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EDITORIAL

Este volumen de ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA contiene las comunicaciones
presentadas con ocasién del Segundo Encuentro Hispano-Luso y Décimo del Grupo
Espafiol sobre Mecanica de la Fractura, junto a las conferencias invitadas de conocidos
investigadores extranjeros y nacionales que han participado en él.

Diez afios han transcurrido desde el primer Encuentro del Grupo Espafiol de Fractura.
Esta fecha singular incita al balance y a la reflexién: Durante este periodo los ANALES
DE MECANICA DE LA FRACTURA han publicado mas de medio millar de articulos sobre
fractura de toda clase de materiales. Hemos recorrido muchas regiones de la geografia
espafiola apreciando su variada riqueza cultural. Nos hemos reunido con nuestros
vecinos franceses y portugueses y han compartido nuestros simposios conocidos
especialistas de todo el mundo. Estos encuentros han facilitado el conocimiento mutuo,
han brindado la primera. oportunidad de exponer en publico a los investigadores
jovenes y la ocasién de presentar trabajos de sintesis a los investigadores maduros,
han permitido cambiar impresiones, conocernos y, en suma, hacer amigos.

Los editores desean hacer constar su agradecimiento al Prof. Carlos Moura Branco por
la coordinacion de las contribuciones portuguesas, muy especialmente a los
Departamentos de Fisica de la Universidad de Extremadura y de Sevilla por la
organizacion del Encuentro y a todos los autores, sin cuyo esfuerzo y cooperaciéon no
hubiera sido posible la publicacién de este volumen.

Mérida, Marzo de 1993.

Manuel Elices Calafat Antonia Pajares Vicente
Manuel Fuentes Pérez Arturo Dominguez Rodriguez
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FRACTURE ASSESSMENT METHODS FOR STEEL AND CONCRETE
STRUCTURES: CONTRASTS AND SIMILARITIES

To£
o

Lot
LKL

E. Smith

Materials Science Centre
UMIS - Manchester University
Grosvenor Street, Manchester, M1 7HS, UNITED KINGDOM

Abstract. A comparison is made of the approaches that are being used to assess the integrity of
steel and concrete structures. The paper attempts to draw general parallels and emphasize contrasts,
while at the same time indicating the reasons for the different approaches. An important objective
is 10 project the view that decided advantages are to be gained by workers in the concrete field
keeping a close walch on developments in the steels ficld, and vice-versa, so as to capitalize upon

thinking in the other ficld.

1. INTRODUCTION

Steel and concrete structures play a central role in
energy production and transportation systems, and it is
recognized that a structural failure can have disastrous
consequences: human, financial and environmental.
This paper is being drafted while the large oil tanker
Braer is breaking-up on the rocks of the Shetland
Islands in Northern Britain and cach day on our
televisions we are witnessing the disastrous effect of the
oil spillage on the wildlife and the local fishing and
agricultural industries. Against this background, a
crucially important technical challenge is the necessity
to predict the behaviour of a very large cracked structure
on the basis of experimental data obtained from tests
conducted in the laboratory. The methodology that

provides the linkage between structure and specimen,

behaviours is referred to as Fracture Mechanics- a wide
ranging subject which covers many aspects. It has been
developed from the pioneering work of Griffith back in
the 1920's [1] and it is appropriate to record that this
year we are celebrating the centenary of his birth.

The objective of this paper is to compare the
approaches that are being used to assess the behaviour
of steel and concrete structures. the paper has been
prepared from a perspective whereby the author has
spent much of his career researching on the behaviour
of metallic, primarily steel, structures, working for and
collaborating with large engineering organisations:
Central Electricity Generating Board UK, AEA
Technology UK, Nuclear Installations Inspectorate UK,
Electric Power Research Institute USA, Atomic Energy
of Canada Limited and Ontario Hydro, Canada.
However, during the last few years, the author has

become progressively more interested in the behaviour
of engineering materials in a more general sense,
especially the behaviour of concrete structures.

2. THE MECHANISTIC BEHAVIOUR OF
CRACKED STEEL AND CONCRETE
STRUCTURES

When a cracked steel structure is loaded under Mode I
plane strain conditions such that the relative
displacement of the crack faces is perpendicular to the
crack, the stresses in the vicinity of the crack tip are
relaxed by plastic deformation, with plastic zones are
inclined to the crack plane. This process continues until
the deformation level in the immediate vicinity of the
crack tip becomes sufficient for fracture to initiate and
then the crack extends.

With a cracked concrete structure, the stresses in the
vicinity of a crack tip are relaxed by microcracking,
with a microcracking zone spreading away from the
initial crack plane an’ ‘s essentially lenticular in shape.
As with steel, th. process continues until the
deformation level in the immediate vicinity of the
initial crack tip becomes sufficient for there to be a
complete loss of cohesion at the initial crack tip. With
such a material, unlike steel, the common practice is o
regard the leading edge of the microcracking zone as the
crack tip. This means that as the crack grows, its faces
become bridges by unbroken ligaments of material
behind the tip of the growing crack, this process
proceeding until there is a loss of cohesion at the initial
crack tip position when the crack then grows together
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with its microcracking zone (i.e. the front and rear of
the microcracking zone both move).

With regard to both a plastically deforming material
such as steel, and also a microcracking material such as
concrete, a model procedure that has been central to
many fracture considerations is that which is based on
the assumption that the non-linearity of material
behaviour (plastic deformation or microcracking) is
confined to an infinitesimally thin zone parallel to the
crack plane [2,3,4]. Such a zone is referred to as a
cohesive, strip yield or line plastic zone (Figure 1).
With concrete the behaviour of the unbroken ligaments
in the non-linear zone is averaged in such a way that
their behaviour is represented by a decreasing stress (p)
versus increasing crack face opening (v) relationship. In
this sense, the material can be regarded as being clastic
saftening, there being a softening zone, coplanar with
the crack and cxtending behind the crack tip to the
initial crack tip position. Quantitative descriptions of
fracture in an clastic-softening material, such as
concrete, are often based on the assumption that cach
material has its own unique p-v softening zone. The
softening zone is said to be fully developed when the
stress p falls to zero at the trailing edge of the softening
zone, i.c. the initial crack tip position, this situation
being attained when the relative displacement v attains a
critical value v¢. With a plastically deforming material
such as steel, the stress within the non-linecar zone is
usually assumed to retain a constant value pe,
representative of the matcerial's tensile yield stress; this
value is operative until the relative displacement attains
a critical value v, which is a measure of the local
duculity of the matcrial in the immediate vicinity of the
initial crack tip.

In the preceding discussion, with regard to both steel
and concrete, it has been assumed that the non-linear
zone is fully devcloped (there is a complete loss of
cohesion at the initial crack tip) when the relative
displacement v within the zone attains a critical value
v¢. This criterion can also be described in terms o the J-
integral, whose importance in crack tip analyses has
been a key feature of fracture theory during the last
twenty five years. The J-integral was first discovered by
Eshelby [5] during the course of a general investigation
of elastic singularitics, but its impact on f{racture theory
has stemmed primarily from Rice's efforts [6]. For the
plane strain Mode I opening of a planar crack lying
along the x1 axis (Figure 2), the J-integral is defined as

a .
J= J [del -njpijé;q;‘ds:l )
r

where I" is a contour which surrounds the crack tip, the
contour starting from the lower crack surface and ending
on the upper surface; ds is an element of contour

length, nj is the outward normal (o the contour, while
uj and W are, respectively, the displacement function
and strain energy function. The importance and
usefulness of the J-integral arises as a consequence of
its path independence. It has the same value irrespective
of the choice of contour I, and this means that its value
can be determined via measurements that are made at
distances far removed from the crack tip, which is
clearly desirable from an experimental or test procedure
perspective. Furthermore, by allowing the contour I to
degenerate into the boundarics of the non-linear zone in
Figure 1, Rice [6] has shown that

YT
J=J£@mv @

v=

where p and v are respectively the stress and
displacement within the zone and v is the value of v at
the trailing edge of the zone. Consequently if the non-
lincar zone is fully developed, and there is a loss of
cohesion at the initial crack tip, when the relative
displacement v attains a critical value v, this state is
attained when

vt
J=Je= | pwav 3)

vV=C

i.e. when the J integral attains a critical value Jc. With
a plastically deforming material like steel, crack
cxtension (with the crack tip defined as the trailing edge
of the non-linear zone) proceeds when this state is
attained; it is this equivalence between a critical value
Je of the J integral and a critical value v, of the crack
tip opening displacement which has been responsible
for the world-wide use of the J-integral as a crack
extension characterising parameter for steels. The
question of whether the crack extension is stable or
unstable is addressed in Section 5. With an elastic-
softening material such as concrete, and for a load-
control situation, although the maximum load is
attained when the non-linear zone is fully developed if
the fully developed non-linear zone size is very small in
comparison with a structure's characteristic dimension,
such as crack size or remaining ligament size, this is
generally not the case, since the maximum load can be
attained prior to the zone being fully developed.
Conscquently, in general, with an elastic-softening
material, on the basis of non-linear zone considerations,
the attainment of maximum load is nol associated with
a critical J value. This is a major reason why the J-
integral has not been used to the same extent in
concrete fracture considerations, as it has been used in
integrity considerations involving steel structures.
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3. THE TRANSITION FROM LIMIT LOAD
TO SMALL ZONE FAILURE CONDITIONS

A particularly convenient vehicle for quantifying
geometrical effects in the fracture of materials is the
idealised model analysed by Bilby, Cottrell and Swinden
[4] (see also Dugdale [3]) in the early 1960's. Figure 3
shows the model of a two-dimensional crack of length
2c in an infinite solid which is subjected to the applied
tensile stress ¢ such that the solid deforms in accord
with Mode I plane strain conditions. There are partially
developed non-linear zones at each crack tip, and it is
assumed that the tensile stress within these zones has a
constant value pc. Standard results [3,4] for this model
give the non-linear zone size R and the relative
displacement vT at a crack tip, i.e. the crack tip opening
displacement (CTOD), as

R = sec (é%’c-) -1 C))

_ 8P, LG.)
VT = 7Eo In sec (zpc )

where Eqg = E/(1-v2), E being Young's modulus and v
being Poisson's ratio. Consequently, if a zone is fully
developed when v attains a critical value v, it follows
relations (4) and (5) that the values of R and o
associated with the attainment of fully developed zones
are given respectively by the relations

E
R=exp (E—gg—zvgj -1 6)

2pc 1 nEg ve
o= x SeeTexp _m—8cpc @)
In the limiting case (large crack size) where the fully
developed zone size is small in comparison with the
crack size, these relations simplify to

nEQ ve
8pc

Ke = oVnc = VEgpeve ®

where K.. is the value of the linear elastic fracture
mechanics (LEFM) stress intensity factor obtained by
inputting the stress ¢ associated with the zone's full
development, assuming that the solid is completely
elastic. Expressions (8) and (9) are, of course,
appropriate (o a semi-infinite crack in a remotely loaded
infinite solid, a situation that is often referred to as the
“small-zone" situation. Relations (7) and (9) allow the
critical stress ¢ value (o be expressed in terms of the
crack size, and the behaviour pattern is shown

Reo = ®)

schematically in Figure 4 which shows, as the crack
size increases, how we progress from essentially limit
load conditions through a transition regime to a LEFM
controlled small-zone situation.

The small-zone expressions (8) and (9) are relevant to
the case where there is a constant stress pc within the
non-linear zone. When the stress p within the zone is a
general function p(v) of the relative displacement v
within the zone, relation (9) for K. is replaced by the
relation

Kee="\ [ Eg ({ ;)(v)dv (10)

as is ecasily shown by use of Rice's J-integral

methodology [61, and in this small-zone case Kooe=VEq J¢
(see relation (3); it is immediately seen that K. is
markedly dependent on the details of the p-v law.
Unfortunately, for a general p-v law, it is not possible
1o have a relation for R.. that is as simple as relation
(8). However, a detailed analysis [7], which has been
substantiated by some more recent unpublished work by
the author, has shown that for a general p-v law,
though R.. is very dependent on the maximum stress pc
and the maximum displacement vg, it is nevertheless
not overly dependent on the details of the p-v law,
except when the softening is particularly pronounced
(i.e. when the area under the p-v curve is << p¢ v¢):
relation (8) provides and approximate working estimate
for Roo).

The parameters p¢, Koo and R, are all important with
regard to the behaviour of structures and the design and
selection of materials that are to be used in situations
where structural integrity considerations are important.
pc is essentially the limit load stress and is the
maximum (net-section) stress that a solid can sustain.
The parameters K. is important in that it provides an
indication of the fracture toughness of a material, i.e.
the fracture resistance associated with a large structure
for a small-zone situation. R, is important in that it is
a measure of the critical dimensions of a solid, e.g.
initial crack size cg and initial ligament width £,
below which geomertrical effects are expected to become
important and the behaviour pattern appropriate to the
small zone situation cannot then be used to describe the
solid's behaviour. At the same time Ro. provides a
rough estimate of the solid dimensions below which
failure conforms to limit load conditions, i.e. a limiting
stress (pc) criterion. Thus if D is a structure's
characteristic dimension, e.g. initial crack size or initial
ligament width, we have

"SMALL R../D — LEFM CONDITIONS

(11)
LARGE R.o/D — LIMIT LOAD CONDITIONS
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To put this discussion in perspective, as regards
concrete, typical valucs of the material parameters are
Eg =4 x 104 MPa, p. ~4 MPa and v¢ ~ 5 x 10-3 cm
whereupon relation (8) gives Ro, ~ 20 cm. As regards
steel, with a ferritic steel in the upper shelf regime of
material behaviour, typical values of the material
parameters are Eg ~ 200 x 10° MPa, p. ~ 350 MPa and
ve = 10°! cm, whereupon relation (8) gives Roo ~ 25
cm. Thus steel and concrete both have similarly large
R.. values albeit for different reasons; in the case of
steel the large Ro. value is due mainly to the large v,
value which is a reflection of the material's high local
ductility in the vicinity of a crack tip, whercas with
concrete it is due to the low pc value which is a
reflection of the low average stress within the non-
lincar microcracking zone. With R, being of the order
of tens of cm., gecometrical effccts are important cven
with large laboratory specimens, and it is materials of
this type, e.g. stecl and concrete, which provide the
greatest challenge in using fracture data from laboratory
specimens to predict the behaviour of engincering
structures. At the other extreme, with glass for which
typical values of the material parameters are Eg ~ 7 x
104 MPa, p. ~ 7 x 103 MPa (~ E¢/10) and v, ~ 2 x
10-9 cm (~ a small fraction of the atomic spacing),
relation (8) gives R ~ 10-8 ¢m (~ atomic spacing)
which means that LEFM conditions arc operative cven
with small laboratory specimens. It should not pass
unnoticed that Griffith [1] in his pioncering
investigation, which provides the basis of fracture
mechanics, performed his experiments with glass
specimens.

With regard to structural applications, the ideal
situation is to have high values of p. (the limit load
stress), Ko, (LEFM toughness) and R., {a measure of
the material's defect tolerance - the size of defect above
which a structure fails at a stress significantly below
the limit load stress). Inspection of relations (8) and (9)
show that a high v, value increases both Ko, and R...
However a high p¢ value, though increasing K., leads
to a decrease in Re.. Thus it is impossible in practice to
have high p., Ke and R values at the same tlime;
consequently engineering design and materials selection
depends on compromise, the way in which the
compromise is made depending on the particular
structural application.

Before concluding this section it is worth recording that
the parameter Reo/D ~ Eg ve/pe D (sce relation (8)),
where D is a structure's characteristic dimension, is a
non-dimensional index of a solid's brittlencss. Such an
index, or variants of it, are often used by workers in the
concrete field, to quantify when limit load conditions
are applicable. A somewhat analogous state of affairs
exists with steel particularly with regard to the
behaviour of cracked stainless steel piping as used in

Boiling Water Reactor (BWR) coolant systems. Figure
5 shows a through-wall circumferential crack, with
crack angle 26, at a girth weld in a circular cylindrical
pipe of radius R and thickness t. With bending being
the primary mode of deformation, and assuming a stress
pc above the neutral axis and a stress-pc below the
ncutral axis, the limit moment My is given by the
expression

) 1 .
— 2 z L
Mp = 4pc R=t [cos (2) o) sme] (12)

Rescarch at Battelle Columbus USA [8] has shown that
the applicd bending moment M pp required for crack
extension is given schematically by the curve shown in
Figure 6, experimental results from pipes of various
diameters and with cracks of different sizes being
scattered about the curve. Figure 6 shows that failure at
limit load conditions occurs provided that

EoJe .
—QJ—%/%@BN (13)
2rp,

where J. is the fracture initiation resistance of the
material expressed in terms of the J integral; this
incquality is known as the "Battelle Screening
Criterion" [8]. The physical meaning of this criterion is
that the limit load approach can be used provided that
plasticity is able to spread across the remaining
ligament prior to crack extension. The left-hand side of
incquality (13) is analogous to the parameter Roo/D ~
Eqo ve/pe D with Jo = pe ve (see relation (3) for a
constant stress p = pc) and with D = (n-8)R/2 being the
characteristic distance parameter for the structure and is
the distance between a crack tip and the neutral axis.
There is thus a definite similarity in the way in which
the failure of concrete and steel structures is being
viewed as regards failure under limit load conditions.

4. QUANTIFYING THE BEHAVIOUR
WITHIN THE TRANSITION REGIME: SIZE
EFFECT RELATIONS

As regards the behaviour of steel, it is often necessary
to assess the integrity of a structure in a situation where
the plastic zone size at the onset of crack extension is
not necessarily very small in relation to the structure's
characteristic dimension but at the same time is not
large enough for limit load conditions to be operative.
In other words the concern is with the transition regime
between the small-zone and limit load situations. A
good example is the ferritic steel pressure vessel of a
light water nuclear reactor. In the United States it is a
requirement of the US Nuclear Regulatory Commission
that if the Charpy Upper Shelf Energy of t he vessel
material falls below 50 ft. Ibs. during a reactor's life-
time, then a comprehensive fracture mechanics analysis
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of the vessel must be performed so as to guarantee the
integrity of the reactor with regard to the presence of a
possible flaw in the vessel wall.

The simplest way of approaching this class of problem
is that formulated by Irwin [9] in the late 1950's, and is
based on the concept of an elastically equivalent elastic
crack or effective elastic crack; the approach is valid for
the case where the ratio fo the non-linear zone to a
solid's characteristic dimension is small, though not
infinitesimally small. In other words the approach goes
one step beyond the small-zone procedure outlined in
the preceding section. With this approach the magnitude
of the J-integral for a plastically relaxed crack is given
by the expression

J=J(cEFF) (14)

where the modified crack length cgpF is related to the
actual crack length ¢ by Irwin's relation [9]

CEFF=C+Re (15)

Re is referred to as the elastically equivalent plastic
zone size and is the distance between the actual crack tip
and the elastically equivalent crack tip; it is a fraction of
the actual plastic zone size R associated with a semi-
infinite crack in a remotely loaded infinite solid (see
previous section) when this is expressed in terms of K.
Thus (see relations (8) and (9) by elimination of v) Re.
is related to Ko, the value of the LEFM stress intensity

- factor assuming the solid is completely elastic, by the
relation R, = tK..2/8p.2, and it is known for the case
where there is a constant stress pe within the zone (see
for example Edmunds and Willis(!®)) that Re = Roo/3.
Consequently with K. replaced by K, the elastic stress
intensity factor due to the applied loading as referred to
the initial crack tip, and noting that J = K2/E, the
value of the J integral for the plastically relaxed crack is
given by relations (14) and (15) after expansion of
relation (14) to the first two terms:

252 4
y= B, mP 3 d (16)
0 12Egp;

if K is related to the applied loading P via the relation
K = HP, H being a function of t he solid's geomerical
parameters including particularly the crack size c. Thus
assuming for steel, that crack extension proceeds when
the J integral attains a critical value Jc, relation (16)
gives the applied load P required to extend the crack.
This is the essential thrust of the elastically equivalent
elastic crack procedure as it is used to quantify the
behaviour of a cracked steel structure for contained yield
conditions.

