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EDITORIAL 

Este volumen de ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA contiene las comunicaciones 
presentadas con ocasión del Segundo Encuentro Hispano-Luso y Décimo del Grupo 
Español sobre Mecánica de la Fractura, junto a las conferencias invitadas de conocidos 
investigadores extranjeros y nacionales que han participado en él. 
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DE MECANICA DE LA FRACTURA han publicado más de medio millar de artículos sobre 
fractura de toda clase de materiales. Hemos recorrido muchas regiones de la geografía 
española 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. óportunidad de exponer en público a los investigadores 
jóvenes y la ocasión de presentar trabajos de síntesis a los investigadores maduros, 
han permitido cambiar impresiones, conocernos y, en suma, hacer amigos. 

Los editores desean hacer constar su agradecimiento al Prof. Carlos Maura Branco por 
la coordinación de las contribuciones portuguesas, muy especialmente a los 
Departamentos de Física de la Universidad de Extremadura y de Sevilla por la 
organización del Encuentro y a todos los autores, sin cuyo esfuerzo y cooperación no 
hubiera sido posible la publicación de este volumen. 

Mérida, Marzo de 1993. 
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FRACTURE ASSESSMENT METHODS FOR STEEL AND CONCRETE 
STRUCTURES: CONTRASTS AND SIMILARITIES 

E. Smith 

Materials Science Centre 
UMIS - Manchester University 

Grosvenor Street, Manchester, Ml 7HS, UNITED KINGDOM 

Abstract. A comparison is made of the approaches that are being used to assess the integrity of 
stccl 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 importanl objective 
is to project the view that decided advantages are lo be gained by workers in the concrete field 
keeping a close watch on developments in the stccls field, and vice-versa, so as lo capilalize upon 
thinking in the other field. 

l. INTRODUCTION 

Steel and concrete structures play a central role in 
energy production and transportation systems, and it is 
recognizcd that a structural failure can have disastrous 
consequences: human, financia! 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 each day on our 
televisions we are witnessing the disastrous effcct of the 
oil spillage on the wildlife and the local fishing and 
agricultura! industries. Against this background, a 
crucially important technical challenge is the necessity 
to prcdict the bchaviour of a very Iarge cracked structure 
on the basis of experimental data obtained from tests 
conducted in the Iaboratory. The methodology that 
provides the linkage between structure and specimen 
behaviours is referrcd lo 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 lo record that this 
year we are celebrating the centenary of his birth. 

The objective of this paper is lo 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 Inspcctorate 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 interestcd in the behaviour 
of engineering materials in a more general sense, 
especially the behaviour of concrete structures. 

2. THE MECHANISTIC BEHA VIOUR OF 
CRACKED STEEL AND CONCRETE 
STRUCTURES 

When a crackcd steel structure is loaded under Mode 1 
plane strain conditions such that the relative 
displacement of the crack faces is perpendicular lo the 
crack, the stresses in the vicinity of the crack tip are 
relaxed by plastic deformation, with plastic zones are 
inclined lo the crack plane. This process continues until 
the deformation leve! 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 ' :~ essentially lenticular in shape. 
As with steel, th. process continues until the 
deformation leve! in the immediate vicinity of the 
ini tia! crack tip beco mes sufficient for there lo be a 
complete loss of cohesion al the initial crack tip. With 
such a material, unlike steel, the common practice is lo 
regard the leading cdge 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 
procecding until there is a loss of cohesion at the initial 
crack tip position when the crack then grows together 

1 
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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-Iinearity of material 
behaviour (plastic deformation or microcracking) is 
confined to an infinilesimally thin zone parallel to !he 
crack plane [2,3,4]. Such a zone is referred to as a 
cohesive, strip yield or line plastic zone (Figure 1). 
With concrete !he behaviour of the unbroken ligamcnts 
in the non-linear zone is averaged in such a way that 
their bchaviour is represented by a decrcasing stress (p) 
versus incrcasing crack face opcning (v) relationship. In 
this sense, the material can be regarded as being elastic 
softening, there being a softening zone, coplanar with 
the crack and extending behind the crack tip to the 
initial crack tip position. Quantitative dcscriptions of 
fracture in an elastic-softening material, such as 
concrete, are often based on the assumption that each 
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 atthe trailing edge of the softening 
zone, i.e. the initial crack tip position, this situation 
being attained when !he relative displacement v attains a 
critica! value ve. With a plastically deforming material 
such as steel, the stress within the non-linear zone is 
usually assumed to retain a constant value Pe, 
representative of !he material's tensile yield stress; this 
value is operative untilthe relative displacement attains 
a critica! value Ve, which is a measure of the local 
ductility of the material in !he immediate vicinity of the 
initial crack tip. 

In the preceding discussion, with regard to both stecl 
and concrete, it has been assumed that the non-linear 
zone is fully developed (there is a complete Ioss of 
cohesion at the initial crack tip) when the relative 
displacement v wilhin !he zone attains a critica! value 
Ve. This criterion can also be describcd in terms o the ]
integral, whose importance in crack tip analyses has 
been a key feature of fracture theory during the Iast 
twenty five ycars. The J -integml was first discovered by 
Eshelby [5] during the course of a general investigation 
of elastic singularities, but its impact on fracture theory 
has stemmed primarily from Rice's efforts [6]. For the 
plane strain Mode I opening of a planar crack Iying 
along !he x 1 axis (Figure 2), !he J -integral is defined as 

r 

where r is a contour which surrounds !he crack tip, the 
con tour starting from !he lower crack surface and ending 
on the upper surface; ds is an elcment of contour 

length, nj is !he outward normal to !he contour, w~ile 
u¡ and W are, respcctively, !he displacement functiOn 
and strain energy function. The importance and 
usefulness of !he ]-integral arises as a consequence of 
ils path independence. It has !he same value irrespective 
of !he choice of contour r, and this means that its value 
can be determined via measurements that are made al 
distances far removed from the crack tip, which is 
clearly desirable from an experimental or test procedure 
perspective. Furthermore, by allowing the contour r lO 

degenerate into !he boundaries of !he non-linear zone in 
Figure 1, Rice [6] has shown that 

vT 

J = f p(v)dv (2) 
v=O 

where p and v are respectively the stress and 
displacement within the zone and VT is !he value of v at 
the trailing edge of the zone. Conscquently if the non
linear zone is fully developed, and there is a loss of 
cohesion al the initial crack tip, when the relative 
displacement VT attains a critica! value Ve, this state is 
attaincd when 

VT 

J = Jc = f p(v)dv (3) 
v=c 

i.e. when the J integral attains a critica! value le. With 
a plastically deforming material like steel, crack 
extension (with !he crack tip defined as the trailing edge 
of the non-linear zone) proceeds when this state is 
attained; it is this equivalence between a crilical value 
le of the J integral and a critica! value Ve 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 !he 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 
!he 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. 
Consequently, in general, with an elastic-softening 
material, on !he basis of non-linear zone considerations, 
the attainment of maximum load is not associated with 
a critica! J value. This is a major reason why the ]
integral has not been used to the same extent in 
concrete fracture considcrations, 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 hy 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 cr 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 Pe· Standard results [3,4] for this model 
give the non-linear zone size R and the relative 
displacement VT ata crack tip, i.e. the crack tip opening 
displacement (CTOD), as 

R=sec (ncr) -1 
2pe 

8cpe ( cr) 
VT = nEo In sec ;Pe 

(4) 

(5) 

where Eo = E/(I-v2), E being Young's modulus and v 
being Pmsson's ratio. Consequently, if a zone is fully 
developed when VT attains a critica! value Ve, it follows 
relations (4) and (5) that the values of R and cr 
associated with the attainment of fully developed zones 
are given rcspectively by the rclations 

R = cxp - 1 
(
nEo ve) 

8pe 
(6) 

cr = -sec exp 2pe _1 (re E o ve) 
n 8cpe 

(7) 

In the limiting case (large crack size) where the fully 
devclopcd zone size is small in comparison with the 
crack size, these relations simplify Lo 

(8) 

(9) 

where K., is the value of the linear elaslic fracture 
mechanics (LEFM) stress intcnsity factor obtained by 
inputting the stress cr associated with the zone's full 
development, assuming that the solid is completely 
elastic. Expressions (8) and (9) are, of course, 
appropriate toa 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 
critica! stress cr value Lo be expressed in terms of the 
crack size, and the behaviour pattern is shown 

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 pe 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, rclation (9) for Koo is replaced by the 
relation 

Koo= 
Ve 

Eo f p(v)dv 
o 

(10) 

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

methodology [6], and in this small-zone case Koo=.VEo 1c 
(see relation (3); it is immediately seen that K., is 
markedly depcndent on the details of the p-v law. 
Unfortunately, for a general p-v law, it is not possible 
LO havc a relation for Roo that is as simple as relation 
(8). However, a detailed analysis [7], which has been 
substantiated by sorne more recent unpublished work by 
the author, has shown that for a general p-v law, 
though Roo is very dependent on the maximum stress Pe 
and the maximum displacement ve. it is nevertheless 
not overly dependent on the details of the p-v law, 
except whcn the softening is particularly pronounced 
(i.e. when thc arca under the p-v curve is << Pe ve); 
rclation (8) provides and approximate working estímate 
for Roo). 

