5 construida para 
la deformación plástica y la tensión 
máxima de saturación para cada ensayo a 
las diferentes amplitudes de deformación 
total analizadas, se observa que en la 
estructura MA no hay endurecimiento 
ciclico al aumentar la amplitud de de
formación desde l.lo-> mientras que 
existe endurecimiento para el 
material T y más acusadamente en el 
material M. A partir de estas curvas de 
tensión-deformación ciclica 
decir que el limite elástico 
ción ciclica para el material MA es de 
unos 700 MPa, mientras que para los 
materiales recocidos en la región B son 
inferiores a este, siendo 600 MPa para 
el material T y M. 

lOO 

'"' 

Fig.S. Curvasde tensión-deformación cíclica. 

La nucleación de grietas en el material 
MA a elevadas amplitudes de deformación 
parece iniciarse en bandas de desliza
miento dentro de los granos equiaxiales 
a a pocos números de ciclos en relación 
a la vida a fatiga del material. Este 
inicio de grieta es claramente diferente 
al producido en el Titanio puro, que 
en éste son iniciadas en las que 
se forman por deformación. Los granos 
hexagonales a del Ti-6Al-4V contiene 
gran cantidad de Aluminio estabiliza 
la fase a y facilita el 
para la acomodación de la deformación en 
lugar del maclado (2). 

Al disminuir la amplitud de deformación 
parece observarse un cambio de comporta
miento en la nucleación de la grieta, 
produciéndose en las interfacies ajB, 
lugares en los cuales existe una elevada 
intensidad de tensiones. Este tipo de 
nucleación de grietas es común en muchos 
materiales polifásicos, como las alea
ciones de aluminio (3) y en aceros (4). 

En ocasiones y a elevadas amplitudes de 
deformación, se observa que la nuclea
ción de la grieta ocurre por fractura o 
descohesión de los granos de fase a 
primaria, como se observa en la Fig.6, 
apreciádose orificios en la superficie 
de la probeta del tamaño de los granos, 
estos actúan como inciadores de la 
ta. Este tipo de nucleación de 
ha sido observado por Gilbert y Piehler 
en aleaciones de Ti-6Al-4V con microes
tructura "mill-annealed" (5). 
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Fig.6. Corte longitudinal de una probeta MA, 
observándose descohesión de grano~ . Cada 
trazo representa m. 

A amplitudes de deformación menores en 
el material MA y en el material T en 
todas las amplitudes , el ini
cio de grieta se 
te en las 
área-volumen de fase a será 
estructuras recocidas en B 
tadas en la región a+B, máxima 
~ra la estructura martensítica (inter
facie a'-B). 

Al realizar un corte 
probetas MA, se observa poca 
ción de las hacia el 
del material en el estado I, la 
ción que se ha dado por diversos autores 
( 2) ha sido que los límites de grano 
ofrecen una barrera efectiva a la 
gación de la grieta. Esta 
dad del estado I provoca la 
de detectar la grieta medio de ensa-
yos no destructivos, este estado 
el que ocupa casi el 80% de la vida a 
fatiga. 

En el caso del material T, para ampli
tudes de deformación bajas, parece que 
la nucleación de se produce 
fundamentalmente a de interca-
ras a-B y a través de las mismas, como 
se observa en la .7 para una ampli-
tud de deformación 7 10-3

• La nuclea-
ción de grietas en bandas de desliza
miento en las placas de Widmanstatten a 
es tanto más importante cuanto más ele
vada es la amplitud de deformación, 
siendo la Fig. 8 una clara demostración 
de este mecanismo. Las 
las bandas de 
observadas en la misma 
pendiculares a las colonias de 
Widmanstatten. La densidad 
bandas se incrementa con el 
la amplitud de deformación. 

Al realizar un corte de la 
probeta se observa la penetración de las 
grietas hacia el interior del material 
con un ángulo de 45° respecto al de 
tensión a través de una placa a, 
propagándose, generalmente en dirección 
perpendicular a las interfacies ajB, con 
bifurcación de la y 
de las mismas en las intercaras a-B y a 
través de intercaras a-B, tal como mues
tra la Fig. 9. Las en muchas 

Fig.B. Grietas 
deslizamiento 
en una probeta 
clos. cada 

autores 
la textura las 
miento desde 
(6-7). 

turas 

de-

mecanismo 
diversos 

efecto de 
de enfria-

B-transus 

las 
una 

de 
deformación ción. Para 

grandes, la 
parece ser 

nucleación de las 

las 
las colonias 
serva en la 

interfacies a'jB, 
orientación de 

como se oh
disminuyendo 
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la amplitud de deformación las grietas 
se generan preferencialmente, en los 
límites de grano; así como a lo largo de 
las interfacies de las placas y a través 
de las placas en los planos de máxima 
compacidad (0001) de la estructura hex~ 
gonal ( 8). 

Fig.10. Grietas siguiendo orientaciones 
preferenciales, para una probeta M defor
mada a 12 10-3 durante 50 ciclos. 

¡Al realizar el corte longitudinal, se 
·aprecian largas grietas hacia el interi
or, en el estado I de fatiga. En algunas 
ocasiones se observan pequeñas grietas a 
cierta distancia de la superficie de la 
probeta. La causa de este comportamiento 
no se ha determinado con claridad, aun
que parece ser las considerables tensio
nes residuales debidas a la baja conduc
tividad térmica de la aleación, locali
zadas en zonas próximas a la superficie 
susceptibles de la nucleación de grietas 
( 9) • 

Las superficies de fractura se estudia-
ron en todos los casos, también por 

microscopía electrónica de barrido. En 
el caso del material MA las superficies 
de fractura para las tres amplitudes de 
deformación, resultaron muy similares. 
La morfología es prácticamente plana, no 
siendo sensible a la microestructura del 
material. Aparecen grietas secundarias 
perpendiculares a la dirección de avance 
de grieta, con pequeñas regiones estria
das. Al ser el ensayo a tracción-compre
sión hace que la superficie de fractura 
se encuentre muy dañada. 

Para el material T, se observa una sen
sibilidad a la microestructura del mate
rial, se observa el aspecto facetado 
correspondiendo a la microestructurra de 
granos constituidos por colonias de 
placas de Widmanstatten. Esta sensibili
dad es la que explica que la velocidad 
de propagación de grietas por fatiga sea 
mucho menor en el material T que en el 
MA. 

L~ superficie de fractura para el mate
r~al M, es también muy sensible a la 
m1croestructura, se observa la morfolo
gí~ de un grano pentagonal de gran ta
mano con la superficie muy dañada debido 
a las características del ensayo de 
fatiga tracción-compresión. En la zona 

central se observa, la zona de proP<:LJ<:
ción de la grieta, revelándose la des~o
hesión de las placas de martensi ta c-:m 
sus orientaciones determinadas, corno se 
observa en la Fig.il. También se aprecia 
el punto triple de un grano martensíti
co, constatando de esta forma que las 
grietas también se propagan por los 
límites de grano. 

Fig.ll. Superficie_§e fractura de una probeta 
H deformada a 7 10 . 

4.DISCUSION. 

Los resultados obtenidos indican que los 
lugares más favorables para la nuclea
ción de grietas son las interfacies 
~ntre ~a fase .a y la matriz 8 (10). El 
area 1nterfac1al de a por unidad de 
volumen, aumenta desde la estructura con 
granos .equiaxiales hasta la morfología 
mas ac1cular de la martensita a'. Por 
tan~o ( la nucleación de grietas será 
fac1l1tada por las morfologías acicula
res. 

La deformación puede ser constituida por 
dos part~s: a) la deformación para nu
c~ear gr1etas y b) la deformación reque
r1da para que las grietas se propaguen y 
coale~zcan. Es conocido (11) que la 
veloc1dad de crecimiento de las grietas 
es baja e~ los materiales que se endu
recen. med1ante trabajo rápidamente. La 
v~~oc1dad de endurecimiento en la alea
c1on TI-6Al-4V es relativamente baja y 
la deformación localizada entre grietas 
ocurre fácilmente una vez estas se han 
formado. Por tanto, el daño acumulado 
e~tá dominado por la deformación reque
r~da .P'7ra nuclear l.as grietas ( 12). Esto 
s1gn1f1~a que la ~1croestructura MA que 
mayor n~~ero de c1clo.s necesita para la 
nucleac1on de la gr1eta, será la que 
tenga un mayor daño acumulado. 

La causa del cambio de mecanismo en la 
iniciación de las grietas en el material 
MA, ha sido estudiada por Benson y cols
( 2) que han determinado la tensión de 
activación de 800 MPa para la formación 
de bandas de deslizamiento y que de esta 
manera el inicio de grieta se efectúe en 
el grano a. Este inicio pasa a ser en 
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las interfacies ajB a menores amplitudes 
de deformación. La nucleación de grietas 
en las intercaras a-B puede explicarse 
por la deformación incompatible por 
deslizamiento plástico entre las dos 
fases de diferente estructura cristali
na. Además, la distribución de deforma
ción en la intercara de a aumenta rápi
damente cuando los ni veles de límite 
elástico de la fase matriz aumentan 
pr?duciéndose antes la descohesión (12): 
Asl sucede que la estructura martensí
tica de mayor límite elástico que la 
fase a, sufre a un número de ciclos 
menor la rotura del material. Por tanto 
la relación de límite elástico de amba~ 
fases es la que controla las propiedades 
de fatiga, explicando también la reduc
ción de ductilidad al aumentar la frac
Clan área-volumen de la fase a o a' 
respecto B. 

La bifurcación de las grietas en las 
colonias de Widmanstatten explica la 
considerable reducción de la velocidad 
de propagación en las estructuras T 
ello provoca una dispersión del campo d~ 
deformación en las múltiples puntas de 
la grieta. Otra causa que favorece el 
descenso de la velocidad de propagación 
de la grieta es que éstas se ven deteni
das en los límites de las colonias y 
deben renuclearse en la colonia conti
gua. Este. proceso de renucleación, que 
es depend1ente de la microestructura, es 
el responsable del lento crecimiento de 
la grieta en estructuras T e comparación 
con las MA. 

La estructura martensítica tiene sus 
placas en colonias con orientaciones 
preferenciales para cada grano. Estas 
alineaciones de a'muestran velocidades 
de propagación de grietas mayores que 
las microestructuras MA y T, debido a 
que la grieta se propaga fundamental
mente siguiendo las placas sin encon
trarse con otras colonias de a' de dife
rente orientación. Las estructuras mar
tensíticas a'' 1 que se obtienen para 
mayores contenidos elementos B-estabili
zantes, muestran las placas martensíti
cas con diferentes orientaciones, lo que 
provoca una disminución de la velocidad 
de propagación de grietas respecto al 
material con estructuras martensíticas 
a' ( 9) . Otro factor que afecta a la 
velocidad de propagación de grietas es 
el elevado tamaño de grano B que se 
produce al recocer por encima de la 
temperatura de 8-transus. Este aumento 
en la velocidad de propagación afecta al 
material T y M, por tanto los tratamien
tos térmicos se debe controlar tanto la 
temperatura como el tiempo de permanen
cia de tratamiento térmico para evitar 
en la medida que sea posible, el aumento 
de tamaño de grano (12). 

Las superficies de fractura por deforma
ción cíclica vienen a demostrar que la 
propagación de por deformación 

cíclica es insensible a la microestruc
tura en el material M.A., mientras que 
es altamente sensible para los materia
les T y M. 
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ENFOQUE MICROMECANISTICO A LA ESTIMACION DE VIDA EN CONDICIONES DE FATIGA-FLUENCIA. 
APLICACION A LA PREDICCION DE VIDA DE UN ACERO INOXIDABLE AISI 316L 

J,Mm Rodríguez Ibabe, A. Martín Meizoso, M. Fuentes Pérez. 

centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipúzcoa 
p, Manuel de Lardizabal, 15, 20009-San Sebastián, España. 

Resumen.se propone un criterio de estimación de vida en condiciones de fatiga-fluencia lenta, 
basado en los micromecanismos de deformación, suponiendo una ecuación independiente de daño 
para cada uno de los mecanismos implicados. Cada ecuación de daño tiene dos parámetros que 
han de ser determinados: el 1 ímite del mecanismo (en términos de energía por unidad de 
volumen o de deformación: ductilidad) y un índice de irreversibilidad. Este método de 
predicción de vida tiene mejores fundamentos físicos que los fenomenológicos hasta ahora 
propuestos. El modelo permite explicar las diferentes formas de fallo observadas en ensayos 
de tracción, fluencia lenta, fatiga y en condiciones de fatiga-fluencia lenta para un acero 
inoxidable AISI 316L. La correlación observada entre el modelo y los experimentos realizados 
en un acero inoxidable AISI 316L, es extraordinariamente buena (también para los datos 
disponibles del acero 1 Cr Mo V). Un sencillo modelo de cooperación de los diferentes 
mecanismos al fallo da buenos resultados en estos materiales. 

Abstract.A criterion for life assesment under fatigue-creep conditions is proposed based on 
deformation mechanism maps and assuming an independent damage equation for every failure mode 
involved. Every damage eguation has two parameters to be determined: the limit of the 
mechanism (in terms of energy per unit of volume, or strain: ductility) and a damage 
irreversibility index. This approach to life prediction has better sound physical basis than 
any of the phenomenological methods proposed until now. Failures explained in such terms 
permite to explain the different modes of fracture observed: in a tensile test, under creep, 
fatigue and creep-fatigue conditions. Correlation observed between theory and experimente 
performed on AISI 316L stainless steel is extraordinarily good (also for available data on 1 
Cr Mo V steel). A simple model of damage cooperation for failure is proved to work well for 
these meaterials. 

INTRODUCCION 

La estimación de vida de los componentes bajo 
condiciones de trabajo de fatiga-fluencia 
lenta se ha abordado tradicionalmente 
empleando criterios empíricos (veanse las 
revisiones [1-3]). Típicamente consiste en 
realizar una gran cantidad de ensayos en 
condiciones de laboratorio lo más parecidas 
posible a las reales de trabajo, y obtener 
ajustes fenomenológicos para la predicción de 
la vida. 

El principal problema es la extrapolación a 
tiempos largos, ya que los ensayos del 
laboratorio se realizan en tiempos cortos al 
fallo, con mayores tensiones (cargas) yfo 
temperaturas. La extrapolación de vida resulta 
muy incierta cuando la siguiente condición no 
se cumpla: ningún nuevo mecanismo de 
deformación debe aparecer en las condiciones 
reales de trabajo no estudiado en la etapa 
experimental. Por otro lado, las ecuaciones de 
vida se mantienen para los mecanismos 
implicados y pueden extrapolarse sobre toda la 
extensión de los propios mecanismos. 

La estimación de la vida se exigió a la 
ingeniería mucho antes de que se alcanzase un 
buen conocimiento de los mecanismos de 
deformación. Sus autores no son reprochables 
por esta ausencia. Hoy en día es bien conocido 
que cada material tiene sus propios mecanismos 
de deformación. Estos mecanismos tienen sus 
propias ecuaciones de velocidades de 
deformación en función de la temperatura y la 
tensión. 

Ya se han realizado algunos intentos de 
enfocar el problema desde el punto de vista de 
los mecanismos de deformación, 
fundamentalmente para corregir los modelos 
empíricos debido a las serias discrepancias 
observadas. 

Lo que aquí se propone, es usar los mecanismos 
de deformación desde el principio de la 
estimación de vida. Este procedimiento tiene 
dos ventajas principales: 

* Por estar basado en los micromecanismos 
implicados, se puede extrapolar su 
aplicación a tiempos largos siempre que se 
garantice que no aparecerá ningún nuevo 
mecanismo. 
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* Tiene buenos fundamentos 
carece cualquier 
fenomenológico. 

físicos de los que 
otro enfoque 

2. TENSIONES, TEMPERATURAS Y MECANISMOS DE 
DEFORMACION 

Ashby [4] propuso un número limitado de 
mecanismos disponibles para deformar y que la 
velocidad de deformación (deslizamiento de 
dislocaciones, deslizamiento de límites de 
grano, difusión, .. ) es función de la tensión 
aplicada, temperatura y la microestructura del 
material. La velocidad total de deformación se 
obtiene sumando los diferentes mecanismos 
activos. 

Ashby [4] y otros autores [5,8-10] construyen, 
para un gran número de materiales, mapas de 
los mecanismos de deformación en donde la 
velocidad total de deformación y cuál es el 
mecanismo de deformación dominante, se dibujan 
en función de la temperatura y la tensión de 
cizalladura normalizadas. 

3. LIMITE DE LOS MECANISMOS DE DEFORMACION 

que permiten la 
deformación son, al mismo tiempo, dañinos para 
la microestructura. No es posible acumular 
trabajo indefinidamente en un mecanismo: se 
produce el fallo. 

Todos los mecanismos 

Como regla general, cada mecanismo tiene un 
nivel de energía crítica por unidad de volumen 
que conduce al fallo (algo similar fue 
propuesto por Bisego [ 11]). En resumen, hay 
una cierta cantidad de deformación que cada 
mecanismo es capaz de acomodar 
unidireccionalmente antes del fallo (la 
ductilidad del mecanismo). La Tabla 1 ilustra 
las ductilidades típicas de los metales para 
los mecanismos de deformación más frecuentes. 

Tabla 1. Ductilidades e índices de irreversi
bilidad para diferentes mecanismos de deforma 
ción .. 

Mecanismos de defon:~ación 

De:for1'llací6n elástica 

Deslizamiento de dü,lo<,aciccn<'s 
Deslizamiento de 
Difusión 
Mecanismos completamente irreversibles 

Obsérvese en la Tabla 1 que la deformación 
elástica es un raro mecanismo de deformación: 
la velocidad de deformación es cero cuando la 
temperatura y la tensión se mantienen 
constantes. También el límite es teórico (los 
materiales fallan realmente con tensiones 
mucho más bajas y generalmente con mayores 
deformaciones). Pero, si hubiese algún modo de 
evitar todos los demás mecanismos de 
deformación, los materiales fallarían 
seguramente con esas deformaciones elásticas. 
Los átomos se separarían unos de otros. 

Se puede definir el daño de un mecanismo como 
el cociente entre la energía absorvida por 
este mecanismo y su energía crítica. o, como 
primera aproximación, el cociente entre la 

deformación 
ductilidad. 

debida a un mecanismo y su 

La deformación debida a un mecanismo 
particular se obtiene realizando la integral, 
dependiente del camino de integración, de su 
velocidad de deformación con respecto al 
tiempo: t. 

Ei (T, a, micro)dt (1) 

4. IRREVERSIBILIDAD DEL DAÑO PRODUCIDO POR LOS 
MECANISMOS DE DEFORMACION. FRACTURA EN 
CONDICIONES DE CARGA CICLICA. 

Cuando las cargas son cíclicas aparece el 
concepto irreversibilidad del daño. Algunos 
mecanismos son completamente reversibles (como 
la deformación elástica) pero esto es la 
excepc¡_on. Se puede introducir un índice de 
irreversabilidad, a, en la ecuación de daño. 

Di (2) 

Se pueden proponer otras ecuaciones de daño, 
pero ésta se ajusta muy bien con las 
observaciones experimental. La Tabla l recoge 
también valores típicos del índice de 
irreversibilidad. 

5. MODOS DE FALLO 

Cuando el deslizamiento de dislocaciones 
produce el fallo, la morfología de la 
fractura aparece ductil y transangular, ya que 
el deslizamiento de dislocación tiene lugar 
dentro de los granos, las dislocaciones 
encuentran las inclusiones o los precipitados, 
se nuclean cavidades, coalescen, etc. Si es el 
deslizamiento de límites de grano el mecanismo 
que conduce a fractura, se observan 
superficies de fractura frágil intergranular. 

De acuerdo con los modelos de daño, la 
morfología de la fractura depende del número 
de ciclos para producir la fractura porque 
algunos mecanismos acumulan daño más deprisa 
que otros. No se requiere que el mecanismo 
domine el proceso de deformación para producir 
la fractura, éste es generalmente el caso con 
el deslizamiento de límites de grano [ 12-14] 
(pequeñas ductilidades -y altos índices de 
irreversabilidad hacen el trabajo). 

De algún modo, los mecanismos de deformación 
son los responsables de la fractura. 
Supondremos que cada modo de fallo (en lugar 
de cada mecanismo de deformación) tiene una 
ecuación de daño característica que se aplica 
a todos los mecanismos que colaboran en este 
mismo tipo de daño. Por lo tanto, no se hará 
distinción entre los diferentes tipos de 
mecanismos de movimientos de dislocaciónes: 
deslizamiento controlado por obstáculos, por 
la tensión de Peierls, trepado (fluencia 
lenta)(*), .•. 

(*) La mayoría de tos modelos [1-3, 15J consideran el mecanismo 
de deslizamiento de dislocación (respuesta rápida) como "fatiga" 
y el movimi ente de dislocaciones controladas por trepado 
(respuesta lenta) como 11 ftuencia lenta". Preferimos considerarlos 
como di s locaci enes. No hay razón para pensar que estos 
movimientos de dislocación producirán otra clase de dañó~ En un 
ensayo de fluencia lenta lo que podría aparecer es el mecanismo 
de deslizamiento de limites de grano. 
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6. CRITERIO DE FALLO 

Si sólo actua un mecanismo, 
fallo, es daño igual a uno. 
mecanismos independientes: que 
ellos alcance el valor unidad. 

el criterio 
En el caso 

cualquiera 

de 
de 
de 

Arbitrariamente definimos mecanismos 
"cooperativos" cuando se exige que la suma de 
todos los mecanismos alcance el valor 1. para 
que se produzca el fallo. Se demostrará que 
esta hipótesis funciona bien en el acero 
inoxidable AISI 316L. 

Hay mecanismos sinérgicos bien conocidos como 
corrosión-fatiga. El criterio de fallo en 
tales casos será mucho más complejo. En 
cualquier caso, suponer los mecanismos 
cooperativos parecen ser una buena elección 
para la mayoria de las combinaciones de 
mecanismos. 

Si se considera un factor de dispersión de dos 
en el número de ciclos al fallo, no existe 
margen para proponer otro criterio. Como 
veremos después, un factor de dispersión de 
dos en el número de ciclos oculta muchos 
efectos sinérgicos. 

7. EXPERIMENTOS EN EL ACERO INOXIDABLE AISI 
316L 

Con el fin de revisar los diferentes 
criterios, se seleccionó un material 
particularmente sensible. Observando la fig. 
1, (la velocidad de deformación debida a los 
diferentes mecanismos frente a la tensión de 
cizalladura normalizada), para el acero 
inoxidable AISI 316 a 625 ec con un tamaño de 
grano de 100 micras tiene una suave transición 
entre el deslizamiento de dislocaciones 
controlado por obstáculos, el deslizamiento de 
dislocaciones controlado por trepado y el 
deslizamiento de limites de grano (el acero 
inoxidable AISI 316L tiene también un interés 
técnico obvio a estas temperaturas de 
trabajo). 

La composición química del material 
seleccionado se muestra en la tabla 2. Es un 
acero inoxidable AISI 316L con un tratamiento 
de solubilización y un tamaño de grano de 53 
pm. 
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Fig. l. Velocidad de deformación a cizalladura 
de cada mecanismo frente a la tensión de 
cizalladura normalizada por el módulo de 
cortadura. AISI 316 con un tamaño de grano de 
lOOpm a 6252C. Las ecuaciones fueron tomadas 
de [5,10]. 

Tabla 2. Composición quLmLca 
(porcentajes en peso). 
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Fig. 2. Resultados experimentales para el AISI 
316L a 625~C. Número de ciclos a rotura frente 
a. la ampl~tud de deformación plástica para 
dLversos. _tLempos de mantenimiento en el pico 
de traccLon. 

Los ensayos de fatiga ciclica y los ensayos de 
fatiga-fluencia lenta se realizaron en una 
máquina de ensayo servohidráulica INSTRON 1342 
provista con extensometria diametral y un 
sistema de calentamiento por corriente a 
través de la probeta. Las temperaturas de 
ensayo fueron: 600 ± 32C y 625 ± 32C para los 
ensayos de fatiga ciclica y 625 ± 32C para los 
ensayos de fatiga-fluencia lenta. Las probetas 
tienen 25 mm de largo y un diámetro minimo 
nominal de lOmm, en forma de reloj de arena. 
Los detalles experimentales se describen en 
[16-18]. 

Los ensayos de fatiga ciclica se realizaron 
bajo control de la deformación diametral. El 
rango de deformación diametral cubierto abarca 
desde el O. 14% hasta el 1. 2 7%. La forma de 
onda impuesta fue triangular simétrica con 
amplitud constante. Las velocidades de 
deformación axial resultantes e~tán en el 
rango 0.9 10-3 a 7.6 · 10- s-1. Los 
resultados se resumen en la fig. 2 y la 
ecuación de daño estimada para el fallo 
transgranular dúctil (inducida por 
dislocaciones) es: 

Ddislo 
b.Edislo 

o, 531 
(3) 

(se supone el fallo cuando se observa una 
reducción de carga del 5%, indicativa de la 
presencia de una pequeña grieta). 

Se realizaron ensayos con tiempos de 
mantenimiento en el pico de tracción. Los 
tiempos de mantenimiento por ciclo varian 
desde un minuto hasta una hora. Los rangos de 
deformación diametral se encontraban entre 
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0.24% y 0.98%. La velocidad de deformación 
axial dl.lrapte la parte dinámica del ciclo fue 
4 ' 10-3 e- • 

El problema que ea plantea ee calcular las 
deformaciones producidas por loa diferentes 
mecanismos. Una solución teóricamente correcta 
seria integrar las ecuaciones de velocidades 
de deformación(l). un procedimiento más 
clásico (y una buena aproximación) consiste en 
asignar la deformación a loe diferentes 
mecanismos de acuerdo con la velocidad de 
deformación a la cual aon producidas laa 
deformaciones. El punto critico es elegir 
correctamente la valocidad de deformación de 
transición entre loa diferentes mecaniemoe de 
deformación. De acuerdo con el modelo 
propuesto, la velocidad de deformación de 
tranaioión deberia elegirse de modo que iguale 
laa velocidadea de dafio de loa difarentee 
mecaniamoa. Esta aproximación requiere conocer 
las ecuaciones de da!lo 1 que a au vez deciden 
la velocidad de deformación critica de 
tranaición y viceverea. Cualquier 
procedimiento iterativo ea válido. 

La velocidad de deformación critica emtre el 
da!lo de dialocacionee (da!lo en la matriz) y el 
dafio por deslizamiento da limites sdel grano 
(dafio tipo cuila) ae eatimó en 5 · 10- .- • 

Toda la deformación producida durante el 
periodo de mantenimiento por encima da la 
velocidad de deformación critica se asigna a 
loa mecanismos de dislocaciones (AEdialol Y 
las deformaciones producidas a velocidades 
inferioras, al deslizamiento de limites de 
grano (LIEgbal• 

A partir de loe resultados experimentales, por 
un método de minimos cuadrados y suponiendo un 
modelo cooperativo de fallo, se obtuvo la 
siguiente ecuación de da!lo: 

D • LIEdislo N0 1 581 + LleGaS N0 1 794 
0,531 0,064 

(4) 

Volviendo sobre cual debiera ser la velocidad 
de deformación de transición. (En cualquier 
caso, la ecuación (4) resulta insensible a la 
velocidad de deformación de transición). Si 
los ensayos son realizados con al mismo ciclo, 
la deformación pl,etica total, Lle, puede 
dividirse en: 

Llecas = Lle · f 

LIEdislo = Lle(l-f) 
(S) 

y se obtiene el mismo daño en ambos mecanismos 
cuando los dos términos en la ecuación (4) se 
igualan: 

1- f 

0,531 

f 

0,064 
(6) 

La Fig. 3 muestra la solución de la ecuación 
{ 6) en función del número de ciclos supuesto 
al fallo. La fractura es dominada por el 
deslizamiento de límites de grano siempre que 
la fracción de la deformación no elástica 
total debida al deslizamiento de límites de 
grano esté por encima del 10%, si la fractura 
tiene lugar en un solo ciclo (ensayo de 
fluencia-lenta) pero sólo se requeriría un 3% 
para fracturas en 1000 ciclos. 
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Fi¡. 3. Porcentaje de deslizamiento de limitea 
de grano por ciclo requerido para producir el 
mismo da!\o que loe mecaniamos de dealizamiento 
de dislocaciones en función del número de 
cicloa, AISI 316L, 625BC, 

La Figura 4 muemtra loe porcentajea de la 
velocidad total de deformación pláetica debida 
a loa diferentes mecaniamos. Eatom valores se 
calcularon de acuerdo con laa ecuaciones de 
velocidades de loa mecaniamos de deformación 
propueetu por Aahby ¡ 4, 5] y LUthy ¡ 10 J (para 
el deslizamiento de limites de grano). La 
velocidad de dl!lformación critica, usada para 
separar la deformación, corresponde con una 
participación en la velocidad de deformación 
de un 3% para el deslizamiento de limites de 
grano, que encaja bien (fig. 2) con el tipico 
número de ciclos observado para la fractura. 
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Fig. 4. Velocidad de deformación frente al 
porcentaje de la velocidad de deformación 
producida por los diferentes mecanismos. Las 
ecuaciones fueron tomadas de [5,10]. 

La Fig. 5 muestra el daño de dislocaciones 
frente al daño de deslizamiento de límites de 
grano. La dispersión de los resultados 
experimentales alrededor de la línea de un 
modelo cooperativo es igual (incluso menor) 
que la obtenida en los ensayos cíclicos de 
fatiga (si los experimentos se realizan 
cuidadosamente, no hay razón para obtener una 
mayor dispersión). Las líneas de trazos 
representan un factor de dos en el número. de 
ciclos a fallo. El ajuste por el método de 
mínimos cuadrados se realizó sólo sobre los 
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DISLOCATION DAUAGE 
Fig. 5. Daño de dislocaciones frente al daño por deslizamiento de limites de 
grano. Resultados experimentales para AISI 316L, 6252C. 

puntos con daños de deslizamiento de limites 
de grano mayores que el daño de dislocaciones. 

La Fig. 6 presenta las predicciones de vida 
calculadas de acuerdo con la ecuación ( 4) y 
las observadas experimentalmente. La 
concordancia es quizi demasiado buena. 

8. CONCLUSION 

Se propone un método de estimación de vida 
basado en los micromecanismos de deformación. 
Este método proporciona estimaciones de vida 
extraordinariamente buenas incluso cuando se 
emplean con materiales que presentan 
transiciones muy suaves de unos a otros 
mecanismos. 

·se propone emplear, para cada modo de fallo 
(debida a una colección de mecanismos de 
deformación), una ecuación de daño del tipo 
Cofin-Manson: caracterizada por una ductilidad 
critica (o energía por unidad de volumen) y un 
índice de irreversibilidad. 

Se requieren, al menos, dos 
calcular los parimetros de 
daño. De hecho, un número 
bastante pequeño. 

experimentos para 
cada ecuación de 

de experimentos 

El deslizamiento de límites de grano, que 
raramente llega a ser un mecanismo de 
deformación dominante, puede producir el fallo 
debido a que es un mecanismo más irreversible. 

Cuando se emplean velocidades de deformación 
critica para asignar la deformación a los 
diferentes mecanismos de deformación, se 
sugiere emplear las velocidades de deformación 
que producen las mismas velocidades _ge_

1
daño 

como velocidades de transición (5 • 10 s ). 

La ecuación (4), por estar basada en los 
micromecanismos responsables del fallo, se 
puede extrapolar con propósitos de predicción 
de vida mientras la difusión (un nuevo 
mecanismo) continúe jugando un papel 
irrelevante en la deformación [19,20]. 
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LISTA DE SIMBOLOS 

"'i =índice de irreversibilidad para el 

d 
dislo 

Eicrit 

mecanismo i~ 

=tamaño de grano. 
=subíndice usado para indicar el 

mecanismo de dislocaciones. 
=daño acumulado en el mecanismo i. 
=energía por unidad de volumen o de 

deformación acumulada por un 
mecanismo particular (mecanismo i). 

=energía o ductilidad crítica de un 
mecanismo. 

E i =velocidad de deformación debida al 
mecanismo i. 

f =fracción de la deformación plástica 

G 
gbs 

micro 

N 
a 

T 

debida al deslizamiento de límites de 
grano. 

=módulo de cizalladura. 
=subíndice usado para el deslizamiento 

del límite de grano. 
=material con una microestructura 

particular. 
=número de ciclos. 
=tensor de tensiones. 
=tensión de cizalladura. 
=tiempo. 
=temperatura. 
=Energía o rango de deformación por 

ciclo debida al mecanismo i. 
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A FATIGUE CRACK PROPAGATION STUDY IN A515 STEEL 
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Abstract. The first part of the paper presents experimental resul ts and 
theoretical predictions of non-propagating cracks in bending specimens of 
A515 Grade 70 steel with through thickness cracks and corner cracks. The 
theoretical predictions were made using the strain intensity factor approach. 
For that purpose both elastic-plastic and linear elastic analysis at crack 
tip were carried out using finite element codes. Good correlation was 
obtained between the experimental results and the theoretical predictions. A 
fatigue threshold analysis is also presented. 

The second part of the paper presents a crack closure analysis in the same 
type of specimens and crack geometries and for R=O and R=-0.4. Values of the 
crack closure parameter, U, were obtained and the crack growth rate gave a 
good correlation with the effective value of 6K. 

l. INTRODUCTION 

A515 Grade 70 steel is a C-Mn steel 
largely used in pressure vessels. 
Previous work carried out by one of 
the authors (1, 2) covered in detail 
the fracture toughness behaviour. 
Appropriate values of fracture 
toughness oc and J were obtained at 
room temperature and the resistance R 
curves, 0 - 6 a and J- 6a were al so 
obtained at different testing 
conditions. The results have shown 
very high values of fracture 
toughness as compared wi th other 
carbon steels. Plane strain 
conditions were only possible to get 
using side grooves in the test 
specimens. A thickness effect on the 
fracture toughness resul ts was found 
but the values for crack ini tiation 
were not significantly affected by 
thickness. 

In sorne pressure vessel applications 
specially supersaturated water vapour 
vessels working at temperature close 
to 350°C low cycle fatigue can occur 
due to pressure fluctuations, stops 
and starts and differential thermal 
expansions. Hence a detailed study of 
th7 low cycle fatigue behaviour of 
th~s material was ini tiated covering 
not only the base and weld metal but 
also t~e wel~ments more frequently 
used ~n th~s application. This 
research is included in the ECCS F5 
Committee and ultimately will lead to 
the development of suitable methods 
to i~prove the low cycle fatigue 
behav~our of the welded joints more 
largely used in pressure vessels (3). 

In this paper preliminary data is 
presented concerning the threshold 
and fatigue crack propagation 
behaviour of base metal A515 Grade 70 
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steel. The threshold analysis was 
carried out using the strain 
intensity approach which defines the 
conditions for non-propagating cracks 
(4, 5). Fatigue crack growth data was 
obtained using the effective c. K 
approach with crack closure data also 
reported. 

2. RESULTS AND DISCUSSION 

Threshold behayiour. Non-propagating 
cn.cks 

The strain in ten si ty factor approach 
was applied successfully before by 
the authors (6, 7) to characterize 
the conditions where by non 
propaqating cracks can occur at the 
weld toe. The strain intensity 
factor, iKe is qiven by the equation 

( 1) 

where E is the Younq' s modulus, D.r::. is 
the local strain ranqe at the crack 
tip, a is the crack lenqth and a is 
a local microstructural crack ~ize 
parameter given by the equation 

( 2) 

where D.Kth is the ranqe of the 
threshold stress intensity factor 
and D.a f is the fatigue limit of the 
material. 

The objective of the analysis was to 
calculate the nominal threshold 
stress range, b. Sth as a function of 
crack length a. In LEFM the 
r7lationship between D.Sth andD.Kth is 
g1ven by the well known equation, 

where Y is the 
the stress 
formulation. 

geometric 
intensity 

(3) 

factor of 
factor 

Equation (3) was used to calculate 
D.Sth in essentially linear elastic 

conditions and this was defined for 
crack lengths above o. 2mm. For crack 
sizes below 0.2mm extensive local 
plasticity occurs at the crack tip 
and the strain intensity approach was 

u sed instead. In this case equation 
( 3) , sol ved for D.Kth, was equated to 
the strain intensity factor equation 
(1) and then D.Sth was obtained as a 
function of a. The plastic local 
strain range, D.e , at the crack tip in 
equation (1) was computed with a 2DFE 
elastoplastic code detailed in (S). 

Resul ts were obtained for square 
section bars 12xl2mm loaded in 
cantilever bending and wi th full 
depth through thickness cracks. The 
theoretical curve D.Sth vs. a is 
plotted in Fig. l and the strain 
intensity factor curves, LIK a are 
plotted in Fig.2 for differsnt values 
of the applied nominal stress range, 
s. In equation (3) the value of Y was 
the Murakami (9) stress intensity 
factor equation for cantilever 
bending. 
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FIG. 1 Threshold stress range D. Sth 
against a. cantilever bending. Exp. 
results (R=O). A515 steel 

In Fig. 1 experimental resul ts of 
propagating and non-propagating 
cracks are also plotted. These were 
obtained by fatigue testing the bars 
with different crack sizes in 
cantilever bending at R=O in constant 
amplitude loading with a frequency of 
20Hz. it is seen that the non
propagating crack results are very 
close but below the theoretical 

prediction. 
are always 
curve. This 
between the 
experimental 

The propagating cracks 
above the prediction 

shows a good agreement 
predicted curve and the 
results. 

In equations ( 1 l to ( 3} the stress
strain equation was given in the form 
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And the following parameters were 
taken for the A515 Grade 70 steel. 

(4) 

E = 21000 MPa; a = 370 MPa; Outs = 
650MPa; L'lof = 3~]MPa; Ci(MPa) = 843;S 
= 7. 243 and 1'1 Klf = 7. 55MPa.["'iií 
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FIG. 2 strain intensity range 1'1 KE vs. 
~ as a function of nominal stress 
range. cantilever bending 

The strain intensity factor results 
( Fig. 2) show 1'1 K e; decreas ing wi th the 
crack length up to crack length 
values close to o. 2mm where the 
linear elastic solution starts. t. KE 
increases with the applied nominal 
stress range as expected. The 
threshold value of 7.55 MPa~ is 
indicated in the figure. Intersection 
of this line with the curves plotted 
in Fig.2 will give the pairs of 
values tSth' a used to draw the 
curve plotted in Fig.1 

Fatigue crack propagation and crack 
closure data 

crack closure data was obtained wi th 
a special extensometer gauge provided 
with knife edges located above and 
below the crack plane. The specimens 
were fatigue loaded in cantilever 
bending and the testing details were 
given above. Two types of crack 
starters were used; a through 
thickness notch with 1mm depth and a 
corner crack with depth equal to 

length of 1mm 
carried out at 
ratio values; 

also. The tests were 
two different stress 

R=O and R=-0.4. The 

latter value was chosen to make a 
comparative study of the influence 
of the compressive part of the load 
wave both on crack propagation and 
crack closure behaviour. The crack 
closure parameter, u, initially 
defined by Elber (10) was computed 
with the equation 

( 5) 

where Pmax and Pmin are the maximum 
and mínimum values of the load in 
the fatigue cycle and P

0
P is the 

load corresponding to the opening of 
the crack surfaces, P QP was obtained 
from the load displacement plots 
taken from the crack closure gauge. 

Plots o~ u against crack length are 
shown 1n Fig. 3 a), b) for the 
through thickness crack and in Figs.4 
a), b) for the corner crack. For R=O 
the through thickness crack data 
shows higher scatter than the corner 
crack data. For R=-0.4 (Figs.3b), 
4b) ) scatter is negligible for both 
types of cracks and the u values are 
below those for R=O and show a small 
variation with crack length (0.65 to 
o. 5). 
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FIG.3 u against crack length a. 
cantilever bending. Through thickness 
crack. a) R=O. b) R=-0.4. A515 Grade 
70 steel 

For the through thickness crack and 
for R=0 1 u increases markedly with 
crack lenqth while for the corner 
crack (Fig. 4a)) a less increase of u 
wi th a was obtained. u ranges from 
o. 7 to o. 95 for the corner crack at 
R=O ( Fig. 4a)). This shows there is 
always a siqnificant amount of crack 
closure in these tests. 
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FIG.4 u against crack length 
cantilever bending. corner crack. 
R=O. b) R=-0.4. A515 Grade 70 steel 
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The effective 6K parameter, 6Ke:f; = 
u K. gives a good correlation w~th 
da/dN both for R=O and R=-0.4 
(Fig.S). Hence even with a 
compressive load wave, 6 Kef provides 
a good correlation parameter with the 
crack growth rate. The results of 
crack growth rate also indicate that 
the compressive part of the load wave 
has a minor effect (Fig.S). 
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FIG.5 da/dN against 
beijding. A515 

The specimen and loading orientation 
(TL and TS orientations) seems do not 
have any influence on the fatigue 
crack growth rate (Fig.S). 

Fig. 6 shows the plot da/dN against 
6 K for the corner cracked specimens 

and for R=O. The data shows a 
considerable overlap of results of 
crack length, ~ direction 1 and crack 
depth 1 á direction. Hence & for R=O 
is a good correlation parameter both 
for the crack length rate, dc/dN, and 
the crack depth rate, da/dN. Crack 
speed is therefore very close in both 
crack directions. 
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3. CONCLUSIONS 

l. The strain intensity factor 

2. 

3. 

4. 

approach gives good prediction 
of resul ts of threshold data 
and non-propagating cracks in 
bending specimens of A515 Grade 
70 steel. 

Fatigue crack growth rate gives 
a good correlation with the 
effective value of llK corrected 
for crack closure. 
This correlation was obtained 
for R=O and R=-0. 4 ( compressive 
load wave) 

The compressive part of the load 
wave in the fatigue cycle 
(R=-0.4) has a minor effect 
on fatigue crack growth rate of 
A515 Grade 70 steel 

In the A515 Grade 70 steel 
fatigue crack growth rate seems 
not to depend on the spec imen 
orientation in the plate 
material refered to the loading 
axis. 
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CRACK INITIA TION AND GROWTH UNDER CREEP AND 
CREEP-FATIGUE LOADINGS OF 1Cr-1Mo-0.25V STEEL 

R. PIQUES, E. MOLINIE 1 and A. PINEAU 
Centre des Matériaux • Ecole des Mines 

B.P.87- 91003 EVRY CEDEX- FRANCE 
URA CNRS n°866 

Abstract. The present study deals with crack initiation and growth, under 
creep and creep-fatigue conditions, in 1Cr-1Mo-0.25V steel. 
In this creep ductile material, most studies have focussed on the creep 
crack growth (CCG) rates, da/dt, and load-geometry parameter C* 
correlations. Here the creep crack initiation (CCI) time is defined as the 
time, T¡, necessary for a defect to grow by a small critica! distance, Xc, 
(Xc:::. 50 Jlm for example). This initiation stage may representa large part 
of the rupture life of a cracked component. The importance of such 
studies is discussed in the first part. 
In the second part, an attempt is made to present a simplified method 
based on the fracture mechanics of creeping solids (FMCS) to define the 
relevant load-geometry parameters for crack initiation and crack growth 
under creep-fatigue loadings. In particular, it is shown that da/dN-L1K 
correlations apply only when the hold time, th is lower than the transition 
time, ttr between small-scale and large-scale yielding conditions. 
Converse! y, for long hold times, it is suggested to use the T¡- C * 
correlatíon to predict the fatigue life. 

l. INTRODUCTION 

Macroscopic cracks can initiate and 
propagate in metallic components at elevated 
temperature. Creep and creep-fatigue 
cracking have been extensively investigated 
in Cr-Mo-V steels which are used for the 
fabrication of components of steam turbine:;. 

The creep crack initiation (CCI) and creep 
crack growth (CCG) behaviour of these 
materials was thoroughly examined in the 
authors laboratory [1-3]. The emphasis was 
laid not only on CCG behaviour but also on 
CCI behavior under isothermal conditions 
(550°C). In particular, a CCI time was 
defined as the time, T¡, necessary for a 
fatigue crack to grow over a predetermined 
distance, Xc 50 Jlm). It was shown that 
the initiation stage may represent a 
significant part of the life of a component 

[4]. This material was investígated under two 
conditions, that is, the initial unaged 
condition, and after long term aging (:::. 
150 000 hours) in service exposure. In a first 
part, only a short account of isothermal 
creep cracking results is given. 

The second part of the paper deals with the 
cracking behaviour of 1 Cr-1Mo-0.25V steel, 
submitted to cyclic loading at 550°C. In this 
part, an attempt is made to develop a 
simplified method based on the Fracture 
Mechanics of Creeping Solids (FMCS) [5-6], 
to define the conditions according to which a 
creep cracking approach is more appropriate 
to account for hold time effects on CCI 
behaviour than a fatigue approach. 

1 Now at IRS!D, 34, ruede la Croix de Fer, 
78104 Saint-Geri1Ulin en Laye Cédex, France 
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In both parts, a number of results derived 
from the application of FMCS are used. It is 
therefore necessary to summarize sorne 
results. The stress-strain field around the tip 
of a stationary crack can be calculated, in an 
approximate way, as a function of time and 
distance from the crack tip. Upon loading at 
time t = O, the stresses in the instantaneous 
plastic zone are given, for r ---? O, by the HRR 
singularities [7,8]. Under small-scale plastic 
yielding conditions, the stresses just outside 
of the plastic zone are given by · 

(1) 

where f¡j (8) is a geometrical factor. 

As time increases, creep zones develop into 
the instantaneous plastic zone and eventually 
into the elastic zone. For materials essentially 
deforming by secondary power law creep, 
these stresses within the creep zone are given 
by the Riedel and Rice singularities [5,6] : 

• '<!¡j (8, 

where Bz and nz are defined 
creep law: 

the 

(2) 

O"ij ce, nz) are geometrical tabulated 
functions; Inz is a numerical constant. In 
Eq.2, Cs (t) is given by : 

Cs _ __:: ___ for t < ttr ; 
+ 1). t 

(4) 

e = C* for t > ttr 

where J is the contour intergral. Under plane 
strain small-scale yielding conditions, the 
transition time, ttr, is defined as : 

(6) 

E· Young's modulus; v: Poisson's ratio. 

It appears therefore that K or C* are initiation 
and crack growth under creep and cyclic 
loadings. In the following, the calculations of 
stress-intensity factor are made by using the 
results given in Ref. [9]. The load-geometry 
parameter C* is calculated for initial crack 
lengths, from simplified methods (see eg. 
[10-13]). 

2. CRACK INITIATION AND CRACK 
GROWTH IN THE CREEP RANGE 

Full details concerning the experimental 
procedures used to investigate both CCI and 
CCG behaviour are given elsewhere, i.e. in 
Ref.[l-3]. Both time to initiation, Ti, i.e. the 
time necessary for the crack to grow over a 
critical distance, Xc = 50 ¡.tm and CCG rates 
were determined. Based on the fracture 
mechanics of creeping solids (FMCS) - Ref. 
[5,6], the relevant load-geometry parameter 
applicable to this creep ductile materials is 
the C* parameter. A short account of 
simplífied methods used to calculate C* for 
test specimens is given in Ref. [13] . 

Here it is enough to remember that the load-
gecJme:try parameter, was defined from 

measurement the load-line 

as (see e.g. 

.'I.<.I.~IL.l..u~~....uu.u.M..~JJ.U~~.!..I.l.l<· Test results 
tested 

These results 
show a unique correlation Ti and 

Thc 
this 

mdepe~ndent of initial test conditions, 

T¡ = constant (7) 

a was found to be equal to 0.85 in 
ferritic steel (aged or unaged). 

Creep crack growtb rates, It was shown 
that the CCG rates exhíbit a typical two-stage 
behavior [2-3]. the initial stage I 

and remain essentially 
da/dt increases rapidly. Thus 

strongly on initial test 
conditions. No unique correlation can 
therefore be established in Stage I between 
da/dt and quasi-
linear to exist 

177 
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between C*exp and Stage II CCO rates, that 
is, for da/dt ~ 5 J.lm/h. In fact, this quasi
proportionality reduces essentially to a 
simple correlation between da/dt and da/dt 
(Ref. [2-4]. This may bring into doubt sorne 
published data where only high ceo rates 
were studied. For engineering applications, to 
assess creep crack behavior, ít is suggested to 
use times-C* diagrams (Fig 1) to predict 
times to initiation without other 
consideration. 

3. CRACK GROWTH UNDER CYCLIC 
LOADING 

In steam power plant components, 
macroscopic cracks can initiate and 
propagate during in-service conditions under 
the combined influence of creep and fatigue 
damages. This is one of the reasons why we 
have investigated in more details the crack 
growth behaviour of 1Cr-1Mo-0.25V ferritic 
steel under creep-fatigue loadings. 

Exnerjmental nrocedures. Two different 
types of cyclic loadings were investigated : 
(i) Isothermal fatigue at 20Hz, 5 x 10-2 Hz 

and 3.7 x lQ-3 Hz.In these tests, the 
temperature was 550°C and the load ratio 
ratio R = Pmin/Pmax =O. l. 

(ii) Isothermal creep-fatigue tests at 550°C 
and R = 0.1. Hold times, th of 1 hour, 
lOh and 30h were investigated. 

AH these experiments were carried out on CT 
specimens with W = 40 mm and a thickness, 
B = 20 mm. More details on the experimental 
procedures can be found elsewhere [1-3]. 
Initial conditions of creep-fatigue tests are 
given in Table l. In this table, we have 
included the initial values of the reference 
stress, Círef, calculated from limit-load 
analysis (see e.g. Ref.[12]). 

Experimental resu!ts. Table 2 shows the 
experimental and calculated results. From 
measured stationary load-line displacement 

rates, Xexp, it is possible to calculate C*exp· 
According to fracture mechanics of creeping 
solids [5,6] Eq. 6 gives the transition times, 
ttr· In all tests, the times to nitiation, T¡ are 
much larger than the transition times, t~, as 
shown in Table 2. 

For hold times th $ lh, one obtains th < ttr. In 
this case, small-scale creep conditions prevail 
and the stress-intensity factor characterizes 
the time-dependent crack-tip stresss-strain 
field. Moreover, the time spent in crack 
initiatíon, Ti, can be neglected in comparison 
with either the time to growth, Ta, or the 
time to failure Tp (Tp = T¡ + Ta). 

The creep-fatigue cracking tests for which 
th ~ 10 h are such that th :;:: ttr. As indicated 
in the introduction, it appears therefore that 
the load-geometry parameter C* controls 
stress-strain singularities in the large-scale 
creep zone ahead of the crack tip. The 
experimental results show that the time to 
initiation, T¡, is of the same order of 
magnitude than Ta (and Tp). 

Di se u s si on. It appears necessary to 
distinguish two cases; the first situation 
corresponds to loadings such that th is 
smaller than the transition time, ttr, while the 
second one is associated with longer hold 
times. In the later case, because of the 
limitations in the correlation between ( da/dt) 
and C* parameter mentioned earlier, it seems 
more appropriate to concentrate on crack 
initiation than on crack growth. Both 
situations are considered successively. 

Fatj¡:ue ami creep-fatjgue crack growth. 
The results of crack growth rates 
measurements are reported in Fig.2 in terms 
of !.!.K for aged material. In all cases, after a 
transient regime characterized by a high 
slope of the da/dN-!.!.K curves a stationary 
regime is observed. The curves obtained at 
large frequency (20Hz and 5.10-2 Hz) are 
characterized by a relativeley low slope (~4), 
while those obtained under continuous 
cycling at low frequency (3.7 1Q·3 Hz) or 
with a superimposed hold time show a higher 
slope (= 10). Detailed examinations of 
secondary cracks on sections perpendicular to 
nickel-plated fracture surfaces showed that 
this change in slope was associated with a 
modification in fracture modes from 
transgranular at high frequency to 
intergranular at low frequency or with a hold 
time. 

It is necessary to limit the use of these 
fatigue da/dN-!.!.K curves for hold times 
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lower than the transition time, and to attempt 
to develop another approach for the tests in 
which creep damage is predominant. 

creep in 
engineering applications we have proposed to 
use C*-times diagrams similar to those 
shown in The results of the creep
fatigue tests with a superimposed hold time 
are reported in this diagram (Fig.3). The 
times to initiation given in Table 2 were 
defined as = N¡ x th, where N¡ is the 
number of observed to propagate the 
fatigue precrack over a critica! distance of 
50J!m. It was shown that it was possible to 
calculate C* for loading 
fully predictive methods, similar 
to those pure creep tests [3]. 

The results given in Fig.3 show that, for both 
unaged and aged material, the creep crack 
initiation developed for pure creep 
applies to tests, as soon as the 
hold time is much than the transition 
time, ttr, i.e. for hold of lOh and 30h. 
On the other hand, for lower hold times (lh), 
the observed times to initiation are much 
lower than those from the creep 
approach, as For those conditions, 
as indicated it is to 
adopt a based on 
curves are detennined 
with various hold times. 

4. CONCLUSIONS 

From this on a Cr-Mo-V ferritic 
two main "'v'"'"'u"''""" can be derived : 

(1) Creep '"1<''-'"'"'¡; behavior under isothennal 
conditions characterized the 
master-curve : 

. C*a = Constant. 

This correlation can be used to 
time to initiation in cracked ""'~n.~M 
provided that is calculated 
predictive methods. The method based on 
reference stress and reference 
can be useful for ca:~mt::t::J 

(2) In the assessment of creep-fatigue crack 
growth behaviour, it is necessary to compare 
the hold time, th to the transition time, t1r, 
calculated from the application of the fracture 
mechanics of creeping solids : 

(i) For th << ítr, the time to growth, TG 
represents a large part of the time to 
failure, TF. >Under these conditions, the 
crack growth rate is determined as a 
function of L1K and th under these 
conditions. ' 

(ii) For th >> ttr, the time to initiation is of 
the same order of magnitude than Tp. A 
pure creep approach based on T¡-C* 
correlation is recommended for these 
situations. 
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aofW Pmax H K¡nax 
1 rrW:? ti! 

(MPa.~ 
(MPa) 

(daN) (1!) 

0.398 1083 0.1 22.1 97 1 
0.401 1194 0.1 24.1 108 10 
0.539 712 0.1 21.6 121 1 
0.399 1250 0.1 25.5 112 1 
0.506 965 O.l 26.4 139 10 
0.434 1754 0.1 39.1 182 10 
0.387 1303 0.1 25.8 111 30 

Tab!e 1. Experimental inítial conditions of creep-fatigue tests performed on CT cracked 
spec1mens. 

CT (*) o 
C*exp ttr T¡ TG TF=T¡+TG Llexp, 

f{EFERENCE 
(¡..tm/1!) (N/m.lt) (lt) (lt) (h) (1!) 

8-06 (U) 0.11 6.8 36.7 355 1500 1855 
8-03 (U) 0.39 27.4 11.4 1610 640 2250 
1-32 (A) 1.42 81.2 2.4 32 1168 1200 
4-10 (A) 0.98 75.4 3.1 64 636 700 
2-43 (A) 1.32 89.5 3.3 368 557 925 
3-40 (A) 35.91 3990.4 0.2 22 34 56 
3-21 (A) 0.31 24.1 11.7 820 1580 2400 

(*)U= Unaged; A= Aged. 

Table 2. Experimental and calculated results of creep-fatigue tests performed on CT cracked 
specimens. 
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Figure 1. Time to initiation, T¡, versus C*exp in Cr-Mo-V steel. The results were obtained on 
CT specimens tested at 550°C. 
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Figure 3. Time to initiation, T¡, versus C*exp obtained on Cr-Mo-V steel- CT specimens 
tested under creep-fatigue conditions. 
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APLICACION DE METODOS DE MECANICA DE ROTURA ADHESIVA AL ENSAYO DE UNIONES 
SOLDADAS POR DIFUSION 

J.C. Suárez, E. Carrillo y F. Molleda 

Departamento de Arquitectura y Construcción Navales 
E.T.S. Ingenieros Navales, Universidad Politécnica de Madrid 

Ciudad Universitaria, 28040-Madrid. 

Resumen. El presente trabajo pretende mostrar las posibles ventajas que 
supone el empleo del llamado "ensayo de burbuja", proveniente del campo 
de los adhesivos, para evaluar las propiedades mecánicas de una unión 
soldada por difusión. Se presenta, dentro del planteamiento global de la 
Mecánica de Fractura, el análisis teórico y numérico que conduce a 
expresiones que relacionan la presión hidrostática crítica que provoca 
la propagación de una grieta en la intercara de unión con la energía por 
unidad de superficie necesaria para la creación de nueva superficie de 
fractura. Se sugieren, asimismo, procedimientos prácticos para determinar 
con precisión el comienzo del desgarro. 

Abstract. This papar shows several possible advantages from the use of 
the so-callad "Blister Test", formely used in the adhesivas world, for 
the evaluation of the mechanical properties of a diffusion bondad joint. 
According wi th the Fracture Mechanics energy balance approach , i t 
presents the analytical method and computar techniques leading to obtain 
expressions that relate the critical hidrostatic pressure to start crack 
propagation along the interface with the energy per unit length needed 
to create new fracture surface. There are also sorne suggestion on 
practica! procedures to precisely determine the flaw growth initiation 
pressure. 
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l. INTRODUCCION 

La soldadura por difusión ha adquirido 
un auge notable en los últimos tiempos. 
Las razones fundamentales son la gran 
calidad de las uniones, por ser una 
unión en estado sólido (sin fusión), y 
la versatilidad para unir multitud de 
materiales (metal-metal, metal-cerámico, 
cerámico-cerámico, etc.). 

[7]. El paralelismo entre ambas 
situaciones es evidente: dos materiales 
masivos (adherentes) se unen por medio 
de una delgada capa de adhesivo. En la 
soldadura por difusión el papel del 
adhesivo lo desempeña la, asimismo, 
delgada intercara de difusión (en la que 
algunas veces se sitúa incluso un fina 
lámina de material que actúa como 
intermediario en el proceso de 
difusión). 

La determinación de la resistencia de la 
unión no es, sin embargo, una tarea 
fácil. Existen no pocos ensayos en la 
literatura [1-6], ninguno aceptado 
universalmente y, además, es difícil la 
comparación e interpretación de los 
resultados obtenidos con cada uno de 
ellos. 

Se propone en el presente trabajo la 
aplicación de métodos ya empleados en la 
caracterización de uniones adhesivas 

El ensayo estudiado es el denominado 
"ensayo de burbuja" [8]. Utilizando el 
concepto de balance de energía se trata 
de relacionar los desplazamientos de una 
zona no unida, de forma circular, 
sometida a presión hidrostática, con la 
energía de rotura adhesiva de la unión. 
Se presenta el procedimiento para algún 
casos donde se puede obtener fácilmente 
una solución analítica: un disco, usando 
teoría de placas y un medio infinito, 
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con una grieta en forma de moneda. Para 
situaciones más realistas, con placas de 
espesor arbitrario, se presentan algunos 
resultados obtenidos mediante elementos 
finitos. 

El objetivo último del trabajo es 
presentar expresiones que nos relacionen 
la presión hidrostática crítica a la que 
se produce la propagación de la grieta 
por la intercara de unión (determinación 
experimental que no es objeto del 
presente trabajo) con la energía 
disponible para la creación de nueva 
superficie durante la propagación de la 
grieta, por unidad de superficie 
(denominada energía de rotura adhesiva). 

2. DESCRIPCION DEL ENSAYO 

En su versión más simple, el ensayo de 
burbuja consiste en una lámina de 
material que ha sido unida a un soporte 
mucho más rigido, excepto en una zona 
central de radio a. En el caso que nos 
interesa, la unión se realiza mediante 
soldadura por difusión (aplicando 
presión y calor muy por debajo de la 
temperatura de fusión del material). 
Para evitar que se produzca la unión en 
la zona central se aplica una fina 
película de "stop-off" o barrera de 
difusión. Cuando se somete a presión 
hidrostática la reg1on no unida, 
mediante la inyección de un fluido, la 
lámina de material se levanta del 
soporte y forma una "burbuja" (Fig. 1). 

Fig. l.Geometría del 
burbuja presurizado. 

ensayo de 

El radio de la burbuja permanece fijo 
hasta que se alcanza una presión 
crítica, P=· A partir de ese instante el 
radio de la burbuja crece de tama~o, lo 
cual significa que se ha producido el 
fallo a lo largo de la intercara de 
unión. 

La presión puede proporcionarse 
pneumática o hidraúlicamente. En 
cualquier caso, siempre se tiene la 
ventaja de estar seguros de que las 
cargas son aplicadas de forma simétrica, 
sin precisar de alineamientos laboriosos 

de dispositivos de ensayo mecánicos. Una 
ventaja a~adida se encuentra en el 
estudio de la influencia de factores 
ambientales sobre la resistencia de la 
unión. Si el ambiente agresivo puede ser 
incorporado como fluido presurizante, 
podemos estar razonablemente seguros de 
que estará actuando en el mismo (o zonas 
muy proximas) vértice de grieta. 

Una dificultad importante es la de 
determinar de manera fiable la carga de 
iniciación de la propagación, 
particularmente en situaciones en las 
que el crecimiento estable de la fisura 
sea muy lento. Puede usarse un sensor de 
presión para detectar peque~as 
variaciones de presión en la zona bajo 
la burbuja, se pueden emplear registros 
de emisión acústica, galgas 
extensométricas pegadas a la superficie 
de la burbuja, etc. Por nuestra parte, 
estamos intentando poner a punto un 
sistema que utiliza la técnica 
fotoelástica de reflexión para poder 
seguir y registrar ópticamente todo el 
experimento. 

3. ANALISIS TEORICO 

La Mecánica de la Rotura que 
habitualmente manejamos se puede 
denominar Mecánica de Rotura Cohesiva, 
en el sentido de que se ocupa de la 
propagac1on de grietas dentro de un 
material uniforme. Cuando la grieta se 
sitúa en la intercara entre dos 
materiales nos introducimos en lo que se 
denomina Mecánica de Rotura Adhesiva 
( Fig. 2). 

+cr 
Fracturo cohesivo Fracturo 

Fig. 2. Rot"..lra cohesiva versus rotura 
adhesiva. 

No se trata de una teoría diferente; 
como demostró Williams [9], la similitud 
de la rotura adhesiva y cohesiva desde 
el punto de vista de la Mecánica de 
Medios Continuos, particularmente el 
concepto de energía de fractura, permite 
un tratamiento similar de ambas 
situaciones. 

Al contrario que 
material uniforme 

en el caso de un 
con comportamiento 
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elástico (donde Ro puede considerarse 
como una propiedad del material, al 
menos en situaciones de deformación 
plana), la de rotura adhesiva Ya 
(energía necesaria para crear una unidad 
de área) no es en sentido estricto una 
propiedad del material (depende, por 
ejemplo, de la superficial 
de los materiales a unir) dentro de una 

de mecánica del continuo, 
es sin duda un parámetro del 

ser usado posteriormente 
la rotura de la unión. 

La restricción de que el sistema sea 
homogéneo no es ciertamente necesaria 
para poder aplicar el planteamiento 
global o energético de la Mecánica de la 
Rotura, ya que se ha de tener en cuenta 
la disipación de energía en el sistema 
como un todo. De forma que la aplicación 
a sistemas adhesivos, como lo es una 
unión soldada por difusión, es directa. 
Para iniciar la propagación de una 
grieta en la intercara y extenderla un 
área 6A, debe ser satisfecho el 
siguiente balance energético 

(1) 

donde 6W es la variación en el trabajo 
suministrado por las fuerzas, 6U es la 
variación en la energía elástica 
almacenada y es la 
Estamos admitiendo 
siguientes para 
simplificar el problema: las fuerzas 
aplicadas son casi estacionaria, no 
dependen del tiempo o lo hacen de manera 
tal que es despreciar los 
efectos de inercia; la velocidad de 
propagación de la fisura es pequefia 
respecto a la velocidad de las ondas 
superficiales en el sólido. 
Otras no pero 
si razonables en muchas situaciones, 
son: no se considera el aporte de 
energía térmica; la de rotura 
adhesiva por unidad de área se supondrá 
constante (esto es válido, en principio, 
para estudiar la iniciación del desgarro 
aunque a efectos de la propagación sea 
más conveniente considerar y.. como una 
función de la velocidad de crecimiento 
de la fisura); las fuerzas por unidad de 
volumen se consideran nulas; 
consideramos la iniciación de la 
propagación y no la condición para que 
una grieta siga propagándose, por lo que 
la contribución de la energía cinética 
es nula. 

En ausencia de trabajo suministrado 
las fuerzas exteriores (condición 
contorno de desplazamientos 
no actuando en forma 
mecanismos de 
tales como la o 

reduce a 

- lJ U ?:: y a 8A (2) 

En el límite, a medida que el área de la 
fisura tiende a cero, la condición de 
inestabilidad o criterio de fallo se 
escribe en términos de la energía por 
unidad de área disponible para la 
propagación de la grieta (miembro 
izquierdo, prescindiendo del signo) y de 
la energía de fractura adhesiva (miembro 
derecho de la desigualdad) 

(3) 

Luego, para poder predecir las 
condiciones de fallo de una unión 
deberemos, en primer lugar, calcular el 
lado izquierdo de la desigualdad (oU/oA) 
y, por otra parte, medir el lado derecho 
(y.). Consideraremos el cálculo, 
analítico o numérico, de la energía 
disponible por unidad de área para la 
propagación de la grieta en el ensayo de 
burbuja. La determinación de la energía 
de fractura adhesiva no es objeto del 
presente trabajo y, actualmente, estamos 
en proceso de puesta a punto del 
dispositivo experimental. 

De la teoría clásica de placas, se 
encuentra que los desplazamientos de un 
disco de radío a, sujeto en el contorno 
y uniformemente cargado (presión p), 
están dados por 

w(r) = 1 P (a 2 - r 2 ) 2 (4) 
64 D 

donde D = ( l-v2
) es la rigidez a 

flexión de la lámina (h es el espesor de 
la lámina). 

Ahora, podemos calcular la energía de 
deformación elástica almacenada 

a 

U = 'lt J pw(r) r dr (5) 
o 

Utilizando el balance de energía en la 
situación de equilibrio (justo antes de 
comenzar a propagarse la fisura), 
debemos igualar la energía disponible 
por unidad de área para la propagación 
de la fisura con la energía necesaria 
para la creación de nueva superficie 

d w- rJ _ = o 
P-Pcr 

(6) 

de donde se puede despejar el valor de 
la presión crítica en función de Ya 

(7) 

Esta es válida sólo bajo los 
supuestos de la teoría de placas, en la 
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cual se supone que las secciones planas 
permanecen planas tras la deformación. 
Esto es más cierto cuanto más delgado es 
el material. Para láminas de mayor 
espesor o diferentes condiciones de 
contorno hay que refinar las soluciones 
analíticas, si es posible, o recurrir a 
análisis numéricos. 

En cualquier caso, la idea fundamental 
es que se trata de obtener una expresión 
que nos relacione la energía de rotura 
adhesiva con la presión crítica a la 
cual comienza a propagarse la grieta. De 
esta forma, determinando por alguno de 
los procedimientos anteriormente 
descritos el valor de Pcr obtendríamos 
inmediatamente la Y. buscada. 

Existen varias versiones, desde el punto 
de vista metodológico, para la 
realización del ensayo de burbuja. Quizá 
una de las variantes más usadas es la de 
la grieta con forma de moneda, cuya 
configuración se muestra en la Fig. 3 y 
que se ajusta a la relación entre p= y Ya 
dada por 

Pcr = 

(8) 

donde los subíndices 1 y 2 se refieren a 
las propiedades de los dos materiales, 
entre los que está la fisura. 

Fig. 3. Fisura en forma de moneda. 

Para un material incompresible 
esta última ecuación se reduce a 

(9) 

La Fig. 4 muestra (Anderson et al. [7]), 
en una representación adimensional y 
para un material incompresible, la 
diferencia entre aplicar las ecuaciones 
(7) para comportamiento corno placa 
(lámina delgada) y (9) para un continuo 
infinito (lámina gruesa). Corno es 
previsible, no cabe esperar una 
transición brusca entre estos dos 
comportamientos extremos tal como viene 

marcado por la intersección de las 
curvas. 

h/a 

Fig. 4. Comparación 
numéricas y analíticas. 

Según se desprende del 
elementos finitos, corno 
siguiente apartado, 
transición suave. 

de soluciones 

análisis por 
veremos en el 
existe una 

Es necesario acotar las limitaciones de 
las soluciones analíticas desde el punto 
de vista de la realización práctica del 
ensayo. La asunción de la teoría clásica 
de placas de que las secciones planas 
permanecen planas tras la deformación, 
es tanto más válida cuanto menor es el 
espesor del material. Sin embargo, 
numerosas situaciones prácticas de 
uniones soldadas por difusión requieren 
configuraciones experimentales y 
espesores para los que obtendríamos 
importantes errores en la determinación 
de y,.. 

Para la configuracion semi-infinita 
(espesor infinito y radio de la grieta 
finito) la energía de fractura no 
depende de la razón h/a (espesor/radio), 
tal como muestra la ecuación ( 9) . Se 
podría determinar experimentalmente el 
valor mínimo del espesor y del radio 
para el cual el análisis sería válido, 
pero en ocasiones esto nos conduciría a 
situaciones poco prácticas debido a la 
gran cantidad de material necesaria para 
construir la probeta. Existen 
situaciones, no obstante, donde esta 
configuración es conveniente o 
ventajosa. Por ejemplo, si desearamos 
evaluar la influencia de un ambiente 
agresivo sobre una línea de soldadura 
alejada de la superficie. También cuando 
los materiales unidos por difusión son 
frágiles y tienden a fallar por 
cortadura en el espesor (Fig. 5). 