The preceding discussions has been with regard to the
situation where the plastic zone size at the onset of
crack extension is small compared with the

characteristic dimension of a structure. Proceeding
beyond this situation, but still focussing attention on
the behaviour of steel within the transtition regime,
there are several procedures which allow one to
determine the applied loading required for crack
extension, a particularly attractive and relatively simple
procedure being the so-called R6 procedure developed by

- the Central Electricity Generating Board [11] within the

United Kingdom. This procedure stems from the Bilby-
Cottrell-Swinden analysis [4] of the model of a
plastically relaxed crack described in Section (3). With

K = o Vrc being the stress intensity due to the applied

loadings and K. = \/Eo Pc V¢ being the fracture
toughness of the material, relation (7) can be written in
the form

LA

2
LK A 17

a relationship which is shown schematically in Figure
7. With the R6 formulation, o/pc is replaced by the
ratio of the applied load p to the limit load Py, and
relation (17) is generalized (o give a functional relation

of the form
K J (P)
== ==f{— 18
ke~ V1= (e (18)

The particular choice of function f is given detailed
consideration in the R6 documentation [11], but the
essential thrust of the R6 procedure is that with a
prescribed function f (one such relation is of course
shown in Figure 7), and with a knowledge of the
material's fracture toughness K¢ (J¢) and yield stress,
one can determine the failure load, i.e. the load required
for crack extension. The procedure has received
extensive validation [11] and is now being used
extensively in various countries, particularly with
regards to the assessment of the integrity of nuclear
reactor pressure vessels; it has formed the basis for the
assessment of the vessel for the Sizewell B PWR which
is currently being constructed in the United Kingdom.

As regards concrete, the same elastically equivalent
clastic crack procedure has been used 1o describe the
situation where the ratio of the non-linear
microcracking zone is small compared with a solid's
characteristic dimension, but is not infinitesimally
small [12]. Returning to the special case where the
stress within the non-linear zone is constant with a
value pc, we see from relation (16) that the zone is
fully developed, i.e. the relative displacement vt at the
initial crack tip is equal to v¢, when

2 .
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with K2 = H2p2 and H' = dH/dc, recognizing that R =
R./3 for the constant stress situation. Planas and Elices
have shown [12] that this relation carries over to the
case of an elastic softening material like concrete even
though tress within the non-linear zone is no longer
constant. In this case J is given by the general relation
(3) and R, is the elastically equivalent fully developed
softening zone size associated with a scmi-infinite crack
in a remotely loaded infinite solid; Re depends on the
softening law characteristics [12]. It is important to
recognize that the arguments used [12] to develop
relation (19) for an elastic softening material apply only
to the case where R./D (D being a solid's characteristic
dimension) is small. Relation (19) allows onc to
calculate the maximum load that a structure can sustain,
and the relation can be used as an extrapolation
methodology for large structures.

If K is expressed in the form

K = onVD S(s/D) = PH(c) 20)

where o is a nominal stress defined as P/BD with B
being the thickness, rclation (19) which has been
derived strictly for the case where Ro/D is small, can be
rewritten in the form

2S84 R,

Egle
P s, D 1)

S(c/D) is a geometrical shape factor, with Sy being the
value of the shape facior for ¢ = ¢y and Sy’ = dS/dc for ¢
= ¢g; K in relation (19) is the stress intensity defined
with regard to the initial crack tip, and is specified by
relation (20) but with ¢ = ¢g. It has been argued,
notably by Bazant and co-workers [13], that relation
(19), although its derivation is based on the assumption
that R./D is small, provides an approximate
representation of the true state of affairs for all R /D. It

is used as a basis for correlating the failure loads of
concrete structures having different dimensions. In a
sense relation (21) is a failure estimation scheme,
similar in concept to the R6 procedure used for steels,
but the precise formulation is different.

5. INSTABILITY OF CRACK GROWTH

The paper has so far been concerned with the criterion
for the onset of crack extension in the case of steel, ie.
when there is a complete loss of cohesion at the initial
crack tip, and with the criterion for the attainment of
maximum load for a load control situation in the case
of concrete; no consideration has been given to a
general criterion for instability of crack growth. In the
case of steel, again primarily motivated by the

technological problems of the nuclear industry, a
commonly used approach throughout the world stems
from a procedure developed by Paris and co-workers
[14], and is based on the assumption that crack growth
as well as the onset of crack extension can be
characterized by the J-integral. Thus for a given loading,
say a fixed displacement, the magnitude of the J integral
for the structure being assessed is determined as a
function of crack length ¢, using for example the
simple model where there is a line plastic zone ahead of
a crack tip, i.e. with the sort of model described in
Section 2. The rate of change of J, i.e. (dJ/dc) 4 pp, with

respect to crack length, for the fixed displacement, is
then compared with the slope i.e. (dJ/dc)paT. of the

material's crack growth resistance curve, as determined
in a laboratory experiment. Crack growth at the onset
of crack extension, i.e. when J = J, is then argued 1o
be unstable when (dJ/dc) 5 pp is greater than (dJ/dShvaTs
otherwise crack extension is considered to be stable.
This procedure is seemingly very simple, but there is a
major difficulty in that it has now become apparent that
the material's crack growth resistance curve is geometry
dependent; there is therefore the difficulty of selecting
which input material curve to use in the instability
analysis. It would appear that the most satisfactory way
to proceed, and this is the procedure usually adopted in
practice, is to use the crack growth resistance curve as
determined from a deeply cracked thick bend specimen;
it is generally reckoned that this specimen provides a
lower bound crack growth resistance curve and will be
lower than any J crack growth resistance behaviour that
is likely to be encountered in a structural configuration.

The situation is even more complicated as regards the
instability of crack growth in concrete. This is because
of the elastic softening characteristics of the material;
except with very large structures, instability with a load
control situation can occur prior to the full development
of the non-lincar zone, which of course precludes the
use of the I integral to characterise the onset of crack
extension. There would appear to be no general
methodology and cach situation has to be considered
separately; Carpinteri [15] has given dectailed
consideration to the three-point bend specimen
configuration. Interestingly he has demonstrated the
existence of a cusp catastrophe type of crack growth
instability, where both load and displacement decrease
during crack extension (see figure 8), for particular
ranges of a configuration's geometrical parameters.
There is a similarity here with the behaviour of a very
ductile matenal, such as austenitic stainless steel, where
a similar phenomenon can occur when there is
extensive plastic deformation (i.e. limit load
conditions), provided that the structure is sufficiently
flexible. This situation has been examined extensively
for the case of circumferentially cracked stainless steel
piping, in the context of the integrity of nuclear reactor
piping systems.
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6. DISCUSSION

In the preceding sections the author has attempted to
compare the approaches that are currently being use 10
assess the integrity of cracked steel and concrete
structures, and has attempted to draw general parallels
and emphasize contrasts, while at the same time
indicating the reasons for the different approaches. The
unifying concept that allows comparisons to be made is
that with steel, the relaxation of stress at a crack Lip
occurs in a zone ahead of the initial crack tip by plastic
deformation. With concrete we again have a relaxation
of stress but in this case it proceeds by the formation of
a microcracking zone ahead of the initial crack tip, and
this microcracking zone is analogous to the plastic zone
in steel. As indicated in the paper, extensive usc has
been made, by workers in both fields, of a material
behaviour description whereby the non-linearity of
material behaviour (plasticity or microcracking) in the
vicinity of the initial crack tip is represented by an
infinitesimally thin zone of material ahead of the initial
crack tip. Within this non-linear zone there is a tensile
stress p which is related to the relative displacement v;
in the case of concrete, the relation between p and v is
the material's softening law; in the case of steel, it is
gencerally assumed that p retains a constant value pg
until the relative displacement v attains a critical value
v. From this basis of a specific p-v law, constant p in
the case of steel and a decreasing p-increasing v relation
in the case of concrete, the paper has described how
crack extension is being considered for both classes of
material. Not surprisingly, in view of this unification,
there are definite similarities in the way crack extension
is being considered in the two types of material. For
example it is clearly recognized in both cases that there
is a transition between limit load conditions and small-
zone LEFM conditions as the structural dimensions
increase. However there is one obvious difference, and
that is with regard to the way in which the J-integral
has been used. There has been extensive use of J as a
crack extension parameter in the case of steel, but not
so with concrete, primarily because, in general,
instability of crack growth associated with maximum
load can occur prior to the full development of the non-
linear softening zone, and then failure is not associated
with a unique J value.

It should be pointed out, however, that even in the case
of steel and even with plane strain deformation
conditions in the vicinity of a crack tip, it is now
becoming increasingly recognized that the value of J at
the onset of crack extension nced not necessarily be
unique. Thus an appreciable amount of research effort is
currently being devoted to the effect of crack tip tensile
stresses which act in a direction within the crack plane
but perpendicular to the crack front (the so-called T
stresses); such stresses can seemingly influence the
magnitude of J associated with the onset of crack
extension [16,17]. An important motivation for this
research is the desirability to underpin the experimental

finding [18] that the J value associated with the -
extension of a shallow crack in the surface of a thick
steel plate is greater than that associated with deeper -
cracks from which experimental J values are usually
obtained. It is recognized that in pressurized thermal
shock (PTS) accident scenarios with PWR vessels,
shallow cracks seemingly play a dominant role in
influencing the probability of vessel failure, and there
are decide advantages to be gained from taking credit for
the enhanced toughness associated with a shallow crack.

A not entirely dissimilar state of affairs exists with
concrete, for it is recognized [19] that with the non-
linear zone model where a material's softening
behaviour in the zone is characterised by a p-v softening

" law, the p-v law may not be entirely unique but will

depend on the normal stresses (i.e. T stresses) parallel
to the crack plane, as well as other factors. Such a
dependency would go some way to explain why the
work 1o fracture, based on a measurement of the load-
deflection curve of a fracture specimen is not truly
independent of specimen size or shape as it should be
with a unique p-v softcning law.

Before concluding this paper, the author wishes to make
the point that there are definite advantages to be gained
by workers in the concrete field keeping a close watch
on developments in the steels field, and vice-versa, so
as o capitalize upon thinking in the other field. This
transfer of thinking is obviously most likely to proceed
in the steels — concrete direction in view of the longer
tradition for the use of fracture mechanics in the steels
field, motivated to a large extent during the last twenty
five years by the demands of the nuclear industry, and
earlier by the welded ship problem during World War II;
this has resulted in appreciable funding for research on
the fracture of steels, in comparison with the fracture of
concrete. In view of space and also time limits in
preparation, the present paper has focussed on a limited
number of structural integrity issues and has attempted
to draw parallels and make comparisons between
developments in the steels and concrete fields. It is
worth mentioning that there are other issues which are
worthy of consideration as regards the transfer of
technological thinking. immediate issues that come to
mind are (a) The role of residual stresses induce by for
example the welding of steel structures and their
analogy with shrinkage stresses in concrete, (b) The
role of fatigue - the well known Paris Law [20] has
been used extensively for steel and is now being
considered for use with concrete, (c) Long term material
degradation, due to for example precipitation and
irradiation phenomena in steel, (d) Environmentally
assisted crack extension.
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FIGURE )

A non-linear (cohesive, strip yield or line plastic) zone associated with a crack. The stress
within the zone is p and the relative displacement is v, with p = p, at the leading edge of
the zone; v = v, at the frailing edge when the zone is fully developed and then p = 0.

FIGURE 2

A contour I" round the tip of a crack; the J-integral is defined with respect to the contour I’
via relation (1).
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FIGURE 3

The model of a two-dimensional crack of length 2c¢ in an infinite solid subjected to an applied
tensile stress ¢ normal to the crack plane; at each crack tip there are non-linear zones of
length R within which the tensile stress is p..
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FIGURE L

The transition from limit load to LEFM conditions as the crack size increases with the model
in Figure 3.
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FIGURE §

A through-wall circumferential crack (contajﬁed 'angle 26) at a girth weld in a circular
cylindrical pipe of radius R and thickness t. ‘
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FIGURE 6

The experimental (schematic) variation of the applied bending moment Mypp required for
crack extension. I, is the fracture initiation resistance of the material while M, is the limit
moment as given by relation (12).
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FIGURE 7

The crack extension condition for the model of a plastically relaxed crack (Figure 3)
expressed in the R6 format.
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FIGURE 8

A cusp catastrophe type of displacement control crack growth instability(*.
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R-CURVE BEHAVIOR OF OXIDE CERAMICS

R.W. Steinbrech

Forschungszentrum Jilich, Institut fiir Reaktorwerkstoffe,
Postfach 19 13, W-5170 Jiilich, Germany

Abstract. Brittle ceramics react in a more tolerant way to the presence of defects if toughness
rises with crack extension. Macroscopic and micro-mechanical aspects of this R-curve behavior
are presented for two oxide ceramics (Al50 3, MgO partially stabilized ZrO ) and are discussed in

terms of crack tip shielding mechanisms.

1. INTRODUCTION

In the last twenty years, ceramic materials have won
increasing importance and significance for structural
applications despite their inherent brittleness [1, 2].
Progress has been prompted both by the range of
applications suitable for ceramics and by the
development of improved materials [3-5]. In respect to
materials improvements, great efforts have been and
continue to be made to enhance mechanical properties
through detailed microstructural design. Two alternative
concepts for microstructural design which relate directly
to the unstable behavior of ceramic materials containing
flaws, and hence determine strength and toughness,
dominate the developments.

Strength improvements can in the sense of the Griffith
instability criterion, be achieved through a reduction in
microstructural scale, provided that the critical flaw size
responsible for failure, correlates with the grain size.
Current efforts to develop high strength fine grain
ceramics provide an impressive confirmation of this
fracture mechanics concept [6].

However, the strength improvements that are won
through attention to microstructural refinement are in
themselves unable to reduce the extraordinary flaw
sensitivity and the associated susceptibility to brittle
fracture which is shown by ceramic materials. Local
stress concentrations can again be responsible for
catastrophic failure of the material.

An alternative concept for ceramics development has
involved the search for materials which do not fail
directly as a consequence of instabilities caused by

existing defects but which rather show a relatively
stable growth of initial flaws on loading. In contrast to
the materials which have reduced flaw sizes but which
nonetheless remain flaw sensitive, ceramics are now
sought which can react in a tolerant way to the presence
of defects. Crack tolerant behavior becomes possible if
the toughness is increased with increasing crack length
(R-curve  behavior). Such an effect requires
microstructural toughening mechanisms which involve
increasing degrees of energy dissipation as a crack
grows.

The present paper addresses toughening aspects of two
oxide ceramics. The R-curve behavior of Al;O3 and
MgO partially stabilized ZrO5, both used for manyfold
structural applications, are reviewed. Results of
controlled, stable crack propagation studies are
presented for long cracks and surface flaws, which
elucidate the macroscopic R-curve behavior and the
underlying microscopic mechanisms.

2. TESTING METHODOLOGY

Ceramic materials often fail in a catastrophic manner
after a range of elastic behavior so that description of
this brittle behavior can be treated with the help of
linear elastic fracture mechanics. The crack instability
criterion as proposed by Griffith

1 Kie
% \/ ae

Og = (1)
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combines strength, op, and toughness, KIC’ with the
critical crack length, a.. Here Y is a parameter which
depends on the crack and specimen geometries.

In case of R-curve behavior stable crack growth occurs
prior to instability [7] and equation (1) thus becomes

1 Kz (&)
og = -— —_— (2)
Y \/ao + Aa

with a = ag + Aa.

To measure the rising toughness, Ky (a), controlled,
slow crack propagation studies rather than fast fracture
experiments are required.

Experimentally such controlled crack growth is
achieved if the change in crack driving stress intensity
with incremental crack growth is smaller than the
respective increase in toughness [7].

Specimen  geometries  typically used in fracture
mechanics tests (SENB, DCB, CT (Fig. 1)) satisfy this
condition if they contain deep precracks or starter
notches. Stable growth over several milimeter of crack
extension is possible and thus such long crack
measurements provide information about the long range
toughening potential of a ceramic. On the other hand,
short crack measurements (Fig. 1), covering the growth
of "natural” surfaces cracks, reflect more realistic the
impact of the R-curve effect on component failure.

“STANDARD" LEFM “NATURAL"
SURFACE FLAWS
long cracks short cracks

SENB

s-DCB | ©
CT
WwoL |9

Fig. 1: Testing geometries for R-curve determination of
ceramics

In the following sections R-curve results for long and
short cracks of various Al;O3 ceramics and Mg-PSZ
are presented and discussed.

3. "LONG CRACK" R-CURVE BEHAVIOR
3.1 Experimental R-curves

Crack resistance curves determined from stable crack
propagation experiments with short double cantilever
beam (s-DCB) geometry are shown in Fig. 2 for Al503
and Mg-PSZ [5]. In both cases material variants, opti-
mized with respect to toughening, were used, i.e. coarse
grained Al,O3 with intergranular fracture [8] and heat
treated Mg-PSZ with high thermal shock resistance [9].
The transformation toughened Mg-PSZ exhibits a
higher toughness level and also R-curve behavior is
more pronounced. The plateau toughness value in the
order of 15 MPa Vm is among the highest determined to
date for monolithic ceramics [3, 5]. But also an impres-
sive increase in toughness from 2 MPa Ym up to about
6 MPa Vm is observed in the Al503. In both ceramics
extended crack growth occurs (Aa > 1 mm) before the
high plateau toughness is finally reached.

ZOT s-DCB
onerRocrTR T D e

Mg-PSZ

@O @D OO
AlyOg

T T T H ¥ ¥ T 1
.00 .50 1,00 150 2.00 250 3.00 3.50 400 450
Crack Propagafion  [mm]

Fig. 2: "Long crack” R-curves of coarse grained Al,03
(D = 20 um) and MgO partially stabilized ZrO,

However, it has to be exphasized that the rise in the
R-curves in Fig. 2 and the plateau values are not unique
properties for the given ceramics. R-curve behavior also
depends on the microstructure and on the chemical
composition of a ceramic and furthermore the crack
history prior to the crack extension experiment is of
importance [8].

To illustrate some of the intrinsic and extrinsic para-
meters which influence R-curve behavior, load-dis-
placement curves are compiled in Fig. 3 from crack
propagation studies in Al>03. The curves, which reflect
the amount of energy dissipated during crack extension,
show the influence of mode of microstructure, grain
size, loading rate, environment and temperature,
respectively.
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From the area under the load-displacement curves,

which is assumed to be proportional to toughness, it can

be deduced:

O intergranular fracture dissipates more energy than
transgranular

O coarse grained material requires higher work of
fracture than fine grained

O fast loading rates require more energy

O work of fracture decreases in the sequence oil, air,
water

O work of fracture decrcases with temperature, but
increases in case of AlyO3 with glassy grain
boundary phase.

AlZOB b ‘ /\ 5-DCB
- rans
MODE OF

MICROFRACTURE

mier

SENB

— fine
- == coarse

GRAIN SIZE

LOADING RATE

SENB

—-—oil

ANNRN — air

ENVIRONMENT S

TEMPERATURE / e

DISPLACEMENT

Fig. 3: Parameters which influence the toughening
effect in Adz()3

3.2 Toughening mechanisms

The microstructural mechanisms which cause the
macroscopic R-curve behavior of AlyO3 and Mg-PSZ
have crack tip shiclding in common [3,5]. In both
materials an increasing screening of the crack tip from
the applied stress occurs as the crack grows. However,
in AlyO3 the effect originates from contact bridging of
the crack surfaces whereas Mg-PSZ residual stresses in
a transformation zone are effective.

The micro-mechanics modelling of screening effects in
the context of the macroscopic toughness is generally
developed on the basis of energy concepts [3]. An
energy term which arises from the screening effect is
then added to the local energy requirement for the
occurrence of fracture at the crack tip (G).

Kg = [E(Gy + AG.)]11/2 (3)

The toughness and energy requirement have been linked
in eqn (3) in the usual manner by way of the modulus of
clasticity (E).

3.2.1  Contact shielding in Al; O3

Aly03 is the ceramic material which has been most
studied in connection with R-curve behavior arising
from contact screening [8,10-16]. Using renotch
experiments (removal of the crack faces following a
given crack growth) attention has been given to the
toughening mechanisms which arise behind the crack
tip (wake-effects) [10]. Such crack face interactions are
recognized for instance from the change in crack path
development which occurs in large grained alumina
ceramics at increased crack opening (Fig.4). The
freeing of local keying points by the forming of side
cracks can be seen in the two light micrographs which
show the same specimen-location after two stages of
crack growth. The crack face contacts exerting closing
forces are not limited to the sample surface but occur
also in the bulk of the material. Fig.5 indicates
qualitatively this effect in a two-step crack extension
experiment with large-grained alumina (D = 20 pm). In
crack extension experiments using s-DCB specimens,
stable cracks of a given length can be enlarged
(Fig. 5 (a)). From the load displacement behavior -
with the characteristic departure from the linear elastic
rise before reaching the maximum and with the
following gradual reduction in required load, the
alumina ceramic demonstrates R-curve behavior [7]. In
the second part of the experiment, a tensile load is
applied to the sample after a counter-notch has been
made up to the crack tip (Fig. 5 (b)). It is then clear that
the material which has already been broken can only
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Fig. 4: Side-cracking in the wake regime of Al;03 due
to crack bridging forces

be fully separated with further energy dissipation owing
the interlocking material at the crack faces. Systematic
measurements with a similar method made by White et
al. confirm the existence of this toughening mechanism
for a variety of oxide materials [17].