The parameters Pe. Koo and Roo 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. 
Pe is essentially the limit load stress and is the 
maximum (net-section) stress that a solid can sustain. 
The parameters Koo 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. Roo is important in that it is 
a mcasure of the critica! dimensions of a solid, e.g. 
initial crack size co and initial ligament width lo, 
below which geometrical effects are expected LO become 
important and the behaviour pattem appropriate to the 
small zone situation cannot then be used to describe the 
solid's behaviour. At the same time Roo provides a 
rough estimate of the solid dimensions below which 
failure conforms to limit load conditions, i.e. a limiting 
stress (pe) criterion. Thus if D is a structure's 
characteristic dimension, e.g. initial crack size or initial 
ligarnent width, we have 

SMALL Roo!D ~ LEFM CONDITIONS 
(11) 

"LARGE R,JD ~ LIMIT LOAD CONDITIONS 
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To put this discussion in perspecti ve, as regards 
concrete, typical values of the material parameters are 
Eo = 4 x Io4 MPa, Pe - 4 MPa and ve- 5 x w-3 cm 
whereupon relation (8) gives Roo - 20 cm. As regards 
steel, with a ferritic steel in the upper shelf regime of 
material behaviour, typical values of the material 
parameters are Eo - 200 x 1 o3 MPa, Pe - 350 MPa and 
Ve= I0-1 cm, whereupon relation (8) givcs Roo - 25 
cm. Thus steel and concrete both have sintilarly large 
Roo values albeit for different rcasons; in the case of 
steel the large Roo value is due mainly to the large Ve 
value which is a reflcction of the material's high local 
ductility in the vicinity of a crack tip, whereas with 
concrete it is due to the low pe value which is a 
reflection of the low average stress within the non
linear microcracking zone. With Roo being of the orcler 
of tens of cm., gcometrical effects are important even 
with large laboratory specimens, ancl it is materials of 
this type, e.g. steel and concrete, which provicle the 
greatest challenge in using fracture data from laboratory 
specimens to predict the behaviour of cngineering 
structures. At the other extreme, with glass for which 
typical values of the material parameters are Eo - 7 x 
104 MPa, Pe- 7 x 103 MPa (- Eo/10) and ve- 2 x 
1 o-9 cm (- a small fraction of the atomic spacing), 
relation (8) gives Roo - w-8 cm (- atomic spacing) 
which means that LEFM conclitions are operative even 
with small laboratory specimens. It shoulcl not pass 
unnoticed that Griffith [1] in his pioneering 
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 Pe (the limit load 
stress), Koo (LEFM toughness) and Roo (a measure of 
the material's defcct tolcrance - the size of defcct above 
which a structure fails at a stress significantly below 
the limit load stress). Inspcction of rclations (8) ancl (9) 
show that a high Ve value increases both Koo ancl Roo. 
However a high Pe value, though increasing K"''' lcads 
lo a decrease in Roo. Thus it is impossiblc in practice to 
have high Pe· K., and Roo values at the same time; 
conscquently enginccring design and materials selcction 
depends on compromise, the way in which the 
compromise is made depending on the particular 
structural application. 

Before concluding this scction it is worth rccording that 
the parameter Roo/D - Eo vcfpe D (see relation (8)), 
where D is a structure's characteristic dimension, is a 
non-dimensional index of a solid's brittleness. Such an 
index, or variants of it, are often used by workers in the 
concrete field, to quantify whcn limit load conclitions 
are applicable. A somewhat analogous state of affairs 
exists with steel particularly with regard to the 
behaviour of cracked stainless steel piping as usecl in 

Boiling Water Reactor (BWR) coolant systcms. Figure 
5 shows a through-wall circumferential crack, with 
crack angle 28, ata ginh weld in a circular cylindrical 
pipe of radius R and thickness l. With bending bcing 
the primary mode of deformation, and a..;suming a stress 
Pe above the neutral axis and a stress-pe below the 
neutral axis, the limit moment Mp is given by the 
expression 

Rescarch at Battellc Columbus USA [8] has shown that 
the applied bending moment MAPP required for crack 
extension is given schematically by the curve shown in 
Figure 6, experimental results from pipes of various 
cliameters and with cracks of different sizes being 
scallerecl about the curve. Figure 6 shows that failure at 
limitload conclitions occurs provided that 

EoJe (1t-8)R ---,! 2 ¿¡ 
21tp~ 

(13) 

where le is the fracture Initiauon resistance of the 
material expressed in terms of the 1 integral; this 
inequality is known as the "Battelle Screening 
Criterion" [8]. The physical mcaning of this criterion is 
that the limit load approach can be used provided that 
plasticíty is able to spread aL:ross the remaining 
ligament prior lo crack extension. The left-hand side of 
inequality (13) is analogous to the parameter Roo/D -
E 0 vcfpe D with le = Pe Ve (see relation (3) for a 
constant stress p = Pe) and with D = (7t-8)R/2 being the 
characteristic distance parametcr 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 bcing 
viewcd as regards failure under limit load conditions. 

4. QUANTIFYING THE BEHA VIOUR 
WITHIN THE TRANSITION REGIME: SIZE 
EFFECT RELATIONS 

As regards the behaviour of steel, it is often nccessary 
to assess the integrity of a structure in a situation where 
the plastic zone sizc 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 concem is with the transition regime 
between the small-zone and limit load situations. A 
goocl example is the ferritic steel pressure vessel of a 
light water nuclear reactor. In the United States it is a 
rcquirement of the US Nuclear Regulatory Commission 
that if the Charpy Upper Shelf Energy of t he vessel 
material falls below 50 ft. lbs. during a reactor's life
time, then a comprehensive fracture mechanics analysis 
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of the vessel must be perfonned so asto 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 fonnulated 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 

1 = J(CEFF) (14) 

where the modified crack length CEFF is related to the 
actual crack length e 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 Roo 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 ve) Roo 
is related to Koo, the value of the LEFM stress intensity 
factor assuming the solid is completely elastic, by the 
relation Roo= 7tKoo2/8pc2, and il is known for the case 
where there is a constant stress Pe within the zone (see 
for example Edmunds and WillisOO)) that Re= Roo/3. 
Consequently with Koo replaced by K, the elaslic stress 
intensity factor due to the applied loading as referred to 
the inilial crack tip, and noting that J = K2/Eo, 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 lwo terms: 

H2p2 nP4 3 dH 
J = + H - (16) 

Eo 12E 2 d; O Pe 

if K is related to the applied loading P via the relation 
K = HP, H being a function of t he solid's geometrical 
parameters including parlicularly the crack size c. Thus 
assuming for steel, that crack extension proceeds when 
the J integral attains a critica! value Jc, relation (16) 
gives the applied load P required to extend the crack. 
This is the essential thrusl of the elastically equivalenl 
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 
situalion 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 severa! procedures which allow one to 
determine the applied loading required for crack 
extension, a particularly attraclive 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 = cr & being the stress intensity due to the applied 

loadings and Kc =~E o Pe Ve being the fracture 
toughness of the material, relation (7) can be written in 
the form 

(17) 

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

(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 Kc Oc) 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 lo the assessment of the integrity of nuclear 
reactor pressure vessels; it has fonned the basis for the 
assessmenl of the vessel for the Sizewell B PWR which 
is curren ti y being constructed in the United Kingdom. 

As regards concrete, the same elastically equivalent 
elastic crack procedure has been used to 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 pe, we see from relalion (16) that the zone is 
fully developed, i.e. the relalive displacement VT at the 
initial crack tip is equal to Ve, when 

(19) 

5 
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with K2 = H2p2 and H' = dH/dc, rccognizing that Re = 
RoJ3 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 wilhin the non-linear zone is no longer 
constant. In this case le is given by the general relalion 
(3) and Re is the elastically equivalent fully developcd 
softening zone size associatcd with a semi-infinitc crack 
in a remotely loaded infinite salid; Re depends on the 
softening law characteristics [12]. It is important to 
recognize that the arguments u sed [ 12] to develop 
rclation (19) for an elastic softening material apply only 
to the case where RcfD (D being a solid's characteristic 
dimension) is small. Relation (19) allows one 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= ONW S(s/D) = PH(c) (20) 

where O'N is a nominal stress defined as P/BD with B 
being the thickness, relation (19) which has been 
derived strictly for the case where RcfD is can be 
rewrinen in the form 

(21) 

S(c/D) is a geometrical shape factor, with So being the 

value of the shape factor for e= c0 and So'= dS/dc for e 

= co; K in relation (19) is the stress intensity defined 

with regard to the initial crack tip, and is specificd by 
relation (20) but with e = c0 . Il has been argued, 

notably by Bazant and co-workers [ 13], that relation 
(19), although its derivation is based on the assumption 
that Re/D is small, provides an approximate 

representation of thc true state of affairs for all Re/D. H 

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 schemc, 
similar in concept to the R6 proccdure used for stecls, 
but the precise formulation is different. 