En este caso, Bennet [10] ha sugerido el 
empleo de un cilindro del material a 
unir, con la grieta en forma de moneda 
en su centro, y concéntrico a él 
(introducido con apriete) otro cilindro 
de un material muy rígido. Este último 
impone un constreñimiento físico que 
reduce las tensiones a cortadura dentro 
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Fig. 5. Modo de fallo a cortadura. 

de la línea de unión y provoca la 
propagación de la fisura a lo largo de 
la intercara de soldadura. 

4. ANALISIS NUMERICO 

El criterio de inestabilidad de la 
fisura, obtenido a partir del balance 
energético tal como se presenta en la 
ecuación (3), puede ser escrito de forma 
aproximada como 

(10) 

donde AA es un pequef'io incremento del 
área de la grieta y ~U es el cambio 
correspondiente en la energía de 
deformación elástica. La ecuación ( 10) 
es exacta en el límite cuando AA se 
aproxima a cero, en el presente análisis 
no es sino una aproximación tanto más 
exacta cuanto menores sean los 
incrementos que tomemos al propagar la 
grieta. 

de manifiesto, esta 
el cálculo de la 

energía por unidad de área 
para la propagación de la fisura y, 
específicamente, su variación con el 
tamaf'io de Habiendo obtenido 
previamente campo de desplazamientos 
y de tensiones mediante elementos 
finitos, esto se realiza básicamente 
calculando en primer lugar la energía de 
deformación elástica almacenada en el 
sistema, Uv para una carga dada y un 
tamaf'io de grieta. Luego, la energía 
almacenada para las mismas condiciones 
de carga pero para una grieta 
ligeramente más larga, U2 • Entonces, la 
energía disponible para la propagación 
es , para pequeños cambios en 
la de grieta, por: 

(11) 

donde es el área de de 
fractura al valor de U1 • 

El valor aproxima la energía 
liberada para el área de de 
fractura promedio (A1+A2 ) esta 
manera, por pasos sucesivos, se obtiene 
la curva de variación de de 

deformación elástica almacenada frente 
al tamaf'io de la grieta. Cada nuevo paso 
implica el recálculo de los campos de 
tensiones y desplazamientos. 

En definitiva, se trata de usar el 
Método de los Elementos Finitos para 
obtener el campo de desplazamientos y 
tensiones. Todos los recursos 
disponibles para mejorar la fidelidad de 
las soluciones en las proximidades del 
vértice de la grieta (colapso de un lado 
en elementos isoparamétricos, 
desplazamiento de los nodos en el centro 
de las aristas a % de su longitud en 
elementos cuadrilaterales de ocho nodos, 
empleo de elementos especiales, etc. ) 
mejorarán el resultado final [11]. El 
siguiente paso es el cálculo de la 
energía de deformación elástica 
almacenada. Aquí también es posible 
mejorar la solución mediante algunas 
técnicas numéricas concretas. Por 
ejemplo, reformulando la expresión de la 
energía de deformación elástica en 
función de la matriz de rigidez, 
vectores fuerza y vectores 
desplazamiento, que son los que maneja 
el programa de elementos finitos. 
Además, como ya no es necesario calcular 
tensiones y deformaciones se ahorra 
tiempo de cálculo. Sin entrar en el 
desarrollo de la deducción, la expresión 
a la que se es [7] 

u= 1 i + i - ( .Ju.(12) 
~ ~ 

donde ( 1 es el vector de 
a cargas en el contorno, 
vector de fuerza debido al 
( 1 es el vector de cargas 

vector de 

fuerza debido 
( 1 es el 

propio peso, 
térmicas y u1 

método mucho más 
para obtener la 

almacenada. Para ello, 
obtuvo la derivada a carga constante de 
la ecuación (12) y, tras las pertinentes 
modificaciones, se llega a 

1 ~~Larga= - l 
(13) 

donde [k] es la matriz de rigidez. La 
delaminación se hace progresar 
numéricamente trasladando todos los 
nodos dentro sobre un contorno ro 
alrededor de en una cantidad 
infinitesimal la dirección de 
propagación de delaminación. Los 
resultados con esta técnica son bastante 
buenos, incluso usando mallas bastante 

y elementos con desplazamientos 

Por último, una vez determinada la 
de deformación elástica 

almacenada,· se aplica una técnica de 
diferencias finitas, tal como se muestra 
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en la ecuación (11), para determinar la 
curva de variación de la energía 
elástica almacenada por unidad de 
superficie frente al tamaño de la grieta 
( Fig. 4). 

La Fig. 6 muestra la 
la modelización de la 

malla empleada en 
burbuja. 

ENSAYO Df BURIIJJJ 
1/a=l/1! 

PRESI 0!1 UOSTAII Cl 

Fig. 6. Modelo para MEF y deformada del 
ensayo de burbuja. 

La oresión es aolicada uniformemente en 
toda la superficie no soldada por 
difusión y la energía de deformación 
elástica total se calcula a partir de 
los desplazamientos. 

5. CONCLUSIONES 

El ensayo de burbuja se presenta a 
priori, a la espera de confirmación 
mediante ensayos reales, como una forma 
ventajosa de obtener parámetros de 
diseño útiles para uniones soldadas por 
difusión. La aproximación proporcionada 
por la Mecánica de Fractura, permite no 
sólo obtener información cualitativa 
acerca de las propiedades mecánicas de 
la unión (principal inconveniente de los 
ensayos reseñados hasta el momento en la 
literatura) sino obtener parámetros 
característicos del sistema que permiten 
extrapolar los resultados del ensayo al 
diseño de uniones reales. 

Tras esta primera aproximación teórica 
al ensayo, se pretende· su puesta en 
funcionamiento, prestando especial 
atención al procedimiento de 
determinación de la presión crítica de 
comienzo del desgarro. En este sentido 
se está poniendo a punto un sistema 
fotoelástico de reflexión junto a un 
sensor de presión que permita el 
seguimiento y registro óptico del 
ensayo. 
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DYNAMIC FRACTURE ENERGY MEASUREMENTS IN 
HYDROGENATED AUSTENITIC STAINLESS STEELS AT 300°c. 
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Résumé. Les ruptures effectuées par l'hydrogene pour divers aciers inoxydables sensibilisés sont comparées avec les 
défauts rencontrés sur les réacteurs nucléaires PWR ou BWR. L'hydrogenation est réalisée a 300°C par électrolyse de 
l'eau injectée dans un bain de sels fondus. Des essais de résilience ont été effectués a - 180°C. On constate que 
l'hydrogene affecte principalement la cohésion des joints de grains de l'austénite. D'autres modes de rupture ont été 
également détectés : modes de revenu, interfaces phase 8 et inclusions avec la matrice. 

Abstract. Hydrogen embrittlement of verious sensitizated stainless steels was compared with actual defects found in 
components of PWR or BWR type nuclear plants. Hydrogen charging was performed at 300°C by electrolysis in a bath 
of molten salts. Impact toughness instrumented tests were carried out at -180°C. It was found that hydrogen affects 
mainly cohesion of the austenite grain boundaries. In order of importance other paths of fracture were detected : 
boundaries of annealing twins, 8 phase and inclusions - matrix interfaces. 

l. INTRODUCTION 

One of unclarified problems about the stress corrosion 
cracking (SCC) of austentic stainless steels in water at 
high temperatures and pressures is the role which 
hydrogen plays in this process [1]. Hydrogen, released 
by the anodic dissolution of metal at the crack tip, can 
in particular weaken all the phase boundaries and 
interfaces. These include grain boundaries, boundaries 
of annealing twins, interfaces between austenite and 
ferrite. Other intemal surfaces arise during deformation 
processes, as interfaces between austenite and 
deforrnation - induce martensite or' as the boundaries of 
slip bands or deforrnation twinning. In aH of these 
types of boundaries, we may assume that hydrogen 
embrittlement (HE) and SCC processes involve 
particularly the high angle boundaries, which may have 
been previously weakened by precipitation of carbides 
or segregation of impurity elements such as 
phosphorous [2]. If the precipates are chromium-rich 
M23C6 carbides, one might under certain time and 

temperature conditions expect the formation of Cr -
depleted zones ; undercooling or deformation of these 
zones might even induce local martensitic 
transformation [3, 4]. 

The work reported in this paper exploited a previously 
evolved technique of electrolytic hydrogen in a bath of 
molten salts [5] to investigate the HE susceptibility of 
type 304 L, 321,347 and A-286 steels. The initiation 
and propagation energies were measured in the case of 
34 7 steel at dífferent sensitization temperatures in the 
absence or in the presence of hydrogen. The findings 
thus obtained about the nature of the damage were then 
compared with actual found in components of type 
PWR or BWR nuclear power plants (NPP). 

2. MATERIALS AND TECHNIQUES 

The chemical compositions of the examíned steels are 
listed in table l. 
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Table 1 
Steel 304L 1 321 1 347 1 A-286 
Heat A 1 B 1 D 1 E 1 F 1 G 
e 0.026 0.015 0.080 0.026 0.038 0.007 

Mn 1.790 1.310 1.400 1.620 1.270 0.010 
Si 0.340 0.550 0.470 0.310 0.710 0.008 
p 0.023 0.038 0.012 0.031 0.018 0.003 
S 0.011 0.013 0.007 0.007 0.003 0.003 
Ni 10.300 11.330 9.670 9.280 26.200 26.100 
Cr 18.520 17.600 17.480 18.470 15.200 15.200 
Ti - - 0.540 0.520 2.100 2.100 

All the investigated materials were processed into 
plates of various ticknesses, which were then annealed 
at 1050°C for the 304 L and 347 grades, 1020°C for 
the 321 and 980°C for the A-286 steels. Notch 
toughness specimens taken from these plates were in 
the laboratory subjected to sensitízing anneals at 500 to 
1 100°C, which lasted up to 100 hours. The Charpy 
V - notch specimens were hydrogenated at 300°C in a 
molten salts mixture of NaHS04, KHS04 and 
Na2S04 with continuous injection of water, at a 
potential of -2V/{Ag) during 20 hours (5]. After 
cooling down to -196°C, impact toughness 
instrumented tests were performed at -180°C. 

3. RESUL TS AND DISCUSSION 

Grade 304L : HE reached a maximum effect after 
sensitizing anneals at 700°C (figure 1). The resultant 
fractures were up to 95% intergranular. Greater 
magnifications revealed, however, that the failure 
micro-mechanism had been either intergranular quasi
cleavage of the kind typical for fractures in martensite 
[5]. The sensitization process was observed to be 
strongly dependent on the carbon contents (heats A and 
B). 
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Figure 1 : Impact enrgy versus Ts for 304L, 321 and 
347 steels. (H) = with hydrogen. 

Grade 321 : In this steel the susceptibility to HE was 
practically related to the temperature of the previous 
sensitizíng anneal (figure 1). The failure mode was 
intergranular after annealing at 650 to 800°C, when the 
austenite grain boundaries already showed signs of the 
presence of M23C6 carbides. 
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Figure 2: Effect of sensítization annealing (100 hrs) 
on the toughness energy of 347 stainless steel with and 
without H. 

Grade 34 7 : The degree of HE of this steel remains 
roughly constant as in the 321 grade. However, grade 
347 steel is sensitive to the annealing temperature, 
especially after longer annealing times, even in the 
absence of hydrogen. Consequently its notch toughness 
displays a fairly marked mínimum at 750°C. The 
fracture surfaces found in hydrogen charged specimens 
were mainly transgranular ductile and, to small extent, 
intergranular brittle. An important finding is the great 
difference between notch toughness levels in the 
transversal (T) and the longitudinal (L) directions 
(figure 2). The ratio between the two levels 
corresponding to T and L directions depends also on the 
annealing temperature and has a mínimum value at 
750°C. Quantitatíve analysis of the presence of both o 
ferrite and cr phases reveal that the mínimum 
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toughness leve! corresponds to the maximum of cr 
phase percentage. It is shown in figure 2 that hydrogen 
embrittles this steel in the L direction while it is not 
the case in the T direction except for anneal at 800°C. 
This fact is confirmed by comparison of "load 
displacement" curves, obtained in the presence and 
absence of hydrogen (figure 3). 

o DISPLACEMENT 

-

-4 
2.10 [m] 

~r 
without H 

withH 

Figure 3 : Impact energy for 304L annealed at 800°C 
with and without hydrogen. 

Grade A-286 : This steel with deformation-stable 
austenite displayed a definite dependence of its impact 
toughness on the previous annealing temperature, but 
also marked differences of carbon and impurity 
elements (see table 1 and figure 4). Subsequent 
hydrogen charging at 300°C produced no further 
significant embrittlement (6]. The diminished 
toughness can again, as in grade 347, be attributed to 
precipitation strengthening of the matrix, which apart 
from the Ti(C, N) particles is also to large extent due 
to coherent precipitation of a y' phase. The fracture 
surfaces bore evidence of intergranular failure regardless 
of whether hydrogen was present or not. A point to 
note particulary in this grade is that the annealing 
temperatures that produced the lowest notch toughness 
coincide with the temperatures recommended for 
optimum strenght levels. 
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Figure 4 : Effect of sensitization annealing on impact 
tougness energy of two heats of A-286 steel. 

4. DISCUSSION. 

The greatest number of cases when grade 304L steel 
suffered SCC in high temperature water and pressure 
was recorded in the piping systems of BWR NPP's. If 
these records are compared with the findings of the HE 
tests, we find a símilarity of failure modes, with 
predominantly intergranular fracture and the need for 
prior sensitization of the microstructure by the 
precipitation 6 particles along the grain 
boundaries and or the presence of deformation induced 
martensite [7]. 
The assumption that hydrogen participates in the SCC 
process is further supported by the fact that the 
remedia! measures to prevent SCC are identical with 
the countermeasures HE. In both cases, carbon 
content must be down to more than 0.015%, all risk of 
sensitization must be and cold deformation 
has the to be avoided In any attempt to assess the 
role of cold working, we must not neglect its effect on 
the kínetics of phosphorus segregation in these 
austenitic and hence on the líkelihood of 
phosphorus enrichment of the grain boundaries during 
long exposition at the service temperature [2]. 
In titanium-stabilized austenitic SCC has so far 
been detected in the horizontal stearn generators of 
VVER 440 NPP's, specifically in the heat exchanger 
tubes and tube collectors [8, 9]. The dominant failure 
mechanism in these cases was transgranular cracking ; 
only the or branches of the main 
craclcs were of an intergranular nature. In the tube 
collectors, numerous microcracks of mixed 
transgranular and nature were observed in 
~e re~ion where the main crack which destroyed the 
mtegnty of the component, had originated [8]. 
However, the examined defects on actual components 
afforded no evidence of crack propagation 
along the boundaries of annealing twins, as it had been 
observed during the experiments with 
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hydrogen charged specimens. Yet in these cases too, 
the countenneasures that supress SCC prevent HE. 
In niobium-stabilized steel, the liability to SCC could 
be accertained on the outennost !ayer of the stainless 
cladding that is exposed to the primary circuit water of 
the NPP, but no SCC was recorded in these layers. 
Grade A-286 steel is used for the manufacture of 
bolting for nuclear power equipment Stress 
corrosion cracking has been recordcd in such bolting 
both when it was madc of A-286 steel and when it 
consisted of a similar material, type 
05Crl5Ni35W3Til.55 stecl as utilized in VVER 440, 
or of inconel X-750 or inconel 718 nickel alloys [10]. 
AH the bolting failures examíned to be cases of 
intergranular and sorne investigators, e.g. in. 
[10], did not rule out that the embriHling effect of 
hydrogen played a role in the process. The results of 
the work reported in this paper suggest that in a stable 
austenitic stainless steel, the embriltling effect of 
hydrogen is suppressed. Nevertheless, even in the 
absence of hydrogen, the failure mechanism after a 
prior sensitizing anneal, which corresponded to the 
routine manufacturing was partly 
intergranular. 
In conclusion, we state that of al! the examined 
kinds of phase or interfaces, those which 
affect the outcome most strongly are austenite grain 
boundaries ; they are followed in order of importance 
by the boundaries of annealing twins, O' phase, and 
inclusion-matrix interfaces. Other investigators have 
confirmed that slip bands, or their interfaces with the 
austenite matrix, participate in the intergranular 
propagation of stress corrosion cracks [11]. In type 
304L steels, it has been coroborated that the remedia! 
measures intented to prevent SCC in NPP's also reduce 
the susceptibilíty to HE. This finding supports the 
assumption that hydrogen is ínvolved in the processes 
of SCC and corrosion fatigue of austenitic stainless 
steels in water at high temperature and pressure. 
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PAUTAS DEL COMPORTAMIENTO DE ACEROS DE BAJA ALEACION EN 

CORROSION BAJO TENSION 

M. V. Biezma, F. Gutiérrez-Solana, J, J. González y J. M. Varona 

División de Ciencia de Materiales. E. T. S. Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. Avda. de los 

Castros s/n. 39005-Santander. Universidad de Cantabria. 

Resumen. Se presenta un modelo simplista de propagación de fisuras en procesos de Corrosión 

Bajo Tensión, teniendo en cuenta mecanismos de fragilización local por hidrógeno. La aplicación 

analítica de dicho modelo, en aceros de baja aleación, ha permitido ajustar las distintas pautas de 

comportamiento en CBT, atendiendo tanto a los parámetros propios del fenómeno, da/dt y rP, 

como a variables microestructurales y fractográficas. 

Abstract. This paper includes a simple model of crack propagation in SCC processes, 

considering a local hydrogen embrittlement. Analytical applications of this model, based on the 

study of the SCC response of low alloy steels, allow to classify their different behaviours, 

attending SCC characteristic parameters and microstructural- fractographic features. 

l. INTRODUCCION 

Actualmente, no existe unificación de los criterios que 
intentan explicar y entender los fenómenos de Corrosión 
Bajo Tensión, a pesar del gran esfuerzo que se está 
realizando en este campo concreto de deterioro de metales. 
Los fundamentos de toda la CBT no son, ni pueden ser 
considerados, únicos. Este hecho es debido principalmente 
al gran número de sistemas material-medio existentes y a la 
complejidad de la influencia de todas y cada una de las 
variables, consideradas aisladas o conjuntamente, que, en 
alguna medida, participan en dichq fenómeno. 

Todos los mecanismos propuestos para explicar dicho 
fenómeno, consideran la participación preponderante del 
hidrógeno originado en una semirreacción de corrosión 
[1,2]. Este se adsorbe, absorbe, difunde y concentra 
diferencialmente en el interior del materiaL En 
consecuencia, la interrelación existente entre Corrosión Bajo 
Tensión y Fragilización por Hidrógeno es fundamental a la 
hora de abordar estos fenómenos. 

Trabajos previos, enmarcados en la línea de investigación 
del presente [3-5], han precisado las primeras pautas de 
modelización de los fenómenos de CBT y, en concreto, las 
condiciones umbrales de propagación, con el 
establecimiento de condiciones críticas de deformación local 
en la zona plástica asociada al fondo de fisura. Este modelo 
asume, en primer lugar, el mecanismo de fragilización local 
por hidrógeno y propone, en primera instancia, que la 
propagación de fisuras está determinada por la capacidad de 
movimiento del hidrógeno a través de la microestructura del 
material, considerando dicha propagación de forma 
unidireccional. 

El modelo fija también las condiciones de propagación de 

una fisura en alcanzar una deformación crítica, e • f, definida 
por las condiciones tensionales en el fondo de la fisura que 
afectan a la solubilidad del hidrógeno en la zona, las 
condiciones ambientales que aportan éste elemento y la 
rnicroestructura del material, en un punto relacionado con 
un determinado elemento microestructural, situado a una 
distancia 1* del fondo de la fisura. Es decir, hay 
propagación si 
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EP (l*) > c*f(crij• [H], microestructura) (1) 

siendo EP (l*) la deformación plástica equivalente alcanzada 
a la distancia 1* del frente de fisura, en donde hay un 

aspecto microestructural que controla la propagación, y E* f, 

como queda indicado, el valor crítico de deformación, para 
ese aspecto, considerando el hidrógeno capaz de acceder al 
mismo. 

Una vez en propagación, cumplida la condición (1), la 
fisura se detiene como consecuencia del descenso de la 
concentración de hidrógeno con la distancia al frente de 
fisura primitivo, por lo que la deformación crítica aumenta. 
Tras este proceso de rotura local, para valores de K¡ 
superiores a Krscc• hay un tiempo de incubación, ~. en el 
q_ue el hidrógeno se difunde hacia la nueva zona plástica, 
Siendo atrapado por los aspectos microestructurales 
presentes en ella. Tras este tiempo, de nuevo se alcanzan las 
condiciones para la siguiente rotura local, manteniéndose la 
propagación. De esta manera, la microestructura controla la 
velocidad de propagación al estar asociado el parámetro t; a 
la difusión de hidrógeno hacia el frente de fisura, presente 
en ese momento, lo que concuerda con anteriores trabajos 
[6]. 

Bajo el p~sma de esta modelización, y entendiendo que la 
propagación en CBT es una sucesión discretizada de roturas 
loc~es controlada por la presencia de hidrógeno, se han 
~nahzado los procesos de CBT según el tipo de rotura, 
mtergranular y transgranular, así como la transición entre 
ambos. A modo de ejemplo, en la Figura 1 se presentan los 
esquemas .que justifican los cambios que se producen en la 
zona plástica de fondo de fisura de una situación de tránsito 
de intergranular a transgranular. ' 

TG 

ti TG 
1\ 

lf< m 

1 
1 1 1 1 1.-,_,·.·., 

~ 1 •• 
~ . . ' ' . -"'\.' 

. 

Fig. l. Es.quemas de los cambios que se producen en la 
zona plástica de fondo de fisura de una situación de rotura 
intergranular a transgranula¡;,en éBT. 

2. MODELO DE PROPAGACION DE FISURAS 
EN CORROSION BAJO TENSION Y SU 
APLICACION ANALITICA 

El modelo presentado previamente, establece unas 
condiciones críticas necesarias para la propagación de una 
fisura. La velocidad de propagación es dependiente del 
tiempo de incubación, t¡ , durante el cual el hidrógeno se 
moviliza para alcanzar estas condiciones críticas en una 
cierta zona y, por tanto, depende de la difusividad del 
hidrógeno en la zona local de propagación, para las 
condiciones electroquímicas que establece la solución 
existente en el fondo de fisura [7,8], y todo ello 
condicionado por variables microestructurales, mecánicas y 
químicas [9,10]. La evaluación tanto cualitativa como 
cuantitativa de las interacciones de estas variables y de los 
mecanismos de propagación de fisuras en fenómenos de 
CBT, es primordial para el avance de las investigaciones 
llevadas a cabo en este campo. 

Con base a estas consideraciones, se completa el modelo de 
propagación de fisuras en los procesos de CBT [11]. La 
Figura 2 muestra como una fisura dada, de longitud a, 
necesita un tiempo t; para alcanzar las condiciones críticas 
asociadas a la rotura local, al cabo del cual se provoca un 
avance de la fisura de valor !la;, contenido en la zona 
plástica preexistente de extensión rp. Las condiciones 
críticas, obtenidas tras el correspondiente proceso de 
difusión del hidrógeno, establecen una secuencialidad en 
tiempo, t;, y posición, que sugieren que la velocidad 
de propagación esté relacionada con la difusividad del 
hidrógeno en el material, es decir 

( ~~) a 
II 

(2) 

TIEMPO: 1 INCUBAGION f+f¡ 

Fig. 2. Esquema que representa las condiciones críticas de 
propagación de una fisura dada, de longitud a, en un 
proceso de CBT. 

Por otro lado, de la misma figura se deduce que la velocidad 
de propagación queda establecida por 

da fl.ai 
dt= -t-. 

1 

a (3) 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 (1992) 195 

Empleando la solución a la primera ley de Fick, en caso de 
difusión unidireccional, entre las dos posiciones correlativas 
en tiempo establecidas en la Figura 2, se tendrá la expresión 

2 
( i\a ¡) 

t =---
¡ 4Dapp 

( 4) 

que llevada a (3), establece las expresiones: 

( :ta) 
= 4D app 

(5) 
&. x rP 

Il 1 

( :ta) 
D app = Dapp (6) = O. 25 x r P x' r P 

Il 

De todo ello se deduce que la velocidad de propagación 
viene condicionada por la difusividad aparente del 
hidrógeno y el tamaño de zona plástica asociada a la fisura 
preexistente. 

Así, atendiendo al modelo simplista propuesto, se puede 
considerar, como uno de los parámetros propios de los 
procesos de CBT, el valor L1a¡= x rP, es decir, la distancia 
en el frente de avance de fisura en donde está asegurada la 
fragilización en un determinado volumen del material, 
correspondiente a un avance unitario. Del tamaño de zona 
plástica asociada a la fisura, y considerando el límite elástico 
del material, se obtiene el factor de intensidad de tensiones, 
K¡, por lo que cabe resaltar la importante relación entre L1a¡ 
y dicho factor. La relación gráfica de los dos parámetros 
básicos de CBT, da/dt y presenta una constancia en los 
valores de la velocidad de propagación, da/dt, en la Zona n 
o Propagación, hasta el valor umbral de la Zona I o de 
Parada, en donde K¡ adquiere el valor de Krscc o factor 
umbral de intensidad de tensiones, para el que es imposible 
una propagación posterior de la grieta. En el análisis de los 
datos experimentales se ha considerado el valor de rp para 
esta situación umbral. 

A distancias mayores de i\a¡, la cantidad de hidrógeno en 
el frente de fisura disminuye bruscamente, debiendo 
encontrar nuevas condiciones de fragilización para otro 
tiempo de incubación, t;, otro de los parámetros propios de 
este proceso. De esta forma, se puede conocer la velocidad 
de propagación da/dt, expresión (3), y que junto a Krscc 
constituyen los dos parámetros básicos y característicos en 
CBT. De todo ello se deduce, que con dos parámetros, 
da/dt y rp. se defme el comportamiento del material en CBT, 
a través de los elegidos en este modelo de propagación de 
fisuras, i\a¡ y t;, como alternativa a los dos parámetros 
clásicos, da/dt y Krscc· Aquellos están íntimamente 
relacionados con la difusividad de la especie fragilizante, 
expresión (6), indicativa de la cinética del proceso, son 
característicos de cada material, y dependen tanto de su 
resistencia mecánica y microestructura, como de las 
condiciones ambientales y mecánicas externas. 

La expresión (6) establece que la velocidad de propagación 
en un proceso de CBT, es inversamente proporcional a la 
longitud de avance en cada proceso de rotura local, y por 
tanto, del tamaño de zona plástica asociado al fondo de 
fisura. Para un material y microestructura dados, dicha 
expresión establece, en escala doblemente logarítmica, una 
recta de pendiente -1, en la que figurará el punto que 
representa dos parámetros propios de CBT, previamente 
mencionados, rp y da/dt. 

A modo de ejemplo, en la Figura 3 se observa esta situación 
para un hipotético material de tratamiento térmico TI. De 
acuerdo con la expresión (6), el punto de corte de la recta 
que contiene a Tl con la abcisa rp=l define el valor de la 
ordenada en el origen, en la escala logarítmica utilizada. 
Este valor representa la relación DarJx', propia del material 
y del modo de rotura. De esta manera se pueden obtener los 
valores de difusividad de cada material a partir del modelo 
propuesto y de la experimentación en CBT, cuyo contraste 
con los valores obtenidos por otras técnicas experimentales, 
ya tradicionales, [12], sirven para comprobar la validez del 
mismo. 
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~ig. 3. Relación entre la velocidad de propagación de 
fisuras en estado II, frente al correspondiente tamaño de 
zona plástica en el umbral, para un material con tratamiento 
térmico Tl. 

3. ANA LISIS DE RESULTADOS BASADOS EN 
EL MODELO DE PROPAGACION 

Este planteamiento simplista permite establecer un análisis 
de los resultados obtenidos en ensayos de CBT de aceros de 
baja aleación, de la familia AISI 41XX , con distintos 
tratamientos térmicos. La Tabla 1 presenta la composición 
global de todos los aceros ensayados. La variación de 
composición más relevante viene determinada por el 
contenido en carbono, aunque también son importantes los 
diferentes contenidos en metaloides y microaleantes. 
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Tabla l. Composición química de los aceros de la serie 41XX ensayados(% en peso). 

e Mn SI p S Cr NI M o Cu Sn Al TI As Ca o N 

AISI4118 0.19 0.66 0.22 0.018 0.014 0.95 0.16 0.18 0.20 0.015 0.029 0.004 0.021 0.0029 0.0110 

AISI4118 N 0.20 1.14 0.24 0.012 0.006 1.05 1.0 0.35 0.04 0.016 0.023 0.032 0.007 0.0039 0.0017 0.0068 

AISI4130 0.32 0.54 0.29 0.016 0.008 1.07 0.23 0.21 0.22 0.019 0.044 0.019 0.020 0.0025 0.0005 

AISI4135 0.35 0.72 0.23 0.015 0.009 1.0 0.11 0.16 0.2 0.015 0.012 

AISI4140 0.41 0.01 0.22 0.013 0.028 0.97 0.14 0.17 0.27 0.017 0.006 0.031 0.017 

AISI4140Ca 0.39 0.08 0.25 0.010 0.0101.20 0.13 0.23 0.19 0.014 0.011 0.025 0.014 0.0017 

AISI4140 P 0.40 0.66 0.22 0.041 0.023 1.14 0.13 0.16 0.29 0.025 0.002 0.007 0.029 

AISI4140 S 0.36 0.86 0.23 0.016 0.007 1.04 0.14 0.22 0.1~ 0.023 0.003 0.004 0.012 

Con los aceros se establecieron, en líneas generales, tres 
tipos de tratamientos térmicos, temple, temple y revenido y 
normalizado, en los que tanto las temperaturas de 
austenitización, como las de revenido fueron variables para 
cada acero [11], con el objetivo de estudiar la influencia del 
tamaño de grano austenítico, el nivel de precipitación en la 
martensita revenida, etc., en el éomportarniento del material 
enCBT. 

En la Figura 4 se reflejan los resultados obtenidos en todas 
las probetas tratadas de cada una de las familias de aceros 
estudiados, 4118, 4118N, 4130, 4135 y 4140, 
representando velocidad de avance de fisura frente a tamaño 
de zona plástica en situación umbral. Con el trazado de las 
rectas previamente descritas se pueden conocer los valores 
de Dapp identificativos de cada material y microestructura, 
calculados según el modelo propuesto. 
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se cómo la en la resistencia a 
CBT, en una disminución de los valores de la 
velocidad de propagación en estado II, está asociada a 
valores de tamaño de zona cada vez mayores. En 
esta variación relativa se pueden identificar tres zonas 
independientes, atendiendo al de rotura observado, que 
se comentan continuación. 

En primer lugar, se identifica una zona de comportamiento 
IG, que una acusada variación del tamaño de zona 
plástica, que se corresponde con una pequeña variación en 
la velocidad de propagación. En dicha zona los valores de la 
velocidad de propagación oscilan entre lxl0·6 y 3x1Q·6 
m.s·l, correspondiéndose con una varíación del tamaño rP, 
asociada una equivalente de la difusividad, de más de un 
orden de magnitud. Las probetas pertenecientes a esta zona 
presentan microestructuras con martensita dislocada o 
martensita revenida por debajo de una temperatura crítica, 
considerada de transición de comportamiento IG a TG. 

La segunda zona enmarcada corresponde a las probetas con 
tratamiento de normalizado y microestructura bainítica, 
asociadas con rotura transgranular por semiclivaje, común 
en todas ellas. La velocidad de propagación se mantiene en 
el rango de 10·7 correspondiéndose con una pequeña 
variación del tamaño de zona plástica, asociada a una 
variación de un factor de 4 en la difusividad analizada. 

La tercera zona identificada incluye las roturas con 
comportamiento totalmente transgranular por coalescencia 
de microhuecos, a excepción de alguna probeta del acero 
AISI 4118, presenta también semiclivaje. La variación 
relativa de velocidad de propagación es notablemente 
superior a la apreciada en las otras zonas, quedando 
asociada a una variación de rp y de difusividad de un orden 
de 

La en los valores de velocidad de 
propagacwn, se con la observada en la etapa 
experimental para cada probeta [11]. En la Figuras 
5, 6 y 7 se presentan los detalles fractográficos 

a las roturas 

El análisis de los resultados, en la lleva a 
varias consideraciones que contribuir al 
establecir: iento de una pauta general que incluya el 

aceros. 

de los aceros estudiados que, 
ser extensible a otras familias de 

De estos cabe cómo con la 
determinación de la de fisuras y la 
fractografía del material en CBT, se puede 
delimitar y por lo tanto Por otro lado, se 

la acotación de los valores de la velocidad 
Vf-''"n"'-'HJ'" de fisuras y de K¡scc. a través de rP' con el 

único conocimiento de la microestructura en 
CBT del material. De todo ello se la importancia 
del conocimiento general de estas de comportamiento 
en CBT, puesto son de en situaciones de 
prediseño, de elección de tratamientos 
térmicos, etc. 

Fig. 5. Rotura 

Fig. 6. Rotura 

4. CONSIDERACIONES 

La presentación de 
fisuras en corrosión 

de 
los 

los aceros la 
distintas microestructuras 
regiones definidas por 
da/dt y 
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pura (xlOOO). 

(xlOOO). 

por coalescencia de 
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RUPTURE AT HIGH LOADING RATE 

Y. REMILLIEUX 

Etablissement Technique Central de I'Armement 
16bis, avenue Prieur de la Cote d'Or 

94114 ARCUEIL Cedex 
France 

(1992) 

Résumé. Cet exposé présente dans une premiére partie les principaux paramétres métallurgiques et 
mécaniques qui influencent la rupture sous grande vitesse de chargement. 

Dans un deuxiéme temps, il est présenté les grandes lignes du programme engagé en France sur le 
comportement a rupture en sollicitation dynamique des matériaux. 

Abstract. This paper presents in a first part the principal metallurgical and mechanical parameters 
which are involved in high loading rate rupture. 

In a second part, we present the main orientation of the french research program on rupture behaviour 
under dynamic loading. 

199 

In this report, 1 would like to attempt to clarify the main 
parameters that influence fracture at high strain rate and 
point out the lines of research being explored at the pre
sent time, within the framework of the group for research 
on the dynamic behavior of materials, a group in which 
the ETCA is taking part. This group, which is supported 
by the Centre National a la Recherche Scientifique 
(CNRS) (national center for scientific research) and by 
the Direction des Recherches et Etudes et Techniques 
(DRET) (research and development management), 
consolidates the work of 16 French industrial and uni
versity laboratories working in the domain of dynamic 

examples of experimental setups that are widely used to 
characterize the fracture toughness of the materials 
under dynamic loading. The first test means, referred to 
as the "Hopkinson bar machine under traction" (fig 2) is 
used to perform tests at strain rates between 

behavior of materials. · 

Befare analyzing the majar rupture mechanisms interve
ning under dynamic loading, it is first necessary to spe
cify what is meant by "high strain rates". Figure 1 makes 
it possible to locate the range of strain rates as well as 
the main testing apparatus that can be used to characte
rize the materials at these strain rates. In the framework 
of such a report, there is no question of covering all the 
existing testing methods. Here, we will only cite two 

1 0+2s.\c·<1 03s·1• Using this type of equipment, strain 

rates of around K = 1 06MPa -Ym/s are gene rally attained. 
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Fig. 1. Flow chart of loading speed (s·1) 
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Opening Crack. 
Measurement 

Incident Bar 
Strain Gauges 

Fig. 2. High rate mechanical tensile machina 

Figure 3 shows examples of recordings allowing access 
to the value of the dynamic fracture toughness of a ma
terial. Figure 4 gives the type of test specimen used in 
the case of an extra high-strength steel. Figure 5 shows 
the static H dynamic changas in a 35NCD16 steel for a 
wide range of elastic yield stresses [1]. 1 will not go into 
detail here regarding the difficulties associated to making 
test specimen (pre-cracking) nor regarding the analysis 
and interpretation of the tests. 

100~~~~~~~,-~~~~~~-.~~~ 

90 

~e 

70 

~ 
60 

"' a: 
o 
-' 50 
w 
;::! 
(Jl ~0 z w ,_ 

.01 

\ 

.02 .03 

CRACK OPENING (mm) 

0 STEEL : 35 NCD !6 

-K-
3V 10~" KPaVii7: 

- K ll'l!lX -

97 HPaVm 

.0~ . 05 

Fig. 3. Dynamic curve. Tensile load versus crack opening 

Fig. 4. Dynamic fracture specimen 

Transmitted Bar 

200 

o 

ISll 

u 
>< lOO 

58 

Sy (Mf'al 

Fig. 5. Non linear fracture mechanics global approach 

lf access to higher load rates ís desired, "plate impact• 
type tests can be used. This test is described in detail in 
the Dymat RE/001/87 test recommendations [2]. This 
test consists of using a flat impactar projected by a gas 
or powder gun to impact a target made of the material 
whose properties under shock are to be analyzed (fig 6). 
The load rates accessible using this type of test are in 

the arder of K· = 1 09 MPa~m/s. 

The plate impact test allows several variants, while still 
remaining in the state of uniaxial strain. 

According to the choice of impactar materials and the 
dimensions of the target, compression-release, com
pression-recompression, traction, etc. tests can be per
formed, allowing the following extractions: 

- Hugoniots, 
- Hugoniot elastic limit, 
- spallation stresses, 
- damage under shock, etc 
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Fig. 6. Sketch of a test with a laboratory gun 

Figure 7 gives an example of damage under shock in the 
case of an aluminum alloy [3] . Associated recordings by 
Dopler Laser lnterforometry (IDL) make it possible to ac
cess the limit stress of appearance of the spallation 
under stress of the material (fig. 8). 

The various test means available today make it possible 
to cover an extensiva range of load velocities 1 oo 
MPa<K"<1 os MPa~m/s. We will now specify the specific 
aspects of the rupture phenomena associated to these 
dynamic loads. 

- The first, which concerns in particular ductile materials, 
resides in the modifications of the constitutiva equation 
for plastic deformation of the material. Figure 9 shows 
one of the most characteristic examples of this change in 
flow stress as a function of the strain rate in the case of a 
TA6V titanium alloy [4]. This change in behavior is due, 
in this case, to an increase in strain by albit twinning in 
high-velocity tests (fig 1 0). This modification in the 
constitutiva equation leads to a modification in the 
dimensions of the plastic area at cracking points and, 
through this, it will induce a considerable modification in 
the fracture toughness of the material. 

- Another rather classic example of the change in fracture 
toughness as a function of the strain rate can be provi
ded by changing the ductile ~ brittle transition in the 
case of an A508-type tank steel [5] . In effect, an 
in crease of nearly 1 oooc in the transition temperatura 
passing from a load velocity of K· =100 MPa~m/s to 
K· = 1 06 MPa~m/s is observad. The taking into account 
of this strain rate parameter may become the sizing 
criterion for the structural calculation for currently used 
steels (impacts, earth tremors, etc.). 

- The second particularity of these rupture phenomena 
under dynamic loading concerns the structural modifica
tions that these high velocity strains cause in the mate
rial. For example, 1 would cite the case of a steel with 
''Transformation lnduite par Plasticité" (TRIP) (transfor
mation induced by plasticity) [6] . Figure 12 gives the 
modifications in the material's constitutive equation as a 
function of the strain rate. lt is interesting to observe the 
effect of such a dynamic strain at crack points (fig 13). 
Since the specific volume of the martensitic phase is 
higher than that of the austentitic phase, the crack point 
phase transformation is going to relax the stresses and 
thus considerably increase the fracture toughness of the 
material. 

- Finally, the last particularity, and certainly not the least 
of the ruptures under high strain rates, concerns their 
adiabatic nature. These adiabatic phenomena can inter
vene at different levels. 

- At the level of the plastic constitutive equation, it is 
noted that the plastic energy dissipated in heat (,90%) 
within the material can lead to a considerable heating 
of the material at crack points, and, through this, to 
modification of the extent of the plastic area and the 
fracture toughness. 1 would not insist any further on 
this point, which will be analyzed in detail in Mr. 
Roudier's conference. 

- At the leve! of the damage and localization mecha
nisms, the heat tempering phenomena can take on a 
catastrophic nature in the case of the formation of 
adiabatic shear bands (fig 14). For certain materials 
with high elastic limits and low heat conductivity, these 
phenomena can intervene for very low rates of strain 
(for example, uranium or titanium). Thus, the overall 
strain on a part under dynamic load will basically be 
controlled by the conditions for appearance of the 
shear bands, and not by the plastic constitutiva equa
tion of the material. 

- Finally, the adiabaticity conditions can control the 
phase transformation phenomena cited above and, 
through this, change the rupture conditions. In the 
case of transformations induced by plasticity, cited 
above, the percentage of transformation depends on 
the isothermal conditions of the hardeni'ng temperature 
(fig 15). Under dynamic load, the heat produced by the 
plasticity will considerably modify the plastic behavior 
of the material (fig 16). One of the majar difficulties 
cóncerning rupture under dynamic load resides in the 
fact that the various phenomena cited above intervene 
in association with each other. Any models based on 
the mechanical behavior of the rupture must therefore 
take into account these thermo-mechanic "coupling" 
phenomena. 

After this quick analysis of sorne of the characteristic 
phenomena of ruptura under dynamic loads, 1 would like 
to conclude by presenting the main paths of research 
presently being explored by the group for research on 
dynamic behavior. 1 will limit myself here to the research 
work on damage and rupture. 
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- Spallation theme : Research on this theme will be ba
sed on both the steels and the glass. An attempt will 
be made, in the case of glass, to deal with the pheno
mena of spallation by laser shock with a view to com
prehending the influence of the duration of the shock 
on the spallation through micro-cracking. 

- Dynamic fracture touQhness theme : This theme is clo
sely associated to that of damage and spallation. lt 
hinges around four points associated to cleavage 
rupture. 

. Local rupture criteria associated to the incubation 
time study . 

. Tearing mechanisms and their relation to fracture 
toughness on initiation. 
Brittle ruptures, approached from the probabilistic 
point of view. 
Dynamic fracture toughness, defined by the concept 
of the notch stress intensity factor. 
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- lnstability theme : Works in this domain will mainly be 
based on the conditions for formation of the adiabatic 
shear banding in extra high-strength steels. 

For each of the themes just mentioned, the research 
works will also deal with perfecting the experimental me
thods as well as deriving models for the phenomena 
being studied. A special effort will be made at the level of 
the creation of models in an attempt to associate the mi
crostructure of the material to its micro-structural charac
teristics. 

This coordinated research work should be spread out 
over a period of four years (1992 to 1995). lt will be 
added to 1993 by work on the fracture of polymers and 
composites. 
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LOCAL APPROACH ANALYSIS OF DYNAMIC FRACTURE OF TA6V 
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Resumen : El objectivo de este trabajo consistió en el análisis del uso del "parámetro critico local de crecimiento de 
cavidades" para describir la fractura de la aleación TA6V equieje somitida a una velocidad de cargamiento elevada (107MPa 
-fm/s). Los ensayos fueron realizados sobre un montage de barras de Hopkinson en tensión con muestras axisimétricas 
muescadas analizadas por FEM. Asi, las leyes de comportamiento del material fueron obtenidas en función de la velocidad de 
de deformación y de la temperatura. Se tomó en cuenta la elevación de la temperatura debida a la deformación plástica. Se 
demonstró que la dependencia en función de la velocidad de de deformación de deformación tiene un efecto delocalizando 
sobre el crecimiento de cavidades en las muestras muescadas. También se estudió el usó del modelo de crecimiento critico de 
cavidades para predecir el momento de propagación. Por fín se evocá las dificultades encontradas al empleo de los 
instrumentos de trabajo clásicos, y se analisa la posibilidad de trabajar con el modelo de fractura dúctila delocalizada para 
resolver el problema. 

Abstract : The purpose of this the use of a critica! local void growth parameter to describe the fracture of 
equiaxed TA6V alloy under (107 MPa -fm!s). Experiments are conducted with a tensile Hopkinson 
apparatus on notched which are then analysed with FEM. The constitutive laws are introduced with 
both temperature and strain rate Heat generation caused plastic deformation is fully accounted for. The strain 
rate dependence is shown to have a significant delocalizing effect on void growth within the notched samples. The use of a 
critica! void growth derived from these analyses to predict the onset of crack propagation is studied. It is shown that this is 
difficult with conventionnal tools. future developments are suggested in the field of non-local ductile fracture. 

l. INTRODUCTION 

Since the beginning of the eighties considerable attentíon 
has been paid to the development of so called local 
approaches to fracture predictions. One of the first main 
achievements in this field was proposed by Mudry (1982) 
whose work involved the study of a A508 steel class. 
Using the now quite well known formula for cavity 
growth derived by Rice and Tracey (1969) in their pion
neering work, Mudry with the Beremin group (1981) sho
wed that fracture of axisymmetric notched specimen could 
be predicted when a local critica! void growth (R/Ro) e was 
attained in the specimen. They modified the formula to 
take into account strain hardening : 

dR/R == 0,283 exp ([3am/aeq)deeq (1) 

Where f3 equals 1,5, am is the hu.rlrn.cto,ti" stress, aeq the 
Mises stress and Eeq the stress. 

The non-dependency of this critica! value for cavities 
growth under different stress triaxialities achieved by 
varying the notch radius was demonstrated with FEM 
simulations of up-dated geometry meshes the 

Tilis non-dependency supports the use 
the onset of crack growth. Follo

should proceed when this criti
ca! value of void is reached in the first cell of a 
square mesh at a crack tip. The size of such a cell would 
then represent sorne characteristic distance L1a dependen! 
on the micromechanisms which locally lead to damage 
accumulation and fracture. This material dependent dis
tance was derived by Mudry to be about twice the grain 
size. TI1is was found to be a realistic length, consequently 
giving sorne validation for this approach. Another main 
contribution of Mudry was a formula involving the J -
integral, the characteristic distance L1a, the yield stress ay, 
and the logarithm of the void growth : 

J = a L1a oy ln (R/Ro) (2) 

with a a geometry constan t. 

Amar and Pineau (1985) developed this 
onr>rr"'"h to predict the variation of A508 steel touglmess 

temperature, and concluded to good correlations 
between Jrc and (R/Ro)c, and to a reasonable agreement 
between the values and the experimental results 
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for CTS In a different paper Marini and al 
(1985) provided good support for such an 
approach in their rupture of A508 under 
non-radial showed how the knowledge of 
the full of a material deformed 
under various successive stress triaxialities, and the cor
relative calculation of the void growth rate could be use to 
predict such fracture. They emphazised the influence of 
the constitutive equations and specially of the work-har
dening rate on the stress-triaxiality within the samples 
which is a parameter for cavity growth. Pellissier 
Tanon and Devaux (1988) gave a very good overview of 
the work done with the Framatome company to promote 
the use of local approaches. 

The use of local approach for dynamic fracture predic
tions, i-e for fracture occuring under loading rates of 107 
MPa -fm/s, was investigated by Bensussan (1988) on 
35NCD16 steel. The introduction of this method based on 
cavity growth prediction was thought to give an insight on 
the still controversia! debate on the influence of loading 
rate on fracture toughness of steels. Following work was 
performed by Descombes (1990) on a nickled high 
strength steel. Though a characteristic length was derived 
through the numerical FEM calculations, it was not pos
sible to relate it unambiguously to any microstructural 
distance in this complex steel. The notch ductility of cop
per based composites has been studied under various 
loading rates by Dumont (1991) without notice of any 
influence of the loading rate. Preliminary results, Roudier 
(1991), indicated a large increase in notch ductilitY, of 
T A6V with an increase in loading rate from 1 MPa .qm/s 
to 107 MPa -fm/s. 

It has long been that increasing the rate of 
deformation could the material behavior through 
mainly two effects. micromechanisms for inelastic 
deformation such as or twinning can be altered with a 
consequent modification on the constitutive law as shown 
for C.P. titanium by Gabelotaud (1990). Secondly adiaba
tic inelastic deformation can lead to heat generation by 
plastic dissipation, subsequent temperature increase and 
softening for usual materials. 

We shall herebelow address the problem of fracture pre-
diction of a T A6V under high loading rate through 
the use of a local on a critica! cavity growth. 
The influence of the loading rate will be analysed with 
account of both temperature and strain rate sensitivities of 
the constitutive laws. 

2. EXPERIMENTAL AND NUMERICAL 
PROCEDURES 

2.1. Material 

The material is this study in a T A6V alloy 
with an equiaxed obtained from a/[3 lami-
nated 50 mm thick plates heat treated 2 h at 730"C. Dueto 
the plastic deformation incompatibilities between the two 
phases, micro-void nucleation occurs in the early stages of 
plastic deformation. TI1erefore the plastic strain for cavity 
nucleation is assumed to be to zero. This is a very 
common industrial in titanium and its 
properties have been studied. Most of work has 
been done under static 

The mechanical of this alloy under high strain 
rates are rather scarce. Both Gabelotaud and Meyer 
(1984) have noted a increase in yield strength with 
the strain rate but under strain rates above 103 s-1 
are still to be Its (of the 

order of 1400 MPa at 103 s-1) and its low density (4350 
kg/m3) show that a large temperature increase is to be 
expected under adiabatic conditions (.:lT = 180'C for 
.:le= 30%). 

2.2. Experimental procedures 

The constitutive law under tension has been obtained on 
an hydraulic testing machine ata loading rate of 1Q-3 s-1, 
with smooth specimens 60 mm long and 6 mm in diame
ter. The law was derived in the form aeq = f(eeq) with 
Eeq = ln(l/lo), where lo is the gage lentgh, up to 3% before 
the maximum of the experimental ( aeq, eeq) curve and 
then extrapolated for further strains in a form 
aeq = K(eeq)n with K= 1287 MPa and n = 0.0827. 

This (o"q, eeq) is taken as the reference constitutive law at 
8 = 10-3 s-1 and under isothermal conditions for all the 
temperature and strain rate dependencies. 

TI1e notch ductility tests were performed under both low 
and high loading rates on identical 140 mm long and 
14 mm in diameter specimens with notch radius respecti
vely 7.5 mm, 3 mm, and 1.5 mm for AER 10, AER 4 and 
AER 2 specimen (the initial minimal diameter being eve
rywhere 7,77 mm). Whereas load and diameter reduction 
were recorded during the tests under static loading only 
the final diameter reduction at fracture was obtained under 
high loading rate. In both cases the diameter reduction 
after fracture was measured with a precise C. ZEISS opti
cal microscope. 

2.3. Numerical procedures 

AJ1 the simulations were runned with the ABAQUS 4.9 
version (1991). The simulations were performed with a 
quasi-static implicit formulation for the equilibrium equa
tions with axisymmetric meshing of the upper half plane 
of the sample. Quasi-static simulations were prefered to a 
fully dynamic formulation for, though the loading rate is 
very high, the total kinetic energy of the core of the 
sample is far less than its deformation energy. The inertia 
effects are therefore neglected, the "dynamic" aspect being 
taken into account only through the constitutive laws. 
Moreover the calculation times are reduced and fully cou
pled thermal-mechanical simulation is available only with 
a quasi-static formulation. 

2.3.1. Constitutive laws 

Isotropic plastic hardening is assumed. Plastic laws are 
input in a tabular form for each temperature up to 600"C 
under quasi-static (l0-3 s-1) loading. Those laws were 
obtained every 25"C from the ambiant temperature law 
previously described with the formula : 

where T is the current temperature, To the ambiant tempe
rature (in Kelvin), aeq (T, cP1e ) the equivalent stress at 
temperature To for an equivalen~ plastic deformation ePI 
and creq (To, ePleq) the corresponding equivalent stress f~~ 
the same amount of plastic deformation at temperature T. 
v was equalled to -0,4 to best fit with litterature data, 
Gysler and Lütjering (1982). 
No tensile test was performed for the current temperature 
range, so that this temperature dependence should be 
addressed in further details in future work. 

The strain rate dependence of the constitutive law can be 
described in the ABAQUS code with the formula : 
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- 1 ) p (4) 

where aeq is Mises stress at equivalent 
plastic strain T and with the strain rate 
being éPI, ao equivalent stress at 
an amount of plastic strain under temperature T. D and 
p, which could be temperature dependent, are material 
parameters. D and p have been chosen as respectively 
35583 and 5.026 (and temperature independent) to best fit 
with litterature data, i.e. an increase of 20% in yield stress 
from quasi-static to a strain rate of 10 s-1 and an increase 
of 50% in yield stress from to a strain rate of 
103 s-1. 

In fully coupled thermal-mechanical thermal dis
sipation caused by plastic straining is assumed to give rise 
to a heat flux per unit volume x a : EP1 where x is the 
Taylor-Quinney coefficient taken as 0.9. It is discussed 
later on the strategy between coupled thermal-mechanical 
analysis with thermal diffusion and uncoupled adiabatic 
analysis where each is treated as if it is 
thennally insulated from 

2.3.2. FEM formulations 

For uncoupled thermal-mechanical 
eight nodes isoparametric elements or reduced 
gauss integration can be used. It has been recognized that 
"fully integrated" nodes with nine gauss points ele-
ments have a when strains are consi-
dered, with effect. This been confirmed 
our studies, the use elements to high stress 
triaxialities within the calculated specimens. 
Therefore only eight nodes with four gauss points reduced 
integration, four nodes with "full" or reduced one gauss 
point isoparametric elements have been used for all the 
uncoupled analysis presented in this paper. When thermal
mechanical analysis were to be conducted, either eight 
nodes with reduced or "fully" integrated four 
nodes elements with temperature definition 
at the comer nodes were used. It is worth noticíng that 
none of these elements the patch test except for the 
reduced four nodes element. 

The analysis were with an 

elements the 
1478, 1233, 
for AERlO, 

at the upper section of each model two above 
the minimal section constrainted to move in its plane. This 
displacement varied linearly with time, the time to fracture 
being between 30 to 40 This is this time scale that 
controls both the strain of the constitutive 
laws and the diffusion of heat. 

The cavity growth rates were calculated at each gauss 
point with a special treatment. 

3. RESULTS AND DISCUSSION . 

Table I reports the mean reduction in the minimal section 
diameter and the mean deformation referred as 
2 In (cj¡o/<j¡F) with the initial diameter mm) and <PF 
this diameter at In each case, the measures 
showed quasi-isotropic deformation and little 
dispersion with the same acuity. 
Electron Beam showed that fracture in every 
case occured on scheme, the final dimples 

looking slightly 
high loading rate. 

fractured under 

Table I 

-d$ (mm) Ef 

Static Dynamic Static Dynamic 

AER 2 0.61 0.84 0.16 0.23 

AER 4 0.70 1.17 0.19 0.33 

AERIO 0.96 l.29 0.26 0.36 

The analysis described herebelow were conducted with 
eight nodes reduced thermal-mechanical axisymmetric 
elements and temperature and strain rate dependence for 
the constitutive law. 1 shows the rate of equivalent 
plastic strain in points of the mínima! section of 
an AER4 specimen. It should be noted that the strain rate 
obtained is one order of magnitude larger than the strain 
rate commonly observed in a split Hopkinson bar com
pression test. The influence of this difference on the 
constitutive law is clearly seen on figure 2 where adiabatic 
constitutive are reported for strain rates of 1000 s·l 
and 15000 The ABAQUS built-in strain rate depen-
dence modelleads to a large in the constitu-
tive law a strain of 1000 to a strain rate of 
20000 of the order of 30 %. The real dependence of 
the law on strain rate above 1000 s·1 is ques-
tionable. 

2 also features the current Mises stress 
equivalent strain relation at center of the speci-

mens during the tests. It does not exactly compares with 
the adiabatic behavior under a loading rate of 15000 s·l 
because the strain rate is not constant. The process is 
essentially adiabatic because thermal diffusion effects are 
negligeable over distances than 30 to 40 ¡.¡m. Tem-
perature induced strain is not strong enough to 
produce that would not be pro-

tPnnnF•rntnrP variation over the 

An equivalen! called second analysis) 
where the material law is that obtained in the 
center of AERlO under conditions has been run-
ned. 3 illustrates delocalization effect due to 
local of strain rate within the mini mal section of 
the and to the of the constitu-
tive on strain rate the model. The equi-
valent strain tends to be homogeneous when strain 
rate dependence is taken into account, whereas straining 
localize in the center of the specimen when the adiabatic 
constitutive law is introduced with no strain rate depen
dence. The effect of strain localization for the second 
analysis is enhanced by an increase of stress triaxiality in 
tl1e area of localization. Profiles of cavity growth are 
reported on figure 4 for an AERlO specimen at the time of 
fracture. 

This delocalization effect of strain rate 
severa! authors in pwuu.>uc.u 

Needleman 
taken into account with fonnula the computed R/Ro at 
fracture is far below the critica! R/Ro obtained when the 
strain rate is used to shift the constitutive law in 
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the second analysis. Figure 5 shows how those values 
compare as a function of stress triaxiality. 

4. FRACTURE TOUGHNESS PREDICTION 

We give an insight in this section on the use of critica! 
local cavity growth as a criteria for prediction of the onset 
of crack propagation for titanium under high loading rates. 
Following preceding works, analysis were conducted with 
a square mesh at the tip of a virtual crack, the size of the 
mesh cell being the material characteristic distance. The 
physical meaning of continuum mechanics is lost if this 
cell is smaller than a representative volume of the mate
rial. For this particular alloy the grain size is ranging from 
about 15 to 20 ¡.tm to that the representative cell should 
not be smaller than 40 to 50 ¡.tm. This cell is going to 
experience severe gradients of deformation and hence 
temperature gradients. We suppose that temperature stíll 
has a physical meaning at this scale. The question is then 
two-folds ; how the numerical formulation of the elements 
and the numerical integration procedures would work with 
these gradients and would the FEM model have a physical 
coherence with the physics of the phenomena? 

It has never been clearly precised neither the type of ele
ment (eight, four nodes "fully" integrated or reduced) nor 
the way R/Ro was computed over the crack tip cell. 
Though severa! authors speak of evaluation at gauss points 
it is not clear whether the critica! value is the averaged 
value over the mesh or its maximum value. 

As four nodes elements with four gauss points are not 
fully integrated they have spurious behavior when their 
shape is far from rectangular. The investigation was there
fore conducted with reduced elements either eight nodes 
thermal-mechanical elements with four gauss points, eight 
nodes mechanical elements with four points or four 
nades elements with one gauss point. can be obtai-
ned as many results as there are analysis possibilities, 
giving a whole range of fitting data opportunities. When 
using eight nodes elements, the strain is going to localize 
in the closest gauss point to the crack tip. The cell cannot 
still be compared with a homogeneous volume experien
cing small gradient and as straining proceeds this is equi
valent to decrease the size of the considered representative 
volume. This effect cannot be avoided with classical finite 
element procedures, special treatments will be discussed 
later. The problems are even more important with thermal
mechanical elements. The gradient of generated heat by 
plastic dissipation is so important within the element that 
when temperature is linearly interpolated to the comer 
nades the temperature can decrease at the comer nade a 
cell ahead of the crack tip. This can obviousy introduce 
inacurrency in the integration of the whole thermal
mechanical problem. 

The most reliable in 
approach with the concept of a ,.,,,r,,~Pn1t~tivP 

should therefore be conducted with very 
nades element with a single integration point 
glassing control. 

The analysis of cracked 
conducted with meshing the upper half 
nades reduced elements. 
effect were taken into account 
adiabatic constitutive 
strain rate of 15000 
(4) and the tabulated static t<>nonP'""t'""""' de¡pentde111t 
This law was then "reduced" to a static law 
formula (4). A virtual "adiabatic" static law is 
ned. When the mechanical of a cracked "1-";c;"'"cu 

is started, strain rate jumps to values of the order of 
2000 s-1. Strain rate dependence is fully accounted for 
with formula (4) the adiabatic nature of the phenomena is 
accounted for with the softening trend of the virtual 
"adiabatic" static law. Notched specimens were reanalysed 
with this mechanical formulation and the results were very 
close to the former results from the thermal-mechanical 
analysis. 

This analysis is fully adiabatic, the individual gauss points 
being thermally insulated from each other. For diffusion 
effects to be negligeable the mínimum cell size should be 
larger than the characteristic diffusion distance. 

We analyse the results of a simulation conducted with 
crack tip ce!! size of 50 ¡.tm. The total model is made of 
1063 nodes and 1008 elements. Experiments on 
axisymmetric fatigue cracked specimen with the apparatus 
for notched specimen have shown that fracture is 
completed within 25 to 35 ¡.ts with a critica! CTOD of the 
arder of 100 ¡.tm to 150 ¡.tm. Experimental difficulties 
should be overcome to precise this value. The numerical 
analysis is ended when the value of R/Ro computed at the 
gauss point in the crack tip cell has reached the critica! 
value 1.45. The CTOD is then 125 ¡.rm and the J-integral 
computed with the Rice and Merkle formula (1973) ís 
85000 Jfm2 (K¡= 107 MPa im to compare with the static 
value of 70 MPa im). 

The averaging effect introduced by the choice of a fixed 
cell size is illustrated on the following figures. The plastic 
strain rate at the closet gauss ~int to the crack tip is given 
figure 6. It jumps to 2000 s- once plastic straining starts 
a11d increases over the time to 10000 s·l. Figure 7 shows 
the constitutive behavior of this gauss point up to the time 
of fracture. We can notice that as plastíc strains are kept 
below 0.12 the softening behavior of the material is not 
important. The discussion is then two-folds. Can the 
results from the fracture of notched specimens be used to 
predict the failure of the crack tip cell? How could a 
numerical analysis be runned to account for the various 
thermal-mechanical effects at the crack tip? 

The difference in the constitutive behavior of gauss points 
at the center of notched specimens and at the crack tip is 
of the order of 10%. As R/Ro is very sensitive on the 
stress-strain history it sounds quite hazardous to compare 
the two analysis. Refining the mesh at the crack tip should 
allow further straining and hence possibility for softening 
behavior to become significan!. This would produce strain 
localization at the closest gauss point to the crack tip. 
Morever the basic concepts of a representative volume and 
a characteristic dístance would be lost. 

Pijaudier-Cabot and Bazant (1987) have come out with the 
development of nonlocal damage theory. This allows for 
mesh refinement and better description of local variations 
of damage field without mesh dependence. They introdu
ced a characteristic distance that accounts for interactions 
between local microstructural events. Their work on brittle 
concrete damage has recently be extended by Leblond and 
al (1992) to ductile metals. 

TI1e local description of damage is introduced with a poro
sity variable. Its evolution is delocalized through convolu
tion with a shape functíon featuring a characteristing dis
tance representative of local microvoids interaction. The 
strains and stresses are then derived from a Gurson type 
potential (1977). New developments can be forecast with 
use of both damage delocalization and special constitutive 
potentials representative of complex thermo-viscoplastíc 
behavior. See for illustration Leblond and Perrin (1992). 
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5. CONCLUSION 

We can recall the different results as follows: 

conceming the notched axisymmetric specimen : 

(1) a quasi-static analysis may be used, the inertia effect 
are negligeable, 

(2) heat generation caused plastic dissipation should be 
taken into account, it has a localizing effect with the 
temperature dependence of the constitutive law, 

(3) strain rate has a delocalizing effect, 
still an open ques-but its influence above 2000 

tion, 

(4) the deformation of notched samples is quasi-adiabatic, 
the notch ductility is increased in comparison with 
static loading. The critica! void growth R/Ro is also 
increased, from about 1.30 to 1.45, 

conceming the cracked specimen : 

(5) a fully coupled thermal-mechanical analysís cannot be 
run with a local approach mesh (i.e. crack tip cell of 
fixed size), 

(6) the four nodes with one reduced integra-
tion element can be with respect to the concept 
of a representative volume, the analysis is necesserely 
adiabatic, 

(7) the averaging effect of this approach is to lower both 
the strain and the strain rate by the closest 
gauss point to the crack leads to difficulties 
when one wants to crack propagation in 
terms of critica! notch void growth, 

(8) these difficulties 
approach, non local evolution rate and visco-
plastic for a material containing voíds, asso-
ciated a more refined mesh for crack tip 
blunting. 
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Fig. 5 Maximum cavity growth within the different specimens at fracture as a function of the stress triaxiality at these points 
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INFLUENCIA DE LA TENSION HIDROSTATICA EN LA FRAGILIZACION 
POR HIDROGENO DE MUESTRAS ENTALLADAS 
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Resumen.- En este trabajo se analiza el papel de la tensión hidrostática en procesos de 
fragilízación por hidrógeno de acero perlítico. Desde el punto de vista teórico, las ecuaciones 
de la difusión de hidrógeno en metales demuestran que el hidrógeno se dirige no sólo a los 
puntos de menor concentración, sino también a los lugares de máxima tensión hidrostática, 
que pueden determinarse mediante un cálculo elastoplástico por elementos finitos. En los 
ensayos cuasi-instantáneos, el valor de la tensión hidrostática en el contorno (precisamente en 
el fondo de la entalla) en el instante crítico es relevante desde el punto de vista de la fractura. 
En los ensayos cuasi-estáticos, el máximo valor de la triaxialidad en cada geometría (relación 
entre las tensiones hidrostática y equivalente) parece gobernar el proceso de difusión. Estos 
hechos realzan el importante papel de la tensión hidrostática en las proximidades del fondo de 
la entalla en la fragilización por hidrógeno de muestras entalladas. 

Abstract.- In this paper, the role of hydrostatic stresS in hydrogen embrittlement of pearlitic 
steel is analyzed. From the theoretical point of hydrogen diffusion equations demonstrate 
that hydrogen diffuses not towards the point mínimum concentration, but also to those 
of maximum hydrostatic stress, which can be numerically obtained an elastic-plastic finite 
element analysis. In the quasi-instantaneous tests, the value of hydrostatic stress at the sample 
boundary Uust the notch tip) at the failure instant is relevant from the fracture point of view. 
Conceming the quasi-static tests, the maximum value of the stress triaxiality in each geometry 
(ratio of the hydrostatic to the equivalent stress) seems to govem the diffusion process. These 
facts emphasize the important role of hydrostatic stress in the vicinity of the notch in hydrogen 
embrittlement of notched samples. 

l. INTRODUCCION trampas de hidrógeno, el contenido de sulfuros, etc. Por 
otra parte, las bases teóricas de las Leyes de Fick pueden 
mejorarse, introduciendo la dependencia del flujo de 
hidrógeno de la distribución de tensión hidrostática en la 
muestra, hipótesis basada en argumentos termodinámicos. 
Esta difusión dependiente de la tensión produce distancias 
de penetración mayores que las calculadas según leyes 
clásicas de Fick. Modelos de difusión de hidrógeno de 
acuerdo con estos postulados pueden encontrarse en las 
referencias [8,9]. 

La fragilización por hidrógeno, con pérdida de ductilidad y 
disminución de la resistencia a fractura, juega un papel 
relevante en todos los procesos de fractura de metales en 
ambientes agresivos. En efecto, cuando se ensaya una 
muestra en un medio corrosivo mediante técnicas electro
químicas, el fenómeno de fragilización por hidrógeno está 
asociado no sólo a los potenciales catódicos, sino también a 
los anódicos, aunque en el último caso el fenómeno 
predominante sea la disolución anódica El fenómeno 
de transporte de hidrógeno en hierro y acero ha sido 
estudiado por muchos investigadores, pero los resultados 
son a veces contradictorios, y el fenómeno dista de ser 
entendido completamente [2]. 

Tradicionalmente se han propuesto dos de 
transporte de hidrógeno en metales. es la 
difusión a través de la red cristalina del metal [3-7], cuya 
aproximación matemática se realiza por medio de las Leyes 
de Fick, que pueden ser modificadas para tener en cuenta 
variables físicas como la temperatura, la densidad de 

El otro mecanismo de transporte de hidrógeno es el 
movimiento de dislocaciones [10,11]. Existen dos modelos 
clásicos para describir la cinética del proceso y predecir el 
enriquecimiento local de hidrógeno: el modelo de bandas de 
Tien et al. y el modelo de aniquilación de Johnson y 
Hirth [1 recientemente revisados [14]. Algunos 
investigadores, sin embargo, no consideran el transporte 
por movimiento de dislocaciones un mecanismo crítico de 
fragilización por hidrógeno [15,16], o no observan efectos 
aceleradores de la deformación plástica en el transporte de 
hidrógeno [17]. 
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La posibilidad de un mecanismo mixto de transporte de 
hidrógeno -incluyendo tanto difusión a través de la red 
cristalina como transporte por movimiento de 
dislocaciones- debería ser considerada. La predominancia 
de uno u otro puede depender de las condiciones 
experimentales [18]. Incluso considerando únicamente 
arrastre por dislocaciones, la adsorción de hidrógeno en las 
proximidades de una dislocación se rige por ecuaciones de 
difusión dependiente de la tensión [19,20]. Desde el punto 
de vista computacional, es posible encontrar aproxima
ciones que incluyan el arrastre de hidrógeno por las 
dislocaciones, mediante la consideración de un coeficiente 
de difusión efectivo dependiente de la densidad de 
dislocaciones, el cual es función de la deformación plástica 
equivalente [21,22]. 

También deben tenerse en cuenta las trampas de hidrógeno 
[23,24], que afectan a la difusividad profundamente, con 
un efecto menor en el transporte por movimiento de 
dislocacion~;:s. Las características de atrapamiento del metal 
dependen de su microestructura [25], siendo posible 
distinguir entre trampas reversibles e irreversibles [26]. 
Modelos de atraparniento de hidrógeno incluyendo ambas 
clases de trampa pueden encontrarse en las referencias [27-
32]. En aceros de alta resistencia las trampas más 
plausibles parecen ser las inclusiones de sulfuro de 
manganeso [33]. 

El objetivo del presente artículo es analízar importancia de 
la tensión hidrostática en la difusión de hidrógeno en un 
acero perlítico, por medio de ensayos de fragilización a 
distintas velocidades de solicitación sobre probetas 
entalladas con diferentes geometrías de entalla y de un 
análisis elastoplástico por elementos finitos de la evolución 
de dicha variable en las muestras analizadas. 