Micromechanic modelling of the interlocking effect for
the friction controlled separation of the bridging
elements (Fig. 6) leads to [18]

(1 -2 H)n  (4)

Unax

o(u) = o,

where the stress falls from a maximum value 0= 0,
directy behind the crack tip (crack opening u = 0) to the
value 0 = 0 at the end of the crack face interaction zone
(where u=ug,,) at a rate dependent upon the
parameter n.

The additional toughening effect then is given by

u

- -max
AG, = 2 f5 [ o(w au (5)
O
where the maximum separation distance, up,. iS

determined by the point at which the crack closing force
goes to zero in the stress versus crack opening distance

behavior. The density of active crack bridges is taken
care of in the parameter fg.

O\
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Fig. 5: Post-s-DCB tensile fracture test to demonstrate
bridging forces between crack surfaces

o

BRIDGING ZONE

U
AGy = 21 fc(u) du
0

-

u

Fig. 6: Interlocking effect of crack surfaces with
friction controlled separation of bridging elements

For the modelling of toughness from long cracks in test
geometries of limited specimen size, eqn (5) changes to

(8]

Zmax
a
A, = 2] ouz L a2 (6)
e} da

where z is taken parallel to the crack.
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Equation (6) contains a geometry dependence of the
toughening effect which can be derived on the basis of
the methods of weight functions [19] and which has also
been found experimentally from measurements with
different crack and test geometries [8]. The grain size
dependence of the R-curve behavior of AlyO3 is
likewise explained by the toughening model of crack
face bridges when refcrence is made to the respective
maximum separation length u,,. =% D [8].

Following the above micromechanical approach it
seems resonable to consider the siress-separation
function o(u) rather than the macroscopic R-curve as
the important material property.

3.2.2  Transformation zone shielding in Mg-PSZ

The effectiveness of transformation toughening in
zirconia-containing ceramics is shown clearly by the
example of Mg-PSZ in Fig.3. Even more striking
R-curve  behavior  with  plateau  toughnesses
Kr218MPaVm can be achieved by further
optimization of the stress-induced microstructural
transformations that are found in certain materials
groups [20, 21].

In Mg-PSZ, metastable tetragonal (t) precipitates form
the strengthening elements in a crack-surrounding
process zone. In the stress field of the crack, there
occurs a volume dilatation and a shearing as the
elements transform to the equilibrium monoclinic (m)
symmetry. The size of the transformation zone is
dependent on the transformation propensity of the
t-precipitates. Furthermore the toughening effect is
determined by the number density of the transforming
precipitates. According to Evans [3] the contribution of
zone shielding to the required fracture energy is given
by

o. " &. * h (7)

where f, is the density of transformable t-ZrOp
particles, h is the size of the zone, and the product
04 " € defines the mechanical energy dissipated in the
non-linear t—> m transformation of a precipitate
(Fig. 7).

In high toughness Mg-PSZ, transformation zones of up
to h = 1 mm can be formed [22]. As a consequence of
the volume dilatation during the tetragonal to
monoclinic transformation (AV =4.7 % in the absence
of constraints [23]), the zone can be optically observed
in the form of surface uplifting [21]. Although there is
currently no exact correlation between microstructure,

zone size and R-curve behavior [3], it has long been
recognized that selected heat treatments can be used to
influence the transformation propensity of the tetragonal
precipitates and hence the transformation toughening of
the material [9].

PROCESS ZONE

AGy = 2fcoeoh

™

€

Fig. 7: Process zone shielding through non-linear stress
induced transformation

However, if the optimization efforts are stretched too
far, i.e. the tetragonal precipitates are tailored too meta-
stable, aging can occur even at room temperature [21].
Fig. 8 shows R-curves of a Mg-PSZ material which in
the "as received” condition only exhibits a "moderate"
plateau toughness (Kp =9 MPa Vm). After short an-
nealing at 1000°C for 20 min, which causes back-
transformation of the m-precipitates into t-symmetry,
the "reconditioned" material shows a maximum tough-
ness of Kp =18 MPa \/m, i.e. an increase by 100 %.

N W
1000°C, 20 min

Kp [MPa Vm]

as-received’

T e

0 TS ]
Aa [mm]

Fig. 8: Annealing of Mg-PSZ which aged at room
temperature. Monoclinic precipitates are back-trans-
formed to tetragonal symmetry to increase the density
of transformation toughening elements,
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4. "SHORT CRACK" R-CURVE BEHAVIOR

The long-crack R-curves described in the previous
sections are uscful to gain insight into the toughening
behavior of alumina and zirconia. Furthermore the
ultimate toughening potential after extended crack
growth is recognized. The high toughness values cited
for modern structural ceramics often correspond to the
plateau values of long-crack R-curves.

However, such toughnesses are not really relevant for
most Structural applications, because experience tells
that the fracture of ceramic components is not
determined by cracks of some millimeters in length.
Typically crack instability alrcady occurs at much
shorter crack sizes. Thus failure-relevant crack growth
studics specifically must focus on the propagation and
toughness behavior of short cracks and "natural” flaws.

The R-curve behavior of short cracks, frequently
introduced by indentation techniques, has been studied
in the case of AlyO3 intensively by Lawn and
coworkers, e‘g.[M]. The results arc in qualitative
agreement with the long crack observations, i.e. the
grain size dependence and the crack bridging effects
also hold for short cracks.

To further characterize and analyze R-curve behavior
beyond artificially introduced cracks, controlled crack
propagation experiments with "natural" flaws are
necessary  (Fig. 1).  Although R-curve  behavior
automatically satisfies the condition of limited stable
crack growth [7] experimental problems emanate if the
cffect is not big cnough to be recognized in a
mechanical test. Only few of such measurements have
been reported to date [24-27], some of them also
utilizing  microscopic in situ observation of crack
growth [24, 26]. Note that “natural” crack was put in
quotation marks throughout this paper because
microscopic crack observation requires well polished
specimen surfaces.

Again coarse grained AlyO3 and high toughness
Mg-PSZ had been the materials of choice. Fig. 9 shows
in both materials such "natural” surface cracks which
were generated on the tensile surface of bend bars by
simple load increase. Interestingly the mechanical
response  of AlbO3 and Mg-PSZ upon loading
significantly differs. Al5O 5 behaves lincar elastic in the
bending test, wherecas relaxation effects occur prior to
and simultancously with crack growth in Mg-PSZ due
to far-field transformation of the highly metastable
tetragonal precipitates [26]. Only after equilibrium
between applied load and crack length is obtained the
toughness can be determined using eqn. (2).

The resulting "natural” crack R-curves of AlyO3 are
plotted in Fig. 10 together with the respective curves for
indentation crack growth and long crack propagation in
SENB gecometry. The short crack R-curve starts at a
considerably lower stress intensity level and crack
instability occurs before the plateau toughness of the
long cracks is rcached. The low crack initiation stress
intensity of the “natural® flaws (=1 MPaVm) is
presumably  related 1o localized  microstructural
heterogeneitics. They either may weaken the material or
induce residual stress ficlds [28]. Often more than one
crack forms. They can all grow but the one with the
shallowest R-curve becomes unstable first.

Fig. 9: "Natural” surface cracks in Al»O3 (left) and
Mg-PSZ (right)

Similar R-curve results are obtained with short cracks in
Mg-PSZ (Fig. 11}. Again crack initiation is observed at
much lower stress intensities compared to those where
long cracks start to grow, and again the high plateau
value, e.g. Kp=15MPaNm, is not reached with
"natural” surface cracks.

The differences between "natural” and long cracks are
important from the application point of view. Under
technically relevant loading conditions specimens or
components obviously cannot utilize the full potential
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of the R-curve behavior of ceramics. Clearly toughness
or resistance data referring to the plateau value from
long crack measurements overestimate the values
pertinent for service requirements.
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Fig. 10: R-curve behavior of Al,O3. Comparison of
short and long crack experiments. Also indentation
strength in bending resulis derived from [14] are
included.
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Fig. 11: Comparison of R-curve behavior of Mg-PSZ.
Long crack (s-DCB) and surface crack (bending)
experiments

5. CONCLUSIONS

The R-curve behavior of two oxide ceramics was
described which originates from an increasing crack tip
shielding during crack extension. Besides material
properties, crack and testing geometry influence the
shape of the R-curve.

In the case of AlyO3, which may also serve as a model
malterial for non-transforming monoelithic ceramics, the
R-curve behavior is wake-controlled, i.e. interlocking
grains form bridging elements which exhibit sliding
friction during separation. The stress-separation
function rather than the macroscopic R-curve is seen as
the important material property.

The R-curve behavior of Mg-PSZ is governed by
process zone shielding, i.e. the transformation zone
around the crack generates residual stresses which
oppose the applied stress intensity.

Although long crack studies are necessary to establish
the toughening potential of a given ceramic material and
to deduce the microstructural mechanisms, information
about the failure rclevant toughness properties is only
obtained by "natural” flaw experiments.

Long crack R-curve data overestimate for both oxide
ceramics, A1203 and Mg-PSZ, the toughness increase
actualy available before component failure.
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COMPORTAMENTO A FADIGA EM JUNTAS SOLDADAS
J. A. Martins Ferreira

Departamento de Engenharia Mecanica, Universidade de Coimbra,
3000 Coimbra, Portugal

Resumo. A geometria da junta é o factor dominante na resisténcia a fadiga de juntas soldadas. O
efeito da geometria da junta, em especial da espessura foi estudado primeiramente através de
previsdes baseadas na mecanica da fractura linear elastica e posteriormente confirmada
experimentalmente. Em juntas de canto transversais o efeito da espessura estd bem estudado
aparecendo ja considerado em alguns codigos de construgdo. A espessura do cutelo de ligagio e dos
cordoes ¢ também um parametro importante sobre o qual ja existem baslantes estudos tedricos de
previsao, mas ainda um volume de resultados experimentais insuficiente. No caso das juntas de
canto longitudinais, a largura do cutelo podera tomar o papel da espessura, mas nestes casos o
problema ¢ mais complexo ndo se podendo resumir apenas a simples consideracdes de efeito da
espessura. O raio de concordincia no pé do cordio tem também um efeito importante na resisténcia
a fadiga da junta. Faz-se também ainda uma breve analise do efeito do material de base e das
tensoes residuais na resisténcia a fadiga das juntas soldadas.

Abstract. The fatigue strengths of welded joints are dominated by geometric factors. The
influence of geometric factors, particullary the thickness was first predicted by fracture mechanics,
and then confirmed experimentally. In the case of plates with transverse fillet welds it was been
predicted that fatigue strength is governed not only by tickness but also by attachment size and
weld toe radius, although experimental confirmation is relatively limited thus far. For plates with
longitudinal surface attachments the situation is not still clear, although the problem is more
complicated and require other analysis than merely a consideration of tickness. The effect of parent
metal and residual stress on fatigue strength of welded joints is summary considered in this paper.

INTRODUCAO

A fadiga constitui 0 modo de ruina mais comum em
estruturas soldadas e componentes sendo responsavel por
cerca de 90% das roturas em servi¢o. Uma rotura em
servi¢co pode tornar-se muito dispendiosa em termos de
custos de produgio, custos de reparagdo ou até na perda
de vidas humanas. Actualmente ha jA um bom
conhecimento do comportamento a fadiga de juntas
soldadas [1] e existem regras de facil aplicagdo no
projecto de muitas estruturas. Contudo para o uso
adequado destas regras ou para a resolu¢éo de problemas
nelas nao considerados € importante ter um bom
conhecimento do comportamento a fadiga de juntas
soldadas, em particular dos factores mais importantes
que afectam a resisténcia a fadiga.

As tensdes de projecto de estruturas soldadas sdo, em
geral, impostas pela resisténcia a fadiga dos detalhes de
soldadura que podem ser muito pequenas em comparagio
com a resisténcia do metal base como mostra a figura 1
[2]. Os pardmetros mais importantes da resisténcia a
fadiga de juntas soldadas sio: a geometria do corddo e
das pegas soldadas, o material de base, as tensdes
residuais, o processo de soldadura e os defeitos de
soldadura. O factor de projecto mais importante é a
geometria da junta soldada, devendo o projectista
seleccionar a configura¢ao da junta que minimize a
concentragdo de tensdes. As varidveis geométricas mais
importantes s@o a espessura do cordzo e do cutelo de

21
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Fig. 1. Comparagio da resisténcia a fadiga entre o metal base, placa com furo central ¢ junta de canto longitudinal

ligagdo, o perfil do cordao, a espessura da chapa
principal ¢ o desalinhamento no caso das juntas de topo.

A influéncia da espessura da chapa, embora sendo um
parametro importante, sé em 1984 foi incluida num
codigo britanico [3] para estruturas "offshore”. A
espessura da junta é particularmente importante em
flexdo, pois neste caso do gradiente de tensdes na sec¢io
transversal diminui & medida que a espessura aumenta o
que contribui para uma redugio da resisténcia a fadiga.
Este problema nido sc pOc nas juntas solicitadas
axialmente. A maioria da investigagfo tem sido realizada
para juntas solicitadas axialmente ¢ sO6 muito
rccentemente se obtiveram resultados significativos pata
flexdo. Desde 1977 [4] que se verificou utilizando
previsdes baseadas na mecanica da fractura que a
resisténcia a fadiga diminui com a espessura mesmo
para solicitagdes axiais. Esta tendéncia ¢ confirmada
experimentalmente em 1978 por Johnston [5] em juntas
cruciformes sem transferéncia de carga.

2. PREVISAO DA VIDA DE FADIGA

Nas juntas soldadas o periodo de iniciagdo das fendas de
fadiga ndo ultrapassa, em geral, 30% da vida total, pelo
que ¢ vulgar fazer previsdes conservativas da vida da
junta considerando apenas a propagacao. No entanto, em
muitos casos em que o nivel de defeitos é mais reduzido
por acgdo de técnicas de melhoria da resisténcia ou
quando se pretende uma previsio mais precisa é
necessario entrar com o periodo de iniciagdo.

2.1. Previsdo da vida de iniciacio

A previsio da vida gasta na iniciacdo de fendas de fadiga
pode ser cstimada com base na conhecida curva de
deformagdo em fungdo do nimero de ciclos, de Coffin-
Masson, modificada por Morrow (6],

Ae 7 c f m
=g (2N)) + —="

b
aE @N)” (D)

cm que €7 e 61 sdo, respectivamente, os coeficientes de
ductilidade ¢ de resisténcia a fadiga, oy, é a tensdo média
local, ¢ e b sAo os expoentes de ductilidade e de
resisténcia a fadiga, respectivamente, E é o médulo de
elasticidade ¢ N; o nimero de ciclos de iniciagio.

A deformagio local no pé do corddo é, em geral,
calculada usando a regra de Neuber [7] que foi mais tarde
generalizado por Seeger e Heuber [8]. Topper et al [9]
alargaram o campo de aplicagdo da regra de Neuber a
cargas ciclicas, tendo sido aplicada em varios estudos
[10, 11].

Molski e Glinka [12] propdem um método de
determinagdo da tensdo ¢ deformagao local (pé do cordfio)
baseado na densidade de energia de deformacio
equivalente. Este método conduz a melhores estimativas
da iniciagdo de fadiga.
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2.2. Previsdo da vida de propagacio

A previsdo da vida de propagacgio de fendas de fadiga
pode ser feita usando os conceitos da mecanica da
fractura lincar clastica. Todas as previsdes tedricas da
-influéncia da gcometria na resisténceia a fadiga de juntas
soldadas tém sido feitas considerando que a velocidade de
propagagao da fenda ¢ definida pela equaco de Paris,

da m
EN:C(AK) )

em que AK ¢ a gama do factor de intensidade de tensdes,
C ¢ m sdo constantes do material. AK ¢ relacionado com
a gama da tensfio, Ao, ¢ o comprimento da fenda, por,

AK =Y odma 3)

em que Y é uma fungio da gcometria da fenda ¢ da junta.
Para juntas soldadas, cm geral, considera-se,

Y =M Y, ()

em que Yy ¢ o correspondente valor de Y para a mesma
geometria da fenda numa placa sem condio de soldadura
¢ MK ¢ um factor de correc¢do que tem cm conta a
concentragio de tensdes causada pelo pé do cordao.

A medida que a fenda avanga a partir do pé do corddo o
valor de My, em geral, decresce ¢ pode muitas vezes ser
representado por fungdes do tipo,

p

M =t _
“ @By

(5)

em que: B ¢ a espessura da placa, p ¢ ¢ s30 constantes.

A solugdo de Yy, ¢ conhecida para grande variedade de
formas das fendas. As solugdes usadas mais vulgarmente
utilizadas s3o as de Newman ¢ Raju [13] e dc Tada et al
[14].

Gurney e Johnston [15] determinaram valores de Mk
para juntas em cruz sem transferéncias de carga a tracgao
analisando o cfeito da espessura do cordao. Verificaram
um aumento da concentragdo de tensoes no pé do cordao
com o aumento da espessura do corddo. Na pratica
muitas juntas tem uma cspessura do cutelo de ligagdo
inferior a espessura da placa. Gummey [16] analisou a
influéncia da espessura do cutelo no valor de Mg. Mais
larde Smith [17] verificou quc as espessuras do cutelo e
do cordao poderiam scr consideradas em conjunto ¢
relacionadas com M.

Os estudos feitos por Johnston [15] ¢ Gumay [16]
utilizam clementos finitos bidimensionais triangulares
para determinar as tensoes ¢ calculam Mg pelo método
de Albrecht ¢ Yamada (18], enquanto Smith [17] usa
clementos quadrados isoparamétricos de terceira ordem
cm conjunto com clementos especiais tipo fenda e
determina directamente o factor de intensidade de tensdes
K com uma margem de crro de 1-2%.

Glinka [19] apresenta um método prético ¢ rapido de
determinac@o de Mg bascado no método das fungdes de
peso. Mashwell [20] apresenta modelos simples para
determinagdo de factores de intensidade de tensdes para o
caso de juntas tubulares.

A figura 2 mostra resultados de Mg obtidos pelo autor
ct al [21] para juntas cruciformes usando o método das
fungoes de peso [19] calculando as tensoes pelo método
dos elementos finitos. Comparam-se os resultados
obtidos com clementos bidimensionais ¢ tridimen-
sionais. A nomenclatura usada estid csquematizada na
figura 3. A figura 4 mostra resultados de Mg obtidos
pelo autor ct al [22] pelo método das fungdes de peso
mostrando a influéncia da espessura da placa em junta
em T biapoiadas com raio de concordancia, p, no pé do
cordao de 2 mm. O autor ¢ Branco [23] obtém valores dc
My, usando o método das fungdes de peso, em juntas de
topo com varios valores de excentricidade.
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Fig. 2. Mg em fungdo de a/B cm juntas cruciformes
em trac¢do. B=12 mm. I/B=1 8.
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Fig. 3. Nomenclatura usada nas juntas em T sem
transferéncia de carga

Conhecendo MK e as constantes do material a previsao
da vida gasta na propagagio obtem-s¢ intcgrando a
equagfo (2). Um problema adicional a solucionar ¢ o que
respeita & forma da fenda ¢ sua evolugdo durante a
propagacio. Vosikosky ¢ al [24] apresentou um modelo
que considera a interacgdo cntre os defeitos no pé do
corddo equivalente a um defeito inicial semi-cliptico que
cresce segundo arelagdo,

a -Ka
== (6)
2 ; 7 i i
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Fig. 4. Variagdo tipica de Mg em juntas em flexdo
em (rés pontos. //B=1. p=2mm.

em que a e ¢ sdo a profundidade e o comprimento da
fenda, respectivamente, K ¢ um pardmetro que traduz o
efeito da espessura ¢ da gama da tens3o.

3. EFEITO DA ESPESSURA

Gumney [4] verificou, através de previsdes baseadas na
mecanica da fractura, que a resisténcia a fadiga das juntas
soldadas diminuia com 0 aumento de espessura mesmo
para solicitagdes axiais. Johnston [5] confirmou essa
tendéncia experimentalmente em juntas a tracgdo. A
redugdo de resisténcia a fadiga com a espessura foi
também verificada por Booth [25] para junta de topo
transversais em K a flexao, Haibach ¢ al [26] para juntas
de canto sem transferéncia de carga a flexdo e por
Dijkstra ¢ Hartog [27] para nés em T em juntas
tubulares carregados axialmente no brago principal.

Gumney [28] analisa os resultados existentes sobre
influéncia da espessura na resisténcia a fadiga.
Normalizando todos os resultados em relagdo a uma
espessura de referéncia de 32 mm obtem 0s pontos
representados na fig. 5. Todos os pontos representados
foram obtidos para R=0, excepto os expressamente
indicados.
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Fig. 5. Influéncia da espessura na resisténcia a fadiga
(normalizada para a cspessura de 32 mm).
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A influéncia da espessura, de acordo com estes
1
Iy 4 E—— ST
B ® Booth, piate, 33 -welded in Densing
S = SB (—' ) (7) ® Mchaupt,plote, " .
[ a Morgon, plate, " - -
o Orjasoeter,plate, PWHT in pending
o Webs'ter plaote |
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2.0 ¥ UKOSRP [ ong II tubular, 0s-welded
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- Sg ¢ a resisténcia a fadiga para uma dada
cspessura g
- 1g € a espessura de referéneia.