5. INSTABILITY OF CRACK GROWTH 

Thc paper has so far been concemed with the criterion 
for the onsct of crack extension in the case of stccl, i.e. 
when there is a complete loss of cohesion at the initial 
crack tip, and with the criterion for thc attainment of 
maximum load for a load control situation in the case 
of concrete; no consideration has been givcn to a 
general criterion for instability of crack growth. In the 
case of steel, again primarily motivated by the 

technological 
commonly 
from a 
[ 14], and is based on the 
as well as the onset of crack extension can be 
characterizcd the J -integral. Thus for a 
say a fixcd the 
for the structure beíng assesscd 
f unction of crack e, 
simple model where there is a line zone ahead of 
a crack tip, i.e. with thc sort of modcl described in 
SecLion 2. The rate of of J, i.e. with 

respect to crack lcngth, for the fixed displacement, is 
thcn compared with the of the 

in a 
of crack 

be unstable when 

otherwise crack extension 
This 

is to use the crack resistance curve as 
determined from a crackcd thick bend "lA'""""' 
H ts reckoned that this a 
!ower bound crack growth rcsistance curve and will be 
lower than any J crack resistance bchaviour that 
is likely to be encountcrcd in a structural 

The siluation is even more as the 
instability of crack growth in concrete. This is because 
of the elastic softcning characteristics of the 
except with very large structures, with a load 
control situation can occur prior to the full development 
of the non-linear zone, which of course precludes thc 
use of the J integral to charactcrise the onset of crack 
extension. There would appear to be no general 
methodology and each situation has to be considercd 

15] has detailed 

existcnce of a cusp 
instability, where both load and u¡~,ulcacca 
during crack extension (see figure 8), for 
ranges of a geometrical 
There is a similarity here with the behaviour of a very 
ductile material, such as austenitic stainlcss stecl, where 
a similar phenomenon can occur when there is 
extensive deformation limit load 
condítions), provided that the structure is 
flexible. This situation has bcen examincd 
for the case of crackcd stainless stcel 
piping, in the context of the of nuclear reactor 
piping systems. 
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6. DISCUSSION 

In the preceding sections the author has attempted lo 
compare the approaches that are currently being use to 
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 tip 
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 use 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 
infinitesimal! y thin zone of material ahead of the initial 
crack tip. Within this non-linear zone there is a tensilc 
stress p which is related to the relative displacement v; 
in the case of concrete, the relalion between p and v is 
the material's softening law; in the case of steel, it is 
generally assumed that p retains a constant value Pe 
until the relative displacement v attains a critica! value 
Ve. From this basis of a specific p-v law, constant p in 
the case of stccl 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 definí te similarilies in the way crack extension 
is being considered in the two types of material. For 
example it is clcarly recognized in both cases that there 
is a transition betwccn 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 need not necessarily be 
unique. Thus an appreciable amount of research effort is 
curren ti y 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 
stecl 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 charactcrised by a p-v softcning 
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 sorne way to explain why the 
work to 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 softening law. 

Befare concluding this paper, the author wishes to make 
the point that there are definitc 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 to capitalize upon thinking in the other fíeld. 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 
carlier by the welded ship problem during World War JI; 
this has resulted in appreciable funding for research on 
the fracture of stccls, 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 París Law [20] has 
been used extensively for steel and is now being 
considered for use with concrete, (e) Long tcrm material 
degradation, due to for example precipitation and 
irradiation phenomena in steel, (d) Environmentally 
assisted crack extension. 
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Ft ~URE"" \ 

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 = Pe at the leading edge of 
the zone; v = ve at the trailing edge when the zone is fully developed and then p = O. 

A contour r round the tip of a crack; the J-integral is defined with respect to the contour r 
vi a relation ( 1). 
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The model of a two-dimensional crack of length 2c in an infinite solid subjected to an applied 
tensile stress (J normal to the crack plane; at each crack tip there are non-linear zones of 
length R within which the tensile stress is Pe· 

c. 

The transition from limít load to LEFM conditions as the crack size increases with the model 
in Figure 3. 
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A through-wall circumferential crack (contained angle 28) at a girth weld in a circular 
cylindrical pipe of radius R and thickness t. 

\ 

• 

The experimental (schematic) variation of the applied bending moment MAPP required for 
crack extension. Jc is the fracture initiation resistance of the material while ~ is the limit 
moment as given by relation (12). 
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l 

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

A cusp catastrophe type of displacement control crack growth instabilityCl 5). 
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R-CURVE BEHA VIOR OF OXIDE CERAMICS 

R.W. Steinbrech 

Forschungszentrum Jülich, Institut für Reaktorwerkstoffe, 
Postfach 1913, W-5170Jülich, 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 prcsented for two oxide ceramics (AI20 3• MgO partially stabilized ZrO ~ and are discussed in 
terms of crack tip shielding mechanisms. 

l. INTRODUCTION 

In the last twenty years, ceramic materials have won 
increasing impot1ance and significance for structural 
applications despite their inherent brittlcness [1, 2]. 
Progress has been prompted both by the range of 
applications suitable for ceramics and by the 
development of improvcd matcrials [3-5]. In respect to 
materials improvcments, great cfforts have been and 
continue to be made to enhance mechanical properties 
through detailed microstructural design. Two altemative 
concepts for microstructural design which relate directly 
to the unstable behavior of ceramic materials containing 
flaws, and hence determine strength and toughness, 
domínate the developments. 
Strength improvements can in the sense of the Griffith 
instability criterion, be achieved through a reduction in 
microstructural scale, provided that the critica! flaw size 
responsible for failure, correlates with the grain size. 
Current efforts to develop high strength fine grain 
ceramics provide an imprcssive confirmation of this 
fracture mechanics concept [6]. 
However, the strength improvements that are won 
through attention to microstructural refinement are in 
thcmselvcs 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 altemative conccpt for ceramics developmcnt 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 
incrcasing degrees of energy dissipation as a crack 
grows. 
The present paper addresses toughening aspects of two 
oxide ceramics. The R-curve behavior of Al203 and 
MgO partially stabilized Zr02, 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 ) 
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combines strength, og, and toughness, Kio with the 
critical crack length, ac. Here Y is a parameter which 
depends on the crack and specimen geometries. 
In case of R-curve bchavior stable crack growth occurs 
prior to instability [7] and equation (1) thus bccomes 

( 2) 

with a = a0 + ~a. 

To measurc the rising toughness, KR (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. Stablc growth over scvcral milimetcr of crack 
extcnsion is possible and thus such long crack 
mcasurements provide information about the long range 
toughening potential of a ccramic. On thc othcr hand, 
short crack measurcments (Fig. 1), covering the growth 
of "natural" surfaccs cracks, rencct more realistic the 
impact of the R-curve cffcct on componcnt failure. 

"STANDARD" LEFM 

SENB 

DCB 

s-DCB 
CT 
\VOL 

long cracks 

rF=n 
tLJ 

1 

"NATURAL" 

SURFACE FLAWS 

short cracks 

Fig. 1: Testing geomctries for R-curve dctermination of 
ceramics 

In the following sections R-curve results for long and 
short cracks of various AI203 ceramics and Mg-PSZ 
are presented and discusscd. 

3. "LONG CRACK" R-CURVE BEHA VIOR 
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 Al203 
and Mg-PSZ [5]. In both cases material variants, opti
mized with respect to toughening, were used, i.e. coarse 
grained A!20 3 with intergranular fracture [8] and heat 
treated Mg-PSZ with high thermal shock resistance [9]. 
The transformation toughened Mg-PSZ exhibits a 
higher toughness leve! and also R-curve behavior is 
more pronounced. The plateau toughness value in the 
order of 15 MPa .,J m is among the highest determincd to 
date for monolithic ceramics [3, 5]. But also an impres
sive increase in toughness from 2 MPa .,Jm up to about 
6 MPa .,jm is observed in the AI2o3. In both ceramics 
extended crack growth occurs (~a ;::: 1 mm) bcfore the 
high plateau toughness is final! y reached. 

mo !JiD cmoo 

~ ~ 1~ 1.~ LOO L~ 3~ 3~ 4~ 4.~ 

Crack Propaga!ion [mm] 

Fig. 2: "Long crack" R-curves of coarse graincd Al203 
(D ::::: 20 f-tm) and MgO partially stabilized Zr02 

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 sorne 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 Al203. The curves, which reflect 
the amount of energy dissipatcd during crack extension, 
show the influence of mode of microstructure, grain 
size, loading rate, environment and temperature, 
respective! y. 
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From the area under the load-displacement curves, 
which is asswned 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 decreases with tempcrature, but 

increases in case of Al2o3 with glassy grain 
boundary phase. 

( l 
.¡ 
() 

J 

MODE or 

MICROH1/\ClUflE:. 

GRAIN SIZE 

LOADING RATE 

ENVIRONMENT 

TEMPERA TU RE 

1 

' 

1 

1 
1 

' 
' '-

\ 

OISPL/\CfMIN 1 

:;.[)Cf:l 

SENB 

fmc 

- coarsc 

SENB 

slow 

fast 

SENB 

a ir 

water 

SENB 

HT 

RT 

Fig. 3: Parameters which influence the toughening 
effect in AI203 

3.2 Toughening mechanisms 

The microstructural mechanisms which cause the 
macroscopic R-curve behavior of AI203 and Mg-PSZ 
have crack tip shielding 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 A1203 the effect originales 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 (Go). 

( 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 shiclding in Al203 

Al203 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) [1 O]. 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 specirnen-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 fliTI). In 
crack extension experiments using s-DCB specirnens, 
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 maxirnum and with the 
f ollowing gradual reduction in required load, the 
alumina ceramic demonstrates R-curve behavior [7]. In 
the second part of the experirnent, 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 Alz03 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 mechtmism 
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] 

a (u) = am ( 1 u ( 4) 

where the stress falls from a maximum value o= o m 
directy behind the crack tip (crack opening u= O) to the 
value o= O at the end of the crack face interaction zone 
(where u= umaxl at a rate dependen! upon the 
parameter n. 