2. ECUACIONES DE DIFUSION 

Las ecuaciones de difusión de hidrógeno en el metal 
pueden formularse termodinámicamente a partir de la 
entalpía libre de Gibbs [34), que derivada con respecto a la 
concentración de hidrógeno permite obtener el potencial 
químiCOJ-LH: 

llH = D* ( ln e (1) 

donde D* es el coeficiente de difusión, e la concentración, 
V* el volumen parcial molar de hidrógeno, R la constante 
de los gases ideales, T la temperatura absoluta y (ji el tensor 
de tensiones, donde tr indica la traza del tensor. La 
densidad de flujo de hidrógeno J es: 

J = e grad llH (2) 

que operando conduce a: 

V* J = D* (grade+ 3RT e grad tr rQ') (3) 

Aplicando la condición de conservación de masa y el 
Teorema de la Divergencia se obtiene la ecuación 
diferencial en derivadas parciales de tipo parabólico que 
gobierna la difusión de hidrógeno en el metal: 

ac V* 
at =D*[t.c- 3RT (grade • grad tr rQ' +e L1 tr rQ')] (4) 

donde t. es el operador laplaciano. Esta ecuación diferencial 
es no convencional en el sentido que el problema de la 
difusión está acoplado al análisis tensional, puesto que 

aparte del término clásico de difusión (t.c o término de 
Fick), incluye términos dependientes de la traza del tensor 
de tensiones. Otra consecuencia de este hecho es que la 
condición de contorno no es estacionaria sino, en general, 
transitoria. Para el caso frecuente de borde de metal en 
contacto con el hidrógeno, esta condición de contorno debe 
plantearse en términos del potencial químico: 

(5) 

es decir: 
V* 

ln e - 3RT tr rQ' = In co (6) 

donde co es la concentración para el caso del sistema 
termodinámico hidrógeno-metal en equilibrio en ausencia 
de tensión. De esta manera, se tiene: 

e= c0 exp (3~; tr rQ') (7) 

distribución de Boltzmann que expresada en términos de la 
tensión hidrostática cr (cr = tr @/3) es: 

(
V*cr) c=c0 exp RT (8) 

ecuación que representa tanto la condición de contorno 
como la solución estacionaria (independiente del tiempo) de 
la ecuación de difusión. 

En ensayos cuasi-instantáneos (suficientemente rápidos 
para asumir que no hay difusión de hidrógeno hacia el 
interior), la concentración de hidrógeno es prácticamante 
nula en todo punto salvo en el contorno r (hidrógeno 
adsorbido en superficie). En estos puntos, la concentración 
Cr es: 

(9) 

donde crrrepresenta la tensión hidrostática en el contorno. 

En ensayos cuasi-estáticos (suficientemente lentos para 
despreciar efectos transitorios), la situación se aproxima a 
la estacionaria, y la concentración en cualquier punto x es 
función unívoca de la tensión hidrostática: 

c(x) = c0 exp (V~~x)) (10) 

donde cr(x) es la tensión hidrostática en un punto x 
genérico de la probeta. 

Las ecuaciones (9) y (10) muestran la importancia del 
estado tensional en los dos casos límites de ensayo, 
realizados a velocidades de solicitación muy alta o muy 
baja. 

3. PROGRAMA EXPERIMENTAL 

3.1. Procedimiento experimental 

El programa experimental consistió en ensayos a velocidad 
de deformación constante (Slow Strain Rate Tests: SSRT) 
sobre muestras entalladas de acero perlítico, con polari
zación catódica simultánea con el fin de provocar el 
desprendimiento de hidrógeno. La descripción detallada del 
procedimiento experimental aparece en la Ref. [35]. 
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La geometría entallada utilizada puede verse en la Fig. 1, 
con las dimensiones siguientes: 

Muestra 

A 
B 
e 
D 

R!D 

0.03 
0.05 
0.36 
0.40 

A/D 

0.10 
0.39 
0.10 
0.39 

donde R es el radio y A la profundidad de entalla. El uso de 
diferentes geometrías permite el estudio de la influencia de 
la tensión hidrostática en las proximidades del fondo de la 
entalla sobre la fragilización por hidrógeno, detectable 
macroscópicamente mediante la carga de rotura, y micros
cópicamente por medio de las topografías microscópicas de 
fractura. 

z 

U2 

x =a- r 
.....,_.¡ 

N r 

~ 1\ 

,Jl-----D/2'-------.r 

Fig. 1. Geometría entallada utilizada en el programa 
experimental. 

3.2. Resultados macroscópicos 

Los resultados macroscópicos de los ensayos se ofrecieron 
en [35]. Baste decir aquí que se obtuvo la conocida 
tendencia de los ensayos de fragilización por hidrógeno: la 
pérdida de ductilidad al disminuir la velocidad de 
deformación, bien medida a través de la carga de rotura 
[35-37], o bien por medio de la reducción de área [38-40]. 

Dos situaciones son de particular interés en este trabajo: los 
ensayos cuasi-instantáneo y cuasi-estático, porque permiten 
establecer correlaciones sencillas con el estado tensional, 
sin necesidad de resolver en el tiempo las ecuaciones de la 
difusión, hecho inevitable, sin embargo, en el conjunto de 
velocidades intermedias. 

3.3. Análisis fractográfico 

El análisis fractográfico también aparece ampliamente 
detallado en [35], y resulta coherente con los trabajos 
previos en acero perlítico fracturado en aire [41-51] o en 
ambiente de hidrógeno [52]. 

El resultado más relevante del estudio mediante 
microscopía electrónica de barrido fue la aparición de la 
topografía TTS (Tearing Topography Surface), de acuerdo 
con [53] y [54], asociada a la zona fragilizada por 
hidrógeno. Fuera de la zona TTS las fracturas fueron de 
tipo clivaje con propagación inestable. 

4. DISeUSION 

4.1. Interpretación de la zona TTS 

Existen evidencias fuertes de la asociación antes 
mencionada entre la topografía TTS y la fragilización por 
hidrógeno. La primera indicación es el modo microscópico 
de fractura en aire del acero perlítico en estudio, donde no 
aparece TTS en ninguno de los ensayos [55]. La zona TTS 
surge únicamente en los ensayos de fragilización por 
hidrógeno. 

Además, la apariencia microscópica de la zona TTS puede 
ser interpretada como una micro-fisuración o micro-dañado 
debido al hidrógeno, en consonancia con trabajos previos 
[56-57]. 

Por otra parte, la zona TTS sólo aparece a potenciales 
catódicos, asociados con desprendimiento de hidrógeno, y 
enpingún caso a potenciales anódicos [58]. 

Finalmente, la asociación entre la zona TTS y los efectos 
del hidrógeno se confirma al observar una fuerte inter
relación entre la extensión de la zona TTS y las tensiones 
residuales de compresión producidas en la pre-fisuración 
por fatiga de muestras fisuradas [59,60]. 

4.2. Importancia de la tensión hidrostática 

Para estudiar la influencia de esta 
análisis tensionales por elementos finitos en elasto
plástico, para las cuatro geometrías entalladas en estudio. 
La Fig. 2 muestra las distribuciones-tipo de tensión 
hidrostática en las probetas entalladas: el punto en el cual la 
tensión hidrostática alcanza un máximo es una característica 
de la geometría y no depende del proceso de carga. En las 
geometrías A y e dicho punto está situado cerca del fondo 
de la entalla (superficie de la muestra), mientras que en las 
geometrías B y D se encuentra en el centro de la probeta. 

En el análisis fractográfico [35] también se obtuvo que el 
valor de !a profundidad TTS para ensayos cuasi
instantánem '"' 1ma cantidad distinta de cero y caracte
rística de _·:netría, lo cual demuestra que la condición 
de con t. 10 ', ~e establece de forma prácticamente 
instantán~e~:.. 

Por otra parte, el valor asintótico de la profundidad TTS 
para ensayos cuasi-estáticos coincide con x5, profundidad 
del punto de máxima tensión hidrostática. La concentración 
de hidrógeno en estos ensayos es función unívoca de la 
tensión hidrostática en los puntos de la sección neta. 

Con respecto a la influencia en la fractura de muestras 
entalladas de los niveles absolutos de tensión hidrostática 
en cada ensayo de fragilización, la Tabla 1 resume las 
características de cada ensayo, la carga de rotura, la 
profundidad TTS y los valores de la tensión hidrostática 
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Tabla 1. Niveles de tensión hidrostática en los ensayos de 
fragilización por hidrógeno, calculados en el instante de 
fractura 

Geometría u te FR/Fo XTfS 
V*or 

or exp ( RT ) 0 rnax 

(mis) (s) (mm) (MPa) (MPa) 

A 4.79x!ü-7 555 0.79 0.10 728 1.83 917 
A 4.8lxJ0·7 570 0.80 0.10 735 1.84 922 
A 1.82xi0·7 1365 0.77 0.15 708 1.80 894 
A 3.68x10·8 5370 0.70 0.30 667 1.74 817 
A 3.96x10'9 39960 0.63 0.34 632 1.69 735 
A 3.26xlo-9 48600 0.63 0.34 632 1.69 735 

B 1.00x!0·7 720 0.86 0.10 603 1.65 1147 
B l.03x10·7 780 0.90 0.15 6!8 1.67 1228 
B 1.02x10·8 5760 0.79 0.25 574 1.61 1004 
B 8.70x10·9 7380 0.82 0.21 581 1.62 1067 
B 6.90x10·9 8520 0.79 0.27 574 1.61 1004 
B 6.23xJ0·9 11160 0.85 0.30 596 1.64 1118 
B 6.02x10'10 75600 0.69 0.60 536 1.56 835 
B 1.87x10-10 143040 0.48 0.93 456 1.46 559 
B 1.12xJ0·10 262800 0.52 1.00 464 1.47 603 

e 1.83xl0·6 516 0.91 0.40 566 1.60 625 
e 9.7lx10'7 972 0.91 0.45 566 1.60 625 
e 3.45x!0·7 2295 0.87 0.40 543 1.57 596 
e L54x10-7 4500 0.84 0.55 528 1.55 574 
e 6.67x10·8 7560 0.77 0.55 489 1.50 528 
e 5.47x10-8 8340 0.75 0.50 480 1.49 512 
e 5.85x10·9 68400 0.72 0.85 456 1.46 497 
e 5.33xl0-9 75000 0.72 0.75 456 1.46 497 

D 2.13x10·7 660 0.91 0.10 379 1.37 589 
D 2.06xJ0·7 780 0.95 0.21 397 1.39 611 
D 4.55xl0·8 3240 0.92 0.33 388 1.38 596 
D 2.45xJ0·8 6300 0.93 0.41 388 1.38 603 
D 1.49xl0·8 9000 0.90 0.60 379 1.37 581 
D 1.35x10'8 9420 0.88 0.50 370 1.36 574 
D 6.98xl0·10 182400 0.88 1.15 370 1.36 574 
D 3.93xl0-10 324000 0.88 1.20 370 1.36 574 

. 
velocidad de desplazamiento profundidad de la zona TTS u: xrrs: 

te: tiempo hasta rotura o tiempo crítico or: tensión hidrostática en el contorno (instante de fractura) 

F¡JF0 : carga de rotura en hidrógeno/carga de rotura en aire O'max : tensión hidrostática máxima (instante de fractura) 

A 
o 

B 
() 

e 
() 

Fig. 2. Distribuciones-tipo de tensión hidrostátíca en las 
probetas entalladas: xs representa la profundidad del punto 
en el cual la tensión hidrostática es máxima, que es una 
característica de la geometría y no depende del proceso de 
carga (Resultados del análisis por elementos finitos). 
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V*0 max 
exp( RT ) 

V*= 2 cm3/mol 

T =290K 

o 
o 

2.14 
2.15 
2.10 
1.97 
1.84 
1.84 

2.59 
2.77 
2.30 
2.42 
2.30 
2.53 
2.00 
1.59 
1.65 

1.68 
1.68 
1.64 
1.61 
1.55 
1.53 
1.51 
1.51 

1.63 
1.66 
1.64 
1.65 
1.62 
1.61 
1.61 
1.61 

[2] 
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máxima y en el contorno alcanzados en el instante de 
fractura. También se dan los valores de los factores 
exp(V*a/RT) de la ecuaciones (9) y (10). Estos factores de 
multiplicación alcanzan valores comprendidos entre 1.36 y 
2.77, lo que demuestra el efecto potenciador de la tensión 
hidrostática en la difusión de hidrógeno. Sin embargo, 
puesto que los niveles de tensión hidrostática cambian al 
incrementar la carga sobre la probeta, es muy difícil 
correlacionar dichos valores con la carga de rotura. 

Una primera aproximación al problema consistiría en 
analizar el papel de la tensión hidrostática en el contorno 
sobre la carga de rotura en ensayos cuasi-instantáneos. 
Puesto que en estos ensayos no hay tiempo para que se 
produzca difusión de hidrógeno hacia los puntos del 
interior, el valor de a en el contorno debería ser relevante, 
al influir en la concentración de hidrógeno adsorbido en la 
superficie de la muestra, de acuerdo con la ecuación (9). La 
Fig. 3 representa la carga de rotura en ambiente de 
hidrógeno (dividida por la carga de rotura en aire) para los 
ensayos cuasi-instantáneos de cada geometría, en función 
de la tensión hidrostática en el contorno (en forma 
exponencial adimensional) calculada en el instante de 
fractura. Existe una dependencia monótona decreciente 
entre la carga de rotura en ensayos cuasi-instantáneos y la 
tensión hidrostática en el contorno en el instante de 
fractura, lo que permite una cuantificación de la influencia 
de dicha tensión en el ingreso de hidrógeno. 

1,00 

8 
0,95 D 

i e 
•W 0,90 B 
~ 

o 
¡;¡;.. 

0,85 -c.: 
~ A 

0,80 

0,75 
1,3 1,4 1,5 1,6 1,7 1,8 1,9 

exp (V*crr/RT) 

Fig. 3. Relación entre el valor asintótico de la carga de 
rotura en ambiente de hidrógeno para cuasi-
instantáneos la tensión hidrostática en 
calculada en de fractura. 

Otra aproximación consiste en estudiar la influencia de la 
tensión hidrostática máxima en la difusividad. De acuerdo 
con la ecuación (10) y la 2, amax parece ser relevante 
en los ensayos cuasi-estáticos. Sin embargo, esta variable 
cambia durante el proceso de carga, haciendo difícil una 
estimación numérica simple. Resultaría entonces útil 
considerar otra variable relacionada con la anterior y que 
permaneciese constante a lo largo del ensayo. En este 
marco conceptual, la triaxialidad (cociente entre las 
tensiones hidrostática equivalente) parece adecuada, pues 
varía muy poco con proceso de carga. La Fig. 4 ofrece la 
distribución de triaxialidad en régimen elástico para las 
cuatro geometrías de entalla. Es posible definir un factor de 
triaxialidad T como el máximo valor de la triaxialidad en la 
muestra: 

T = Sup (af(j) 
Q 

(11) 

.3 

.5 

.3 

Fig. 4. Distribuciones de triaxialidad en las probetas 
entalladas (régimen elástico) 

donde a es la tensión hidrostática, cr la tensión equivalente 
(en el sentido de Von Mises) y Q el dominio. El factor de 
triaxialidad T fue calculado partiendo de la distribución 
elástica, y los valores resultantes para las geometrías A, B, 
C y D fueron 0.9, 1.4, 0.5 y 0.4 respectivamente. La Fig. 
5 ofrece la carga de fractura en los ensayos cuasi-estáticos 
en función del factor de triaxialidad de cada geometría. Se 
observa una dependencia monótona decreciente, 
enfatizando así el papel de la tensión hidrostática máxima 
en la difusión de hidrógeno. 

1,0 

0,9 

o 

i 0,8 

•W 
~ 

0.7 

~ 
-c.: 0,6 
¡;¡;.. 
~ 

0,5 

0,4 
0,3 0,5 0,7 0,9 1,1 1,3 1,5 

T 

Fig. 5. Relación entre el valor asintótico de la carga de 
rotura en ambiente de hidrógeno para ensayos cuasi
estáticos y el factor de triaxialidad (máximo valor de la 
triaxialidad en la muestra, característico de la geometría). 
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5. 

l. 

La hidrostática en el contorno controla la fractura 
en los ensayos suficientemente rápi-
dos para evitar de hidrógeno hacia los 
puntos del interior. En este el ataque ambiental se 
encuentra al fondo de entalla. 

3. El factor de triaxialidad (máxima triaxialidad en la 
gobierna la fractura en los ensayos cuasi-

estáticos, suficientemente lentos para permitir alcanzar la 
solución estacionaria. En este caso, el efecto ambiental 

de la difusión de hidrógeno hacia los puntos de 
ul<LIUHla tensión hidrostática. 

4. Las consideraciones anteriores permiten estudiar el 
efecto del en los dos casos límites 
de ensayos cuasi-estático cuasi-instantáneo, a partir 
únicamente de un tensional por elementos 
finitos, en sin necesidad de 
calcular la de la de hidrógeno en 
todo punto de la muestra y en cualquier instante. 
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ESTUDIO COMPARATIVO DE METODOS ELASTO-PLASTICOS DE CALCULO 

DE ESTRUCTURAS AGRIETADAS 

l. Gorrochategui, F. Gutiérrez-Solana, J.M. Varona 

Departamento de Ciencias e Ingeniería de la Tierra, el Terreno y los Materiales. 
E. T. S. de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. Universidad de Cantabria. 

Resumen. En el presente trabajo se hace un estudio comparativo entre dos métodos distintos de 
cálculo de estructuras agrietadas. El primero de ellos, propuesto por el Electric Power Rese:n:ch 
Institute, se compara con el conocido R6 (3ª revisión) .I?ropuesto por el <;entra! Electrrcr~y 
Generating Board. El estudio se hace en base a la resolucwn de un caso sencrllo de una tubena 
fisurada con material extraído de un sistema en uso, que previamente hubo de ser caracterizado. 
Finalme~te, los resultados aquí obtenidos se comparan con catálogos usados en la actualidad para 
el diseño de sistemas de tuberías. 

Abstract. In this work, a comparative analysis between two different methods of assessment of 
cracked components has been carried out. The first one, proposed by the Electric Power Rese!'rch 
Institute, is compared with the well-known R6 (3rd revision) proposed by the Central Electr1c1ty 
Generating Board. This study has been carried out through the r~solution of ~ simple exampl~ of a 
cracked pipe extracted from an in-service system, w~ose matenal was prevwusly ?h_aractenzed. 
Finally, the results herein obtained are compared wrth currently used tables for prpmg systems 
design. 

1. INTRODUCCION 

Los aceros inoxidables austeníticos empleados en los 
sistemas de tuberías de reactores de agua ligera (LWR) se 
dividen en dos grupos en función de su tenacidad. En la 
primera categoría se incluyen materiales de alta tenacidad, 
como el material forjado y soldaduras con protección de 
gas. En la segunda categoría se incluyen soldaduras con 
protección de polvo tales como las de arco sumergido 
(SA W) y arco manual (MMA). 

El cálculo de estructuras de los materiales de la primera 
categoría se realiza asumiendo el colapso plástico como 
mecanismo de fallo, deduciendo el tamaño de fisura 
admisible en base a análisis de carga límite. En los 
materiales de la segunda categoría se adopta el desgarro 
inestable como mecanismo de rotura y las longitudes de 
fisura admisible se calculan utilizando conceptos de 
mecánica de fractura elasto-plástica. 

El Electric Power Research Institute (EPRI) propone un 
método de cálculo [1-2] para las situaciones elasto-plásticas 
basado en la integral J y tomando como parámetros del 
material su curva R y su comportamiento en tracción 
uniaxial. Esta misma institución, EPRI, en base a 
parámetros típicos de los distintos materiales analizados, 
concluye con la propuesta de valores de la carga crítica en 
relación con aquélla que produciría el colapso plástico. 

El objeto de este trabajo es determinar dichos valores en un 
caso real, con material extraído de un sistema en uso, y 
contrastarlos con los obtenidos por otros métodos de 
cálculo, Para ello, primeramente se ha tenido que 
caracterizar el material de forma que los parámetros 
obtenidos fueran los datos de entrada del método de cálculo 
aplicado. 

2. METODOS DE CALCULO 

De la diversidad de métodos existentes en la actualidad para 
el cálculo de estructuras agrietadas en régimen 
elasto-plástico se han elegido dos para poder así contrastar 
resultados obtenidos por distintos procedimientos. 

El primero de ellos es el descrito en la referencia [2] y es el 
utilizado en el cálculo de los valores a validar aportados por 
el documento de partida [1], método EPRI. 

El otro método aplicado es posiblemente el más reconocido 
a nivel internacional por su sencillez y su conservadurismo, 
habiendo sido ampliamente contrastado experimentalmente. 
Es el propuesto por Central Electricity Generating Board 
bajo la denominación R6, que se encuentra en la actualidad 
en su tercera revisión [3]. 

En ambos casos se ha trabajado en base a diagramas de fallo 
(Failure Assessment Diagram, FAD): representación 
biparamétrica de la situación crítica en variables 
adimensionales definidas a partir de la carga y del factor de 
intensidad de tensiones aplicados. 

A continuación se hace una somera descripción de cada uno 
de los métodos de cálculo utilizados. 

2. 1 Método EPRI 

Este método es el descrito en la referencia [2] y es válido 
para materiales que siguen una de Ramberg-Osgood en 
tracción uniaxial: 

(1) 
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En estas condiciones, la integral J aplicada a un componen
te, J , se evalúa como suma de las componentes elástica y app 
plástica: 

(2) 

donde Je y JP valen: 

(3) 

Siendo ae la longitud de fisura efectiva con corrección de 
Irwin; E' eJ módulo de elasticidad (E en tensión plana y 

E/(l-v 2
) en deformación plana); a, b y e factores 

geométricos del componente; y P el valor de la carga 
aplicada. 

Las funciones K1 y P 
0 

definen el factor de intensidad de 
tensiones aplicado y la carga límite del componente basada 

en cr
0 

respectivamente, y se encuentran tabuladas en la 

bibliografía [2,4-6]. 

La función h1 depende de la geometría del componente y del 
coeficiente de endurecimiento del material y se encuentra 
tabulada para un número limitado de casos [2,4]. 

De la observación de las expresiones (3) y (4) y puesto que 
K1 depende de forma lineal de la carga aplicada P, la 

expresión (2) de Japp se puede reescribir de la forma: 

A 2 A n+l 
J=J(aJ.(P/P 0 ) +J(a,n).(P/P0 ) (5) 

Las coordenadas que intervienen en el diagrama de fallo se 
definen de la forma siguiente: 

~= K1 (a,P)/ KR (L1a) 

Jr= Je (a,P)/ JR (L1a) 

donde Je (a~P) se puede expresar como: 

y JR (Aa) es la curva R propia del material. 

(6) 

(7) 

Finalmente, si se establece la condición de equilibrio por la 
ecuación: 

(8) 

operando con las expresiones (5), (6) y (7) se llega a: 

(9) 

donde He y Hn se definen mediante las expresiones: 

1\ 
J (a, n) 

H =--
n j (a) 

(10) 

La igualdad Jr= ~2 se cumple únicamente en procesos de 
crecimiento de fisuras controladas por la integral J. 

La expresión (9) define el diagrama de fallo buscado en 
función de las coordenadas Sr y~ (6). 

Los parámetros del material necesarios para la aplicación del 
método son su curva de comportamiento en tracción 
uniaxial (1) y su curvaR basada en la integral J (6). 

2. 2 Método R6 

El método R6 es un método convencional de cálculo de 
estructuras agrietadas y por lo tanto pretende ser objetivo, 
simple de aplicación y ampliamente contrastado. 

El método de evaluación de rotura se basa como en el caso 
anterior en diagramas tipo FAD. Este procedimiento ofrece 
tres posibilidades de elección de F AD en función de las 
posibilidades de cálculo y la precisión requerida: 

o Opción 3: Requiere el conocimiento de la Japp en la 
estructura y es por lo tanto equivalente al 
método EPRI. 

o Opción 2: Obtiene el F AD a partir de la curva de tracción 
uniaxial completa del material, eliminando así 
los problemas de falta de ajuste a una ley del 
tipo Ramberg-Osgood. 

0 0pción 1: Es una envolvente inferior de los FAD 
obtenidos según la Opción 2 para distintos 
tipos de aceros. 

En el presente trabajo se ha adoptado la Opción 1 para 
obtener un F AD de cálculo: 

2 6 
Kr=(l-0.14S,)[O. 3+0. 7exp(-0.65Sr)] (11) 

Tanto la definición de las coordenadas y Sr como los 
parámetros del material son los mismos que en el caso 
anterior. 

3. CASO ESTUDIADO 

La definición geométrica y estructural del componente a 
analizar se ha realizado en virtud al material disponible y a 
la adopción de valores típicos comparables con los 
aportados en la referencia [1]. 

Así, el problema estudiado ha sido el de una tubería de 
acero inoxidable con una soldadura MMA a lo largo de su 
circunferencia conteniendo una grieta pasante transversal 
sometida a flexión pura M. 

El radio medio de la tubería es R = 595 mm y su espesor 
t=30mm. 

La longitud de la grieta se define a través del ángulo y, 
cumpliéndose: 

2a= 2-yR longitud de grieta 

2b= 2nR perímetro de la tubería 
2c= 2(b-a) longitud de ligamento 

(12) 
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El material de aportación de la soldadura viene definido 
química, metalográfica y mecánicamente en la referencia 
[7]. 

Además de los ensayos contenidos en dicha referencia, 
posteriormente se realizaron ensayos de tracción a 280°C y 
ensayos de curva R con probetas de mayor tamaño a 
temperatura ambiente. Estos últimos proporcionaron valores 
de tenacidad superiores a los anteriores y por lo tanto se 
adoptaron los primeros, más conservadores, para el cálculo. 

En las Tablas 1 y 2 se resumen las características mecánicas 
del material objeto de estudio así como las aportadas en la 
referencia [1] para el mismo tipo de materiales. 

Tabla 1 Resultados ensayos tracción 

T'amb. (*) 280 ºC (*) Ref (1 )/280ºC 

E(GPa) 201.2 181 

ay (MPa) 441.5 353 

Clu (MPa) 698.2 488.7 

n 3.39 6.49 

0: !0.914 2.902 

(*) Material de este trabajo 

Tabla 2 Resultados curvaR 

(*) Material de este trabajo 
(a) J en kN/m ; Aa en mm 

(b)J¡c= JO.Z/BL según EGF Pl·90 (8] 

172.25 

340.4 

423 

9.& 

9 

Los valores de J1c son distintos a temperatura ambiente y a 
280°C a pesar de tener la misma curva R, debido a la 
distinta pendiente de la línea de enromarniento. 

4. RESULTADOS 

El objetivo del trabajo es, según se definió anteriormente, el 
cálculo de la carga que produciría el fallo de la tubería 
definida en el apartado anterior. Se han adoptado dos 
criterios de fallo: 

- inicio de la propagación de fisuras. 

- carga máxima soportada por la tubería. 

Esta última condición es equivalente a la de inestabilidad en 
situaciones de control de carga. 

A continuación se define la metodología empleada y los 
resultados obtenidos según cada uno de los procedimientos 
de cálculo utilizados. 

4.1. Método EPRI 

El primer paso es lógicamente la definición de los FAD a 
utilizar en cada caso. En este método, el F AD depende de 
los parámetros del material en tracción uniaxial y de la 
longitud de fisura. 

En las figuras 1, 2 y 3 se representan distintos tipos de FAD 
obtenidos en función de la longitud de fisura, a/b, y de la 
temperatura de trabajo del material, ambiente o 280°C. 

En las figuras 1 y 2 se aprecia como según crece el tamaño 
de fisura, de igual forma lo hace la ordenada del FAD, lo 
cual permite mayor número de combinaciones de puntos 
(S , K), siendo por lo tanto una condición menos exigente. 
st!gúrf este razonamiento, la adopción del diagrama de fallo 
correspondiente a la longitud de fisura inicial está del lado 
de la seguridad considerando que el proceso d~ desgarro 
únicamente puede inducir mayores valores de gneta, nunca 
inferiores. En cualquier caso, para valores no 
excesivamente grandes de crecimiento, el método se 
considera suficientemente exacto, dada la proximidad de los 
diferentes FAD. 

FAD T• ambiente 

0.6 

0.4 

0.2 

o 0.5 !.5 
Sr 

Fig. 1. Diagramas de fallo calculados por el método EPRI 
para distintas longitudes de fisura y para el material 
caracterizado a temperatura ambiente. 

FAD 280 •e 
Lz T---------;::=====>;1 

0.8 

0.6 

0.4 

0.2 

o 0.5 

" ·~ 
·' ·.' 

--a/b=l/16 

' 

· a/b=l/8 
a/b=l/4 
a/b=l/2 

·. ' 

Sr 
1.5 

Fig. 2. Diagramas de fallo calculados por el método EPRI 
para distintas longitudes de fisura y para el material 
caracterizado a 280°. 

En la figura 3 se muestra, a modo de ejemplo, la diferencia 
de F AD según se adopten los parámetros del material a 
temperatura ambiente o a 280°C. 

El cálculo de la carga a la cual se inicia el desgarro se realiza 
en base a la consideración de que el crecimiento de la grieta 
sea igual a aquél que presenta un valor JR (óa)= J¡c· Dicho 
crecimiento resulta ser de 0.2589 mm a temperatura 
ambiente y 0.3387 mm a 280°C (Tabla 2 y referencia [7]). 
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FAD alb=l/16 

1.2-.----------------

0.8 

.. 
0.6 ;;.:: 

0.4 

0.2 

o 
o 0.5 1.5 

Sr 

Fig. 3. Diagramas de fallo calculados por el método EPRI 
para una misma longitud de fisura pero distintos parámetros 
del material. 

La carga máxima es aquella bajo la cual se cumple la 
condición de tangencia entre el F AD y la cmva definida por 
el lugar geométrico de los puntos que se obtienen para un 
valor constante de la carga aplicada en el espacio ( Sr, ~). 

En la figura 4 se resume el método de cálculo en un caso 
concreto, para a/b= 1/4 y una temperatura de 280°C. 

alb=114 zso •e 
1.2-.,----------,------,----, 

Aa=0.3387 mm. M1My,=0.5l 

illt=lOmm 

0.8 

~ - 0.6 

0.4 

0.2 

o 
o 0.5 

S 
1.5 

r 

Fig. 4. Cálculo de la carga de iniciación del desgarro y de 
la carga máxima por el método EPRI en un caso concreto. 

La abcisa del punto de intersección entre la recta 
correspondiente a un ~a de 0.3387 mm y el FAD define la 
carga de iniciación del desgarro: 

(13) 

siendo 

(14) 

donde ay es ellúnite elástico del material. 

De igual forma en la figura 4 se aprecia como la curva 
MIMy,= 0.51 es tangente alFAD, siendo por lo tanto ésta la 

máxima carga que la tubería puede soportar, con Mys 

definido por: 

(15) 

~simismo en la figura 4 se podría calcular la longitud que la 
fisura presentaría bajo condiciones de carga máxima. En 
este caso y puesto que ~a > 1 O mm no se considera 
representativo, al requerir una extrapolación muy lejana 
respecto a los puntos de la curva R calculados con las 
probetas de laboratorio. 
En la Tabla 3 se resumen los valores obtenidos en función 
de la longitud inicial de grieta y de la temperatura de 
caracterización. 

Tabla 3 Carga iniciación desgarro y carga máxima 
calculadas por método EPRI 

T'amb. 1/16 0.68 0.37 0.59 0.29 

T'amb. 1/8 0.53 0.30 0.52 0.23 

T'amb. 1/4 0.36 0.25 0.49 0.19 

0.62 0.84 0.52 

0.47 0.79 0.39 

.51 0.35 0.75 0.29 

ML momento colapso plástico 

ML = 4 O'f R2 l [cos(y!2)·(1!2)seny] 

crf = (cry +cr)/2 

4.2. Método R6 

La forma de trabajo en este caso es equivalente a la anterior 
con la salvedad de que el FAD tiene una definición única 
p~a todas las situaciones. 

Las figuras 5 y 6 representan dos ejemplos típicos. En la 
figura 5 se evalúa M¡ según la intersección de las rectas 

correspondientes a un ~a de 0.2589 mm (JR (~)= Irc) con 
el F AD para distintos valores de longitud de fisura. En la 
figura 6 se aprecia el cálculo de la carga máxima. 

En la Tabla 4 se resumen los valores obtenidos por este 
método. 

Tabla 4 Carga iniciación desgarro y carga máxima 
calculadas por método R6 

a/b Mmax~1ys M¡ !M o MmaJML 11¡/ML 

T'amb. 1/16 0.95 0.57 0.82 0.44 

Tªamb. 1/8 0.77 0.40 0.76 0.31 

T'amb. l/4 0.50 0.29 0.68 0.22 

280ºC 1/16 0.98 0.70 0.92 0.59 

280ºC 1/8 0.80 0.50 0.85 0.42 

280ºC 1/4 0.53 0.37 0.78 0.31 

5. DISCUSION 

Como punto inicial en la discusión de los valores aquí 
calculados, en la Tabla 5 se aportan los valores 
referenciados en [1] para el mismo tipo de situación 
analizada. 

En la Tabla 6 se agrupan de forma comparativa todos los 
resultados, tomando como referencia los calculados por el 
método EPRI. 



224 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 

T• ambiente 

1.2 
--Kr 

- - a/b=l/16 

-·--- a/b=l/8 

-------- a/b=l/4 

0.8 

~ 
M 

0.6 
1 

0.4 1 

1 

0.2 

o 
o 0.5 

S 
1.5 

r 

Fig. 5. Cálculo de la carga de iniciación del desgarro por 
el método R6. 

alb=li16 Tª ambiente 

1.2 -,--------,-----,,---,-,-----, 

0.8 

~ 
M 

0.6 

0.4 FAD 

- M/Mys = 0.8 
0.2 --.- M/Mys = 0.6 

M/Mys = 0.95 

o 
o 0.5 

S 
1.5 

r 

Fig. 6. Cálculo de la carga máxima por el método R6. 

Tabla 5 Carga máxima según referencia [1] 

0.72 0.75 

0.69 0.72 

0.63 0.66 

OD diámetro exterior en pulgadas 
R=595 mm; !=30 mm; 00=610 mm=24' 

Tabla 6 Resumen comparativo de resultados 

M M Mmax a/b 1 max 
R6/EPRI R6/EPRI Ref [1]/EPRI 

1!16 1.54 1.40 

1/8 1.33 1.45 

1/4 1.16 !.39 

1/16 1.13 1.09 0.89 

1/8 1.06 1.08 0.91 

1/4 1.06 1.04 0.88 

La observación de las Tablas 3 y 4 refleja cómo la carga 
máxima soportada por la tubería es de 2 a 3 veces superior a 
aquélla que inicia el sea cual sea el método de 
cálculo. Esta ganacia el beneficio que se co11segui:ría 
si se diseñaran este de estructuras 
desgarro de las a la 
propagación. 

Los valores, tanto de obtenidos con el 
método EPRI son 
calculados por el para la 
caracterización del material a temperatura ambiente. Este 
hecho supone una cierta que la Opción 1 de 
F AD adoptado en el se ha demostrado 
conservador en un gran número de casos con los que se ha 
contrastado. Una es la importancia 
del ajuste de la curva de tracción a la del tipo 
Ramberg-Osgood, donde pequeñas variaciones en el valor 
de n inducen grandes variaciones en Japp , y por tanto, 
dependiendo de los puntos en que se base el ajuste, se 
pueden obtener F AD ostensiblemente distintos. 

Los tres diferentes valores de carga máxima calculados para 
el material caracterizado a 280°C presentan una dispersión 
en torno al 10% sobre el valor medio, siendo los mayores 
los calculados por el método R6 y los menores, y por tanto 
los más conservadores, los referenciados en [1]. 

6. CONCLUSIONES 

La, discusión nn~~t>ne·nrp 
conclusiones, 

- Necesidad de caracterizar la tenacidad del material con 
mayor número de de dimesiones superiores, 
que permitan, por un lado, los límites de 
validez de las curvas R 
supongan menores ex1ra¡)otaClont~s 
la estimación de los 
máxima. 

Necesidad de un análisis de sensibilidad de los valores 
de n y a. en el cálculo de los 
valores de la carga máxima por el método EPRL 

- El método R6 es el que define los valores 
de carga máxima a pesar de haber 
más conservadora y de ser un que 
contrastado queda del lado de la seguridad. 

- Los valores de carga máxima referenciados en [1] se 
muestran respecto a los calculados, sin 
representar un exceso de conservadu-
rismo. En de cara al 
diseño en situaciones con el actual 
nivel de conocimiento. 

- Como resumen de las anteriores conclusiones cabría 
comentar que las observadas, según los 
distintos métodos, sugieren la necesidad de completar 
el análisis con otros que sirvan de contrastación a los 
aquí utilizados. 
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INFLUENCE D'UN CHARGEMENT MAINTENU ET D'UNE FAIBLE VITESSE 
DE CHARGEMENT SUR LA RESIST ANCE A LA DECHIRURE DUCTILE D'UN 

ACIER 16 MND5 (A508CI3) 

P. Soulat CEA CEREM/DTM/SRMA- FRANCE 

B. Houssin FRAMATOME - Dept. Matériaux - FRANCE 

Résumé. L'objet de cette étude était d'évaluer une éventuelle dégradation des propriétés de ténacité dans les 
conditions de service avec divers facteurs tels que la vitesse de sollicitation et l'environnement en eau pressurisé. 
Pour cela, des essais sur éprouvettes cr avec maintien de charge et faible vitesse de sollicitation ont été menés a 
partir d'un acier 16 MND5 a haute teneur en soufre, dans le but d'obtenir un maximum de susceptibilité. Les 
résultats obtenus montrent que les déterminations usuelles dans l'air des courbes de résistance J-~a a vitesse de 
sollicitation plus élevée sont applicables a la ténacité, a l'initiation et a la résistance a la déchirure ductil e dans les 
conditions de service. 

Abstract. The purpose of this study was to evaluate the possible degradation of the fracture toughness 
parameters in PWR service conditions by various factors such as loading rate and pressurized hot water 
environment. For that, tests on cr specimens with sustained load and low loading rates were made on a SA 
508Cl3 steel with high sulfur content, in the aim to have a maximum of suceptibility. The results show that the 
usual J-R curve determinations in air at higher loading rateare applicable to the crack initiation and propagation 
in service conditions. 

l. INTRODUCTION 

Les aciers de utilisés dans le circuit 
primaire des Eau sous Pression (REP) 
présentent une ténacité qui décroit quand la température 
évolue de 100 a 200°C ou 250°C [1-4] jusqu'a un 
mínimum, puis croit ensuite (fig.l) 

l; 
200 

o 
(L 

:E o o o 
Vitesse d'essai 

u 100 + 0.005 mm/min o Chute de potentiel 
• 0.03 mm/min 
111 1 mmjmin 
.lit. 50 mmjmin 

o 
o 200 400 

Temperature , 0
( 

Fig.l Evolution de Kjc avec la température pour diffé
rentes vitesses de sollicitation 

La dépend de la 
~vl.H'-'Ha'"v''' en relation avec le de 

dyJrlarnique, la plus faible vitesse entrainam 
de surcroit une ténacité. Un autre élément de 
réflexion est constitué par l'augmentation des vitesses de 
propagation de fissures. 

Pour toutes ces d'envisager une 
influence d'une faible sollication en environ· 
nement de REP sur la ténacité d'un acier a haute teneur er. 
soufre. 

2. INFLUENCE DE LA VITESSE DE SOLLICI
T A TION ET DE LA TEMPERATURE SUR LES 

COURBES DE RESISTANCE J-~A. 

Les essais ont été menés a différentes vitesses de 
sollicitations et températures avec des éprouvettes cr de 25 
et 50 mm d'epaisseur, sur un acier 16MND5 ayant une 
teneur en soufre de 0,014 %, provenant d'une débouchure 
de virole du circuit primaire . 

Les courbes de résistance J-~a ont été établies en utilisant la 
méthode de la Pour des vitesses d'essais 
conventionnelles a 1 mm/min), J le décroí't lorsque la 
C~HlfJC.Hwu•c. croít (Fig.2). 
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N 

E :::,.. 
.>:: 

~ ...., 

150 

100 

50 16MND5 

X 

X 

O 5.103 mm¡mm {J:1.6 102 kJ.m2 . .s1 ) 

+ 2.10-2 mmfmrn (J:4.5 102 kJ rñ2 51¡ 
e 8.101 mmjmrn {J=25 kJ.rñ2. 51¡ 

x urf1 mm/mrn ( J=0.9 kJ. rñ2. s-1} 
0~----~----~----~----~-----L----~ 
o 100 200 300 

Temperature , •e . 

Fig.2- Variation de 1Ic avec la température et la vitesse de 
sollicitation. 

Cependant pour des vitesses faibles de 1,6 et 4,5.I0-2.s-1 
correspondant a des sollicitations transitoires en service, un 
effet bénéfique dil au vieillissement dynamique est observé. 
Pour ces faibles vitesses, la décroissance de J¡c avec la 
température est stoppée aux environs de 150°C puis se 
stabilise jusqu'a 290°C. Ceci est le résultat du vieillissement 
dynamique sur le comportement du matériau : la stabilisa
tion de la limite d'élasticité, Rp0.2, et l'accroissement de la 
résistance a la ruptnre, Rm, compensent une faible décrois
sance de la ductilité. Ces résultats sont en bon accord avec 
ceux obtenus par AMAR [3J. et PICKLES [4] mais sont en 
contradiction avec ceux de OSTENSSON qui obtenait une 
valeur mínimum de J1c pour la plus faible vitesse de 
sollicitation [1] 

Une conséquence importante de ce travail est le fait que des 
valeurs de ténacité déterrninées a partir des vitesses d'essais 
conventionnelles sont conservatives par rapport a des 
vitesses plus faibles. Le mínimum de ténacíté a l'initiation 

est obtenu a des températures proches de celles en 
service (250-290°C). 

La résistance a la déchirure ductile dJ/da décroí:t jusque vers 
150°C puis reste 'constante avec une valeur moyenne 
d'environ 55MPa (fig.3). 

L'évolution modérée de dJ/da que l'on peut observer est 
sans doute en relation avec la basse valeur initiale du 
module de déchirement. Avec la dispersion des résultats 
obtenus il est impossible de démontrer aucun effet de la 
vitesse de sollicitation. 

(O) 

X 

~05 ( SA508CI3) 

O 5.10-3 mmJmm (1:1.6 10-2 kJ.rñ2• ;;1) 

+ 2.10'2 mmfmln (1:4.5 102 kJ rñ2 51¡ 
6 8.101 mm¡m1n (J=2.5 kJ.rñ2. s-1) 

x uQl mm/mm 1 J~0.9 kJ. m2. s-1) 

o ~--~~--~~----~--~~--~~--~ 
o 100 300 

Temperature , °C . 

Fig. 3 - Evolution de dJ/da avec la température pour 
différentes vitesses de sollicitation. 

3. ESSAIS J-DA EN ENVIRONNEMENT REP 

Ainsi qu'il a été vu dans des études sur la vitesse de pro
pagation de fissures [6] , les matériaux a haut soufre sont 
sensibles a l'effet du milieu eau des REP. Des éprouvettes 
CT ont été sollicitées en traction a une vitesse de 
mm/min, a 290°C et une pression de 140 bars, pour 
déterminer la courbe de résistance J-L'l.a en utilisant la 
méthode des essais interrompus. 

En considérant la dispersion des résultats, il est difficile de 
déterrniner la courbe J-L'l.a. Cependant, les essais en milieu 
REP sont dans la bande de dispersion des résultats obtenus 
dans l'air (fig.4). 

400 

+ // 
íi 

/: ... 

* X * 
?! 

l : Cl AIR 
-2 

...... 2.10 mm/mln 
CEA 

Cl AIR 4.101 mmfmín ¡ o o 
OOP AIR 5.10-3 mm/min 

UNIREC 011 OOP AIR 8.10-1 mm/ m in 

* Cl PWR 5.10-3 mm/ m in 

f: 
Cl AIR 5.10-3mm/ min 

CRMC 
Cl AIR 3,10-1 mm¡ m in 

o 
o 5 10 15 

!J.a, mm. 

Fig.4 - Comparaison des essais J-L'l.a a 290°C dans l'air et 
en envíronnement REP. 
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4. EFFET D'UN MAINTIEN EN CHARGE OU 
EN DEPLACEMENT A 290°C. 

L'objectif est d'examiner si le maintien de la charge ou de 
l'ouverture sont susceptibles d'entra1ner une propagation 
stable ou instable de la fissure a 290°C. 

Pour cela, des maintiens en charge ont été effectués pour 
des temps compris entre 4 et 100 h et a des niveaux de 
sollicitations compris entre J 1 e et la charge limite des 
éprouvettes. Un nombre limité d'essais avec maintien de 
l'ouverture a également été conduit avant et apres le 
maximum de la courbe de chargement. 

Pour un effort maintenu au dela de Jlc, une propagation 
stable limitée de 0,3 mm est observée durant les premieres 
minutes de l'essai, suivie par une stabilité totale. Par 
exemple, la figure 5 montre des résultats d'essais apres 4h 
de maintien. 

150 

100 

50 

o 
o 

Bande de dispersion 
des résultats de J -.ó.a 

O Charge imposée 
O Déplacement imposé 

2 
!J.a, mm. 

- Comparaison des valeurs de J apres 4h de maintien 
avec la bande de dispersion des essais conventionnels. 

Il est apparent que les résultats obtenus sont dans la bande 
de dispersion des essais éonventionnels et qu'aucun effet 
notable du maintien en charge n'apparaí:t, conformément 
d'ailleurs a une étude de INGHAM [8]. De la meme 
maniere, aucune extension de fissure n'a été observée en 
déplacement maintenu, mais seulement une relaxation 
logarithmique de l'effort d'environ 6 %. 

5. CONCLUSIONS GENERALES 

Les conclusions essentielles, résultant de cette étude sur 
l'effet des conditions de service sur la courbe de résistance 

a la déchirure ductile J-LI.a d'un acier de virole de 
REP SA508Cl3 ayant une haute teneur en sont les 
suivantes: 

-Un phénomene de vieillissement dynamique dans 
l'intervalle 150 a 300°C, fonction de la vitesse de solli
citation, a pour conséquence une stabilisation de Rp0.2 et 
un accroí'ssement de Rm. 

- Pour les vitesses d'essais usuelles, la ténacité J 1 e décroít 
lorsque la température croit, jusqu'a 87 kJ/m2 a 290°C. 

- Pour une vitesse d'essai lOO fois plus faible, correspon
dant a des transitoires de sollicitations en service, l'évolu
tion de Jlc apres une diminution dans une premiere partie, 
prend une valeur constante entre 150 et 290°C, d'environ 
lOO kJJm2, en rapport avec le vieillissement dynamique du 
matériau. 

- L'essai a faible vitesse en milieu REP ne montre aucune 
différence significative avec les essais dans l'air a 290°C. 

-Le maintien d'une charge au dela de Jlc n'entrafne qu'un 
faible accroissement de la fissure durant les premieres 
minutes de l'essai. 

- Les courbes J-LI.a déterminées dans l'air a des vitesses de 
sollicitations plus élevées, sont applicables aux conditions 
d'initiation et de propagation d'une fissure dans les 
conditions de service. 
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"PROPAGACION DE GRIETAS POR FATIGA EN LA SOLDADURA Y EN LA ZONA AFECTADA 

POR EL CALOR EN UN ACERO A 515 G 70 A TEMPERATURA AMBIENTE Y A 180"C'' 

M.A. Linaza, J.M. Rodríguez Ibabe y M. Fuentes 

CEIT, P' Manuel de Lanlizabal, 15 -20009 San Sebastián 

Resumen 

En el presente trabajo se resumen los resultados obtenidos relativos a la propagación de grietas por fatiga en las 

soldaduras y zonas afectadas por el calor en planchas de recipientes a presión. Tanto a temperatura ambiente 

como a J80oC el comportamiento a fatiga es muy similar en el material base y en la zona afectada por el calor. 

Por el contrario, la soldadura presenta una velocidad de propagación superior a la del metal base, diferencia que 

disminuye a J80'C. La presencia de mecanismos estáticos dúctiles en la propagación de la grieta aparece como 

una de las razones de la diferencia de comportamiento entre metal base y la soldadura. Los valores de las 

constantes de la ecuación de París han sido comparados con diferentes modelos basados en el CTOD Y en el daño 

acumulado. 

Abstrae! 

Fatigue crack growh behaviour of butt weldments and heat affected zones of pressure vessel plates are reported. 

At rom temperature and at. l80'C the fatigue behaviour in both base metal and HAZ are similar. On the 

contrary, the weldment exhibits higher crack propagation rates than the base metal, being this difference lower 

at !80°C. The presence of ductile static voids during crack propagation seems to be the reason of this 

difference. Values of m exponents of París ei:¡uations are compared with different CTOD and damage 

accumulated based models. 

l. INTRODUCCION En los modelos basados en el enromamiento de fatiga del 

frente de la grieta, la velocidad da/dN se considera 

proporcional a la apertura de la grieta, CTOD [ 1 ,2]: El presente estudio tiene por objeto analizar el 

comportamiento a fatiga del acero A 515 G70. Dicho acero 

presenta una estructura ferrítico-perlítica con un tamafío 

de grano fino (d" "' JO p.m, "" 6 ¡tm) en la zona del 

metal base y una estructura formada por ferrita con 

precipitados de carburos "en la zona de la soldadura. El 

estudio se ha centrado en la determinación de la velocidad 

de propagación de la grieta utilizando los conceptos de la 

mecánica de la fractura, comparándose los resultados 

obtenidos con distintos modelos publicados en la 

bibliografía. 

Los modelos desarrollados para estudiar la velocidad de 

propagación de la grieta en la zona de París se pueden 

agrupar, en general, en modelos basados en el 

enromamiento del frente de la grieta y en modelos 

energéticos o modelos basados en el daiio acumulado. 

da 

dN 
A (L1 CTOD) ( ) 

siendo A una constante de proporcionalidad. 

Una amplia serie de trabajos setialan la existencia de la 

siguiente relación entre la apertura CTOD y la integral J 

[3-4]: 

CTOD ( 2) 

donde dn es un parámetro que depende de las propiedades 

elastoplásticas del material y ay el limite elástico: 

Para el caso de cargas variables, considerando el límite 

elástico cíclico, a
0

, y el coeficiente de endurecimiento por 
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deformación cíclico n', la velocidad de propagación vendría 

definida por: 

da 

dN 

A.l,l85LIK2 l+R 

4a0
2 (l+n') l-R 

l+n' 

( 3) 

Tal como sucede con la ecuación (3), todos los modelos 

basados en el enromamiento de la punta de la grieta 

conducen a expresiones semejantes de la ecuación de París 

con un exponente m = 2. 

Con relación a los modelos basados en el daüo acumulado a 

través de parámetros de la fatiga de gran amplitud, debe 

indicarse que, en general, los mismos se basan en que la 

propagación de la grieta por fatiga tiene lugar como 

consecuencia de un daiio acumulado localizado en la punta 

de la grieta. En esa zona se considera que los 

micromecanismos que gobiernan el proceso corresponden a 

los de la fatiga de gran amplitud. Entre los mismos cabe 

citar el propuesto por Antolovich y col. [5], donde la 

velocidad da/dN queda definida de la siguiente forma: 

da e 

dN 
(4) 

donde E'r y e son el coeficiente y la pendiente de la 

ecuación de Coffin-Manson y l el tam~u1o de la "zona del 

proceso". 

Recientemente Roven y Nes [6] obtienen una expresión 

muy similar a la ecuación (4) al considerar el espaciado 

entre estrías como la zona donde tiene lugar el daiio 

acumulado. El exponente m que afecta a t:.K es también 

2/c para velocidades de propagación en las que para 

generar una estría son necesarios varios ciclos y toma el 

valor 2 cuando a cada ciclo corresponde una estría. 

Para finalizar, otros autores toman como criterio de fallo 

por fatiga el producto de la tensión y de la deformación 

(una medida de la densidad de energía de deformación 

plástica). Kujawski y Ellyin [7] basándose en dicho criterio 

obtienen la siguiente exp_resión: 

da 
26* 

dN 

donde: 

- a'¡, e, E'¡ y b son las constantes de las ecuaciones de 

Basquin y Coffin-Manson respectivamente 

D ae [ae - (ar/2)] e 1 son parámetros adimensionales 

procedentes de la solución HRR [8,9] 

- 5* es la zona de proceso del da!lo 

2. TECNICAS EXPERlMENT ALES 

El material es un acero A515 Grado 70 proporcionado por 

la empresa Mague (Portugal) y fabricado por Creusot

Marreal (Francia). La composición química del acero es 

0,22% C, 1,21% Mn, 0,03% P, 0,35% Si y 0,004% S. El 

material ha sido suministrado en forma de discos de 165 

mm de espesor. La microestructura está constituida por 

ferrita y perlita con un fuerte bandeado. El límite elástico 

es ay = 370 MPa. Otras características microestructurales y 

mecánicas del material están descritas en [ 1 0]. 

La soldadura (arco sumergido) (0,085% C, 1,9% Mn, 

0,012% P, 0,23% Si, 0,009% S, 0,45%, Mo) está constituida 

por una matriz ferrítica con una fina distribución de 

carburos. El límite elástico es ay = 445 MPa. En cuando a 

la zona afectada por el calor (ZAC) durante el proceso de 

la soldadura, ésta oscila entre 3 y 4 mm de espesor a lo 

largo de la plancha. En las proximidades de la línea de 

fusión el acero presenta un tamai'io de grano mayor que en 

el resto de la ZAC, pasando posteriormente a una 

estructura con tamai'io de grano de ferrita fino y con una 

perlita globulizada. Aproximadamente hacia la mitad de la 

ZAC comienzan a definirse las zonas bandeadas, si bien los 

carburos siguen presentando un aspecto esferoidal. 

Los ensayos para la determinación de la velocidad de 

propagación en el rango de la zona de Paris a 180oC se 

llevaron a cabo utilizando probetas CT (B = 12 mm) con la 

entalla centrada en la soldadura o en la zona afectada por 

el calor. 

Estos ensayos se efectuaron en el interior de una cámara 

ambiental Instron con un preciso ajuste de la temperatura a 

180 ± 1 oc durante todo el ensayo. La determinación de la 

longitud de la grieta se realizó a partir de los valores de 

flexibilidad (calculados de los registros carga-apertura 

obtenidos en las diferentes fases del ensayo) según la 

expresión propuesta en la norma ASTM E647-88a para este 

tipo de probetas. El procedimiento utilizado en la ejecución 

del ensayo como el posterior procesado de los datos para la 

obtención de las curvas t:.K-da/dN corresponde al indicado 

por la norma anteriormente citada. 

3. RESULTADOS 

Los resultados previamente obtenidos [ 1 O] con el material 

base a temperatura ambiente se sei'ialan en la Fig. J.a, 

pudiendo constatarse la influencia de R en da/dN. Los 

resultados obtenidos al ajustar los datos experimentales 

mediante la ecuación de París se indican en la Tabla 1 En 

dicha tabla se sei'ialan sólo los valores medios al considerar 
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simultáneamente todas las probetas ensayadas (no sólo las 

indicadas en la Fig. l.a) a un mismo valor de R. 

Las curvas correspondientes a 180 oc para R 0,03 y 0,5 

se muestran en la Fig. l.b y los valores de las constantes de 

la ecuación de París en la Tabla l. Tanto en la Fíg. l.b 

como en las ecuaciones de París queda de manifiesto la 

influencia de R (m = 3,27 para R = 0,03 y m = 2,87 para 

R = 0,5) en daídN, si bien ésta no es tan acusada como a 

temperatura ambiente. 
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Fig. l Curvas LI.K-daídN correspondientes al metal base 

a a) 20°C y b) 180"C. 

El análisis del comportamiento de la soldadura a 20oC 

viene indicado en la Fig. 2.a. En este caso, el efecto de R 

(entre los resultados para R = O para R 2: 0,3) es más 

acusado en todo el rango de LI.K que lo que sucedía en el 

metal base. Sin embargo, para 180"C la influencia es 

prácticamente nula. Los valores de !as constantes C Y m se 

seiialan en la Tabla l. 
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Fig. 2 Curvas LI.K-daídN correspondientes a la soldadura 

a a) 20"C y b) J80"C. 

Finalmente, las curvas LI.K - daídN determinadas con las 

probetas mecanizadas con la entalla en la ZAC muestran 

en las Figs. 3.a y 3.b para 20cC y 180 "C respectivamente. 

A temperatura ambiente el exponente de la ecuación de 

París resulta ser ligeramente inferior para R = 0,5 que para 

R = 0,03. En cambio, a 180 "C los resultados 

superponen. 

Desde el punto de vista fractográfico, el material base se 

caracteriza por su aspecto amorfo con presencia de estrías 
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fundamentalmente para elevados valores de 6K (Fig. 4). 

No se observa influencia de la temperatura en los 

micromecanismos de fractura. Un comportamiento similar 

ha sido observado en las probetas correspondientes a la 

ZAC. 

Con relación a la soldadura, la fractura, además de poseer 

un aspecto amorfo con un elevado nlimero de grietas 

secundarias, presenta mecanismos de fractura dúctil 

consistentes en cavidades nucleadas a partir de inclusiones 

y carburos (Fig. 5). La densidad de dichas cavidades 

aumenta con 6K y es más notoria en las probetas 

ensayadas a 20°C. 

-6 

o -ü ...... 
ü 

'-..-7 
S 

-9 

-6 

o -ü ...... 
ü 

'-..-7 
S 

-9 

5 

5 

ZONA AFECTADA * DTLS 456 R=0.03 * * 
O DTLC 462 , R=0.5,** 

~ 

a 6 K (MPa.fffi) 

10 20 

ZONA AFECTADA * DTLS 458 R=0.03 
O DTLC 459 , R=0.5 

40 

* 

b 6 K (MPa.fffi) 

10 20 40 

Fig. 3 Curvas 6K-dajdN correspondientes a la ZAC a a) 

20oC y b) l80°C. 

TABLA 1 - Ecuaciones de Paris 

Temperatura Material R 

0,03 2,63.10- 13 3,87 0,990 
Metal 

2,81.10- 12 0,3 3,22 0,996 
Base 

5,78.10- 12 0,5 2,92 0,987 

20° e 
4,53.10- 13 0,03 3,73 0,992 

Soldadura 0,3 4.09.10- 12 3,17 0,997 

ZAe 

Metal 

Base 

180° e 

Soldadura 

ZAe 

4. DISCUSION 

4.1 Curvas 6K - da/dN 

El efecto de la relación de cargas en la da/dN a 

temperatura ambiente se reproduce en las tnes 

microestructuras analizadas, apareciendo siempre una 

diferencia entre los resultados para R = 0,03 y los 

obtenidos para R > 0,3. Si en vez de considerar 6K, se 

tiene en cuenta el efecto del cierre de la grieta a través de 

6Kef• los datos correspondientes a R = 0,03 prácticamente 

se superponen con el resto de los resultados, 

desapareciendo en consecuencia la influencia de R. Por lo 

tanto, las ecuaciones relativas a R = 0,5 van a considerarse 

como representativas del comportamiento del material 

cuando el cierre de grieta es nulo. 

El comportamiento de la ZAC es similar al del material 

base. En cambio, la soldadura, a igualdad de 6K, presenta 

siempre velocidades de propagación más elevada. Si bien la 

diferencia no es muy notable, dicho fenómeno se ha 

reproducido sistemáticamente en todos los ensayos 

realizados. La existencia de mecanismos estáticos de 
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Fig. 4 Metal base, 20"C, R = 0,3 LlK = 33 MPa ylm 

Fig. 5 Combinación de estrías 

soldadura, 20°C, R = 0,5, LlK 

fractura ha podido contribuir 

cavidades dúctiles, 

aumento de da/dN. 

Resultados similares han sido obtenidos con otros materials 

con pequeüas fracciones volumétricas de porosidades [ ll]. 

A l80"C, en el metal base conrinua 

R que no aprecia en la soldadura 

un efecto de 

en la ZAC. 

Considerando todos los resultados, excepto los rebtivos al 

metal base para R 0,03, los puntos experimentales se 

superponen. Es decir, 80'C la microestructura ejerce 

un efecto significativo en 

estos datos los 

notable corresponde 

valores 

hecho coincide con la observación 

que a 180oC el número de 

inferior que a temperatura 

más 

para 

Este 

que seilala 

ostensiblemente 

4.2 Comparación de los resultados con modelos existentes 

Los modelos referidos en las ecuaciones (3)-(5) exigen el 

conocimiento de la curva cíclica tensión-deformación y de 
las constantes de las ecuaciones de Basquin de Coffin-

Manson. En un trabajo previo [12] se han determinado 

dichas expresiones para el material base y soldadura a 20 

180'C. En la Tabla 2 se resumen los resultados más 

relevantes. 

TABLA 2 ·Resultados de fatiga de gran amplitud. 

Hollomon Basquin Coffin-
M a t. T Manson 

k' n ' CJtfE.!0·3 b E'f 
Base 20 867 0.158 3.77 0.086 0.556 0.553 

180 600 0.103 3.32 0.072 0.500 0.551 
Sold 20 806 0.114 3.27 0.053 1.633 0.709 

180 723 0.102 3.63 0.064 0.507 0.590 

Tomando la ecuación (3) basada en un modelo de 

propagación de grietas por CTOD considerando los 

valores obtenidos de a o y n' para el material base y la 

soldadura a 20 "C y a 180 "C, las expresiones que 

obtienen paraR 0,5 son las siguientes 

M. base 20"C: da/dN = 8,4. L1K 2 

M. base 180'C: da/dN =A. 1,1 10·8 L1K 2 

Sold. 20"C: dajdN = A . 8, l . 1 o· 9 LlK 2 

Sold. 180"C: da/dN =A. 9,3 10·9 L1K 2 

El coeficiente A ha sido considerado en algunos modelos 

próximo a 0,5. Tomando dicho valor, puede que 

las ecuaciones anteriores presentan unos coeficientes que 

comparan con los obtenidos experimentalmente (Tabla J p 

muestran, unas diferencias próximas a dos órdenes 

magnitud para niveles bajos de b.K. 

Si en vez de considerar A = se toma el que se 

adecúa a los datos experimentales, obtiene un valor de A 

comprendido entre 0,009 y 0,016. Basándose en ajustes 

empíricos para un elevado número de materiales, Donahue 

y col [2] ponen de manifiesto que sólo un 1% del CTOD 

contribuye a la propagación de la grieta. Dicha 

constatación concuerda con los valores obtenidos por A. 

El exponente m = 2 resulta inferior a las mediciones 

experimentales, con lo cual para velocidades de 

propagación próximas a 10·8 m/c las predicciones basadas 

en el CTOD son conservadoms y pam velocidades del 

orden de 1 o·7 m/c resultan apreciablemente inferiores a las 

reales. Los modelos basados en el enromamiento de la 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 (1992) 235 

punta de la grieta consideran que esta avanza una 

determinada longitud en cada ciclo (normalmente el 

espaciado entre estrías - s) , en consecuencia, existirá una 

correlación lineal entre da/dN y s, Dicha correlación se 

cumple con bastante aproximación para un elevado número 

de aceros [13] en un intervalo de velocidades comprendido 

entre -10-7 y 10-6 mjc. Recientemente, Roven y Nes [6] en 
un acero ferrítico (d -11 ¡Lm) han constatado que para 

velocidades inferiores a - 2.1 o- 7 m/c para crear una estría 

es necesario un número de ciclos Ns > L Como 

consecuencia de ello, el exponente m de la ecuación de 

París resultaría ser superior a 2, pudiendo explicarse de 

una forma cualitativa la discrepancia existente entre los 

modelos y los resultados experimentales, 

Antolovich y coL [5] y Roven y Nes [6] basándose en 

modelos de dal1o acumulado proponen valores de m iguales 

a 2/c, siendo e el exponente de la ecuación de Coffin

Manson. Tomando los valores de Tabla 2, los resultados 

que se obtienen se resumen en la Tabla 3, Excepto en el 

caso de la soldadura ensayada a 20 'C, en el resto de las 

situaciones hay una sobreestimación del exponente nL 

TABLA 3 

Material m experimental CTOD 2/c 2/(b+c) 

Metal Base 2,92 ±0,06 2 3,6 3,1 
(20 'C) 

Metal Base 2,87 ± 0,06 2 3,6 3,2 
(180 'C) 

Soldadura 3,36 ± 0,06 2 2,8 2,6 
(20 'C) 

Soldadura 2,68 ± 0,11 2 3,4 3,1 
(180 'C) 

Finalmente, considerando el modelo propuesto por 

Kujawski y Ellyin (m 2/(b+c)) se obtienen unos valores 

de m más próximos a los reales (Tabla 3), Sustituyendo los 

valores de los parámetros de la ecuación (5) para cada caso, 

las ecuaciones resultantes en función del tamaño de 1:! zona 

de proceso 6* son: 

M. base 20'C: da¡'dN = 1,09.10- 14 

M. base 180'C: da/dN = 1,1LJ0- 14 

Sold, 20T: da/dN = 8,20. l o- 13 

Sold, 180 'C: da/dN = 4,47,10- 14 

Ajustando a los datos experimentales, el tamafw de la 

zona del proceso oscila entre 24 y 140 ¡.¡m (3 7, 7 4, 24 y 

140 para MB 20, MB 180, S20 y SISO respectivamente), 

Los valores de S* así obtenidos son similares a los 

calculados por Kujawski Ellyin con diversos aceros. En 

todos los casos, la zona de proceso resulta ser 

manifiestamente superior a cualquier parámetro 

microestructural (en nuestro caso, d" - lO 11m), no 

pudiendo, en consecuencia asignarse al mismo um 

interpretación metalúrgica, 

S, CONCLUSIONES 

- Tanto a 20'C como a 180T el comportamiento a fatiga 

de la ZAC es similar a la del metal base, 

La coexistencia, junto con los mecanismos típicos de 

fatiga, de modos estáticos dúctiles de fractura a 20'C en 

la soldadura explica, cualitativamente la mayor 

velocidad de propagación de la grieta frente a los 

resultados obtenidos a 180'C y a los correspondientes al 

metal base. 

- A partir de modelos basados en el daño acumulado, 

considerando que la propagación de la grieta se rige por 

la LCF, se predicen unos exponentes m más próximos a 

los experimentales que los basados en el CTOD. 
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TENACIDAD DE ACEROS INOXIDABLES "DUPLEX" CF8M CON CONTENIDO 

EN FERRITA VARIABLE 

L. Sánchez, F. Gutiérrez-Solana, A. Valiente*, I. Gorrochategui 

Departamento de Ciencias e Ingeniería de la Tierra, el Terreno y los Materiales. 
E. T. S. de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. Universidad de Cantabria. 

* Departamento de Ciencia de Materiales. 
E. T. S. de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. Universidad Politécnica de Madrid. 

Resumen. En el marco de un estudio sobre "Fragilización por envejecimiento a baja temperatura 
de aceros inoxidables austenoferríticos", como punto de partida, se ha llevado a cabo la 
caracterización microestructural y mecánica, determinando principalmente la tenacidad a la fractura, 
de tres aceros inoxidables de especificación CFSM, de distinta composición química y diferente 
contenido en ferrita. De los tres aceros, uno de ellos formó parte de una válvula de un circuito de 
refrigeración de una central energética y estuvo en servicio durante un tiempo neto de lO años a la 
temperatura de 280°C, mientras que los otros dos forman parte de dos coladas experimentales de 
contraste. El método que se utilizó para determinar la tenacidad de estos materiales fue el de probeta 
única, a partir de la curva R basada en la integral J. Los resultados obtenidos abren un análisis 
sobre la influencia del contenido en ferrita en la tenacidad de estos aceros y su evolución con el 
envejecimiento. 

Abstract. In this work, microstructural and mechanical characterization, mainly to determine 
fracture toughness, was carried out on three duplex stainless steels with different chemical 
composition and ferrite con ten t. One of the steels, taken from a val ve in a power station, was in 
service for 10 years at 280°C, the two others were part of experimental casts. The toughness of 
these steels was determined by the single specimen method using R-curve based in J-integral. The 
obtained results initiate an on the influence of ferrite content in the toughness and its 
evolution with aging of these 

1. INTRODUCCION Y OBJETIVOS 

En este artículo se presentan los primeros resultados 
experimentales de un trabajo más amplio sobre 
"Fragilización por envejecimiento a baja temperatura de los 
aceros inoxidables austenoferríticos de moldería", partiendo 
de una serie de estudios teóricos [1, 2] en los cuales se 
desarrolló una metodología de previsión de la fragilización y 
la aplicación de la misma en un gran número de coladas [3]. 
Djcha metodología está basada en el modelo de Trautwein y 
Gysel [4] en el cual se considera que el fenómeno de 
envejecimiento es un proceso térmicamente activado y sigue 
una ley tipo Arrhenius que relaciona pares 
tiempo-temperatura (t, T) en la forma: 

Introduciendo en la ecuacron el parámetro de 
envejecimiento P, cuyo valor es 1 para un envejecimiento 
de 10 horas a 400°C, se llega a la expresión 

t2 = t1 exp [U IR (1/ T2 - 1!T1)] (1) 

válida en un rango de temperaturas entre 280 y 400°C, 
· siendo t¡ el tiempo de reacción a la temperatura T¡, R la 
constante universal de los gases perfectos y U la energía de 
activación que puede obtenerse a partir de la composición 
química [5]. 

IOP = t exp [U/R (1/673.2- ltT)) (2) 

Diversos estudios [ 4-6] han puesto de manifiesto el 
importante papel que juega la ferrita en los mecanismos de 
este envejecimiento, ya que es en esta fase donde se 
producen los fenómenos de precipitación que conducen a la 
fragilidad. 