Para cfeito de projecto ¢ usada a espessura de referéncia
(g = 32 mm para juntas tubulares ¢ (g = 22 mm para
outros tipos de juntas soldadas.

Resultados mais recentes confirmam satsfatoriamente a
expressdo anterior. A figura 6 mostra resultados
aprescntados cm Gurney [29] que indicam que o cfeito da
espessura ¢ mais scvero do que o dado pela eq. (7).

o R =0 as welded 3 [ i - !
e R— -1 suessreheved| »fft?!’ Bocth (1987)

J v -

I
!

i

& As-weided K i -
R Stress-rebeved ’ rp'::t::: Criasaeter (1987}
Z.C”W - e -
o As-weided rvvr———:" Mohaupt (1887}
i § i
1z [ S

S ’;r.~_..__.-,_ =

=<
=N
[
N
s
10
@
; 9+ Relationstup from e
] | Cept of Energy Loml Ta~o
= o€ Guidance Notes e ~ T
il
$or % ‘ ‘ -
3 i - !
& 06 T e \A -
l . [
05 i :
-
| |
N SR
i
| |
. |
10 100

Tﬁr[knpss, m

Fig. 6. Comparacido de resultados recentes sobre o
efeito da espessura com a relago apresentada na ref. [3].

A igual conclusdo chega Berge e Webster [30] através da
andlise dos resultados disponiveis que se apresentam na
fig. 7. Estes resultados sao apresentados na forma de
resisténcia a fadiga para 108 ciclos normalizada para a
espessura de 32 mm.
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o
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Fig. 7. Resisténcia a fadiga relativa a 10 ciclos,
incluindo a correcgdo de espessura proposta por Gurney.

As figuras 8 ¢ 9 apresentam resultados obtidos em
juntas em T a flexdo, publicados em Gurney [29] sob a
forma de curvas da gama de tensdo em fungio do nimero
de ciclos de rotura e que mostram o importante efeito da
cspessura.

Stress renge, N/mm?

160

Fig. 8. Resisténcia a fadiga de juntas em T sem
transferéncia de carga a flexdo. R=0.
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Fig. 9. Resisténcia a fadiga de juntas em T sem
transferéncia de carga a flexdo. R=-1.

4. EFEITO DE OUTROS PARAMETROS
GEOMETRICOS

Para além da espessura da placa principal os parimetros
geoméltricos mais importantes sdo as espessuras do
cutelo de ligagdo ¢ do corddo no scu conjunto (/) ¢ o raio
de concordancia no pé do cordao p. A fig. 10 mostra
resultados da resisténcia a fadiga obtidos no Welding
Institute [29] para juntas cruciformes carregadas
axialmenie.
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Fig. 10. Influéncia da espessura e¢ L/T (I/B
representado na fig. 3) na resisténcia a fadiga de juntas
semelhantes com fendas semi-circulares no pé do cordio.
Carga axial.

Estes resultados sdo previsdes tedricas obtidas por
integracdo da lei de Paris considerando as fendas semi-
elipticas. Estas curvas de previsdo sdo sensiveis i
dimens3o do defeito e constantes do material
consideradas. Esta figura mostra uma reducio da
resisténcia a fadiga com a relagdo L/T. A fig. 11
apresentada em Gumney [29] sistematiza a influéncia da
relagdo L/T obtida na figura anterior para a espessura de
20 mm na resisténcia 2 fadiga, para 2x106 ciclos.
Verifica-se uma redugdo da resisténcia a fadiga 4 medida
que L/T cresce at€ L/T=2. Para L/T>2 verifica-se uma
tendéncia para a resisténcia a fadiga se manter constante,

o
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!

110

20 at 2x10%cycles
3
D>

7=2

o0

Fatigue strength for

Fig. 11. Influéncia de L/B (I/B representado na fig. 3)
na resisténcia a fadiga para 2x10° ciclos, para T=20
mm, em juntas com fendas semi-circulares no pé do
cordao. Carga axial.

Esta tendéncia ¢ também observada pelo autor e Branco
{31] em juntas em T ¢ em cruz com vdrios raios de
concordancia no pé do corddo. A figura 12 mostra
resultados tedricos de previsdo obtidos nesse estudo
considerando fendas penetrantes no pé do cordfio.com
0.15 mm de profundidade. Esta figura mostra ainda o
efeito significativo do raio de concordancia no pé do
cordio.

O aumento do raio de curvatura no pé do cordio reduz a
concentragdo de tensdes aumentando o periodo de
inicia¢do da fenda de fadiga. Este efeito é aproveitado por
algumas técnicas de melhoria de resisténcia a fadiga, tais
como: o afagamento a8 mé do pé do corddo, a refusdo do
pé do corddo pelo método TIG ou por plasma e o
afagamento do pé do corddo por erosio que permitem
obter uma transi¢do mais suave no pé do cordio, e
portanto com menor concentragdo de tensdes, € um
menor nivel de defeitos.
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A figura 13 mostra, a titulo de exemplo, resultados
obtidos por Maddox ¢ Paddilla [32] utilizando a técnica
do afagamento do pé do cord@o por erosdo com jacto de
agua ¢ abrasivo. Verifica-se um aumento significativo
da resisténcia a fadiga, semelhante ao obtido pelo
afagamento 2 mo do pé do corddo, com a vantagem de
ser um processo 10 vezes mais rdpido ¢ portanto mais
barato.
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Fig. 13. Aumento da resisténcia a fadiga obtida pelo
afagamento do pé do cordfio por crosdo com jacto de
agua e abrasivo.

5. BREVE ANALISE DA INFLUENCIA DE
OUTROS PARAMETROS

As tensOes residuais ¢ 0 material de base sdo outros
pardmetros que influenciam a resisténcia a fadiga das
juntas soldadas. O arrefecimento heterogéneo do material
durante o processo de soldadura origina tensdes
residuais, que a superficie, na zona do pé do cordao, sdo
de trac¢do podendo atingir valores semelhantes a tensao
de cedéncia do material. Em consequéncia, as tensdes
efectivas no pé do cordio variam, nestes casos, entre a
tensdo de cedéncia o € 0c-20,, em que O, representa a
amplitude de tensdo da solicitagdo exterior. Tem-se
assim, uma tensio média cfectiva independente da
solicitagdo exlcrior e bastante elevada com a consequente
reducdo da resisténcia a fadiga. Tornar-se-4 entdo
vantajoso reduzir as tensoes residuais de tracgdo. Esta
metodologia é usada em processos de melhoria da
resisténcia a fadiga tais como; o alivio de tensées ¢
técnicas que introduzem tensoes residuais de compressio
(martelagem ¢ "shot peening”). Um exemplo do efeito
benéfico destas técnicas € representado na figura 14.
Nesta figura Maddox [33] mostra o efeito da tensio
média do ciclo de carga na resisténcia a fadiga de juntas
"shot peened"” e ndo tratadas. Nas juntas nio tratadas ndo
hi influéncia de R. Nas juntas tratadas por "shot
peening” a influéncia de R ¢ elevada para R negativo e
muito pequena para R=0,5.
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O material de base, ao contrdrio do que seria de esperar,
nio tem influéncia significativa na resisténcia a fadiga
de juntas soldadas ndo sujeitas a tratamento de melhoria
da resisténcia a fadiga. Tal facto deve-se a que nestes
casos a fase de propagacdo da fenda é predominante,
enquanto que num material ndo soldado a fase de
iniciagdo da fenda é a mais importante. Nestes casos a
resisténcia a trac¢do do material, na medida em que a
influencia significativamente o processo de iniciagdo
altera a resisténcia 2 fadiga.
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Fig. 15. Efeito da resisténcia a trac¢do do metal base
na resisténcia a fadiga.

A figura 15 representa resultados publicados por Maddox
[2] mostrando a dependéncia da resisténcia a fadiga com
a tenso de rotura em pegas nio soldadas. Pelo contrdrio
nas juntas soldadas verifica-se que a resisténcia a fadiga é
independente da tensdo de rotura do metal de base. No

entanto, em juntas soldadas sujeitas a tratamentos de
melhoria de resisténcia a fadiga a eficiéncia do processo
e aresisténcia a fadiga da junta aumentam com a tensdo
de rowra do metal de base. Este facto deve-se a que
quando se faz um tratamento para melhoria da resisténcia
a fadiga se actua sobre o periodo de iniciagio da fenda,
que pode tornar-se predominante.

6. CONCLUSOES

A resisténcia a fadiga é dominada por faclores
geométricos. A escolha do material, processo de
soldadura e qualidade do corddo tem apenas um efeito
secunddrio na melhoria da resisténcia. Na generalidade
dos corddes de soldadura a vida de fadiga é gasta em
grande parte na propagacao de fendas a partir de defeitos
pré-existentes. Como consequéncia, a resisténcia a
fadiga € muito inferior nas juntas soldadas do que em
pecas ndo soldadas e praticamente independente do
material.

A presenga de elevadas tensoes residuais tem um papel
importante dado que nestes casos tensdes aplicadas
negativas provocam um dano semelhante ao das tensdes
positivas. Em muitas aplica¢des este problema no pode
ser resolvido recorrendo a tratamentos de alivio de
tensdes pois a eficiéncia deste processo podera ndo ser
total. As técnicas de martelagem e "shot peening”
poderdo ser uma solugfo nestes casos.

A resisténcia a fadiga duma junta diminui com a
espessura, sendo este efeito mais severo do que o
indicado pelos factores de correcgdo proposto em cédigos
de construgio.

A resisténcia a fadiga diminui com o aumento da relagio
I/B até um determinado valor desta relacio (/B =1,5a
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2). A partir deste valor de I/B a resisténcia a fadiga,
aparentemente, torma-se constante.

Um perfil do pé do cordio mais suave conduz a um
aumento da resisténcia a fadiga. Este efeito é aplicado
em técnicas de melhoria da resisténcia a fadiga, como: o
afagamento do pé do corddo a mé ou com jacto de dgua
¢ abrasivo ¢ a refusio por TIG ou plasma.

O efeito dos parametros geométricos pode ser analisado
usando modelos em que a propagagio € prevista com
base na mecanica da fractura linear clastica e a iniciagao
a partir da deformagao local.
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MODELIZACION DE LOS PROBLEMAS DE IMPACTO

C. Navarro

Departamento de Ciencia de Materiales. Escuela de Ingenieros de Caminos.
Universidad Politécnica de Madrid. Ciudad Universitaria s/n. 28040-Madrid.

Resumen. Este trabajo resume el estado de los conocimicntos sobre los diferentes tipos de
modelizacién para el andlisis de los problemas de impacto a alta y baja velocidad, agrupandolos
seguin posean un cardcter empirico, analitico o numérico. Posteriormente se presentan tres andlisis
numéricos correspondientes a velocidades de impacto comprendidas entre 405 y 1885 m/s que
muestran las posibilidades que dichos métodos ofrecen.

Abstract. A resume of the state of the art on the different models used in the analysis of high and
low velocity impact problems is presented in this paper. The models are grouped into empirical,
analytical and numerical ones, depending on the way they were developed. In addition, numerical
analyses of three different problems, with impact velocitics ranging from 405-1885 m/s, are
described in order to show the possibilities of the numerical methods.

1. INTRODUCCION

La industria militar, junto a la aeroespacial, han
propiciado el répido desarrollo de una nueva disciplina
que se conoce bajo el nombre de Mecdnica del Impacto.
En ella, estan incluidos todos aquellos problemas
ingenieriles en los que intervienen dos, o més, sélidos
que interaccionan entre si durante un intervalo de tiempo
muy pequeiio. Esta interaccién engloba los siguientes
problemas: a) los simples choques entre sélidos, en los
que los comportamientos de los materiales
intervinientes permanecen dentro de los regimenes
eldstico o elasto-pldstico; b) los de penetracion de un
cuerpo sobre otro, denominados en lo que sigue
proyectil y blanco, respectivamente; ¢) y, por ltimo,
las acciones de ondas, causadas por explosiones, sobre
elementos estructurales.

Aunque existen en la actualidad varios libros, y
numerosos articulos cientificos, sélo estd bien
entendido una pequefia parcela del campo citado. De
hecho, en la década pasada, han empezado a aparecer las
primeras asociaciones cientificas de dmbito europeo
(Impact Club y DYMAT), una revista especializada
(International Journal of Impact Engineering) y otra de
muy préxima aparicién (Journal of DYMAT), y una
serie de congresos y simposios internacionales que se
.3 \, of 'Lw c’}. wtr,;/{
v [ v}‘eniciz/,

repiten con periodicidad (Ballistics Simposium, Int.
Conf. on Structures under Shock and Impact (SUSI) y
DYMAT Conference).

Los problemas que se analizan en este campo revisten
interés para casi todas las ingenierias. Asf, a modo de
ejemplo, pueden citarse los problemas derivados de los
choques de estructuras de autolocomocion, tales como
coches, barcos, trenes, etc., los choques entre
estructuras préximas cuando se ven sometidas a
acciones sismicas, los impactos balisticos de un
proyectil, una carga hueca, etc., las acciones de
explosiones sobre las estructuras colindantes, el
impacto de meteoritos sobre estructuras acroespaciales,
elc..

Probablemente, el hecho que se desprende del parrafo
anterior, que de alguna manera muestra el cardcter
multidisciplinar de la materia, ha sido la causa, junto a
la de su novedad, de que ésta no pueda ser considerada
patrimonio de una ingenieria concreta y que, por lo
tanto, haya quedado algo arrinconada dentro de la
formacidn que se proporciona en la actualidad a nuestros
fisicos e ingenieros.

Paralelamente a lo anterior, y dado que en los problemas
citados los materiales intervinientes son solicitados a
altas deformaciones que, en algunos casos, pueden llegar



32 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA

Vol. 10  (1993)

hasta la rotura, en unos intervalos de tiempo muy
pequeiios -del orden de la diez milésima de segundo-, las
velocidades de deformacidn que se alcanzan son de unos
cuantos miles de s~1. Esto obliga al conocimiento de
las relaciones constitutivas de los materiales a altas
velocidades de deformacién, para lo que hay que recurrir
a dispositivos experimentales del tipo de la barra
Hopkinson que, aunque de un funcionamiento
conceptual muy simple, obliga a desarrollar métodos de
medida muy precisos y sofisticados. Lo anterior
significa que, a la vez que se progresa en el
conocimiento de la Mecdnica del Impacto, conviene
también hacerlo en el campo de la caracterizacidn
dindmica de materiales a altas velocidades de
deformacioén.

Centrdndonos ya mds en el objeto de lo que aqui se
presenta, nos circunscribiremos al problema de impacto
en el que un sélido penetra, deteniéndose o atravesando,
otro sélido. Este es el caso de lo que antes se denomind
impacto balistico aunque, como resulta facilmente
comprensible, los desarrollos que aqui se presentarin
poseen una utilidad que no los limita s6lo a ese tipe de
problemas. Sin embargo, el objetivo de las técnicas que
se aplican presentan un punto comin; se trata de detener
un determinado proyectil utilizando una proteccién a
definir, tanto en geometria como en los materiales a
utilizar, y que resulte eficaz, liviana y barata.

El tratamiento y andlisis del problema sefialado puede
llevarse a cabo mediante un procedimiento
experimental: pruebas y ensayos a escala real en los que
se lanza un proyectil previamente conocido, contra un
blanco que, de prueba en prueba, va cambiando su
configuracién geométrica y material. Como puede
entenderse, este método de disefio resulta muy costoso y
no garantiza que se haya obtenido la solucién mas
6ptima, ni desde el punto de vista de definicién
geométrica ni, lo que es més grave, en la eleccion de los
materiales convenientes. Sin embargo, este método ha
sido el més utilizado en el pasado, recopildndose una
gran cantidad de datos experimentales que, analizados
estadisticamente con posterioridad, han proporcionado
unas expresiones empiricas que han tenido un amplio
uso practico. Pero la Ciencia de Materiales es un campo
vivo en el que, de una manera continua, se estin
desarrollando nuevos materiales que, en algunos casos,
sustituyen a los que tradicionalmente se han venido
utilizando, por lo que, los métodos empiricos, pueden
no ser aplicables a las situaciones en las que intervienen
estos nuevos materiales.

Alternativamente al método anterior, cabe la posibilidad
de tratar de analizar el problema de la penetracién de un
sélido en otro, desde una perspectiva tedrica, cuyas
predicciones sean contrastadas con lo que sucede en la
realidad; en esa direccion se han desarrollado numerosos
modelos predictivos, de mayor o menor dificultad
tedrica, y que se pueden agrupar en los modelos
analiticos, en los que se resuelven las ecuaciones del

movimiento de los sélidos participantes utilizando una
serie de hipdtesis simplificadoras, y en los numéricos,
que se basan en los métodos de las diferencias finitas y
elementos finitos. La separacién entre ambos tipos de
modelos debiera quedar clara y meridiana seguin utilicen,
o no, el ordenador. Sin embargo, hay otros modelos -
los modelos ingenieriles- que, conservando un
planteamiento puramente analitico, adquieren tal
complejidad que requieren el uso de ordenador para su
uso practico. La frontera entre estos tltimos y los
modelos puramente numéricos no estd clara, si bien el
tiempo de ¢jecucion que requieren los primeros es
incomparablemente mas bajo que el correspondiente a
los segundos, lo que les hace especialmente itiles en
los procesos de disefio por la cantidad de andlisis
paramétricos que permiten efectuar.

Los modelos antcriores tienen una validez que viene
fijada por el tipo del régimen de penetracidn que tiene
lugar cn el problema de impacto que se analiza, por lo
que, antes de pasar a la presentacién de los modelos
precitados, es conveniente discutir los regimenes de
penetracion que pueden producirse.

2. REGIMENES DE PENETRACION

Uno de los primeros pasos que se efectda, tras una
prueba de impacto real, es el andlisis del crater que se ha
formado en el blanco, en el que se incluye la medida de
su profundidad, su didmetro y su volumen. Tras muchos
afios de investigacién, se ha comprobado que, la forma
del crater, cambia con la velocidad de impacto,
pudiéndose definir tres regimenes diferentes de
penetracién, que son mostrados en la figura 1
(Christman y Gehring [1]), que corresponde al impacto
de una barra cilindrica de acero de alta resistencia sobre
una placa de aluminio. En la parte superior de esta
figura, el proyectil sufre una pequefia deformacién
pldstica, mientras que el blanco ha sufrido las
deformaciones plésticas necesarias para que el proyectil
haya quedado acomodado en su seno, presentando el
crater un didmetro ligeramente superior al del proyectil.
En este régimen de penetracién, que se conoce como a
baja velocidad, la profundidad del! criter es
proporcional a la velocidad de impacto elevada a 4/3. A
medida que la velocidad crece, se alcanza una velocidad
critica en la que se genera un estado tensional en el
proyectil que es capaz de romperlo. Por encima de esta
velocidad, aumenta el nimero de fragmentos en que se
divide el proyectil, incrementidndose el area de
interaccién con el blanco, resultando un pérdida de
energia mas ripida que en el régimen anterior, y
produciéndose un crater mas ancho y menos profundo.
Este régimen de transiciébn o régimen a alta
velocidad estd ilustrado en las tres figuras intermedias
de la figura 1, y que corresponden, respectivamente, al
comienzo de este régimen, en pleno régimen y al final
del mismo. A partir de este dltimo instante, al aumentar
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la velocidad, 1a profundidad del criter comienza a crecer
de nuevo, siendo proporcional a la velocidad elevada a
2/3, y adquiriendo el créter una forma semiesférica. Se
ha entrado en el régimen de hipervelocidad: las
caracteristicas resistentes de los materiales dejan de
poseer un papel relevante, comportdndose éstos maés
bien como fluidos que como sélidos.