The additional toughening effect then is given by 

Umax 

f cr(u) du 
o 

( 5) 

where the maximum separation distance, umax' 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 c'fack bridges is taken 
care of in the parameter fs. 

r.o-

30 

z 
~?O 

o_ 

10 

z 

10 20 30 40 50 60 

ó [~m] 

d [~m] 

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

BRIDGING ZONE a 1 
K u· 

6Gc 2 f J a(u) c:Ju 

o 
u 

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] 

f du 
6Gc 2 ou(z)--- dz ( 6) 

o 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 Al203 is 
likewise explained by the toughening model of crack 
face bridges when refcrence is made to the respective 
maximum separation length uma..x"' I;.í D [8]. 

Following the above micromechanical approach it 
seems resonable to consider thc stress-separation 
function a(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 cerarnics is shown clearly by the 
exarnple of Mg-PSZ in Fig. 3. Even more striking 
R-curve bchavior with plateau toughnesses 
KR;::: 18 MPa .Ym 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 

( 7) 

where fz is the density of transformable t-Zr02 
particlcs, h is the size of the zone, and the product 
o 0 • E0 defines the mechanical energy dissipated in the 
non-linear t -7 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 (b. V = 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 treatrnents can be used to 
influence the transformation propensity of the tetragonal 
precipitates and hence the transformation toughening of 
the material [9]. 

0 

PROCESS ZONE 

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 (KR"' 9 MPa '>/m). After short an
nealing at 1000'C for 20 ruin, which causes back
transformation of the m-precipitates into t-symmetry, 
the "reconditioned" material shows a maximum tough
ness of KR"' 18 MPa '>/m, i.e. an increase by 100%. 

E 15 

"--? 11. 
ro 

0... 12 

6 

1000'C. 20min 

10 -~ 
~ a ~ os-received' 

6 
L-~--~--~~--~--~~--~ o 

b. a [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 BEHA VIOR 

TI1e long-crack R-curves described in the previous 
sections are useful to gain insight into the tougbening 
bebavior of a1umina and zirconia. Furthennore the 
ultimate toughening potential after extended crack 
growth is rccognized. TI1e higb toughness values cited 
for modem structural ceramics often correspond to the 
plateau va1ues of long-crack R-curvcs. 

However, such tougbnesses ar..:: not really relevan! for 
most structural applications. because experience tells 
tbat the fracture of cenmlic components is not 
detennined by cracks of sorne millimeters in length. 
Typically crack instability already occurs al much 
shorter crack sizes. Thus failure-relev<mt crack growth 
studies specifically must focus on the propagation and 
toughness behavior of short cracks and "natural" flaws. 

The R-curve behavior of short cracks, frequently 
introduccd by indentation techniques, has been studied 
in the case of Al20 3 intensively by Lawn and 
coworkers, e.g. [14]. Tlle results are in qualitative 
agreement with the long crack observations, i.e. the 
grain size depcndcnce and thc crack bridging effccts 
also hold for short cracks. 
To furthcr characterize <md analyzc R-curvc bchavior 
beyond artificially introduccd cracks, controlled crack 
propagation expcriments with "natural" flaws are 
necessary (Fig. 1). Although R-curve behavior 
automatically satisfies the condition of limited stable 
crack growth [7] experimental problems em<mate if the 
cffect is not big cnough to be recognizcd in a 
mcch<mical test. Only fcw of such mcasurcmcnts have 
becn reportcd to date [24-271. sorne of thcm also 
utilizing mícroscopic in situ observation of crack 
growth [24, 26]. Note that "natural" crack was pul in 
quotation marks throughout this paper bccausc 
mícroscopic crack obscrvation requires well polished 
specimen surfaccs. 

Again coarse grained AI 2o3 and hígh toughness 
Mg-PSZ had becn the matcríals of choice. Fig. 9 shows 
in both matcrials such "natural" surface cracks which 
were generatcd on the tensile surface of bcnd bars by 
simple load increase. Intcrcstingly the mech<mical 
response of Al 2o3 and Mg-PSZ upon loading 
significantly diffcrs. AI20 3 behavcs linear elastic in thc 
bending test, whcrcas rclm(ation cffccts occur prior to 
and simultimeously with crack growth in Mg-PSZ duc 
to far-fic!d transformation of thc highly metastablc 
tetragonal precipitatcs [26]. Only after cquilibrium 
between applied load and CTack length is obtained the 
toughness can be detennined using cqn. (2). 
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localized microstructural 
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of the R-curve bchavior of ceramics. 
or resist<mce data to the 5. CONCLUSIONS 

crack measurcmcnts overcstimatc 
for service The R-curve behavior of two oxide ceramics was 
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crack R-curve data ovcrcstimate for both oxide 
and Mg-PSZ, thc toughness íncn:~ase 

available before component failure. 
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COMPORT AMENTO Á FA DIGA 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 resistencia a fadiga de juntas soldadas. O 
cfcito da geometría da junta, em especial da espcssura foi cstudado primeiramente através de 
prcvisocs baseadas na mccanica da fractura linear elástica e posteriormente confirmada 
experimentalmente. Em juntas de canto transvcrsais o cfeito da cspessura está bcm estudado 
aparcccndo já considerado cm alguns códigos de constrw;:ao. A espessura do cutelo de ligac;ao e dos 
cord6cs é também um paramctro importante sobre o qual já existem bastantes estudos teóricos de 
previsao, mas ainda um volumc de resultados cxpcrimentais insuficiente. No caso das juntas de 
canto Iongitudinais, a largura do cutelo poderá tomar o papel da espessura, mas nestes casos o 
problema é mais complexo nao se podendo resumir apenas a simples considerac;oes de efeito da 
cspessura. O raio de concordancia no pé do cordao tem também um efeito importante na resistencia 
á fadiga da junta. Faz-se também ainda urna breve análise do efeito do material de base e das 
t.cns6cs rcsiduais na resistencia a fadiga das juntas soldadas. 

Abstract. Thc fatigue strengths of weldcd joints are dominated by geometric factors. The 
influencc of gcomctric factors, particullary the thickness was first predicted by fracture mechanics, 
and thcn confirmcd cxperimentally. In the case of plates with transverse fillet welds it was been 
prcdictcd that fatigue strength is govemed not only by tickness but also by attachment size and 
wcld toe radius, although experimental confirmation is relatively limited thus far. For plates with 
longitudinal surfacc attachmcnts the situation is not still clcar, although the problem is more 
complicated and rcquirc othcr 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. 

l. INTRODU(,:ÁO 

21 

A fadiga constituí o modo de ruína mais comum em 
estruturas soldadas e componentes scndo responsável por 
cerca de 90% das roturas cm servic;o. Urna rotura em 
servic;o pode tomar-se muito dispendiosa em termos de 
custos de produc;ao, custos de reparac;ao ou até na perda 
de vidas humanas. Actualmente há já um bom 
conhecimento do comportamento a fadiga de juntas 
soldadas [1] e existem regras de fácil aplicac;ao no 
projecto de muitas estruturas. Contudo para o uso 
adequado destas regras ou para a resoluc;ao de problemas 
nelas nao considerados é importante ter um bom 
conhccimento do comportamento a fadiga de juntas 
soldadas, cm particular dos factores mais importantes 
que afectan1 a resistencia a fadiga. 

As tens6es de projecto de estruturas soldadas sao, em 
gcral, impostas pela resistencia a fadiga dos detalhes de 
soldadura que podem ser muito pequenas em comparac;ao 
com a resistencia do metal base como mostra a figura 1 
[2]. Os parametros mais importantes da resistencia a 
fadiga de juntas soldadas sao: a geometria do cordao e 
das pec;as soldadas, o material de base, as tens6es 
residuais, o processo de soldadura e os defeitos de 
soldadura. O factor de projecto mais importante é a 
geometría da junta soldada, devendo o projectista 
seleccionar a configurac;ao da junta que minimize a 
concentrac;ao de tens6es. As variáveis geométricas mais 
importantes sao a espessura do cordao e do cutelo de 
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Fig. l. Comparar;ao da resistencia a fadiga entre o metal base, placa com furo central e junta de canto longitudinal 

ligar;ao, o perfil do cordao, a cspcssura da chapa 
principal e o desalinhamcnto no caso da~ juntas de topo. 

A influencia da cspcssura da chapa, cmbora scndo um 
paramctro importante, só cm 1984 foi incluída num 
código britanico [3] para estruturas "offshorc". A 
cspessura da junta é particularmente importante em 
tlexao, pois neste caso do gradiente de tensoes na secr;ao 
transversal diminui a medida que a espessura aumenta o 
que contribuí para urna rcdur;ao da resistencia a fadiga. 
Este problema nao se poc nas juntas solicitadas 
axialmcnte. A maioria da invcstigar;ao tcm sido realizada 
para juntas solicitadas axialmcnte e só muito 
rcccntemcntc se obtivcram resultados significativos pata 
tlcxao. Desde 1977 [4 J que se verifico u utilizando 
previsoes baseadas na mccanica da fractura que a 
resistencia a fadiga diminui com a espcssura mcsmo 
para solicitar;oes axiais. Esta tendencia é confirmada 
experimentalmente em 1978 por Johnston [5] em juntas 
cruciformes sem transferencia de carga. 