Como medida de la fragilización existen un gran número de 
datos, para materiales envejecidos en el laboratorio a 400°C, 
sobre valores de resiliencia, microdureza de la ferrita y 
límite elástico en función del parámetro de envejecimiento 
P. Cabe destacar que apenas hay resultados sobre la 
tenacidad a fractura, por lo cual se considera de gran interés 
la posibilidad de correlacionar esta magnitud con la 
resiliencia. 
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2. MATERIAL 

uc:~IJm:;, de los estudios realizados sobre el fenómeno de 
tras el análisis de los 

2] se 
encargaron dos coladas de contraste con 
unos contenidos en ferrita en el rango 20 - 25% teniendo 
en cuenta correlación con la La 
selección de de estas se 
la de coladas de actualmente en uso en centrales 

3. CARACTERIZACION MICROESTRUCTURAL 

El fue la realización del análisis de los 
cuales se obtuvo el contenido 

utilizando el método de 

llevó a cabo un estudio 
de los tres aceros 

de ferrita 1 a y 
de la misma mediante cuantitativa. 

En la Tabla 1 se los resultados del análisis 
químico y de los -.v''""""'v" en ferrita tanto teóricos como 
ex¡peJirrtentales. A de ahora se identificarán los tres 
aceros como 12F, y 22F, función del contenido en 
ferrita ""'"w"u'"· 

en·veJeCJ.do en central, como para el 
se ha mostrado 

sin orientaciones Por 

en este acero. 

una distribución de ferrita 
desde el 
y 3b son 

de la ferrita 

ACERO g=Mn Sí Cr Ni M o %F(teór) %F(exp) 

l2F o 0.70 l.! O 18.6 !0.4 2.00 14.0±2.4 12.2 

!8F 0.0761 0.83 1.25 19.4 9.6 2.29 17.0±2.7 17.8 

22F 0.045J 0.82 1.23 18.4 8.9 2.36 22.2±3.0 12·33 

Tabla 1. Composición química (%en peso) y contenido 
en ferrita de los aceros CF8M ensayados. 

Fig. l. Distribución de la fase a (xlOO). Acero 12F. 
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Fig. 3b. Distribución de la fase a (xlOO). Acero 22F. 

Fig. 4. Precipitación cr ó X en la interfase a/y. Acero 22F. 

4. CARACTERIZACION MECANICA 

Dada la gran influencia de la fase ferrítica en la fragilización 
de estos aceros, como consecuencia de los procesos de su 
envejecimiento, se considera importante hacer un 
seguimiento de la evolución de su microdureza, como índice 
del nivel de precipitación asociado a dicha fragilización. 

Asimismo, es indispens<Jcble la caracterización directa de 
parámetros asociados a la tenacidad del material, resiliencía 
y tenacidad a fractura, cuyo análisis en los diferentes 
estados de envejecimiento permitirá establecer la evolución 
de la fragilización de estos aceros. 

Tanto la microdureza como la resiliencia resultaron ser 
índices cualitativos de fácil determinación y ya han sido 
analizados por diferentes autores en estudios previos [4-6]. 
La tenacidad a fractura se ha caracterizado por la integral J, 
base de análisis deterministas. Como complemento de la 
caracterización mecánica y apoyo a los ensayos de tenacidad 
se realizó, una caracterización mecánica 
convencional mediante ensayos de tracción. 

4.1. Ensayos de tracción. Resultados 

Sobre probetas cilíndricas, de diámetro 10 mm, se han 
llevado a cabo ensayos de tracción en las diferentes 
direcciones, que mostraron el comportamiento isótropo de 

estos materiales. Los valores medios del límite elástico (cr), 

carga de rotura alargamiento bajo carga máxima (1:) y 
se resumen en la Tabla 2. 

ACERO crys (MPa) cru (MPa) 1 E"(%) RA(%) 

12F 235±13 505±26 36±8 73±6 
18F 312± 6 488±12 29±3 68±2 
22F 264±15 596±12 23±7 26±3 

Tabla 2. Resultados de los ensayos de Tracción. 

4.2. Ensayos de Microdureza. Resultados 

Los ensayos de microdureza se han realizado sobre los tres 
aceros en estado de sobre el acero 12F tras un 
tratamiento de tratamiento se hizo 
situando el material a la temperatura de I093°C 
manteniéndolo allí durante 4 horas y templándolo en agu~ 

Los ensayos de microdureza se llevaron a cabo sobre cada 
una de las cargas de 50 g en la austenita y 
25 g en la en ambos casos durante un tiempo de 20 
segundos. 

En la Tabla 3.1 se presentan los valores medios de 20 
medidas de microdureza para la fase y, mientras que en la 
Tabla 3.2 aparecen los valores medios sobre 25 
indentaciones, para la fase a, así como 'sus valores 
máximos. Se considera que estos valores máximos pueden 
ser los más realistas debido a que la ferrita, fase minoritaria, 
presenta un espesor variable y, en todos los casos 
pequeño, en tomo a 20 J.lm, de forma que la proximidad del 
sustrato de austenita puede afectar al resultado de la 
medición de su dureza. 

12F 

209±15 

223±17 
223±26 
189±13 

Tabla 3a. Resultados de los ensayos de Microdureza 
sobre la austenita. 

HV(Máx.) 

312 
297 
339 
294 

Tabla 3b. Resultados de los ensayos de Microdureza 
sobre la ferrita. 
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ACERO 

IZF 

18F 

22F 

tanto a temperatura 
Ul'-'<='"" de flexión, de 55 

~u,,w,xua de lado 10 mm, con un 

muestran los valores de la resiliencia, Cv, y 
E.L., obtenidos a partir de 3 

cada a cada temperatura. Cabe reseñar 
a -196°C se hicieron con el objeto de 

límite inferior de la curva de transición 

Tabla 4. Resultados de los ensayos de Resiliencia. 

Se realizaron 
la umca CT de espesor 20 mm , 
mecanizadas con ranuras laterales de 2 mm de profundidad 
tras la fisuración al ensayo. La utilización de ranuras 
laterales se de hacer ensayos sobre 

válidos. 
sin ranurar, que no a resultados 

de análisis diferentes 
cu,e;Icuu•u>c finalmente la norma europea 

presentan los valores de los 
las curvas R, utilizando 

J=A( 

de para cada Por otra 
5 a muestra, a modo ejemplo, 

tratamiento resultados realizado sobre una probeta de 
cada material; en dichas se señala la zona de validez 

la norma se puntos utilizados para 
las curvas. 

Tabla 5. Resultados de los ensayos de Tenacidad. 

12F-O-Cf4/EGF 
2000.-------------------------------. 

J = 819 &a
0538 

1600 J O.Z/BL = 620.6 kJ 1m
2 

: .. 
:t_• . . 

é ••• 
·" .. 

~ 1200 

e~ 
....., 800 

400 

-0.5 o 0.5 1 1.5 2 2.5 
~(mm) 

Fig. 5. Curva R para el acero 12F. 

18F-O-Cfl/EGF 
2000.---------------------~--------, 

J = 680 (<la+ 0.583)0 ·
780 

... 

!600 J 0.2/BL" 783.4 kJtm
2 

,: 

·~ ... . .. t ... , .. ~ 1200 

l ~ 800 

400-

-0.5 o 0.5 2 2.5 

Fig. 6. Curva R para el acero 18F. 

22F-O-Cf2/EGF 
500,-----------------------------~ 

400 

~ 300 
"' .§. 
g 

200 ,_, 

100 

o 
-0.5 

J = 186.6 ¿\a0.455 

JO.Z/BL" 101.45 kJtm
2 

o 
o 

o 

o 0.5 

.. .. .. • • • .. 

1 1.5 2 2.5 
~(mm) 

Fig. 7. Curva R para el acero 22F. 

11 
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5. FRACTOGRAFIA 

En todos los ensayos destructivos realizados se ha llevado a 
cabo un estudio fractográfico que aporta las siguientes 
consideraciones: 

5. l. Tracción 

En el acero 12F se observan mayoritariamente microhuecos, 
con un diámetro máximo de unos 100 ¡.tm, con algunas 
roturas en pequeñas zonas con falta de fusión . 

La rotura del acero 18F muestra una apariencia menos 
dúctil, siendo mayoritariamente por formación de huecos, 
con diámetro máximo de 20 ¡.tm. Aparecen zonas aisladas 
de 100 ¡.tm de anchura, con poca deformación. 

El acero 22F muestra una rotura topográficamente más 
abrupta pero sin formación de huecos, con fisuras 
secundarias o decohesiones alargadas abundantes de hasta 
500 ¡.tm. Aparecen zonas locales planas con cuasiclivajes a 
pequeña escala, asociados a las zonas ferríticas, como se ha 
confirmado por microanálisis, de unos 10 ¡.tm de anchura. 
Se puede afirmar que la rotura ha ido buscando las zonas 
ferríticas, las cuales son muy abundantes en regiones 
determinadas. 

5. 2. Impacto 

La fractografía del acero 12F a temperatura ambiente 
presenta zonas de rotura plana con poca deformación junto 
con zonas de microhuecos siendo el diám":ro máximo de 
éstos del orden de 50 ¡.tm. Por otra parte a -196°C, la rotura, 
pese a ser también 100% dúctil, presenta un aspecto 
microscópico mucho más frágil, mixto con cuasiclivaje y 
huecos con poca deformación. Es en estos cuasiclivajes 
donde aparecen más claras las huellas del paso de la fractura 
a través de la ferrita. Las facetas de rotura tienen una 
anchura de unos 100 ¡.tm. 

La fractura del acero 18F a temperatura ambiente presenta 
una morfología similar al 12F pero con microhuecos de 
diámetro más pequeño, 20 ¡.tm. Globalmente la fractura 
muestra una tipología ondulada alternando zonas eje 
microhuecos con zonas planas. En los ensayos a -196°C, se 
observa una morfología de rotura parecida al 12F pero más 
frágil con facetas de rotura de diámetro entre 25 y 100 ¡.tm. 
También se observan zonas de microhuecos muy finos, 
inferiores a 5 ¡.tm. 

Con respecto a la fractografía del acero 22F cabe decir que a 
temperatura ambiente presenta una superficie de rotura 
frágil, sin microhuecos, con facetas de cuasiclivaje junto 
con una deformación importante entre ellas, observándose 
que la rotura ha evolucionado a través de la ferrita, como se 
pudo confirmar por microanálisis. En los ensayos a -196°C 
la fractura es aún más frágil y también a través de la ferrita. 

5.3 Tenacidad 

El acero 12F presenta una fractura totalmente dúctil con 
microhuecos de un diámetro aproximado de 100 ¡.tm. Se 
observa que tras la zona altamente deformada, strech-zone, 
sigue el inicio de la propagación donde muestra su presencia 
la ferrita. 

La superficie de fractura del acero 18F es parecida a la del 
12F con microhuecos de menor tamaño, 25 ¡.tm. En este 
caso no se observa ferrita tras la zona altamente deformada. 
Esta diferencia de comportamiento puede ser debida al 
envejecimiento sufrido por el acero 12F en servicio. 

Por último, el acero 22F muestra un aspecto mucho más 
frágil con una evidente presencia de ferrita a lo largo de todo 
el camino de rotura que aparece incluso microfracturada. Se 
observan también decohesíones de gran tamaño, hasta 50 
¡.tm. 

6. ANALISIS DE RESULTADOS 

El análisis global de los resultados permite centrarse en dos 
efectos de gran interés: la influencia de los precipitados en la 
fase ferrítica del acero 22F y el efecto de los diferentes 
contenidos en ferrita. 

6.1.Efecto de la presencia de precipitados en la fase ferrítica 

La presencia de la fase <J ó x, tras un tratamiento de temple 
anómalo, pone en evidencia una clara diferencia en el 
comportamiento mecánico del material, siempre tendente a 
disminuir su tenacidad. 

En los ensayos de tracción se pone de manifiesto una menor 
ductilidad un mayor endurecimiento del acero 22F frente a 
los otros lo que se corresponde con el aspecto de su 
rotura. 

En los resultados de máxima microdureza sobre la fase a se 
observan valores más altos en el acero 22F, 339 HV, en 
comparación con el 12F y el 18F que tienen valores de 294 
HV y 297 HV, respectivamente. 

Los valores de resiliencia muestran una elevada fragilidad 
del acero comparado con los otros dosi tanto a 

".11'':-''"'''"':o, 51 J/cm2 frente a 260 J/cm , como a 
el 22F frente a 187 J/cm2 y 60 J/cm2 

18F, res,pectivamente.Es importante 
señalar que el valor 51 J/cm- es muy preocupante por ser 
inferior a los valores de referencia mínimos usados 
convencionalmente en la seleccion de estos materiales, que 
suelen ser del orden de 70 J/cm2• También aquí los 
resultados mecánicos tienen una buena correlación con el 
aspecto de la rotura. 

Sobre los resultados de los ensayos J, hay que decir que el 
valor de para el acero 22F es mucho menor, 96 
kJJm2, que corespondientes a los aceros 12F y 18F de 
621 kJ/m2 y 584 kJJm2, respectivamente.Por otra parte el 
exponente D, de la función que ajustó la curva R, tiene un 
valor medio de 0.55 el acero 22F mientras que es 0.54 

el 12F y 0.78 el 18F, marcando la 
uul'-L""'"" en la de la una vez iniciada. 

6.2-Efecto del contenido en ferrita 

Dado que el acero 22F presenta problemas adicionales, los 
efectos del contenido en ferrita deben tenerse en cuenta 
considerando únicamente los aceros 12F y 18F, teniendo 
presente que el primero ha sufrido un envejecimiento de 10 
años en centraL Sin embargo, la comparación entre la 
dureza del acero 12F con la del 12F regenerado muestra un 
índice de envejecimiento en su recepción poco importante; 
así la dureza máxima de la ferrita para el material regenerado 
es 294 HV mientras que para el envejecido es 312 HV. 
Cabe por el que el acero 12F tras sufrir 

soltm::enve¡eclmllerlto de días a 400°C aumenta su 
lo que corrobora el escaso 

envejeCJliTil.ento en servicio del acero analizado. 

la dureza de la ferrita es prácticamente igual 
para materiales en su estado de partida, 12F 
reg~nerado y a pesar de haberse observado pequeñas 
vanaciones en su mediante técnicas de 
Microanálisis. 
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de tracción 
creciente a medida 

la carga de 
presentan 

efecto del 
de que el 

en recep,ció'n no es muy 

diferencias en la 
a 262 para el 

nar·ecidas En cambio en la 
0.54 para el 12F frente 

0.78 para el 18F, las 
pwecilén<1os;e asociar al pequeño 

índice de en•;e¡·eclml,enl.o. que conduce a las siguientes 
consideraciones: 
- El efecto del contenido en ferrita en estado no envejecido 

no como se deduce de los ensayos de 

7. 

sea, se 

establecerse· las 

no se ve 
"v'"'"H!Clu en ferrita para 

durante 10 años, 
consecuencias preocupantes a la 
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RELACION ENTRE MECANICA DE LA FRACTURA Y CORROSION BAJO TENSION DE 
UN ACERO DUPLEX 22.05 DESDE EL PUNTO DE VISTA FRACTOGRAFICO 

E. Erauzkin y A.M. Irisarri 

Departamento de Comportamiento y Fiabilidad. División de Materiales 
Metálicos. INASMET. Camino de Portuetxe, 12. 20.009 SAN SEBASTIAN 

Resumen. La relación existente entre la mecánica de la fractura y 
la corrosión bajo tensión desde el punto de vista fractográfico se 
ha estudiado en un acero inoxidable dúplex 22.05, el cual ha sufrí 
do diferentes tratamientos térmicos de fragilización en un camp? 
de temperaturas entre 675QC a 825QC para diferentes tiempos, asl 
como su posible regeneración. 

Una vez observadas las facetas de todas las probetas ensayadas des 
de el punto de vista macrográfico se observan similitudes entre -
ellas, a la vez que las que mayor descenso de tenacidad presentan, 
también muestran un peor comportamiento frente al ensayo de corro
sión bajo tensión. Un estudio en mayor profundidad mediante micro~ 
copía electrónica de barrido pone de manifiesto que los mecanis -
mos operantes en ambos casos también presentan ciertas caracterís
ticas comunes. 

Abstract. The relationship between fracture and stress corroslon 
cracking behaviour of a duplex stainless steel 22.05 has been stu 
died. Distinct samples have been treated at temperatures in the ran 
ge between 675 and 825QC for different times. Sorne of them were re
generated at l.050QC after sensitization in order to recover their 
primitive properties. Macroscopic examination of fracture and SSC 
specimens exhibit a great similitude in the fracture surface topo 
graphy. Those samples which are more brittle are also those that 
show a poorest corrosion behaviour. The use of scanning electron 
microscopy reveals the common characteristics of the fracture and 
corrosion operating mechanisms. 

l. INTRODUCCION 

Los aceros inoxidables austeno-ferríti 
cos están sustituyendo a los aceros ino 
xidables austeníticos o ferríticos en 
base a su buena combinación de propie
dades. Esto es: (l) 

* Más altas propiedades mecánicas que 
un acero inoxidable austenítico. 

* Mejores propiedades frente a la corro 
sión, desde el punto de vista de co-
rrosión localizada y corrosión bajo 
tensión que los aceros inoxidables 
austeníticos o ferríticos. 

* Un coste similar a los aceros inoxida 
bles convencionales. 

De todas las familias de aceros 
bles dúplex, probablemente el 22.05 es 
el más conocido y empleado. Es, sin em
bargo conocido el hecho de la facilidad 

de precipitación de fases intermetáli
cas en estos materiales ( 1) ( 2) ( 3) que 
limitan en gran medida todas sus pro -
piedades. Continuando en la lí -
nea de investigación iniciada sobre es 
tos materiales (4) 1 en este trabajo se 
estudia la relación fractográfica exis
tente entre muestras ensayadas desde 
el punto de vista de corrosión bajo ten 
sión en presencia de SH2 y tenacidad a 
la fractura en un material que ha sufrí 
do tratamientos tanto de precipitación
de fases como de regeneración de mi -
croestructura posterior. 
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son 
553 MPa 

de 

miento en 1 a su alrededor (ya que 
la fase ~ supone un mayor contenido 
en cromo y molibdeno), se forman sulfu
ros de níquel. La fase G es una fase 
de carácter frágil (2) que mantiene una 
gran avidez por el hidrógeno quedando 
éste atrapado y pasando el azufre del 
ácido sulfhídrico a formar los sulfuros 
mencionados. 

Para l~s prob~ta~ que han sufrido un 
tratamlento termlco a 6759C existen 
grietas en las juntas de grano austeno
ferríticas como consecuencia de la pre
cipitaciónde carburos de cromo que tie
ne lugar a esta temperatura. Las probe
tas sometidas al ensayo de corrosión no 
presentan una fragilización como en el 
caso anterior siendo más importante el 
ataque por sulfuros que tiene lugar a 
partir del empobrecimiento en cromo de 
las zonas adyacentes a las juntas de 
de grano. 

La tabla 3, muestra los resultados obte 
nidos en ambos ensayos, después de los 
tratamientos, de regeneración de mi -
croestructuras. Según los resultados de 
los ensayos COD las muestras se han re
generado en todos los casos, obteniéndo 
se una superfice de fractura fundamen~ 
talmente constituída por cúpulas dúcti
les. El ensayo de corrosión en presen -
cia de SH2 presente una mayor critici -
dad, ya que en los tratamientos de sen-
sibilización no se conslgue 
superar el ensayo a 720 horas 
a pesar de los prolongados tratamientos 
de En efecto, la superfi

pequeñas zonas 
estudiadas con 

4. CONCLUSIONES 

* Se ha encontrado una gran similitud 
en los micromecanismos de fractura ope~ 
rantes desde el punto de vista de tena
cidad a la fractura corrosión bajo 
tensión en SH2 en un acero 
inoxidable 22.05, que ha sufrido 
diferentes tratamientos térmicos. 

* En los tratamientos de precipitación 
una fractura de fase ~ , se 

el caso 

dominando por 
como mecanismo operante para 

de las muestras de corrosión. 

* Si el tratamiento es de precipitación 
de carburos la fractura discurre por 
las de grano austenoferríticas. 

* se una regeneración total 
de la microestructura a 1.0509C 
de de sensibi 

punto de vista 
tensión en presen-

Cla más altas de 
tratamiento ser estudiadas. 
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Tabla l. Resultados de los ensayos 
CTOD y SSC de los tratamientos 
de sensibilización. 

TEMPERATURA TIEMPO COD TIEMPO 
QC (h) (mm) HASTA LA 

RUPTURA 

825 2 0.07 326 

825 8 0.064 2 

825 24 0.063 2 

675 2 0.41 >720 

675 8 0.22 401 

675 24 0.08 380 

Tabla 3. Resultados de los ensayos 
COD y SSC después de los tratamientos 
de regeneración. 

TRATAMIENTO 1'RATAMIENTC C.O.D. TIEMPO 
DE SENSIBI- DE REGENE- (mm) DE RUP-
LIZACION RACION TURA(hr 
TQ(C)-t(hr) T'(QC)-t(hr) TM-0177 

1050-1/2 1.313 >720 
1050 l l. 815 >720 

825 - 2 1050-2 l. 353 >720 
1050-4 l. 313 >720 

1050-1/2 l. 238 492 

825 - 24 1050-11/2 l. 356 590 
1050-21/2 l. 390 >720 
1050-6 1.344 451 

1050-1/2 l. 290 >720 
1050-1 l. 378 >720 

675 - 2 1050-2 l. 263 >720 
1050-4 l. 380 >720 

l 
1050-1/2 l. 323 >720 

675 - 24 
1050-1 l. 352 >720 
1050-11/2 l. 349 697 

1050-2 l. 368 489 

Tabla 2 . Composición de la fase ::J" 
por EDS 

Cr. 31% 

Ni. 2.2% 

Mo. 5.5% 

Fig.l (x2.000) 

245 
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FRACTURA DEL ACERO INOXIDABLE AUSTENO-FERRÍTICO AISI-329 
ENVEJECIDO A 475 oc 

L. J. Alcalá y M. Anglada 

de Ciencia de los Materiales e Metalúrgica 
Industriales de Barcelona. Universidad Politécnica de Cataluña 

647 08028-Barcelona 

mecánico del acero inoxidable austeno-ferrítico AISI 
329 en estado recocido y a 475 oc a tracción y en el régimen de fatiga 
oligocíclica. Se ha determinado que a pesar de la fuerte fragilización que experimenta la fase ferrítica, 
el acero envejecido excelentes mecánicas estáticas las cuales se atribuyen a la 
presencia de austenita. También se pone de manifiesto que las mecánicas de las fases "in 
situ" son claramente distintas a las a las fases aisladas, como resultado de lo cual no es 
aplicable la ley de las mezclas para determinar las características del acero utilizando las propiedades de 
las fases aisladas. También se pone de relieve que la resistencia a la fatiga oligocíclica del acero 
envejecido es claramente inferior a la del acero pero a la de la fase ferrítica 
envejecida, lo cual pone de nuevo de manifiesto el efecto de la fase austenítica. 

ABSTRACT. The mechanical behaviour of a duplex stainless steel 
after ageing at 4 75 oc has been studied in tension and in the low regime. It is shown that, 
in spite of the strong embrittlement of the ferritic the steel has good static mechanical 
properties, which are basically associated to the presence of the austenite. The mechanical properties of 
the phases "in situ" are clearly different from those of the isolated As a result the law of mixtures 
is not applicable for the estimation of the mechanical of the steel from the properties 
of the isolated phases. Finally, it is found that the low cycle strength of the aged steel is lower 
than that of the annealed steel, but higher than that of the ferritic which again shows the 
beneficial effect of the austenite in the aged steel. 

l.-INTRODUCCIÓN. 

Los aceros inoxidables austeno-ferríticos poseen una 
excelente resistencia a la fatiga y a la corrosión. Sin 
embargo su utilización a temperaturas intermedias 
525 oq es limitada debido a la de la fase 
ferrítica lo cual está básicamente relacionado con la 
descomposición espinodal de la solución sólida Fe-Cr. La 
razón de la fuerte influencia de la 
espinodal sobre la fragilización de la fase ferrítica es 
todavía desconocida [1]. 

La resistencia a la rotura de estos aceros tanto en estado 
recocido como después de ser fragilizados térmicamente, 
presenta varios aspectos sobre los cuales 
todavía no existe un conocimiento detallado. A pesar de 
los numerosos trabajos realizados sobre las características 
de la deformación y la fractura de los materiales 
compuestos, en el caso de aleaciones conteniendo 
cantidades similares de dos fases dúctiles este 
conocimiento es escaso. 

La de estudios realizados hasta el presente se han 
centrado en la determinación de la energía absorbida en 
el impacto y en la variación de la microdureza de la ferrita 
en función del tiempo de envejecimiento [2]. 

En el trabajo presente se describen los primeros resultados 
obtenidos de un estudio del comportamiento mecánico de 
un acero duplex (AISI 329) elaborado por ACENOR, en 
estado recocido y después de ser envejecido a 475 °C. Se 
analiza la respuesta a tracción y bajo solicitaciones 
dinámicas en el régimen de fatiga oligocíclica. 

2.-PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL. 

El acero inoxidable austeno-ferrítico fue elaborado por 
ACENOR 2324, AISI 329) y fue suministrado en 
forma de redondos de 21 mm de diámetro laminado en 
caliente entre 900 y 1050 °C, y posteriormente fue 
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rt::cocido durante 3 horas a 1100 "C e hipertemplado en 
agua. La composición del acero viene dada en la 
Tabla l. 

Se prepararon probetas cilíndricas adecuadas para la 
realización de los ensayos de tracción y de fatiga 
oligocíclíca. Una vez mecanizadas se realizó un 
tratamiento de recocido a 1000 "C durante 1 hora, para 
así aumentar la proporción de fase austenítica en el 
acero. La proporción de fases finalmente resultante fue de 
un 40% de austenita por un 60 % de ferrita. La 
microestructura final puede observarse en la Fig. l. La 
fase continua de aspecto más oscuro es ferrita mientras 
que la fase más clara es la cual está en forma 
de en la dirección longitudinal con un 
tamaño promedio de 30 micras y una anchura de 8 micras. 
Posteriormente al recocido, las probetas fueron rectificadas 
y pulidas hasta obtener un aspecto especular en toda la 
zona de ensayo. 

del en transversal. 

Los ensayos tracción efectuaron en una máquina 
electromecánica Instron 4507 con control y. a 
temperatura ambiente. La deformación se midió mediante 
un extensómetro de inicial de 25 mm y 50% de 
deformación máxima. El control de los ensayos se realizó 
por en control de con una velocidad 
de deformación de ' 

Los ensayos de fatiga oligocíclica se llevaron a cabo en 
una máquina servohidráulica de fatiga Instron 1342 con 
control digital y a temperatura ambiente. Los ensayos de 
deformación cíclica se realizaron mediante el control de 
deformación total medida con un extensómetro colocado 
sobre la superficie de la probeta. La velocidad de 
deformación total se mantuvo constante durante el ensayo 
con un valor igual a 6xl0-3 s- 1 utilizando una onda de 
forma triangular y la frecuencia fue ajustada de forma 
adecuada para que la velocidad de deformación fuera 
constante. Los ciclos de histéresis fueron almacenados en 
un registrador X-Y. 

3.-RESULTADOS. 

3.1.-Ensayos de tracción. 

En la Fig. 2 puede observarse la evolución del límite 
elástico, carga a rotura, alargamiento a carga máxima y 
alargamiento a rotura y la reducción en área, con el 
tiempo de envejecimiento a 475 °C. Nótese el gran 
aumento del límite elástico y de la carga a rotura y la 
disminución del alargamiento y la reducción en área. 

1000 + 
40 

BOO 

30 

600 

20 

400 

200 
!U 

50 100 150 200 250 

Tiempo de envejecimiento (horas) 

Fig. 2. Evolución de las propiedades mecánicas estáticas con e! 
tiempo de env"jecimiento. 

Tabla l. Composición química del acero estudiado 

Tabla 2. Propiedades mecánicas y coeficientes de !a ecc. de Ramberg-Osgood. 

-

e"" a'"'"' E s, n r R 
Material (MPa) (%) (MPa) (MPa) (MPa) (%) 

Recocido 494 38.5 696.7 184500 1001.3 8 0.96 44.91 

Env. 1 h. 566 38.2 774.8 182400 1072.4 8.28 0.97 37.11 

Env. 5 h. 640 34.4 873.7 207900 1223.3 8.80 0.98 36.54 

Env. 25 h. 752 31.9 !001 175100 1352.5 8.14 0.98 36.6 

Env. 125 h 830 29.2 1082 174!00 1600.2 7.82 0.96 27.78 

Env. 200 h. 833 22.5 1090 178400 1566.2 8.36 0.98 20.45 

r' es el coe!ldentc de correlación de !os ajustes potenciales de la ccc. de Rambcrg-Osgood. 
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Estas variaciones son notables para tiempos de 
envejecimiento cortos, mientras que para tiempos más 
largos el endurecimiento tiende a estabilizarse. Sín 
embargo, se puede constatar que incluso después de 200 
horas de envejecimiento, el fenómeno de fragilización, 
todavía no está saturado. Obsérvese que el incremento en 
el límite elástico al producirse la estabilización de éste 
después del envejecimiento es de alrededor de 325 MPa. 
Nótese también que la reducción en el alargamiento es 
significativa en las primeras 25 horas de envejecimiento, 
después de este tiempo el único parámetro que sigue 
variando significativamente es la reducción de área en la 
zona de estricción. También cabe destacar que el área 
bajo las curvas de tracción sufre un 
durante las primeras 25 horas de y uc>~''"" 
permanece constante. 

En la Tabla 2 se detallan los de la ecuación de 
Ramberg-Osgood [3], ajustada a las curvas medias de los 
ensayos de tracción, las cuales se obtuvieron a partir de 
tres ensayos. La ecuación viene definida por: 

a a 
- + 

donde n es el coeficiente de endurecimiento y Sr es un 
parámetro que a veces se denomina "tensión de fluencia". 
El coeficiente de endurecimiento no varía de forma 
significativa en el acero a 475 °C. 

Para determinar los cambios en la resistencia a la 
deformación de cada fase del acero 
por la deformación y por el en,;e¡¡~cum<::n 
°C, se midió la microdureza Vickers de ambas fases con 
un carga de 10 g. Los resultados se indican en la Tabla 3. 
Las microdurezas se determinaron sobre un corte 
longitudinal en probetas ensayadas hasta la formación de 
la estricción en una posición al 30% de 
reducción en área. 

Los cortes longitudinales, una vez 
fueron observados mediante 
barrido, para determinar los mecanismos de fractura. En 
el acero recocido (Fig. 3 en ambas fases se observan 
cavidades formadas alrededor de mientras que 
en el acero envejecido las microgrietas 
observadas se nuclean por descohesión de la interfase 
ferrita-austenita y ferrita-ferrita (Fig. 3 

Tabla 3.Microdureza de las fases constituyentes del acero después de 
diferentes tratamientos. 

Fase Recocido Envejecido' Deformado3 Env. + Def. 

a 232 374 258±15 356±25 

y 225 231 293±15 323±25 

Envejecido 200 horas a 475 °C. 'Defonnado un 30%. 

3.2.-Ensayos de fatiga oligocíclica. 

En la Fig. 4 se pueden observar las curvas de 
endurecimiento-ablandamiento obtenidas deformando 
probetas vírgenes a distintas amplitudes de deformación 
total, tanto para el material sin como para el 

(a) 

(b) 

perpendiculares a la superficie de 
a) acero recocido y b) acero 

E200H: acero 
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La curva cíclica (Fig. 5) se obtuvo graficando el pico de 
carga en la saturación, en función de la amplitud de 
deformación plástica (la mitad de la anchura del ciclo de 
histéresis). También se han representado las curvas de 
tracción correspondientes al acero no envejecido y al acero 
envejecido durante 200 horas; obsérvese que las curvas 
cíclicas presentan un mayor endurecimiento con valores 
de n=3,28 para el acero envejecido y n=7.14 para el 
acero recocido respectivamente, debido fundamentalmente 
al endurecimiento durante los dos primeros ciclos. 

Dentro de esta serie de ensayos varias probetas fueron 
deformadas cíclicamente hasta la rotura, en orden a 
investigar la influencia del envejecimiento sobre la vida a 
fatiga en el régimen de fatiga oligocíclica. Los resultados 
están indicados en la Fig. 6 donde puede observarse que 
una línea recta puede ser ajustada a través de los puntos 
experimentales, es decir, obedecen la ecuación de Coffin
Manson, la cual viene dada por: 

e (2N)' = e1 

p f f 
(2) 

donde los parámetros € r' y e obtenidos para el material 
estudiado están indicados en la Tabla 3 y Nr es el número 
de ciclos hasta la fractura. 

Tabla 4. Parámetros de la ec. de Coffin-Manson. 

Material e e, 
f r 

Sin env. 0.52 0.2 0.96 

Env. 200 h. 0.30 0.024 0.99 
r:Coetictente de correlacton del 8JUSte potenc1al 

Tensión 
1200 ,===:__.:.::~::.!._------------------, 

Cíclica envejecido 
1000 

0,002 0,004 0,006 0,000 0,01 

Deformación plástica 

Fig. 5. Curvas cíclica y mon"otónica para el acero recocido y el acero 
envejecido 200 horas a 475 oc. 

3.3.-Estudio fractográfico. 

El aspecto de las superficies de fractura de las probetas de 
tracción sufre un cambio radical durante el envejecimiento 
a 475 °C. Por una parte, el acero recocido presenta una 
fractura dúctil típica de copa-cono con microcavidades en 
la región central producidas por la separación de la matriz 
y las partículas presentes (Fig. 7 (a)). Por otra parte, en 
el caso del acero envejecido 200 horas se observa una zona 
central fibrosa de una extensión muy pequeña (alrededor 
de 0.3 mm) y el resto tiene un aspecto predominantemente 

10 100 1000 10000 100000 

Ciclos fractura (2Nf) 

Fig. 6. Curvas de Coffin-Manson. 

frágil con grietas secundarias perpendiculares a la 
superficie de fractura (Fig. 7 (b)). El tamaño de esta zona 
es mayor en la probeta envejecida 125 horas (0.5 mm). 
Sin embargo, nótese que entre algunos granos clivados 
también existen algunas zonas dúctiles. 

(a) 

(b) 

Fig. 7. Superficies de fractura de los ensayos de tracción, a) acero 
recocido y b) acero envejecido 200 horas a 475 oc. 

En el caso del acero las de fractura 
de las de presentan las estrías 
características por la propagación de la grieta 
en metales dúctiles. La distancia entre estrías contiguas es 
básicamente la misma en ambas fases. También puede 
verse grietas secundarias a lo de las interfases (Fig. 
8 (a)). El aspecto es muy distinto en el material envejecido 
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(b) 

Fig. 8. Superficies de fractura de la zona de nnm:.•s"ci 

ensayos de fatiga, a) acero recocido y b) 
a 475 "C. 

durante 200 horas (Fig. 8 En 
ferrítica se fractura por clivaje mientras 
austenita muestran signos de evidente 
aunque no aparecen estrías de 
por cizallamiento. 

4.-DISCUSIÓN. 

generadas por el 

Para entender el 

comportamiento dúctil. 

Vol. 9 

+ (3) 

a es el valor medio 
a la dirección de 

medio se calcula sobre 
de la carga. Es obvio 

nr,om.edad<cs de las fases 

"'222 MPa 
(4) 

a 325 MPa. 

límite elástico, 
fases. Los más 

ser: a) el 
fases debido a su 

b) el 
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constreñimiento plástico mutuo durante la deformación. 
Este último efecto ha sido considerado recientemente como 
el principal para entender el comportamiento de diversos 
composites con una matriz frágil y una fase dúctil ::omo 
refuerzo [8}. Las tensiones hidrostáticas que se generan 
debido a este efecto producen unas características 
mecánicas más "duras" de la fase más blanda y una 
respuesta más "blanda" de la fase más dura. 

A partir de las microdurezas medidas en ambas fases 
(Tabla 3) se observa que el endurecimiento por 
deformación en el acero envejecido es bien distinto al del 
acero recocido: en el acero recocido ambas fases aumentan 
su dureza durante la deformación y la austenita se 
endurece en mayor medida que la ferrita, lo cual es 
compatible con deformaciones similares en ambas fases ya 
que el coeficiente de endurecimiento de la austenita es 
claramente superior al de la ferrita. Más significativo es 
el hecho de que la ferrita envejecida no aumente su 
mícrodureza durante la deformación del composite, 
mientras que la austenita se endurece en mayor proporción 
que durante la deformación del acero recocido. Esto 
parece indicar que gran parte de la deformación del acero 
envejecido proviene de la deformación de la austenita. 

La fracción de clivaje en las superficies de fractura del 
acero envejecido es bastante superior a la fracción de 
volumen de esta fase. La razón de este fenómeno puede 
estar en que, por una parte, las grietas se originan en Jas 
interfases (por esta razón aparecen muchas grietas 
secundarias) y el camino seguido por la grieta inestable es 
un camino preferencial en la ferrita. Por otra parte, puesto 
que la deformación plástica ocurre en la austenita, las 
partículas de ésta, y particularmente las que se cruzan en 
el camino de la grieta están muy deformadas de manera 
que ha habido una gran reducción en área y aparecen 
como zonas pequeñas entre los granos de ferrit:. 

Tabla 5. Propiedades mecánicas de las fases aisl: das 

ao.2% "- A(%) 
Fase (MPa) (MPa) (50 mm) 

y (ac. inox. austen.) 300 550 42 

a (ac. ínox. superferr.) 580 690 30 

a (env. 200 h./475 °C) -- 950 < 2% 

La resistencia a la fatiga oligocíclica del acero austeno
ferrítico disminuye con el envejecimiento a 475 oc 
especialmente a amplitudes de deformación plástica 
grandes. A medida que disminuye la amplitud, la 
diferencia en resistencia a fatiga oligocíclica de ambos 
aceros disminuye, y a amplitudes en el régimen de fatiga 
a alto número de ciclos el acero envejecido tiende a una 
resistencia superior aunque este régimen no ha sido 
estudiado en detalle. Este comportamiento es 
característico de las aleaciones metálicas. En el caso de 
un acero ferrítico y envejecido a 475 °C, el 
comportamiento es todavía más acusado [6]. Es decir, la 
austenita en el austeno-ferrítico aumenta la resistencia a 
fatiga del acero envejecido en el régimen de fatiga 
oligocíclica con respecto a la resistencia del acero 
completamente ferrítico envejecido bajo las mismas 
condiciones. 

La razón de esta diferencia se pone claramente de relieve 
por el cambio del mecanismo de propagación de la grieta 
de fatiga ocasionado por el envejecimiento. Por una parte, 
en el acero recocido la propagación se produce por un 
mecanismo completamente dúctil en ambas fases, lo cual 
se evidencia por la presencia de estrías dúctiles. En 
cambio, en el acero envejecido 200 horas a 475 oc, la 
grieta se propaga por clivaje en la ferrita y con 
deformación plástica apreciable en la austenita. Es decir, 
la grieta una vez nucleada, se propaga fácilmente por la 
ferrita, pero es frenada por los ligamentos dúctiles de 
austenita que encuentra en su camino. 
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Ductile Fracture of an Embrittled Stainless Steel under Mode l+II Loading 
Experimental Evaluation of the R6 Method 

By KL.Jeon, B.Marini, D.Fran~;ois 

CEA/CEREM/DTM/SRMA, Centre d'Etudes de Saclay 
91191 Gif-sur-Yvette (FRANCE) 

Résumé. La stabilité des fissures sous chargcment de type modc mixte I+II a été étudiée pour l'acier 
inoxydable austénitique type 316L SPH vieilli a 700°C pendant 1000 heures. Les caraetérisations 
métallurgiques et mécaniques ont été effectuées dans les sens de prélévement T, L et TL. Les essais en 
mode mixte l+II, mode II pur et mode I pur ont été réalisés sur barreaux de flexion a quatre points 
d'appui disymétriques et symétriques. Lors des essais, l'ouverture et le glissement de la fissure ont été 
mesurés a l'aide d'une extensométrie a trois capteurs. La charge limite el l'intégrale J ont été calculées 
et une validation de la regle R6 a été réalisée dans ses trois options. L'estimation de l'amon;age est 
conservative dans tous les cas : plus la sollicitation est proche du mode I pur, plus les résultats sont 
conservatifs. L'amon;age de la fissure peut ctre estimé avec le F.A.D. obtenu a partir de résultats 
expérimentaux pour chaque mode. 

Abstract. The ductile fracture behavior under mixed mode I+II loading is studied for a 316L stainless 
steel thermally aged for 1000 hours at 700°C. Microstructural examinations and mechanical tests 
(tension, Charpy impact and fracture toughness CTJ tests) were performed in three different 
orientations of speeimen selection (T, L and TL). Asymmetric and symmetric four-point bend specimens 
were tested under mixed-mode I+II and pure mode I and II loadings. Both crack opening and crack 
sliding displacements were measured by a triple-extensometer. The limit load and approximate J
integral analyses were carried out. The R6 method was applied in its threc options, giving a 
conservative prediction of the crack Iml!atwn. With the F.A.D. derivcd from the experimental data for 
each mode, the crack initiation loads could be well estimated. 

l. INTRODUCTION 2. MATERIAL PROPERTIES 

The present work adresses the problem of ductilc 
mixed-mode fracture behavior in fast breeder 
reactor components. To simulate the embrittlement 
of material due to thermal aging in service 
conditions, especially at the end of its life time, a 
plate of 316L stainless steel was thermally aged for 
1000 hours at 700°C. 

Metallurgical and mechanical propcrties are 
characterized in three different orientations of 
specimen selection the anisotropy or 
heterogenity of the material m ay be important in 
mixed-mode fracture. 

In ductile materials under mixed-mode loading, the 
LEFM analyses are inadequate and the plastic 
deformation is significan! at crack tip region. The 
J-integral analysis is to be carried out and the R6 
method using limit load analysis may be more 
appropriate for wide range of mixed-mode loading 
I+II. 

of the 316L stainless 
steel is in table l. Microscopic 
examinations in three faces T -S, L-S and L-T 
showed the presence of very Iittle quantity of 
fcrrite (<1 %) and the material was rather 
anisotropic in microstructure with its banded 
ferrite along the longitudinal direction. 

Tablc l. Chemical composition of the material 
(weight %) 

e Si Mn Ni Cr M o S p 

0.024 0.34 1.82 12.4 17.0 2.49 0.002 0.020 

Mechanical tests were performed in three 
different orientations T -L, L-T and TL-L T : uniaxial 
tension, Charpy-U impact and fracture toughness 
CTJ tests (tablc 2). 
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Table 2. Summary of the mechanical properties 

tests orient- T L TL a ver- T: 
ation 3J3 initial 

E (MPa) 190000 190000 190000 190000 190000 
Sy(MPa) 299 305 299 301 279 

tension Su(MPa) 658 669 652 660 596 
e.lr (%) 32,3 32 32,5 32 56 
R.A. (%) 50,7 54 56,4 54 66 

Kw 8,2 9,4 9 8,9 31,6 
Charpy (cW/0112) 
impact 3.2 Kcu 262 301 286 283 1011 

(kJ/m2) 

J1C 168 263 277 236 . 
fracture (kJ/m2) 

toughness J0.2 262 436 426 375 . 
J (kJ/m2) 

It s_hows that the material was significantly 
embnttled duc to thc thermal agcing for 1000 
hours at 700°C and it is cquivalent to that for more 
than 5000 hours at 650°C or lQ5 hours at 550°C in 
tcrms of Charpy-U impact encrgy : order of 30 
d aJ 1 e m 2 befo re aging and 10 daJ/cm 2 after aging. 
It must be also noted that the fracture toughness 
are more elevated in the L-T and TL-LT orientations 
than that in the T -L orientation, while the tensile 
properties are nearly cqual in the three 
orientations concerned (figures 1, 2). 
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Figure 2. J-LI.a curves with CTJ25 specimens 
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3. MIXED-MODE EXPERIMENTS 

Mixed-mode experiments were performed using 
single edge-notched specimens : under asymmetric 
four-point loading for mixed modc I+II and pure 
mode II and under symmctric four-point bend 
loading for pure mode I (figure 3). 

roller (d=30) 

(a) asymmetric specimen for mixed-mode 1+11 
and pure mode 11 

Dl 
H 

8=36 

82=320 roller (d=30) 

on 
d 

(b) symmertric bend specimen for pure mode 1 

Figure 3. Asymmetric and symmetric specimens 

3.1. Stress intensity factors 

The stress intensity factors, K¡ and K¡¡, were 
separately calculated by Wang et al. and the same 
results were deducted by Bui using the symmetrical 
and asymmetrical components of the J-integrai in 
linear elasticity [1, 2, 3]. 

M a Q a 
F 1 and Krr = --X Frr (1) 

Bw Bw 2 

JI 2 3 4\ 
whereF1(a)=6&p.l22-L4a+7.33a -13.08a +14a J 

1 2 3 4\ 
andFrr(a) =&\3.3645a-1.05la -0.526a +1.89a J 

3.2. Test procedure and results 

Six specimens in T-L orientation were tested under 
different mixed-mode K11/K¡ = 0.3, 0.5, 1, 2 and pure 
mode I and II (table 3). Three relative 
displacements were measured instantaneously by a 
triple-extensometer at the crack mouth and then 
both crack opening and sliding displacements were 
calculated. The crack initiation was detected by a 
potential drop technique, a crack tip strain 
measurement [4] and a visual method with photos. 
The variations of load, displacement, crack mouth 
opening and sliding displacements at the crack 
lmtlatwn are presented as a function of the mode 
mixity '1' = tan·l(Kil/K¡) (figure 4). 
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Table 3. Results of the mixed-mode experiments on 
asymmetric and symmetric bend specimens (at the 
crack initiation) 

test 1 test 2 test 3 test 4 test 5 test 6 

KII/KI 1 0.5 2 o infini 0.3 
mode 1 rncx:i311 

ao(mm) 63.1 622 62.4 67.9 63.8 71.7 
af(mm) 73.6* 71.6 73.9 75.6 73.1 81.0 

force(kN) 890 650 955 325 970 565 
displace- 6.17 3.95 6.17 2.16 8.05 3.79 

ment(mm) 

CMOD(mm) 0.734 0.495 0.156 1.995 0.022 1.075 
CMOA¡o) 0.528 0.426 0.168 1.450 0.033 0.740 

CMSD(mm) 0.729 0224 0.722 0.023 0.880 0.247 
,I(CMOD 2+ 1.034 0.543 1.160 1.995 0.880 1.103 

CMSD2),mm 
note *: vtsual crack length on the photo at fracture 
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Figure 4. Variation of force, displacement, crack 
mouth opening and sliding displacements at the 
crack initiation in function of mode mixity 

4. LIMIT LOAD AND DEFORMATION J 

The R6 method provides an approach of 
interpolation between plastic collapse and linear 
elastic fracture. A simple assessment is performed 
using limit load and, in the option 3, J-integral 
analysis is to be carried out. 

4.1. Limit load 

For asymmetric four-point (bend) specimen in 
plane strain condition with the Von Mises criteria, 
the lower and upper bounds of limit load can be 
calculated from the formulas derived by Ewing et 
al. [5, 6] : 

S2+S 1 b
2

B 2 
PL=-- (-=<Jf) 

STS! [ 2 2]'/, f3 
16b +4b 

nominal 
lower bound ( 2 ) 

S2+S¡ b2B 2 
PL=sTsl[ 2 2]'h<-:rf5r) 

9b +4b 

approximate 
upper bound ( 3) 

And for symmetric four-point bend specimen, 

B b
2 

2 p ( a ) lower bound ( 4) 
L= S2-Sl f3 f 

B b
2 

2 
PL = 1.2606 -

5 
S ( ,r;;- crf) upper bound (5) 

2- 1 V 3 

For conservative prediction in the R6 method, an 
upper bound may be appropriate. 

4.2. Deformation J 

The usual form of J-integral is given by : 

J=-.l_~U ori=-lfsi~P, d8=lf P~~8~ dP(6) 
B ~a B ~a ¡¡ B ~a p 

o o 

where U = total absorbed energy at load point 
(or area under the load-displacement curve), 

P = applied load and 8 = displacement at load point 

For laboratory estimation of 
general form of equation (6) 

J -integral, more 
with geometric 

correction factor r¡ is useful [7, 8] 

- - ue up 
J - J e + J p - Tle lfb + Tlp lfb (7) 

Here the total energy is divided into elastic and 
plastic components U e and Up respectively. 

In linear elasticity for mixcd-mode loading, the 

geometric factors r¡ ¡ e and r¡ ¡¡ e can be calculated 
from the elastic compliances and the stress 
intensity factors : 

U¡e Une 
Je = Ire + Ine =Tire Ifb + Tlne B b 

where Tire= 

2 
B b Kn B b 
- and Tlne= ---
Ure E' Une 

(8) 

In perfectly plastic materials, if we have a 
functional relation of load and displaccment, P 

A(a) 4> and 8 = C(a) ~, where A( a) and C(a) are 
functions of a only and 4> is a function of ~, the ]
integral can be representcd for a non-growing 
crack [9] : 

J = !_ J- dA/daj' sp d8 + dC/da f p8 dP) 
B \ A 

0 
C 0 (9) 
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Using limit load analyses, the Y] 1 P and Y] Il P can be 
detcrmined and an approximation of the plastic 
dcformation Jp is found : 

Urr 
J¡p = Y]¡ P B b with YJ¡p= 2 for pure mode 1 (10) 

Un 
J 11 p =Y] 11 P with 11 ¡¡ P = 1 for purc m o de II (11) 

J 
U I+IIp . 

I+IIp=YJ l+llpB1) W!th 
2(9S~+2b l for mixed-

(9S~+4bl 
mode (12) 

, wherc is the plastic portian of the absorbed 
encrgy in mode I, Unp in mode II and Ur+llp in mode 
l+II 

Here Ul+llp may be obtained directly from the arca 
under load - plastic displacement curve or from the 
sum of arcas under moment - plastic rotation curve 
and shearing - plastic sliding curve. It is noted that 

the Y] l+llp tends lo Y] lp as So becomes sufficiently 
large respect to b (i.e. purc mode I) and equals to 

Y] !l p as So beco mes zero (i.e. pure mode II). 

Finally, the J-intcgral in plastic 
materials can be detcrmined by sum of its elastic 
and plastic components and the incremental 
procedure may be used to consider the crack 
growth [10]. 

5. APPLICATION OF THE R6 METHOD 

The R6 method (Rev.3) [11] was applied to the 
mixed-mode experiments to estímate the crack 
initiation. 

The option 1 F.A.D. is 

Kr=(l-0.14 }[o.3+0.7exp(-0.65L~)] (13) 

which is particularly useful for austenitic 
materials. 

For the 2 F.A.D., the true stress-strain curve 
of the material is used : 

and ( 14) 

, wherc ( Ercr. cr ref ) are coordinatc points on the 

true strcss-strain curve. 

The option 3 F.A.D. 
the cracked structure. 
assessment curve is 

J -~z 
Kr = ( J el ) and 

p 

a 
The 

analysis of 
of the 

(15) 

, where J may be evaluated eithcr by numerical or 
analytical methods, or from experimental data [ 12]. 

In elasto-plastic fracture mechanics 
failure occurs when J = l¡c. From 

the crack initiation can be predicted 
linear load line as follows · 

the 
load 

by a 

For symmetric four point bend specimen, 

Kr = (2_ cr ) fW (l-~)
2 

(1.2606F) 
f3 Y )E J re w 4 I (1 7) 

The figure 5 presents the test results whcn J = l¡c in 
the the option 1, 2 and 3 F.A.D., wherc the option 3 
F.A.D. was constructed from the experimental data 
of CTJ speeimens. It shows that al! the predictions 
of the crack initiation are very conservative and 
the nearer to the mode I, the more conservative. It 
must be also noted that the F.A.D.'s of CTJ specimen 
seem to be nearly equal in the three orientations 
concerncd, while the J-R curves are differcnt as 

o ~~~i_~~_L~~_L~~~~~~ 
o 0.4 0.8 1.2 1.6 2 

Lr 

Figure 5. The test results and F.A.D. of op!ion 1, 2 
and 3 constructed from the experimental data of 
CTJ specimens 

mentioned above. If the F.A.D. is derivcd from the 
experimental data for each mode (figure 6), the 
crack initiation loads may be well estimated using a 
linear load line Kr/Lr. The safety factors, defined as 
the inverse of the reserve factor, are presented in 
function of the m o de mixity 'V = tan-1 (K¡¡/ K¡) 
(figure 7). 
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Figure 7. Variation of the safety factors (inverse 
of the reserve factors) in function of the mode 
mixity 'V = tan-l(K¡¡/K¡) 

6. CONCLUSIONS 

The 316L type stainless steel is significantly 
embrittled due to the thermal ageing for 1000 
hours at 700°C: order of 30 daJ/cm2 befare aging 
and 10 daJ/cm2 after ageing. It was also observed to 
be rather anisotropic in microstructure with its 
banded ferrite along the longitudinal direction. 
The fracture toughness was more elevated in the L
T and TL-LT orientations than that in the T-L 
orientation, while the tensile properties were 
nearly equal in the three orientations concerned. 

The mixed-mode experimental results show that, at 
the crack initiation, the loads and the 
displacements increase, the opening displacements 
decrease and the sliding displacements increase 
along the mode mixlty, while the equivalent 
opening displacements are nearly constant. 

Using the limit load and an approximate J-integral 
analyses in mixed-mode loading, the R6 method 
appears to be very conservative for all the test 
results in its three options and the nearer to the 
mode I, the more conservative. If the F.A.D. is 
derived from the experimental data for each mode, 
the crack initiation loads may be well estimated 
using a linear load line Kr/Lr. 
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Résumé. Une méthode de de de fissure dans les de turbine soumis a des sollicitations 
de service faisant intervenir notamrnent les effets du temps a 65o·c est développée. La premiere phase repose sur un 
large programrne expérimental, afin d'acquérir les données nécessaires pour décrire a l'aide d'un modele les effets 
complexes fatigue-fluage-envíronnement) pour un chargement variable a haute température. 
Paralle!ement, des calculs en ont été effectués avec un code Finis. Les phénomenes d'ouver-
ture-fermeture de fissure et de redistribution des contraintes en pointe de fissure ont été étudiés. Une hypothese de 
modélisation a été déduite de des résultats et numériques. La deuxieme phase concerne le 

nn;nprnp·nt et du modele de de fissure dans un code de calcul. Un modele, fondé sur 
la relaxation du Facteur d 'Intensité des Contraintes Seuil a u cours du temps a été développé dans le cadre de la Mé

Linéaire de la 

into account time effects 
is a very program in order to acquire necessary datas 

for describing complex effects ror1ml~fll-cr·ee11-fatileUe under variable amplitude load-
ing at high temperature with a model. In parallel, 
opening-closure and stress redistribution at crack tip were 
and numerical results The second is the crack 
tational code. A model, built on Stress Intensity Factor relaxation 
work of Linear El as tic Fracture Mechanics. 

COiffiD'Ut!tticms have heen used. Crack 
aU<Jctm~.: was deduced from experimental 

n~t;uc;uu:~.: development and setting in a compu-
hold time has been in the frame-

257 

Ce modele utilise les outils classiques de 
de cene modélisation est de permettre a la SNEC-

cu:,11~...~"'' d'un modele de de propagation de 
fissure pour les disques de turbine des moteurs avancés. 
L' originalité de la réside dans la prise 
phénomenes complexes d'interaction fatigue-fiuage-environ
nement. Le travail imparti a l'ONERA dans le cadre de cene 
étude consiste en un prograrnme des calculs en vis-
coplasticité sur une et le développe-
ment du modele. 
Une premiere partie est consacrée au descriptif et aux résul
tats des essais. Les influences de la surcharge, de la durée et 
du rapport de charge du temps de maintien et de la vitesse de 
mise en charge ont été plus particulit~rement étudiées. 
Dans une deuxieme partie, des calculs sur une éprouvette nu
mérique ont été effectués. 
Le dépouillement et la visualisation des résultats ont 
de préciser les phénomenes de de fissure: redistribu-
tion des contraintes, ouverture-fermeture. 
Enfin, dans une troisieme le du modele est 

la Mécanique Linéaire de la comrne le Facteur d'In-
tensité des Contraintes "K" et la longueur de fissure "a". 
Il est construit sur la relaxation du Facteur d'Intensité des 
Contraintes Seuil au cours des temps de maintien des essais 
complexes. 

2. EXPÉRIMENTAL 

Le montage a été décrit tres précisément par Baudin [1) [2] et 
Policella [3], mais on peut toutefois préciser que: 
- le superalliage utilisé est l' Astroloy. 

les essais se font a 650T en atmosphere de laboratoire. 
t>m•nn·<mtt~ est sollicitée en fiexion al' aide d'un excitateur 

-les de type SEN (Single Edge Notch), sont four-
nies par la SNECMA et usinées a I'ONERA. 
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{ 
b= 15mm 
e= 2mm 
L=305 mm 

F 

(1) 
K( F, a )=Fx ( :~ )xJnax ( i*

0

c¡x (~)¡) 
avec c0 = 1.122 c1 = -1.400 c2 = 7.330 

c3 = -13.080 c4 = 14.000 

Étude de plusieurs facteurs: 
Au cours du programme expérimental, nous avons étudié par
ticulierement l'inf!uence de 4 facteurs: 
-l'effet d'ordre, ou l'effet du temps de maintien placé a la 

descente (d) ou a la montée (m) en charge. 
-le rapport x=Ftm/FM entre la force Ftm a laque!! e s'exerce le 

temps de maintien et la force FM de la charge maximale du 
cycle. 

- la durée du temps de maintien 
- la vitesse de mise en charge 
Types des essais: 
Nous avons reten u trois formes génériques pourles essais afin 
d'étudier les différents facteurs: 
1) 

Flg.2. Essai 15s-tm-15s 

valeur du temps de maintien. tm = O, 90, 300 et 900 s 
FM= lOdaN 
Fm= 0.4daN 

2) 1 

forces appliquées au bout 
du hras mobile (Fig. 1.). 

tm _FM 

Ó -Ftm 
15 S 14 S 

type (d) -Fm 
-a - 14 S 15 S 

- type (m) 

Flg. 3. Essai 15s-ls-tm-14s ou essai 14s-tm-ls-15s 

tm = 90, 300 OU 900 S 

Ftm = 0.4, 5, 8, 9 ou 9.5 daN force appliquée pendant tm. 
X= 4, 50, 80, 90 OU 95% 

3) 

Fig.4. Essai t1-t2 

avec t1 + t2 = 330 s 

avec trois moyens classiques: 
- les courbes lortgueur de fissure "a" en fonction du nombre 

de "N". 
da/dt pour le fiuage) en fonction du 

egtstrE~mEmts directs du suiveur de fissure [2] [3] qui 
nous donnent a en fonction du temps "t". 

5 

4 

3 

2 

o 
o 5 

tm =90. 
tm = 300 S 

tm=900s 

50 

5 

80 90 95 100 

x= FM en% 
Ftm 

Flg. 5. Durée de vi e en fonction du rapport de charge "x" 

La 
trois facteurs. 
- Le rapport x est en abscisse. 
- Le rapport des durées de vi e en de l'essai 15s-Os-15s 

ou (m) (fig. 3.) est de et des essais type 

C' est un facteur dont l'évidence apparait pour des 
valeurs de tm 2::300 secondes et pour x 2::90% (fig. 5.). 
On peut penser que, dans le cas du temps de maintien placé a 
la montée en type (m)), le temps de maintien 

est nettement augmentée par la 

créée par une surcharge exer-
avant le temps de n 'est pratiquement 

m;:pilcss•x , ou dans des moindres, par une 
le temps de maintien placé im

type (d)). 

- plus x augmente, est endommageant. 
-en pour tm:::; 90s, le cycle est plus endommageant 

pour x= 4% que pour x= 50 ou 80%, ce 
qui n'est pas le cas de I'Inconel 718 [5]. 

On peut expliquer l'effet endommageant de ce cycle par une 

la fissure se renferme puis, lors du temps 
de des forces de compression apparaissent qui 
abaissent le Ks (FIC seuil, pour la progression de fissure). 
Lors du cycle suivant, le ll:K,tr =KM-Ks, pendant la charge, est 

que pour un cycle de fatigue seule. 
de la fissure en est augmentée. 

C'est un facteur qui a surtout été étudié pour le role qu'iljoue 
dans la mise en évidence des a u tres facteurs d 'études. On peut 

a lui constater de l'effet d'ordre et du rap-
port r. 
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Différents essais de type t1 - t2 
été effectués. 
Les essais sont sur le 
dommageant (durées de vie en e 

15 S 

90S 

165 S 165 S 

15 S 15 S 

315 S 15 S 

4.) de 330 secondes ont 

plus 
endommageant 

6. Classement des essais en fonction du temps de charge 

-plus le temps t1 de mise en charge augmente, plus 1 'essai est 

- une rampe de la 
sai 

: 

300s-15s) 

minimaie a la charge maximale (es
endommageante qu'une charge exer-

le temps de maintien 15s-

L'essai 315s-15s est le plus endommageant carla mise en 
charge pourrait empécher la relaxation des con-
traintes en pointe de fissure qui s 'observe dans le e as d 'un es
sai avec temps de maintien exercé a la charge maximale. 
Une autre explication serait que, durant la montée en charge, 
un effet du ftuage se feraít sentir, qui s'ajouterait a la fatigue. 
Dans le e as du cycle la rampe part du niveau le plus 
bas et va niveau maximum (x=lOO%). La 
diminution en durée de par rapport a u 15s-300s-15s 
est de ce qui n'est pas négligeable. 

3. 

par Finis ont été effectués 
sur une modélisée pour obtenir des cornpJterrtents 
d'inforrnation. Nous avons étudié les phéno-
menes de redistribution et de relaxa-

de fissure au cours de la 
progression d'une fissure en contraintes 
Le code Finis utilisé est EVPCYCL développé a 
l'ONERA par de J-L. Chaboche 
La loi de utilisée est la !oí a cinq parametres de 

Chaboche [7] (loi avec un écrouissage cinématique non 

(2) 

(3) 

il n'y a pas d'écrouissage isotrope 

Les valeurs n, k, e et a ont été 
identifiées par le Matériaux et Procédés de la 

pour la t!':rrlnf'rM,nr"' de 65o·e et sont présentées 
dans le tableau suivant. 

T bl 1 V 1 a e a eurs d es ere ffi' 1c1ents d 1 1 . ' 5 e a o1a parametres 

ex p. creff. lim. écroui. écroui. 
visco résis. él as t. e in. cin. 

n K k (MPa) e a 
11 380 455 1400 550 

Le prmc1pe du calcul est le smvant: 
- application de cycles de fatigue (15 s-Os-15 s) pour intégrer 

les données relatives a une tramée plastique. 
- libération par "déboutonnage" d'un élément du maillage 

tous les 3 cycles de fatigue, pour faire progresser la fissure. 
Trois cycles sont nécessaires pour obtenir la stabilisation des 
contraintes apres chaque libération. 

Le calcul a été fait sur une éprouvette maillée pour une fissure 
dite "longue". 

r-----------------------------~ 

Fig. 7. Maillage de la demi-éprouvette. 

les complexes 

changement de maillage 

8. "Zoom" sur la zone fine du maillage. 

La valeur du est d 'un élément physique, soit 
de deux nreuds car le maillage est constitué de triangles iso
paramétriques a six nreuds. 
La base des éléments est de 70 ¡.trn au début du calcu! et de 35 
¡.trn dans la zone fine du maillage. 
Apres cette premiere partie du calcul, la fissure a progressé de 
1.0375 mm, début du calen! 9), a 1.8775 mm, début 
plication des des 2 et 3). 
Le calen! a été fait avec, d'abord, 42 de fatigue et 13 
libérations d'éléments et ensuite, 4 cycles 15s-300s-15s. 
Les sont de deux types dans 1 'état 
des calculs. 
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-Les instants d'ouverture et de fermeture de la fissure au 4. 
cours du calcul: 
Le critere utilisé est un test de contact entre les nreuds libé
rés appartenant a la base du maillage (y;tO au cours de la 
charge des cycles) et la ligne imaginaire de base (y=O). Dans 
les parties grossiere et fine du maillage, le test est done fait, 
respectivement, a 35.0 et 17.5 J.1tn de la pointe de fissure. Le 
résultat est évidemment tres dépendant de la taille des élé
ments du maillage. On peut le constater pour les valeurs des 
forces d'ouverture et de fermeture avant et apres le change
ment de maillage (fig. 1 0.). La valeur de la force d' ouverture 
augmente et la va!eur de la force de fermeture diminue des 
que le maillage se raffine. Mais, on peut considérer que la 
valeur d'ouverture est comprise entre 30 et 35% et la valeur 
de fermeture entre 20 et 25%. 

fo~~~c~ax en % maillage grossier maillage fin 

40 ········t-·······: ~ ouverture ........ r .. ····r··••oo• ..... cyc!es 
¡ -x- fermeture ¡ ; ......... ¡......... . . . ....... .¡. •••••••• .¡ .............. CO•f\1T\IPlfP<I 

30 1 -¡-- + i i ! ! 
·········ruu.... . 

20 ••••••••.! ••••• : •••••••t••oo••••·!••oooo•••l•••••••"t'••••••+••••••• ooo 

••••••••• •••••••t••ouu•-t•••••••••~•••••••••i•••••••••t•••••••••~••••••••• ••••• 

: : ! : : : 

1 O •••••••••!••••••oo•t••••••"f"'"'"'!''"""'"!""'""f""'""''"'""" oooo•ti::+""'"'"~" ......... t ........ l ........ l ........ J ..... ,.,j ......... l ......... ~ ......... ·····+ .............. ! .. 

0 L_ __ lL: __ j!L__j¡ __ _j! __ _i! __ _l! __ _L¡ __ JL_f~a=e=n=mm~ 
l. o 1.1 1.2 1.3 1.4 1.5 1.6 1.7 1.8 1.9 2.0 

Flg. 9. Forces d 'ouverture et de fermeture a u cours de calcul 

-La relaxation des contraintes au cours des cycles a temps de 
maintien (fig. 2.), que l'on observe sur la fig. 10. 
Le dépouillement suivant conceme le quatrieme cycle ap
pliqué. La contrainte O'yy est maximale pour la fiexion au 
nreud en pointe de la fissure. On constate que O'yy subit une 
re!axation rapide au début du temps de maintien, 
t=l5s, pour ensuite diminuer lentement jusqu'a t=300s. 

cryy (MPa) 

1700 

1600 

Isoo\ __ 

------
1400~--------------------~~t~(s) 

o 15 40 90 300 

Flg. 10. Évo!ution de la contrainte en pointe de fissure au 
cours de 300 secondes de temps de maintien d'un cycle 15s-
300s-15s. 

La modélisation de cette étude est la synthese de tout le 
travail expérimental et numérique fait jusqu'a présent. Cette 

permettre d'affiner l'équation générale de base: 

constante du matériau en propagation de fatigue 
constante du matériau en propagation de fiuage 
constante du matériau en propagation de fatigue 
constante du matériau en propagation de fiuage 
valeur maximale du FIC 
valeur seuil du FIC 
FIC relaxé a u cours du fiuage 

tm valeur du temps de maintien 
h parametre d 'histoire 

temps 

L' de modélisation suppose que le K* et le Ks ont 
une évolution, au cours du temps de maintien, similaire a celle 
de la relaxation des contraintes. On suppose que la différence 
[K*(t)-Ks(t,h)] reste constante au cours du temps demaintien. 
Le príncipe est que la relaxation du pendant le temps de 
maintien conduit a une augmentation de la valeur (K~Ks) a 
prendre en compte lors du cycle suivant, lors de la partie fati
gue, d'ou une augmentation de . Cette augmentation de la 
valeur est considérée comme équivalente a une sur-

Nous avons d'apres les essais, les valeurs 
a u début de la fatigue et de la partie fiuage de cha-
cle 15s-trn-15s. 

cycle i+l 

Nous pouvons ainsi connaí'tre a tout instant la valeur du Ks, 
en supposant connue la valeur initiale du rapport Ks/KM. 
Nous les memes cas de chargement au modele 

va évoluerprogressivement a par
a été fixée a la moitié du KM, 

temps, pour tendre vers ses deux valeurs li-
mites a la fm et au début du temps de maintien.Le 
but est de décrire avec une équation l 'évolution du rapport 
Ks!KM par sa stabilisation a ses deux valeurs 
limites. 
Ce modele utilise une extrapolation du modele ONERA de 
fissuration a ambiante développé par Baudin[8]. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 261 

1.0 

valeur de a au début de la fatigue 

tm (s) 
0.0 "--f------1!------------+~ 

90 300 900 

12. Valeurs de au début de la 
pour les 15s-tm-15s obtenues par numérique. 

5. 

p"''Primo•nt~ 1 cette étude a donné une série 
de résultats 1' effet du 
rapportde 
sede mise en 
D'un de vue une étude des seuils d'ouver-
ture-fermeture a été réalisée. Elle est, uwun'v""""• 

par une étude tous 
les types de avec temps de maintien et a comparer 
avec les résultats des essais de détermination de seuil. La re
laxation et la redistribution des contraintes ont, de méme, été 
étudiées. 
En fin, modele ph<~no•mé;nologiq 

6. 

cmnpléttor, avec 
rnn,nPrnPt1t si l 'hypothese 

se révé
des fissures. 
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CONSTRUCTION D'ABAQUES PERMETTANT DE DETERMINER LES 
PARAMETRES DU MODELE DE BEREMIN POUR LA RUPTURE PAR CLIVAGE 

M. Di Fant, C. Rerolle, P. Testard 

Instituí de Recherche de la Sidérurgie (IRSID) 
34, rue de la Croix de Fer, 78105 St Germain-en-Laye Cedex, France 

Résumé. Le modele de rupture par clivage de BEREMIN est basé sur une approche statistique qui 
integre la probabilité de rupture de chaque élément de volume. L'utilisation de ce modele pour des aciers 
passe par la détermination de deux parametres caractéristiques du matériau. Leur évaluation résulte 
d'essais sur éprouvettes axisymétriques entaillées interprétés a l'aide de calculs par la méthode des 
éléments finis. Cette derniere étape pouvant para1tre lourde, des abaques permettant un dépouillement 
plus rapide ont été construits. Cet article détaille les calculs et les hypotheses qui ont permis leur 
élaboration, ainsi que la fac;:on dont ils doivent etre utilisés. 