En resumen (Wilbeck et al. [2]), en cl régimen a baja
velocidad, las presioncs desarrolladas en la interfase
proyectil/blanco son moderadamente bajas de forma que
el proyectil puede ser considerado como indeformable;
en el de alta velocidad, esas presiones de impacto son lo
suficientemente grandes como para causar la
deformacion plastica, y hasta la rotura, del proyectil; y
en el régimen de hipervelocidad las presiones superan
ampliamente las resistencias de blanco y proyectil, dc
forma que la erosién de ambos, y su comportamiento
como fluidos, cs ¢l efecto que prcdomina cn el
problema.

fows vel acl‘%{
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Fig. 1. Regimenes de penetracién
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3. MODOS DE ROTURA DE UN BLANCO

Los diferentes modos de rotura de un blanco (Sedgwick
[3]) estan esquematizados en la figura 2. La figura 2 (a)
muestra un tipo de rotura que aparece cuando la
compresién generada tras el impacto supera la
resistencia dindmica a la compresion del material del
blanco, produciéndose la rotura en compresion en la
region menos confinada de la placa. La figura 2 (b)
representa un caso de rotura en el que aparecen grietas
radiales, o circunferenciales, en zonas ya afectadas por el
paso de la onda de compresion generada tras el impacto,
debido a un comportamiento fragil del material del
blanco frente a las tensiones radiales, o
circunferenciales, de traccion. La figura 2 (c) presenta un
tipo de rotura debido a que la magnitud de Ias ondas de
traccion, generadas tras el proceso de reflexion de las de
compresion en la cara libre del blanco, supera la
resistencia a traccién dinamica del material. La figura 2
(d) ilustra uno de¢ los casos que aparecen mas
frecuentemente en el caso de materiales metdlicos, en
los que se forma una especie de tapén del material del
blanco, de un radio similar al del proyectil deformado, y
que sale junto al proyectil; la tendencia a este tipo de
rotura aumenta con ¢l valor de la tension de cedencia del
material o con su dureza Brinell, lo que puede ser
explicado si sc tiene en cuenta que, cuanto mas duro sea
el material del blanco, mas dificil resulta moverlo en
direccion radial, por lo que aparece una concentracion de
grandes deformaciones tangenciales plasticas en una
zona estrecha, delante de la cabeza del proyectil y en la
vecindad de su periferia. Las figuras 2 (e) y (f) muestran
un tipo de rotura, en placas relativamente gruesas y
delgadas, respectivamente, similar al ya comentado de
fractura radial, y causado por las altas tensiones
circunferenciales que actian a lo ancho del espesor de la
placa. La figura 2 (g) presenta el caso de fragmentacion
del material del blanco que se produce en un impacto a
alta velocidad sobre placas delgadas. Por iltimo, la
figura 2 (h) muestra el caso en el que se forma en el
blanco un perfecto agujero casi cilindrico; este tipo de
rotura es caracleristico para blancos muy dictiles.

4. METODOS EMPIRICOS

A pesar de que existen tres regimenes basicos, en lo que
sigue se presentardn aquellos modelos, aplicables a las
situaciones en las que las caracteristicas resistentes de
blanco y proyectil juegan un papel relevante (Impacto a
baja velocidad), y esos otros en los que las presiones
desarrolladas en el contacto superan con creces las
caracteristicas resistentes de los materiales involucrados
y que, por lo tanto, sus comportamientos se asemejan a
los de los fluidos (pérdida de la resistencia a la
cizalladura).
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Fig. 2. Diferentes formas de rotura bajo impacto

a) Impacto a baja velocidad

Las ecuaciones de uso mds extendido, que permiten
determinar la velocidad y peso residuales (velocidad y
peso tras la perforacion) del proyectil, para el problema
de impacto de un fragmento de acero de forma cilindrica,
o cubica, de una razén altura-didmetro préxima a la
unidad, son las obtenidas en la Universidad de Johns
Hopkins en el proyecto denominado Thor [4,5]. Un
ejemplo del tipo de ecuaciones, que se obtuvieron tras el
ajuste por minimos cuadrados de los resultados
experimentales, es el siguiente:

V= Vg -10C (hA)2 (mg)P (sec 6)° v d
donde:

V; = velocidad residual del fragmento (pies/s)

Vg = velocidad de impacto (pies/s)

h = espesor del blanco (pulgadas)
A = 4rea de impacto del fragmento (pul gadasz)

. s
"},\_‘xccf -

mg = peso del fragmento (grains) (1 grain es
equivalente a 0.065 gramos)

0 = 4dngulo de impacto medido respecto a la vertical
al blanco

C.a,b,c,d =constantes o coeficientes que dependen del
tipo de material del blanco, y que se presentan en la
tabla 1 para un conjunto de materiales.

La ecuacion anterior puede resolverse para cada caso
haciendo V; igual a cero, lo que proporcionaria la

maxima velocidad de impacto del fragmento que es
capaz de detener la placa de material que se considera.

TABLA 1

Material C a b c d

Aluminio 7.05 1.03 -1.07 125  -0.14
Acero 645 089 -095 126 0.02
Plomo 200 050 -050 066 0.82
Lexan 291 072 -066 077 0.60
Vidrio 374 071 072 069 047

Otro modelo empirico, més reciente y que ha tenido una
amplia difusién, es el de Lambert [6]. En él, la
velocidad residual, V., de un proyectil que atraviesa una
placa metalica se expresa como:

=OL(VS-\/'1)]/D

donde: Vj es la velocidad de impacic a la cuul ¢l
proyectil es detenido; o, un parametro quc depende del
tipo de metal utilizado para el blanco y, finalmente, p,
es otro parimetro que depende, a su vez, del espesor del
blanco, del didmetro y de la masa del proyectil, y del
dngulo de impacto.

Uno de los campos donde la Mecénica del Impacto
presenta una gran aplicacion es en el de la proteccién
personal. Asi, por ejemplo, para el caso de tejidos
realizados con fibra de nylon, y para un proyectil de
bajo calibre, existen expresiones como la proporcionada
por Lyons [7]:

Vi=483.6 [W/A]0-357

donde V| es la maxima velocidad de impacto que resiste
el tejido, expresada en m/s, y W/A representa la
densidad areal del tejido en g/cmz.

b) Impacto a alta velocidad

Uno de los primeros modelos empiricos para este
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problema, en el caso de que el proyectil y el blanco
estén realizados del mismo material, es el proporcionado
por McHugh [8] que propone una cxpresion para el
didmetro final del crater generado en ¢l blanco.

Para el caso de impacto aluminio-aluminio en ¢l rango
de velocidades comprendido entre 1 y 8 km/s, sc puede
utilizar el modelo de Maiden et al. [9]

D/d = 2.4 V/c (h/d)?3 + 0.9

donde D y d son los didmetros del criter y del proyectil,
respectivamente, h el espesor del blanco, V la velocidad
de impacto y ¢ la velocidad del sonido en el aluminio.

5. METODOS ANALITICOS
a) Impacto a baja velocidad

Los primeros modclos analiticos aplicables a problemas
de impacto datan de la década de los 40, pero cscn lade
los ochenta cuando han cxperimentado un amplio
desarrollo, sobre todo tras comprobar que los métodos
numéricos, a pesar de que la rapidez de los nuevos
ordenadores es muy grande, presentan poca flexibilidad
para analizar paramétricamente un determinado
problema. Todos los modelos analiticos sc basan en la
observacion del proceso de penetracion de un proyectil
sobre un blanco, y en ¢l establccimiento de una serie de
estados intermedios, en los que se postula dividido ¢l
proceso de penetracidn, cn los que predomina un
determinado mecanismo de deformacién. La aplicacién
de los principios bdsicos de 1a Mecdnica conducen a un
conjunto de ecuacioncs que, una vez resueltas,
proporcionan la solucién buscada.

A continuacién se proporciona una relacién de los
modelos analiticos mds usuales para el caso de un
proyectil rigido que impacta sobre un blanco formado
por un solo material. Los modelos aparecen agrupados
segin el nimero de mecanismos dec penctracion que
consideran.

Modelos unidimensionales:

a) Un solo mecanismo de perforacion: Taylor [10],
Nishiwaki [11], Thompson [12], Zaid y Paul [13],
Recht e Ipson [14], Heyda [15].

b) Varios mecanismos de perforacién: Awerbuch y
Bodner [16], Woodward y DeMorton [17].

¢) Varios mecanismos de deformacién junto con
modelos estructurales de deformacion; Marom y Bodner
[18], Shadbolt et al. {19].

Modelos bidimensionales:

d) Varios mecanismos de perforacién: Ravid y Bodner

[20], Ravid ct al. [21].

La descripcién de todos y cada uno de estos modelos se
sale fuera del objctivo de esta comunicacién; sin
embargo, en un trabajo anterior [22], se describieron los
modeclos mds recientes ([16],[20] y [21]), y alli se
remite al lector para una mejor comprension de los
mismos.

Para el caso particular de impacto sobre materiales
compuestos, recientemente Zhu et al. {23,24], han
propuesto un nuevo modelo analitico que sc basa en la
tcoria de laminados, y que incluye mecanismos
disipativos de energia como el de identacién de la punta
del proyectil, abombamiento de la cara libre de 1a placa
de material compuesto, rotura de las fibras,
delaminacién y friccidn. Ellos dividen el proceso de
penetracion en tres cstados: identacion del proyectil,
perforacién y salida, proporcionando las fuerzas que se
oponen al avance del proyectil. Comparando los
resultados de su prediccidén tedrica con los
experimentales se obtiene un buen acuerdo, excepto en
la evolucién temporal de la fuerza de frenado, para lo
que necesitan suponer una deformacion de rotura de las
fibras del material compuesto algo elevada
(concretamente, para fibra de aramida suponen una
deformacién de rotura del 4% cuando un valor mas
realista de la misma, para las velocidades de deformacion
presentes en cste tipo de problemas, esta en el rango 2-
3.3 %).

Todos los modelos referenciados hasta aqui analizan el
problema de impacto en un blanco formado por un solo
material, pero cada dia es mads corriente la realizacién de
blindajes mixtos formados por dos, 0 mas, materiales
distintos. Una de sus configuraciones mds utilizadas en
la actualidad es la formada por losetas de material
ceramico pegadas sobre un soporte metdlico o de
material compuesto. Una de las primeras
modelizaciones de este problema fue llevada a cabo por
Florence [25] a finales de los sesenta. Este modelo estd
basado ¢n la idea de que la loseta cerdmica rompe, segin
un tronco de cono, y distribuye la carga de impacto
sobre la zona de la placa metélica que la soporta y que,
ella sola, es la encargada de absorber toda la energia
desarrollada en el impacto. Un resumen de la ecuaciones
que proporciona este modelo quedaron recogidas en [26].

Mis recientemente han aparecido otros dos modelos
analiticos, también para el caso de impacto normal
sobre un blanco cerdmica/metal, y que se deben a
Woodward [27] y a Reijer [28]. Una comparacién entre
los resultados de los dos modelos anteriores y el
primitivo de Florence [25] ya se presentd en nuestra
reunién anual de 1992 [26]. Sin embargo, alli no se
pudicron describir, al menos cualitativamente, por lo
que se comentan, brevemente, a continuacion.

El modelo de Woodward [27] considera que el proyectil
y el material cerdmico estan interaccionando de manera
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que, dependiendo del valor relativo de la fuerza de
interaccidn respecto a las resistencias de los materiales
del proyectil y del blanco, pueden erosionarse sélo el
proyectil, sélo la cerdmica o ambos a la vez. Las
ecuaciones que plantea para el blanco y el proyectil son:
la ley de Newton, el teorema de la cantidad de
movimiento y 1a ecuacion de continuidad; la influencia
de la placa metilica se contabiliza suponiendo que ¢jerce
sobre el material cerdmico una fucrza adicional de
frenado. En la actualidad, en nuestro Departamento se
estd tratando de aplicar la filosofia de este modelo al
caso en el que la placa sustentadora de la cerdmica
estuviera realizada de material compuesto.

El modelo de Reijer [28] es mucho mas sofisticado que
el anterior: divide el proceso de penctracion en tres
etapas diferentes. En la primera, el material cerdmico
permanece sin deformarse y es el proyectil el que sufre
un proceso de deformacién puramente plastico; el
tiempo que dura esta etapa es igual al que tarda el
material cerdmico en fracturarse y pulverizarse
totalmente; este tiempo se toma igual al que tarda la
onda de compresiéon en alcanzar la intercara
ceramica/metal mas lo que tardan las fisuras, alli
producidas, en alcanzar la cara donde se produjo el
impacto. En la segunda ctapa se produce una situacion
similar a la del modelo de Woodward [27],
erosionandose ¢l proyectil y la cerdmica. En la tercera
etapa, que comienza una vez que ¢l proyectil deja de
erosionarse, se produce el frenado del mismo por la
fuerza que ejerce la placa metilica al deformarse.

Otro posible tipo de blindaje es uno similar al anterior

pero en el que se ha sustituido la placa metilica por otra
de material compuesto de matriz orgédnica y de varias
capas de tejido balistico. Para esta situacién,
Hetherington y Rajagolapan [29] han propuesto un
modelo analitico, que se basa en el propuesto por
Florence [25], y que ha proporcionado muy buenos
resultados cuando se comparan las predicciones del
mismo con los resultados experimentales [26].

Otra situacién bastante comidn en este tipo de
aplicaciones es el caso de blindajes mixtos formados por
losetas de cerdmica pegadas sobre una placa de material
compuesto que, a su vez, va situado sobre varias capas
de tejido balistico. Para esta situacién también se
dispone de un modelo predictivo cuyas bases cientificas
[30] serdn presentadas en otra comunicacién dentro de
esta misma Reunidn {31].

b) Impacto a alta velocidad.

En un articulo previo [22] se presenté uno de los

modelos mds utilizados para el caso de impacto en el

régimen de hipervelocidad. Concretamente se trataba del
modelo unidimensional de Tate [32], en el que se
supone que, tanto blanco como proyectil, se erosionan
en virtud de la hipétesis de que la fuerza de interaccién
blanco-proyectil supera las resistencias mecénicas de

ambos materiales. Las ecuaciones que se plantean en ese
modelo son: la correspondiente al segundo axioma de
Newton; una ecuacién de continuidad para ¢! material
del proyectil; y una ecuacién del tipo de la de Bernouilli
con una serie de modificaciones. En esta iltima
ecuacion es en la que reside la mayor aportacién del
modelo de Tate [32]. Este modelo ha servido de base a
muchos otros, como por ejemplo el propuesto por
Jones ct al. [33], pero éstos son meras modificaciones,
sino sutilezas, del modelo anterior.

6. METODOS NUMERICOS

Los métodos numéricos, que se han utilizado para el
tratamicnto de los problemas de impacto, se basan en
los métodos de las diferencias finitas o de los elementos
finitos, encontrdndose, en la actualidad, programas
disponibles hasta para ordenadores personales. Un
amplio resumen sobre las caracteristicas principales de
los programas comerciales puede ser encontrado en el
libro de Zukas [34].

Las primeras modelizaciones numéricas de problemas de
impacto se llevaron a cabo en lo que, anteriormente, se
definié como el régimen de la hipervelocidad dado que,
en él, el comportamiento de los materiales puede ser
supuesto como si éstos fueran medios fluidos.
Normalmente se ha utilizado la expresion de "programas
hidrodindmicos" al referirse a esos tipos de programas.
En ellos los materiales, modelizados como continuos,
deben cambiar su forma externa, pudiendo presentar
nuevas superficies, como consecuencia de su progresiva
rotura. Los modelos de los materiales méas utilizados
requieren que se postulen criterios instantineos de rotura
como, por ¢jemplo, aquellos que se refieren a una
tensién, o deformacién, de rotura, trabajo plastico u
otro tipo de criterio similar.

Otro aspecto muy importante reside en el tipo de
modelizacién que utilizan. Existen programas en los que
los cuerpos que interaccionan se modelizan mediante
mallas lagrangianas, que se deforman y mueven con el
s6lido, otros que utilizan mallas eulerianas, que
permanecen fijas en el espacio a lo largo del tiempo,
siendo los materiales los que se mueven a través de
ellas, y, por dltimo, existen programas que permiten
modelizar unos sélidos empleando mallas lagrangianas
y otros utilizando mallas eulerianas.

En la presente comunicacién se presentan varios
ejemplos que ilustran lo anterior: a) Impacto de un
proyectil sobre varias capas de tejido balistico; b)
Impacto de una barra de acero sobre un blindaje mixto
cerdmica-metal; y ¢) Impacto de una bola de acero sobre
un blanco también de acero.
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Este problema corresponde al impacto de un proyectil 9
mm Parabellum (8 gramos de masa y 405 m/s de
velocidad) sobre 27 capas de tejido Kevlar de alta
tenacidad. Este caso ha sido ampliamente analizado por
nosotros utilizando el programa NOVA2D [35]. El
sistema se modelizé en condiciones de simetria axial
empleando 1021 nudos y 534 cuadrildteros, y se
considerd sélo la zona del blanco en un radio de 60 mm
alrededor de la direccién del impacto. El nticleo del
proyectil es de plomo y la camisa que le confina es de
latén. Para ambos materiales se supuso un
comportamiento elasto-plastico convencional, mientras
que al tejido Kevlar se le supuso un comportamiento
eldstico lineal hasta la rotura. Todos los parimetros
intervinientes en las ecuaciones constitutivas de los
materiales fueron tomados de la bibliografia existente.
Cada conjunto de tres capas del paquete original de
Kevlar se modeliz6 como si se tratara de un solo sélido;
esto es: cada subpaquete, formado por tres capas, podia
contactar con los situados inmediatamente encima y
debajo del considerado. Légicamente lo anterior
complicd extraordinariamente el andlisis, requiriendo
unos tiempos de proceso bastante altos, pero se hizo
necesario emplear la modelizacion descrita cuando, en
andlisis previos, se comprobd que una modelizacién de
las capas de tejido como si éstas formaran un solo
paquete homogéneco, habia conducido a resultados
numéricos muy alejados de la realidad experimental.

En la figura 3(a) se presenta la configuracién inicial de
problema, en la que el micleo de plomo del proyectil es
de color negro. En la figura 3(b), que corresponde a un
tiempo de 36 microsegundos después del impacto, se
observa como el plomo del micleo del proyectil se
encuentra sufriendo un proceso de deformacion plastica
restringida por la camisa de latén que lo contiene. Las
figuras 3(c) y (d) corresponden a 90 y 256
microsegundos, respectivamente. La detencion del
proyectil se realizd transcurridos 324 microsegundos
desde el instante inicial, recogiéndose en la figura 3(e)
los aspectos del proyectil antes y después del impacto,
pudiéndose comparar la forma del mismo al final del
proceso con la recogida en la figura 3(d). Por otra parte,
el maximo desplazamiento del blindaje, segiin la
direccién de impacto, obtenido de la simulacién
numérica resulté estar muy préximo al experimental,
que se obtuvo de 1a huella dejada, en la prueba de fuego
real, por el paquete de tejido sobre una capa de plastelina
puesta detras.

Impacto de una barra de acero sobre un blindaje mixto
ceramica metal,

En este segundo problema se estudia el proceso de
penetracién de una barra de acero (ETG-100) de 6.00
mm de didmetro y 31.5 mm de longitud que, viajando a
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Fig. 3. Impacto de un proyectil contra tejido
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una velocidad de 916 m/s, impacta sobre una placa
mixta formada por una placa de alimina AD-96 de 8.1
mm de espesor soportada por otra de aluminio 6061-T6
de 6.0 mm de espesor. Experimentalmente se comprobé
(Reijer [28]) que el proyectil considerado equivalia, en
cuanto se refiere a su poder de penetracidn, al proyectil
7.62 NATO AP.

El andlisis numérico se realizé utilizando el programa
comercial AUTODYN [36]. El proyectil se modelizé
mediante una malla lagrangiana de 92 nudos y 66
elementos, mientras que, para el blanco, se utilizé una
malla euleriana de 608 elementos, de los cuales 160 se
encontraban ocupados, inicialmente, por el material
cerdmico y 128 por el aluminio, permaneciendo el resto
de elementos sin ningtin tipo de matcrial.

Para los dos materiales metdlicos se supuso un
comportamiento eldsto-plastico sin endurecimiento por
deformacion. Para el material cerdmico se utilizé un
modelo de resistencia del tipo de Mohr-Coulomb, en el
gue la tensién de cedencia del material es una funcién
lineal de la presidn a la que se encuentra sometido. Los
criterios de rotura para los materiales metélicos se
basaban en el de deformacidn critica mientras que, para
la ceramica, se supuso una tension hidrostitica de
traccién de rotura.

En la figura 4 (a) se recoge la configuracion inicial de
blanco y proyectil, y, en la figuras 4 (b), (¢) y (d) se
recogen dichas configuraciones a los 7.53,43.75 y 83.3
microsegundos, respectivamente. Como puede
observarse en la dltima figura, el caso estudiado
corresponde a un caso de perforacién del blanco.
También para este caso existen medidas experimentales
-concretamente, de ia posicién de la cara posterior del
proyectil-, realizadas por Reijer [28] mediante técnicas
de rayos X. En la figura 4(e) se recogen las posiciones
temporales de la cara posterior del proyectil obtenidas
experimental y numéricamente, pudiéndose apreciar el
alto grado de acuerdo existente entre ambas.

Impacto de una bola de acero sobre una placa de acero.

En este ultimo caso se presenta al caso del impacto de
una bola de un acero de dureza 262 HV 10, de 50.8 mm
de didmetro, 533.5 gramos de masa, que impacta a 1885
m/s contra un blanco también de acero (305 HV10) de
espesor 130 mm y resistencia de 900 MPa. Este
problema ha sido analizado experimentalmente por el
Prof. Buchar [37] de la Universidad de Brno (Repiiblica
Checa) dentro del marco de un proyecto de investigacién
comin con nuestro Departamento.