2. PREVISÁO DA VIDA DE FADIGA 

Nas juntas soldadas o período de iniciar;ao das fendas de 
fadiga nao ultrapassa, em geral, 30% da vida total, pelo 
que é vulgar fazer previsoes conservativas da vida da 
junta considerando apenas a propagar;ao. No entanto, em 
muitos casos em que o nível de defeitos é mais reduzido 
por acr;ao de técnicas de mclhoria da resistencia ou 
quando se pretende urna previsao mais precisa é 
necessário entrar com o período de iniciar;ao. 

2.1. Previsao da vida de inicia~ao 

A previsao da vida gasta na iniciar;ao de fcndas de fadiga 
pode ser estimada com base na conhccida curva de 
deformar;ao cm funr;ao do número de ciclos, de Coffin
Masson, modificada por Morrow [6], 

cm que t:' re a' r sao, respectivamente, os coeficientes de 
ductilidadc e de resistencia a fadiga, amé a tensao média 
local, e e b sao os expocntcs de ductilidade e de 
resistencia a fadiga, respectivamente, E é o módulo de 
clasticidadc e N¡ o número de ciclos de iniciar;ao. 

A dcformar;ao local no pé do cordao é, em geral, 
calculada usando a rcgra de Neuber [7] que foi mais tarde 
generalizado por Seeger e Hcuber [8]. Toppcr et al [9] 
alargaram o campo de aplicar;ao da regra de Neuber a 
cargas cíclicas, tendo sido aplicada em vários estudos 
[10, 11]. 

Molski e Glinka [12] propocm um método de 
determinar;ao da tensao e deformar;ao local (pé do cordao) 
baseado na densidade de energía de deformar;ao 
equivalente. Este método conduz a melhores estimativas 
da iniciar;ao de fadiga. 
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2.2. Prcvisao da vida de propagas;ao 

A prcvisao da vida de propaga~ao de fcndas de fadiga 
pode ser feita usando os conceitos da mecfmica da 
fractura linear elástica. Todas as previsoes teóricas da 
influencia da geometría na resistencia a fadiga de juntas 
soldada~ tCm sido feítas considcrdOdo que a velocidade de 
propag~ao da fenda é definida pela equa~ao de París, 

(2) 

cm que tú< é a gama do factor de intensidadc de tensocs, 
C e m sao constantes do material. 11K é relacionado com 
a gama da tcnsao, .:10', e o comprimcnto da fcnda, por, 

!1K =y O'~ (3) 

cm lJUC Y é urna fun~ao da geometría da fcnda e da junta. 
Para juntas soldadas, cm gcral, considcr._¡-sc, 

y =M y 
K u 

(4) 

cm que Y u é o correspondcntc valor de Y para a mcsma 
geometría da fcnda numa placa sem condii.o de soldadura 
e MK é um factor de corrcc~ao lJUC tcm cm conta a 
conccntmc,:ao de tcnsüe-~ causada pelo pé do cordii.o. 

A medida lJUC a fcnda av<m~a a partir dopé do cordao o 
valor de MK, cm gcral, dccrescc e pode muitas vezcs ser 
representado por func;ocs do tipo, 

M = p 
K 

(al B)q 
(5) 

cm que: 8 é a cspcssura da placa, pe q sao constantes. 

A soluc,:ao de Y u é conhecida para grande variedadc de 
formas das fcndas. As soluc;ocs usadas mais vulgarmente 
utilizadas sao as de Ncwman e Raju [ 13] e de Tada ct al 
1 14]. 

Gumcy e Johnston [ 15] dctcrminaram valores de MK 
para juntas cm cruz sem trdOsfcrencias de carga a tmcc;ao 
analisando o cfeito da cspcssura do cordao. Vcrificaram 
um aumento da conccntrac,:ao de tcnsocs no pé do cordao 
com o aumento da espessura do cordao. Na prática 
muitas juntas tcm urna espcssura do cutclo de ligac;ao 
inferior a espessura da placa. Gumcy [ 16] analisou a 
influencia da cspessura do cutclo no valor de MK. Mais 
tarde Smith [ 17] verificou que as espcssuras do cutclo e 
do cordao podcriam ser consideradas cm conjunto e 
relacionadas com MK. 

Os cstudos feítos por Johnston [ 1 5] e Gumay [ 16] 
utilizam elementos finitos bidimcnsionais triangulares 
para determinar as tcns6cs e calculam MK pelo método 
de Albrccht e Yamada [18], enguanto Smith [17] usa 
elementos quadrados isopararnétricos de tcrceira ordcm 
cm conjunto corn elementos especiais tipo fenda e 
determina directamente o factor de intcnsidadc de tens6es 
K com urna margcm de erro de 1-2%. 

Glinka [19] aprcscnta um método prático e rápido de 
dctcrminac,:ao de MK bascado no método das func;6es de 
peso. Mashwcll [20] aprcscnta modelos simples para 
dcterminac;ao de factores de intcnsidadc de tcns6es para o 
ca<>o de juntas tubulares. 

A figura 2 mostra resultados de MK obtidos pelo autor 
ct al [21] para juntas cruciformes usando o método das 
func;ocs de peso [19] calculando as tens6es pelo método 
dos elementos finitos. Comparam-sc os resultados 
obtidos com elementos bidimcnsionais e tridimcn
sionais. A nomenclatura usada está esquematizada na 
figura 3. A figura 4 mostra resultados de MK obtidos 
pelo autor el al [22] pelo método das func;oes de peso 
mostrando a influencia da espessura da placa cm junta 
cm T biapoiadas com raio de concordancia, p, no pé do 
cordao de 2 mm. O autor e Branco [23] obtem valores de 
MK, usando o método das func;6es de peso, cm juntas de 
topo com vários valores de excentricidade. 
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Fig. 2. MK cm func;ao de a/8 cm juntas cruciformes 
em tracc;ao. 8=12 mm. l/8=1,8. 



24 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

SI 

Fig. 3. Nomenclatura usada nas juntas cm T scm 
trdllsferencia de carga 

Conhecendo MK e as constantes do material a prcvisao 
da vida gasta na propaga¡;;ao obtcm-sc integrando a 
equa¡;;ao (2). U m problema adicional a solucionaré o que 
rcspeita a forma da fcnda e sua evolu¡;;ao durante a 
propaga¡;;ao. Vosikosky e al [24] aprcscntou um modelo 
que considera a interac¡;;ao entre os defeilos no pé do 
cordao equivalente a um dcfcito inicial semi-elíptico que 
crcsce segundo a rela¡;;ao, 

a -Ka 
-=e (6) 
e 
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Fig. 4. Varia¡;;ao típica de MK cm juntas cm flexao 
em tres pontos. l!B=I. p=2mm. 

em que a e e sao a profundidade e o comprimento da 
fenda, respectivamente, K é um parametro que traduz o 
efcito da espcssura e da gama da tcnsao. 

3. EFEITO DA ESPESSURA 

Gumcy [4] verificou, através de previsoes baseadas na 
mecanica da fractura, que a resistencia a fadiga das juntas 
soldadas diminuia com o aumento de cspessura mesmo 
para solicita¡;;ocs axiais. Johnston [5] confirmou essa 
tendencia experimentalmente em juntas a trac¡;;ao. A 
redu¡;;ao de resistencia a fadiga com a espessura foi 
também verificada por Booth [25] para junta de topo 
transversais cm K a flexao, Haibach e al [26] para juntas 
de canto sem transferencia de carga a flexao e por 
Dijkstra e Hartog [27] para nós cm T em juntas 
tuhulares carrcgados axialmente no bra¡;;o principal. 

Gumcy [28] analisa os resultados existentes sobre 
influencia da cspessura na resistencia a fadiga. 
Normalizando todos os resultados cm rela¡;;ao a urna 
espessura de referencia de 32 mm obtem os pontos 
representados na fig. 5. Todos os pontos representados 
foram obtidos para R=O, excepto os expressamente 
indicados. 
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Fig. 5. Influencia da espessura na resistencia a fadiga 
(normalizada para a espessura de 32 mm). 
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A influencia da espcssura, de acordo com estes 
resultados, pode traduzir-se na cqua~ao, 

1 

( 
tR 4 

S =S -) 
R t 

(7) 

cm que: - S é a resistencia a fadiga da junta cm 
considcmc,:ao 

- t é a cspcssura 
- SR é a resistencia a fadiga para urna dada 

cspcssura tR 
- IR é a cspcssum de referencia. 

Para cfcito de projC'~to é usada a cspcssum de referencia 
IR = 32 mm para juntas tubulares e IR = 22 mm para 
outros tipos de juntas soldadas. 

Resultados mais recentes confirmam satisfatoriamcntc a 
cxpressao anterior. A figura 6 mostra resultados 
aprescntados cm Gumcy [29] que indicam que o cfeito da 
espcssura é mais severo do que o dado pela cq. (7). 

o R - O. as. welded ~ 
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~ O· 7~---·-t---------'-------·-'
o Ji 0·6 ~---t------·-------- e 

0·5·~---+---

B.)cth 119871 

Fig. 6. Comparar;ao de resultados recentes sobre o 
cfcito da cspcssura coma rcla~ao aprcscntada na rcf. [3]. 