Abstract. The cleavage fracture model of BEREMIN is based on a statistical approach which takes into 
account the fracture probability of each elementary volume. For steels two material parameters have to be 
determined. They are measured with tension tests on axisymmetrically notched specimens interpreted 
with finite element calculations. In arder to simplify this latter stage, tables have been established. This 
paper details the hypothesis which allowed to elaborate these tables and describes how to use them. 

l. INTRODUCTION 2. LE MODELE DE BEREMIN POUR LA 
RUPTURE PAR CLIVAGE 

Des modeles de rupture par clivage ont été développés au 
cours des dix dernieres années pour rendre compte d'effets 
complexes. Parmi ceux-ci, celui de BEREMIN [1] permet 
de prévoir notamment les effets d'échelle, de dispersion de 
la ténacité et de préchargement a chaud. S a mise en oeuvre 
pratique nécessite le recours a des calculs par la méthode 
des éléments finis pour interpréter des essais sur 
éprouvettes visant a mesurer la contrainte critique de 
clivage. 

Le développement de plusieurs applications de ce modele 
dans !'industrie justifie aujourd'hui la construction 
d'abaques permettant une caractérisation plus rapide de 
divers aciers. La construction de ces abaques est détaillée 
dans cet article o u nous décrivons également leur utilisation 
pratique. 

Les mécanismes conduisant a l'amon;:age de la rupture par 
clivage sont maintenant bien cernés tout au moins dans les 
aciers doux. LOW [2] a clairement mis en évidence la 
nécessité d'une déformation plastique inhomogene pour 
amorcer le clivage. Cette derniere produit localement des 
concentrations de contraintes qui génerent des 
microfissures. La croissance instable de ces dernieres est 
l'évenement déclenchant la rupture macroscopique. Elle a 
été décrite en termes de contrainte critique [3]. Le modele 
de BEREMIN [l] integre ces acquis dans une approche 
statistique rendant compte du fait que la probabilité de 
trouver une microfissure de longueur critique est fonction 
du volume de matiere sollicité. 
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Les pnnc1pales hypotheses sont les smvantes : 

- le corps étudié est divisé en petits volumes Vo et l'on 
suppose que la rupture d'un seul entraine celle de 
!'ensemble, 

- les éléments sont indépendants quant a la rupture, 

- la probabilité de rupture d'un volume 
contrainte cr s'écrit : 

soumis ií une 

g 

o u crw et m sont les 

On montre alors que la 
V s'écrit : 

Pr = 1- exp[- (~:)m] (1) 

ou crw est la contrainte de Weibull définie par: 

cr1 étant la 

La mesure des parametres 
d'essais sur 

,.,.m dV v¡ -
V o 

gé•:Jmétrles les plus couramment sont données sur 
1 et notées AEIO, AE4, AE2 en faisant référence 

au rayon en fond d'entail!e. 

M tB 

~ 
1 
1 

1 018 

~ 
~ 

~~-(010_ R4 

1 

AE10 

Durant l'essai, le diametre courant de la section minimale $ 
est mesuré en continu d'ou l'on déduit la déformation 
moyenne a rupture : 

ER = 2ln 

Un calcul par éléments finis permet d'évaluer la contrainte 
de Weibull, crw correspondante. 

Il s'agit en pratique de calculer crw pour une population 
d'éprouvettes et d'associer a chacune des valeurs obtenues 
une probabilité de rupture donnée par : 

Les résultats sont en tra¡;:ant les valeurs de : 

In ( In 1 \r ) 

en fonction de ln crw. La pente de cette droite donne le 
m. est déterminé en rernarquant que crw = cru 

pour Pr = 63 

L'application de ce modele a la d'une fissure perrnet 
de relier Gw a la ténacité du rnatériau. 

3. CONSTRUCTION D'ABAQUES 

Afin de le passage de la déformation rnoyenne a 
rupture a la contrainte de Weibull, nous avons cherché a 
construire des abaques. Le dépouillernent d'essais sur 
éprouvettes axisyrnétriques entaillées sera ainsi beaucoup 
plus 

[ M 18 

o 

"' 
0 18 018 

en 
~ 

-~~~~.-..~-~~ 
010 

1 

2 
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a) Paramétrage de la Ioi de comportement 

Le paramétrage des différentes lois de comportement 
envisageables a constitué une étape importante. Une forme 

du type O"eq =k Eeqn a été choisie ou O"eq est la contrainte 

équivalente de Von Mises et Eeq la déformation totale 
équivalente. Apres avoir étudié les courbes rationnelles de 
traction de divers type d'aciers, la limite d'élasticité, Re, a 
été fixée conventionnellement a Re= k con ou t:o = 2%. 
Le module d'Young étant de 200.000 MPa, la liaison entre 
le domaine élastique et la zone ou E eq > 2 % a été réalisée 
par un palier comme !'indique la figure 2. Bien que 
schématique, ce mode de représentation présentait l'énorrne 
avantage de ne faire intervenir que 2 parametres. 

a 

Fig. 2. Príncipe du paramétrage des lois de comportement 

z 

Fig. 3. Exemple de maillage - Conditions aux limites 

b) Calculs par la méthode des éléments 
finis 

Les calculs par la méthode des éléments finis ont été 
réalisés a l'aide du code de calcul ZEBULON en 
élastoplasticité et petites déformations. Un exemple de 
maillage est présenté sur la figure 3 ou sont précisés 
également les conditions aux limites. 

La géométrie étant axisymétrique seul un quart du plan 
méridíen a été considéré. Le chargement a été effectué a 
déplacements imposés sur !'arete supérieure. La 
déformation moyenne est définie par : 

E = 2 ln _ _:_e__ 

<Po- 2ur2 

ou Ur2 est le déplacement radial du noeud 2. Les résultats 
en terme de champs de contrainte et de déformation sont 
détaillés par ailleurs [4]. La contrainte de Weibull, O"w, a été 
déterrninée a l'aide d'un postprocesseur pour des valeurs de 
m et V O fixées. 

e) Construction d'abaques 

Trois géométries d'éprouvettes ont été considérées, AE2, 
AE4, AEl O. Pour chacune, O"w dépend a priori des 
grandeurs suivantes : 

<Po diametre initial en fond d'entaille 
m, V o parametres du modele 
k, n parametres de la loi de comportement 
E déforrnation moyenne. 

Nous avons cependant pu vérifier que la relation 
d'homothétie: 

ko 
O"w (ko) = O"w (k)- k (3) 

constituait une tres bonne approximation [4]. Par ailleurs, 
l'expression de O"w conduit directement a : 

(V ) "' (V ) (V o ) llm O"w O = vw 1 V¡ 

O"w (<J>o) = O"w (<jl¡) (<Po) 3/m 
<jl¡ 

(4) 

(5) 

Ainsi, les valeurs de k, Vo, <l>o peuvent etre fixées 

arbitrairement (k = 1000 MPa, VO = lQ-3mm3, <J>o = 
lOmm). Un jeu d'abaques a alors été construit. Chacun 
d'eux corresponda une géométrie (AElO ou AE4 ou AE2) 
et une valeur den (n = 0,05 ; n = 0,008, n = 0,1, n = 0,12, 
n = 0,15, n = 0,2, n = 0,25, n = 0,3) et est présenté sour la 
forme d'un réseau de courbes paramétrées en m 

Un exemple est donné sur la figure 4. 
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4. UTILISA TION DES 

L'utilisateur cherche a détermíner crw 
un essai de traction sur 

avoir réalisé 
et mesuré la 

déformation moyenne a rupture, 10 • 

de du 
a l'aide sur 

les coefficients k et n. 

2/ S'étant de m, il se reporte sur les 
et en déduit Ciw par la fmmule . 

3/ Si le diametre initial et 
!Omm et m3 
corrections données par les 

5. CONCLUSIONS 

sont différents de 
il effectue les 

et 

Dans cet article nous avons la construction d'un 
d'abaques permettant de dépouiller rapidement des 

essais de traction sur entaillées. 
Les du pour la rupture 
par m et cru peuvent étre ainsi 
mesurés. 
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APLICACIOO DEL FNSAYO DE IMPACID INSTRUMENTAOO AL 

FSIUDIO DE IA FRACI'URA DE IDS ACEROS MICROALEADOS 

PARA roR.JA 

J .M. Prado, A. Herrero 

Departamento de Ciencia de los Msateriales e 

Ingenieria Metalúrgica. E.T.S.Ingenieros Indus

triales. U.P.C. 

Avda. Diagonal, 647, 08028-Barcelona 

Resumen. Se ha estudiado la tenacidad a fractura de un acero microaleado para forja, median

te ensayos de impacto instrumentado. Estos se han realizado desde temperaturas de -100 a 

+100ºC, utilizando probetas con entalla en V y U. El registro de la curva carga aplicada

tiempo, permite deducir el límite elástico dinámico (Q!yd) a las distintas temperaturas 

de ensayo y el valor de "esfuerzo de fractura por clivaje" (jf mediante la aplicación de 

la fórmula G' = Qv-d. En esta expresión Q es el factor de intensificación de esfuerzos 
f y 

en fondo de entalla. Este tipo de ensayo permite determinar además de la energía total a 

fractura, las energías por clivaje y dÚctil de la misma. La variación de estas energías 

con la temperatura permite deducir la influencia de cada uno de estos mecanismos en la te

nacidad global. 

Abstract. The fracture toughness of a microalloyed steel for forging has been studied, by 

means of instrumented impact tests. They have been carried out at temperatUies ranging frcm 

-100 to +100ºC, using specimens with V and U notches. The valves of dynamic yield point a;d 

at different temperatures and the fracture cleavage stress v-f can be obtained frcm the 

curve of applied load VS. time. (Jf is deduced by means of the expression ~= Q ~d' where 

Q is the stress intensification factor at the notch edge. In this type of test the partials 

energies of nucleation and of brittle and ductile propagation of the crack can be found too. 

The influence of each one of these mechanisms of tlEtotal toughness can be deduced from the 

variation of the former energies with temperature. 

1 • INTRODUCCIOO 

Una de las causas que todavía dificultan una uti

lización más amplia de los aceros microaleados 

para forja radica en el hecho de que su tenacidad 

es menor que la de los aceros para temple y re

venido, especialmente cuando se mide mediante 

el ensayo de impacto Charpy (1,2). El valor del 

"stress intensity factor" KIC (,.......60 MPa m
1
/

2
), 

aunque es también menor que el de los aceros que 

pretende sustituir, se sitúa en el límite infe

rior de lo que se consideran aceros tenaces, y 

por lo tanto, utilizables con seguridad. Sin em

bargo, la industria del transporte, principal 

destinataria de estos aceros, sigue considerando 

el ensayo Charpy como el determinante de la te

nacidad de los aceros que utiliza. 

Con la intencion de conseguir una mejor y mayor 

ccmprensión del ccmportamiento a impacto de los 

aceros microaleados para forja, se han realizado 

ensayos Charpy, desde -100ºC hasta +100ºC, me

diante la utilización de un péndulo instrumenta

do, lo que transforma a este ensayo en uno de 

flexión dinámica de probetas entalladas (3,4). 

El tipo de información que se obtiene se muestra 

en la Fig. 1 en la que se esquematiza una curva 

carga-tiempo representativa de las obtenidas en 

este trabajo. El valor de PGY corresponde al de 

plastificación generalizada de la sección deba-

jo de la entalla, P es la carga máxima aplica-rnax 
da previa al inicio de la fractura y Pf es la 

carga bajo la que se produce la propagación ines

table de la grieta. Dependiendo que el material 

presente un mayor o menor comportamiento frágil, 
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Fig.1 

TIME, 1 

Curva esquemática carga-tiempo registrada 

en los ensayos de impacto instrumentado. 

pf puede coincidir con Pmax, PGX o incluso ser 

menor que esta Última (3). La Fig. 1 muestra 

también, como la energía total absorbida en el 

ensayo de impacto, ~, es el resultado de la con

tribución de las energías correspondientes a los 

diversos mecanismos individuales involucrados en 

la rotura de la probeta. La contribución E
1 

se 

deriva de la energía elástica y plástica (inclui

do el endurecimiento por deformaciÓn) acumulada 

por la probeta previa al inicio de la fractura, 

aunque algunos autores (3) incluyen también la 

energía correspondiente a la formación del la

bio de cizalladura en fondo de entalla que se 

observa en muchas fracturas frágiles. Correspon

de, por tanto, al área debajo de la curva carga

tiempo hasta el punto de P La energía E
11 

es 
max. 

la absorbida durante la propagación de la frac-

tura fibrosa (dúctil). Finalmente, E
111 

es la 

energía absorbida después de la d~tención en el 

avance de la grieta inestable y empleada en la 

formación de los labios de cizalladura laterales 

y el opuesto al borde de la entalla. 

El ensayo de impacto instrumentado permite, tam

bién, la determinación del esfuerzo de fractura 

frágil ~' responsable de la nucleación y propa

gación de la fractura inestable en la probeta 

( 5, 6) • El valor de Vf depende <'le cual de los meca

nismos antes citados, nucleación o propagación, 

requiere mayor nivel de esfuerzo. En el caso de 

que la fractura por clivaje sea ccntrolada por la 

propagación, se ccnsidera que~ es independiente 

de la temperatura e incluso de la velocidad de 

deformación (7), variando sólo con el tamaño del 

constituyente microestructural (carburos, inclu

siones, colonias perlíticas, etc). en el que se 

nuclea la grieta. El valor de G'f tiene, por tan

to, una gran importancia en la caracterización 

de la tenacidad de un material. Aunque todavía no 

esté bien entendida la influencia que diferentes 

factores, como geometría de la probeta y condicio

nes de ensayo, puedan ejercer sobre él, parece 

que incluso podrÍa ser utilizado como parámetro 

de diseño en aquellos componentes mecánicos con 

entallas geométricas (no grietas) en el que el 

KIC no es utilizable (5). 

2. 'I'ED'ITCA EXPERrMENl'AL 

Material y probetas. 

El material utilizado fue un acero microaleado 

de contenido medio en carbono, cuya composi-

ción se muestra en la Tabla I y corresponde a la 

calidad Micro 800 elaborado p::::r Acenor. Palanqui

lla de diámetro 75 mm. fue austenizada a 1200ºC 

durante 30 minutos y después forjada con una tem

peratura final de forja de 950ºC y ratio de reduc

ción de área de 5. 

Se elaboraron probetas para ensayos Charpy V y 

KCU segÚn Norma UNE 7290 y en dirección L-T. Se 

utilizó una máquina de impacto instrumentado 

Amsler RKP 300J. Los ensayos se realizaron a tem

peraturas entre -100ºC y +100ºC, mediante la in

mersión de las probetas en baños diferentes a las 

temperaturas adecuadas. Características microes

tructurales como, tamaño de grano de la austenita 

previa y fracción de área de ferrita y perlita, 

han sido determinados con anterioridad (1) y se 

muestran en la Tabla II. La distancia interlami

nar de la perlita se midiÓ a partir de probetas 

metalográficas que fueron atacadas con Nital 2 y 

e.xaminadas en un microscopio SEM. La distancia 

mínima determinada después de repetidas observa

ciones fue conskErada cerno la distancia interla

minar real. La determinación de Ciyd (límite 

Tabla 1. 
Composición química del acero utilizado (% en peso) 

.36 .54 1.20 .013 .67 .11 .027 .021 

elástico dinámico) se ha realizado a partir del 

valor de PGY de la curva carga-tiempo pues (7) 

~ = 6M/Ba2 = 3.P.f (1) 
\J nom J3T 
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en el que p es la carga aplicada, f es la longi

tud de brazo del momento aplicado, B es la anchu

ra de la probeta y a es la profundidad de la sec

ción 

ción 

para 

en la zona entallada. Debido a la constric-

plástica P /P = 1 cuando (f 1 ([" d= 2, 1 5 GY nom y 
la probeta Charpy V y tJ 1 Od= 2,03 panom Y 

ra la probeta KCU (8,9). SegÚn esto: 

G' yd= 43,6 

118,2 

(MPA) probeta Charpy V 

( MPA) probeta KCU 

Tabla 2. Parámetros microestructurales 

d~ (rmJ al (%) A(¡-'· m) 
&<. + cm. 

70 30 o. 11 

Dado que la geometría de la probeta no se corres

ponde con la utilizada por Griffiths et al. (9) 

en su análisis por elementos finitos de las ten

siones en fondo de entalla, se ha utilizado la 

aproximación de Green y Hundy (8) mediante la 

teoría del "Slip-line field". SegÚn esta 

Q=Ú,l(max) 2 (1+ln(1+dYfr) 
(J"y 

(2) 

en donde Q es el factor de intensificación de ten

siones dy es la extensión de la zona plástica de

lante de una entalla de radio r. Q max varia se-

gÚn la Pvnn~c: 1 

2K (1+1T/2- 9/2) (3) 

en donde K= a;; \13 y 9 es el ángulo de entalla. 

En el caso de Charpy ºmx :!:: 2, 5. El valor 

de en el caso de la entalla en U es segÚn 

Green y Hundy (8) de 2,24. En la Fig. 2 se mues

tra la variación de Q con la extensión de la zo

na plástica. En la Fig. 3 también se muestra la 

variaciÓn del valor de Q en función de P/PGY (9), 

Fig. 2 

--- SUP UNE FIEL O SOtUTION 
- STRESSES !N PLASTIC ZOI.E 
---- STRESSES IN ELASTIC ZOI-IE 

W!TH \'ALU[S Qf u~0,.1t:y 
ANO ( LILc1l 

2292 
!1 065) 

' 10 

!JI'iTII~([ B! !VW NOfCH, !1 1<001 flA!JIUS) 

Variación de () debajo de la entalla 
max 

con distintas cargas aplicadas. 

_, 
;/ 
~ 

g 
~ 

~ 

" 

10 

A!lPUED LOAD/GENERAL Yf(LO LOAt', L/LGr 

o z o 4 o G o e 

Wl( J.IESH 

CO.I.RSE MESH 

Fig. 3 VariaciÓn de la intensificación de esfuer

zo Q con la carga av-'--'-'-ct'-'a 

para el caso de la probeta Charpy y KCU. En ambas 

figuras se ha incluido también la solución por 

elernentos finitos. El valor de (}f se determina 

mediante la expresión 

(4) 

en donde v-yd es el valor del límite elástico di

námico determinado en el ensayo de impacto. El 

valor de Q se determina al sustituir en la expre-

sión (2) el valor de por el de la distancia 

al borde de entalla del inicio de la fractura frá-

electrónica. 

3. RESULTADOS EXPERIMENl'ALES. 

absorbida y en 

función de la temperatura se muestran en las Figs. 

4(a) y (b) respectivamente. Sólo se detectaron 

valores apreciables de y para los dos 

tipos de probetas a la temperatura más elevada 

de 100ºC. El examen ocular de las fracturas mues

tra que incluso a esta Última temperatura no se 

ha alcanzado el umbral superior de ductilidad en 

ninguno de los dos casos. A esta temperatura la 

probeta Charpy presenta aproximadamente un 50% 

de área dúctil, mientras que ésta es mayor en 

la KCU (,.... 80%) • La temperatura NDT (ninguna duc

tilidad) es de -100ºC para la probeta KCU y de 

-SOºC para la Charpy. La transición hacia la duc

tilidad no es rápida y contínua sino que en am

bos casos existe una meseta de energía absorbida 

constante, mayor en valor y en extensión para 

el caso de la probeta KCU. 

El valor de la energía es constante desde -80 

hasta +100ºC para la probeta KCU, mientras que en 

la otra probeta muestra una meseta a partir de 
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-402C hasta +20ºC. El aumento de E1 a partir de 

+40ºC es debido a la extensión de la plasticidad 
a la sección mayor de la probeta (7). 

40 

10 ~ 

i 

1 + KCU 

+ CHARPY V 

oiL. ~--~~~~---L--~--~~---L---L--~ 
-100 -80 -60 -40 -20 o 20 40 60 80 100 

T (•C) 

25 

20 __ -.;.-

15 

10 

5 

oLJ--~--~~--~~--~--L-~--~~~ 
-100 -80 -60 -40 -20 o 20 40 60 80 100 

T (•C) 

Fig. 4 Variación de la energía absorbida ~ (a) 

y E (b) con la temperatura, en los ensa
I 

yos de impacto Charpy V y KCU. 

Las curvas de Pmax y PGY en función de la tempe

ratura se muestran en la Fig. 5. En la probeta 

Charpy V la temperatura TGY' de generalización 

de la plasticidad a la sección resistente debajo 

de la entalla, es de -50ºC; mientras que para 

la probeta KCU es de -1102C. Estos resultados 

muestran claramente la coincidencia y, por tan

to, correlación entre las temperaturas TGY y NDT 

( 7) • En la probeta Charpy V, la curva de P max 

discurre casi paralela a la de PGY para T > TGY' 

hasta una temperatura Tw, +20ºC, en que aumenta 

bruscamente. Esta temperatura está asociada oon 

la plastificación de la sección mayor de la pro

beta antes de la fractura (7 ). En estos casos, 

se suele tomar erróneamente Tw como la tempera

tura NDT del material. Esta plastificación de 

la sección mayor no tiene lugar en la probeta 

KCU por lo que no aparece la temperatura Tw. 

CARGA (KN) 

30.----------------------.------

25 

20 

15 

10 
)t( 

............... 
_...¡.._1-_ KCU 

--t--- --.... 5 

o~ULWL~UU~~~~~~~~~ 

-100-80 -60 -40 -20 o 20 40 60 80 100 

Fig. 5 Variación de Pmax y PGY oon la temperatu

ra en los ensayos Charpy V y KCU. 

En la Fig. 6 se muestra la variación de c;d con 

la temperatura, entre -100º y +100ºC. deducida 

con muy buen acuerdo entre los dos tipos de pro

betas. También se muestra en este gráfico la 

variación con T del esfuerzo de fractura frágil 

o;. Para calcular este valor es necesario oono

cer previamente la distancia al fondo de entalla 

del inicio de la grieta inestable. El estudio 

mediante microsoopía SEM de las fracturas ha per

mitido detectar en todos los casos la existencia 

de un inicio bien marcado de la fractura (Fig.7 

(a) y (b)). El estudio a mayores aumentos de la 

zona de fractura no permite identificar de forma 

clara el tipo de oonstituyente microsCÓpico en 

la que aquella se ha nucleado. Pero en ningún ca

so se han podido identificar inclusiones como 
responsables de este inicio. Un examen microscó-

pico de la zona cercana a la fractura en un 

corte perpendicular a la misma, muestra la exis

tencia de grietas nucleadas pero que no han lle

gado a propagarse (Fig. 8) Estas grietas se han 

formado preferentemente en colonias de perlita, 

pero también son observables en granos de ferri

ta. 
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Fig. 6 VariaciÓn de o;d y Vf con la temperatu

ra. 

Fig. 7 Zona de iniciación de la fractura frágil 

en una probeta Charpy V rota a -40ºC. 

a) vista general. b) Detalle de la zona 

de nucleación. 

Es de destacar que el valor de a-f resulta inde

pendiente de la temperatura de ensayo y también 

de la geanetría de la probeta, al existir un 

acuerdo excelente entre el valor hallado en el 

ensayo Charpy V y el KCU. La magnitud deClf 

es similar a la encontrada por otros autores 

(10,11) para el caso de aceros perlÍticos con 

distancia interlaminar fina. 

4. DISOJSION 

Los resultados de total absorbida ~ 

(Fig. 4(a) ) muestran la existencia de una mese

ta, a temperaturas intermedias, en la que el va

lor de se mantiene constante y que separa las 

clásicas zonas de rotura frágil y dÚctil. Aunque 

este tipo de curvas no es frecuente, ha sido ya 

observada con anterioridad (12) y explicada por 

Green and Hundy (8) corno el resultado de la exis

tencia de dos transiciones: la transición en la 

propagación de la fractura consistente en un cam

bio de rotura dúctil a rotura frágil; y la tran

sición en la nucleación de la fractura desde un 

mecanismo dÚctil de nucleación de una grieta, 

que de notable deformación plástica 

local, y que luego se nr<:>Pél.Qelr fragilmente a 

nucleación y propagación. 
se ve corroborada en es-

un mecanismo 
Este tipo de 

te trabajo. La Fig. 4(b) muestra como la transi

ción en la nucleación de la fractura (temperatura 

corresponde a un aumento rápido de la 

energía E1 de deformación plástica previa al ini

cio de la rotura. La Fig. 5 también muestra como 

debajo de esta temperatura la rotura tiene lugar 

para cargas aplicadas P inferiores a PGY. A partir 

de esta temperatura la nucleación de la grieta 

tiene lugar dentro de la zona plastificada situa

da en borde de la entalla. Desde un punto de vis-

ta macrC)SCáp:Lcc 

ticamente 

disminuye 

la probeta se comporta ahora elas

total absorbida a rotura 

Es de esta forma, patente 

que las temperaturas r~ y TGY medidas a partir 
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de las curvas ETVs.T y PmaxVs.T son totalmente 

equivalentes. 

En el otro extremo de la meseta intermedia de la 

curva ETVs.T, es decir, en la transición corres

pondiente al mecanismo de propagación de la frac

tura el incremento de energía con la temperatura, 

no tiene las mismos causas en la probeta Charpy V 

y enla KCU. La Fig. 4(b) muestra como para la pro

beta Charpy V la energía E
1 

crece a partir de 40ºC 

mientras que se mantiene constante hasta los 1 OOºC 

en la probeta KCU. En los dos tipos de ensayo, las 

energías E
11 

y sólo son medibles a partir de 

los 100ºC (no se realizaron ensayos a 60º y 80ºC), 

por lo que el incremento de energía ~ en la pro

beta Charpy V a 40ºC sólo es debido a la contri

bución de E
1

. La Fig. 5 muestra que a esta tempe

ratura tiene también lugar en el ensayo Charpy un 

aumento en Pmax, este hecho ha sido explicado an

teriormente como resultado de la generalización 

de la plastificación a la sección mayor de la pro
beta (7), lo que se refleja en un aumento de la 

energía E1 . Como ya se ha indicado anteriormente, 

la mayor profundidad de la entalla en el caso de 

la probeta KCU evita este fenómeno por lo que E
1 

se mantiene constante y, por tanto, también lo 

hace ~ hasta una temperatura entre 60º y 1 OOºC 

en que realmente se inicia la propagación dúctil 

de la grieta y aparecen las energias y E I 
II • 

Queda por tanto claro, que la temperatura T in-
w 

dicada en el ensayo Charpy V no es realmente la 

correspondiente a la transición de propagación de 

fractura, pero que ésta si queda bien marcada en 

el ensayo KCU. 

El valor de Vf obtenido en este trabajo guarda un 

excelente acuerdo con los encontrado por otros 

muchos anteriores (10,11,13) en los aceros eutec

toides de perlita fina. Este acuerdo también se 

extiende a la invariancia de v-f con la temperatu

ra, o dicho de otra forma, a que la fractura por 

clivaje de estos aceros microaleados está contro

lada por la propagación de la grieta y no por su 

nucleación. Aunque no se ha podido determinar cual 

es el constituyente microestructural en el que se 

nuclea la grieta inicial, tampoco se ha encontrado 

en ninguna de estas probetas la presencia de inclu

siones en la zona de inicio de fractura. Además el 

examen metalográfico de secciones transversales a 

la fractura no muestra la presencia de inclusiones 

fracturadas, aunque si decohesionadas de la matriz. 

Al haberse hallado en estas secciones grietas no 

propagadas, tanto en granos de ferrita como en co

lonias de perlita no es posible determinar en cuál 

de ellas se ha nucleado la grieta inicial. 
La solución por elementos finitos a la distribución 

de esfuerzos en el fondo de una entalla muestra 

la existencia de un máximo a una cierta distancia 

del borde. Al aumentar el esfuerzo aplicado, este 

máximo aumenta y se aleja del borde. 

Tal y como predice la teoria en las fracturas por 

clivaje controladas por la propagación, es decir, 

con~ constante al variar tanto T como '-, la 

iniciación de la fractura debiera tener lugar pa

ra Gí . Posibles desviaciones de este punto de-max 
bieran ser de tipo estadÍstico segÚn que el cons-

tituyente más débil (weakest-link) en el que se 

inicie la fractura esté situado a derecha o iz

quierda, pero siempre cercano, de V max· 

En nuestro trabajo se ha encontrado que en todos 

los casos el lugar de iniciación de la fractura 

se halla situado a la izquierda, o sea a distancias 

menores, de G' . Este hecho ha sido también de-max 
tectado por otros autores (13), siempre que, como 

en nuestro caso, el lugar de nucleación de la frac

tura no coincida con una inclusión. Como la defor

mación aumenta con la proximidad al borde de la 

entalla, ello parece indicar que para que se nu

clee y propague una grieta es necesario, además 

de haber alcanzado un cierto valor de intensifica

ción de esfuerzos Q, la existencia de una deforma

ción mínima é., . Por tanto, la condición de nuclea

ción y propagación de grietas frágiles parece ser 

doble: la consecución en un punto cercano al borde 

de dos valores críticos de E: y V. En zonas muy 

cercanas al borde, la deformación es muy elevada, 

pero las grietas que se pudiesen nuclear no se 

propagan pues el valor de e-existente en esa zona 

es inferior al necesario. A la derecha de u , max 
no es posible la nucleación de grietas por el es-

caso valor de é . 

5. OJNCLUSIONES 

Del trabajo realizado se pueden sacar las siguien

tes conclusiones: 

1.- El ensayo de impacto instrumentado proporcio

na información más completa y valiosa ~n los 
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ensayos Charpy V y KCU, permitiendo valorar 

mejor la participación de los distintos meca

nismos de fractura y rotura final. 

2.- El ensayo de impacto instrumentado es utili

zable corno un ensayo de flexión dinámica, 

permitiendo la determinación de parámetros 

como esfuerzo de fractura por clivaje~. 

3.- Los aceros microaleados para forja poseen 

una Cíf (1750 MPa) relativamente elevada y si

milar a la que presentan los aceros perlÍti

cos. 

4.- La nucleación y propagación de la rotura frá

gil en piezas entalladas, depende de la con

secución en alguna zona cercana al borde de 

entalla de valores críticos de E:. y v simultá

neamente. 
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DETERMINATION DU F ACTEUR D'INTENSITE DE CONTRAINTE A 
L'ARRET DE FISSURE DE PIECES FORGEES EN ACIER 16MND5 A 

PARTIR DE LA PROCEDURE ASTM. 
COMPARAISON AVEC LES VALEURS ISSUES D'ESSAIS DE CHOC 

THERMIQUE OU PREVUES PAR LE CODE RCC-M. 

J.M. FRUND - M. BETHMONT 
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DIRECTION DES ETUDES ET RECHERCHES 

Département Etude des Matériaux 
Les Renardieres, Route de Sens 

77250 MORET-SUR-LOING; FRANCE 

Résumé: Dans le cadre de I'analyse du risque de rupture brutale, en situations accidentelles, des cuves de 
centrales REP, une étude du concept d'arret de fissure est en cours. Le premier objectif, de cette étude, est 
I'évaluation des valeurs de ténacité Kla caractéristiques de I'arret de fissure a partir d'expériences sur des 
éprouvettes de taille réduite. Des essais, sur une piece forgée en acier 16MND5, ont été effectués 
conformément a deux méthodes expérimentales, !'une préconisée par I'ASTM, l'autre mise au point a 
l'Ecole des Mines de Paris. La premiere méthode consiste a utiliser un chargement mécanique sur des 
éprouvettes maintenues a température horno gene, la seconde est basée sur un chargement thermique. Les 
essais effectués ont montré les Iimitations de la procédure expérimentale ASTM. Les différentes valeurs de 
ténacité a I'arret obtenues ont ensuite été analysées et comparées, entre elles, et avec celles proposées dans 
le code RCC-M. Les valeurs obtenues par la méthode ASTM sont supérieures aux valeurs Kla déterminées 
a partir d'essais basés sur un chargement thermique. Ces dernieres sont en bon accord avec les valeurs 
proposées dans le code RCC-M. 

Abstract: As part of the analysis of the risk of fast fracture of PWR vessels, in emergency conditions, a 
crack arrest study is under way.The first objective of this study is to evaluate the toughness which 
caracterizes crack arrest through tests on reduced-size specimens. Sorne tests on a forging steel (A508 c1.3) 
were conducted in conformity with two experimental methods, one is recommended by the ASTM, the 
other has been perfected by the Eco le des Mines de Paris. The first method consists in using a mechanical 
loading on specimens kept under a homogeneous temperature, the second one is based on a thermal 
loading. The conducted tests proved the limitation of the ASTM experimental procedure. The various arrest 
toughness values which were obtained were then analysed and compared, between each others, and with 
values proposed by RCC-M code. The values obtained from ASTM method are superior to Kia values 
determined from tests based on thermalloading. The latter correspond to the values given in RCC-M code. 

JNTRODUCIION 

Dans le cadre de I'analyse du risque de rupture brutale, en situations accidentelles, des cuves de 
centrales REP, une étude du concept d'arret de fissure est en cours a Electricité de France. 

L'arret de fissure peut etre étudié a partir de I'approche classique de la mécanique de la rupture. On 
doit évaluer un critere caractéristique du matériau appelé "facteur d'intensité de contrainte a I'arret de 

fissure" (l<¡a). Ainsi, l'objectif de cette étude est l'évaluation des valeurs de ténacité Kia a partir 

d'expériences sur des éprouvettes de taille réduite. 

La détermination de Fía fait l'objet d'une norme ASTM. La méthode préconisée consiste a utiliser un 

chargement mécanique a déplacements imposés sur des éprouvettes, de taille réduite, maintenues a une 
température homogene. Dans ce cas, le facteur d'intensité de contrainte appliqué par le chargement 
extérieur diminue au cours de la propagation de la fissure préalablement amorcée, ainsi, I'arret de la fissl.!!'.<::: 
peut etre observé. 

273 
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Un autre type d'essai est basé sur l'application d'un 
choc thermique sur une éprouvette; l'arret de la fissure est 
alors possible grace a l'augmentation de la ténacité au fur et 
a mesure que la fissure se propage. Dans ce cadre, l'Ecole 
des Mines de Paris a développé une méthode d'essai 
originale et des résultats sont disponibles. 

L'objet de cette étude est d'analyser et de comparer 
ces deux méthodes de détermination de Kia. La méthode de 
chocs thermiques ayant été largement décrite en [1-3], seuls 
les príncipes en seront rappelés. 

Plus particulierement, on comparera les résultats 
obtenus par les deux méthodes. De plus, on vérifiera la 
validité des valeurs de référence actuellement proposées 
dans le code RCC-M. Afin d'argumenter la discussion, la 
méthode d'essai, source de la détermínation de la courbe du 
code RCC-M, sera présentée de fac,:on sommaire. 

MAIERIAU ETUDIE 

Le matériau étudié est un acier faiblement allié de la 
nuance A508 classe 3 provenant d'une piece forgée. 

A l'exceptíon des éprouvettes des essais de choc 
thermique, toutes les autres éprouvettes ont été prélevées en 
périphérie dans l'épaisseur de la piece forgée. 

La température RTNDT a été déterminée selon la 

méthode décrite dans le RCC-M (procédure MC 1240). 
Cette détermination est basée sur des essais de résilience 
(éprouvettes KV) et des essais PELLINI (éprouvettes P3). 
On obtient: 

LES ESSAIS ISOTHERMES 

La procédure d'essai utilisée est celle préconisée par 
la norme A.S.T.M. 1221 (88) pour mesurer la ténacité a 
l'arret Kia d'aciers ferritiques [4]. Les essais ont été 

effectués, a notre demande, a l'IRSID a Saint-Germain en 
Laye. 

Le chargement est effectué par enfoncement quasi
statique d'un coin entre deux contre-coins qui s'appuient 
sur une éprouvette C.C.A. (figure 1). L'ouverture des 
levres de l'entaille est augmentée jusqu'au déclenchement 
d'un saut de fissure (figure 2). Ce systeme rigíde permet de 
limiter les échanges d'énergie entre l'échantillon et la 
machine durant la phase de propagation [2, 4-9]. 
La figure 2 représente un schéma du dispositif qui est 
constitué: 

- du coin et du contre-coin, 
- d'un systeme de refroidissement composé de 

deux plaques de cuivre, parcourues par une circulation 
d'azote liquide, 

- d'une plaque de maintien qui facilite 
I'extraction du coin, 

- d'une enclume sur laquelle repose 
l'éprouvette et les refroidisseurs. 

L'ensemble de ce dispositif est placé sur une machine 
de traction électro-mécanique de 150 kN. Les frottements 
sont diminués au niveau des plaques du refroidisseur du 
coin et des contre-coins par un graissage des surfaces en 
contact. 

w :200 

57 

o 

" N 

\ BN 

lJ 
Entaille latérale 

r = 0.1 
-~--

Figure 1: Géométrie de l'éprouvette C. C.A .. 

La géométrie des éprouvettes est proposée par 
l'A.S.T.M. (C.C.A.) (figure 1). La dimension 
caractéristique notée W a été fixée a 200 mm. 

Afin d'obtenir des amorc,:ages fragiles en clivagt dans 
tout le domaine de température exploré et des propagations 
de fissure d'une longueur suffisante, la zone en pointe 
d'entaille est fragilisée par un point de soudure. On 
controle ainsi l'énergie élastique stockée dans l'éprouvette 
[4-6]. 

Les éprouvettes ont été réalisées a l'IRSID. La zone 
fragilisée obtenue a un diametre d'environ 15 mm et 
présente une forme de diabolo. La dureté est comprise entre 
320 et 460 HV dans toute l'épaisseur. 

Chaque éprouvette présente une face plane ou sont 
collées des jauges. L'autre comporte une entaille latérale 
afin de guider la fissure durant sa propagation (figure 1). 
La température de l'éprouvette est mesurée au niveau du 
point de soudure avec deux thermocouples. 

Le dispositif de chargement ne permet pas d'avoir 
acces aux charges appliquées a l'éprouvette. Ceci est di.i 
aux phénomenes de frottement non maitrisés entre le coin et 
les contre-coins. Ainsi, pour dépouiller J'essai, nous 
devons utiliser le déplacement des levres de l'entaille de 
l'éprouvette. L'ouverture d de l'échantillon est mesurée a 
0,25 w de la lígne de chargement a l'aide d'un ca¡:.>::: .• - a 
lames. Un second capteur a lames suit l'évolution de 
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l'écartement des contre-coins. Cette mesure est destinée a 
mettre en évidence d'éventuels phénomenes parasites lors 
du chargement. 

plaque de maintien lT traverse mobile 

\ 
éprauvette 

Figure 2: Príncipe et schéma d'ensemble du dispositif de 
chargement. 

Les résultats des essais ont été interprétés selon la 
procédure décrite en [5]. . 
L'A.S.T.M. préconise, pour le dépouillement des essrus, 
une approche statique simplifiée introduite par CROSLEY 
et RIPLING [10, 11]. Elle consiste a évaluer Kia a partir 
de la longueur de fissure a l'arret, af, et du chargement 
critique o. Ces grandeurs sont mesurées apres la phase de 
propagation. 

Les valeurs du facteur d'intensité de contrainte K 
sont obtenues d'apres la formule : 

E ~ K =-(o) f(aJW) --.¡w Bn 
(en MPa-{ill) 

ou: 
8 : déplacement des levres de l'entaille a 0,25W de la ligne 

de chargement oaO a l'amon;age, oaf a l'arret), 
E: module d'Young; W est la dimension caractéristique et 
B est l'épaisseur de l'éprouvette, 
a : longueur de la fissure initiale (aO) ou a I'arret (al), (af est 
mesurée apres rupture de l'éprouvette). 

Bn : l'épaisseur minimale de l'éprouvette dans le plan de la 
fissure. 

15 éprouvettes ont été testées a des températures 
variant entre -60°C et 0°C. Les résultats des essais sont 
donnés dans le tableau 2. Tous les essais respectent les 
conditions de validité imposées par la norme A.S.T.M .. 

Plusieurs difficultés ont été rencontrées aux cours des 
expériences: 

- aux plus basses températures (essais P8, T6, 
P2, P7 et P5), des bifurcations de fissures en deux 
branches se produisirent. Pour le dépouillement il a été 
considéré la branche la plus longue. Ce comportement 
semble inhérent a l'acier testé aux températures 
inférieures ou égales a -40°C. 
Un approfondissement de l'entaille latérale a permis de 
remédier a cette difficulté; 

- pour les premiers essais réalisés a 0°C ainsi 
que l'essai effectué sur l'éprouvette P4 a la tempémture de -
20°C, la fissure s'est arretée en atteignant le métal de base, 
juste a la sortie de la zone fragilisée. Ces essais ne peuvent 
done pas etre considérés comme valides. L'augmentation 
du rayon en fond d'entaille jusqu'a 1 rr:::n, atin 
d'augmenter le chargement initial, a permis de résoudre ce 
probleme (essai Tl). 

REPI'RE 1" "o "f "[-"o d"o d"f K o Ka 
("C) (mm) (mm) 

(mm) 
(mm) (mm) MJ>¡¡{; MJ>a{; 

T2 -62 64,'ID 121.?0 57 O, SO 0,94 HI3,89 65.71 

pg -62 64,?0 1!3,?0 49 O, SO 1,02 Hl3,89 77.1A 

17 -63 64,?0 HJ7,?0 43 0.75 O,!il so. m 66.68 

T6 -40 64,?0 HIT, ?O 43 1,15 1,22 132.74 97,81 

P2 -40 64,?0 112. ?O 4& 1.41 1,43 162,76 1(9,3 

-1-
P7 -40 64,?0 121,?0 57 1.00 1,13 129,62 8:421 

P3 -20 76,7 129,?0 53 0,% 1,10 104,19 73,62 

P5 -20 75,7 l31,?0 56 1,40 1,42 154,06 93,0C 

PI -21 64,?0 76,70 12 1,29 1.39 154.!!2 151,7 

T4 -20 64,?0 145,?0 81 1,97 2,00 236,44 111.2 

P4 -20 64,'ID (i},70 5 2,02 2,02 242.44 233.2 

P6 o 64,?0 75,70 11 2,j} 2,j} 300.06 275.1 

T5 o 64,?0 TI 12,3 2.25 2,25 2?0.04 2A5.~ 

TI o 64,70 75,70 ll 2.14 2.16 256.84 7r/,7 

TI o 64,?0 141,?0 TI 2,89 :z.w 346,&5 174,7 

Tableau 2: Résultats des essais selon I'ASTM. 
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La figure 3 présente les vanatwns du facteur 
d'intensíté de contraínte a l'arret (Kla) en fonction de la 
température. 

LES ESSAJS ANISOTHERMES 

Une installation d'essai a été développée a l'Ecole des 
Mines de París. Elle consiste a utiliser un disque ou un 
cylindre contenant une fissure initiale longitudinale en 
surface exteme. On plonge cette éprouvette dans !'azote 
liquide et l'on chauffe a l'aide d'un inducteur sa surface 
interne (figure 4). Il s'établit alors un gradient de 
température dans l'épaisseur de l'éprouvette qui génere un 
champ de contrainte tendant a ouvrir la fissure [1- 3, 7). 

Lorsque la valeur de la ténacité Kic est atteinte, 
l'amor~age de la fissure survient. Plusieurs effets viennent 
alors s'opposer a son avancée jusqu'a l'arreter: 

- la valeur de K apres avoir augmenté se 
stabilise puis décroít (calculs statiques) (figure 5), 

- le taux d'énergie dissipée par plasticité en 
pointe de fissure augmente car la fissure rencontre sur sa 
trajectoire des zones de plus en plus chaudes (figure 5). 

300 

u•~! 

.. , =-250 

200 

50 ~ 

-70 -60 -50 -40 -30 -20 _,o 1 o 
Tempfna!ure (an ~q 

Figure 3: Variation du facteur d'intensité de contrainte a 
l'arret de fissure en fonction de la température 
(essais selon l'ASTM). 

050 

Figure 4 : Conditions expérimentales de l'essai de choc 
therrnique a l'Ecole des Mines de París. 
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Figure 5: Variations du facteur d'intensité de contrainte et 
de la température en fonction de l'épaisseur de l'éprouvette. 

Trois essais sur cylindre (hauteur 220 mm) et deux 
essais sur disque (hauteur 20 mm) ont été effr:ctués ii. 
l'Ecole des Mines. Le tableau 3 rassemble les résultats 
obtenus (les températures de référence sont mesurées en 
fond de fissure). 

Les éprouvettes Al, A2 et Dl (cylindre) ont été 
prélevées dans le meme plan que les éprouvettes C.C.A., 
mais, en revanche, les sens de sollicitation et de 
propagation sont quelconques. Le taux de corroyage étant 
identique pour le sens radial et circonférentiel, il nous est 
impossible de retrouver les axes de sollicitation et de 
propagation. L'identité inclusionnaire des sens radial et 
circonférentiel nous perrnet de considérer le plan constitué 
par ces deux axes comme isotrope. 

Entaille ou Terrpérature a Ka 

fissure ~~;~~ (en HPa~) 

Cylindre Entaille ll 75 

A2 Cylindre Entaille -13 54, 6 

Cylindre Entaille -74 32,3 

D2A Disque Entaille -36 51,2 

D2B Disque Fissure -53 45, 1 

Tableau 3: Essai de choc therrnique: valeur des facteurs 
d'intensité de contrainte a l'arrét de fissure. 

Les éprouvettes D2A et D2B (disque) ont été 
prélevées suivant des axes de sollicitation et de propagation 
identiques aux éprouvettes C.C.A.. 

Seule l'éprouvette D2B a été préalablemf"nt 
préfissurée par fatigue. 

LES DONNEES DU CODE RCCM 

Le code RCC-M (annexe ZG) a repris a son compte 
la courbe de référence du code A.S.M.E .. Il est ím¡; .... rtant 
de noter que cette demiere a été déterrninée a partir d'essais 
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de traction sur larges plaques dans lesquelles un gradient de 
température est imposé (figure 6). Avec cette configuration, 
la fissure s'amorce dans un matériau plus froid done plus 
fragile et se propage vers une zone plus chaude de 
meilleure ténacité [7]. 

L'analyse effectuée afin de déterminer la courbe 
référence est une analyse statique. 

COMPARAISON DES YALEURS DE TENACIIE 
A L' ARRET OBIENUES PAR L E S 
DIFFERENTS TYPES D'ESSAI 

La figure 7 rassemble sous la forme de courbes "Kla; 

T- RTNnT" (T : température) les différents résultats 

obtenus par les essais isothermes (norme A.S.T.M.) et 
chargement thermique, et les compare avec la courbe 
référence du code RCC-M. 

Entaille 

///// 
a 

Figure 6: Description de l'essai d'arret de fissures sur 
larges plaques soumises a un gradient thermique [7]. 
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Figure 7 

Deux populations de résultats apparaissent bien 
distinctes; une population composée des résultats d'essais 
isothermes, une autre, composée des résultats d'essais avec 
gradient de température. Plusieurs points peuvent expliquer 
cette dualité. 

Ditférence de méthodolo¡¡íe ? 

Les essais isothermes présentent déux 
limitations importantes. En effet, pour obtenir un amorpge 
par clivage une modification métallurgique locale de 
matériau est nécessaire. Le dépot d'un point de soudure 
introduit des contraintes résiduelles dont l'influence 
ultérieure sur le comportement d'une fissure n'est pas 
connue. Par ailleurs, le chargement n'est pas correctement 
contrOlé. M. DI FANT [2] a mis en évidence un 
enfoncement supplémentaire du coin apres l'amor'rage. 
L'amplitude des perturbations qui en résultent n'est pas 
connue. 

Dans l'expérience de choc therrnique, les conditions 
de chargement sont maitrisées pendant la phase de 
propagation. En effet, les gradients therrniques intmdtúts 
dans l'éprouvette n'évoluent que tres peu pendant les 100 
ms que dure le saut de fissure. 

Etfet d'échelle ? 

Un effet d'échelle (les éprouvettes Al, 
A2 et DI ont une épaisseur de 220 mm) peut diffici;ement 
expliquer la différence entre les résultats des différentes 
méthodes, puisque les éprouvettes D2A et D2B ont une 
épaisseur de 20 mm (valeur identique aux éprouvettes 
C. C.A.). 

Etfet d'orientation des éurouvettes ? 

La différence d'orientation des 
éprouvettes Al, A2 et Dl avec les éprouvettes C.C.A. 
n'explique pas la différence entre les deux types cfessais 
(les éprouvettes D2A et D2B ont la meme orientation que 
les éprouvettes C.C.A.). 

Raisons mécaniques ? 

Le point, sans doute le plus important, 
est la différence des situations physiques correspondant 
aux différentes expériences. Les essais isothermes sont 
basés sur un chargement purement mécanique (a 
déplacements imposés) avec diminution du facteur 
d'intensité de contrainte au cours de la propagation d'une 
fissure préalablement amorcée, alors que les essais de type 
choc thermique sont basés sur un chargement thermique 
avec une ténacité croissante au cours de la propagation. Les 
essais type A.S.M.E. présentent, a la fois, un chargement 
mécanique (mais a effort imposé) et un chargement 
therrnique. 
Ainsi, nous pouvons remarquer la proximité des nSsultats 
obtenus par chargement thermique. 
D'autre part, il est important de noter que les valeurs du 
code RCC-M sont des valeurs réalistes; elles ne 
pas de marge de sureté. 
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Résultats de la littérarure 

Il est a noter qu'une comparaison 
identique sur un acier E36 [2] n'a pas permis de dissocier 
deux populations. Mais, cette étude ne comportait que deux 
résultats expérimentaux issus d'essais de choc 

lmaorrance des e.ffets d.vnamiques 

Les expériences ont été interprétées a 
l'aide d'une approche statique négligeant les forces 
d'inertie dans l'analyse mécanique. Les vitesses de fissures 
mesurées aux températures de -60°C et -40°C 
(respectivement 762 et 670 m/s) sont loin d'étre 
négligeables devant la célérité des ondes transversales 
(2600 m/s). A priori, une analyse dynamique serait justifiée 
mais des études ont montré que , d'une part il est possible 
de réduire cet effet dynamique en changeant la géométrie 
des éprouvettes C.C.A. [12], d'autre part, il apparait que 
I'analyse statique se révele toujours conservative [2]. 

Les différents aspects développés dans ce chapítre 
feront l'objet d'investigations ultérieures, en particulier, a 
partir d'une recherche bibliographique. 

CONCLUSIONS 

Dans le cadre de l'analyse du risque de 
brutale des cuves REP, une étude en terme 
fissure est en cours. 

Une premiere de cette étude est d'évaluer un critere 
caractéristique du matériau "facteur d'intensité de 
contrainte a l'arrét de fissure". 

Dans le cas de l'acier A508 des essais ont été effectués 
selon la méthode préconisée par l'ASTM. Les résultats ont 
été comparés avec ceux de l'Ecole des Mines de París 
obtenus a partir d'essais de type choc thermique. 

Les essais ont été effectués et ont montré 
expérimental, défini par la norme 
relativement aisé de mise en oeuvre. L'analyse 
expériences ne comporte pas de difficultés 

Cependant, cette méthode 
deux limitations importantes : 

- le dépot d'un point de soudure en fond 
d'entaille introduit des contraintes résiduelles, 

- il apparait que le chargement a déplacements 
imposés ne peut pas etre correctement controlé. 

Les valeurs obtenues par la méthode ASTM sont 
supérieures a celles qui ont été obtenues par choc 
thermique. Des hypotheses sont suggérées pour interpréter 
cette différence; la validité de ces hypotheses nécessitera 
des compléments d'études bibliographiques et 
expérimentales. 

On constate, d'autre part, que les valeurs provenant 
des essais de chocs thermiques sont les seules qui soient en 

accord avec cenes que propose le code RCC-M: les valeurs 
déduites des essais ASTM apparaissent trop "optimistes". 
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EMISION ACUSTICA EN CORROSION BAJO TENSION 
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Resumen. En este trabajo describimos una instalación de medida de pulsos de 
emisión acústica basada en el registro de la forma de onda de los mismos, y 
presentamos los primeros resultados obtenidos con ella. Se ha estudiado el proceso 
de corrosión bajo tensión en probetas con roturas transgranular e intergranular. Tras 
descartar señales consideradas como ruido, se analiza la evolución del número de 
pulsos de EA frente al tiempo, lo que permite visualizar, entre otras cosas, los 
tiempos de incubación de algunos procesos. Se obtiene el espectro y la energía de los 
pulsos, su distribución estadística y temporal, y la correlación entre la energía de 
los pulsos y la velocidad de emisión. 

Abstract. An acoustic emission set-up based on the burst wave form recording is 
described in this paper, and the first results obtained are showed. The stress 
corrosion cracking process is studied on probes whith transgranular and 
intergranular cracking. Those signals wich can be considered as noise have been 
removed, and then the number of AE burst versus time has been analyzed, which 
allows to show the initiation period in sorne processes. The spectrum and energy of 
bursts, their statistical and time distribution, and the correlation between burst 
energy and burst rate are obtained. 
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1. INTRODUCCION 

La técnica de detección de los pulsos de 
Emisión Acústica (EA) se emplea de forma 
generalizada en el estudio de los diferentes 
procesos de fractura [1-3] y particularmente 
en el de corrosión bajo tensión [4-6]. 

caracterización a través de un osciloscopio 
digital conectado a un ordenador. La elevada 
velocidad de muestreo posibilita un análisis 
detallado de la forma de onda, permitiendo 
medir parámetros como el espectro y la 
energía del pulso y su distribución temporal y· 
estadística. 

Entre sus ventajas está el seguimiento en 
tiempo real de la evolución de las fisuras, 
aspecto especialmente interesante cuando 
aparecen tiempos de incubación en el inicio 
de la propagación y otros fenómenos que no 
permiten hacer la hipótesis de propagación a 
velocidad constante. 

En este trabajo presentamos una instalación 
para la medida de los pulsos de EA y su 

El conjunto de información así obtenido 
aporta datos complementarios a los 
proporcionados por otras técnicas para 
intentar caracterizar algunos mecanismos de 
fractura. 

2. INST ALACION DE EA 

En la figura 1 se muestra el esquema de 
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nuestra instalación, recientemente 
marcha. 

en 

Los pulsos de EA son detectados a de 
los sensores de Physical Acoustics 
Corporation (P .A.C.), modelo R15 con 
frecuencia de resonancia de 150 y 
modelo 89208 de banda ancha en el rango 1 00 
kHz a 1 MHz. 

El sensor está conectado a un 
preamplificador P.A.C. modelo í220A con una 
ganancia ajustable de 40 ó 60 dB y 
de un filtro para eliminar frecuencias por 
debajo de 1 00 kHz. 

Una característica relevante de esta 
instalación es el empleo de un 
digital, modelo H.P. 54502A, que ra la 
forma de onda de los de EA y los envía 
a un ordenador para su almacenamiento. Una 
vez finalizado el ensayo se procede al 
análisis de esta lo cual se 
ha diseñado el software así como 
para la adquisición de los datos. 

Con objeto de aumentar el rango de 
amplitudes detectadas y mantener una 
resolución apropiada se utilizan los dos 
canales disponibles en el osciloscopio, con 
una relación de amplificación de 20 entre 
ambos. Al analizar la señal se toman los 
datos a partir del canal más am 
mientras no esté y por el otro canal 
en caso contrario. 

En una muestra típica la ventana de 
digitalización del osci co 

Fig. 1. Esquema de la instalación de EA. 

400 ¡1s co 2000 puntos por canal. La 
transferencia de estos datos al ordenador 

unos 0.3 s, por lo que si dos o más 
consecutivos son emitidos durante ese 

tiempo sólo podremos recoger la forma de 
onda del mero. Para contabilizar estos 

no detectados por el osciloscopio se 
un contador universal H.P. 53168 

tambié conectado al ordenador. Esta 
situación es poco frecuente, por lo que 

de una muestra estadística muy 
las formas de onda. 

Para tener el mismo nivel de disparo de 
osci y contador y evitar que una 
diferencia en este nivel se traduzca en una 
detección de diferente número de pulsos, se 
utiliza un de pulsos HAMEG HM8035 
que transforma los pulsos de EA que superan 
cierto en pulsos rectangulares de 

itud y anchura fijas, que actúan como 
señal de en ambos medidores. Este 
acondicionamiento de señal, transformando el 

anal en un pulso digital 
que el contador no se 

varias veces por cada pulso de EA, 
dada la irregularidad de los mismos, ya que 
se para el pulso rectangular una anchura 
varias veces al tiempo de caída 
característico de los pulsos de EA. 

Como el nivel de disparo del generador de 
pulsos es el control se realiza mediante 
la variación de la amplificación de la señal 
de e para lo cual se utiliza un 
amplificador P nceton Applied Research 
modelo 113. Esta amplificación se ha elegido 
de forma que el se produce cuando la 
señal de EA supera el doble del nivel medio de 
la envolvente del ruido de fondo. 

3. MATERIAL Y ENSA VOS 

Para co las posibilidades de la 
de EA con la implementación que se 

acaba de describir se han realizado ensayos 
de corrosión bajo tensión a deformación 
constante sobre dos probetas DCB (Double 
Cantilever de acero de baja aleación, 
AISI 4140, co siguiente composición, 

de peso: 

C Mn Si P S Cr Ni 
0.39 0.73 0.27 0.012 0.005 1.15 0.14 
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Mo Cu Sn Al Ti As 
0.23 0.25 0.028 0.015 0.002 0.024 

Las dimensiones de la probeta en mm son 
76.3 x 29.8 x i 0.13, con una entalla 
longitudinal que reduce el espesor a 7.46 mm. 
El ambiente agresivo utilizado ha sido una 
disolución al 3.5% en peso de NaCI en agua 
destilada. 

Una de las probetas, que llamaremos 1, sufrió 
un tratamiento térmico de temple en aceite, 
con lo que se obtuvo una microestructura de 
martensita, cuya rotura por CBT es 
intergranular, y el factor crítico de 
intensidad de tensiones medido en ella es 
K1scc=11 Mpa m112 . La otra probeta, que 
llamaremos 2, fue normalizada, obteniéndose 
una microestructura de bainita, con rotura 
por CBT transgranular por semiclivage y 
K1scc=62 Mpa m112. 

El factor de intensidad de tensiones aplicado 
a la probeta para la realización de los 
ensayos se controló midiendo con un 
extensómetro COD 2670-112 de lnstron, el 
desplazamiento o producido por la carga, y 
utilizando [7] la relación: 

K
1 

= B3/((a+a 0 )a1 

B = 646 MPa m 

(1) 

En ella a representa la longitud de fisura 
medida desde la línea de carga, y a 0 la 
distancia entre la línea de carga y la línea en 
la que se mide o. 

En los ensayos con la probeta 1 el valor 
inicial de K1 fue aproximadamente igual a 2.5 
K 1scc. y con la probeta 2 fue 1.3 K 1scc· 

Una vez aplicada la carga se sumerge la 
probeta en el ambiente agresivo, dejando al 
aire la cara normal a la dirección de 
propagación de la fisura que no está 
entallada. En esta cara se coloca el sensor de 
EA interponiendo un de acoplamiento de 
ultrasonidos Inmediatamente ués se 
ejecuta el programa diseñado para la 
recogida de datos. 

4. RESULTADOS 

Entre los pulsos almacenados hay algunos que 
no han sido producidos por emisión acústica 
sino por interferencias electromagnéticas o 
por vibraciones. La de ellos son picos 
de voltaje aislados de duración muy corta, y 
suelen ucirse en ráfagas. Son muy ~ 

habituales en las medidas de EA y 
difícilmente evitables [1], pero fácilmente 
distinguibles al presentar un aspecto muy 
diferente del de los pulsos de EA. Por ello, el 
primer paso en el procesado de los datos ha 
sido visualizar uno por uno todos los pulsos 
almacenados y separar los que son 
considerados como ruido, así como 
descontarlos del número de pulsos 
acumulados por el contador. 

Como el contador puede detectar varios 
pulsos por cada uno que digitaliza el 
osciloscopio no se conoce la forma de todos 
los pulsos contados. El criterio que se ha 
seguido ha sido descontar todos aquellos 
pulsos detectados por el contador durante la 
digitalización de un pulso falso por el 
osciloscopio Así algunos pulsos falsos 
pueden ser contados como auténticos y 
viceversa, pero estadísticamente el 
procedimiento puede considerarse 
satisfactor o. 

Un primer resultado es el número de pulsos 
contados en función del tiempo de ensayo, 
N(t). En la figura 2 se representa para tres 
ensayos realizados con la probeta 2. Puede 
apreciarse que estas gráficas están formadas 
por rampas de pendiente grande alternadas 
con rampas más horizontales, lo cual indica 
que durante el ensayo hay fases alternadas de 
mayor y menor velocidad de propagación, 
hasta que la fisura se detiene 
definitivamente. La representación de N(t) 
nos aporta una idea cualitativa de la 
evolución de a, a pesar de que no está bien 
determinada la relación entre ambas 
magnitudes. 

La propagación de la fisura en la probeta 1 
(con rotura IG) resulta cualitativamente 
distinta que en la probeta 2, según la 

duración total 
La gráfica 
pendiente 
de incubación, 
la fisura. 

de N(t). En lugar la 
del proceso es mucho menor. 

una rampa inicial de 
que corresponde al período 

durante el cual apenas avanza 
A cont nuación aumenta 
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bruscamente la 
progresivamente hasta 
proceso. La última 
bien a la función 

y va disminuyendo 
que se detiene el 

de la curva se ajusta 

N(t)=N· (1-e -(t-t')lt) 

siendo N·, 't y t' de ajuste. Ello 
se puede apreciar en la ura 3, en la que se 
representa N ·-N(t) en escala arítmica 
con un valor adecuado de W, y gran de 
la gráfica es una recta. También se observa 
claramente en esta representación que el 
proceso se det ene bruscamente 
(aproximadamente en t=1 0000 s) 

Como muestra de la resolución ral 
alcanzada por la técnica de EA en el análisis 
de la propagación de una se representa 
en la figura 4 una iación de N(t) en el 
momento en que finaliza el de 
incubación. Dicho ser medido de 
forma precisa mediante esta técnica. Se 
aprecia la existencia de una zo a de 
transición entre la e bación y la 
propagación, que tal vez esté relacionada con 
la rotura de la capa 

En la 5 se muestran a modo de 
dos pulsos de EA El de la parte 
superior tiene la forma de la 
de ellos, aunque la varía mucho de 
unos a otros. La cola de su envolvente es 
aproximadamente , y el de 
caída es en Esto 
podría deberse a 
de un pulso esté 
la reverberación 
probeta, lo cual 
probeta y del coeficiente de absorción de sus 
paredes, que son casi constantes. 

El pulso mostrado en la 
figura 5 tiene una banda estrecha 
centrada en torno a los 150 n se 
aprecia en su espectro de energía, 
representado en la figura 6, que se ha 
obtenido elevando al cuadrado el módulo de la 
transformada de Fourier. Esto es otra 
ventaja de la de los de 
EA, ya que el análisis en frecuencia podría 
usarse para clasif carlas y quizá 
identificarlos con dist ntos procesos 
microscópicos. 

Una magnitud importante en EA es la energía 
de los pulsos, u, puesto que proviene de la 
energía elástica liberada durante el avance 
de la fisura. La energía de la señal eléctrica 
originada en el sensor es 

Fig. 2. Número de pulsos acumulados durante 
tres ensayos realizados con la probeta 2. 

. 3. Decaimiento exponencial de la 
actividad acústica. 

600 

t, segundos 
seo 1000 

Fig. 4. Detalle de N(t) en donde se observa la 
transición entre incubación y propagación. 
Corresponde al mismo ensayo que la figura 3. 
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(3) 

siendo V el voltaje en cada instante. Esta 
energía eléctrica es un porcentaje 
desconocido de la energía total de la onda 
elástica, porque se desconoce la sección 
eficaz del sensor, así como la absorción en la 
probeta y el coeficiente de reflexión de sus 
paredes en contacto con el ambiente agresivo. 
Por ello el cálculo de la energía de un pulso 
se ha realizado en unidades arbitrarias, 
consistiendo simplemente en el sumatorio de 
V2 extendido a los 2000 puntos que digitaliza 
el osciloscopio, que siempre han 
correspondido a una ventana de tiempo de 400 
)lS. A este valor se le resta la energía 
calculada para el ruido de fondo, que 
previamente fue digitalizado y que no 
proviene de emisión acústica. 

La energía de los pulsos de EA detectados 
durante un ensayo varía enormemente de unos 
a otros. Por ello, para caracterizarla de 
alguna manera se ha calculado su función de 
distribución, F(u), definida como el número 
relativo de pulsos cuya energía es mayor que 
u. En la figura 7 se representa para cuatro 
ensayos, con ambos ejes en escala 
logarítmica. 

Puede observarse que en un rango amplio la 
distribución es potencial recta en esta 
representación), es decir, proporcional a u-m. 
Además, el exponente m es muy distinto para 
las probetas 1 y 2, pero muy próximo para los 
diferentes ensayos realizados con la misma 
probeta. Para la probeta 1, con rotura IG, m 
es aproximadamente igual a 3/4, y para la 
probeta con rotura TG por clivage, m resulta 
del orden de 1/4. 

Hay que destacar que el rango de energías 
abarca varios órdenes de magnitud. En 
realidad este rango es mayor, pues está 
truncado por el sistema de detección y 
medida, tanto inferior como superiormente. 
Interiormente porque algunos pulsos se 
confunden con el ruido de fondo y su amplitud 
no supera el nivel umbral de detección, y 
superiormente porque pu sos cuya 
amplitud satura la escala del , y 
por tanto, la energía calculada para ellos a 
partir de los datos izados es menor 
que su energía real La curvatura que se 

observa en la gráficas de la figura 7 en la 
zona de energías elevadas es debida a esta 
saturación. De hecho, la razón de que la 
misma se produzca a energías mayores en los 
ensayos realizados con la probeta 2 es que en 

UJ 
o ;e- LO ++H++-H-++f++-++H-+++-H++-H-++++J++-1-++-++H+ 
o 
> 

Tiempo, segundos 

Fig. 5. Digitalización de dos tipos de pulsos 
de EA 

Frecuencia, Hz 

Fig. 6. Espectro de los pulsos representados 
en la figura 5. 

Fig. 7. Distribución de la energía de los 
pulsos. Se muestran dos ensayos de cada 
probeta. 
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ellos se utilizaron los dos canales del 
osciloscopio para aumenta; el rango de 
amplitudes medidas, mientras que con la 
probeta 1 solo se utilizó un canal. Por este 
motivo es probable que la distribución 
potencial pueda larse tanto hacia 
energías mayores como menores, aunque no 
puede extenderse indefinidamente por 
impedimentos teóricos. 

Dadas estas caracte íst cas de la 
distribución de energías resulta que la gran 
mayoría de los son de baja Sin 
embargo su contribución a la energía total 
liberada en forma de EA es muy 

Se ha observado una relación entre el número 
de pulsos emitidos por unidad de 
dN/dt, y la energía y de los 
mismos, particularmente en la probeta 2 
(TG). Como ya se ha dicho, durante el 
desarrollo de un ensayo con esta probeta 
períodos en que dN/dt es pequeño alternados 
con períodos en que es En el inicio de 
un período con d N 1 d t grande se 
emite un pulso (o m de energía 
extremadamente alta y de frecuencia muy 
pura, aproximadamente de 100 kHz. A este 
tipo de pulsos lo 
todo el rango y con 
que dN/dt vuelve a disminuir. 

Como ilustración de estos hechos se 
muestra la figura 8, en la que se 
N(t) superpuesto a la energía de cada 
en el instante en que se emitió. Se observa 
cómo los pulsos más coinciden 
con pendientes grandes de N(t), mientras que 

Fig. 8. Representac ón simultánea del 
número de pulsos acumulados, N(t), y la 
energía de cada , u 

los emitidos en períodos de pendiente 
pequeña apenas tienen energía. 

Hasta aquí se han expuesto algunas 
posibilidades de la técnica de EA en el campo 
de la CBT. Queda como tarea, además del 
perfeccionamiento de la técnica, la 
explicación de los resultados obtenidos con 
el apoyo de los resultados de otras técnicas, 
en particular la fractografía, lo que 
contribuiría a la modelización de los 
procesos de CBT. 
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EVALUACION DE LA FLEXIBILIDAD DEBIDA A UNA CARGA CASI-PUNTUAL 

J. Planas, G.V. Guinea y M. Elices 

Departamento de Ciencia de M~teri~les 
E. T. S. Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos,Umvers1dad Politécnica de Madrid 

Ciudad Universitaria s/n, 28040-Madrid 

Resumen. En la presente comunicación se analiza desde un modelo exclusivamente elástico-lineal el 
desplazamiento de los puntos bajo una carga casi-puntual y se calcula su dependencia respecto del tamaño 
de la zona cargada. El problema se aborda para el caso bidimensional en tensión plana. En el artículo se 
desarrolla una expresión general para el desplazamiento de puntos bajo una distribución de cargas en la 
superficie de un macizo semi-infinito y se aplica el resultado al estudio de una de las geometrías de ensayo 
más comunes: la probeta de flexión en tres puntos. El trabajo demuestra la influencia de la zona de reparto 
en el cálculo de la flexibilidad de la probeta y señala las implicaciones experimentales más importantes. 