También en este caso se utilizd6 el programa
AUTODYN [36]. El proyectil se modelizé utilizando
una malla lagrangiana de 50 nudos y 31 elementos
mientras que, para el blanco, se utilizé una malla
euleriana, de 660 nudos y 608 elementos, en la que,
inicialmente, el acero ocupaba 380 elementos, quedando

el resto de elementos sin rellenar de ningtn tipo de
material.

Para ambos tipos de acero se supuso una relacién
constitutiva como la propuesta por Johnson y Cook
[38] y una ecuacidn de estado lineal.

En la figura 6 (a) se aprecia la configuracion inicial del
proyectil y del blanco. Las figuras 5 (b), (c), (d) y (&)
corresponden a las configuraciones a 10.05, 30.04,
130.00 y 171.30 microsegundos, respectivamente. En
la figura 5 (f) se incluye una foto del estade en que
quedé el crater formado en el blanco, pudiéndose
comparar su forma con la obtenida en el proceso de
simulacién numérica (figura 5 (e)). Experimentalmente
también se comprobé que, el proyectil, se erosionaba
practicamenic en su totalidad.

7. CONCLUSIONES

Todo lo anterior pone de manifiesto la gran cantidad de
modelos predictivos que existen para el andlisis de los
problemas de impacto y, por {anto, la gran cantidad de
esfuerzo que se ha realizado en el pasado, y que se estd
realizando en el presente, en esta direccién. Los modelos
aqu{ denominados empiricos, tienen un campo de
utilizacién limitado por sus intrinsecas limitaciones: no
deben ser aplicados mas alla de aquellas situaciones que
resulten similares a las que se utilizaron en su
obtencidn, lo que limita claramente su aplicabilidad.
Los modelos analiticos, al resolver las ecuaciones, més
o menos simplificadas, que rigen el problema, tienen un
campo de aplicacién mucho méas amplio que los
anteriores pero, de nuevo, su rango de aplicacién viene
Iimitado por en qué medida se cumplen las hipétesis de
partida en el caso concreto que se pretende analizar; asi,
por ejemplo, un modelo analitico en el que se suponga
que el proyectil permanece sin sufrir ningiin tipo de
deformacién durante el impacto sélo es aplicable a
aquellas situaciones en las que se cumpla
escrupulosamente esta hipdtesis o, de no cumplirse, que
la situacién real se asemeje grandemente a la supuesta.
Los ultimos modelos -los modelos numéricos-
presentan un campo de aplicacién mucho mas grande
todavia, pero ¢so ¢s a costa de un gran consumo de
tiempo de computacién. De hecho, los tres ejemplos
que se han mostrado, y que corresponden a tres
situaciones muy distintas, demuestran las grandes
posibilidades que ofrecen estos Gltimos métodos.
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Resumen. La comprension del proceso de rotura de la perlita es muy deficiente, a pesar de lo que
podria vaticinarse de la consideracion de su simple geometria. El estudio de sus condiciones
criticas de clivaje adquiere especial relevancia, dado que su temperatura de transicion se
encuentra por encima de la temperatura ambiente. Sorprendentemente, la dependencia
microestructural de su tenacidad, medida mediante parametros estaticos macroscopicos o locales
de Meécanica de la Fractura (K, cr[*), casi nula, no concuerda con la que se deduce de
correlaciones empiricas basadas en la fragilidad medida en ensayos Charpy o con algunos
resultados de tenacidad dindmica (Kj,), sensibles al tamafio de grano austenitico previo.

En muchas situaciones practicas, el clivaje de la perlita esta asociado a microgrietas generadas en
bandas de cizalladura localizada. Esta rotura de transicion ductil-fragil a escala microscopica
permite explicar semicuantitativamente los valores de K. v of*observados y su inesperada
independencia microesiructural. Sin embargo, no se ha encontrado una explicacion convincente
para la influencia del tamafio de grano austenitico sobre la tenacidad en condiciones dindmicas y
tampoco son facilmente explicables las observaciones de clivaje nucleado por inclusiones,
asociado a valores de of*indistinguibles de los asociados a grietas de cortadura.

Abstract. The fracture of pearlite is far from being completely understood despite its apparently
simple lamellar structure. Its toughness, K., does not show any clear microstructural dependence
but its ductile-brittle impact transition temperature, ITT, or some scarce measurements of its
dynamic toughness, K,;, do show an influence of the size of its previous austenitic grain.

In many practical situations of static fracture, pearlite fails by cleavage originated from intense
shear band cracking, i.e., from a ductile-to-brittle transition at the microscopic scale. Only in that
case, it is possible to rationalize the observed lack of sensibility of K. towards microstructure.
There are however some fractographic observations of inclusion nucleated cleavage and the
aforementioned influence of austenitic grain size on dynamic toughness that do not fit very well
in the picture.
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1. INTRODUCCION

La bibliografia sobre fractura de aceros perliticos vy,
concretamente, sobre la dependencia estructural de los
parametros de fractura, es muy considerable. La
presencia de la perlita en las gamas mas comunes de
aceros estructurales y en el acero base de algunos
productos especificos de gran responsabilidad justifican
ampliamente ese interés. La simplicidad geométrica de
la microestructura perlitica pareceria prometer una
modelizacion facil de sus procesos de rotura v una clara
relacidn de las condiciones macroscépicas criticas de la
rotura con alguna de las variables microestructurales
facilmente medibles y metalirgicamente controlables.
La realidad no es asi. Aunque seria injusto presentar un
panorama muy pesimista sobre nuesira comprension de
los fenémenos de rotura de la perlita | los estudios més
exhaustivos sobre la relacién microestructura-fractura
de aceros perliticos son anteriores al interés por una
caracterizacion de la rotura mediante parametros de
Meécanica de la Fractura v los estudios mas recientes,
que si utilizan este enfoque, han llegado a conclusiones
contradictorias. Una revisiébn muy completa sobre la
relacién entre microestructura v propiedades mecanicas
(resistencia y tenacidad) de la perlita, ha sido publicada
por Alexander y Bernstein [!]. Las referencias
concretas mas importantes son los trabajos de Gladman
y col. {2}, Hyzak y Bernstein {3] y Flugge y col. [4]. Un
sumario de los resultados se encuentra en un texto de
Pickering [5] o en otros textos mas recientes {6, 7].

Este articulo pretende presentar una revisidn de esta
cuestion, centrada en la rotura fragil, v arriesgar unas
conclusiones que soOlo deben ser estimadas como
opiniones hasta que nuevos programas experimentales,

todavia muy necesarios, las refuten o confirmen.

2. LA MICROESTRUCTURA PERLITICA

La morfologia de la perlita es bien conocida: un
agregado de colonias con estructura laminar alternante
de ferrita y cementita (Fes(), obtenido por
transformacién eutectoide de la austenita. Cada
“colonia" se distingue por la orientacion espacial de sus
ldminas, cuya orientacion cristalografica (en ambos
constituyentes) es comun ¢n foda la colonia, que
constituye un "material compuesto” creado “in situ".

La transformacion eutectoide puede ocurrir en una
gama de temperaturas de wunos 170°C desde la
temperatura de equilibrio, Ty (727°C para ¢l eutectoide
Fe-0,77% C). El espaciado perlitico (distancia minima
“media entre laminas), s, disminuye al aumentar el

subenfriamiento, de acuerdo con la ecuacion de Zener-
Hillert [8]:

s=4Eg Tg/AH, AT )

donde Eg es la energia interfacial ferrita-cementita, A
Hy; el cambio de entalpia de transformacion por unidad
de volumen y AT el subenfriamiento. La gama accesible
de espaciados perliticos oscila entre 0,1 pm para
transformaciones cercanas a la temperatura de
equilibrio y 0,007 pum para unos 550°C. Con
subenfriamientos mayores comienzan a obtenerse
estructuras bainiticas [9].
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Fig. 1. Efecto de los elementos de aleacion sobre el
contenido de carbono de la composicion eutectoide de
equilibrio. Reproducido de Bain [10].

El espesor de las ldminas de cementita es unas 7,5
veces inferior al de las laminas de ferrita en la aleacion
Fe-C. Los celementos de aleacion modifican la
temperatura de equilibrio de la transformacion
eutectoide y rebajan el contenido en carbono del
eutectoide, (%C)p, (Fig. 1), por lo que el espesor
relativo de las laminas de cementita puede alterarse
dentro de ciertos limites:

t/s = 0,152 (%C)g @)

La transformacién eutectoide nuclea a partir de las
juntas de grano de austenita. De cada nicleo nacen o se
desarrollan varias colonias de perlita en forma nodular
que, aunque diferenciadas por la orientacion espacial de
sus ldminas de cementita, comparten una misma
orientacion de ferrita. Desde el punto de vista de la
fractura fragil ese nodulo o "bloque" perlitico constituye
la unidad de clivaje. Su tamaiio, Du*, dificil de medir
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salvo a través del tamafio de las facetas de clivaje,
constituye una importante variable microestructural [3,
11-14]. El plano de clivaje perlitico {001}, no resulta

alterado por la presencia de las laminas de cementita
respecto al de la ferrita masiva [15]. El tamafio de
grano de la ferrita perlitica guarda una estrecha
relacion con el tamaiio de grano austenitico previo, Dy,
determinado por la temperatura y tiempo de
austenitizacion [12],

D,* = 1.6:D,%75, 10 pum < Dy < 200 pm )

El tamafio de las colonias, p, no guarda relacion con el
tamafio de grano austenitico (salvo cuando éste es tan
pequefio - en aceros microaleados con vanadio, por
ejemplo [16] - que limita el crecimiento nodular. Sélo
recientemente se ha constatado [16-18] que el tamafio
de colonia es proporcional al espaciado perlitico (véase
también el apartado siguiente de este articulo):

p = 40s @)

Esta relacion sugiere la aparicion de una nueva variante
cristalografica o direccional de cementita con una
probabilidad constante (independiente de AT) al
multiplicarse las ldminas de un nicleo eutectoide por
nucleacion miltiple lateral de nuevas ldminas.

Finalmente, conviene recordar que la geometria real de
la perlita nunca es perfecta y que pueden observarse
todo un catalogo de fallos de continuidad respecto de la
estructura laminar plana ideal [19-20]. Asi mismo,
tampoco se puede olvidar que, como ocurre en casi
todas las estructuras de los materiales reales, los
tamafios de cada variable microestructural - incluido el
espaciado perlitico - estdn estadisticamente distribuidos
alrededor de su tamafio medio.

3. CORRELACIONES EMPIRICAS

Sin ideas preconcebidas sobre modelos fisicos
explicativos de la dependencia microestructural de las
propiedades mecanicas, las correlaciones empiricas
proporcionan una informacién muy valiosa sobre las
dimensiones microestructurales verdaderamente
importantes. Naturalmente, esto es cierto siempre que
el intervalo muestreado de cada variable sea
suficientemente amplio, cosa que no siempre sucede, y
que conviene verificar en los articulos originales.

Respecto a la fractura fragil de la perlita, no existen
correlaciones para la tenacidad medida mediante el
factor critico de intensidad de tensiones, Ky, o
mediante la propiedad local que se define como tension

critica de clivaje, cf*. Se dispone sélo de correlaciones
para la temperatura de transicidn ductil-fragil en
ensayos de impacto Charpy con probetas entalladas en
V, ITT. Y, aunque, indudablemente, la temperatura de
transicion contiene informacion sobre la tenacidad, no
hay que olvidar que la energia absorbida durante el
impacto que provoca la rotura fragil de una probeta
entallada (no agrietada) se ha consumido
preferentemente en la deformacion plastica previa a la
nucleaciéon de una grieta y en la parte dictil de la
subsiguiente propagacién de la misma.

La correlaciéon mdas frecuentemente citada para la
temperatura de transicion es la obtenida por Gladman
y col. [2] a partir de una muestra muy amplia de aceros
al carbono (0,30-0,90% C). La temperatura para una
energia absorbida fija de 27J (337 KJm'z) resulta ser:

ITT [°C] =, (-46 -11.5-D2) +
+£(-355+5.65512 - 13.3-p712 + 3.48:106-t) +
+48.7(%Si) + 762 N(%N) (5)

f, y fp representan las fracciones volumétricas de,
respectivamente, ferrita y perlita, D, el tamafio del
grano de la ferrita y (%N,) el tanto por ciento de
nitrégeno libre (disuelto). Todas las dimensiones

microestructurales estdn expresadas en mm.

En la ecuacion (5) se incluye el efecto de dos
elementos, Si y N, de la composicion del acero,
suponiendo que influyen por igual en la ferrita y la
perlita (ambos elementos estan en solucion sélida). La
influencia del contenido de otros elementos - menos
importante con las composiciones comunes de aceros al
carbono- puede encontrarse en las refs. [6] y [21].

Lo mas destacable de la dependencia microestructural
reflejada por la ec. (5) es el efecto del tamafio de
colonia perlitica, p, sobre la temperatura de transicion.
Puede verse que el tipo de dependencia y el coeficiente
numeérico son similares a los del tamaiio de grano de la
ferrita, que controla (aparentemente) la temperatura de
transiciéon de ésta: un afino del tamafio de colonia
perlitica tendria en la perlita casi el mismo efecto que
el afino de grano de la ferrita en los aceros bajos en
carbono. Incluso, un efecto ligeramente mas fuerte,
explicable porque el afino de grano ferritico conlleva
un endurecimiento de tipo Hall-Petch, que incide
desfavorablemente sobre la ITT, mientras que p no
influye sobre la resistencia de la perlita {2]. El efecto
de p sobre ITT, segin la ec. (5), puede ser muy
considerable: dado que 5 pm < p < 50 pum, el afino de p
ofreceria un margen de unos 60°C sobre €l control de
ITT.



Fig. 2. a) Tamano de colonia perlitica, p, frente al
espaciado perlitico medio, s. Recopilacién de datos de
distintos autores [1-3, 17, 22-24], aceros cutectoides al
carbono. b) Id. excluyendo los datos de Gladman y
col. [2].

Sin embargo, el control de la fragilidad de la perlita
por el tamano de sus colonias no ha sido confirmado
por otros estudios cstadisticos posteriores. Hyzak y
Bernstein  [3]. en ensayos Charpy con probetas
preagrictadas, encuentran,

ITT CC) =218 - 0,83 p2 - 2,98 D, ()

donde el coeficiente de p ¢s muy pequeio y ¢l control
de la fragilidad lo ¢jerce ahora el twmafo de grano
auslenitico, 1, cuyo coeficiente es unas cuatro veces
mayor. Otros estudios han confirmado la importancia
del tamaio de grano austenitico. [4].

Comparando los datos microestructurales de los aceros
de Gladman y col. [2] con los de Hyzak y Bemstein {3]
u otros autores, |16-18, 22-24], se observan algunas
particularidades (fig. 2). Sistemdticamente, el tamafio
de colonia perlitica, p, relativo al espaciado perlitico
medio, s, es mucho mayor en los aceros de Gladman y
col. (obtenidos por transformacion eutectoide durante
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o continuo 116,24]) muestran una relacion
g o aproximadamente constante, independientemente  del
=" 0 tamano del grano austenitico. salvo en el caso de
50 o o aceros microaleados transformados a partir de austenita
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g 1o 085%% - - suponer que ¢l tamafio de grano austenitico Dy, no
o T xfi ,% afecta "per se” a la fragilidad de la perlita, sino a través
x, & Agf@ z . del tamaiio de grano ferritico (o "bloque perlitico” que
: o 0 AL B agrupa colonias  que comparten una  orientacion
o ° comtn), Du*, que, como se ha mencionado, depende
b s de ¢l y en menor medida , de la temperatura de
0.0 0.1 0.2 0.3 transformacion eutectoide. De acuerdo con la relacidn
s(un) (3), aproximadamente,

ITT (C) e - 4,21 (D7 )2 %

lo que parece indicar, por comparacion con el
cocficiente de D, en la ec. (5), que las fronteras de
grano ferritico en la perlita son barreras menos
efectivas para la detencién  del clivaje que c¢n
estructuras  totalmente  ferriticas (o cual no debe
extraiar considerando que aprox. 20% de las juntas de
"bloques perliticos” son intercaras ferrita-cementita).

Tanto los parametros microestructurales como las
variaciones de composicion quimica pueden tener una
repercusion  directa o simple  sobre la  tenacidad
(afectandola a igualdad de parimetros
microestructurales y resistencia) o solo indirecta, a
través de su influencia sobre la resistencia de la perlita
a la deformacién plastica o por sus efeclos
microestructurales, que a su vez inciden en aquélla.
Obviamente, se intuye que en algunos casos los efectos
seran complejos y dificiles de descifrar a partir de
correlaciones  empiricas  basadas en  regresiones
miiltiples, donde se superponen todos los cfectos de
una misma variable. Sin embargo, la abundancia de
datos es suficiente para inferir algunas conclusiones
que parecen definitivas. En la Tabla 1 se recoge la
variacion de la I'TT por unidad de cambio del limite
eldstico de la ferrita (o perlita) al variar cada pardmetro
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microestructural o elemento quimico considerado.

In la ferrita de aceros bajos en carbono o en la
procutectoide de los ferritico-perliticos, una serie de
elementos - Si, Mo, Cu o los precipitados en los aceros
microaleados  provocan un efecto  enfragilizador
similar, que parece corresponder al puro  efecto
endurecedor de la ferrita por solucién solida o
precipitacion. Por otra parte, es evidente que Ni, Mn,
P. Ny D,. juegan un papel adicional a su efecto sobre
la resistencia de la ferrita. Asi, ¢l efecto del niguel sc
atribuye a su influencia en la plasticidad de la ferrita,
mientras que el manganeso parece afinar el tamano de
la cementita intergranular en los acero ferriticos. El
fésforo y nirdgeno afectarian  intrinsecamente  al
clivaje de la ferrita. Es esperable que el efecto de estos
elementos listados en la Tabla 1, excepto Mn (y
naturalmente, D ) sea similar sobre la resistencia y el
clivaje de los granos ferriticos de la perlita eutectoide.
Sin embargo, su efecto neto sobre el comportamiento
fragil de la perlita es muy diferente en los casos en que
se ve afectada fuertemente la transformacion
cutectoide, como se pone de manifiesto en la fig.3 y en
la Tabla 2 [21]. A los posibles efectos sobre el clivaje
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Fig. 3. Relacion entre la temperatura de transicién y el
espaciado interlaminar medio de aceros eutectoides
con diferentes contenidos de elementos de aleacin

(carbono variable). Reproducido de Nakase y Bernstein
(21].
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Fig. 4. Temperatura de transicion de aceros eutectoides
de diferente composicién dentro de una estrecha gama
de resistencia (502 < o, (MPa) < 563), espaciado
perlitico (0,16 < s (um ) < (L17) y tamaino de grano
austenitico previo (31 < Da (um) < 38 um), en funcidn
del espesor de sus liminas de cementita. Dibujado a
partir de datos scleccionados de entre los publicados
por Nakase y Bernstein [21].

de los bloques ferriticos se une ahora la denominada
"dilucion” de la perlita, es decir, el menor contenido en
cementita del eulectoide, que se traduce en un
adelgazamiento relativo de las ldminas de carburo. Su
efecto se individualiza en la ec. (5) y explica también
la discrepancia entre los efectos que las ecs. (5) y (6)
atribuyen al espaciado perlitico, s (Tabla 1).

La resistencia perlitica depende inversamente del
espaciado, s, y no de t (al menos el limile eldstico),
mientras que I'TT se ve influida negativamente por la
resistencia y por t. Como este ultimo varfa solo
restringidamente en el entorno de la relacion ¢/s=7,5,
existe un espaciado 6ptimo para cada composicion de
acero eutectoide [2, S5, 6, 21], fig. 4. Los datos
utilizados para obtener la ec. (6) corresponden a una
sola composicién y no permiten separar los efectos
independientes de s y t. Seleccionando entre los datos
publicados, el efecto directo del espesor de la
cementita puede ponerse claramente de manifiesto, fig.
3. El efecto estd ligado, sin duda, al volumen de la
limina de cementita, dado que la superficie de carburo
es - al menos nominalmente - idéntica a igualdad de
espaciado perlitico.
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Resumicndo, como conclusion parcial tras revisar las
correlaciones empiricas disponibles, se puede afirmar
que el comportamiento fragil de la perlita (clivaje) esti
fundamentalmente condicionado por:

*

@

a) ¢l tamaio del grano ferritico, D7, blogque o nddulo
perlitico, que agrupa varias colonias y que depende del
tamano de grano austenitico, 1.

b) el cspesor de las laminas de  cementity,
proporcional al espaciado perlitico, s, pero dependiente
de la composicion del acero, particularmente del Mn.

¢) el espaciado perlitico, s, en cuanto que determina
primordialmente la resistencia.