A igual conclusao chega Bergc e Wcbstcr [30] através da 
análise dos resultados disponívcis que se aprcscntam na 
fig. 7. Estcs resultados sao aprcscntados na forma de 
resistencia a fadiga para 106 ciclos normalizada para a 
espessura de 32 mm. 
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Fig. 7. Resistencia a fadiga relativa a 106 ciclos, 
incluindo a correcr;ao de cspcssura proposta por Gumey. 

As figuras 8 e 9 aprcsentam resultados obtidos em 
juntas cm T a flexao, publicados cm Gumey [29] sob a 
forma de curva~ da gama de tcnsao cm fun~ao do número 
de ciclos de rotura e que mostram o importante cfeito da 
cspcssura. 

(y elEs 

Fig. 8. Resistencia a fadiga de juntas cm T sem 
transferencia de carga a flexao. R=O. 
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Cycl es 

Fig. 9. Resisténcia a fadiga de juntas em T sem 
transferencia de carga a Oexao. R=-1. 

4. EFEITO DE OUTROS PARÁMETROS 
GEOMÉTRICOS 

Para além da cspessura da placa principal os paramctros 
geométricos mais importantes sao as cspessuras do 
cutelo de ligac;ao e do cordao no scu conjunto ([) e o raio 
de concordancia no pé do cordao p. A fig. 10 mostra 
resultados da resistencia a fadiga obtidos no Welding 
Institute [29] para juntas cruciformes carregadas 
axialmentc. 
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Fig. 10. Influencia da espessura e LIT (ll B 
representado na fig. 3) na resistencia a fadiga de juntas 
semelhantes com fendas semi-circulares no pé do cordao. 
Carga axial. 

Estcs resultados sao previsoes teóricas obtidas por 
integrac;ao da lei de Paris considerando as fcndas semi
elípticas. Estas curvas de previsao sao sensíveis a 
dimensllo do defeito e constantes do material 
consideradas. Esta figura mostra urna reduc;ao da 
resistencia a fadiga com a relac;ao LIT. A fig. 11 
apresentada cm Gumcy [29] sistematiza a influencia da 
relar;:ao LIT obtida na figura anterior para a espessura de 
20 mm na resistencia a fadiga, para 2x 106 ciclos. 
Verifica-se urna rcduc,:ao da resistencia a fadiga a medida 
que LIT cresce até LIT=2. Para LIT>2 verifica-se urna 
tendencia pam a resistencia a fadiga se manter constante. 
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Fig. 11. Influencia de L/B (1/B representado na fig. 3) 
na resistencia a fadiga para 2xl06 ciclos, para T=20 
mm, cm juntas com fendas semi-circulares no pé do 
cordao. Carga axial. 

Esta tendencia e também observada pelo autor e Branco 
{ 31] e m juntas cm T e cm cruz com vários raios de 
concordancia no pé do cordao. A figura 12 mostra 
resultados teóricos de previsao obtidos nesse estudo 
considerando fendas penetrantes no pé do cordao.com 
0.15 mm de profundidade. Esta figura mostra ainda o 
efeito significativo do raio de concordancia no pé do 
cordao. 

O aumento do raio de curvatura no pé do cordao rcduz a 
concentrac;ao de tensoes aumentando o período de 
iniciac;ao da fenda de fadiga. Este efeito é aproveitado por 
algumas técnicas de melhoria de resistencia a fadiga, tais 
como: o afagamento a mó do pé do cordao, a refusilo do 
pé do cordao pelo método TIG ou por plasma e o 
afagamento do pé do cordao por erosao que permitem 
obter urna transir;:ao mais suave no pé do cordao, e 
portanto com menor concentrac;ao de tensoes, e um 
menor nível de defeitos. 
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A figura 13 mostra, a título de excmplo, resultados 
obtidos por Maddox e Paddilla [32] utilizando a técnica 
do afagamcnto dopé do cordao por crosao com jacto de 
água e abrasivo. Verifica-se um aumento significativo 
da resistencia a fadiga, semelhante ao obtido pelo 
afagamento a mó do pé do cordao, com a vantagem de 
ser um processo 10 vezes mais rápido e portanto mais 
barato. 
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Fig. 13. Aumento da resistencia a fadiga obtida pelo 
afagamento do pé do cordao por crosao com jacto de 
água e abra<>ivo. 

5. BREVE ANÁLISE DA INFLUf:NCIA DE 
OUTROS PARÁMETROS 

As tens6es residuais e o material de base sao outros 
parámetros que influenciam a resistencia a fadiga das 
juntas soldadas. O arrefecimento heterogéneo do material 
durante o processo de soldadura origina tens6es 
residuais, que a superfície, na zona do pé do cordao, sao 
de trac~ao podendo atingir valores semelhantes a tensao 
de cedencia do material. Em consequencia, as tens6es 
efectivas no pé do cordao variam, nestes casos, entre a 
tensao de cedencia <Jc e <Jc-2<Ja, em que O"a representa a 
amplitude de tensao da solicita~ao exterior. Tem-se 
assim, urna tensao média efectiva independente da 
solicita~ao exterior e bastante elevada com a consequente 
redu~ao da resistencia a fadiga. Tornar-se-á entao 
vantajoso reduzir as tens6es residuais de tracr;ao. Esta 
metodología é usada em processos de melhoria da 
resistencia a fadiga tais como: o alívio de tenséies e 
técnicas que introduzem tens6es residuais de compressao 
(martelagem e "shot pccning"). Um exemplo do efeito 
benéfico destas técnicas é representado na figura 14. 
Nesta figura Maddox [33] mostra o efeito da tensao 
média do ciclo de carga na resisténcia a fadiga de juntas 
"shot peened" e nao tratadas. Nas juntas nao tratadas nao 
há influencia de R. Nas juntas tratadas por "shot 
peening" a influencia de R é elevada para R negativo e 
muito pequena para R=0,5. 
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Fig. 14. Efeito da razao de tensoes R na resistencia a fadiga de juntas de canto "shot pccncd". 

O material de base, ao contrário do que seria de esperar, 
nao tem influencia significativa na resistencia a fadiga 
de juntas soldadas nao sujeitas a tratamento de melhoria 
da resistencia a fadiga. Tal facto deve-se a que nestes 
casos a fa-;e de propagaºao da fenda é predominante, 
enquanto que num material nao soldado a fase de 
iniciaºao da fenda é a mais importante. Nestes casos a 
resistencia a tracºao do material, na medida em que a 
influencia significativamente o processo de iniciaºao 
altera a resistencia a fadiga. 

~e ____ _-_-:¡- ... 

,_ 

Fig. 15. Efeito da resistencia a tracºao do metal base 
na resistencia a fadiga. 

A figura 15 representa resultados publicados por Maddox 
[2] mostrando a dependencia da resistencia a fadiga com 
a tensao de rotura em peºas nao soldadas. Pelo contrário 
nas juntas soldadas verifica-se que a resistencia a fadiga é 
independente da tensao de rotura do metal de base. No 

entanto, em juntas soldadas sujeitas a tratamentos de 
melhoria de resistencia a fadiga a eficiencia do processo 
e a resistencia a fadiga da junta aumentam com a tensao 
de rotura do metal de base. Este facto deve-se a que 
quando se faz um tratamento para melhoria da resistencia 
a fadiga se actua sobre o periodo de iniciaºao da fenda, 
que pode tomar-se predominante. 

6. CONCLUSOES 

A resistencia a fadiga é dominada por factores 
geométricos. A escolha do material, processo de 
soldadura e qualidade do cordao tem apenas um efeito 
secundário na melhoria da resistencia. Na generalidade 
dos cordoes de soldadura a vida de fadiga é gasta cm 
grande parte na propagaºao de fendas a partir de defeitos 
pré-existentes. Como consequencia, a resistencia a 
fadiga é muito inferior nas juntas soldadas do que em 
peps nao soldadas e praticamente independente do 
material. 

A presenºa de elevadas tens6es residuais tem um papel 
importante dado que nestes casos tensoes aplicadas 
negativas provocam um dano semelhante ao das tensoes 
positivas. Em muitas aplicaº6es este problema nao pode 
ser resolvido recorrendo a tratamentos de alivio de 
tensóes pois a eficiencia deste processo poderá nao ser 
total. As técnicas de martelagem e "shot peening" 
poderao ser urna soluºao nestes casos. 

A resistencia a fadiga duma junta diminui com a 
espessura, sendo este efeito mais severo do que o 
indicado pelos factores de corrccºao proposto cm códigos 
de construºao. 

A resistencia a fadiga diminui com o aumento da relaºao 
l/B até um determinado valor desta relaºao (l/B = 1,5 a 
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2). A partir deste valor de 1/B a resistencia a fadiga, 
aparentemente, toma-se constante. 

U m perfil do pé do cordao mais suave conduz a u m 
aumento da resistencia a fadiga. Este cfeito é aplicado 
em técnicas de melhoria da resistencia a fadiga, como: o 
afagamento do pé do cordao a mó ou com jacto de água 
e abrasivo e a refusao por TIG ou plasma. 