Abstract.Displacements due to loads on the surface of linear e las tic bodies are analyzed. Such 
displacements are relevant when these forces needs to be evaluated. A general expression for 
the relative displacement due to a on the surface of a semi-infinite body was found. This 
result was applied to evaluate the relative displacement between characteristic points in the standard three 
point beam test. Results show that there is a strong dependence on the of the distributed load. 

l. INTRODUCCION 

Una de las formas más comunes de solicitación en el ámbito 
de la experimentación mecánica de materiales es sin duda el 
apoyo puntual. Este nombre se utiliza tanto para el apoyo 
puntual propiamente dicho, que es una situación 
tridimensional, como para la en linea, que es su 
equivalente bidimensional. En casos la realidad 
experimental es que el contacto con la probeta no se realiza 
de forma puntual (o lineal ), si no que la carga se reparte en 
cierta zona, pequeña en comparación con las dimensiones 
de la probeta. A esta situación le denominamos apoyo casi
puntual. 

Desde el punto de vista tensionalla diferencia entre el apoyo 
puntual estricto y el apoyo casi-puntual es insignificante a 
distancias del apoyo superiores a veces la anchura 
de la zona en la que se reparte la carga. La diferencia 
también es despreciable cuando se evalúan los 
desplazamientos en zonas alejadas al apoyo, pero no sucede 
lo mismo cuando se mide el desplazamiento de puntos bajo 
la carga, que están afectados de forma sustancial por el 
tamaño y forma del apoyo. 

Sin embargo es frecuente utilizar para la interpretación de 
los ensayos expresiones teóricas basadas en el 
desplazamiento bajo el punto de carga, debido a que este 
desplazamiento es conjugado respecto de la fuerza aplicada 
y el de los dos nos proporciona el trabajo 

Las dificultades aparecen cuando se quiere calcular el 
trabajo de las fuerzas exteriores porque, si son puntuales, 
los desplazamientos conjugados deben ser infinitamente 
grandes y si se supone que las cargas están repartidas, los 
desplazamientos son función de la anchura de la zona de 
reparto, dato que difícilmente se conoce. 

En este artículo se estudia, bajo el punto de vista de la 
elasticidad lineal, la influencia del tamaño y forma del 
apoyo en el desplazamiento bajo el punto de carga. El 
problema que abordamos es un problema elástico plano que 
aparece con frecuencia en las disposiciones de ensayo: la 
carga en Se estudia primero el desplazamiento en un 
un sólido semi-infinito, para aplicar luego este 
resultado a uno de los ensayos más extendidos como es el 
de flexión en tres puntos. 
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2. DESPLAZAMIENTO BAJO UNA 
DISTRIBUCION ARBITRARIA EN UN MACIZO 
SEMI-INFINITO 

Sea un sólido elástico bidimensional semi-infinito sobre el 
que se aplica una carg_a puntual. por unidad de espe~or, P, 
figura l. El desplazamiento vert1cal, u, de un punto Situado 
en la posición definida por las coordenadas polares (r, 8) 
viene dado, en tensión plana, por la [1, 2] : 

u=- 2P In r- P(l+v) sen2e 
n:E n:E 

ln d (1) 

en la que E y v son, respectivamente, el módulo de 
elasticidad y el coeficiente de Poisson del material. La 
ecuación anterior supone nulo el desplazamiento vertical de 
un punto situado bajo la carga a distancia d. 

p 

r 

u 

Fig. l. Carga en un sólido semi-infinito 

A de la ecuación ( 1) se pueden determinar por 
integración los desplazamientos debidos a una distribución 
de carga, a(s), extendida una distancia, a que suponemos 
mucho menor que, d, figura 2. 

S 

Fig.2. Cálculo del desplazamiento debido a una 
distribución de carga 

El desplazamiento infinitesimal de un punto B de la 
superficie situado fuera de la distribución de carga en la 
posición x debido a la fuerza a(s) ds, figura 2, será de 
acuerdo con (1): 

[ 
2 d 1 +V J 

duB = n:E 1 n lx-si - a(s) ds (2) 

y el desplazamiento relativo entre el punto B y el punto A, 
que está en el origen de la distribución, resultará igual a: 

duAB = duA duB = :n:E a(s) In ds (3) 

El valor del desplazamiento relativo uAB se calcula 
integrando la ecuación (3) : 

uAB =;E Ja(s) In ds (4) 

a 
La integral anterior es singular en el origen y no permite 
hacer un desarrollo en serie para x/a . Sin embargo este 
inconveniente se puede soslayar si postulamos para (4) la 
estructura siguiente : 

uAB = 
2 

F(i)P (5) 

siendo P la carga total bajo la distribución y F una función 
adimensional que depende de la relación x/a. Derivando las 
ecuaciones (4) y (5) respecto a x* = x/a igualando sus 
resultados, e introduciendo la variable adimensional s* = 
s/a se obtiene: 

F'(x*) = ~ a(s*) ds* (6) 
carga 

un sencillo desarrollo en serie de la fraccción 
el signo dado por : 

+ 
s* (s*)n 

+ ... + (x*)n+l + .. 

con lo que F queda : 

+ 

1 
+ - 1

- J s*a(s*) ds* + 
(x*)2 

carga 

J (s*)ia(s*)ds* 
carga 

(7) 

(8) 

anular el segundo sumando sin más que 
de s* en el centro de gravedad de la 

carga. Integrando la ecuación (8) resulta: 

+C (9) 

en la que C es una constante de integración y M¡ es el 
momento i-ésimo de la distribución de carga, dado por: 

J sia(s)ds (10) 
carga 

El desplazamiento uAB queda finalmente como: 

u AB = 2P [ ln lxl _ _!_ I, 11_¡ + C ] 
rrE a P xi (11) 

j;2 

ecuación válida para calcular el desplazamiento del punto 
bajo el centro de la distribución de carga respecto de un 
punto en la superficie a distancia x. La ecuación (11) da la 
clave para el análisis de los desplazamientos bajo una carga 
casi-puntual y, como se aprecia, los desplazamientos 
divergen según una ley logarítmica cuando la anchura de la 
distribución tiende a cero. 
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La constante e que aparece en la ecuación (11) es una 
constante universal, igual para todas las distribuciones de 
carga. Este hecho se demuestra fácilmente si se consideran 
los desplazamientos debidos a dos distribuciones diferentes 
que tengan igual resultante P, igual extensión a e igual 
posición del centro de gravedad. Los desplazamientos 
debidos a ambas distribuciones serán : 

2P lxl 1 ~MI. 
ulAB=-[ln--- L..,-.~+C¡] 

:n:E a P xi 
(12) 

i=2 

2P lxl 1 ~Mil. 
uiiAB =-E [In ---p L..,-.~+ Cn] :n: a xi (13) 

i=2 

Para una distribución que sea la resta de las dos anteriores 
el desplazamiento será: 

y como este desplazamiento no puede depender de P 
deberá ser e¡= e u. 

Hemos calculado de forma directa el valor de la constante e 
resolviendo exactamente la ecuación (4) para una 
distribución de carga uniforme. El resultado es: 

C = 1 + In 2 = 1.693 (15) 

3. APLICACION A UNA PROBETA DE 
FLEXION EN TRES PUNTOS 

Los resultados del apartado anterior se utilizan en este 
apartado para calcular los desplazamientos en una probeta 
de flexión en tres puntos. La geometría del problema se da 
en la figura 3, y coincide con la de la probeta tipo viga 
usada en distintas normas de ensayos de fractura. 

p 

B 

+ '-~~:.___-_-_-_-_-_-_-_:_ .... : ----------------¡¿-: -..... --

0.25 D 40 0.25 D 

Fig.3. Geometría de flexión 

Para el cálculo del desplazamiento uAB procedemos a la 
descomposición indicada en la figura 4. Los problemas I y 
II corresponden a dos sólidos semi-infinitos solicitados en 
sus contornos por cargas casi-puntuales. El problema III 
asegura que las tensiones en el contorno de la probeta sean 
nulas. El desplazamiento total UAB será la suma de los tres 
desplazamientos solución de cada problema. 

El desplazamiento uf AB del problema I viene dado por la 
ecuación (11), que fue deducida en el apartado anterior. En 
la hipótesis de que la carga es casi-puntual, esto es, que la 
zona de reparto,a, es mucho menor que las dimensiones de 
la viga (por ejemplo D) podemos despreciar en ( 11) el 
término debido a los momentos de segundo orden y 
superiores de la distribución de carga, ya que M¡ tiende a 
cero como ai+ l. En consecuencia la expresión para ul AB 
queda como: 

2P 2D 
uiAB=-[ln-+ 1 +ln2] :n:E a 

(16) 

al ser en este caso x= 2D. 

B 

A 

t P/2 t P/2 

p 

&'t\~""-"""'""" ~ ''' '''""~""'" 1 ¡ ¡ 1 
1 ' ' 1 
1 ' ' 
-~--------------- ---L~ 

Q) a 1 

+ 

® + 

3HlJ_U1lJJHlL~~ 
...__¡: :L..-
""""1 : : ~ 

1~-rrl-r1-r+-rr1-r1-r~-r 
@ -( ar+an) 

Fig.4. Descomposición del problema de una viga en 
flexión 
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Para resolver el II, y dado que los puntos A y B 
están muy lejos los puntos donde actuan de las cargas, 
podemos calcular de la ecuación (1) del 
desplazamiento a una carga El 
cálculo lleva a: 

p 
ullAB == [In 

n:E 

A diferencia de los otros dos 
admite solución analítica. Para 
las distribuciones de tensiones normales 
contorno de la 

contornos 
puntos de carga. 

El resultado del cálculo numérico en tensión 

da un valor para el ""''~-'"'L."' 

==~ 16.543 

un proceso similar 
calculamos 

el resultado 

p 
uc0 ==E 18.512 

p 
UEF E In 

n: 
p 

uAF =E [18.493 + In 
1t 

valores calculados 
coeficiente de Poisson 

Como se de las 
para evaluar la flexibilidad de 

sustancial la donde se miden 

=0.3 

a 

bajo los apoyos o fuera de ellos. En de 
desplazamientos medidos los 
aparece el término 
zona de reparto de carga. La de coeficientes 
con que interviene este término en las ecuaciones 
y (22) se debe a la diferente intensidad y de 
aplicada en el apoyo en cada situación (P el punto A 
yP/2 para el punto a que en los 
desplazamientos tanto el 
Si medimos, sin em.bm·go. 
la linea media de 
desaparece, como rnrrf'<n<">m1f' 

alejados de los 
(20) con el 
del punto medio del 

o= 

siendo 

VoL 9 (1992) 

r 1 + 2.85 (EJ- o.84 (EJ] (23) 

la carga total aplicada, L la luz entre apoyos, D el 
inercia de la sección. Si sustuimos nuestros 
1 == y P = Pr!B tendremos: 

(24) 

que está muy al calculado en (20). 

De las ecuaciones de los desplazamientos (19), (21) y (22) 
deducimos la medida de desplazamientos bajo los 

influida en o menor medida por la 
del apoyo. Esta puede ser de importancia 

una viga de acero de 50 mm de canto y 
apoyo de 0.04 mm, típica de un rodillo de 

el término logarítmico de (19) es igual 
supone el 20% del valor total de la 

consecuencia, los datos de desplazamientos 
los apoyos han de manejarse con sumo 

ac<)taná<Jio en cada caso con ayuda de (19), 

4. CONCLUSIONES 

se presenta en este artículo ha permitido 
conclusiones: 

expre:srcm general del desplazamiento 
en un macizo semi-infinito, y se ha 

una dependencia 
zona cargada (ecuación 

del resultado anterior hemos calculado 
una viga normalizada en flexión en diversas 

demostrando que la dependencia con la anchura 
la zona apoyo estará presente siempre quese midan 
uc.o'""""'""'"'"vo en los bordes superior e inferior de la 

y 

-. La con la anchura de la zona de carga, en 
tanto que ésta es desconocida, invalida los resultados de los 

que se miden bajo los apoyos así como los 
de ellos se deriven (como el módulo de 

Por ello es necesario tener esta 
hora de diseñar y realizar ensayos 

de medidas. 
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MODELIZACION NUMERICA DE LA FRACTURA POR IMPACTO 
EN UN BLINDAJE DE CERAMICA 

C. Navarro, R. Cortés, M.A. Martínez, J. Rodríguez y V. Sánchez-Gálvez 

Departamento de Ciencia de Materiales 
E.T.S. de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos, 

Universidad Politécnica de Madrid. 
Ciudad Universitaria s/n, 28040-Madrid 

Res'-!~en. Este .trabajo aborda el estado actuaÍ de la modelización en general, y la 
nuiil:enca en particular, de los procesos de fractura causados por un proyectil cilíndrico 
que Impacta sobre una placa mixta constituida por una de material cerámico sustentada por 
otra metálica o de composite. Los modelos que se consideran son los denominados 
analíticos, que abordan el problema haciendo varias hipótesis sinplificadoras del mismo, y 
los puramente numéricos, que precisan de un programa de cálculo lagrangiano basado en 
el método de las diferencias finitas. Los resultados de la modelización se comparan con 
los que se obtienen experimentalmente, demostrándose el alto grado de acuerdo existente. 

the latest models to study the fracture processes caused by a 
rnn~t'rma a layered plate made up of a ceramic material on a metallic 

or are reviewed. The models are based on an analyrical treatment 
of the problem, sorne simplifying hypotheses, or else they have a purely 
numeric character implementarion into a lagrangian computer code based on the 
finite differences The results achieved by the models used are compared with 
those obtained from eXJJentme:nt<ll tests, showing the high degree of agreement between 
them. 

289 

l. INTRODUCCION 

Desde el primer trabajo de Wilkins [1] sobre el problema de 
la fractura y comportamiento de un material cerámico 
sometido a la acción de cargas de impacto, han aparecido 
numerosos artículos científicos sobre el tema. 

aumentar a más del doble el grado de protección frente a 
una amenaza dada. Esta diferencia de comportamiento es 
debida a la fragilidad y poca resistencia a tracción de los 
materiales cerámicos. 

No se pretende aquí realizar una exhaustiva de 
los principales trabajos realizados sino, más bien, mostrar 
y comentar aquellas herramientas que actualmente posee un 
ingeniero para abordar este tipo de problemas. 

El comportamiento de una placa de material cerámico 
sometida a impacto es altamente dependiente de la 
sustentación de la misma. Así, por ejemplo, una placa 
cerámica de alúmina AD-85 de 11,4 mm de espesor detiene 
un proyectil que viaja a 95 m/s mientras que, una placa 
mixta formada por una de alúmina AD-85 de 6,35 mm de 
espesor sobre otra de aluminio, también del mismo 
espesor, y por tanto con la misma densidad areal que en el 
caso anterior, detiene al mismo proyectil viajando a 250 
m/s [2]. Es decir, una configuración más económica, logra 

Al impactar un proyectil sobre una placa cerámica se 
produce un pulso de compresión que se propaga a lo largo 
del espesor. Al alcanzar la cara posterior, el pulso se 
refleja, convirtiéndose en uno de tracción que comienza a 
fracturar el material cerámico. El frente de material 
fracturado se propaga a una velocidad ostensiblemente más 
pequeña, del orden de la quinta parte [3] en alúmina, que la 
velocidad de propagación de las ondas de compresión en la 
cerámica. Tomando un valor de esta última velocidad de 
unos 8500 m/s y un valor del espesor de alúmina de 10 
mm, resulta ser que, transcurridos 7 microsegundos desde 
el momento del impacto, el material cerámico situado 
delante del se encuentra totalmente fracturado. La 
energía consumida en ese proceso de fractura es muy 
pequeña en comparación con la que transporta el proyectil 
[2], no siendo dicho proceso el más importante de entre los 
que aparecen en este problema. En otras palabras, como la 
duración del proceso de es de, digamos, 80 
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de conclusiones. 

2. IMPACTO SOBRE 

teorema del momento lineal y la ley de Newton aplicados 
tanto al como al blanco. Suponen que, 

tras el impacto, 
fracturado ha sido 

formado consideran que su es conocida. Más 
concretamente, establecen en unos 65 grados el ángulo que 
forma la con la dirección de impacto. Las 
ecuaciones movimiento se plantean se resuelven a 
lo del un esquema de diferencias 
finitas. La de la cerámica se supone con una 
relación constitutiva y su rotura se produce por 
inestabilidad o por cortante. 

de los modelos 
en la Figura 1 se incluyen 

a los obtenidos 
de Florence [6], Reijer [7] y 

para una de alúmina AD-85, 
po,~PoArP 8,6 mm, sustentada por una placa 

espesor variable, sobre la que 
7,62 mm de calibre con incidencia 

normal al Para la utilizacón del modelo de Florence 
se ha supuesto una resistencia máxima de 400 MPa y 

una deformación de rotura del 13%. 

=8.6 mm) 

=7.9 mm) 

o Experimental (h =8.6 mm) 
A Experimental (hc=7.9 mm) 

---- Florence (hc=8.6 mm) 
- ·- ·- Florcnce (hc=7.9 mm) 

o.,.' 
·"" , 

5 6 7 8 9 10 

Espesor de la placa sustentadora (mm) 

1 Resultados de los modelos predictivos 
de sobre cerámica/metal 

.-~·-····-- herramientas numéricas, como es 
la modelización del 

como la y seguimiento de los 
mecanismos de rotura en los materiales intervinientes. Aquí 
se muestra el caso de un proyectil cilíndrico de acero de 6 
mm de diámetro, 31,8 mm de longitud, 7 gramos de masa 

un comportamiento similar al del 7,62 mm 
sobre un blanco formado por 

(Margan Matroc Hilox 973) de 8,1 
sustentada por otra de aluminio 6061-T6 

de 6 mm espesor. Las características dinámicas de los 
materiales intervinientes han sido tomadas de la literatura. 
Las velocidades del fueron 815 y 916 rn/s, justo 

límite balístico obtenido 
ese proyectil y dicha 
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La elección de este caso se debe a que se de 
evidencia en la mediante una 
sofisticada de rayos las 
posiciones versus el extremo de la 
placa de aluminio, de la intercara y del 
extremo del nrr""""" 1 

Tanto para el aluminio como un 
comportamiento 
cerámica se 
dependiente Todos los 
. . anteriores se supusieron 
mdepend1entes de la velocidad de deformación. Un criterio 
simple de basado en un valor crítico de la 
deforma~ión efectiva fue considerado para todos 
los matenales. el caso del material cerámico, se pennitió 
que sufriera deformaciones plásticas muy pequeñas, una 
vez que la resistencia de la cerámica fuera alcanzada, para 
amortiguar las rápidas fluctuaciones del estado tensional del 
material que, frecuentemente, se encuentran en este tipo de 
problemas. Una vez que el material de un elemento está 
roto, sólo es capaz de sustentar tensiones hidrostátícas. 
Cuando este elemento se distorsiona el 
mat~ri~l es retirado y, consecuentemente, es 
susutmdo por un de puntos másicos capaces, a su 
vez, de sobre otras zonas del material. 

En la 3 muestra la evolución de la 
posición extremo posterior del proyectil del 
análisis numérico anterior (línea contínua) y los medidos 
experimentalmente (triángulos), para una velocidad de 
impacto de 916 m/s, que corresponde a un caso de 
perforación. En la 4 se este mismo 
caso, la evolución de la de la intercara 
proyectil-blanco. Se la dificultad de la 
técnica de medida valores Pvnpr·irr,,n, 

tendencia de 

3. IMPACTO SOBRE 

Desde un punto de vista analítico tampoco se ha tratado el 
lo que una línea de 

donde Mp es la masa del proyectil a su radio a = a + 
' p ' p 

2hi, h¡ ~l espesor de ~a plac!l cerámica, h2 el de la placa de 
composlte, S la res1stenc1a a la tracción del material 
compuesto multiplicada por su espesor, e la deformación 
de rotura a la tracción del composite, d 1 y d2 las densidades 
de la cerámica y del composite, respectivamente y f(a) = 
Mp 1 (Mp + (h1 d1 + h2 d2) na) na. 

La validez del modelo que Hetherington y Rajagopalan [12] 
proponen ha sido contrastada con resultados 
experimentales para un material compuesto a base de fibra 
de vidrio. 

Con. objeto de completar dicho contraste, se han 
cons1~erado en esta comunicación otros dos tipos de 
m!:tenales compuestos como sustratos para la cerámica: 
teJido Kevlar 29 con resina poliester (43-47% del volumen 
total) y tejido multícapa de polieúleno Dyneema SK66. 

En la figura 8 s~ observa la predicción del modelo y los 
resultados ~xp~t;me!ltales, [?1 para el caso del impacto de 
un proyectll c1lmdnco-comco de calibre 12,7 mm y 30 
gramos de masa. Como se observa, a de un espesor 
de la placa de composite de 6 resultados del 
modelo están bastante próximos experimentales, 
aunque son algo más optimistas. 

En la tabla 1 puede:n el caso de un proyectil 
7,62 NATO que Impacta una placa cerámica de 
alúmina AD99 de distintos espesores, los valores de las 
densi~d.es areales necesaria~ de composite a base de tejido 
de polienl~no, para la ~etenc1ón de dicho proyectil viajando 
a las velocidades espec1ficadas en dicha tabla. 

V clocidad del 
proyectil (m/s) 

860 

925 

1000 

Tabla 1 

Espesor cerámica 
(mm) 

6 

7 

8 

Densidad superficial 
compositc (kg!m2) 

Expcrimcntal[l3] Modclo[l2] 

13,1 15,55 

10,0 11,90 

9,2 9,2 

Como se observa en esta tabla, las predicciones del modelo 
son, en este caso, más pesimistas que las obtenidas 

estudiados, 
por 

ser . para. diferentes de composítes, 
aunqu~ ~s necesano considerar un de seguridad 
que IniCialmente estimarse en alrededor de 1 ,2. 
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4. CONCLUSIONES 
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Resumen. En este trabajo se desarrolla un modelo de comportarrúento mecánico para probetas 
DCB (Double Cantilever Beam) basado en la teoría elemental de vigas, que tiene en cuenta la 
deformabilidad del ligamento resistente. Aplicando principios generales de Mecánica de Fractu
ra y de Resistencia de Materiales, se deducen a partir del modelo expresiones analíticas de la 
flexibilidad de la probeta y del factor de intensidad de tensiones para un sistema de carga cual
quiera. Ambas expresiones se contrastan satisfactoriamente con las soluciones particulares dis
ponibles obtenidas por otros métodos. 

Abstract. A mechanical model, based on elementary beam theory, is used to obtain analytical 
expressions for the compliance and the stress intensity factor of DCB (Double Cantilever 
Beam) specimens. The solutions are derived for any kind of loading and take account of the in
fluence of the uncracked The particular cases for which other solutions are avalaible, 
are used to check the present one and it is confirmed that the obtained expression yields sirrúlar 
stress intensity factor values. 
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1. INTRODUCCION 

Las probetas DCB tienen importantes aplicaciones en 
el campo experimental de la Mecánica de Fractura debido a 
las indudables ventajas que ofrecen: no plantean problemas 
especiales de fabricación, ni requieren dispositivos comple
jos de aplicación de las cargas; una misma probe~ propor
ciona un amplio intervalo de tamaños de fisura, y SI durante 
el ensayo de la probeta la fisura crece, las longitudes corres
pondientes pueden medirse por métodos directos a lo largo 
del experimento, incluso en el caso de que se desarrolle en 
medios no atmosféricos. Por ello, las probetas DCB se em
plean para caracterizar el comportamient? de l?; material~s 
frente a los fenómenos causantes de la flsurae1on, detemn
nando las condiciones en que se produce y midiendo la re
sistencia que opone el material a la formación y crecirrúen~o 
de las fisuras. Prácticamente, se han empleado con todo ti

perrrúten aplicar la teoría de Resistencia de Materiales para 
calcular el factor de intensidad de tensiones. Sin embargo, 
la validez de aproximaciones tan sencillas está basada en 
restricciones geométricas que lirrútan las posibilidades de 
aplicación de las probetas DCB y reducen sensiblemente las 
ventajas de su uso, ya que en los casos restantes es necesa
rio deterrrúnar el factor de intensidad de tensiones mediante 
complejos cálculos numéricos o laboriosas calibraciones 
empíricas que proporcionan resultados válidos únicamente 
para los casos analizados. 

po de materiales estructurales (metálicos 
[2], cerámicos [3] y poliméricos y para todos 
cesos de fisuración (fractura [5], [6], corrosión 
tensión [7], corrosión-fatiga [8], delaminación 

Otra de las razones del éxito de estas es la po-
sibilidad de representar su comportamiento mecánico como 
sólido fisurado mediante modelos simplificados, los cuales 

El modelo más simple empleado para representar una 
probeta DCB puede observarse en la figura 1 y consiste en 
considerar cada una de las dos partes de la probeta separa
das por la fisura en una viga en voladizo empotrada a la al
tura del extremo de la fisura. 

Fig.l. Modelo simplificado para probetas DCB. 
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tensión del ínciic<ldo 
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n,.,,m,.itírífl contrarrestar 
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menor, con lo cual dará 
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en cuenta la defonnación 

de las que sustitu-
DCB, y la teoría de Resistencia de Materia-

el análisis de vigas. 
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y el criterio de signos adoptados. El desplazamiento trans
versal, v, de una sección de la viga es la suma de las con
tribuciones debidas a la flexión,vM, y al deslizamiento por 
cortante, vQ: 

(1) 

Cada una de estas contribuciones está relacionada con 
el esfuerzo que la genera a través de la correspondiente 
constante de flexibilidad de la sección, CM en el caso del 
momento flector M y CQ en el caso del esfuerzo cortante Q: 

d2vM =e M 
d2x M 

dv 
_Q=C Q 
dx Q 

(2) 

(3) 

Ambos esfuerzos están relacionados a su vez por la 
condición de equilibrio de la sección: 

dM 
-=-Q 
dx 

(4) 

Eliminando las variables Vw vQ y Q entre las ecuacio
nes (1) a (4), se obtiene la ecuación diferencial de la elásti
ca, incluido el efecto del esfuerzo cortante: 

dzv = C M-C d2M 
dxz M Q dxz 

(5) 

En el tramo de la viga correspondiente al ligamento de 
la probeta DCB el desplazamiento transversal es nulo: 

v=O O:::; x :::;e (6) 

y por tanto, la ley de momentos flectores ha de satisface la 
ecuación diferencial: 

-e dzM =O 
Q dx2 

con las condiciones de contorno: 

M(O) =O M( e)= M 0 (8) 

siendo M0 el momento flector correspondiente al extremo de 
la fisura, cuyo valor está determinado por las cargas aplica
das sobre la probeta. Resolviendo la ecuación diferencial 
(7) con las condiciones de contorno (8) resulta: 

M=M0 

Sh~ 

Sh~ 
D 

(9) 

donde se ha introducido la constante con dimensiones de 
longitud: 

D = {C;; 
ve:: (lO) 

Las acciones ejercidas a través del ligamento por la o
tra mitad de la probeta se obtienen derivando dos veces la 
ley de momentos flectores. Los valores resultantes se indi
can en la figura 5, donde Q0 representa la resultante de las 
fuerzas aplicadas sobre el voladizo. Son de destacar las dos 
fuerzas puntuales transmitidas en los límites del ligamento, 
de tracción en el extremo de la fisura y de compresión en el 
final de la probeta. Estas fuerzas reflejan la concentración de 
tensiones de distinto signo que se produce en ambas zonas. 

Fig.5. Fuerzas transmitidas a través del ligamento en una probeta DCB. 

El efecto del ligamento sobre el factor de intensidad de 
tensiones es debido a la energía elástica que absorbe a través 
del giro e0 de la sección correspondiente al extremo de la fi
sura. Dicho giro puede calcularse teniendo en cuenta que la 
ley de giros es la derivada de la ley de desplazamientos de
bidos a la flexión. Haciendo uso de esa relación y de las 
ecuaciones (6), (3), (4), (9) y (10) se tiene: 

eo = [dvM] = -[dvQ] = -CQQ(c) = 
dx x=c dx x=c 

[
dMJ e = CQ- = M 0CMDCth-
dx x=c D 

(11) 

La energía elástica de la probeta es suma de las corres
pondientes a los voladizos y a los ligamentos. La primera 
puede calcularse mediante las leyes de momentos flectores y 
esfuerzos cortantes que generan las cargas aplicadas sobre 
la probeta, y la segunda a través del trabajo que realiza el 
momento flector M0 durante el giro e0: 

[
1 l 

U=2 -e0M 0 + 
2 2 

(12) 

El factor de intensidad de tensiones puede obtenerse 
mediante la derivada de la elástica respecto al área de 
fisura, suponiendo constante sistema de cargas aplicadas: 

Kr =e¡ ~(au) =e¡ -~(au) 
B aa r B ac P 

(13) 

donde B es el espesor de la probeta en el plano de la fisura, 
E el módulo de elasticidad y e1 una constante que depende 
del coeficiente de Poisson v: 

e¡= { 1 
(1-

(tensión plana) 

(deformación plana) 
(14) 

Haciendo uso de la ecuación (13), con la expresión de 
la energía elástica dada por (12), se llega al siguiente resul
tado: 

(15) 

donde se han tenido en cuenta la relación existente entre el 
momento flector y el esfuerzo cortante: 

Q __ dMo (16) 
0 - de 

y se ha introducido el valor de la constante de flexibilidad 
CM expresado en función del modulo de elasticidad del ma
terial y del momento de inercia de la sección de la viga I: 
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1 
CM=

EI 

La expresión del factor de intensidad de tensiones ob-
tenida en la ecuación de manifiesto que se obtiene 
el mismo factor sistemas de cargas apltca<1os 
sobre cada que sean estáticamente 
por tener en común los mismos valores de En con-
secuencia, al tratarse de car-
gas puede sustituirse a su resul-
tante Q¡, la tll~""'"'a b del extremo de la fisura 
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b= 

D e 
= Cth

EI D 

Fig.6. Prob~ta DCB con 

su comporta
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=0 

teorema Mohr: 

a) 

cada del factor de u'""'"''w'u 

D 
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3.ANALISIS DE RESULTADOS 

Los sumandos figu_r~ en la raíz cuadrada del se-
. m~embro de ecuac10n representan diferentes 

contnbucwnes factor ~e de tensiones: el pri-
cuarto son debtdos a la deformación de los vela-
flexión esfuerzo cortante respectivamente, 

los restantes que se produce en la sección final 
los mismos debido a la deformación de la zona no fisura

da de la a esta última contribución es in-
teresante señalar que no se anula la longitud' del li-
gamento con las dimensiones 
transversales de En en ese caso 
la ecuación 

(24) 

la cual, el sumando que a la unidad en el se-
miembro el de la deformación de la 

zona no fisurada así como el debido al esfuerzo cortante en 
l<?s voladizos. Por dicho efecto será despre-
Ciable frente al de la de los voladizos si además de la 

del también la distancia b es muy gran-
de ,respecto a dimensiones transversales de la probeta. 
As1 el modelo propuesto se reduce al de la figura 1 
pn::t:I~arrtenre cuando se las condiciones de validez 

este último 

Como se indicó las soluciones del fac-
. de intensidad de tensiones por métodos alterna-
t~vos al de modelos de Resistencia de Materiales se re-
fieren al caso de la 2, con DCB de sección 

Por este caso el que se em-
para contrastar la de los resultados obtenidos. 

Los factores de intensidad de tensiones que se derivan 
del modelo tanto finito como in-

y 

I= 

D= 

= Pa 

1.nu u~.<uutH<..auL•u las expresiones gene-
Para una de sección rectangular, 

B, tomando e1 = 1, se tiene: 

1 
=: -H (26) 

2 

de las cargas indicadas en la figura 2: 

=a (27) 

(29) 

Nw-r~>cnr""''"' al caso de ligamento in
CO!np:arable con la obtenida por 
rr<~,nct,nrnn"rl<> de Fourier mediante 

'"'"'"'·r-.Hcmt Si en esa misma ecuación se ex-
p en de la apertura 3 de los extremos 

wauu.v~, el resultado a que finalmente se llega es 
con el obtenido por Mostovoy, 

mediante determinaciones experi-
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mentales de la flexibilidad de la probeta. La relación entre P 
y 8 a introducir en la ecuación (29) se obtiene como en el 
ejemplo del apartado anterior, calculando el desplazamiento 
8/2 de cada voladizo mediante los teoremas de Mohr, si bien 
la constante de flexibilidad del empotramiento (20) ha de 
particularizarse para el caso de ligamento infinito. La expre
sión que finalmente resulta es: 

(30) 

Los resultados que figuran en las referencias [12] y 
[13] coinciden sensiblemente con los correspondientes a las 
ecuaciones (29) y (30), como puede apreciarse en la figura 
7, donde se han representado gráficamente. 

Para probeta de ligamento finito con cargas puntuales 
en los extremos de los voladizos, Kanninen ha desarrollado 
un modelo en el cual considera el ligamento como un apoyo 
elástico continuo con un coeficiente de balasto igual a la ri
gidez a compresión de la probeta. Los resultados que se ob
tienen a partir de este modelo pueden compararse con los 
correspondientes a la ecuación (28) en la representación 
gráfica de la figura 8. La concordancia entre los resultados 
de ambos modelos es buena para longitudes del ligamento 
por encima del canto de la probeta. Para ligamentos meno
res, cuyo interés práctico es muy limitado, las diferencias 
son notorias, sin que pueda discernirse que modelo se apro
xima más a la realidad por la carencia de resultados numéri
cos o experimentales con los cuales contrastarlos. No obs
tante, cabe señalar que el modelo desarrollado en este traba
jo, a diferencia del propuesto por Kanninen, incorpora la 
singularidad de tensiones que se produce en el extremo de 
la fisura a través de la reacción puntual en dicho punto. 

50.------------,--------------------------------------,-0.05 

~ 
"? 
o:~_ 

~ 
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Referencia [12] 

40 - - - - - Referencia [ 13] 0.04 
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Fig.7. Comparación de resultados para ligamento infmito y cargas en los extremos de los voladizos. 
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FACTORES DE INTENSIDAD DE TENSIÓN EN TERMOELASTICIDAD ANISÓTROPA 
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Resumen. En esta comunicación, se analiza el problema de una grieta sometida a cargas termomecánicas en un 
medio semi-infinito para el caso más general de anisotropía elástica. El problema térmico se resuelve de forma 
precisa mediante un modelo de dislocaciones térmicas que tiene en cuenta la distorsión del campo de 
temperaturas originada por la presencia de la grieta. Las tensiones térmicas debidas a esta distribución de 
temperaturas se superponen a las tensiones aplicadas exteriormente, y las condiciones de contorno de grieta libre 
de tensiones en sus labios se imponen mediante una distribución continua de dislocaciones elásticas. Se 
presentan por último algunos ejemplos de aplicación del método. 

Abstract. The problem of a crack subject to thermomechanicalloading in a semi-infinite medium is analyzed in 
the case of general elastic anisotropy. The thermal problem is sol ved accurately using thermal dislocation models 
which take account of the disturbance in the temperature field produced by cracks. Thermal stresses due to this 
temperature distribution are added to the externally applied stresses and the traction free crack boundary 
conditions are modelled through continuous distributions of elastic dislocations. Final! y, sorne example 
problems are considered to show the applicability of the model. 
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l. INTRODUCCIÓN 

Aunque existen gran cantidad de métodos propuestos y 
soluciones para el cálculo de los factores de intensidad de 
tensión 'en Fractura, la mayoría de ellos consideran el caso 
isótropo o algún caso particular de anisotropía. El objetivo 
de este artículo es la determinación de factores de intensidad 
de tensión en un medio elástico con anisotropía general bajo 
condiciones de carga termomecánica. 

distribución de dislocaciones resultante del análisis térmico 
para calcular las tracciones sobre el plano de la grieta. En la 
sección 4, se describe la modelización de la grieta pata 
anular las tracciones sobre los labios. 

El punto de partida es la solución obtenida en [ 1] para una 
dislocación térmica en un medio semi-infinito. El uso de esta 
solución fundamental para resolver el problema de una grieta 
que distorsione un flujo de calor impuesto exteriormente ya 
fue descrito en [1]. En la sección 2, se resumen las ideas 
básicas del método. 

En la sección 3, se obtienen los campos de tensiones y 
desplazamientos asociados a una dislocación térmica en 
presencia de una superficie libre. En este análisis, se corrige 
la solución obtenida en [1] pata un medio infinito mediante 
una solución imagen que garantiza las exigencias de 
continuidad y las condiciones de contorno en la superficie 
libre. Esta solución puede utilizarse en combinación con la 

Finalmente, en la sección 5, se presentan algunos ejemplos 
de aplicación del método. Resulta de especial interés práctico 
la posibilidad de determinar, como caso particular, 
funciones de Green para la evaluación de factores de 
intensidad de tensión en un medio con anisotropía general. 

2. PROBLEMA TÉRMICO 

El problema considerado es el de una grieta sometida a un 
flujo de calor en un medio anisótropo semi-infinito en el 
plano xrx2. 

Considérese una como la representada en la Fig. 1 que 
forma un ángulo 8 con la superficie libre, x2=0, y se 

extiende entre x=ao y Sea h(x) el flujo de calor 
aplicado exteriormente a través del plano en ausencia de 
la grieta. 
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Fi g. 1 Grieta a una libre. 

La perturbación originada en el campo de temperaturas por 
la presencia de la grieta puede representarse mediante un 
modelo de dislocaciones, sustituyendo la grieta por una 
distribución continua de dislocaciones térmicas de densidad 

To(S) en la posición ao<~<Po. Para 
determinar esta densidad se impone la 
condición de que la presente una térmica 
infinita o que sólamente una determinada del 
exterior atraviese la Los detalles de este 
pueden encontrarse en la referencia 
ecuación integral singular que 
numéricamente para la vu'"'"'~"J" 
To(s). 

3. DESPLAZAMIENTOS Y TENSIONES INDU
CIDOS TÉRMICAMENTE POR UNA GRIETA 

El análisis se iniciará estudiando el efecto de una dislocación 
térmica aislada. 

Se considera un medio 
x¡x2, limitado inferiormente por 
cargas externas, y en el que 

dislocación térmica en el punto 
en la Fig. 2. 

Las tensiones, se encuentran relacionadas con los 
desplazamientos, uk, y la temperatura, la 
constitutiva: 

"· (1) 

donde Cijkl es el tensor de constantes elásticas y ~ij son los 
coeficientes de relación tensión - temperatura. Por otra parte, 
las ecuaciones de equilibrio se expresan 

Siguiendo el análisis de Sturla y Barber [2], se ha obtenido 
[1] que una solución del sistema de ecuaciones (l)-(2) 
resulta ser de la forma: 

donde referencia [ 

(z, 

2 Dislocación térmica en las proximidades de una 

siendo A=l para el caso T=O en la superficie y A=-1 para el 
caso de superficie aislada térmicamente. Los coeficientes Ck 
pueden encontrarse en [1] y z¡=x¡+qx2, donde q es la raíz 
de la ecuación k¡¡+2k¡2q+k22q2=0 (k¡j son los coeficientes 
de conductividad térmica). 

'""'v~e••uu (4} en (1), y escribiendo qJ(z¡)=d'P(z¡)!dz¡, se 

obtiene la siguiente expresión de las tensiones crij(O): 

(5) 

donde 

=(C,¡"-1 (6) 

A partir de (5), pueden obtenerse las tracciones t'k(O) sobre 

el plano ¡.t, 2) 

(7) 

donde 

Q, ~ (R=- R., )sen8cos8+ R,(cos' 8- sen'e) 

(8) 

A las soluciones correspondientes a los desplazamientos 
- (3) - y a las tracciones sobre el plano ¡.t, t'k(O) - (7) -

deben añadírseles unos términos isotermos adicionales uk(l), 
t'k(l) y uk(2), t'k(2) de forma que los campos 

(9) 
t' 
' 

cumplan las ecuaciones constitutivas del medio, las 
ecuaciones de equilibrio, y además, las siguientes 
condiciones: 

- Los desplazamientos no están producidos por el efecto 
elástico de la dislocación, sino por derivación del efecto 
térmico, por lo que las tensiones y los desplazamientos 

deben ser continuos alrededor del punto z=(,. 

- La superficie limitante del medio, x2=0, se presenta libre 

de cargas externas, por lo que las tracciones <J¡2 sobre la 
misma son nulas. 
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Las discontinuidades de desplazamientos y de tracciones 
sobre el plano J..L creadas en torno al punto z 1 =s 1 por las 
soluciones (3) y (7), resultan ser: 

-~,)+C,(z, -q 
(10) 

y deberán ser anuladas mediante la adición de las 
discontinuidades de desplazamientos y de tracciones sobre el 

plano J..L creadas en torno a dicho punto z1 =s 1 por otros 
desplazamientos uk(l) y otras tracciones tkOl. Para ello, 
siguiendo el análisis de Stroh [3], se definen unos 
desplazamientos isotermos de la forma 

U
(l¡

' - ( 11) 

donde za=x ¡ +pax2. El significado de Pa y las constantes 
A ka puede encontrarse en la referencia [ !]. 

Las tensiones O'¡ 1 (1) y 0'¡2(1) resultan ser, consecuentemente 
con las ecuaciones constitutivas del medio ( 1) y con el 
mencionado carácter isotermo de esta solución, 

(12) 

Las expresiones de los vectores Lia pueden encontrarse en 
la referencia [ 1]. 

Con el objetivo de obtener unos campos elásticos que 
eliminen las discontinuidades de los campos originales, 
resulta adecuada la elección de funciones fa(!) (za) de la 
forma: 

(13) 

La obtención de las constantes Da está desarrollada en las 
referencias [ 1, 4]. Finalmente, los campos de desplaza-
mientos, uk(l), y de tracciones sobre el plano J..L, t'k0l, 
resultan 

(14) 

y las tensiones 

(15) 

La siguiente condición -la nulidad de tensiones sobre la 
superficie limitante del medio- se satisface mediante la 
adición a los campos elásticos y 
de otros desplazamientos, y otras tracciones sobre el 

plano J..L, t'k(2)· Además, estos campos elásticos, y 
t'k(2), no deberán introducir nuevas discontinuidades en el 
semiplano x2>0 y deberán cumplir las ecuaciones de 
equilibrio (2) y las ecuaciones constitutivas del medio (l). 
Esta última condición se ve satisfecha si se consideran unos 
campos elásticos idénticos a los en (11) (12), 
con la única excepción del cambio de los por 
(2) 

Con los requisitos mencionados. la condición -0'¡2=0 
cuando x2=0- puede expresarse como 

(!6) 

Para evitar la introducción de nuevas discontinuidades en el 
semiplano correspondiente al medio, es convenieme 
la elección de funciones tal que: 

Premu!tiplicando ambos miembros de la igualdad por 

(siendo M~¡L¡a=Ü~a), se obtiene 

( 17) 

(18) 

Generalizando las funciones para todo punto z~ 
correspondiente al semiplano y reemplazando los 
subíndices ¡,a,~ por¡, y, ¡x, respectivamente, se obtiene 

(19) 

Los campos elásticos 

Finalmente, a partir de las ecuaciones (3), (4), (7), (9), (14) 
y (20) se obtienen los campos de desplazamientos y de 
tracciones inducidos térmicamente sobre el plano J..L, por una 
dislocación en un medio semi-infinito 

(21) 

utilizarse ahora para 
estudiar el efecto de una en el plano J..L que se 

extiende entre x=ao y x=~o. según se muestra en la l. 

La perturbación en los campos de desplazamientos y de 
tensiones inducida térmicamente por la grieta se analizará 
modelizando la grieta como una distribución continua de 
dislocaciones térmicas de densidad en con 
ao<~<~o -recuérdese que ha sido hallada 
anteriorn1ente en la resolución del nrr>nle·m" térmico. 

Para obtener las tracciones sobre el 11 debidas a la 
distribución de se integra la expresión (21) 

reemplazando To por To(~)dl;, 

ao<s<~o, obteniéndose así. 
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(22) 

Para toda dislocación 
en el eje x se cumple : 

~ y para todo punto z situado 

-:" :::(x-~)(cos8+p"sen8) 

(23) 

= (x -;)(cose+ qsen8) 

La resolución es más sencilla si se efectúa el siguiente 

cambio de variables, que limita x al intervalo 

Consecuentemente se definen las funciones 

To(cos<jl) de la forma: 

Puesto que T 0(cos<jl) es singular en 
también el cambio: 

seno 

A panir de las ecuaciones 
cerrada se llega, tras algunas 

(24) 

y 

(25) 

se efectúa 

(26) 

[4] a la expresión de las tracciones sobre los labios 
de la 

(27) 

donde 

I~(cosn, u, vJ (28) 

En relación a las ecuaciones (28) es ímponante señalar que 

la función B(cos<!J) -o su forma equivalente 
la ecuación (26)- se conocen de forma 
su valor en un número de 
de la resolución 

para evaluar las ecuaciones (28), la función se ha 
desarrollado en serie de polinomios de Chebyshev. Este 
método simplifica notablemente el cálculo de las integrales 
I¡e I2 [4]. 

4. MODELIZACIÓN ELÁSTICA DE LA GRIETA 

Las condiciones de contorno de grieta descargada en sus 
labios exigen la cancelación de las tracciones t"k inducidas 
térmicamente sobre su plano (véase ecuación (27)). Para 
ello, la grieta se ha vuelto a modelizar como una 
distribución continua de dislocaciones (elásticas, en este 
caso). La solución fundamental para una dislocación aislada 
en las proximidades de una superficie libre es la obtenida 
por Atkinson y Eftaxiopoulos [5]. La densidad de 
dislocaciones resultante se ha calculado imponiendo la 
condición de labios descargados. Este método conduce, al 
igual que en el caso térmico, a una ecuación integral singular 
que puede in venirse y resolverse numéricamente. A panir de 
este resultado, el cálculo de los factores de intensidad de 
tensión es inmediato. Los detalles de esta formulación 

encontrarse en la referencia r 4]. 

5. RESULTADOS 

Para demostrar la aplicabilidad de la formulación presentada 
en las secciones anteriores, se presentan a continuación 

Obsérvese que el método es también 
isotermos, sin más que sustituir las 

obtenidas en la ecuación (27) por la carga 
en ausencia de grieta, que puede calcularse 

método estándar de análisis. 

La nomenclatura se utilizará en los ejemplos que siguen 
se muestra en la 1, donde a es la semilongitud de grieta, 
b es la distancia el centro de la grieta a la superficie 
libre medida sobre el de la grieta, e es la distancia 
desde el centro de la a un punto arbitrario de la misma, 

y e es el formado por el de la grieta y la 

Las constantes termoelásticas utílizadas en todos los cálculos 
se detallan en el Apéndice L 

es el de una carga puntual de apenura de 
sobre los labios de la grieta. Este caso, de 

solución conocida, ha servido comprobar la precisión 
del método. La 3 muestra variación de los factores de 
intensidad de normalizados respecto a Ko=P/vrra en 
función de la del punto de aplicación de la carga. 
La diferencia con respecto a la solución exacta ha sido en 
todos los casos inferior al 1 

10 

0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 LO 

c/a 

Fig. 3 Facwres de intensidad de tensión para una carga 
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El siguiente ejemplo es el de una grieta. con 8=45º, sobre la 
que se aplica un flujo de calor constante h. En la 4 'ie ha 
representado la variación de los factores de intensidad de 
tensión a medida que la grieta se acerca a la superficie libre. 
Los valores de K están normalizados con respecto a Ko, que 
corresponde al valor de K¡¡ para 8=90º y medio infinito. 

LO 

o .a 

o. 6 

.@ 0.4 
1-l 
~ 
-!< 

~ 0.2 ,_, 

o .o 

-0.2 

l. O 

o. 5 

0.0 

-0.5 

-l. O 

-1.5 

-2. o 

-2.5 

-3. o 

-3.5 

-4 .o 

-4.5 

-5. o 

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0 

a/b 

0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8 0.9 1.0 

a/b 

Fig. 4 Variación de K con la distancia (8=45º). 

El tercer ejemplo corresponde a una grieta con a/b=0.8, 
sometida a un flujo de calor constante h. La Fig. 5 muestra 
los resultados obtenidos para los factores de intensidad de 
tensión en función del ángulo de la grieta. 

Se puede observar que las posibilidades de variación de las 
constantes elásticas, Cijkl· y las conductividades térmicas, 
k¡j, hacen muy difícil cualquier intento de normalización de 
los resultados. Sin embargo, la técnica descrita en este 
artículo permite obtener estimaciones muy aproximadas de 
los factores de intensidad de tensión, para un determinado 
material, que requieren tiempos de cálculo muy conos en 
comparación con otras técnicas numéricas (tipo elementos 
finitos). Para demostrar la potencialidad del presente 
método, se ha considerado el problema de una grieta con 

a/b=0.5 y 8=45º sobre la que se aplica un flujo puntual h. 
Los resultados obtenidos se muestran en la Fig. 6, donde se 
representan los factores de intensidad de tensión en función 
del punto de aplicación de la carga tém1ica. El significado de 
Ko es el mismo que en el caso anterior un í1ujo puntual 
aplicado en el centro de la grieta. solución puede 
interpretarse como una función de Green f(x) para el 
problema termoelástico. Para un problema concreto, bastaría 
calcular el flujo de calor, h(x), en ausencia de la grieta 

o .5 

o. o 

-0.5 

o 
~ -l. O 
H 

~ 
-"' -- -1.5 
..-< 

-2 .o 

-2.5 

o 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90 

ang THETA 

o .5 

o .o 

-0.5 

-1.0 
o 
~ -l. S H 
H 
~ 
-!< 

-"' 
-2 .o 

--,_, 
-2.5 

-3. o 

-3.5 

o 5 !O 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90 

ang THETA 

Fig. S Variación de K con el ángulo 8 (a/b==0.8). 

.o 
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1.4 

1.2 
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0.8 ~ 
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-"' 0.6 --.--< 
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o .o 0.1 o. 2 o. 3 o. 4 0.5 o .6 o. 7 o. 8 o. 9 l. O 
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o. 4 

o .2 
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o -0.2 

~ 
H -0.4 
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-0.6 ... 
.<:l --.--< -0. B 

-1.0 
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-1.4 
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Fig. 6 Factores de intensidad de tensión para un t1ujo 

puntual (a/b=0.5, 8=452). 
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mediante cualquier técnica estándar, 
la Fig. 6 como función de peso para 
de intensidad de tensión 

La técnica descrita en este artículo permite generar de forma 
rápida las funciones de Green para un determinado material 

(constantes CijkJ, y una determinada 

geométrica (a/b y 

6. CONCLUSIONES 

Se ha desarrollado un modelo de dislocaciones para analizar 
el problema de una grieta sometida a cargas termomecánicas 
en un medio semi-infinito para el caso más general de 
anisotropía elástica. Para ello, ha sido necesario corregir la 
solución de desplazamientos y tensiones asociados a una 
dislocación térmica en un medio infinito mediante una 
solución imagen que garantiza el cumplimiento de las 
condiciones de contorno en la libre. 

Se ha encontrado que un tratamiento numérico adecuado de 
las ecuaciones resultantes conduce a estimaciones rápidas y 
precisas de los factores de intensidad de tensión. 

Se han presentado diversos ejemplos de del 
método. Como aplicación de evidente interés práctico, hay 
que señalar la posibilidad de generar de fom1a muy rápida 
funciones de Green que permiten la evaluación de tos 
factores de intensidad de tensión para un material y 
geometría dados sin más que evaluar numéricamente una 
integral. 
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Resumen. El presente trabajo, resume, los resultados obtenidos mediante el uso de 

elementos finitos singulares y de transición de alto orden que modelizan la singularidad 

r- 112, aplicados a la mecánica de la fractura elástica lineal, a través del cálculo del 

factor de intensificación de tensiones, en un caso de fractura en modo I. Se muestra en 

primer lugar el la obtención, por medio del método de correlación de desplazamientos, 

de las expresiones de K1 para los diferentes elementos p-singulares utilizados. Se 

muestra como estos elementos pueden utilizarse de modo similar a como se venían 

utilizando otros elementos singulares hasta ahora, pero empleando un menor número de 

nodos con exactitud igual e incluso superior. 

Abstract. This work contains the results obtained with p-singular finite elements in the 

case of linear elastic fracture. The stress intensification factors are calculated in 

the case of mode I fracture. We show how we can calculate the S.I.F. K1 by using the 

correlation displacements method in all the p-singular finite elements used. All it can 

be used similarly to others singular elements but increasing the accuracy of the results 

with a model less refinate. 

l. INTRODUCTION 

307 

It is well know that the presence of a crack in 

a linear elastic salid induces singular strain 

fields near the crack tip. For a two-dimensional 

linear elastic fracture problem in terms of polar 

coordinates (r,e¡ local to the crack tip, the 

near tip strain have the r- 112 form. This can be 

used in arder to generate singular finite 

elements [ 2-5]. 

converge when we increase the arder of the 

polynomial used even if we have singularities. 

The local error also decrease when one moves away 

from the singular point, Schatz and Wahlbin [10]. 

The singular elements of Barsoum [6] and Henshell 

and Shaw [7] have been used in elastic fracture 

problem with a mesh of quadratic finite elements. 

The singular elements of Pu, Hussain and Lorensen 

[8] have been used in elastic fracture problems 

with a mesh of cubic finite elements. We can thus 

increase the arder of the singular element whilst 

at the same time increase the arder of the arder 

finite elements of the mesh. According to Babuska 

and Dorr [9] the finite element method does 

It is of interest to develop singular elements 

which are compatible with standard linear 

triangular and bilinear quadrilateral finite 

elements, and which at the same time have the 

possibility of allowing higher order polynimials 

to be used. We define sorne new singular finite 

elements having these special properties. It is 

shown that the strain approach in the singular 

element is appropiate [15]. 

For any problem containing a singularity (r-112¡ 

the accuracy of the calculated solution will 

depend on the size of the singular elements which 

surround the singularity. According to Harrop[l2] 
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if the size of a singular element is reduced, the 

error in that element in representing the 

gradient is also reduced. However, in this case 

the region in which the singular gradient is 

represented effectively is itself reduced. This 

has motivated the use of so-called transition 

elements of the type proposed by Lynn and 

Ingraffea [ 13]. It is shown that the strain 

approach in the transition elements [ 15] (with 

sorne geometrical restrictions), is appropiate to 

the singularity involved. 

2. STRESS INTENSIFICATION FACTORS 

The presence of cracks in a material generally 

reduces the static strength of the material 

because the streses and strain are highly 

magnified at the crack tip. It has been 

established that parameters deduced from linear 

elastic fracture mechanics can be used to 

determine the stress and strain magnification at 

the crack tip. These parameters, stress intensity 

factor (SIF), incorporate applied stress levels, 

geometry and crack size in a systematic manner 

and may be evaluated from the elastic stress 

analysis of craked materials. 

The stress intensity factors are computed using 

the displacements correlation technique. 

Considering a crack problem in an infinite domain 

the displacements relative for the traction-free 

crack may be written in terms of an infinite 

series with respect to the polar coordinates r 

and e. 

crack 

Figure 1 

u ~ 
2
: [ (2JC - 1) cos 

8 
- cos 

38 

(1) 

+ 
4¡..¡. 

V= Ir [(2K + 1) 
4¡..¡. ~ 21t 

in wich 

shear modul us 

E Young 1 s modul us; v Poisson 1s ratio 

K (3-4v) for plane strain; 

K 

8" 7 6 5 

1. .z 3 J.¡ 

(a.) 

-v for plane stress. 

d 
1 2 3 .t¡ 

(b) 

Figure 2 

The general 2x4 Lagrange element in (x,y) space 

is as shown in fig.2(b). This is the image of the 

standar eight-node square element, OsA.,ps2, in 

local (Á,p) space under the transformation 

8 

x(A.,¡.t) =I: Nk(A., ¡.t)xk 
k•1 

(2) 
B 

y(A.,¡.t) =I: Nk(A., ¡.t)yk 
k•l 

where (xk,yk) are nodal points and Nk, (k=l, ... 8) 

the basis functions. 

The desplacement components in the standard 

element are approximated by: 

' U(Á,¡.t) =I: N k (A., ¡.t) u k 
k•l 

(4) 
B 

V(Á,¡.t) = I: N k (A, ¡.t) vk 
k=l 

where (Uk,Vk) are nodal values. Rearranging (2) 

and (4)we have that: 

x(A, p.) =o:, +o:zA+0:3j.l+O:•A2+o:sA!J.+0:6Á'+o:,A2!J.+O:aÁ'!J. 
y(A, ¡.¡) =y,+yzA+y3¡.¡+y•A 2 +YsA¡.¡+y6A 3 +Y,A2¡>+yaA3 ¡> (5) 
U( A' V) =P, +PzA +P,l-1 +P,P+PsA¡.I +P6A 3 +P7A 2 J!+PaA 3 ¡.1 

V( A,¡.¡) =ll 1 +ll 2 A+Il 3 ¡.¡+<\A"+Il5 A¡_¡+Il 6 P+Il 7 A2 ¡>+1l 8P¡.¡ 

where ak,J:\,yk' ók' k=l. ..• 8, can be easily 

obtained. 
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If we apply all it to the side corresponding to 

f1=0, se e figure 2 (a) and taking account the 

mapping functions ( 3), we obtain for the vertical 

displacement V: 

being v 1 , v 2, v 3 and v4 the vertical displacements 

at nades 1,2,3 and 4. 

We can obtain a similar expresion for u1 , u2, u3 
and U4. 

And considering (2) for f1=0, we have 

The geometrical restrictions that are neccesary 

in arder to obtain the appropiate singularity 

are: 

l lenght of the element. 

_!1 
9 

Making the subtitution in (7) we have 

x=l:.Pl 
4 

and then 

and taking account of (6) 

v = V1 + 1{1(-~ V2 + 
2
; v,+~v.) + ( 8 ) 

+ 1(9 V2 +1Bv,-¿v.) + {1(- ~~ +9Vz-1v,+v,) 

For the case of mode I fracture, see figure 3 

x = r, v 1 = o (A), v 2 = v 8 , v3 = ve, v 4 = v 0 

r 

e 
A 

Figure 3 

being v 8 , Ve and v0 the displacements ortogonal 

to the crack. 

Considering the crack lenght along 6=180°, we 

have for (1) 

V= (K+l) (10) 

and if we compare (9) and (10) for the terms 

containing vr, 

and then 

Kr IT(K+l) 
z¡¡V21t 

(11) 

Following the same analysis we obtain K1 for 

Lagrange elements of the 2x3 and 2x5 types. 

Lagrange element type 2x3: 

Lagrange element type 2x5: 

3. NUMERICAL RESULTS 

We considerar a case that has been studied by 

Hussain, vasilakis and Pu [14] and by Lynn and 

Ingraffea [13], corresponding toa double-edge

craked plate plane stress, figure 4. 

Figure 4 

The plate of figure 4 is homogeneus with E 

and v=0.2. The thickness = 1. 

5250 

The plate is subjected to a uniform tension of 

magnitude o=l. 

In this model (see figure 5) we employ first only 

singular elements with different numbers (2x3, 

2x4 and 2x5) of nades. We also employ the 

singular Serendipity elements of Barsoum [6] and 

Henshell and Shaw [7]. The calculations have been 

made for different values of the ratio aje, and 

different integration order in the singular 

elements ( See table 1). The accepted value of the 

stress intensity factor taken as a reference for 

this analysis was 2.815 (See Tada, Paris and 

Irwin [15]). 
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Figure 5 

P-singular Elements Standard Finíte Elements Number 
of nodes 

Mesh Type Integration Type Integration of the 
arder order Mesh 

2 X 4 
A 2 X 5 and 2 X 2 2 X 2 29 

2 X 3 

2 X 3 
B 2 X 4 and 2 X 2 2 X 2 24 

2 X 2 

2 X 3 
e 2 X 3 and 2 X 2 2 X 2 19 

2 X 2 

Se rendí pi ty 3 X 3 Serendipíty 3 X 3 
D and and 37 

8 nodes 2 X 2 8 nodes 2 X 2 

Table 1 

These results are given in figures 6,7 and 8. 

Length crack 1 L<>ngth 

+ Serendlp 8 o Singular 2xS 

Figure 6 

We can see the accuracy of the new approach as 

compared with the singular (Serendipity) 

elements. 

The new approach has a bigger slope as compared 

with the singular (Serendipity) elements. 

Síngular Efement 2x4 

Figure 7 

Figure 8 

We considerer now, the same problem of figure 4 

with 14 elernents and introducing p-transition 

finite elements. 

In the figure 9 we can see the mesh used with 

p-singular (S), p-transition ( T) and standard 

finite elernents. 

Figure 9 
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The p-singular (S) elements are 2x5, p-transition 

elements (T) are 2x3 and the standard elements 

are bilinear finite elements 2x2. 

We can compare with other mesh using S,T, and N 

as Serendipity 8 nodes finite elements and with 

s and T appropiate (moving the intermediate nodes 

of sorne sides in order to incorporate the 

appropiate singularity). 

In the following table 2 we can see the 

information about the elements we did use in the 

models. 

P-singular Elements Transition Elements Nl.lllber 
of nodes 

Mesh Type l ntegrat ion Type integration of the 
order order Mesh 

2 X 4 
E 2 X 5 and 2 X 3 2 X 2 39 

2 X 3 

Serendipity 3 X 3 Serendipity 3 X 3 
F and and 51 

8 nodes 2 X 2 8 nodes 2 X 2 

Table 2 

In standard elements type 2x2 the integration 

order is 2x2 and in standard Serendipity 8 nodes 

finite elements are 3x3 and 2x2. 

For all the cases we considerer the ratios aje 

(a = length of the crack, e = length of the 

singular elements) and b/c b = total length of 

the elements incorporating the singularity). 

The resulte obtained for fixed a 

in figures 10, 11 and 12. 

Figure lO 

1. 8 are show 

For a given ratio b/c we need decrease the length 

of the singular elements in arder to obtain 

better resulte. Also it is shawn that it is not 

neccesary to increase the integration order in 

arder ta abtain the best resulte. 

4. CONCLUSIONS 

+ ,,, 

Figure 11 

Figure 12 

The 2xp, p2:3, peN, singular (r· 112¡ elements can 

be used to salve linear elastic fracture 

problema, exactly as for other singular elements, 

but with a smaller number of nodes and greater 

accuracy. This will become more important for 

three dimensional problema. 

The principal advantage of the 2xp, p2:3, pe N, 

singular (r-112¡ elements is the possibility of 

increasing p in the radial direction and at the 

same time employing bilinear elements in the rest 

of the mesh. Obviously the same idea can be 

extended to 3xp, p2:3, peN singular (r· 112¡ 

elements in association with quadratic standard 

elements in the remainder of the mesh. 
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Resumen. Cuando tratamos mediante técnicas de Análisis 
Numérico un problema que presenta un comportamiento singular, es 
muy ventajoso tener en cuenta la propia forma de la 
singularidad, si ésta es conocida. En esta comunicación se hace 
una generalización de la técnica de transformación cuadrática de 
Aalto al tratamiento de singularidades en un problema de 
elasticidad en tres dimensiones. Se desarrollan los elementos 
necesarios para poder tratar un caso de línea singular en tres 
dimensiones y se comparan los resultados con el caso 
correspondiente a una placa con una grieta circunferencial. 
Mediante esta técnica se pueden resolver problemas complejos de 
mecánica de fractura con mallados muy simples de elementos 
finitos. Se demuestra que el elemento finito singular al que se 
llega, reproduce correctamente la forma del campo de 
deformaciones singular en tres dimensiones en el caso de línea 
singular curva. 

Abstract.- In any adaptation of a numerical technique for 
treating a s situation, it is advantageous to have the 
knowledge of the form of the singularity. In this paper we 
extend the quadratic mapping technique to the treatment of 
singularities in three dimensional problems. Element types are 
developed for a three dimensional situation and comparison of 
results is made for a plate with circumferential crack. With the 
quadratic mapping technique we can perform fracture mechanics 
computations with rather simple finite element meshes. The 
element is shown to be able to reproduce a singular strain field 
in three dimensions for a curved singularity line. 

313 

l. INTRODUCTION 

The analysis of the finite element 
method usually relies on the 
assumption that the solution of the 
given problem is regular enough. 
However, the implementation of the 
method is very often done on problems 
wi th polygonal domains which prevent 

effect that the regularity of the 
solution is reduced from what is 
expected for such problems when the 
regions have smooth boundaries. 
However, many problems in potential 
theory and linear elasticity occur in 
regions which contain sharp corners 
and edges. 

the solution from being smooth in sorne 
points or lines. According Grisvard 
( 1] the presence of corners lead to 
the singular behaviour of the solution 
only near the corners. This singular 
behaviour occurs even when the data of 
the problem are very smooth. It 
strongly affects the accuracy of the 
finite element method troughout the 
whole domain. A considerable body of 
analysis now exists showing that 
singularities can occur at such 
boundary points and lines,with the 

In any adaptation of a numerical 
technique for treating a singular 
situation, it is advantageous to have 
the knowledge of the form of the 
singularity. The form of the 
singularity ls determined by the 
combination of geometry and boundary 
conditions. If we know the form of a 
singularity in general non convex 
domain in two dimensions, we can use 
the technique of Aalto [2] for 
locating the nodal points of standard 
isoparametric quadrilateral elements, 
properly around the singularity. The 
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use of this quadratic mapped element 
for treating singularities has been 
shown by Michavila, Gavete, Diez and 
Whiteman 3,4,5]. Also, it has been 
demonstrated by Gavete, Michavila and 
Diez [6, 7] that the Serendipity and 
Lagrange quadratic mapped elements can 
be applied in linear elastic fracture, 
because their strains and 
displacements in the vicinity of the 
crack tip, are appropiate to the form 
of the singularity. 

In this paper we extend the quadratic 
mapping technique to the three 
dimensional problems. Element types 
are developed for a three dimensional 
situation and comparison of the 
results is made for a plate with 
circumferential crack. With the 
quadratic mapping technique we can 
perform fracture mechanics 

computations with rather simple finite 
element meshes. The element is shown 
to be able to reproduce a singular 
strain field in three dimensions for a 
circumferential singularity line. 
Other forms of singularity lines could 
be possible. 

2 .A NEW 
OF 3-D 

APPROACH TO THE 
CRACK PROBLEMS . 

TREATMENT 

A new formulation for the treatment 
of s ies in seepage problems 
was established by Aalto [2]. It is 
based on the solution of 
the problem in an medium and 
gives simple formulae for locating the 
nodal points of standard quadrilateral 
elements properly around the singular 
point. The mapping is as follows: 

x o.,¡.t) =¡o. 
2 

( 1) 

being a > O and 'A, ¡1 E [0,2] 

The differences and advantages of the 
use of this mapping over the quarter 
point elements are: 

(1) We need less singular elements 
to model the singularity. 

(2) These singular elements can be 
used not only when the singular 
solution for strains near the 

crack t is of the form 
but in more general problems (with 
the appropiate mapping instead of 
(1)) . 

In the three-dimensional context our 
interest is in the finite element 
representation of line singularities, 
so that strain forms in the elements 
in ortogonal planes to the lines of 
singularity are considered. 

The 20-node isoparametric brick 
element in physical (x,y,z) space 
(Fig. l.Q) is obtained from the 
standard 20-node element (Fig. Th) in 
local ( A,¡.t,V) space by mapping defined 
in (2) as follows, for this case 

2 
x =-ª-('A - u2) 

4 

y==-ª-A.¡.t 
2 

z=bv 

being A, ¡l,V E [0, 2] 

Fig.la. 

Fig.lb. 

(2) 

However we are interested in the case 
of a circunferential crack problem. So 
we need to develop a different and 
more complicate mapping. 

In order to do it, our starting point 
is the work of Aalto, Gavete, 
Michavila and Diez [2-7], and in this 
paper we calculate a new mapping, 
giving a special singular finite 
element, which is used to approach a 
3-D circumferential crack problem. The 
strain form approach for this new 
singular element is appropiate to the 
singularities involved, as it is 
demonstrated in this paper. The 
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mapping is as follows: 

y=-ª-Ai-1 
2 

being A, ¡.1, ve [O, 2] 

Figo2. 

(3) 

This mapping is applied to the 
standard 20-nodes brick finite element 
gi ving the element of the fig o 2 in 
physical space o The singularity line 
(crack line) is placed along 1 - 2 -
3o 

The approximations of the strains e
11

, 

ez2 and e12 in planes ortogonal to the 

crack line are 

a u (A,Jl,v) a u a A a u a Jl a u av En =---+--+--ax ()A ax dJl ax av ax 

E ilV(A.,¡.t.v) = av at.. + av ~ av av 
22 

ay at..aY a¡.tay fldY 
(4) 

E _l ¡a U (A,Jl,V) av (A,Jl,V)J 
12-- + ---'--

2 ay ax 

For the mapping (3) we have 

The forms of U (A, Jl, V ) , V (A, Jl, V ) are 

and similarly for V (A, Jl, V) changing, 

o:i by Pi <i=1,. o. o2o¡ 

[ a~A. sen v2 a. ] 1~ ( 7) 

and for A= O 

Ell= 0.3 + 20.6!l + O.¡oV + 20.l3f!V + 0.¡4 V 
2 

(S) 

-ªll 
2 

and hence for V = cte, i.e. in a plane 
ortogonal to the crack line 

where, 

constants. 
and ( i=1, 2) 

Similar results we obtain for 
(¡.1 =O, V= constant) and for 

are 

(A=KJ.l, V=constant), radial lines 
emanating from the singularity in a 
plane ortogonal to the crack line (1 -
2 - 3 of figo 1), where K> O is a 
constant. Also we obtain similar 
results for E22 and E 12 (V= constant) o 

Thus for small r the r- 1 / 2 term 
dominates in all directions emanating 
from the line of singularity in 
planes ortogonal to this line, giving 
the approximations to the gradients 

the correct " 12 , singular form as 
required by the true solutiono Similar 
results to those obtained in the case 
of mapping the 20-nodes brick element, 
can be obtained by mapping the 27-
nodes quadratic isoparametric Lagrange 
brick element in a similar way. 
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3 . AN EXAMPLE 
SINGULARITY 

CONTAINING A 
LINE. 