Posiblemente, st existe alguna influencia del tumaio de
colonia perlitica, p. su cfecto sobre la rotura por clivaje
es débil. Y también convicne hacer notar gque, a
igualdad de tamano de grano austenitico, los cfectos b)
y ¢) priacticamente se compensan (fig. 3).
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Fig. 5. Variacion de of con el limite eldstico de aceros
eutectoides (a diferentes temperaturas). Reproducido
de Kavishe y Baker [23].

4. TENSION CRITICA DE CLIVAJE

La rotura f(ragil por clivaje suele estar asociada
localmente con un nivel critico de tension, G[‘*‘ que, cn
los aceros con estructura ferrita-cementita dispersa, es
independiente  de  la temperatura  y  ligeramente
dependiente  del volumen tensionado. Aungue su
interpretacion mas correcta se consigue mediante un
tratamiento probabilistico que incluye nucleacién - por
deformacion plastica- y propagacion de microclivaje,
en las  estructuras  ferrita-cementita  dispersa la
propagacion de una microgrieta de talla caracteristica
sc considera la situacion critica del proceso [25-26]. En
ese caso, la tensidn critica se relaciona con el tamano
caracteristico de la microgricta, a.. y con la tenacidad
local critica para evitar su detencion bajo esa tension,
B

K

* )
nf = IBKII(I/ d. (8)

sicndo p un factor de forma (1,25 para microgrietas
circulares, (),80) para formas alargadas de anchura a.).
L.a tenacidad local puede asociarse a una energia local
de fractura G o a una energia efectiva superficial de
rotura, Yeff

Ge= 2epr= (KigH2(1-2)E )

Existen varios estudios sobre la cf* de aceros
eutectoides y su dependencia microestructural {1, 22,
23-28]. Todos usan probetas entalladas del tipo
descrito por Griffiths y Owen [29]. Los resultados son
relativamente  coincidentes  y  también  bastante
sorprendentes.  Existe  unanimidad  sobre  la
independencia de 0'(* respecto al tamaino de grano
austenitico (es decir, respecto al grano ferritico o
unidad de clivaje) y también sobre el diferente
comportamiento mostrado por perlitas de espaciado
fino o grosero. Este comportamiento  estd
principalmente ligado al valor actual del limite eldstico
a la temperatura y velocidad a la que se realiza la
medida de cf*'. por encima de cierto valor de oy SE
obtiene el comportamiento "esperado” de una of*
independiente de la temperatura o de la velocidad de
deformacién, para un mismo acero. Por debajo de ese
valor (=800 MPa si se utiliza la (écnica de medida de
Giriffiths y Owen), la tension critica de clivaje depende
de esas dos wvariables y es aproximadamente
proporcional al valor actual de o, (fig. 5). En el primer
caso, la rotura nuclea en la zona de la probeta plistica
sometida a tension mdxima y frecuentemente a partir
de inclusiones no metdlicas. La energia efectiva de
fractura (determinada a partir de las ec. (8) y (9) y del
tamafio de la inclusion) depende linealmente del
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inverso del espaciado perlitico y oscila entre 5 y 15 Da (jun)
100 |- @ 0 I
(l()) 30.6
@
En el segundo caso, la nucleacion ocurre a partir de 300
generadas por bandas de cortadura
localizada en zonas de la probeta proximas a las de s
maxima deformacién. Es decir, como sugiere la 200 |- | H
relacion c(*ocﬁy, la rotura ocurre ahora cuando se
deformacion  critica  (con  toda .
probabilidad, siempre que la tension maxima del 100 - ‘®
sea capaz de propagar por clivajc la 2“‘?52%,‘,9 Y O ECS 26)“ o
microgrieta generada por rotura dictil a cortadura). En oy 2 zm‘/ 251 [P
este sentido, es una rotura en zona de transicion dictil- 0 (; | 01r) ”’q
fragil y la tension critica de clivaje medida es solo ‘ ;“( | b
s (um

aparente: estd ligada a la deformacién necesaria para
crecer ductilmente una grieta hasta un cierto tamafo
critico en que la propagacion se transfiere al clivaje. La
energia efectiva de clivagje no muestra la andémala
dependencia de la tension critica aparentc en esa zona,
sino que probablemente crece al crecer la temperatura
[28], de acuerdo con algunas previsiones tedricas. La
liltima referencia estima la energia de clivaje aparente
entre 10 y 50 Jm~2 tanto para la propagacion a partir de
microgrietas de cortadura como a partir de
microinclusiones, aunque la  estimacion ¢S
probablemente muy poco precisa.

Conviene hacer notar, finalmente que lLevandowski y
Thompson [22, 28] observan un efecto genuino ligado
al espaciado perlitico (quizd al espesor de la
cementita): los valores de cf*son mayores para perlitas
finas a igualdad de limite eldstico.

5. FACTOR CRITICO DE INTENSIDAD DE
TENSIONES.

Existen pocos trabajos que combinen medidas de Ky
de aceros eutectoides con la  descripcion
microestructural completa [27, 30]. En la figura 6 sc
han resumido los datos disponibles. Resulta
sorprendente la  ausencia de dependencia
microestructural en ambos lotes de medidas. Para cada

temperatura, la dispersién de valores es ademds muy -

pequeia (y el lote de medidas de Kavishe y Baker es
suficientemente representativo). Otros conjuntos de
medidas de tenacidad de aceros eutectoides de
diferentc composiciéon y tratamiento, pero que 1o
publican los datos estructurales, ofrecen también una
alta uniformidad [31]. A -15°C, un gran niémero de

aceros arrojan valores entre 30 y 40 MPa \/; (tabla 3).
Las diferencias relativas entre sus limites eldsticos o
sus lensiones criticas aparentes de clivaje son mucho
mas importantes.

Fig. 6. Valores de Ky~ de aceros eutectoides situados
en un mapa de coordenadas microestructurales.
Circulos: datos medidos por Kavishe y Baker [27] a -
80 °C. Cuadrados: datos de Alexander y Bernstein [30],
medidos a temperatura ambiente. Simbolos vacios o
llenos: respectivaunente, Ky por debajo o por encima
de la media.

El panorama se vuelve mucho mas confuso si se afiade
que algunos pocos datos de tenacidad medida en
condiciones dinimicas [3] muestran una clara
dependencia respecto al tamaiio de grano austenitico
(Kpg = Da‘l/z) en la zona de rotura por clivaje.

6. DISCUSION

Conciliar ¢l conjunto de observaciones expuestas no
parece tlarea facil. Cualitativamente, el proceso de
rotura de un acero perlitico en condiciones estiticas y
temperaturas de utilizacién (en un entorno alrededor de
temperatura ambiente, es decir, con limites eldsticos
"bajos") estd precedido por deformacion plastica
localizada en bandas de cortadura, que generan
facilmente grietas bajo tensiones tractivas si ocurre
rotura de alguna ldmina de cementita. El proceso fué
descrito hace ya mucho tiempo por Miller y Smith
(32}, fig. 7, que suponia la ruptura de una limina de
cementita como desencadenante del proceso. En
realidad, la rotura de la cementita puede ocurrir tras la
localizacién de cortadura, a la que la perlita es muy
propensa [33], fig. 8.

La cementita laminar, potencialmente ddctil, sufre
clivaje por interseccién de bandas de deslizamiento
[34], tanto més probable cuanto mayor es el espesor de
las ldminas (a igualdad de deformacién), lo cudl
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Fig. 7. Mecanismo de rotura de la perlita sugerido por
Miller y Smith [32]. La rotura de una limina de
cementita desencadena una cortadura localizada que

degenera en una grieta por sucesivas estricciones de las
laminas de ferrita tras rotura de las laminas de
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0,\
C

cementita adyacentes.

Fig. 8. Dos ejemplos de cortadura localizada en un
acero eutectoide transformado a 700°C y deformado
por laminacién (e = 0,23), es decir, por alargamiento
plano bajo tensiones compresivas (que no favorecen la
rotura). Réplicas de carbono tras ataque con nital,
sombreadas con Au-Pd; b) y d) son, respectivamente,
detalles de a) y ¢).

justifica la mayor fragilidad de la perlita gruesa o el
efecto, ya seiialado, del espesor de las ldminas de
csmentita sobre la temperatura de transicion y sobre o
f» (fig. 9). Cuando ocurra rotura de varias ldminas
contiguas de una banda, fig. 10, teniendo en cuenta la
situacion prevalente de deformacién plana, el colapso
plastico de los ligamentos de ferrita asociados a las
roturas de ldminas de cementita ocurrird para un
desplazamiento tangencial de valor aproximadamente
igual al espaciado aparente local en la direccion de
cizalladura, s*> s. La rotura podria progresar
dictilmente a cortadura con un consumo energético por
unidad superficial de avance estable
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En el segundo caso, la nucleacion ocurre a partir de 300
generadas por bandas de cortadura
localizada en zonas de la probeta proximas a las dc i N
maxima deformacién. Es decir, como sugiere la 20001 E
relacion cf*occsy, la rotura ocurre ahora cuando se
deformacion  critica  (con  toda .
probabilidad, siempre que la tension mdixima del 100 - ‘@
sea capaz de propagar por clivaje la 3”'62%1_9 o 267 O 2@:‘ 26“ o &
microgrieta generada por rotura dictil a cortadura). En ; 27_c&32m 251 LP
este sentido, es una rotura en zona de transicion dictil- 0 0.1 ()IP ()Jrz
fragil y la tensién critica de clivaje medida es solo ‘ q"()“ ) h
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aparente: cstd ligada a la deformacion necesaria para
crecer diuctilmente una grieta hasta un cierto tamano
critico en que la propagacion se transfiere al clivaje. La
energia efectiva de clivaje no muestra la anémala
dependencia de la tension critica aparente en esa zona,
sino que probablemente crece al crecer la temperatura
[28], de acuerdo con algunas previsiones tedricas. La
tiltima referencia estima la energia de clivaje aparente
entre 10y 50 Im~2 tanto para la propagacion a partir de
microgrietas de cortadura como a partir  de
microinclusiones,  aunque la  estimacién  es
probablemente muy poco precisa.

Conviene hacer notar, finalmente que Levandowski y
Thompson [22, 28] observan un efecto genuino ligado
al espaciado vperlitico (quizd al espesor de la
cementita): los valores de cf*son mayores para perlitas
finas a igualdad de limite elastico.

5. FACTOR CRITICO DE INTENSIDAD DE
TENSIONES.

Existen pocos trabajos que combinen medidas de Ky
de aceros eutectoides con la  descripcion
microestructural completa {27, 30]. En la figura 6 se
han resumido los datos disponibles. Resulta
sorprendente la  ausencia  de dependencia
microestructural en ambos lotes de medidas. Para cada
temperatura, la dispersion de valores es ademas muy
pequeia (y el lote de medidas de Kavishe y Baker es
suficientemente representativo). Otros conjuntos de
medidas de tenacidad de aceros eutecloides de
diferentc composicion y tratamiento, pero que no
publican los datos estructurales, ofrecen también una
alta uniformidad [31]. A -15°C, un gran nimero de

aceros arrojan valores entre 30 y 40 MPa \/r; (tabla 3).
Las diferencias relativas entre sus limites elasticos ¢
sus tensiones criticas aparentes de clivaje son mucho
mas importantes.

Fig. 6. Valores de Ky de aceros eutectoides situados
en un mapa de coordenadas microestructurales.
Circulos: datos medidos por Kavishe y Baker [27] a -
80 «C. Cuadrados: datos de Alexander y Bernstein [30],
medidos a temperatura ambiente. Simbolos vacios o
llenos: respectivamente, Kjc- por debajo o por encima
de Ia media.

El panorama s¢ vuelve mucho mas confuso si se afiade
que algunos pocos datos de tenacidad medida en
condiciones dindmicas [3] muestran una clara
dependencia respecto al tamaiio de grano austenitico
(Kpq = Da"/z) en la zona de rotura por clivaje.

6. DISCUSION

Conciliar el coujunto de observaciones expuestas no
parece tarea ficil. Cualitativamente, el proceso de
rotura de un acero perlitico en condiciones estdticas y
temperaturas de utilizacion (en un entorno alrededor de
lemperatura ambiente, es decir, con limites elasticos
"bajos") estd precedido por deformacion pldstica
localizada en bandas de cortadura, que generan
ficilmente grictas bajo tensiones tractivas si ocurre
rolura de alguna ldmina de cementita. El proceso fué
descrito hace ya mucho tiempo por Miller y Smith
(32], fig. 7, que suponia la ruptura de una limina de
cementita como desencadenante del proceso. En
realidad, la rotura de la cementita puede ocurrir trds la
localizacion de cortadura, a la que la perlita es muy
propensa [33], fig. 8.

La cementita laminar, potencialmente ductil, sufre
clivaje por interseccién de bandas de deslizamiento
(34], tanto mas probable cuanto mayor es el espesor de
las laminas (a igualdad de deformacién), lo cudl
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Fig. 7. Mecanismo de rotura de la perlita sugerido por
Miller y Smith {32]. La rowra de una lamina de
cementita desencadena una cortadura localizada que
degenera en una grieta por sucesivas estricciones de las
laminas de ferrita tras rotura de las laminas de
cementita adyacentes.

Fig. 8. Dos ejemplos de cortadura localizada en un
acero eutectoide transformado a 700°C y deformado
por laminacién (e = 0,23), es decir, por alargamiento
plano bajo tensiones compresivas (que no favorecen la
rotura). Réplicas de carbono tras ataque con nital,
sombreadas con Au-Pd; b) y d) son, respectivamente,
detalles de a) y ¢).

justifica la mayor fragilidad de la perlita gruesa o el
efecto, ya sefnalado, del espesor de las ldminas de
csmemita sobre la temperatura de transicion y sobre o
¢t (fig. 9). Cuando ocurra rotura de varias liminas
contiguas de una banda, fig. 10, teniendo en cuenta la
situacion prevalente de deformacion plana, el colapso
plastico de los ligamentos de ferrita asociados a las
roluras de laminas de cementita ocurrird para un
desplazamiento tangencial de vator aproximadamente
igual al espaciado aparente local en la direccién de
cizalladura, s*> s. La rotura podria progresar
ddctilmente a cortadura con un consumo energético por
unidad superficial de avance estable
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Fig. 9. Placa de cementita extraida del acero anterior
tras deformacién por alargamiento axisimétrico
(trefilado), & = 0,43. Nucleacién de clivaje por
interseccién de dos bandas de deslizamiento. El piano
de la placa es el (001). . Las trazas verticales son
compatibles con deslizamiento sobre (010); y (01D) y
las inclinadas con el (110)... Reproducido de [34].

Fig. 10. 1d. fig. 9, inicio de rotura en una banda de
cortadura tras el fallo de varias ldminas de cementita.
Microscopia electrénica de transmision, campo oscuro.

(Ge)g =Tc (5)s” (11

donde 7. (s) representa la tensién de flujo plastico a
cortadura. El limite elastico o la tension de fluencia de
la perlita admiten una proporcionalidad inversa con s o

Vs, siendo la primera de estas relaciones la mas
fundamentada fisicamente [1, 35]. Para 0,1um <s<0,3
pum, una aproximacién por defecto es:

Ge)g = Oy ()s/2 =
= (200MPa + 76 s [MPa/um] ) s/2 =
=[200Mpa + 76 s {MPa/pmi} s/2 =60 Jm~2

(12)

Este valor es equivalente a Ky = 3,5 MPa +m para
una propagacion en modo L.

La deformacién critica de alargamiento para nuclear
una microgrieta es muy pequeiia. Basta una banda de
cortadura que se propague unas pocas distancias
interlaminares, N=10, en una colonia de tamafio p.
Teniendo en cuenta la rel. (4):

e = (s*2 12p) 10s/p = 0,005 (13)

La deformacién necesaria para hacer crecer las
microgrietas de cortadura hasta su talla maxima es
también pequefia. Para que la grieta alcance las
fronteras de la colonia, que limitan la propagacidn de
las bandas (Ia localizacién a cortadura estd ligada a la
orientacion laminar), basta con:

*
(amax = P)= 5 N2/12p=0,02 (14)

La deformacidén € = 0,02 se alcanza para una tension
maixima en la zona plistica de probetas entalladas 2,2
Oy [29], fig. 11. Esa deformacién maxima ocurre en la
raiz de la entalla, donde la tensién tractiva local es del
orden de 1,2 o,. A partir de ese momento, €n un
ensayo de flexion, la rotura puede ocurrir cuando se
alcance la condicién critica de propagacién de las
microgrietas existentes, venciendo el factor critico
local de intensidad de tensiones para propagar el
clivaje en el cristal perlitico (la frontera de la colonia
no cambia la orientacion de la ferrita), KIC*-
Experimentalmente (fig. 5), la rotura ocurre
tensionando las probetas muy poco por encima de la
situacién de creacion de grietas de tamafio p en la raiz
de la entalla. Alli, la tensiébn > 1,2 Oy dispone de
ndcleos de tamafo p = 40s mientras que la tensién
maxima, > 2,20y , dispone sélo de nicleos de tamafio
minimo, = 10s.

La rotura cerca de la entalla estd, por tanto, favorecida
y ocurre para una tension maxima en la probeta, que se
tomara como tension critica de clivaje:

*

(5 f)ap = Z(Gf)[()c == 25KIC/'V‘4O = 2,40y(T,€,S)
(15)
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Fig. 11. a) Tensiones tractivas maximas a partir de la
superficie de la entalla en probetas entalladas de
flexion [29]. by Id., deformaciones tractivas maximas.

de acuerdo con lo observado, tendiendo en cuenta que,
. Ry B

aproximadamente. Oy o s 2. Con el valor de « /«,/;

de Ia Tabla 1, (8, 58MPa~/nun), se deduce un valor

K

razonable y en consonancia con estimaciones basadas
en resultados experimentales (por ¢jemplo aquéllos
casos en que la rotura nuclea desde inclusiones frigiles
interiores @ la colonia perlitica, que permiten calcular
con relativa precision yapp [,

Je I.GMPM/E, cquivalente a yopp = 6 Jm 2, muy

La propagacion fuera de la zona proxima a la entalla ¢s
tambicn muy probable. En ¢l punto de tension maxima
de la zona plastica, fig. 11, a tension es suficiente para
propagar fos nicleos de minimo tamaio, N= 10 s,

*
240, - K, 1105 (16)

que coincide con la ec. (15).

Por dltimo, lo que la fig. S parece indicar es que, para
valores muy altos de Ty, 8¢ alcanza la posibilidad de
originar clivaje en la zona de maxima tension desde
otra  familia de  nucleos de  tamafo  constante
(independiente de s) y que requieren muy  poca
deformacion plistica previa Ll candidato obvio son las
inclusiones no  metdlicas, cuya presencia en  los
origenes del clivaje sc cita frecuentemente. Con el
mismo ch* estimado, inclusiones de 3 a 5 mm de
seceion justifican los valores observados de (6¢ )pax
= 2200 MPa. Ll papel de las inclusiones cn estos casos
no estd claro. Quizad su rotura fragil desencadena cl
clivaje de la colonia adyacente, o bien podrian actuar
meramente de concentradores locales de deformacion,
como s¢ ha sugerido en otro contexto [36].

Finalmente, las consideraciones anteriores deben ser
compatibles con la débil dependencia microestructural
mostrada por ¢l factor critico de intensidad de
tensiones, Kje. El valor de ¢ste se justifica, en una
primera aproximacion, mediante ¢l modelo RKR de
rotura por clivaje [37, 38], del que se deriva:

Ko = B (n) cst'*ﬁxr (Gt‘*/ Gy)(l-n)/Zn (7

donde n ¢s el indice de endurecimiento de Hollomon

(n =0.2), x, una distancia critica relacionada con la
microestructura y fun factor de proporcionalidad (3
=166 para n=0.2). La independencia microestructural
debe estar ligada 4 una compensacion  entre  las
variables que intervicnen en la cc. (17). En la zona de
nucleacion de clivaje a partir de microgrietas de
cortadura, cl-*» oy Y la independencia estd asegurada si:

Ve (18)

ny = XC

‘*l/l e,
Dado que oy, = s y s - p. la condicion de
independencia se reduce a:
Xe =S~ P (19)
Para justificar los valores experimentales de Ky, la
distancia x. deberia relacionarse con p, a ravés quizi
de la probabilidad de agrictamiento por cizalladura,
ligado - para un mismo cespesor de  laminas de
cementita- a la orientacion espacial de las laminas de
cementita que define el concepto de colonia.