O efeito dos parfunctros geométricos pode ser analisado 
usando modelos cm que a propaga~ao é prevista com 
base na mecanica da fractura linear elástica e a inicia~ao 
a partir da dcforma~ao local. 
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Resumen. Este trabajo resume el estado de los conocimientos sobre los diferentes tipos de 
modelización para el análisis de los problemas de impacto a alta y baja velocidad, agrupándolos 
según posean un carácter empírico, analítico o numérico. Posteriormente se presentan tres análisis 
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 velocities ranging from 405-1885 m/s, are 
described in order to show the possibilities of the numerical methods. 

l. INTRODUCCION 

La industria militar, junto a la aeroespacial, han 
propiciado el rápido desarrollo de una nueva disciplina 
que se conoce bajo el nombre de Mecánica del Impacto. 
En ella, están incluidos todos aquellos problemas 
ingenieriles en los que intervienen dos, o más, sólidos 
que interaccionan entre sí durante un intervalo de tiempo 
muy pequeño. Esta interacción engloba los siguientes 
problemas: a) los simples choques entre sólidos, en los 
que los comportamientos de los materiales 
intervinientes permanecen dentro de los regímenes 
elástico o elasto-plástico; b) los de penetración de un 
cuerpo sobre otro, denominados en lo que sigue 
proyectil y blanco, respectivamente; e) y, por último, 
las acciones de ondas, causadas por explosiones, sobre 
elementos estructurales. 

Aunque existen en la actualidad varios libros, y 
numerosos artículos científicos, sólo está bien 
entendido una pequeña parcela del campo citado. De 
hecho, en la década pasada, han empezado a aparecer las 
primeras asociaciones científicas de ámbito europeo 
(Impact Club y DYMA T), una revista especializada 
(International Journal of Impact Engineering) y otra de 
muy próxima aparición (Journal of DYMf>T), y una 
serie de congresos y simposios intema1ioniales que se 

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

Los problemas que se analizan en este campo revisten 
interés para casi todas las ingenierías. Así, a modo de 
ejemplo, pueden citarse los problemas derivados de los 
choques de estructuras de autolocomoción, tales como 
coches, barcos, trenes, etc., los choques entre 
estructuras próximas cuando se ven sometidas a 
acciones sísmicas, los impactos balísticos de un 
proyectil, una carga hueca, etc., las acciones de 
explosiones sobre las estructuras colindantes, el 
impacto de meteoritos sobre estructuras aeroespaciales, 
etc .. 

Probablemente, el hecho que se desprende del párrafo 
anterior, que de alguna manera muestra el carácter 
multidisciplinar de la materia, ha sido la causa, junto a 
la de su novedad, de que ésta no pueda ser considerada 
patrimonio de una ingeniería concreta y que, por lo 
tanto, haya quedado algo arrinconada dentro de la 
formación que se proporciona en la actualidad a nuestros 
físicos 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 
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hasta la rotura, en unos intervalos de tiempo muy 
pequeños -del orden de la diez milésima de segundo-, las 
velocidades de deformación 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 deformación, 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 Mecánica del Impacto, conviene 
también hacerlo en el campo de la caracterización 
dinámica de materiales a altas velocidades de 
deformación. 

Centrándonos ya más en el objeto de lo que aquí se 
presenta, nos circunscribiremos al problema de impacto 
en el que un sólido penetra, deteniéndose o atravesando, 
otro sólido. Este es el caso de lo que antes se denominó 
impacto balístico aunque, como resulta fácilmente 
comprensible, los desarrollos que aquí se presentarán 
poseen una utilidad que no los limita sólo a ese tipo de 
problemas. Sin embargo, el objetivo de las técnicas que 
se aplican presentan un punto común: se trata de detener 
un determinado proyectil utilizando una protección a 
definir, tanto en geometría como en los materiales a 
utilizar, y que resulte eficaz, liviana y barata. 

El tratamiento y análisis del problema señalado 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 
configuración geométrica y material. Como puede 
entenderse, este método de diseño resulta muy costoso y 
no garantiza que se haya obtenido la solución más 
óptima, ni desde el punto de vista de definición 
geométrica ni, lo que es más grave, en la elección de los 
materiales convenientes. Sin embargo, este método ha 
sido el más utilizado en el pasado, recopilándose una 
gran cantidad de datos experimentales que, analizados 
estadísticamente con posterioridad, han proporcionado 
unas expresiones empíricas que han tenido un amplio 
uso práctico. Pero la Ciencia de Materiales es un campo 
vivo en el que, de una manera continua, se están 
desarrollando nuevos materiales que, en algunos casos, 
sustituyen a los que tradicionalmente se han venido 
utilizando, por lo que, los métodos empíricos, 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 penetración de un 
sólido en otro, desde una perspectiva teórica, cuyas 
predicciones sean contrastadas con lo que sucede en la 
realidad; en esa dirección se han desarrollado numerosos 
modelos predictivos, de mayor o menor dificultad 
teórica, y que se pueden agrupar en los modelos 
analíticos, en los que se resuelven las ecuaciones del 

movimiento de los sólidos participantes utilizando una 
serie de hipótesis simplificadoras, y en los numéricos, 
que se basan en los métodos de las diferencias finitas y 
elementos finitos. La separación entre ambos tipos de 
modelos debiera quedar clara y meridiana según utilicen, 
o no, el ordenador. Sin embargo, hay otros modelos -
los modelos ingenieriles- que, conservando un 
planteamiento puramente analítico, adquieren tal 
complejidad que requieren el uso de ordenador para su 
uso práctico. La frontera entre estos últimos y los 
modelos puramente numéricos no está clara, si bien el 
tiempo de ejecución que requieren los primeros es 
incomparablemente más bajo que el correspondiente a 
los segundos, lo que les hace especialmente útiles en 
los procesos de diseño por la cantidad de análisis 
paramétricos que permiten efectuar. 

Los modelos anteriores tienen una validez que viene 
fijada por el tipo del régimen de penetración que tiene 
lugar en el problema de impacto que se analiza, por lo 
que, antes de pasar a la presentación de los modelos 
precitados, es conveniente discutir los regímenes de 
penetración que pueden producirse. 

2. REGIMENES DE PENETRACION 

Uno de los primeros pasos que se efectúa, tras una 
prueba de impacto real, es el análisis del cráter que se ha 
formado en el blanco, en el que se incluye la medida de 
su profundidad, su diámetro y su volumen. Tras muchos 
años de investigación, se ha comprobado que, la forma 
del cráter, cambia con la velocidad de impacto, 
pudiéndose definir tres regímenes diferentes de 
penetración, que son mostrados en la figura 1 
(Christman y Gehring [1]), que corresponde al impacto 
de una barra cilíndrica de acero de alta resistencia sobre 
una placa de aluminio. En la parte superior de esta 
figura, el proyectil sufre una pequeña deformación 
plástica, mientras que el blanco ha sufrido las 
deformaciones plásticas necesarias para que el proyectil 
haya quedado acomodado en su seno, presentando el 
cráter un diámetro ligeramente superior al del proyectil. 
En este régimen de penetración, que se conoce como a 
baja velocidad, la profundidad del cráter es 
proporcional a la velocidad de impacto elevada a 4/3. A 
medida que la velocidad crece, se alcanza una velocidad 
crítica en la que se genera un estado tensional en el 
proyectil que es capaz de romperlo. Por encima de esta 
velocidad, aumenta el número de fragmentos en que se 
divide el proyectil, incrementándose el área de 
interacción con el blanco, resultando un pérdida de 
energía más rápida que en el régimen anterior, y 
produciéndose un cráter más ancho y menos profundo. 
Este régimen de transición o régimen a alta 
velocidad está 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~último instante, al aumentar 
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la velocidad, la profundidad del cráter comienza a crecer 
de nuevo, siendo proporcional a la velocidad elevada a 
2/3, y adquiriendo el cráter una forma semiesférica. Se 
ha entrado en el régimen de hipervelocidad: las 
características resistentes de los materiales dejan de 
poseer un papel relevante, comportándose éstos más 
bien como fluidos que como sólidos. 

En resumen (Wilbeck et al. [2]), en el régimen a baja 
velocidad, las presiones 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 
deformación plástica, y hasta la rotura, del proyectil; y 
en el régimen de hipervelocidad las presiones superan 
ampliamente las resistencias de blanco y proyectil, de 
forma que la erosión de ambos, y su comportamiento 
como fluidos, es el efecto que predomina en el 
problema. 

Fig. l. Regímenes de penetración 

3. MODOS DE ROTURA DE UN BLANCO 

Los diferentes modos de rotura de un blanco (Scdgwick 
[3]) están esquematizados en la figura 2. La figura 2 (a) 
muestra un tipo de rotura que aparece cuando la 
compresión generada tras el impacto supera la 
resistencia dinámica a la compresión del material del 
blanco, produciéndose la rotura en compresión en la 
región menos confinada de la placa. La figura 2 (b) 
representa un caso de rotura en el que aparecen grietas 
mdiales, o circunferenciales, en zonas ya afectadas por el 
paso de la onda de compresión genemda tms el impacto, 
debido a un comportamiento frágil del material del 
blanco frente a las tensiones radiales, o 
circunferenciales, de tmcción. La figura 2 (e) presenta un 
tipo de rotura debido a que la magnitud de las ondas de 
tracción, generadas tras el proceso de reflexión de las de 
compresión en la cara libre del blanco, supera la 
resistencia a tracción dinámica del material. La figura 2 
(d) ilustra uno de los casos que aparecen más 
frecuentemente en el caso de materiales metálicos, en 
los que se forma una especie de tapón 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 el valor de la tensión de cedencia del 
material o con su dureza Brinell, lo que puede ser 
explicado si se tiene en cuenta que, cuanto más duro sea 
el material del blanco, más difícil resulta moverlo en 
dirección mdial, por lo que aparece una concentración de 
grandes deformaciones tangenciales plásticas 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 actúan a lo ancho del espesor de la 
placa. La figura 2 (g) presenta el caso de fragmentación 
del material del blanco que se produce en un impacto a 
alta velocidad sobre placas delgadas. Por último, la 
figura 2 (h) muestra el caso en el que se forma en el 
blanco un perfecto agujero casi cilíndrico; este tipo de 
rotura es característico para blancos muy dúctiles. 