The 3-Dirnension crack rnodels represent 
a very irnportant problern nowadays in 
rnechanical engineering, considering 
that pipe and pressure vessel cracks 
can be detected, before the broken 
pressure arrives. Width and length 
intervene very directly in this 
rnodel s, and e ven the crack shape is 
irnportant. 

Fig 3 

As an exarnple we have studied the 
problern of a plate with a 
circurnferential crack which is under 
an uniforrn stress field. 

Figure 3 shows plate, subject to an 
uniforrn stress field and having a 
circular center crack. Data are 
a/t= 0.4, L/t= 2.5 and a/w= 0.2. 

In arder to use the new rnapping 
defined in (3) for the case of 
circurnferential crack line, fig. 4 
rnodel, has been carried out. After the 
displacernents have been obtained we 
use the Manu 's formula (8], to 
calculate the SIF. 

Fig. 4 

As a difference with the quarter 
point elernents, here we don 't have 
negat~ve pivots during the 
factorlzation which is carried out in 
the equations systern solution or other 
nurnerical difficulties as reported by 

Peana and Pasini in [9] . The results 
obtained for S.I.F. versus the 
orientation (<!> angle of figure 2) are 
shown in figure 5. 

l. O 

1.1 

u 

1.1 

i-6 

u: i.5 

H i.~ .,; 

u 

i.z 

u 

,··· .. -r-[10] 
,··--. [11] 

" :.:--/ .. ---- :. .. :..:..··~- ... 
i..O 

o.o it>. 

Fig.5 



The performed errors when compared 
with references [10] and [11] can 
reach up to 5 and even lower, which 
~epresents an acceptable error level, 
lf we consider that reference models 
of Miyazaki, Watanabe and Yagawa [10] 
and Yagawa, Ichimiya and Ando [11] have 
more finite elements. In general , 
these errors depend on the numerical 
integration order, on the diameter and 
on the elements aspect ratio of the 
model. 

Also a very good agreement has been 
obtained with the accurate results of 
Schnack and Karaosmanoglu [12]. 

4. CONCLUSIONS. 

We have compared ours curves of the 
SIF values versus the angle 0, with 
those obtained by Miyazaki, Watanabe, 
Ichimiya, Ando and Yagawa [10-11] , 
when they solve a similar example with 
different strategies. Their results 
are very much the same than ours 
(integration orders 3 and 4), but our 
grid is much less refínate. This 
method has the advantage of its 
simplicity, it is possible to salve 
problems with much less refínate 
grids. We have demonstrated that a new 
singular element can approach the 
behaviour of curved cracks in 3-D 
calculating with high precission th~ 
stress intensity factor. Others forms 
of singularity lines could be 

possible. It would be convenient 
to study the influence of 
geometric shape of the crack. 
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Also a very good agreement has been 
obtained with the accurate results of 
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4. CONCLUSIONS. 

We have compared ours curves of the 
SIF values versus the angle 0, with 
those obtained by Miyazaki, Watanabe, 
Ichimiya, Ando and Yagawa [10-11] , 
when they solve a similar example with 
different strategies. Their results 
are very much the same than ours 
(integration orders 3 and 4), but our 
grid is much less refínate. This 
method has the advantage of its 
simplicity, it is possible to solve 
problems with much less refínate 
grids. We have demonstrated that a new 
singular element can approach the 
behaviour of curved cracks in 3-D, 
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stress intensity factor. Others forms 
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possible. It would be convenient 
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TOLERANCIA AL DAÑO EN TENDONES DE ACERO DE ALTA RESISTENCIA 

Andrés Valiente y Manuel Elices 

Departamento de Ciencia de Materiales 
Escuela Técnica Superior de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos 

Universidad Politécnica de Madrid 

Resumen. En este trabajo se estudia la tolerancia al daño de los tendones monobarra que se 
utilizan en ingeniería civil como refuerzo de estructuras. Aplicando la teoría de Mecánica de 
Fractura se establecen los límites de tolerancia frente a defectos de superficie y se contrastan 
con datos empíricos obtenidos en ensayos de barras entalladas. El análisis de los resultados 
permite poner de manifiesto el papel que la tenacidad de fractura del acero de alta resistencia 
desempeña en la tolerancia al daño de los tendones. 

Abstract. The damage tolerance in single bar tendons used for structural reinforcing in civil 
engineering is investigated in this work. Upper and lower bounds are stablished for surface 
flaws tolerance by using a theoretical approach based on Fracture Mechanics. Experimental re
sults obtained by testing notched tension specimens are used to check the theoretical predic
tions. The role of the fracture toughness in the darnage tolerance of tendons is evaluated 
through the theoretical approach and thé experimental results. 

1. INTRODUCCION 

La utilización del acero de alta resistencia para compensar 
las limitaciones de otros materiales de construcción, es uno 
de los grandes hallazgos de la Ingeniería Civil. La aplica
ción más conocida es el hormigón pretensado, donde un 
adecuado aprovechamiento de la alta resistencia del acero 
permite evitar que el hormigón trabaje solicitado a tracción. 

La técnica del pretensado no ha quedado relegada exclusiva
mente a las estructuras de hormigón dadas las grandes posi
bilidades que ofrece, y de hecho no sólo se ha extendido a 
las estructuras metálicas sino que se ha incorporado como 
parte del procedimiento constructivo para estructuras con 
gran complejidad de ejecución. En muchas de estas nuevas 
aplicaciones la forma clásica de utilización del acero de alta 
resistencia, en cables o en haces de alambres, no es adecua
da por falta de manejabilidad y se hace necesario recurrir a 
barras de gran diámetro (30-40 mm). 

La fragilidad de los aceros de alta resistencia plantea un pro
blema de tolerancia al daño específico de las barras, ya que 
en los cables el daño en uno o varios alambres no suele pro
vocar el colapso del tendón. Por el contrario, una fisura en 

una barra de material frágil puede causar su rotura. 

Roturas de tendones monobarra que han tenido lugar en 
servicio, provocadas por daños superficiales leves y oc u
rridas bajo cargas muy inferiores a la capacidad resistente 
del tendón, han motivado la realización de este trabajo, cuya 
finalidad es aplicar la Mecánica de Fractura para evaluar la 
tolerancia al daño de tendones de este tipo debilitados por 
defectos de superficie. 

2. ENSAYOS DE CARACTERIZACION 

Los tendones objeto de la investigación son barras comer
ciales de superficie lisa y de 36 mm de diámetro. La compo
sición química del acero y las propiedades mecánicas con
vencionales, que efectivamente corresponden a un acero de 
alta resistencia, figuran en la tabla l. Como característica a
dicional del acero es digna de mención su gran homogenei
dad, puesta de manifiesta por la variación prácticamente nu
la de los valores anteriores en los diferentes ensayos realiza
dos. A partir de dichos valores es inmediato deducir que la 
capacidad resistente de una barra es de 1308 kN. La curva 
tensión-deformación, obtenida ensayando directamente las 
barras de 36 mm, puede observarse en la figura 1. 
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Tabla l. Composición química y mecánicas del 
acero de los tendones estudiados. 

Composición química 

Carbono 0,65 % 
Silicio 0,70 % 

Manganeso 1,20% 
Fósforo 0,014 % 
Azufre 0,018 % 
Vanadio 0,25 % 

Propiedades mecánicas 

Módulo de elasticidad 208 GPa 
Límite elástico 1143 MPa 

Resistencia a tracción 1285 MPa 
Defonnación bajo carga máxima 6, 7 % 

Estricción No se observa 

~ 1000 

'-' 800 
§ 

600 Cll 

~ 400 

200 

o 
o 2 3 4 5 6 7 

DEFORMACION (%) 

Fig. l. Curva tensión-deformación del acero de alta resistencia. 

La tenacidad de fractura del acero se ha medido por los pro
cedimientos que establecen las normas ASTM E 399 [1] y 
ASTM E 1304 [2], obteniéndose en ambos casos resultados 
prácticamente idénticos. Para aplicar la primera norma se 
extrajeron de las barras probetas SEBS (S1~gle Edge Bend 
Specimen) de 16 mm de espesor y para aplicar la segunda, 
probetas SBS (Short Bar Specimen) de 19,5 mm de anchu
ra. Como puede observarse en las figuras 2 y 3; l.as posi
ciones de las probetas respecto a las barras se ehg1eron de 
modo que los planos de propagación de la fisura fuesen pla
nos transversales a la barra en el caso de las probetas de fle
xión, y transversales y longitudinales en el caso de las pro
betas SBS. 

Fig. 2. Posición de las probetas de flexión respecto de las barras. 

Fig. 3. Posición de las probetasSBS respecto de las barras. 

Las series de valores de la tenacidad de fractura resultantes 
de los ensayos son muy uniformes y apenas difieren entre 
si, a pesar de que una de las medidas corresponde a un pla
no de fractura distinto de las demás: 

Nonna ASTM E 399: 
(plano transversal) 

Nonna ASTM E 1304 
(plano transversal) 

Nonna ASTM E !304 
(plano longitudinal) 

33, 32 y 33 MPavlm 

35 y 35 MPa.Ym 

33 MPa.Ym 

La baja tenacidad obtenida (K k = 33-35 MPa.Ym) indica que 
se trata de un material sumamente circunstancia que 
confirman los en los ensa-
y os. 

Curva isoK MPa;/m) 

Curva experimental 

Fig. 4. Registro obtenido en los ensayos con probetas de flexión. 

La figura 4 es un ejemplo característico de los registros co
rrespondientes a las probetas de flexión. La rama de descar
ga que presenta indica roturas sucesivas que se repiten esca
lonadamente hasta que la probeta se separa en dos mitades. 
En cada escalón la propagación de la fisura se interrumpe 
después de iniciada y continúa cuando la carga vuelve acre-
cer. El fenómeno corresponde a un de fractura frá-
gil cuasiestable, durante el cual la absorbe en todo 
instante la misma de ya que crece bajo un 
factor de intensidad tensiones constante. En efecto, la 
curva teórica a la propagación 
de la fisura con = 35 MPa.Ym, 
también se ha en la y como puede 
verse, coincide sensiblemente con la rama de descarga del 
ensayo. 
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Esta curva teórica ha sido determinada a partir de expresio
nes de la flexibilidad de la probeta y del factor de intensidad 
de tensiones del tipo: 

K =~f(_<:_) 1 B..JV1 W 
(1) 

COD = ~g(_<:_) 
P BE W 

que figuran en la referencia [3] y en las cuales P representa 
la carga aplicada, W el canto de la B el espesor, a 
la longitud de fisura, E el módulo y ) y 
g(- ) son funciones dadas. Eliminando entre las ecua-
ciones la longitud de fisura, se obtiene la ecuación de la 
curva representada en la figura para el valor indicado del 
factor de intensidad de tensiones. 

Los registros carga-COD de los ensayos realizados con pro
betas SBS confirman asimismo el carácter frágil del acero, 
ya que, como se ve en la figura 5, la propagación de la fisu
ra es estable y se produce por escalones hasta llegar a carga 
máxima. Por tanto, cualitativamente dicha propagación se 
ajusta a las previsiones teóricas del ensayo, basadas en la 
hipótesis de material frágil con específica de fractura 
constante. 

0.2 

Fig. 5. Registro obtenido en los ensayos probetas SBS. 

3.TOLERANCIA AL VALOR TEORICO. 

La evaluación teórica de la tolerancia al daño en un sólido 
con defectos requiere la aplicación de un criterio de fractura 
que relacione la carga de rotura con las dimensiones del de
fecto y con las propiedades resistentes del material. En el 
caso de tendones, la carga de rotura a evaluar es su capaci
dad resistente a tracción, por ser ese el tipo de esfuerzo al 
que están sometidos en servicio. En cuanto a la configura
ción geométrica de los la más adecuada es la que 
aparece en la figura 6, teniendo en cuenta que para defectos 
de superficie, los parámetros más críticos a priori son la 
profundidad y el radio de curvatura del borde. 

R 

p __. 
Fig. 6. Defecto superficial para evaluar la tolerancia al daño. 

Así ¡:;ues, el tipo de defecto a considerar son entallas de pro
fundidad y radiO de curvatura variables, para las cuales no 

existe un criterio de rotura universal, salvo en dos casos lí
mite: 

- Cuando el material rompe frágilmente y la entalla es real
mente una fisura (radio de curvatura nulo). 

- Cuando el material rompe después de agotarse plástica
mente y por tanto la carga de rotura y la de agotamiento 

coinciden (rotura dúctil). En este caso el defecto 
representa una pérdida de sección resistente y el 

radio de curvatura no influye en la carga de rotura.La 
aplicación del criterio de rotura frágil sólo requiere cono
cer el fa~tor de intensidad de tensiones para el problema 
en estudio, porque la carga de rotura se determina igua
!ando el factor K 1 y la tenacidad de fractura del material, 

En el caso de una barra cilíndrica dañada por una fi
sura de y solicitada a tracción, dicho factor ha 
sido determinado métodos numéricos [4] y fotoelás-
ticos [5], y la carga rotura P puede obtenerse en fun-
ción de la profundidad de fisura a y del diámetro D de la 
barra. Para la de K 1 dada en la referencia [4] 
se tiene: 

P= (3) 

donde ) es la función adimensiona!: 

apucctcu;n del criterio de rotura dúctil se reduce a calcular 
de una fuerza aplicada según el eje de la barra que 

-- · .. '" a la distribución de tensiones de la figura 7, 
al agotamiento plástico de la sección fi
que el material de la barra es un sólido 

de tensión de plastificación Oy 

Fig. 7. Agotamiento plástico de una barra con un defecto de superficie. 

La solución que se obtiene viene dada por la expresión: 

P= 

donde 
n: 

4 

+ (1-

es la función adimensional: 
1 -~arcsen(2213 ..Jx-x 2 ) 

+ 

(5) 

(6) 
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El resultado de 
de 36 mm de rli<S'"'"'.,." 
en la figura 8, donde se 
carga de rotura deducida de las ecuaciones 
la profundidad de defecto. De acuerdo con 
experimentales, los valores de 
pleados en los cálculos han sido 33 

este último, el valor medio 
a tracción del acero. 

Las dos curvas obtenidas e 
inferior de la tolerancia al daño 
efecto tan negativo la 
en el caso de barras El 
partir del cual las barras rompen 

con una fisura de 1 mm de 
dad de la barra se reduce en más del 50% respec-
to a la que tendría si el el material 
casi no difiere de la corresp<)nciieJrrte 
tos. Como puede verse en estos valores cambian 
sustancialmente para fractura del orden de 
100 MPavlm, que se han medido en otros aceros de alta re
sistencia [ 6]. 

J5oo.--------------------, 

~ 
;::i 1000 

~ o 
¡:.: 

¡§ 
...: 500 

~ 
< u 

2 3 4 

PROFUNDIDAD DE DEFECTO (mm) 

Fig. 8. Tolerancia al daño barras con defectos de superficie. 

Los datos experimentales de tolerancia al daño 
dientes a las barras en estudio de ensayos 
dos al efecto y de roturas ocurridas en servicio. Los ensa
yos consistieron en someter barras de 50 cm de 
con una entalla en el centro como la de la 
carga creciente de tracción hasta causar su rotura. Se 
mentaron con dos uno de ellos situado en la 
zona de deformación uniforme la y el otro en-
frentado a la entalla con el fin de obtener una medida de la 
deformación debida a la entalla y detectar rotura 
parcial que pudiera ames de la rotura última. El 
número total de ensayos realizados fue de diez, con tres va
lores del radio de curvatura de entalla. Las entallas de me
nor radio fueron hechas con sierra de hilo, que las 
dos restantes se hicieron por electroerosión. 

La tabla 2 
de los ensayos 
entalla, carga rotura P, unitarios de rotu
ra Ee y E_, en la entalla en la zona de deformación unifor

estos datos cabe añadir que ames de 
ga·-detorma.cJém no revelaron 

uuc;mcluJJ total de la 
seccwn en ensayos señalados con un as
terisco en la tabla 2. Como muestra de los obteni-
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9 aparece la carga frente al 
unitario en la zona de entalla para tres de las 

con la misma curva para una 

Tabla 2. Ensayos de tolerancia al daño con barras entalladas. 

2 
3 
4* 
5* 
6* 
7 
8* 
9* 
10* 

1400 

1200 

1000 
Ensayo 4 

z 
¿. 800 
-< o 
~ 600 
u Ensayo 2 

400 

200 

o 

Fig. 9. Curvas carga-alargamiento de barras entalladas, 

Los datos de roturas en servicio se limitan a dos casos de 
barras solicitadas cargas de tracción de 400 y 600 
cuyo análisis reveló la existencia de sendas fi-
suras, de 1,50 y 0,92 mm, gene-
radas de las barras. 

5. ANALISIS DE RESULTADOS 

Los resultados analíticos 
nibles para la evaluación 

se 

pone de relieve que todos los re
se sitúan entre las dos curvas límite 

de al daño deducidas teóricamente. Los puntos 
que representan las roturas ocasionadas por fisuras están si-
tuados sobre la curva de rotura para este tipo de de-

los a las roturas en 
la curva plástico en 

la rotura tuvo después de la 
la sección (rotura dúctil). 

sitúan entre ambas curvas los casos de enta-
antes totaL La 

ha de entenderse en sentido 
mecanismo físico de rotura que se 

lic:roscopio electrónico es el mismo en todos 
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Jsoo.--------------------------------------------,--.---R-=-0----. 
O R=0,08mm 

O R=0,5mm 

~ 
..:: 1000 

§ 
P<:: o 
>ll 
Cl 
..:: o o 
P<:: 500 ..:: 
u 

Rotura frágil 

o 2 4 5 6 7 8 

PROFUNDIDAD DE DEFECTO (mm) 

Figura 10.-Resultados teóricos y experimentales de tolerancia al daño. 

Como cabía esperar, en tales casos la tolerancia al daño dis
minuye con la profundidad de entalla y aumenta con el radio 
de curvatura. Asimismo, es comprobar que en to-
dos ellos la rotura es al comienzo de la plastifica-
ción de la entalla. Para hacerlo estrictamente sería preciso 
conocer el factor de concentración de tensiones para la barra 
entallada de la figura 6, pero ante la falta de este dato, se 
puede estimar dicho factor el a 
un semiespacio con una entalla y radio 
de curvatura, solicitado a uw-'-"""' 

K= t 

Suponiendo que el estado tensional en el fondo de la entalla 
es de deformación plana el longitudinal de si-
me tría de la barra, la carga de la }Hccouu'""'"'vu, 

P¡, viene dada por la ,. ... ,,.,r,.<u'm 

p = Py 
' K,.Jl-v+v2 

donde Py es la carga de de las barras sin de
fectos, 1163 kN, y v el coeficiente de Poisson. Los valores 
numéricos que resultan de estas dos ecuaciones a las 
tres barras rotas antes la total, apenas alcanzan 
la tercera parte de la carga de rotura, lo que constituye una 
clara indicación de que dicha rotura tiene lugar en régimen 
de plasticidad contenida. 

Esta interpretación de los resultados satisfactoria
mente el comportamiento de las barras y permite constatar 
que la baja tenacidad del acero influye muy negativamente 
en la tolerancia al daño, pero sólo para defectos tipo fisura, 
porque para entallas con radios de curvatura tan pequeños 
como 0,08 mm la tolerancia mejora notablemente. Esta apa
rente falta de continuidad en el comportamiento de las ba
rras no lo es tanto si se tiene en cuenta que una fisura ideal 
se transforma en una entalla debido los cambios finitos de 
geometría que experimenta por efecto de las cargas aplica
das y que, de acuerdo con el modelo teórico desarrollado en 
la referencia [8], su radio de curvatura en el momento de ro
tura viene dado por la F'Y1,T?<1n•n 

R = 0,307 Kic (9) 
Ea y 

cuyo valor para el acero de las barras es del orden de 1,5 
¡.tm, esto es, 50 veces inferior al menor radio de entalla en
sayado. 

Un aspecto en la evaluación de la tolerancia al 
daño sería la determinación de la combinación de valores de 
a y de R a de la cual las barras fallan por colapso plás-
tico, pero solución de este problema por vía teórica re-
quiere la aplicación de un criterio de rotura en entallas de 
validez aún no ha sido desarrollado. No obs-
tante, los obtenidos en esta investigación parecen 
indicar todas las roturas observadas están gobernadas 

un local de máxima deformación, es decir, por 
condición de la deformación plástica supere un valor 

crítico sobre una característica determinada por la 
microestructura del material 

En el caso de las roturas originadas por fisuras la baja tena
cidad de fractura del acero indica que en el momento de ro-
tura la zona desarrollada en el extremo de la fisura 
es esas condiciones se produce una intensa 
concentración de deformaciones plásticas [8], acorde con la 
condición de rotura que establece el criterio. En una entalla 
la evolución de la zona plástica y de la deformación en su 
interior es más complicada, pero también concuerda con la 

de que las roturas observadas responden a un 
de máxima deformación. Durante el periodo inicial 

de la fase de plasticidad contenida, tanto la zona plástica 
como la deformación crecen con la carga, para a continua-
ción estabilizarse la y continuar creciendo la segun-
da hasta alcanzar la de plasticidad extendida, en la cual 
se invierte el proceso. Por consiguiente, de acuerdo con el 

la rotura tendrá en una u otra fase dependien-
do de que la deformación crítica sea o no superada en la 
fase de plasticidad contenida, es decir, la rotura puede pro
ducirse antes o después del agotamiento plástico de la barra. 
El factor determinante es el valor de la máxima deformación 
plástica alcanzada durante la fase de plasticidad contenida, 
el cual, para un tipo de barra dado, sólo depende de la geo
metría de la entalla. 

6. CONCLUSIONES 

La aplicación de la Mecánica de Fractura ha permitido esta
blecerque la tolerancia al daño de tendones afectados por 
defectos de superficie, está acotada entre dos límites corres
pondientes correspondientes a comportamientos extremos 
del material, rotura frágil y agotamiento plástico. Aunque 
para el caso estudiado dichos límites se hallan sensiblemen
te separados debido a la baja tenacidad del material, los re
sultados experimentales indican, salvo para defectos asimi-
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lables a fisuras, una tolerancia al daño cercana a la óp-
tima, es decir, rotura por Por lo tanto, 
se concluye que la orc,tec:cicm de los tendones estudiados 
frente a defectos fisura es de fundamental importan-
cía. 
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RESUMEN. Durante el conformado, el recubrimiento de zinc de las chapas galvanizadas puede 
sufrir daños que merman su capacidad protectora anticorrosión. Aunque los granos de zinc son 
susceptibles de comportamiento dúctil, las fronteras intergranulares y la intercara zinc
acero muestran una débil cohesión y, al menos para grandes deformaciones, se observan también 
roturas transgranulares por clivaje por mecanismos dúctiles. Se describen observaciones de 
estos procesos, intentándose una caracterización cuantitativa de los mismos y su 
interpretación, en lo posible, en términos de la Mecánica de la Fractura. 

ABSTRACT. The zinc coating of hot-dip galvanized steel sheets is damaged during forming 
operations, loosing sorne fraction of its corrosion protective ability. Its grain boundaries 
and the zinc-steel interface show symptoms of very weak interfacial cohesion. Moreover, zinc 
crystals are prone to cleave if properly oriented and transgranular ductile damage can be 
generated from interface flaws and lead inclusions. This paper shows examples of those 
fracture mechanisms and attempts to quantify their development with an aim to derive sorne 
values of intrinsic fracture parameters of the coatings. 

l. INTRODUCCION 

El recubrmiento anticorrosión de las chapas de 
acero galvanizadas en continuo por inmersión 
en baño de zinc fundido {HDG) está 
generalmente constituido por granos de 
apariencia columnar (con sus fronteras 
aproximadamente perpendiculares al plano de la 
chapa), cuyo tamaño, D, es superior al espesor 
del recubrimiento, t, incluso en las calidades 
de grano fin o ("flor mínima" . Para muchas 
aplicaciones, la chapa galvanizada debe 
conformarse plásticamente y, aunque en esas 
operaciones no se alcancen los límites de 
conformado globales de la chapa (definidos por 
la curva de deformaciones límite para alcanzar 
la estriación localizada, FLD), el 
recubrimiento puede sufrir daños locales que 
merman su capacidad protectora. En concreto, 
aunque los granos de zinc son susceptibles de 
comportamiento dúcti sus fronteras 
intergranulares y la intercara zinc-acero, 
constituida por una fina capa de aleación Zn
Al-Fe, muestran una débil cohesión 
interfacial. Los cristales de zinc también 
pueden romperse transgranularmente por clivaje 
de los planos basales y, finalmente, por 

a dúctil, 
deformaciones. 

al menos para grandes 

Las chapas de acero HDG para conformado de 
piezas o paneles tienen un espesor de orden de 
un milímetro (O, 7 mm es un espesor corriente) 
y el de los recubrimientos oscila entre 15 y 
25 ~m. Por razones estéticas, tanto si se usan 
con el recubrimiento HDG a la vista o 
pintadas, el galvanizado incluye un proceso 
dirigido a minimizar el ¡rano (soplado de 
polvo de zinc de aprox. l~m sobre la película 
líquida a la salida de la cuba de 
galvanizado), obteniéndose granos de 100 a 500 
~m (intersección lineal sobre el plano de la 
chapa) que presentan una fortísima orientación 
preferente, con el plano basal (0001) paralelo 
al plano de la chapa y una distribución 
aleatoria de orientaciones transversales. La 
textura parece ser fruto de un crecimiento 
lateral preferente de los frentes <lOIO> 
{0001} de solidificación [1, 2]. Las 
direcciones <lOlO> son las de crecimiento 
dendrítico en el zinc. La intensidad de la 
textura basal se ve favorecida por la 
promoción de la nucleación para minimizar el 
grano, directamente buscada, y por la 
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lables a fisuras, una tolerancia al daño cercana a la 
tima, es decir, rotura por 
se concluye que la 
frente a defectos 

Por lo tanto, 
de los tendones estudiados 

fisura es de fundamental importan-
cia. 
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RESUMEN. Durante el conformado, el recubrimiento de zinc de las chapas galvanizadas puede 
sufrir daños que merman su capacidad protectora anticorrosión. Aunque los granos de zinc son 
susceptibles de dúctil, las fronteras intergranulares y la intercara zinc-
acero muestran una cohesión al menos para grandes deformaciones, se observan también 
roturas transgranulares por clivaje por mecanismos dúctiles. Se describen observaciones de 
estos procesos, intentándose una caracterización cuantitativa de los mismos y su 
interpretación, en lo posible, en términos de la Mecánica de la Fractura. 

ABSTRACT. The zinc galvanized steel sheets is damaged during forming 
operations, loosing corros ion protective abili ty. Its grain boundaries 
and the zinc-steel interface show symptoms of very weak interfacial cohesion. Moreover, zinc 
crystals are prone to cleave if properly oriented and transgranular ductile damage can be 
generated from interface flaws and lead inclusions. This paper shows examples of those 
fracture mechanisms and attempts to quantify their development with an aim to derive sorne 
values of intrinsic fracture parameters of the coatings. 

l. INTRODUCCION 

El recubrmiento anticorrosión de las chapas de 
acero galvanizadas en continuo por inmersión 
en baño de zinc fundido ( HDG) está 
generalmente constituido por granos de 
apariencia columnar (con sus fronteras 
aproximadamente perpendiculares al plano de la 
chapa), cuyo tamaño, D, es superior al espesor 
del recubrimiento, t, incluso en las calidades 
de grano fin o ("flor mínima") . Para muchas 
aplicaciones, la chapa galvanizada debe 
conformarse plásticamente y, aunque en esas 
operaciones no se alcancen los límites de 
conformado globales de la chapa (definidos por 
la curva de deformaciones límite para alcanzar 
la estriación localizada, FLD), el 
recubrimiento puede sufrir daños locales que 
merman su capa e idad protectora. En concreto, 
aunque los granos de zinc son susceptibles de 
comportamiento dúctil, sus fronteras 
intergranulares y la intercara zinc-acero, 
constituida por una fina capa de aleación Zn
Al-Fe, muestran una débil cohesión 
interfacial. Los cristales de zinc también 
pueden romperse transgranularmente por clivaje 
de los planos basales y, finalmente, por 

rotura dúctil, 
deformaciones. 

al menos para grandes 

Las chapas de acero HDG para conformado de 
piezas o paneles tienen un espesor de orden de 
un milímetro (0,7 mm es un espesor corriente) 

el de los recubrimientos oscila entre 15 y 
25 ~m. Por razones estéticas, tanto si se usan 
con el recubrimiento HDG a la vista o 
pintadas, el galvanizado incluye un proceso 
dirigido a minimizar el grano (soplado de 
polvo de zinc de aprox. l~m~ sobre la película 
liquida a a salida de la cuba de 
galvanizado), obteniéndose granos de 100 a 500 
¡Jm (intersección lineal sobre el plano de la 
chapa) que presentan una fortísima orientación 
preferente, con el plano basal (0001) paralelo 
al plano de la chapa y una distribución 
aleatoria de orientaciones transversales. La 
textura parece ser fruto de un crecimiento 
lateral preferente de los frentes <lOIO> 
{ 001} de solidificación [1, 2]. Las 
direcciones <lOIO> son las de crecimiento 
dendrítico en el zinc. La intensidad de la 
textura basal se ve favorecida por la 
promoción de la nucleación para minimizar el 
grano, directamente buscada, y por la 
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promoción indirecta del crecimiento dendrítico 
al usarse baños "impuros 11

, con adiciones de 
plomo (aumenta la abilidad del y de 
aluminio (0,16% Al inhibe la de 
fases frágiles Zn-Fe en la intercara). 
Afortunadamente, la orientación basal de la 
superficie de capa de zinc resulta ser 
óptima respecto a la resistencia a la 
corrosión y la adherencia de pintura (la chapa 
galvanizada prepintada encuentra un uso 
creciente para paneles de construcción, en la 
industria de electrodomésticos para 
carrocerías de automóviles). 

La combinación de la textura basal del 
recubrimiento policristalino de zinc con la 
geometría de fronteras de grano normales al 
plano de la chapa repercute fuertemente en el 
comportamiento mecánico del recubrimiento. El 
plano basal de zinc es su principal plano de 
deslizamiento y clivaje por lo que en las 
chapas galvanizadas, sometidas a tensiones 
planas, ambos mecanismos se ven fuertemente 
dificultados. Por el contrario, las tensiones 
en direcciones contenidas en el plano de la 
chapa promueven el maclaje según { 10I2} 
<lOil>, principal mecanismo de deformación del 
recubrimiento en zonas tractivas, y la 
descohesión intergranular, que observaciones 
superficiales muestran ser el mecanismo 
dominante de daño mecánico. 

En este articulo se presentan de 
caracterización cualitativa del 
daño de recubrimientos de chapas de acero 
galvanizadas y se intenta discutir los 
resultados utilizando conceptos de Mecánica de 
la Fractura. 

2. MATERIALES Y TECNICAS EXPERIMENTALES 

idad de los recubrimientos 
) de varias chapas de acero extradulce 

(0,04-0,05%C), calmado al aluminio, de O, 7 pm 
de espesor r gas ad superfi ial 
0,32~Ra~2,3lf.Jm, galvanizadas en continuo en 
baño de Zn-O,l6%Al y con mínima 
( 20<D<600f.Jm) se ha estudiado siguiendo varias 
trayectorias de deformación (mediante ensayos 
de tracción y ensayos tipo Nakazina de 
expansión biax al, usados para a 
determinación de FLD). Los sustratos de acero 
bajo en carbono, además de d ferencias 
irrelevantes de composición, se caracterizaban 
por diferencias de rugosidad superficial. 
Todos los recubrimientos de zinc poseían una 
textura <0001> muy fuerte, con algunas 
diferencias cuantitativas. Tras el 
galvanizado, las chapas recibieron una pequeña 
reducción por laminación ("skin pass"), con la 
finalidad de aplanarlas alisarlas. Esta 
provoca una pequeña de la densidad 
de orientaciones <0001>, que se deforman por 
maclaje a compresión. 

El tamaño medio de grano de recubrimiento se 
midió por intersección lineal en direcciones 
aleatorias sobre el plano de la chapa. El daño 
inducido por la deformación se caracterizó 
mediante observaciones superficiales y de 
secciones metalográficas transversales. 
este último caso, se infiltraron vacío las 

muestras agrietadas resina 
que permite preservar las débiles estructuras 
de recubrimientos parcialmente desprendidos. 
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3. EVOLUCION DEL DAÑO. ASPECTOS MORFOLOGICOS 

combinación de observaciones superficiales 
y de secciones transversales permite seguir el 
proceso de rotura de los recubrimientos de 
galvanizado durante el conformado de las 
chapas. 

La superf ie de las chapas muestra 
ori ariamente daño por descohesión 

intergranular, al menos para trayectorias 
proporcionales de deformación (fig.l). En los 
recubrimientos estudiados, que presentan una 
densidad de textura basal 30 a 45 veces la 
densidad correspondiente a una distribución 
aleatoria de orientaciones, sólo muy raramente 
se ha observado descohesión transgranular 
(clivaje) tras grandes deformaciones plásticas 
o en algunos puntos sometidos a trayectorias 
complejas de deformación. Tras deformaciones 
muy grandes se observa fallo transgranular por 
rotura dúctil en los recubrimientos cuya 
adherencia al sustrato es muy buena, pero el 
fallo más frecuente es la descamación de 
granos completos (flaking). 

Fig. l. Descohesión 
deformado 
e1=e2=2l%. 

intergranular del acero G 
por expansión biaxial 

transversales de chapas 
a diferentes niveles son un 

complemento necesario a las observaciones 
2. se presentan 

a chapas que 
iferencias importantes de 

adherencia zinc-acero. En general, se observa 
que el daño comienza por agrietamiento desde 
la superficie exterior del recubrimiento. De 
acuerdo las observaciones superficiales, 
se trata de descohesión intergranular iniciada 
en la entalla que se deriva del equilibrio 
entre tensiones superficiales en los 
puntos triples de encuentro entre dos granos 
durante la solidificación. Si la adherencia 
del recubrimiento es muy buena, la grieta 
intergranular penetra hasta ser detenida por 
la intercara el substrato antes de 
produc se propagación por descohesión 
interfacial ( 2a). Si la adherencia es 
baja, observa frecuentemente descohesión 

ter a ial a partir de grietas 
intergranulares generadas en la superficie, 
antes que éstas alcancen la intercara y la 
rotura f ocurre con una estricción 
característica del ligamento residual. También 
se detenciones de la descohesión 
interfacial inducidas por la rugosidad cuando 
ésta es alta (fig. 2c). En los recubrimientos 
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Finalmente, 
sometidas 
detectan 
del recubrimiento. 

Fig. 2. 

laminación). 

observa 
último 

(dirección de 

a)Ref. I, , , buena adherencia. 
Ref. D, er=9%, mala adherencia. 

alta 
mala adherencia pero 

substrato. 

4. CARACTERIZACION CUANTITATIVA DEL DAÑO 

rotura 
grietas 
deformación. 

Por 

superficie 
trayectorias 
pregrabados 
principales 

muestran 
La 

del 
el 
la 

las 
de la 

límite de 

de 
la 
en 

as 

se conoce como 
("crack limit 

caso, esta curva limite 
la 

indicado la envolvente limite inferior de los 
FLD correspondientes a la estricción 
localizada de las chapas. Los recubrimientos 
se agrietan para deformaciones muchos menores 
que las limite de conformado. 

30 

o 
-10 

Fig. 3. 

e 

o 
e z (•lo) 

Curvas limite de agrietamiento (CLD) 
de los 12 materiales estudiados. 

Durante la medición de las curvas CLD se ha 
constatado que el umbral de agrietamiento no 
puede detectarse estrictamente en estos 
recubrimientos con daño intergranular y que la 

de la frontera entre la zona de 
n seguras n y la zona prohibida 
a un sesgo subjetivo. La 

se ha medido mediante círculos de 
diámetro medio 2,5lmm (desviación típica 

.049mm), medidos con un microscopio 
micrométrico Nikon (precisión nominal, l~m, 
desviación típica sobre medidas de un mismo 
circulo, 0,004mm). Las deformaciones, por 
tanto, se han medido con un error típico de 
±0,03, pero a este error aleatorio se le suma 
el error sistemático por exceso derivado de la 
necesidad de que se haya desarrollado un 
cierto nivel de daño para que el observador 
decida que se ha sobrepasado el umbral (la 
distinción entre fronteras de grano 
descohesionadas o no es sutil). De hecho, como 

más adelante, en muchos casos ocurren 
desde el comienzo de 

que se trata de un 
fenómeno de rotura frágil, es verosímil 

nuclea bajo una tensión crítica 
distribuida (vg., debido a la 

distribución de factores de intensificación de 
tensión locales asociados a la red de entallas 
superficiales que la solidificación engendra 
en los puntos de encuentro de las fronteras de 
grano con la superficie libre, aunque la chapa 
esté sometida a un estado microscópido 
uniforme de tensiones). Por consiguiente las 
juntas se van rompiendo a lo largo de un rango 
de deformaciones cuya amplitud dependerá de la 
densidad de la red de entallas, esto es, del 
tamaño de grano. Como conclusión práctica 
puede adelantarse que para definir los CLD 
sería necesario acordar una convención sobre 
el umbral del daño. 

10 



Una medida cuantitativa del daño de un 
recubrimiento, alcanzable fácilmente mediante 
técnicas estereológicas standard (conteo de 
fracción de puntos), es la fracción 
superficial ocupada por grietas abiertas en 
función de la deformación [6 Parece 
conveniente usar la deformación superficial de 
la chapa como referencia: 

( 1) 

siendo 3 la dirección normal al plano de la 
chapa. Si el recubrimiento no es capaz de 
acomodar toda la deformación superficial del 
substrato mediante deformación plástica y sólo 
se deforma una fracción KEs, O~K~l, acomodando 
el resto de desplazamientos mediante grietas, 
la fracción superficial de grietas se ajustará 
a la función: 

( 2) 

siendo Eu la posible deformación umbral de 
agrietamiento intergranular. La constante K 
puede considerarse como un índice de 
deformabilidad del recubrimiento respecto al 
substrato. 

La evolución de fd en función de Es se ha 
medido para las mLsmas chapas de la fig.3, 
sometidas a expansión biaxial equilibrada El = 
E 2 • La medida se ha realizado sobre el mismo 

círculo central de la superficie exterior de 
una cúpula expandida en etapas sucesivas 
mediante un punzón semiesférico de 60mm de 
dilmetro. Por tanto, las deformaciones se han 
obtenido con un error típico de ± 0,0025 
(correspondiente a una desviación típica del 
diámetro de 4pm) y la deformación superficial 
con un error típico de ± 0,005. La fracción de 
área cubierta por se ha medido por la 
técnica de de puntos, contabilizando 
siempre al menos 300 puntos sobre área de 
grietas, es decir, con un error relativo 
inferior al 6% para fracciones superficiales 
ocupadas por grietas superiores al 1% [7]. Los 
resultados, en todos los casos, se ajustan muy 
aceptablemente a la ec. ( 1 . Dos ejemplos se 
muestran en la fig. 4 y la Tabla I recoge los 
resultados para los materiales estudiados. 
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Fracción superficial ocupada por 
grietas en función de la deformación 
plástica superficial. Chapas A y B 
sometidas a expansión biaxial. La 
curva punteada, K=O, es el límite 
para un recubrimiento indeformable. 
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obtenidos 
la ec. (1) 

se normal centrada 
muy cerca medio: 1,60 ± 
3,74, 95% i.c .. Las deformaciones medidas son 
deformaciones plásticas¡ valores negativos 
representarían situac de agrietamiento 
antes límite elástico fueran valores 
significativos. los resultados 
muestran que el dano intergranular comienza 
mucho antes de lo que los D permiten suponer 
(y téngase en cuenta que (E ) E2) 
para biaxial . 
prácticamente sobrepasarse 
elástico. La repetición de ensayos para 
comprobar la fiabilidad de los valores de Eu y 
K que la dispersión de valores de Eu 
obtenida podría ser aleatoria, mientras que la 
repetitibilidad de los valores de K es mayor 

.g., al repetir tres ensayos diferentes se 
obtiene para la chapa A, = 2,41_:+:1,93, K = 
0,57±0,04 y para la B, -4,22_:+:8,58, K 
0,70±0,11; los ínter alos ind cados 
corresponden al 95% de confianza . Se observa 
una pequeña dependencia de la conformabilidad 
respecto al tamaño de grano del recubrimiento, 
f ig. 5. Se ha observado también (ensayos con 
las chapas D e I que el valor de K es muy 
similar independientemente de la trayectoria 
(tracción uniaxial, deformacL6n plana o 
expansión biaxial). 

4.3. 

D), ocurre 
los primeros 

adherencia 

propagac de grietas 
la superficie del 

de la deformación 
longitudinales) 

chapas f ig. 6) . Para cada 
representado el valor medio 

subsuperficiales en la 
alargamiento. La diferencia de 

tres chapas es 
es débil (chapa 

una propagaclon importante desde 
instantes de la deformación, en 

la ituación de 
I). 
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Indice de deformabilidad de los 
materiales estudiados en función del 
tamaño de grano del recubrimiento. 

5. LINEAS PARA UNA DISCUSION 

La bibliografía, partiendo de la referencia 
clásica de Kendall [8], se ha ocupado con 
interés creciente del agrietamiento y 
descohesión interfacial de recubrimientos 
(v.g., para referencias recientes, [9-10]), 
utilizando conceptos de la Mecánica de la 
Fractura, aunque la mayoría de los análisis 
son puramente elásticos o, a lo sumo, 
consideran plástico uno de los componentes del 
sistema, el substrato o, más raramente, el 
recubrimiento [ 11]. Sólo muy recientemente se 
ha publicado un análisis elastoplástico 
simplificado del agrietamiento de un 
recubrimiento aplicado a un materia 
galvanizado [12]. En el caso del recubrimiento 
de zinc, los análisis rigurosos tendrán la 
dificultad añadida de no olvidar la gran 
amisotropía elástica y derivada de la 
intensa textura del recubrimiento y el 
carácter monocristalino del entorno del borde 
de las grietas. El desconocimiento de las 
propiedades plásticas del propio recubrimiento 
representa una dificultad adicional. Sin 
embargo, algunas consideraciones sencillas 
permiten iniciar una línea de análisis de los 
resultados. 
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DEFORMACION PRINCIPAL, ~ (%) 

Crecimiento del tamaño medio de los 
despegues interfaciales en las chapas 
I, D y L sometidas a tracción 
uniaxial ~ 

5.1. Tensión crítica de agrietamiento 

Las observaciones superficiales y 
transversales han indicado que, en todos los 
recubrimientos estudiados, con una textura 
basal casi ideal, ~l agrietamiento es 
intergranular y a partir de la superficie. Se 
trata de un mecanismo frágil de descohesión a 
partir de puntos de intensificación de la 
tensión, estadísticamente distribuidos sobre 
la retícula formada por la intersección de las 
fronteras de grano con la superficie libre. 
Parece por tanto razonable esperar que el 
agrietam ento intergranular de los 
recubrimientos responda a una tensión normal 
crítica. De hecho, la forma de los CLD es 
compatible con tal criterio, que, para un 
material isótropo sometido a estados planos de 
tensiones es, siendo a = E2/E 1 , El~E 2 , 

(Er)c=3{l+l/n)/2 (ocfoo)l/n (a2+a+l¡(l-n)/2n¡ 

/2(a+2)l/n (3) 

suponiendo que el material fluye según Von 
Mises endurece con una ley tipo Hollomon, a 

Los CLD medidos son compatibles con 
una relación A de 0,5 a 0,7, fig. 7, 
si n=0,3. Para a (tracción simple), la 
deformación crítica es aprox. 0,20. 
Desconocemos el comportamiento plástico 
tensión deformación del recubrimiento, pero su 
orientación cristalográfica exige la 
activación de maclaje o deslizamiento 
piramidal, con tensiones superiores a las del 
deslizamiento basal (preferente) o prismático. 
La microdureza con cargas muy bajas es para 
este tipo de recubrimientos aprox. SOKgmm-2 
[ 13], es decir, una resistencia del orden de 
160MPa para el 8% de deformación, que, 
suponiendo de nuevo n=0,3, nos da 
170;(oc;(240HPa. De acuerdo con lo expuesto en 
el 4. 1, la estimación precedente es 
un superior para la tensión critica de 
agrietamiento intergranular. La expresión 
equivalente a { 3) puede obtenerse fácilmente 
también para el caso de anisotropia normal e 
isotropía plana, usando el criterio de Hill 
[ 14] El valor del índice de anisotropía del 
recubrimiento es muy inferior a la unidad. 

La nucleación o no de descohesión interfacial 
al acercarse las grietas intergranulares del 
recubrimiento a la intercara zinc-acero indica 
grandes diferencias de adherencia entre los 
recubrimientos. En régimen elástico la 
tensión de descohesión interf~cial 

al avance de una grieta 
es, grietas enromadas, 1/5 

de la tensión local de descohesión 
intergranular Cook y Gordon [15]) y el máximo 
ocurre a una cierta distancia del borde 
enromado. De acuerdo con observaciones como 
las de fig. 2, la intercara zinc-acero de 
algunas chapas seria cinco veces más débil que 
la resistencia intergranular del zinc para 
J~nta~ de flexión alrededor del eje [0001]. En 
n~ngun caso se han observado fases 
intermetálicas frágiles ¡r¡ en la intercara, 
pero si se han detectado mediante TEM 
diferencias estructurales y de continuidad 
entre las capas delgadas de aleación Fe-Al-Zn 
de las chapas de la fig. 2 [16]. En concreto, 
en la chapa D, en la que, de acuerdo con la 
fig. 6 Y la Tabla l, las grietas superficiales 
Y las sub-superficiales parecen haber nucleado 
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Curvas CLD calculadas 
agrietamiento nucleado 
tensión principal crítica 

n =0.30 
n =0.30 

iD 

suponiendo 
por una 

ec. (3)). 

antes del límite elástico, la capa de aleación 
interfacial es discontinua y de grano grueso, 
mientras que en la chapa I, en que la 
nucleación del agrietamiento parece ocurrir 
claramente dentro del regLmen plástico, se 
observó una capa continua y de grano fino de 
aleación Fe-Al-Zn. En este caso, puede 
estimarse que la resistencia intergranular es 
a lo sumo (2+rr)/rr~1,64 veces la resistencia 
interfacial (relación de tensiones máximas 
normales y transversales al plano de una 
grieta enromada de material perfectamente 
plástico en modo I, [ ] , puesto que no 
ocurren despegues interfaciales hasta después 
de que la grieta es detenida por 
la intercara. En de energía de 
adhesión interfacial, puede concluirse que la 
de la chapa es menor que décimo de la 
energía de cohesión intergranular [ 8, 17 . La 
estimación de valores absolutos requiere datos 
sobre el comportamiento plástico de películas 
con fuerte textura basal (podrán obtenerse por 
solidificación rápida [2]) y valores de la 
energía de cohesión de fronteras de flexión 
según [0001] para zinc de similar pureza Zn-
0,16%Al 

Desde el momento en que comienza a ocurrir 
propagación interfacial a partir de una rotura 
intergranular transversal al plano de la 
chapa, la superficie despegada deja de 
deformarse simultáneamente con el substrato. 
La abertura superficial, ó, está relacionada 
con el agrietamiento subsuperficial, a, en 
primera aproximación (y para a>t, siendo t el 
espesor), a través de 

ó adE 
fd 

si 8 corresponde a una dirección 
Y donde 6 0 es el COD de 
intergranular en el momento de 
del despegue, En general, 
cercanía de Ed, ó0 podrá 
Teniendo en cuenta que la 
agrietamiento intergranular 

salvo en la 
despreciarse. 

en todas las sino 
distribución estadística de 
de tensión en la retícula 

del 
no es simultánea 

que existe una 
intensificaciones 

intergranular, el 

de grietas subsuperficales por unidad 
extensión) (en dirección 

el intervalo 

:S 1/D 

siendo D el tamaño de grano 
relajación elástica de la 
recubrimiento despegada provee 
la pérdida de adhesión. La 
estable, de acuerdo con la fig. 

( 5) 

del zinc. La 
longitud de 

la energía para 
propagación es 
6. 

Si la nucleación fuera 
deformación todas las 
abiertas simultáneamente en 
límite elástico, 

inmediata a la 
juntas estuvieran 
la proximidad del 

ófD (6) 

en este caso podemos relacionar fácilmente 
las medidas de daño superficial con la pérdida 
de adherencia sub-superficial. 

= 2a 1 D - fd ( 7) 

Teniendo en cuenta la ecuación 2): 

a/D [fd+ 1-fd)( jdEs)l 12 (S 

es decir, 
cohesió 
Eu=Ed~o , 

que para un recubrimiento con débil 
intergra lar e interfacial 

(9) 

Para el material D (tabla 1), estirado a 
tracción, E~O) ~ D0 (1-K) ~ 119 ± 
16 ~m, situación lejana a la observada 
(DNL ) ~ 0,5, de acuerdo con la fig. 6). 

con buena cohesión interfacial, 
la pérdida de adherencia ocurre con un 
recubrimiento ya deformado plásticamente. 
Teniendo en cuenta el débil endurecimiento del 
zinc si se excluyen las deformaciones 
pequeñas, es razonable admitir la aproximación 
de que la propagación subsuperficial será casi 
intantánea tras a nucleación y poco 
dependiente de la deformación a la que 
ocurra. De acuerdo esto, 

( 9 

es decir, que la evolución del daño refleja en 
este caso la nucleac del despegue 
interfacial. Este comportamiento es el 
observado en chapa I. Si el despegue 
ocurriera simultáneo el agrietameinto 
intergranular, 

tendríamos 

dfd/dE ed=eu 

resulta a 0 ~ 65 ~m, de 
1. Este es 

(- 10 ~m), por lo que, 
con las observaciones 

es necesario suponer 
fracción de las grietas 

despegues 1-K 
que esos despegues ocurren 

pequeña 
intergranulares 
2a0 NL, NLD ~ ) 
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INVESTIGACION DE LA ROTURA DE PIEZAS DE ZAMAK-5 
PARA LA INDUSTRIA DEL AUTOMOVIL 

E.J. Herrera, L. Soria y J.M. Gallardo 

Grupo de Metalurgia e Ingeniería de los Materiales 
E.T.S. de Ingenieros Industriales, Universidad de Sevilla 

Avda. Reina Mercedes, s/n°. 41012 Sevilla 

Resumen. Se habían observado, tras su montaje, roturas prematuras de piezas de aleación de zinc (Zamak-5) 
correspondientes al sistema de bloqueo de la dirección de automóviles. Estas van abrochadas al tubo que 
circunda el eje de dirección por intermedio de un tornillo de Algunas de estas piezas habían roto al cabo 
de pocos minutos de ser tensionadas. Se ha realizado la diagnosis del fallo, efectuando los correspondientes 
exámenes fractográficos, metalográficos, ensayos END, etc. Se ha llegado a la conclusión de que las fracturas 
pueden atribuirse a factores de material y de diseño. Desde este último punto de vista, se sugiere la sustitución 
de las aristas vivas, por las que se inicia el fallo, por otras con un mayor radio de acuerdo. En cuanto al material, 
se aconseja el control de las condiciones del procesado de fundición por presión, evitando, en particular, el exceso 
de porosidad y la aparición de estructuras groseras. 

Abstract. Early failures of Zamak-5 parts to automotive anti-theft device (steering lock) had 
occurred. These components are clamped toa tube the steering-axle by a tightening screw. Sorne parts 
had fractured justa few minutes after Failure analysis -fractography, destructive and non-destructive 
testing, etc.- has been carried out. It is concluded that fractures are dueto the combíned effect of defected material 
and desígn. Concerníng last point, it is to substitute sharp edges, in fractured region, for smooth ones. 
With regard to soundness of it is recommended to control die-casting processing, so as to obtain 
components free of both excessive porosity and coarse structures. 

l. INTRODUCCION 2. OBSERVACIONES VISUALES 
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En una planta de componentes de automóviles se habían 
observado, en ocasiones, roturas prematuras de de 
aleación de zinc (Zamak-5) correspondientes al sistema de 
bloqueo de la dirección. Estas piezas van abrochadas al 
tubo que circunda el de dirección por intermedio de 
un tomillo de apriete. Según se nos indica, algunas de 
estas piezas se habían roto al cabo de pocos minutos de 
ser tensionadas con el tomillo. 

visual de la pieza rota, en el caso aquí 
como, en general, en toda diagnosis de fallos, 
un paso primario que, aunque aparentemente 

es fundamental, junto con el historial de la pieza 

Se nos aportan para su estudio las dos partes de una pieza 
rota (en realidad no existía un buen entre ambas, 
por lo que, posiblemente, procedían de dos unidades rotas 
diferentes), así como, a efectos una pieza 
ya abrochada al tubo por el tomillo, que no ha sufrido 
rotura. Además, se nos suministran 11 sin montar, 
para la realización de los ensayos 

y del sistema de para el inicio de toda 

En la 1 se muestra una fotografía parcial de la 
con indicación del lugar por el que ocurre la 

rotura. La fractura se produce a través de una zona 
reentrante, con un pequeño radio de acuerdo 
~"!l'•v,uH•auo.u.tcl!tc igual a 0,5 mm) entre las secciones 

nPl•CruP>f'fnr~ de la pieza estudiada, COn 
del sistema de bloqueo de la 

contemplarse en la figura 
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Por otra 

aspecto "'"~'"''~ 
abundante nrP•OPflC'1:l 

3. PARTE 

Se ha analizado, por 
pieza rota y de la 
se recogen en la 
asimismo, el margen 
para esta aleación 
por las normas 
respectivamente. 
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Tabla l. química de la pieza rota, de la 
montada sin fallar y valores especificados por las 

normas ASTM B 86 (Alloy AC41A) y UNE 37.306 

Puede observarse en la tabla 1 que todos los elementos 
el se encuentran dentro de 

esr>ec!trc:acwnes. El sin embargo, con un 
%, tanto en la rota como en la 

se encuentra por debajo del límite inferior 
señalado en las normas ASTM y UNE. Estas 

aleaciones de deficientes en magnesio, con 
contenidos de cadmio y estaño superiores a ciertos 

a un ataque subsuperficial 
como corrosión intercristalina o corrosión 

;:,Hmuuu [3]. Por eso, el contenido máximo de estas 
viene en la normas anteriores [1 ,2] y 

en otras, tales como la DIN [4], que, en el caso de este 
""""""u, se trata del Werkstoff-Nr. 2.2141. 

Las 11 recibidas sin montar fueron radiografiadas 
con rayos X (120 2,5 mA, distancia 350 mm, 
eXTIOSllCiélll de min), con el fin de detectar posibles 
defectos internos de fundición. 

En todas las piezas ensayadas se observó abundante 
porosidad, de distribución irregular. 

Por otra parte, la abundante presencia de porosidad y su 
distribución irregular, se pone también claramente de 
manifiesto por procedimientos metalográficos, en 
secciones pulidas de muestras cortadas. Esto puede 

en la 3, en la que, además, puede 
observarse que un buen número de poros está 

precisamente, en zonas cercanas a la de 
rotura. 
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Fig. 3. Sección pulida de la pieza en la que se aprecia 
abundante porosidad, fundamentalmente en la sección de 
rotura, señalada por flechas 

3.3. Ensayos de corrosión. 

Es sabido que estas aleaciones de zinc deficientes en 
magnesio, o con contenido de impurezas (plomo, cadmio 
y estaño) superior al admitido en normas, son susceptibles 
a un ataque intercristalino en ciertas atmósferas, 
especialmente en las húmedas y calientes, particularmente 
en presencia de cloruros [3]. 

Puesto que el contenido de magnesio de las piezas es algo 
inferior a lo especificado en normas (Apartado 3.1), se ha 
llevado a cabo con la pieza rota y con una no fallada un 
ensayo clásico de determinación de la susceptibilidad de 
estos materiales a este tipo de corrosión. El ensayo [5] 
consiste en exponer las piezas durante 10 días en aire 
saturado con vapor de agua a la temperatura de 90°C. 
Las piezas que no experimentan daño al finalizar esta 
prueba se consideran resistentes a la corrosión 
intergranular. 

En el ensayo efectuado se han aplicado, además, tensiones 
de tracción y compresión a ambas piezas por medio de 
una prensilla. En la figura 4 se muestra el aspecto general 
del conjunto piezas-prensilla tras el ensayo. Desde el 
punto de vista de la corrosión general no se aprecian 
diferencias de comportamiento entre ambas. El examen 
metalográfico de secciones de las dos piezas sometidas a 
tensión durante el ensayo revela la existencia de corrosión 
intercristalina, que penetra hasta una profundidad de 0,08 
mm. No se observan diferencias en cuanto a la intensidad 
del ataque entre las dos piezas, ni tampoco entre las zonas 
sometidas a tracción y a compresión (Figs. 5 y En 
cualquier caso, la aparición de este pequeño ataque 
intergranular no justifica las roturas súbitas sufridas en 
fábrica. 

Fig. 4. Aspecto general del montaje utilizado en el ensayo 
de corrosión al vapor. 

Fig. 5. Micrografía de la superficie de la pieza no fallada, 
sometida a compresión en el ensayo de corrosión 
realizado. Se aprecia ataque íntercristalino. 

6. Micrografía de la de la pieza rota, 
sometida a compresión en el ensayo de corrosión 
realizado. Se ataque intercristalino. 
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3.4. Ensayos metalo'!;;ráficos. 

El examen metalográfico de las estructuras de la 
rota y de una que no ha en similares, 
concretamente en la zona central del por donde 
ocurre la rotura, reveladas por con el reactivo de 
Palmerton modificado [6], muestra los 
estructurales típicos de estas aleaciones 
cuales pueden interpretarse, de forma aproximada, por la 
consideración del diagrama binario Zn-Al 9). 

Fig. 7. Micrografía correspondiente a la zona interior de 
la pieza no fallada suministrada. Se observan cristales de 
origen dendrítico de la fase en cuyo interior existen 
precipitados, y la matriz eutéctica. (Ataque con el 
reactivo de Palmerton modificado. Iluminación en campo 
oscuro). 

Fig. 8. Micrografía C01Te!;oom1J.enlte 
la pieza rota suministrada. Se observan las mismas 
características estructurales que en la 7. Es de 
resaltar, sin embargo, que la microestructura de la 
rota, en relación con la no 
presentando un mayor tamaño de 
y un eutéctico laminar bien manifiesto. 
reactivo de Palmerton modificado. Iluminación en campo 
oscuro). 

Fig. 9. Diagrama binario Al-Zn [ 7]. 

Las en efecto, solidificarían por formación 
de cristales de origen dendrítico, de una 
solución sólida rica en de estructura hexagonal 

y una matriz eutéctica, formada por 
y una solución sólida de menor contenido en zinc 

y estructura cúbica centrada en las caras, (Al)2• Esta fase 
(Alh se transformaría, al enfriar por debajo de 275°C, 
en virtud de una reacción monotectoide, en (Zn) y una 
solución sólida (Al)1, de estructura cúbica centrada en 
las caras y rica en aluminio. (Debe mencionarse que, en 
algunos textos [8], se designa, con poca precisión, a esta 
reacción invariante como transformación "eutectoide"). 
La fase solubiliza un menor contenido de zinc al 
disminuir la temperatura, dando lugar a la precipitación 
de la fase la fase (Zn) también 

su solubilidad para el aluminio con la 
temperatura. En las aleaciones comerciales coladas a 

debido a la rapidez del enfriamiento, se 
al menos parcialmente, las reacciones que 
por debajo de unos 300°C. Posteriormente, 

los fenómenos de precipitación por 
a la ambiente o a 

su¡Jer1m·es. Pueden, en efecto, 
en las 7 y 8, cristales primarios de 

la fase (Zn), dentro de la cual existen precipitados de 
segundas fases, y la matriz eutéctica. En el caso de las 
aleaciones que contienen alrededor de 1% Cu, 
a los precipitados anteriores se unirían otros conteniendo 
este metal. 

La microestructuras correspondientes a la pieza no 
fallada (Fig. 7) y a la pieza rota (Fig. 8) son bien 
distintas. En la rota los cristales primarios son 
manifiestamente mayores y la estructura, en general, 
más basta que en la sin fallar. La finura de esta 
última estructura, obtenida, probablemente, con una 

mayor velocidad de enfriamiento, debe traducirse en una 
mayor resistencia mecánica y tenacidad. 
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Utilizando sin de dimensiones 
aproximadas 3 x 3 x 60 mm, se han realizado ensayos de 
resiliencia con el Las 1-'"IV'-=~ 
preparadas COfl material nrrV'PfiPI,fP 

sin usar, la 
pieza rota 
previamente el ensayo de 
resultantes de los ensayos de 
tabla 2. Estos valores son ya que, en nr<>hP•tc.c 

cuadradas de mm de lado, coladas a 
esperar una energía absorbida de 65 J 
desde un punto de vista "'''mn"rocti"" es bien manifiesto 
que la fallada tiene una tenacidad J) 
claramente inferior a la de las sin usar y no fallada 
(4,4 y 5,9 J, respe<:t1v·amten1te). Estos valores confirman 

la influencia ~-''"''·""·'"·"' 
de una estructura basta 

'""""'"~"-'"'" y, en 
8) sobre la tenacidad. 

Tabla 2. Resultados de los ensayos de efectuados 
con de tres 
Zamak-5 (Valores medios de dos 

Material J 

Pieza sin usar 

Pieza sin fallar 

Pieza rota 

4. COMENTARIO FINAL Y CONCLUSIONES 

En base al estudio realizado los datos "'~"'"'m"'"''· 
rotura de las de Zamak-5 
factores de diseño y del materiaL 

Desde el punto de vista del las aristas vivas 
(radio ~ por las que 
1 y 2) deben modificarse en 
hasta el máximo que las condiciones de uso, es 

introduciendo un radio cercano a 3 
Este factor es de gran 

de rotura. En 

de "'"""'"'"v 
de las tensiones que, 

,~o"'b""'"' son de tracción. Un 
no el factor 

sino que, ~-·~· .. -~, 
una mayor estructural 

en su proceso de fabricación. 

una concentración 
el caso 

radio de acuerdo 

r :: m m r :: 0.5 m m 

10. en el que se detalla el diseño actual 
(izquierda) de la zona por donde 

se 

Por otra parte, el material (i) una ligera 
desviación en la composición química (el contenido de 
magnesio se encuentra por debajo del especificado en 

y , una abundancia de 
porosidad. Se diría que el material posee unos límites 
mínimos de resistencia mecánica y es suficiente una 

rotura. 

en sentido de su estructura 
para originar la 

además del cambio del radio de las 
que se mantenga el contenido 

cercano a dentro de los límites 
marcados por la norma UNE y, en ¡.nuu"'"'"' 

que se controle el proceso de fabricación para evitar 
exceso de la obtención de estructuras 
groseras. 

Son numerosos los del por 
fundición a que contribuir a la obtención 
de de Zamak-5 sanas, con poca y 
estructura incluídos aspectos puramente mecánicos 

el diseño del molde y el del sistema de 
pero debe resaltarse la de una 

de con un buen control de la 
395 y 425oc y un 
para no atrapar aire en su 

A su 
de 
de 
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DAMAGE TOLERANCE ANALYSIS IN CRITICAL ENGINE COMPONENTS 

C. Maura Branco, CEMUL, Lisbon University of Technology, 
1096 Lisbon Codex, Portugal 

Abstract. In the mili tary aircraft field the retirernent for cause approach 
(RFC) is now used to assess the fatigue behaviour of critical components of 
gas turbine engines. These critical components include turbine and compressor 
disks. 

The paper describes the application of the RFC approach in cri tic al engine 
components of a turbofan engine. Resul ts of fatigue life predictions are 
presented. Fatigue crack growth data obtained in laboratory specimens taken 
from the actual cornponents was used in the analysis. Typical mission profiles 
of the engines were introduced in the fatigue life program. For each critical 
component inspection curves were obtained for different mission profiles and 
counting rnethods. The results have shown that the rainflow rnethod gave 
slights pessirnistic results for crack growth prediction from an initial flaw. 

l. INTRODUCTION 

For sorne of the engines of the 
Portuguese Air Force fleet a RFC 
approach is being applied. The rnain 
objectives of this programrne are to 
increase the potential fatigue life 
of critical components ( compressor 
and turbine disks) and stablish safe 
inspection intervals. The following 
tasks were carried out: 

Definition of the appropriate 
mission profiles of the engines 

Definition of load spectra 
for each critical component 

Definition of mechanical 
properties including fatigue 
crack growth data for the 
materials and components 

Computer simulation of fatigue 
crack growth behaviour in the 
critical components 

The list of critical components was 
supplied by the rnanufacturer of the 
engine ( 1). The potencial fatigue 
life for crack initiation was also 
given and this was obtained from a 
low cycle fatigue analysis. Life for 
crack initiation was defined as the 
number of cycles or equivalent usage 
in hours, to develop a crack wi th a 
depth of approximately 0.8mm )0.025 
in. The traditional rnaintenance 
philosophy imposes that when a crack 
is detected in a particular cornponent 
with a size at or below 0.8mrn, 
depending on the detectability limit, 
all the remaining cornponents of the 
same type in service should be 
retired. 



338 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 9 (1992) 

This approach is uneconomical since 
in most cases components wi thout 
damage and still with a great fatigue 
potential will be retired from 
service. 

In the RFC approach a damage 
tolerance analysis is carried out in 
each component and if a flaw is 
detected a fatigue crack growth 
analysis is carried out and a 
decision is made about to scrap that 
component or put i t back in service 
till the next inspection. The number 
of cycles for the next inspection is 
called the reusage interval ( 2) and 
its value is obtained by computer 
simulation of the fatigue crack 
growth life, i.e. the life that a 
crack with a size below the NDE 
inspection dectability would take to 
reach a detectable size using the 
appropriate non destructive testing 
method. The fatigue life prediction 
method is based on Fracture 
Mechanics. 

The turbine and compressor disks of 
the engine can be seen in Fig.1 which 
shows a longitudinal view of the 
engine. 

Details about operational rotational 
speeds and temperature distribution 
were obtained in previous work and 
are reported in (3). 

FIG.1 Longitudinal inside view of the 
turbofan engine 

In this paper resul ts of a fatigue 
life prediction of crack growth in 
one of the critical components of the 
engine shown in Fig.l are presented. 
The analysis does not take into 
account load interaction effects and 
is based on a typical mission mix 
load spectra. 

2. RESULTS AND DISCUSSION 

Mission profiles 

Mission analysis was able to identify 
severe typical mission profiles. Each 
mission was defined for this purpose 
by a mission profile where rotational 
speed of the engine is plotted 
against number of loading blocks. 
Each block has a certain number of 

cycles refered to speed variations of 
the engine. An example of a miss ion 
pro file is plotted in Fig. 2. In the 
vertical axis the percentage of rpm 
is refered to 100% rpm which is equal 
to 9915 rpm in the cool area of the 
engine and 15217 rpm in the hot area 
of the engine. Typical miss ion type 
intervals range between 1.5 and 2 
hours. The cycles in Fig.2 were 
computed by the cycle counter monitor 
fitted in the planes. 

0.4¡------------------! 

0.2¡------------------

LO.l\DING BLOCK 
FIG. 2 Miss ion 
navigation and 

profile low 
ground attack 

level 

From the mission profiles a mission 
mix was established attributing 
certain percentages of usage to each 
mission profile type. The resulting 
mission mix is supposed to represent 
the combined mission profile of the 
engine for a certain number of total 
operating hours. 

Stress analysis 

A detailed stress analysis was 
carried out in the critical 
components refered above. The stress 
values were obtained using the PAFEC 
2DFE code. Only the mechanical 
stresses in the disks induced by the 
centrifugal forces of the disk 
rotation were computed. The 
mechanical stresses take about 80% of 
the total stresses due to temperature 
differentials and expansion gradients 
were not considered in the analysis. 
Work is presently in progress to 
compute these stresses. Hence in this 
work the total stresses in each 
element were obtained simply 
multiplying the mechanical stresses 
by a factor of 1.2. In Fig. 3 the FE 
mesh for the 3rd stage turbine disk 
is shown. 

has confirmed the 
critical stressed 
defined by the 

This FE analysis 
location of the 
areas previously 
manufacturer (1, 2). 
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FIG.3 FE mesh for stress computation 
in the 3rd stage turbine disk 

Experimental programme 

Fatigue crack growth data was 
obtained for sorne of the materials of 
the critical components. The tests 
were ·carried out in CT and SENT 
specimens taken from used disks. 
Hence the fatigue crack behaviour of 
the material could be assessed taking 
into account the influence of prior 
fatigue damage introduced in the 
material. This approach was 
considered more realistic than to use 
specimens of the virgin material. 
Fig.4 shows the layout of CT 
specimens in the 2nd stage turbine 
disk. Whereover possible specimens 
were taken with the crack in the 
radial and tangential directions 
( Fig. 4). 

The materials tested included the 
nickel based superaloys IN718 and 
Incoloy 901, the Ti-6AL-4V alloy and 
two different types of martensitic 
stainless steels. 

The fatigue crack propagation tests 
were conducted in accordance with the 
ASTM specification (4). A high stress 
ratio, R=0.5 was used in order to 

FIG. 
the 

specimens in 
disk 

give a reasonable approximation of 
the miss ion profile load cycle. The 
testing frequency was 10Hz at 
constant amplitude loading with a 
sinusoidal load wave. The tests in 
the nickel based superalloys were 
carried out at 600°C in a closed loop 
computer controlled servo hydraulic 
fatigue testing machine fitted with a 
cam shell type resistance furnace. 
The temperature in the furnece was 
controlled by thermocouples and a 
temperature wi th controller was u sed 
to monitor the test temperature an 
accurancy of +/- 3°c. 