:n las condiciones limites descritas para cff* (espesores
perliticos muy finos, temperaturas muy bajas o
condiciones dindmicas), si los argumentos anteriores
fueran vdlidos, se¢ daria una transicion en que la
dependencia  de Ky con la temperatura creceria a
igualdad de  estructura  (por debajo  de cierta
temperatura critica, Ky = 1/0),3) o se detectarfa una
mayor dependencia microestructural a igualdad de



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA

Vol. 10 (1993) 51

Fig. 9. Placa de cementita extraida del acero anterior
tras deformacién por alargamiento axisimétrico
(trefilado), & = 0,43. Nucleacién de clivaje por
interseccion de dos bandas de deslizamiento. El piano
de la placa es el (001), . Las trazas verticales son
compatibles con deslizamiento sobre (010); y (011) ¥
las inclinadas con el (110)... Reproducido de [34].

Fig. 16. 1d. fig. 9, inicio de rotura en una banda de
cortadura tras el fallo de varias ldminas de cementita.
Microscopia electrénica de transmision, campo oscuro.

(Gog =1 (s)s” (1

donde 1. (s) representa la tension de flujo plastico a
cortadura. El limite eldstico o la tensién de fluencia de
la perlita admiten una proporcionalidad inversa con s o

Js , siendo la primera de estas relaciones la mas
fundamentada fisicamente [1, 35]. Para 0,1um <s<0,3
pm, una aproximacién por defecto es;

(Gplg = Oy (sys/2 =
=(200MPa + 76 5" [MPa/um] ) s/2 =
=[200Mpa + 76 5™ [MPa/um]] s/2 =60 Jm=2
(12)

Este valor es equivalente a Kjc = 3,5 MPa vm para
una propagacion en modo 1.

La deformacién critica de alargamiento para nuclear
una microgrieta es muy pequefia. Basta una banda de
cortadura que se propague unas pocas distancias
interlaminares, N=10, en una colonia de tamafio p.
Teniendo en cuenta la rel. (4):

ec = (s"~/2 /2p) 10s/p = 0,005 (13)

[.a deformacién necesaria para hacer crecer las
microgrietas de cortadura hasta su talla méaxima es
también pequefia. Para que la gricta alcance las
fronteras de la colonia, que limitan la propagacién de
las bandas (la localizacion a cortadura esta ligada a la
orientacion laminar), basta con:

e(dgax = D)= S N212p = 0,02 (14)

La deformacién € = 0,02 se alcanza para una tensién
méixima en la zona plastica de probetas entalladas 2,2
oy [29], fig. 11. Esa deformacion médxima ocurre en la
raiz de la entalla, donde la tensién tractiva local es del
orden de 1,2 Oy A partir de ese momento, en un
ensayo de flexion, la rotura puede ocurrir cuando se
alcance la condicién critica de propagacion de las
microgrietas existentes, venciendo el factor critico
local de intensidad de tensiones para propagar el
clivaje en el cristal perlitico (la frontera de la colonia
no cambia la orientacion de la ferrita), K]C*.
Experimentalmente  (fig. 5), la rotura ocurre
tensionando las probetas muy poco por encima de la
situacion de creacion de grietas de tamaifio p en la rajz
de la entalla. Alli, la tensién > 1,2 Oy dispone de
niicleos de tamafio p = 40s mientras que la tensién
maxima, > 2,20y , dispone s6lo de ndcleos de tamafio
minimo, = 10s.

La rotura cerca de la entalla esti, por tanto, favorecida
y ocurre para una tension mixima en la probeta, que se
tomara como tension critica de clivaje:

* *

(Gf)ap = 2(Gf)10() = 2BKIC/'\/4O = 2,4Gy(T,E,S)
(15)
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Fig. 11. a) Tensiones tractivas mdximas a partir de la
superficie de la entalla en probetas entalladas de
flexion [29]. b) Id., deformaciones tractivas maximas.

de acuerdo con lo observado, tendiendo en cuenta que,
. b

aproximadamente, Gy o< s 72 Con ¢l valor de o v /«ﬂ

de fa Tabla 1, (8, 58MPa~/mm). s¢ deduce un valor

* 2
K/(’, l,(wMPu\[r;, cquivalente a yopp = 6 Jm™4, muy
razonable y en consonancia con estimaciones basadas
en resultados experimentales (por ¢jemplo aguéllos
casos en que la rotura nuclea desde inclusiones frigiles
interiores a la colonia perlitica, que permiten calcular
con relativa precision ypqp [1]).

La propagacion fuera de la zona proxima a la entalla es
tambicn muy probable. En ¢l punto de tension maxima
de la zona plastica, fig. T, a tensidon s suficiente para
propagar los nicleos de minimo tawmaiio, N= 10 s,

*
240y - 5K, 13105 (16)

quce coincide con la ec. (15).

Por dltimo, lo que ka fig. S parcce indicar ¢s que, para
valores muy altos de Oy, s¢ alcanza la posibilidad de
originar clivaje en la zona de mdaxima tension desde
otra familia  de¢  nidcleos  de  tamafio  constante
(independiente de s) y que requieren muy  poca
deformacion plastica previa. El candidato obvio son las
inclusiones no  metdlicas, cuya presencia en los
orfgenes del clivaje sc cita frecuentemente. Con el
mismo ch* estimado, nclusiones de 3 a 5 mm de
seccion justifican los valores obscrvados de (“t‘*)mux
= 2200 MPa. El papel de las inclusiones en estos casos
no estd claro. Quizd su rotura fragil desencadena el
clivaje de la colonia adyacente, o bien podrian actuar
meramente de concentradores locales de deformacion,
como se ha sugerido en otro contexto [36].

Finalmente, las consideraciones anteriores deben ser
compatibles con la débil dependencia microestructural
mostrada  por ¢l factor critico de intensidad  de
tensiones, Kyje. Bl valor de éste se justifica, en una
primera aproximacion, mediante ¢l modelo RKR de
rotura por clivaje |37, 38|, del que se deriva:

Kl(‘ = lj (n) 61*\/:\“( (ct*/ ”y)(]-n)/2n (a7

donde n es el indice de endurecimiento de Hollomon

(n =0.2), x; una distancia critica relacionada con la
microestructura  y 3 un factor de proporcionalidad (3
=1,60 para n=0.2). La independencia microestructural
debe estar ligada a una compensacion entre  las
variables que intervienen en la cc. (17). En la zona de
nucleacion de clivaje a partir de microgrietas de
cortadura, rf"*~ oy Y la independencia estid asegurada si:

oy = xo 2 (18)

] 1 L
Dado que oy = s V2 y s « p, la condicion de
independencia se reduce a:

K8 D (19)

Para. justificar los valores experimentales de Ky, la
distancia x deberia relacionarse con p, a ravés quiza
de la probabilidad de agrictamiento por cizalladura,
ligado - para un mismo espesor de  liminas de
cementita- a la orientacion espacial de las ldminas de
cementita que define el concepto de colonia.

En las condiciones limites descritas para 0(* (espesores
perliticos muy finos, temperaturas muy bajas o
condiciones dindmicas). si los argumentos anteriores
fueran validos, se darfa una transicién en que la
dependencia  de Ky con Ja temperatura creceria a
igualdad de  estructura  (por  debajo de cierta
temperatura critica, Kyer « 1/sy3) o se detectaria una
mayor dependencia microestructural a igualdad de
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temperatura. Algo de eso parecen indicar los ensayos
dinamicos.

7. A MODO DE CONCLUSION

La rotura fragil de la perlita sorprende con un
comportamicnto andmalo cuando se aborda con los
esquemas que hacen posible la comprension de la
rotura fragil de estructuras de ferrita poligonal y
cementita  dispersa  (incluyendo  bainitas). En  este
articulo se ha procurado comprender lo peculiar de la
rotura de esta estructura laminar. Aunque queda bicn
patente que estamos todavia lejos de haber logrado el
objetivo, podemos concluir que las bandas de cortadura
localizada juegan en la rotura fragil de la perlita un
papel esencial, totalmente singular respecto a lo
observado en otras estructuras ferriticas u  otros
policnistales metalicos fragiles.
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TABLA 1

Influencia de la composicion y microestructura de a ferrita o perlita sobre el limite clistico y ta temperatura de
transicion dactil-fragil.

‘wv/‘;‘x (\5 117/ 5;\‘) . X
Ferrita X e | (/M Pa] Refs.
(6 v /&x)
% Ni 33 MPa ¥ -0.9 [2.5-7]
% Mn 37 MPa % -0.3
% St 83 MPa 7 0.5
% Cr =30 MPPa % no se reporta
% Mo 1 MPa % 0.5
% Cu IR MPa 0.4
%P 680 MPu % 3.5
% N 5000 MPa % 2.0
14 14 — .
Dy 2 mm™72] 15.1 MPav/mm 0.7
Precip.(en o) 0.4 (7]
p— P
3,86 Ml’u\[mm 145 2.5 - 71
Yerdifs -2 -Va y _ 5
Perlita $772 fmm~ 7% %58 Ml’zxm : (,0055 [1,3]

(*) Valor mas fiable que ¢l precedente
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TABLA 2

Efecto de la composicion (SLMn,Ni,Cr) sobre la temperatura de tansicién dictil-{rigil de aceros eutectoides
(carbono variable) con espaciado perlitico optimo (s=0,2mm) ¢ idéntico tamafio de grano austenitico (Dy=33mm)
Valores aproximados evaluados a partir de los datos de Nakase y Bernstein [21].

AITT [-C/%)
Si(0.3 1,0 %) 41
Mn (0,7 - 1.0 %) -145
Ni (0.01 - 2,0%) 26
Cr 0,01 - 0.5%) 79

TABLA 3

Valores promedio de K¢ de aceros cutectoides a tres temperaturas (media de valores medios de Ky~ de varios aceros

de diferente composicion o tratamiento). En MPav/ m

K Desv. tipica n® datos Ref

RT 51,7 6,4 4 3.()
-15°C 36.1 3.9 14 31
-80°C 294 2,7 14 27
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COMPORTAMIENTO A FATIGA Y FRACTURA DE ACEROS MICROALEADOS DE FORJA CON
ESTRUCTURAS FERRITO-PERLITICAS

M. A. Linaza, J.L. Romero, J.M. Rodriguez Ibabe y J.J. Urcola

ESII de San Sebastidn y CEIT
P° de Manuel Lardizabal 13 - 15 20009 San Sebastian (Pais Vasco)

Resumen. Se presentan los resultados de fatiga y tenacidad obtenidos con dos aceros microaleados de forja (al Tiy Ti-
V) con contenido medio en carbono, tras la deformacion en caliente seguida de un enfriamiento controlado en la
region de velocidades conduccentes a cstructuras ferrito-perliticas. Con las microcstructuras obtenidas a partir de
laminacién convencional o forja a clevadas temperaturas los mecanismos de fractura son del tipo mixto dictil-fragil,
micntras que los mecanismos son predominantemente dactiles cuando los materiales han sido forjados a bajas
temperaturas. Esta mejor respuesta cn la tenacidad no se ve reflejada en el comportamiento a fatiga. El predominio de
los diferentes mecanismos de fractura se ha analizado en términos de las diferencias microcstructurales existentes para
los distintos tratamientos termomecanicos.

Abstract. Fracture toughness and fatigue results of two microalloyed forging steels (Ti and Ti-V) with a medium
carbon content are reported. Both steels presented a ferrite-pearlite structure obtained in one case by cooling after
industrial rolling and in other case by controlled cooling after laboratory hot forging. Microstructures obtained by
industrial rolling and laboratory forging at high temperatures present a mixture of ductile-brittle mechanisms. On the
contrary, fracture on specimens forged in the laboratory at low temperatures were totally ductile. The different fracture
behaviour corresponding to the different treatments can be explained in terms of the different microstructitres. Fatigue
behaviour was very similar for all treatments.

1. INTRODUCCION

Los aceros microalcados de forja con contenidos
medios cn carbono para ser utilizados directamente tras
la forja o la laminacion en calicnte se desarrollaron en
Alemania durante los afios sctenta. Inicialmente
consistieron en aceros con 0.4% de carbono
microalcados con una pequefia cantidad de vanadio
(0.1-0.2%V). Los motivos de este desarrollo estaban
asociados a que estos aceros comparados con los
convencionales templados y revenidos presentaban las
siguientes ventajas: 1) ahorro de un tratamiento térmico
costoso ya que sc utilizaban directamente en estado de
forja, 1i) como consccuencia de que el enfriamiento cra
lento, no sc producian deformaciones que precisaran de
un enderezado posterior y iii) s¢ les asignaba una mejor
maquinabilidad y resistencia a la fatiga [1].

Con aceros microaleados de contenido medio en
carbono del tipo VANARD [2] se han conseguido
resistencias mecdnicas equivalentes a las de los aceros
templados y revenidos; sin embargo, las tenacidades
obtenidas son muy inferiores a las que se consiguen con
el tratamiento convencional. La mejora de esta
propiedad constituye un objetivo primordial si se desca
utilizar este tipo de aceros en la fabricacion de
componentes que trabajen en condiciones criticas [2].
Uno de¢ los parametros mas prometedores para lograr
mejorar la tenacidad es el afino del tamafio de grano de
austenita.

La microalcacién con titanio aparcce como uno de los
procedimientos mas cfcctivos para el afino del tamario
de grano de austenila inicial y para evitar el posterior
crecimicnto de grano de la austenita tras la
deformacion y recristalizacion  a  las  elevadas
temperaturas de forja. Leduc y Sellars [3] han
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observado que en aceros bajos en carbono las particulas
finas de TiN obtcnidas durante la colada continua
resultan muy efectivas para mantencr un tamafo de
grano de ausicnita fino. A estas elevadas temperaturas
el AIN o bien se ha disuclto o sc presenta en forma muy
grosera y por tanto poco efectiva para evitar el
crecimiento de grano.

Ahora bien, la baja solubilidad del nitruro de titanio
hace que ¢ste precipite en el acero liquido (tipo 1) para
altos contenidos de Ti, en los espacios interdendriticos
(tipo 11} para contenidos intermedios y cn estado sdlido
(tipo 111} para bajos contenidos de Ti. En la Fig. 1 [4]
se mucstra la proporcidn de cada clasc de formacion en
funcién del contenido en Ti en un acero bajo en
carbono para una concentracién cn N del 0.008%. Sc
debe destacar que la fraccion precipitada cn el liquido
(clase 1) pucde presentar tamafios superiores a las 3-4
um, los dc clase II entrc 1.5 v 3 pm y f{inalmente la
formada cn estado solido, sobrc todo los formados en la
austenita, son muy f{inos y obscrvables sélo mediante
microscopia electronica de transmision. Esta ultima
fraccion ¢s la que cvita el crecimicento del tamano de
grano dc la auslenita. Las otras fracciones, en algunas
condiciones, pucden modificar notablemente tanto la
formacion de la ferrita por enfriamicnto de la austenita
como los modos de {ractura de los accros.

4
8
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2. TECNICAS EXPERIMENTALES

2.1. Obtencion del material

La composiciébn quimica de los tres aceros
microalcados  suministrados por AFORA S.A.
(Azkoitia) se indica c¢n la Tabla 1.

Tabla 1. Composicién quimica de los tres aceros
microalcados utilizados

Acero}] C | Mn | Si P S V1A | Ti N
(ppm)

Ti-V{ 3711451561 .010|.043 1 .11 1.0241.015] 162

Ti | 3511.561.331.0041.007| - {.027].028] 89

Ti-a | 23101721231 011 1 .009] - 1.023].044] 75

;:x Free-N2 N}w
S i -
|
oI NringssLs )
* Nritv (L) |
o » «‘p ‘

750
TR A

Fig. 1. Influencia del contenido de Ti en la distribucion
del tamafio de precipitados de TiN para N=0.008% [4].

Por otra parte, Knott y col [5] han indicado
recientemente  que  las  particulas  ceramicas,
fundamentalmente Oxidos, carburos y nitruros, cuando
estan presentes en los aceros con tamanos también del
orden de la micra originan grictas afiladas al
fracturarse bajo tensidn, pueden ser los causantes del
inicio de fracturas por clivaje.

El material s¢ suministré cn forma de barra cuadrada
de 50x50 mm de seccion. El proceso de obtencion fue
el siguicnte: una palanquilla de 130 mm de lado se
laminé a una barra cuadrada de 50x50 mm en forma
convencional a travées de 5 pasadas de desbaste
comcnzando a 1180°C y terminando a 1120°C.
Finalmente sc somectid a 4 pasadas en un tren
semicontinuo, terminando la laminacion a 1010°C,
pasando a continuacién al enfriador. De las barras
cuadradas sc mccanizaron probetas de 50x60x10 mm
de espesor quc se utilizaron para los cnsayos de
compresion plana que se llcvaron a cabo en laboratorio.

Las probetas de compresion plana se deformaron tras
un precalentamiento a 1100°C a las temperaturas de
1000 y 850°C a una velocidad de deformacién
constante de 1s!. La deformacion impartida fue de ~ €
=0.22 a 1000°C y £=0.38 a 850°C. Tras la deformacién
las probetas sc enfriaron al aire a una vclocidad de
cnfriamiento de ~1.5°C/s.

2.2. Propicdades mecdnicas

Para la determinacién de la tenacidad a través del
paramctro  Ji, tanto de los materiales laminados
convencionalmente como en los obtenidos tras
deformacion (probetas de compresion plana), se eligio
la geomctria de probeta correspondiente a la de flexion
en 3 puntos scgin norma ASTM E813-88. El espesor
de tas mismas se f1j6 en funcion de las disponibilidades
de material en 6 mm y la dimension W en 11 mm. Los
ensayos s¢ rcalizaron siguiendo ¢l procedimiento
descrito en dicha norma. Para la ¢jecuciéon de los
ensayos de fatiga sc procedi6 al mecanizado de probetas
CT (B=6mm, W=36mm), las cuales fueron ensayadas
scgun la norma ASTM E647. Es de sefalar que la
extraccion de todas las probetas a partir de las
palanquillas se realiz6 de modo que ¢l plano de fractura
fucra el mismo en todas ellas.
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3. RESULTADOS
3.1 Microestructura

Desde ¢l punto de vista miucroestructural, la prescucia
dc Ti en la composicidn quimica de los dos aceros da
lugar a la precipitacion de particulas de TiN. En la Fig.
2 sc  muestra la  distribucion  de  tamarfios
correspondientes al acero al Ti (alto) v al Ti-V. En cl
caso del accro Ti-V, predominan las particulas de
tamano compredido entre ' v 3 . Para ¢l caso del
accro al Ti {alto) ¢l numero de particulas comprendido
cntre 4 v 6 um resulta también importante.

O34 -

Ditnen=1on maxima
40 )
10 Fi\

FRECUENCIA (72)

o0

. .
Drinen=ion iyt

A0 - Pyoalto

30

200

FRECUENCIA (7

U

Fig. 2. Histogramas mostrando la distribucton de la
dimension maxima de las particulas de TiN para ¢l
caso del acero al Ti-V y ¢l acero al Ti (alto)

Las microcstructuras tanto dc las condiciones de
suministro como de los tratamicntos {crmomecanicos

aplicados ¢s del upo ferritico-perlitico, si bien entre los
distintos casos existen diferencias apreciables. En la
Fig. 3. sc muestran tres micrografias correspondientes a
las tres condiciones en las que sc ha estudiado el acero
al Ti-V. Como pucde apreciarse, a 1000°C 1a estructura
perlitica cs mas groscra quc a 850°C. En este ultimo
caso, cl grano de austenita ¢s mas fino y existen granos
de ferrita en el intcrior de la antigua austenita
nuclcados probablemente cn la austenita deformada.

Fig. 3. Microcstructuras correspondicntes al acero al
Ti-v
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En la Fig. 4 sc mucstran c¢jemplos de las estructuras
correspondientes al acero al Ti. Los valores obtenidos
por metalografia cuantitativa del tamafo de grano de
ferrita, fracciones volumétricas de ferrita y de
particulas de TiN se resumen cn la Tabla 2.

Fig. 4. Estructuras correspondientes al acero al Ti.

Tabla 2. Parametros microestructurales de las
diferentes estructuras analizadas.

Acero estruct. f, D, frin
O | quy | O
i sumin 38 5.5
Ti-V 850 39 4.7 0.14
1000 17 43 +0.02
sumin. 26 5.3
Ti 850 24 3.6 -
Ti-a sumin. - - 0.3440.08

3.2 Propicdades mecanicas

Los resultados obtenidos con los ensayos de traccion y
la dureza para las diferentes composiciones y
microcstructuras se indican en la Tabla 3. Ademas,
para el caso de las palanquillas se sefiala la temperatura
de transicion ITT (50% aspecto fibroso) determinada a
partir de ensayos Charpy.

Tabla 3. Propiedades mecdnicas de los aceros en
funcién de las diferentes estructuras.

Goae, | RT. |Alarg] HVI [ ITT

Accrol| estruct | (MPa) | (MPa)| (%) O]
sumin. | 590 875 31 |280+16| 65
Ti-V | 850 - - - |287+13
1000 647 910 26 }302+10
sumin. | 440 740 32 |226+12( 34
Ti 850 - - - 1267%12

Los resultados de tenacidad determinados con las
probet