Crack growth was monitored with a 
pulsed De potential drop equipment 
fitted to the testing machine control 
system.The PD system is microcomputer 
controlled and was provided wi th 
appropriate software for data 
analysis (crack growth against number 
of cycles plot 

A calibration curve of the potential 
drop ratio, against crack length 
was used to obtain the crack length 
values (5). This calibration curve 
was obtained at room temperature and 
the crack length readings were 
obtained optically. In the high 
temperature tests the AGARD 
recommended testing procedure was 
used ( 6), i. e. a reference specimen 
was fitted in the furnace to 
eliminate wrong readings of the 
potential drop ratio due to 
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temperature variations in the 
furnace. Using this method the cali
bration curve technique was shown not 
to depend of the testing ternperature 
(7). The initial and final crack 
length values were also measured at 
the specimen fracture surface. A 
difference of 2-3% was found between 
the crack surface readings and the 
crack length values taken from the 
potential difference ratio curve. 

Appropriate Paris Law curves were 
obtained for each material from the 
threshold region up to crack growth 
rates clase to 10-3mm/cycle. These 

curves were used in the subsequent 
fatigue life predictions. 

Fatigue life prediction results 

The software developed for this 
application can predict the fatigue 
crack growth life of a certain defect 
propagating from an initial to a 
final crack size. 

The first input of the program is the 
stress distribution at the location 
where the crack is due to grow. This 
is obtained from the resul ts of the 
stress analysis FE program where a 
conversion is made of the rpm of the 
assumed mission profile into stress 
levels. For this purpose a linear 
elastic behaviour is assumed. At the 
same time the load spectra is 
introduced in the program by the user 
who defines the miss ion mix details. 
Then the cumula ti ve frequency curves 
(stress level against number of 
cumulative cycles) are obtained with 
two possible counting methods 
included in the program; rainflow and 
peak to peak. 

A library of simple stress intensity 
solutions was included in the 
program. This is now being updated to 
include more complex locations. 

Finally a cycle by cycle integration 
of the appropriate Paris Law, without 
taking into account load interaction 
effects, is carried out and this 
gives crack length against number of 
cycles plots. 

An example of the application of this 
fatigue life assessrnent program is 
given below for a quarter-circulaa 
crack located at the base of the zn 
stage turbine disk (Fig.S). The crack 
propagation plane shown in Fig. 5 is 
cut through the disk and the 
principal stress acting is the 
tangential stress normal to the crack 
plane. The size of the initial crack 
was a=c=O.Smm. The Paris Law 
parameters experimentally obtained 
for In718 used material were m=3. 22 
and C=1.82xlo-l4 (Nmm- 31 2 ; mm/cycle). 

i 
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1 
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1 14.41 \ 

1 
\ 

1 
1 

1 i \ 
1 

f- ... ~ ~ ¡ 
1 05 ~ ~ 1 o.s 
l 

!1.86 

FIG.S Defect and component geometry 
assumed in the analysis 

The stress intensity factor solution 
was the Pickard formulation ( 8) for 
semi-elliptical surface cracks. 

A mission mix with the highest 
probability of occurrence for a total 
fatigue life of up to 10 years was 
used. To assess the influence of the 
counting procedures on the fatigue 
damage, the crack growth curves were 
obtained using four methods 

rainflow method with the stress 
ranges set in increasing order 
in the cumulative frequency 
curve 

the same with the stresses 
decreasing 

the same with a random setting 
of stresses 

peak-to-peak 
stress ranges 
order 

method wi th the 
set in increasing 

02468WgUM~~~MUU~~M~~

No. of cycl es 

- IWH"""' incl"easing --+- RA~Hn.ow ct~rei!?in9 
~ """'iw~ tandom - peak to peak 

FIG.6 comparative results of four 
counting and level set procedures for 
the crack in Fig.5 

The fatigue crack growth curves can 
be compared in Fig. 6 for a crack 
growth from o. 8 to 1. 8mm. It is seen 
that the rainflow method gives the 
more conservative results for the 
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fatigue life in comparison with the 
peak-to-peak method. The ordering of 
the stress ranges in the cumulative 
frequency curve does not look to have 
any sensible influence on the fatigue 
life. Anyway the rainflow method 
provides the best solution. 

3. CONCLUSIONS 

It was shown that the fatigue crack 
propagation life program developed to 
carry out a damage tolerance analysis 
of critical engine components is able 
to get safe resul ts to compare the 
fatigue behaviour of the components 
and also to define inspection ínter
vals in sorne of these comp~nents. 

Experimental fatigue crack propaga
tion data obtained in sorne materials 
and at service temperatures was shown 
to be in agreement with other results 
published in the literature. 

Further development work is in 
progress for the analysis of indivi
dual missions and also to take into 
account load interaction effects. 
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INFLUENCIA DEL SHOT PEENING SOBRE LA RESISTENCIA EN FATIGA Y CORROSION BAJO TENSION 

J.Y. THIEULEUX 

METAL IMPROVEMENT COMPANY, INC. 

RESUMEN 

Zone Industrielle de St Etienne 
64100 BAYONNE 

El shot peening por inducciÓn de tensiones residuales de compresi6n y el mejoramiento del estado 
de superficie, es un factor importante del aumento de la resistencia a la f~tiga y a la corrosi6n 
bajo tensi6n. Encontramos más y más este tratamiento de superficie en industrias diversas donde 
desempetla un papel a menudo indispensable por su fnteres t~cnico y por las ganancias de coste 
que engendra. El objectivo de esta ponencia está darle a conocer este tratamiento, demonstrando 
su influencia sobre los materiales metálicos. 

ABSTRACT : 

Shot peening is an important way to improve fatigue life and stress corrosion resistance by 
introducing residual compres si ve stresses and improving surface finishing. lile meet i t more 
and more frecuently in various industries where i t is filling an essential place due to i ts 
high technical and economical interest. 

1 - INTRODUCCION 

El shot peening es un tratamiento med'mico 
de superficie efectuado en temperatura 
ambiante. Por proyeccibn de bolas sobre 
las piezas metálicas, se modifica el estado 
de superficie, la acritud y se introduce 
un campo de tensiones residuales de compre-
./ s1on. 

1 
1 

Tensi6n residual de 

velocidad de 

2 - EQUIPOS UTILIZADOS POR EL SHOT PEENING 

Son principalmente 

2.1 La bola 
Puede ser de acero, de cerámica, de vidrio 
o de acero inoxidable y su Índole, tamaño 
y forma deben estar controlados siguiente 
las especificaciones (ejemplo MIL-S-
13165C). 

2.2 El separador 
Para quitar las bolas 
las especificaciones. 

2.3 La máquina 

que son fuera de 

Con aire comprimado y boquillas o una 
turbina. 

2.4 Herramientas 
Para asegurar una buena posiciÓn de la 
pieza durante el tratamiento y para proteger 
las zonas que queremos sin impacto de 
bolas. 
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2.5 

sobre 
sistema de 

bolas despues el 
ponerlas dentro 

2.6 El control 
Con equipos para verificar 
deseados, la velocidad de 
de tratamiento y medio de 

3 - PARAMETROS DE SHOT PEENING 
ESPECIFICACIONES 

y de 

los caudales 
bola, tiempo 

Los normalizados para definir 
corectamente una operaciÓn son 

Norma pedida 
Tipo de bola,Índole, 
tamaño, dureza· 
Intensidad Almen 

MI 
8 10 A 

Tasa de recubrimiento Peenscan 
{lupa o trazador fluorescente) 
Procedimiento cuando existe 140802 

Esos par~metros deben ser controlados perfec
tamente para asegurar una buena homogeneidad 
de las tensiones del shot peening y no 
tener defectos de superficie debido al 
tratamiento. 

4 - EFECTOS DEL SHOT PEENING 

materiales methlicos 
de aluminio, los 
aceros austeneticos, 
el magnesio el titanio, 
la y las 
Pero no se 
Hemos 
de los 
elecciÓn 

visto rapidamente 
equipos, de los 

de los 

la importancia 
controles pero la 

material, el tratamiento térmico, el tipo 
de de todas 
las caracterÍsticas la pieza 
son tambien muy importante. 

Las operaciones de mecanizaciÓn desempeñan 
un papel muy importante para la resistencia 
a la siguiente el tipo de rugosidad 
(su forma y su valor) , si las marcas tienen 
un sentido preferencial, elegirimos los 

en fucciÓn de esos criterios. 
La figura l enseñ'a la influencia del modo 

(Ref 

Re¡Hl)re 

courbe 

1 

2 

3 

4 

5 

6 

sobre la resistencia a la 
acero 50 CV4 (UNE F-1430). 

Préparation 
Rugoslté 

Brut de tournage 

Brut de rectification 

Tournage+Grenaillage léger 

(Si 10-0,36 A l 

Rectification+Grenaillage léger 

(8110-0,36 A ) 

Tournage +Grenaillage fort 

(S330-0,6 1 A ) 

Rectification+Grenaillage fort 
(8330-0,61 A ) 

aa MPa 

600 

____ 4 

5-6 ----3 

N 
Nombre de cycles a rupture 

Ra ~m 

4,3 

1,4 

2,2 

2,7 

4,4 

4,3 

El quitar las marcas 
de mecanizaciÓn y de introducir compresiones 
residuales. 

4.3 La tension residual 
Durante proceso de 
impactos repetidos de 
dos efectos ( Ref : ) . 

shot peening, los 
las bolas tienen 
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CREATION DES CONTRAINTEG RESIDUELLES 

PAR GRENAILLAGE 

/ "' Effet de la 

pression Hertzienne 
Effet de l'élo~tton des 

¡ 

B 

- -s 

El primero viene de la presiÓn de Hertz 
que introduce una compresi6n máxima bajo 
la capa y el segundo viene de la elongaciÓn 
de las capas superficiales que introduce 
una compresión m~xima en superficie. 

4.4 PredicciÓn de la tensiÓn residual 
Las tensiones 
la pres1on de 
{Ref : 3). 

residuales 
Hertz se 

que vienen de 
pueden modelizar 

se 
..:: 

' ::-, 

3: 

F 50 A 
BA 800 

V = 46 M/S 
35 CD4 

Cont.Surf{MPa) 
Cont.Max{MPa) 
Cont.Max{MM) 
Prof.Ecro{MM) 

Dir. 2 

-515 
-516 
0,030 
0,470 

e 

N 

Existe un logicial de c~lculo llamado "peens
stress" desarrollado por el E.N.S.A.M. para 
M. I. C. que permite modelizar la reparticiÓn 
de las tensiones residuales introducidas 
por granallado sobre diferentes materiales 
met~licos talles como aceros, aleaciones 
de aluminio, aleaciones base n{quel y titanio 
en funcci6n del tipo de bola seleccionada 
y su intensidad Almen de granallado. {Fig.3). 
Este logicial permite hacer una estimaciÓn 
de la repartición de la tensiÓn residual 
de compresiÓn antes de tratar una pieza, 
entonces permite elegir muy facilmente los 
parámetros de shot peening en funcci6n de 
la tensiÓn residual que quierre el departa
mento I + D (InvestigaciÓn y Desarrollo). 

5 - APLICACIONES 

5.1 Aceros con altas caracterÍsticas 
Sin shot peening, la resistencia a la fátiga 
más elevada se obtiene con una dureza de 
unos 40HRC aproximadamente. Para durezas 
superiores, la resistencia a la fátiga dis
minuye (probablemente a causa de una sensibi
lidad mayora debida a las muescas). Des pues 
del shot peening, la resistencia a la fátiga 
aumenta linealmente con la dureza. Con una 
dureza de 52 HRC, es de 100 Kg/mm2, o sea 
más de dos veces la resistencia más alta 
lograda sin shot peening (fig. 4) (Ref 
4). 

Fig 4 : Influencia del limite de rÚptura en 
cucharas lisa o enmuescadas con y sin shot 
peening. 

5.2 Las soldaduras 
Es una zona cr{tica para las piezas que tra
bajan en f~tiga o en fátiga corrosiÓn bajo 
tensiÓn. La zona afectada térmicamente que 
está el sitio de tensiones internas de trac
ciÓn debidas esencialmente al refrezco despues 
soldadura, los defectos de formas como en 
pie de cordÓn y las esperezas sobre el cordÓn 
y las concentraciones de tensiones debidas 
a la geometría de las uniones soldadas. 
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El interes del shot peening se situa natural
mente en la introducciÓn de tensiones residua
les de compresi6n y el mejoramiento del 
estado de superficie {fig.5) {Ref : 5). 

,_ ZONE DES CONTRAINTES AES!DUELLES DE TRACT!ON 

- BRUT 

JO 25 20 
t-~. ·~ t 

1 

¡-GRENAILLE 

1 

TRACTION 

COMPRESSION 

Acler E 3a¡4 soudé TIG ____ ...J 

Paso de las tensiones residuales 
en una junta soldada en acero E 36.4 al 
estado bruto de soldadura y al estado granal
lado. 

5.3 Los revestimientos 
El cromo duro, la anodizaci6n, el plasma 
son ejemplos que disminuyen las solicitaciones 
admisibles en f~tiga de las piezas mec~nicas. 
En este caso, el shot peening se hace antes 
de aplicar el revestimiento al fin de introdu
cir una capa en compresiÓn que impide las 
grietas de propagarse. 
La figura 6 nos da un ejemplo de la influencia 
de la anodisacibn dura y del shot peening 
sobre la resistencia en f~tiga {Ref 6). 

o NON ANOOISE 
c. ANODISATION DURE 
• ANOOISATION OURE·GRENAILlAGE 

u 

~ z 
o 
>-
~ 
> ¡:: 
« 
>-o 

"' z 
o 

~ 
¡::: !2 
z 
;;;¡ 
:= 10 z 
B 

10' 10' 10' 10' 

ENDURANCE, CYCLES 

Fig 6 : Influencia de la anodizacion dura y 
del shot peening sobre la resistencia en 
fátiga del duraluminio. 

5.4 Las fundiciones 
Tenemos buenos resultados en f~tiga sobre 
la fundiciéÍn gris o A.D.I. (Austampened 
ductile Iron). Se utiliza sobre las camisas, 
los ciguenales, los engranajes. La figura 
7 enseña que el shot peening da a los 
dientes de un engranaje en fundición 
ADI una aumentaci6n en solicitaci6n admisible 
(Ref : 7) comparaciÓn entre : 

Tratamiento térmico despues el tallado 
- Tallado despues tratamiento térmico 
- Shot peening con tres diferentes intensi-
dades Almen. 

:::ir=l f1 , 
!O:LlLl __ --· L-.~..1.-l-cc

T¡¡¡!le • TT TT + TAILLE o ·.F,1n1t, 

D DUREE DE VIE MINIMUM r·• OUREE DE VI[ MAYIMUM 

'Nimm' A 10 MllliONS DE CYCLE 

Fig 7 Efectos de las variables de trata
miento sobre la resistencia en fátiga 
en fleccion de diente de engranaje, en 
fundición austené'tico baini tic o (K 9805) 
: medida despues lü'ciclos. 

5.5 Los aceros de muelles 
Son aseguramente, los aceros m~s sensibles 
al shot peening. Los aceros de muelles 
han permitido al granallado de pretensibn 
aparecer durante los a~os 1929 y todavía 
su aplicaciÓn en el campo de los muelles 
más di versos es una de las m.1s difundidas. 
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El aumento de la resistencia a la f~tiga 
de los muelles, frecuentemente representado 
por un diagrama de Goodman (fig.8) es a 
menudo del orden de 70 hacia lOO % de la 
amplitud de tensión admisible (Ref : 4). 

kg;mm· 

CONTRAINTE INITIAlE CORRIGEE 11000 PSI! 

75 

E 
50 !' 

_;!' 

25 

Fig 8 Bandas de tensiones admisibles 
para muelles helicoidales (alambre de acero 
de O O, 5mm). 

5.6 La corrosiÓn bajo tensi6n 
La corros1on bajo tensi6n está definida 
como un fenómeno de rotura por grieta bajo 
la acc1.on combinada de la corrosi6n y de 
una tensiÓn estatistica de tracci6n que 
sea aplicada o residual. 
La grieta puede ser intergranular o transgra
nular, siguiente el metal y el medio ambiante. 
LA CORROSION BAJO TENSION NO PUEDE APARECER 
EN UNA ZONA EN COMPRESION. 
La mayoría de los metales como las aleaciones 
de aluminio, magnesio, cobre, nÍquel, acero 
y aceros inoxidables estiÍn sensibles a 
la corrosión bajo tensi6n cuando est~n 
sometidos a una tensión de tracci6n al 
menos igual a un nivel l{mite y ponido 
en un medio ambiante corrosivo particular. 
La figura 9 enseña la influencia del shot 
peening sobre un aluminio 7075-T6 en atmosfera 
industrial y en imersibn alternada a 3,5% 
de NaCI (Ref : 8). 

Una aplicaciÓn tÍpica de los sectores 
petro-qufmicos y de la industria del papel 
es la corrosi6n bajo tensiÓn de los aceros 
inoxidables sobre las soldaduras o directa
mente sobre el metal de base. 
La figura 10 nos da la influencia del 
shot peening sobre dos aceros inoxidables 
(304 y 347) con curvas de Wohler. 

280 
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o. 
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60 e o 
.,..; 
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(j) 34 7 

® 304 

---
no! shot peened 

10 100 

TIME TO FAILURE, HOURS 

700 

Efecto del shot peening con bolas 
de 40-80 um sobre la ganancia 

de tiempo sobre aceros inoxidables 
en un baño hirviente de 42 % de clÓrico 
de magnesio. 

Un otro estudio ( Ref 9) ha enseñado 
( fig.ll) el efecto del revenido en la 
resistencia a la corrosiÓn bajo tensiÓn 
de cucharas embricadas en U de acero austene
tico 304 (Z6CN18-09). 

TEMPERATURA TIEPO DE 
TIEMPO CUCHARA ROTURA 

DE REVENIDO ese 

IOOIH 16 hr SIN 3 hr 

(540' C) SIN SP 2 7 hr 
GRENALLADO 103 hr" 

1050 F 144 hr SIN SP 10 hr 

(565' C) (";RANA AnO 202 hr" 

CONCLUSION : 

Si el shot peening es un tratamiento de 
superficie cuyo origen se situa antes 
la filtima guerra mundial, podemos decir 
que tenfa una evoluciÓn muy importante 
en los diez ~ltimos anos para asegurar 
una buena calidad de tratamiento. 
Las especificaciones piden miÍs y más equipos, 
naturalmente automiÍticos pero tambien 
controlados por ordenador. 
Por otra parte, las oficinas de investiga
ciones no se contentan más de un mejoramiento 
de la resistencia a la fátiga pero buscan 
el mejoramiento m<'iximo posible, lo que 
implica una investigaciÓn de optimizaci6n 
de parámetros. 
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TESTSTAR- THE MATERIALS TESTING WORKSTATION 
A NEW VERSATILE, HIGH PERFORMANCE, MULTIPROCESSING 

CONTROLLER FOR SERVOHYDRAULIC SYSTEMS 

Dr. F. Wilhelm Neikes, MTS Systems GmbH Berlin 
Potsdamer StraBe 23/24, W- 1000 Berlín 37, Germany 

G. Connell Smith, MTS Systems Corporation Minneapolis 
14000 Technology Drive, Eden Prairie, MN 55344, USA 

Abstract. Ever Since MTS developed their first servo-hydraulic test system over 25 years ago, the 
company has been on the forefront of advanced testing technology. Even more important has been MTS' 
leadership in applying that technology to provide testing solutions which benefit material testing 
customers around the world. Today MTS presents the latest development in materials testing: The 
TestStar Materials Testing Workstation with a unique user interface based on parallel processing and 
hígh performance transputer technology. 

PC W orkstation 
• U ser Interface 
• Test Execution 
• Development 
Environment 

• Data Storage 
• Data Analysis 
• Networking 

High Speed 
Communication 

1111( .. 

Digital Controller 
• DDC Servo Control 
• Data Acquisition 
• Function Generator 
• Limit Checking 
• Digital I/0 
• Signa! Conditioning 
• Readout 

Picture 1: Sytem Overview 

Load Unit Control Panel 
• Specimen Loading 
• Display 
• Hydraulic Controls 
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l. IN1RODUCTION 

The challenge in today's rapidly changing world is to 

continue to be able to satisfy changing testing 

requirements. The need for using new materials or 

using existing materials in new ways means the types 

of tests may vary quickly. To be productive, a test 

system must easily adapt to new requirements whether 

it is a test that conforms to national standards or a 

completely new test, unique to a specific lab. It is 

crucial that the test system and - more importan ti y - the 

controls system does not limit the types of tests that 

can be done, the way in which data is analysed, or how 

the information about the materials and components 

being characterized is communicated. TestStar is MTS' 

solution to this need for a flexible controls system. 

High quality data requires high performance and best 

resolution. MTS' answer is the step into parallel 

processing using transputer technology in order to 

distribute the different controller tasks onto numerous 

processors. Only this design allows optimum use of 

hardware and provides system performance that satisfies 

the most challenging test requirements. 

2. SYSTEM OVERVIEW 

A TestStar system can be functionally broken down 

into three major parts. The system software running on 

a personal computer, the digital controller and the load 

unit control panel. More interesting features are 

incorporated in the application software. The most 

flexible package is discussed at the end of this paper. 

System Software 

The TestStar system software incorporales MTS' new 

philosophy: The workstation concept for materials 

execution and 

the interaction with the test happ<>,ns through thc 

computer screen, using the graphical n:cr interface and 

a mouse. MTS has fully integrated the PC into thc 

workstation control system. The resnlt is that material 

testing is completely software cirivcn. 

Controls are operated intuitively, and application test 

programs or user developed programs can have 

complete control over the system. lmprovements in 

capabilities, like advances in control algorithms, or 

additional features, like application specific 

enhancements, can be implemented on the system by 

simply loading software updates from a floppy disk. 

However, even today's TestStar base configuration 

airead y includes features like multiple data displays and 

on-screen digital oscilloscope which are expensive 

peripheral equipment if they have to be bought 

separately. 

A multi-tasking operating system is utilized to allow 

access by the user to aH servocontroller functions while 

an application program is executing. The operating 

system used with TestStar is IBM OS/2 which was 

selected because it maintains commonality to MS-DOS 

and even allows MS-DOS applications to execute in 

the DOS compatibility box under OS/2. IBM has 

announced further enhancements to OS/2 which will 

allow the user to execute OS/2, DOS and Windows 

tasks in parallel. 

The user interface to the test system is implemented in 

software based on OS/2 Presentation Manager. This 

provides a graphical point and click environment 

identical to MS-Windows which users become familiar 

with very quickly. At the same time, the problems 

associated with the memory limitations and the single 

tasking nature of MS-DOS are overcome wíth the OS/2 

virtual memory operating system. 
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TestStar Controller 

High speed, closed loop servo control is completely 

managed by the digital controller. It contains signa! 

conditioning and data acquisitíon modules which are 

closely coupled and carefully shielded from 

electromagnetic interference from the load unit and 

other sources. 

The TestStar controller incorporates a distributed 

multiprocessor design. The processor family is the 

Inmos transputer, a high performance floating point 

processor. Transputers are unique in that each processor 

chip has four high speed seriallinks built into hardware 

that may be configured to transmit and receive data at 

speeds up to 20 million bits per second. TestStar 

utilizes eleven transputers connected in a tightly 

coupled network. Each hardware subsystem in the 

TestStar controller is supervised by one or more 

transputers. 

The transputer processors perform 32 bit floating point 

arithmetics. Therefore, TestStar internally runs 

completely with engineering units. This eliminates 

round off errors and algorithm computational noíse 

problems inherent in integer based machines. 

Al! interna! communication in TestStar is handled vía 

transputer links at 20 million bits per second. There is 

no processor bus in the TestStar controller. The 

backplane in the system is only for power distribution 

and input/output connections throughout the system. 

The elimination of the processor bus has significant 

advantages. The transputer system is more reliable, less 

costly to repair if failure should occur and no system 

software time is wasted for managing bus transactions. 

Load Unit Control Panel 

The Load Unit Control Panel simplifies specimen 

loading. Its convenient location at the load frame makes 

ít easy to operate the hydraulic controls, move the 

actuator for specimen setup, and to start and stop tests. 

In addition, the LUCP has a bright 40 characters by 16 

lines display panel and four softkeys that are used by 

the application software or by default are assigned to 

change readout parameters or are used to zero 

transducers. The LUCP communicates with the rest of 

the system via a transputer link. 

An emergency stop button is located on the LUCP for 

safety reasons. 

Picture 2: Example for use of the Controller Interface 

3. TESTST AR SOFfW ARE 

Each TestStar system comes standard with the 

following software. 

Controller Interface. The menus and windows that 

allow to set up and display information from the 

digital controller. 
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Software Function Generator. An on-screen 

function generator that is set up quickly and allows 

to run simple tests. 

System Utilities. Used to configure the system, 

calibrate sensors, check hardware operation, control 

user access to the TestStar system. 

Programming Libraries. A set of librarles for 

programming the system using high leve! 

prograrnming languages. 

TestWare-SX. The solution for changing test 

requirements. 

TestWaren;sx Easíly Creates 
These (and other) Tes! 
Building Blocks 

Tensile, c.ompress.ve 
Tens¡on or 

High Cycle fatigue 

Mufi!-Rate Ramps 

Picture 3: Use ofTestWare-SX 

4. TESTW ARE-SX 

Block looding 

low Cycle 

Ramps and Ho1ds 

Speclrum loading 

TestWare-SX is an exceptionally powerful and easy to 

use general purpose application software package for 

materials testing. It is designed to provide machine 

control, function generation and data acquisition for 

monotonic, dynarnic or multiaxial tests by means of 

user-defined test This well-documented 

package allows the user to create and save his own 

"templates", sequences of test command, data 

acquisitíon, and machine control without writing 

any code. Data from the test is stored in a standard 

format, allowing transfer of data files to a favorite 

spreadsheet for analysis, plotting and reporting. 

With TestWare-SX, programming can be avoided for 

almost al! user defined test requirements in materials 

testing. Besides TestWare-SX, application programs 

based on current standards inclucl.ing data analysis are 

available. 

351 
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FAILURE OF CONCRETE: FRACTURE MECHANICS APPROACH 

Surendra P. Shah and Chengsheng Ouyang 
NSF Center for Science and Technology of Advanced Cement-Based Materials 

Northwestern University, Evanston, Illinois 60208, U.S.A. 

ABSTRACT: A series of studies on application of fracture mechanics to failure of concrete 
are summarized. Tapies discussed in this paper include toughening mechanisms in the 
fracture process zone of concrete, principies of linear elastic fracture mechanics, various 
nonlinear fracture models, the determination of material fracture parameters, R-curve 
approaches, fracture of fiber reinforced concrete and mixed mode and mode II fracture. 
It is shown that fracture mechanics has now been established as a fundamental approach to 
describe crack propagation and subsequent failure of concrete structures. 

l. INTRODUCTION 

Research interest in fracture mechanics of the cracking and subsequent failure of 
concrete structures increased tremendously in the 1980's. Detailed articles published in 
conference proceedingsllJ[ZH3H4H5H6][7][S][91 show clearly that fracture mechanics has now been 
established as a fundamental approach which could explain certain nonlinear aspects of 
concrete behavior, help prevent catastrophic failures of structures, and be an important aid 
in materials engineering. This is evident also from three recommendations of RILEM 
commi ttee [lO] ¡u JllZJ. 

This paper summarized a series of studies on application of fracture mechanics to 
cracking and failure of cement-based materials. The basic concepts of linear elastic fracture 
mechanics (LEFM) are reviewed. Toughening mechanisms in the fracture process zone of 
concrete are discussed. The determination of material fracture parameters of concrete are 
mentioned. Various modified Griffith fracture models and R-curve approaches used to 
describe fracture of cement -based materials are summarized. Mixed m o de and m o de II 
fracture of concrete are discussed. 

2. LINEAR ELASTIC FRACTURE MECHANICS 

Consider a specimen or structure of an elastic-brittle material (such as glass), with a 
crack of length a. When loading is applied, the structure can supply potential energy (U) 
at the rate dU 1 da = G ( termed as the strain energy release rate ). On the other hand, the 
crack propagation at the crack tip needs to consume sorne energy, which is denoted as W 
at the rate dW 1 da = R ( termed as the fracture resistance ). Consequently, the linear elastic 
fracture mechanics (LEFM) criterion for crack growth is: 
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G=R (1) 

R is a material constant for linear elastic brittle materials, whereas G is the function of 
structural geometry and applied loads and can be obtained from handbookl13l or elastic 
analysisl14l. 

G can also be written in terms of the stress intensity factor (K) as, 

¡(l 
G=

E' 
(2) 

where E' = E for the plane stress, and = E/(1-v 2
) for the plane strain, E and v are the 

elastic modulus and Poisson's ratio of the material, and K is the stress intensity factor and 
relates tbe crack-tip stresses and deformations to the imposed nominal or remate stresses. 
Therefore, the criterion (1) can alternatively be written as: 

K=K R 
(3) 

where KR = (E'R)112 is termed as the critical stress intensity factor. According to LEFM 
principies, energy during fracture is dissipated only at the crack tip, and the stresses and 
strains at the crack-tip are allowed to become infinity. 

THE FRACTURE PROCESS ZONE 

Since an inelastic region is present at the crack-tip in a real material, stresses do 
not become This region is often called the fracture process zone. The resulting 
stresses differ from the elastic field only in this zone as in Fig. l. However, LEFM solutions 
can still be applied when the zone is small enough compared to the dimensions of the 
structure. When yielding is main mechanism in the process zone, the ductile fracture which 
occurs (such as structural metals) can be handled with nonlinear fracture mechanics 
solutions based on plasticityP5l. 

The presence of the fracture process zone may be attributed to the inherent material 
heterogeneity of concretef16l. Many mechanisms which are responsible for the fracture 
process zone have been reported. Sorne of these tougbening mechanisms are indicated in 
Fig. 2. During fracture, the high stress state near the crack-tip causes microcracking at 
flaws, which result from water-filled pares, air voids acquired during casting, and shrinkage 
cracks due to the curing process. This phenomenon, known as microcrack-shielding as 
shown in Fig. 2a, consumes sorne external energy caused by the applied loadl17l. Crack 
deflection occurs when the path of least resistance is around a relatively strong particle or 
along a weak interface 2b ). This mechanism has be en studied in detail by Fa.ber and 
Evansl18l. Other important toughening processes in concrete are grain bridgingf19l as 



354 ANALES DE MECANI\;A DE LA FRACTURA Vol. 9 (1992) 

shown in 
continues to 
grain pullout or 
between the faces 
bridging across 

occurs the crack has advanced beyond an aggregate that 
stresses across the crack until it ruptures or is pulled out. Also, during 

opening a tortuous crack there may be sorne contact ( or interlock) 
2d). This causes energy dissipation through friction, and sorne 

Many focused on this zone, especially its size and its 
constituents[20l. Results have been influenced considerably by methodology, and 
information has sometimes been contradictory. During the search for a consensus, one 
frequent question is whether fracture process zone should be in front of the crack-tip 
or behind shown by Thouless¡21l both these approaches are equivalent as far as 
structural analysis is concerned. Recently Castro-Montero et al. [221 used laser holographic 
interferometry, with an accuracy of a quarter of a micron, to study displacement fields at the 
crack-tip. The region where the experimentally deterrnined strain field differs significantly 
from the LEFM solution is taken to be the fracture process zone. As shown in Fig. 3, they 
reported a zone (labeled B) behind the observed crack-tip which increased with 
crack whereas a zone in front of the tip (labeled A) which remained practically 

that most of the toughening in concrete occurs in the wake 
zone. suggest that the increasing size of the wake process zone rather than 
the constant size of the crack-tip process zone should be primarily responsible for the 
growmg concrete. observations have been reported for other 
quasi-brittle dye-penetration method, Swartz et al)25H26l 
found that zone varíes along specimen thickness. 

I FRACTURE 

Since the work of Kaplan[27J, many attempts have been made to apply LEFM 
principies to fracture in cement-based composites. As realized in 1971 by Shah and 
McGarry¡28l (with one fracture parameter) cannot be directly applied due to the 
presence of a sizeable fracture process zone in these materials. An accurate description of 
fracture process zone should include the three dimensional aspects of its profile as well as 
the inelastic material response within this zone. Most currently available models attempt 
to simulate fracture process zone with a line crack. These models use two or more material 
fracture parameters, and neglect the variation of the fracture process zone along the 
specimen thickness. 

Generally, the cohesive nature of the fracture process zone can be modeled by a traction 
pressure acting on the crack surface as shown in Fig. 4. The strain energy release rate for 
mode I crack propagation in concrete can then be expressed as[29l: 

CTOD 

G = + J o(w)dw 
E' o 

(4) 
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where K1 is the net stress factor for mode I crack, a(w) is the normal traction 
pressure which is function of opening displacement (w), and CTOD is the crack 
tip opening displacement. A crack is assumed to be a line in Eq. ( 4 ). It can be seen from 
Eq. (4) that the Griffith-Irwin energy dissipation mechanism is represented by a non-zero 
stress intensity factor Dugdale-Barenblatt energy dissipation mechanism is 

U'vL.lVH term. 

Eq. (4) is based on exr)ertmt~ntal observations which indicate the actual crack profile at 
the tip is similar to that from LEFM as indicated in Fig. S[30H31l. However, 
one may approximately use models only based on a single fracture energy dissipation 
mechanism, mechanism by assuming a(w) = O or Dugdale-Barenblatt 
mechanism 

strain 
separation a 
is assumed to initiate 
strength. 

energy dissipation. 
polynomial and 
function influences 
behavior in 
Experimental 
this is difficul t 
proposed a 
computed 
laser holography. 
University 
which were 

model with K1 = O. In their model a critical 
is defined as the area under softening part of stress
are assumed to be the material properties. A crack 

propagate when the principal tensile stress reaches the tensile 

a unique a(w) curve to achieve 
of a(w) curves, induding linear, bi-linear, 

varying functions, been used. The choice of a(w) 
structural response significantlyl33H34l, and the local 

opening, is particu1ar1y sensitive to the shape. 
from tension tests has been suggestedl35l, but 

specimen size and shape. Li et alP61 have 
entire a(w) curve. Miller et al.l31l 

observed in fracture tests through 
approach. Recent studies at the 

interferometry to deduce crack profiles 
in the process zone. 

= O sorne computational effidency may be accomplished. 
However, energy dissipation mechanism may only achieve global 
energy balance by model parameters. Sorne actual features associated with crack 
propagation, such as the crack profile, computed based the pure cohesive model may not 
match with those (see Fig. 5). Until cohesive fracture parameters, 
GF, the tensile the form of a(w), are further identified to be geometry and size 
independent, the require sorne curve fitting. 

The fracture 
energy HH.,vHUH1""1H 

criteria can 
effective 

concrete can also be modeled by a single Griffith-Irwin 
effective elastic crack governed by LEFM 

the actual and the corresponding 
model. the effective crack length 
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has been experimentally found to be specimen size and geometry dependent, it cannot 
directly be used as the fracture criterion. Therefore, an additional quantity should be 
introduced as the fracture criterion. Most of these effective crack models use two fracture 
parameters to define the inelastic fracture process. These effective crack models may be 
represented Bazant's size lawf38

][
39l and Jenq and Shah's two parameter 

fracture HJ.'J'-''" 

Using the the effective crack, Jenq and Shahl40l proposed the two parameter 
fracture model as 6a. In their model, the two independent material fracture 
properties are the critical stress intensity factor (K5

1c) and the critical crack tip opening 
displacement are defined in terms of the effective crack. The fracture 
criteria an 

K1=K:c 
CTOD=CTODc 

(5) 

In this model, the effective crack exhibits a compliance equal to the unloading compliance 
of the structure. et al.r41

][
42l have proposed a similar effective crack 

model. 

other geometries as 

obtaining the values of Ic and CTODc is detailed 
As shown Fig. 6b, a three-point bend (single-edge 

specimen is to be tested under crack mouth opening displacement 
a closed-loop system. After the peak, within 95% of the peak load 

is measured. Using Ce and the initial compliance (C0) 

the corresponding critical effective crack length ( ac) can be 
again using the given relations, Ks1c and CTODc of the material 

load This method yields size-independent values for 

(5) that concrete strength decreases with increasing 
to a than falls to zero when the specimens 

spec1men is large enough[43l. 

Planas and Elices[44ll45H46l compared Hillerborg's cohesive model, Jenq and 
Shah's two parameter fracture model and Bazant's size effect law. They concluded that all 
three models are able to predict accurately the maximum loading capacity of concrete 
specimens in the practical of used in laboratory. However, these three models 
may exhibit differences in asymptotic behavior when they are used in the analysis of 
concrete structures larger than those used for determining their parameters in 
laboratory. Planas and Elices argued that the reason for the discrepancy among three 
models at large sizes may be attributed to the inconsistency in the definition of size effect 
in the different models. 
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5. R-CURVE APPROACHES 

To understand the implications of the fracture resistance (R-curve) one may consider 
a structure with an existing crack of Iength a0• The variation of G according to LEFM is 
a function of crack length (a) and applied load (P), as shown in Fig. 7. First consideran 
ideal brittle material where is constant (as in LEFM). As P is increased, G in creases 
along the vertical axis until the crack initiated (point O) at load P1. The propagation is 
unstable since any increase in crack length makes G > R, and subsequently, failure is 
catastrophic. However, for a quasi-brittle material such as concrete, R-curve rises 
monotonically, as in the curve labeled Toughening in Fig. 7. Again, with increase in P the 
crack begins to extend at point O, as in the case of LEFM. Assume that a small increase 
in crack length c1 occurs at load Then, R increases from O to 2, and G increases from 
Oto 1 along line G1. No further fracture can occur at the same load since G < R. This is 
termed stable fracture as opposed to unstable fracture where érack propagation occurs 
without any increase in load. Now, let P increase such that G increases from point 1 to 2 
where again sorne stable extension occurs, and so on. It can be seen that there is stable 
fracture until point 3 after which increase in e leads to R < G. That is, fracture is stable 
until the slope of the G-curve is equal to that of the R-curve. Therefore, the criteria for 
unstable fracture to begin at crack length ac is: 

(6) 

Note that criteria equivalent to Eq. (6) can also be formulated in terms of K and KR, 
instead of G and 

It is dear that the 
failure at crack initiation. 
exhibit longer stable crack 

R-curve causes the structure to be flaw tolerant and prevents 
a material with a more gradual rise in the R-curve would 

The R-curve represents the effect ofthe toughening mechanisms in quasi-brittle fracture. 
Nonlinear fracture LEFM solutions and fracture criteria (Eq. 6) 
with a rising value of fracture resistance The limitation of such approaches, however, is 
the determination of the R-curve is not straightforward; since it is not a material property 
but also geometry-dependent. 

R-curves for concrete have been calculated by Wecharatana and Shahl47l based on 
load-displacement curves and the corresponding visible crack lengths of test specimens. They 
conduded that concrete and mortar exhibit a strong R-curve behavior which is geometry 
dependent. Based on this and other studies, R is generally assumed to rise from zero with 
decreasing slope and ultimately reaches a plateau. 

For an assumed stress distribution at the crack tip of a cohesive zone model, the 
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corresponding R-curve can be derived from LEFM relations. Using the Green's function 
approach, Foote et al.l48l derived the geometry-dependent KR-curve for a given cohesive 
force. Based on the size effect law, Bazant et al.[39l have proposed an R-curve as the 
envelope of different sizes of geometrically similar specimen. 

Planas et al.[49l have related the R-curve to cohesive models by obtaining an 
R(CTOD) function: 

CTOD 

R(CTOD)= f cr(w)dw 
o 

(7) 

According to basic definition of the R-curve (Eq. 6), Ouyang et alP0H511 have 
derived the differential equation governing the R-curve: 

"" 1 ( anR ]( " )n I:- -- - (-.áa)n + R =O 
n=l n! d.áan a-1 

(S) 

where .áa is the crack extension, a is defined as ac/a0, and ac is the critical crack length. If 
only up to second arder terms (n = 2) are considered, the following R-curve can be derived 
by solving Eq. (8): 

(9) 

where the two constants, a and /3, can be determined from K\c and CTODc. It is noted 
that the R-curve given by Eq. (9) is an envelope of G-curves with different sizes but the 
same notch and geometry as shown in Fig. 8. 

6. FRACTURE OF FIBER REINFORCED CONCRETE 

Tension-weak nature of concrete can be improved by addition of fibers in concrete[52l. 
With a variety of processing techniques, it is recently possible to incorporate up to 15% 
fibers by volume into concrete. Fibers in such large quantities fundamentally alter the 
nature of concrete. As a result, the inherent tensile strength and strain capacity of the 
matrix itself is significantly enhanced. The tensile stress-strain curves of cement-based 
matrices reinforced with 8.7% and 13.4% volume fractions of aligned, continuous 
polypropylene fiber are shown in Fig. 9r53l. The contribution of the matrix (shown in the 
inset) was obtained by subtracting the contribution of fibers from the composite response 
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using the of mixtures. It is seen from Fig. 9 that tensile strength of the cement-based 
matrix reinforced with 13.4% by volume of fibers is approximately 15 MPa, whereas tensile 
strength of the plain matrix (Vr = O) is approximately only 4 MPa. The use of fibers makes 
concrete stronger and more ductile. 

The presence of fibers provide an additional toughening to prevent or retard crack 
propagation in concrete. Such additional toughening can be modeled by a closing pressure 
as shown Fig. 10. By adding this additional contribution from fibers, Eq. (4) 
becomesl54l 

G + cJD a(w)dw + ~(jp(x,a)K{(x,a)dxl
2 

o E tio 

(10) 

where p(x,a) is the closing pressure dueto fiber reinforcement ata point x along the crack 
surface, and KF1 is the stress intensity due to a unit load applied at the point x along the 
crack surface. 

Fracture of fiber reinforced concrete can also be described by Griffith-Irwin's fracture 
criteria. Mobasher, Ouyang and Shah¡ss](S6l have extended their R-curve approach to 
fracture of fiber reinforced composites. The presence of fibers reduces both the stress 
intensity factor and the crack tip opening displacement. The instability conditions for 
matrices fiber reinforcement are: 

a e 

Krc = K';(amf, a) - J p(x, a)K{(x, a)dx 
o 

a e 

a0) - J p(x, ac)Q(amf, ac, a0)dx 
tlo 

(11) 

(12) 

where a mf is the critical fracture stress resisted by the toughened matrix, Q is the Green's 
function for the crack closure at point a0 due to a unit force applied at point x along the 
crack length, p is the closure pressure at a point x along the crack face, and KF1 is the stress 
intensity dueto a unit load applied at the point x along the crack surface. Km1, CTODm, Kt 
and Q can be obtained based on LEFMI13l. An experimentally or a theoretically derived 
fiber pull-out slip curve can be used as the closing pressure. Two unknowns, amr and ac, can 
be obtained from Eqs. (11) and (12). Parameters a and f3 can then be determined, and 
mechanical response of matrices reinforced by fibers can be predicted. A substantial 
agreement between theoretically predicted and experimentally observed results of the 
max1mum contribution been obtainedl55ll56l. 
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7. MIXED MODE AND MODE U FRACTURE 

Mixed mode and mode II fracture are encountered in concrete structures subjected to 
shear or torsion force. Mixed mode and mode II fracture may consume much higher 
fracture energy due to the presence of shear traction force on the crack surfacelS7J[SBJ. 

Theoretically, Eq. ( 4) can easily be extended to describe mixed mode and mode II 
fracturel59l , 

CTOD CTSD 

J o(w)dw + J -r:(s)ds (13) 

o o 

where Kn is the mode stress intensity factor, r(s) is the shear traction force which is the 
function of crack sliding displacement (s), CTSD is the crack tip sliding displacement. For 
mode II fracture and mixed mode fracture with the high ratio of Kn/K1, the shear traction 
term in Eq. (10) may play an important role in fracture processing. Because of the difficulty 
in formulating the expression for r(s), most of studies in this area are limitcd to mixed 
mode fracture with the low ratio of Ku/K1, where effect of the shear traction may be 
negligible. 

Jenq and Shahl60l have extended their two parameter fracture model to predict mixed 
mode fracture. criteria mixed mode crack are (see Fig. 11): 

(14) 

When the ratio of Kn/KI is not high, Eq. (11) can predict the path of crack propagation and 
the ultimate loading capacity of the specimen. 

Jenq and Shahf61l have used Eq. (11) to predict the shear failure loading capacity of 
reinforced concrete beams. In their approach, flexura! cracks (mode I) initiate from the 
tensile face and propagate until the longitudinal rebars. Beyond that mixed mode 
propagation occurs, and is assumed to be along a plane containing the nearest load point 
on the compression face. The mixed mode fracture criterion is given by Eq. (11). The 
effect of the rebars is handled by using the elastic component of the crack opening, at the 
level of the steel, and an experimentally determined force-slip relation. The force in the 
steel can thus be computed. For each crack, the maximum applied load can be determined. 
Different crack-initiation locations are tried and the crack with the lowest maximum load 
is taken as the actual one. The predicted influence of beam size and longitudinal steel ratio 
on the shear strength of reinforced concrete beams (vu) are given in Fig. 12. 

Carpinteril62l studied interaction between tensile failure and mixed mode crack 
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propagation in concrete. found that the ratio of Knc/K1c depends only on the crack 
branching criterion adopted and not on the material features. Based on the concept of the 
cohesive crack, Liaw et have a formulation of the normal traction pressure 
for mixed mode fracture. 

A series of on application fracture mechanics to failure of concrete have been 
summarized in Due to the presence of the sizeable fracture process zone, LEFM 
criterion can not directly applied to fracture of concrete. Based on experimental 
observations, various models have been proposed to describe fracture of concrete. These 
models can be categorized as Griffith-Irwin type effective crack approach and the Dugdale
Barenblatt type cohesive approach. Although intensive studies on fracture of concrete have 
been conducted two decades, many fundamental aspects on fracture process in 
concrete still unclear because of heterogeneity of concrete materials. Further 
progress this primarily depend on broad international cooperations and 
development techniques. 
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Fig. 11 Extension of two parameter fracture model to mixed mode crack 
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The Rice Cherepanov J is calculated for a lap joint in pure shear. By setting J=Jc the 

critical value of J integral the fracture load of the joint is calculated for perfectly plastic behavior 

of the adhesive. The fracture load as function of over-lap length is evaluated both theoretically 

and experimentally. Three failure modes are given for the joint failure : for small over-lap 

length, joints fail by adhesive plastification; for middle one, joints fail by cracking and 

plastification in adhesive; for large one, joints fail by cracking in adhesive. 
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1 Introduction 

For theoretical strength analyses of adhesive joints, different rnethods frorn the sciences 

of structural rnechanics and strength of rnaterials rnay be ernployed. These rnethods include 

linear elastic fracture rnechanics[l] and elastoplastic fracture analyses[2,3], elastic and elasto

plastic analyses together with sorne rnaxirnurn stress or strain criterion[4]. 

An experimental device often adopted uses a single or double lap joint loaded in shear. 

The sirnplified analysis of Volkersen[5] allows under those conditions, by neglecting the 

bending of the adherents which rernain elastic, to calculate the shear stress in the adhesive. The 

J-integral can then be calculated and this what we intend to show in order to provide a rnethod 

of evaluation of the joint resistance to crack propagation. 

Here in our paper, the rnajor emphasis is given to nonlinear fracture mechanics analysis 

and to relate the fracture load as function of the overlap length to different fracture modes. 

2 Fracture mechanics approach 

A lap joint of length 21, width B, thickness h is shown in figure l. The two adherents of 

thicknesses and Y oung moduli respectively h1 and h2, E1 and E2 are considered as linear e las tic 

bars in pure tension and the adhesive is regarded as elastic 1 perfectly plastic pure shear 

medium. A force F is applied on each arm. 

lr E¡ t h¡ r----F 

. 1 

ll!illoo 
F...._, E2 th2 o X 

~~ 

figure 1 Sketch of a lap joint 

Choosing the center of the joint as the origin of the coordinate, we obtain easily the 

following basic equations: 

't=htsdO'¡=- h2sd0'2 (1) 
dx dx 
du¡ 

O'¡ =Ets dx (2) 

du2 
0'2=E2s dx (3) 

O'¡h1s+0'2h2s=~ (4) 

We considera crack starting at one end of the joint (figure 2). A contour ABCDF along the joint 

is chosen as shown in figure 2. 
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E .,. D ) 
X ~ t X 

( 3 e 

figure 2 Contour for the calculation of the J integral 

The Rice Cherepanov J is calculated by: 

1=1 W(x)dy-(tx~ +tydduy)ds 
ABCOOP y 

(5) 

where W(x) is the strain energy density, tx and ty are the cornponents of the stress on the 

contour, and Ux and Uy those of the displacernent. 

It reduces to 

J= -f. tx ~: dx+ 1 W(x)dy -1 tx d:: ( -dx) 
BC CD Ill 

or 

f. t(x~ dx+ W(x)h + 1 t(x~ dx 
BC Ill 

beca use 

du1_cr¡ and duz=Q¡ 
dx E¡ dx Ez 

Using the relations (1) and the boundary conditions crz(-V2)=F/Bhz and 

preceding integral (7) yields: 

J-ltF 2_L l_~ 1 ~ h 
-2'B) Ezhz- 2 Ez 2 -2 E¡ ¡+W(x) 

(6) 

(7) 

(8) 

O"¡(-V2)=0, 

(9) 

It is easy to dernonstrate that this integral is contour independent whatever the rnechanical 

behavior of the adhesive, by showing that dJ/dx=O. Tliis results frorn the following: 

W=l~tdy and dW_tdy_.1d(u¡-uz) ~0"¡_0"2) 
dx dx h dx h E 1 Ez 

o 
(lO) 

3° Symmetrical case with the perfectly plastic adhesive 

We will consider the case where the two adherents are identical with two syrnrnetric 

cracks at each end of the joint leaving 2b of the undarnaged adhesive. 

h¡=hz=hs E¡=Ez=Es 

The calculation of the stress should be rnade using the effective overlap length as the stress 

relaxed in the cracked region. 
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3.1 shear stress and strain distribution 

The result obtained by integration of equations (1), (2) and (3) is well known [6,7], 

which is summarized in the following: 

where 

when the adhesive remains elastic, the shear stress can be written 
FA.ch(A.x) 

't=----'---'-
2wsh(bA.) 

A.--{'1rlc 
'V hEshs 

(11) 

The applied force corresponding to adhesive yield is obtained by setting 't='ty for x=b, yields 

Fy= 
2~Y th(bA.) (12) 

The shear strain in the adhesive can be easily obtained using the adhesive constitutive equation. 

When F>Fy, plastic zones will spread from joint ends. Assuming that Xp is the 

coordinate of plastic zone head from joint center ( figure 3 ), In the plastic zone (x>Xp ), the 

shear stress remains constant: 

(13) 

Xl X 

1 adhesive " " ,. " ... ... 

" "' "' ... lp 
xp 

.... 
b 

figure 3 Local reference frame with plastic zone 

In the elastic region, the shear stress is obtained from the boundary condition t='ty; x=xp: 

'tych(A.x) 
't Q;5;x:::::xp (14) 

ch(Axp) 

Xp is deterrnined using the equilibrium equation of the joint: 

'tyth(A.(b-lp)) _E_ 
A, 'tylp=2w (15) 

where lp=b-xp 

Equations (13), (14) and (15) give the shear stress distribution in a plastic joint. 

Shear strain in elastic region is straightforward. In the plastic zone, the shear stress 

remains constant, but the shear strain in the adhesive is constrained by the adherents. The shear 

strain in the adhesive is obtained [7] after the calculation of the strain in the adherents : 
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'Y= ..2_ + ( Fx¡ _ ty(2lpX¡-x¡2)) 
Gc whsEsh hhsEs (16) 

where x1 is the coordinate with the origin at the head of the plastic zone ( figure 3 ). 

3.2 calculation of integral J 

A special enclosed path along the plastic zone is used for calculating the J integral. 

Using the shear stress and strain distribution detennined previously, equation (9) gives: 

J _ 't/ h + Ftylp 't/1~ 
2Gc whsEs hsEs (17) 

when lp=l, the adhesive is totally plastic, equation ( 17 ) ceases to be valid, the failure load of 

the joint is simply equal to the limit load. 

The J-integral and the plastic zone size as function of the adhesive thickness is shown in 

figure 4 for E5=7300MPa, Gc=712MPa, hs=5.75mm, ty=24MPa, 1=25mm, l-b=0.5mm and 

under applied force F/w=0.75MN/m. 

15 ...,.---........,..---~--=-¡=---.....,.---..... 0.50 

J-int grai 

lw+-+~ 
11 

¡:::: 
~ 

~ 54-------+-------

0+----+---~----+----+---~· 0.00 

0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 
joint thickness (mm) 

figure 4 Variation of J-integral and plastic zone length as function 

of over-lap length 

For a constant applied force, the plastic zone is larger and J-integral is smaller for thinner joints. 

If we apply the criterion J=Jc to determine the joint strength, It is found that the joint strength 

decreases with the adhesive thickness, but for the large over-lap length values, J is less 

sensible to the adhesive thickness [8]. 

The joint strength as function of the over-lap length is shown in figure 5 Oc=0.33kJ/m, 

l-b=h=0.5mm, and the other parameters remain unchanged ). 
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figure 5 Joint strength variation as function of over-lap length 

For the small values of the over-lap length, the failure load is determined by the lirnit load; for 

the large values of the over-lap length, the failure load is almost independent of the over-lap 

length. 

4 Discussion 

The stress and strain distributions are almost homogeneous along all the joint length for 

the small over-lap length values ( figure 6 ). 

1 
...... 
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0 ~0~~0~.2~~0.-4--~0-.6---0~.~8--~1 
x/b 

figure 6 Shear stress distribution injoint as function of over-lap length 

(for the case where the shear stress at the joint end reaches shear lirnit) 
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In this case, shear stress or shear strain reaches ultimate value almost simultaneously, therefor 

failure load is determined by plastification of the adhesive, it is proportional to the over-lap 

length of the joint (2'tyb). 

For the large values of the over-lap length, the concentrated shear strain zone is localized 

near the ends of joint. Adhesive plastification and crack initiation may occur at about the same 

moment because of the high concentrated shear strain. In such case, the plastic zone can be 

neglected owing to crack presence. Joint strength is governed only by the cracking resistance in 

the adhesive and the linear fracture mechanics can be applied. We choose a half joint (figure 7), 

a crack of the length a is taken into account by increasing upper adherent length and reducing 

the lower one. 

figure 7 model of joint cracking 

Joint compliance can be written as follws : 
(11+a) (l-a) 

e = + ----'----''--
Es whs EeffWheff 

(18) 

where Eeff and heff are the modulus and the thickness of non cracking part of the joint. 
E _ (2hsEs hEc ) 

eff- 2hs+h + 2h
5
+h 

(19) 

(20) 

U sing the relation between the compliance and the energy release rate in the case of the linear 

fracture mechanics, we have: 

4w2Eshs 

The joint strength is obtained by setting the criterion G=Grrc : 

~-2'VGrrcEshs 

(21) 

(22) 

Obviously from equation (22), the joint strength is independent of the over-lap length, and it 

increases with the critical energy release rate of the adhesive. This result can be found as a 

special case of the J integral approach for the large values of the over-lap length. In fact, for the 

large values of the over-lap length, equation (15) becomes: 
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__E__t 1 1 'ty 
2w Y P A (23) 

Replacing lp obtained from equation (23) to equation (17), we obtain for J-integral: 
J= p2 

4w2Eshs 
The same expression for G and J is found for large over-lap joints. 

For the rniddle values of the over-lap length, joint strength is deterrnined by cracking 

and plastification in the adhesive, and the nonlinear fracture mechanics needs to be used. 

Nonlinear fracture mechanics approach gives an unified approach for the different joint 

fracture modes including plastification, plastification and cracking and cracking of the adhesive 

joints. The joint strength is deterrnined, in our approach, by two mechanical parameters of the 

adhesive ( shear modulus, shear yield stress ) and one fracture parameter ( critica! energy 

released rate Jc ). 

It should be noted that J-integral criterion differs from those of maximum shear stress 

and strain. In fact the maximum shear strain is calculated from equation ( 16) by setting x 1 =lp: 

(24) 

the following relation between maximum shear strain and J-integral is found: 

J = hty('Ymax - ~) (25) 

where Ye is the elastic shear strain of the adhesive. 

5 Experimental analysis 

Experiments are carried out to validate the preceding analyses. Double-lap equilibrium 

joints are exarnined for two epoxy adhesives (ECCOBOND45LV, ESPllO). The adherent is 

aluminium alloy with modulus 70000MPa and the characteristics of the adhesives are shown in 

figure (8). 

The comparison results are shown in figure (8). 
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-- · calECCOBOND 45LV 

5LV 
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0.65kJ/m2 
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over-lap length(mm) 

8 Comparison between experiment and modelling 

A good agreement between the experiments and the modelling is obtained. 

6 

80 

:IX S 

Three failure modes can explain joint sttength variation as function of over-lap 

length: for the small the over-lap length, joints fail by adhesive plastification; for the 

middle ones, joints fail by plastification and cracking in the adhesive, and for the large ones, 

joints fail by cracking. non-linear fracture mechanics method can offer an unified approach 

for these three JOmt The sttength is determined completely by two 

mechanical parameters of the adhesive ( shear modulus and shear yield stress ) and one fracture 

parameter ( critica! energy released rate ). The experimental results confirmed the present 

analyses. An advantage of this closed form analyses is that parametric studies can be easily 

made for engineering design. 
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EXPERIMENTAL PROCEDURE 

Material and Tensile Test : 

Tensile specimens used in this study were taken from 0.5 and 3.1 mm thick Zircaloy-4 
sheets. The composition of the material and the specimen size are shown in Table 1 and Fig. 1, 
respectively. Zircaloy-4 was 38% cold-rolled and then p treated (1030°C, 2 min followed by air 
quenching). A random distribution of basal poles was observed. 

The tensile tests were carried out at room temperature (20°C) and 350°C on a screwdriven 
Instron machine. The specimens were loaded atan engineering strain rate of 4xl0-4/s. 

Table 1 Chemical composition ofZircaloy-4 (wt%) 

Sn Fe Cr o H 

1.50 0.22 0.10 0.13 ~5ppm 

Fig. l. Tensile specimen geometry 

Hydrogenation and Control : 

The material was gaseously hydrided at 400°C in an apparatus at a pressure of 0.12 MPa 
for different durations. After charging, the hydride distribution was examined by optical 
metallography. Por each specimen, after tensile testing, offcuts near the fracture surface were 
taken for CH analysis at 850°C, using a vacuum desorption technique. 

Hydride Morphology Study : 

The hydrides are totally localized at the interfaces of the a-phase lamellae in the large 

prior-P grains. Hydride thicknesses range from 0.1 to 1 ¡.1m according to our TEM analyses 
[3]. 

TENSILE TEST RESUL TS 

Tensile Test : 

We have tested p treated specimens containing up to 2020 ppm wt% H, at 20 and 350°C. 
At these two temperatures, the effect on strength of increasing CH is not significant in all the 
range tested [2,3]. However, the ductility is greatly influenced by the hydrides. The hydrided 
specimens become brittle at 20°C for hydrogen concentration (abbreviated as CH) higher than 
100 ppm wt% H, but remain ductile for the same CH values at 350°C. However, the ductility 
(elongation) is reduced to zero (ductile-brittle transition), when a critica! CH (about 2020 ppm 
wt%) is reached, as shown in Fig. 2. 
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20 

hydride precipitation sites are limited at the 
the fracture surface observed by SEM after tensile 

It is the decohesion at the interfaces of 
showing that the hydrides are brittle at this 

observations below the fracture surface reveal that the 
specimens with low and medium CH, the fracture 

and coalescence, as shown in Fig 4A. The hydrides 
deformation. change of fracture appearance has been 

cracking and ductile tearing fracture, see 
the fracture path strictly follows the interfacial 

MODEL) 

a hydrogen composition 
~ grains boundaries and interfaces of lamellae; is 

by the one of hydrides. Consequently, the 
brittle when the hydrides themselves are brittle. 

vu·v., ... , .... an upper-limit model to predict the hydride volume 
this continuous network [2]. 

length L * unit area can be measured by image analysis, from 
which can be the boundary surface S* per unit volume as S*= 4 L* /1t. If h is 
the hydride ""'"L''-"'"'"'" at the boundaries or interfaces, a relation can be easily found between the 
critical composition and the composition x of the hydrides ZrHxL : 

(1) 

The 
full 

the volume fraction of hydrides for 

(2) 
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The measurements ofL* by image analysis give values ranging from 0.094 to 0.210 mm-
1 for different locations and orientations in the specimen. It seems appropriate to use the lower 
boundary length, as a brittle spot is sufficient to trigger the fracture of the whole specimen. With 
this regard, Cm calculated for XL= 1.53 (O hydride) lies in the range 200 to 2010 ppm for the h 

ranging from 0.1 to 1 ¡1m, as shown in Table TEM analysis on the specimens containing CH 

up to 1200 ppm wt% demonstrates the hydrides being principally o phase [3]. 

Table 2. Full-coverage calculations and tensiletests results at 20°C and 350°C 

* L (!lm 0.094- 0.210 

h (hydride thickness, J!m) 0.10- 1.0 
CHT ppm ( calculated) 200 - 2180 

ppm (tensile test at 20°C) 200 
CHT (tensile test at 350°C) 2020 

DISCUSSION and CONCLUSION 

In the general case of isothermal hydriding, hydrides would become thicker if hydrogen 
is continuously supplied. Nevertheless, due to the high volume change during the hydride 
precipitation in Zircaloy, this thickening process could be limited by the difficult 
accommodation of the misfit between the two phases due to high local compression stress. 
Consequently, for the very high CH, the !lrecipitation of E phase hydride would be favorable 
based on the minimization of total hydride phase transformation energy. 

Equations 1 and 2 yield a relation 
and the global hydrogen concentration CH: 

the stoichiometry x, the hydride thickness h 

(3) 

As shown in figure 2, at 350°C, p treated Zircaloy is complete! y brittle when Cm equals 
to 2020 ppm. This critical concentrarion corresponds to either critica! thickness h for a given 
stoichiometry x or vice versa. For perfect stoichiometric o hydrides Zr3H5 (x=l.66) the critica! 

thickness at 350°C would be O. 94 Jlm. Fig. 5 shows the critica! val u e range of either h or x. 

Probably, it can be suggested that o phase hydrides are ductile, but E phase hydrides are brittle 
at 350°C. At present it is difficult to decide which is the essential parameter. More detailed 
studies of the hydride thickness by TEM observation and hydride phase determination for very 
high CH would be needed. However it can already be stated that such a method allows the 
determination of properties, without recoursing to bulky hydride specimen. In fact, 
CH up to 2150 ppm can fulfil those two conditions. 
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CH(ppm) 
a - discontinous hydride network 
b, e - hydride network 
e- brittle 

(1 

stoichiometric x range. 

H.K.Bimbaum, J. Less-Common 104 (1984) p.31. 

391 

[1] 
[2] C.Prioul and D .Fram;ois : 

p.731-736. 
of ICM-6 (Japan, July 28-August 2, 1991), 

[3] Ph.D Thesis (1991), Centrale Paris. 

Fig.3 Fracture surface of J3 treated at 20°C (270 ppm wt H). 
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14:lU).UnB 

¡3 treated 
Traité ~ 

350°C, 3.lmm 

(1992) 

Fig. 4. Profiles of the fracture manner and cracking path for ~ treated Zircaloy-4 specimens 
tested at 350°C : A - 270 ppm, B - 1660 ppm, C - 2020 ppm wt H. 
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DYNAMIC FRACTURE ENERGY MEASUREMENTS IN 
HYDROGENATED AUSTENITIC STAINLESS STEELS AT 300°t. 

M. J. 

* Researcb Institute 
"'* Ecole Centrale 

M. J. L. Hyspecká*. 

divers aciers inoxydables sensibilisés sont comparées avec les 
rer1contn~s sur les réacteurs ou BWR. L'hydrogénation est réalisée a 300°C par électrolyse de 

'""N"'"" dans un bain de seis fondus. Des essais de résilience instrumentés ont été effectués a -180°C. On constate 
IWllrO.R:Crle affecte la cohésion des joints de de I'austénite. D'autres modes de rupture ont été 

interfaces phase cr et avec la matrice. 

"',."'"''"' embrittlement of verious sensitizated stainless steels was compared with actual defects found in 
or BWR nuclear at 300°C by electrolysis in a bath 

... 15 .... ,,~., instrumented tests were It was found that hydrogen affects 
bmmdaries. In order of other paths of fracture were detected : 

and inclusions - matrix '""' ... ""'"'" 

l. 

""''"'"'!"'""' about the stress oorrosion 
of austentic stainless steels in water at 

t~>l'1nru•rl'llrnn'" and pressures is the role which 
in this [1]. released 

rus:sollilUCITI of metal at the crack can 
weaken an the boundaries and 

These indude boundaries 
of armealing between austenite and 
ferrite. Other intemal surfaces arise deforrnation 
processeS, as interfaces between austenite and 
deforrnation - induce martensite or as the boundaries of 
slip bands or deformation In all of these 
types of assume that hydrogen 
embrittlement involve 
particularly the which may have 
been previously of carbides 
or segregation elements such as 
phosphorous are chromium-rich 
M23C6 under certain time and 

the of 
unclercooimg or deforrnation of these 

induce local martensitic 

The reported in this paper exploited a previously 
evolved technique of electrolytic hydrogen in a bath of 
mohen salts [5] to investigare the HE susceptibility of 
type 304L, 321, 347 and A-286 steels. The initiation 
and propagation energies were measured in the case of 
34 7 steel at different sensitization temperatures in the 
absence or in the presence of hydrogen. The findings 
thus obtained about the nature of the damage were then 
,..,.,.,...""'""'11 with actual found in components of type 
PWR or BWR nuclear power plants (NPP). 

2. MA TERIALS AND TECHNIQUES 

The chemical compositions of the examined steels are 
listed in table l. 
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3. RESUL TS AND 

1 : 
347 steels. 

te HE was 
tenlpe:rnture of the previous 

failure mode was 
at 650 te when the 

UVtUtU<U>'v" ~lf"P<lf!V showed of the 

senslbzattlon ann1eam:1g (100 l:us) 
with and 

mínimum 
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cmTes:ooJnds to the mrudmum of cr 
""""'"""'"· It is in 2 that hydrogen 

this steel in the L while it is not 
the case in the T direction for anneal at 800"C. 
This fact is confirmed comparison of "load 

o 

in the presence and 

DISPLACEMENT 

without H 

withH 

or not. A point to 
is that the annealing 

the lowest notch toughness 
recommended for 

200 

100 

withH 
11• without H 

4 : Effect of sensitization annealing on impact 
tougness energy of two heats of steel. 

4. DISCUSSION. 

greatest rmmber of cases when 
in 

was recorded in the 
these records are cornpa¡red 
tests, we find a 

pan]cíiJI8tes in the SCC 
'""''""''''"'ti that the 

are identical with 
the countermeasures HE. In both cases, carbon 
contem must be down to more than 0.015%, all risk of 
ser1si1Jiza1tion must be and deformatioo 
has the to be In any to assess the 
role of cold we must not its 
the kinetics 
austenitic 
phosphorus enrichment of the 
long exposition at the service temperature [2]. 
In titanium-stabilized SCC has so far 
been detected in the steam generators of 
VVER 440 specifically in the heat exchanger 
tubes and tube coUectors 9]. The dominant failure 

in these cases was cracking ; 
hr<'""""" of the main 

;,..t,, .. ...-r, ..... l nature. In the tube 
numerous microcracks of mixed 

trnrlSgJ:amllar and int••rm,.,nul nature were observed in 
where the crack which destroyed the 
of the had originated [8]. 

However, the on actual components 
afforded no evidence propagatioo 
along the as it had been 
observed with 
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hydrogen charged specimens. Yet in these cases too, 
the countermeasures that supress SCC prevent HE. 
In niobium-stabilized steel, the liability to SCC could 
be accertained on the outermost layer of the stainless 
cladding that is exposed to the primary circuit water of 
the NPP, but oo SCC was recorded in these layers. 
Grade A-286 steel is used for the manufacture of 
bolting for nuclear power generating equipment Stress 
corrosion cracking has been recorded in such bolting 
both when it was made of A-286 steel and when it 
consisted of a similar material, type 
05Crl5Ni35W3Til.55 steel as utilized in VVER 440, 
or of inconel X-750 or inconel 718 nickel alloys [10]. 
All the bolting failures examined proved to be cases of 
intergranular SCC, and sorne investigators, e.g. in 
[10], did not rule out that the embrittling effect of 
hydrogen played a role in the process. The results of 
the work reponed in this paper suggest that in a stable 
austenitic stainless steel, the embritúing effect of 
hydrogen is suppressed. Nevenheless, even in the 
absence of hydrogen, the failure mechanism after a 
prior sensitizing anneal, which corresponded to the 
routine manufacturing technique, was partly 
intergranular. 
In conclusion, we may state that of all the examined 
kinds of phase boundaries or interfaces, those which 
affect the outcome most strongly are austenite grain 
boundaries ; they are followed in order of importance 
by the boundaries of annealing twins, cr phase, and 
inclusion-matrix interfaces. Other investigators have 
confumed that slip bands, or their interfaces wíth the 
austenite matrix, participate in the intergranular 
propagation of stress corrosion cracks [11]. In type 
304L steels, it has been coroborated that the remedial 
measures intented to prevent SCC in NPP's also reduce 
the susceptibility to HE. This finding supports the 
assumption that hydrogen is involved in the processes 
of SCC and corrosion fatigue of austenitic stainless 
steels in water at high temperature and pressure. 
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