4. METODOS EMPIRICOS 

A pesar de que existen tres regímenes básicos, en lo que 
sigue se presentarán aquellos modelos, aplicables a las 
situaciones en las que las características 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 
características 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 
cizalladum). 
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(a) 
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(b) 

(d) 
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(h) 

Fig. 2. Diferentes formas de rotura bajo impacto 

a) Impacto a baja velocidad 

Las ecuaciones de uso más extendido, que permiten 
determinar la velocidad y peso residuales (velocidad y 
peso tras la perforación) del proyectil, para el problema 
de impacto de un fragmento de acero de forma cilíndrica, 
o cúbica, de una razón altura-diámetro próxima 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 mínimos cuadrados de los resultados 
experimentales, es el siguiente: 

Vr =V s-lOe (hA)a (ms)b (sec 9)C V sd 

donde: 

Vr =velocidad residual del fragmento (pies/s) 
V s = velocidad de impacto (pies/s) 
h =espesor del blanco (pulgadas) 
A= área de impacto del fragmento (pulgadas2) 

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

e = ángulo de impacto medido respecto a la vertical 
al blanco 

e,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 ecuación anterior puede resolverse para cada caso 
haciendo V r igual a cero, lo que proporcionaría la 
máxima velocidad de impacto del fragmento que es 
capaz de detener la placa de material que se considera 

TABLA 1 

Material e a b e d 
--------------------------------------------------------------------------
Aluminio 7.05 1.03 -1.07 1.25 -0.14 
Acero 6.45 0.89 -0.95 1.26 0.02 
Plomo 2.00 0.50 -0.50 0.66 0.82 
Lexan 2.91 0.72 -0.66 0.77 0.60 
Vidrio 3.74 0.71 -0.72 0.69 0.47 

Otro modelo empírico, más reciente y que ha tenido una 
amplia difusión, es el de Lambert [6]. En él, la 
velocidad residual, V P de un proyectil que atraviesa una 
placa metálica se expresa como: 

donde: V¡ es la velocidad de impacl, a la cual el 
proyectil es detenido; a, un parámetro que depende tk i 
tipo de metal utilizado para el blanco y, finalmente, p, 
es otro parámetro que depende, a su vez, del espesor del 
blanco, del diámetro y de la masa del proyectil, y del 
ángulo de impacto. 

Uno de los campos donde la Mecánica del Impacto 
presenta una gran aplicación es en el de la protección 
personal. Así, 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]: 

V¡= 483.6 [W/A]0·357 

donde V¡ es la máxima velocidad de impacto que resiste 
el tejido, expresada en m/s, y W/A representa la 
densidad areal del tejido en g/cm2. 

b) Impacto a alta velocidad 

Uno de los primeros modelos empíricos 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 expresión para el 
diámetro final del cráter generado en el blanco. 

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

D/d = 2.4 V /e (h/d)2!3 + 0.9 

donde D y d son los diámetros del cráter y del proyectil, 
respectivamente, h el espesor del blanco, V la velocidad 
de impacto y e la velocidad del sonido en el aluminio. 

5. METODOS ANALITICOS 

a) Impacto a baja velocidad 

Los primeros modelos analíticos aplicables a problemas 
de impacto datan de la década de los 40, pero es en la de 
los ochenta cuando han experimentado 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 analíticos se basan en la 
observación del proceso de penetración de un proyectil 
sobre un blanco, y en el establecimiento de una serie de 
estados intermedios, en los que se postula dividido el 
proceso de penetración, en los que predomina un 
determinado mecanismo de deformación. La aplicación 
de los principios básicos de la Mecánica conducen a un 
conjunto de ecuaciones que, una vez resueltas, 
proporcionan la solución buscada. 

A continuación se proporciona una relación de los 
modelos analíticos más usuales para el caso de un 
proyectil rígido que impacta sobre un blanco formado 
por un solo material. Los modelos aparecen agrupados 
según el número de mecanismos de penetración que 
consideran. 

Modelos unidimensionales: 

a) Un solo mecanismo de perforación: Taylor [10], 
Nishiwaki [11], Thompson [12], Zaid y Pau1 [13], 
Recht e Ipson [14], Heyda [15]. 

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

e) Varios mecanismos de deformación junto con 
modelos estructurales de deformación: Marom y Bodncr 
[18], Shadbolt et al. [19]. 

Modelos bidimensionales: 

d) Varios mecanismos de perforación: Ravid y Bodner 

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

La descripción de todos y cada uno de estos modelos se 
sale fuera del objetivo de esta comunicación; sin 
embargo, en un trabajo anterior [22], se describieron los 
modelos más recientes ([ 16],[20] y [21]), y allí se 
remite al lector para una mejor comprensión de los 
mismos. 

Para el caso particular de impacto sobre materiales 
compuestos, recientemente Zhu et al. [23,24], han 
propuesto un nuevo modelo analítico que se basa en la 
teoría de laminados, y que incluye mecanismos 
disipativos de energía como el de identación de la punta 
del proyectil, abombamiento de la cara libre de la placa 
de material compuesto, rotura de las fibras, 
delaminación y fricción. Ellos dividen el proceso de 
penetración en tres estados: identación del proyectil, 
perforación y salida, proporcionando las fuerzas que se 
oponen al avance del proyectil. Comparando los 
resultados de su predicción teórica con los 
experimentales se obtiene un buen acuerdo, excepto en 
la evolución temporal de la fuerza de frenado, para lo 
que necesitan suponer una deformación de rotura de las 
fibras del material compuesto algo elevada 
(concretamente, para fibra de aramida suponen una 
deformación de rotura del 4% cuando un valor más 
realista de la misma, para las velocidades de deformación 
presentes en este tipo de problemas, está en el rango 2-
3.3 %). 

Todos los modelos referenciados hasta aquí analizan el 
problema de impacto en un blanco formado por un solo 
material, pero cada día es más corriente la realización de 
blindajes mixtos formados por dos, o más, materiales 
distintos. Una de sus configuraciones más utilizadas en 
la actualidad es la formada por losetas de material 
cerámico pegadas sobre un soporte metálico 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 está 
basado en la idea de que la loseta cerámica rompe, según 
un tronco de cono, y distribuye la carga de impacto 
sobre la zona de la placa metálica que la soporta y que, 
ella sola, es la encargada de absorber toda la energía 
desarrollada en el impacto. Un resumen de la ecuaciones 
que proporciona este modelo quedaron recogidas en [26]. 

Más recientemente han aparecido otros dos modelos 
analíticos, también para el caso de impacto normal 
sobre un blanco cerámica/metal, y que se deben a 
Woodward [27] y a Reijer [28]. Una comparación entre 
lo~ ~e~ultados de los dos modelos anteriores y el 
pnmillvo de Florence [25] ya se presentó en nuestra 
reunión anual de 1992 [26]. Sin embargo, allí no se 
pudieron describir, al menos cualitativamente, por lo 
que se comentan, brevemente, a continuación. 

El modelo de Woodward [27] considera que el proyectil 
y el material cerámico están interaccionando de manera 
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que, dependiendo del valor relativo de la fuerza de 
interacción respecto a las resistencias de los materiales 
del proyectil y del blanco, pueden erosionarse sólo el 
proyectil, sólo la cerámica 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 la ecuación de continuidad; la influencia 
de la placa metálica se contabiliza suponiendo que ejerce 
sobre el material cerámico una fuerza adicional de 
frenado. En la actualidad, en nuestro Departamento se 
está tratando de aplicar la filosofía de este modelo al 
caso en el que la placa sustentadora de la cerámica 
estuviera realizada de material compuesto. 

El modelo de Reijer [28] es mucho más sofisticado que 
el anterior: divide el proceso de penetración en tres 
etapas diferentes. En la primera, el material cerámico 
permanece sin deformarse y es el proyectil el que sufre 
un proceso de deformación puramente plástico; el 
tiempo que dura esta etapa es igual al que tarda el 
material cerámico en fracturarse y pulverizarse 
totalmente; este tiempo se toma igual al que tarda la 
onda de compresión en alcanzar la intercara 
cerámica/metal más lo que tardan las fisuras, allí 
producidas, en alcanzar la cara donde se produjo el 
impacto. En la segunda etapa se produce una situación 
similar a la del modelo de Woodward [27], 
erosionándose el proyectil y la cerámica. En la tercera 
etapa, que comienza una vez que el proyectil deja de 
erosionarse, se produce el frenado del mismo por la 
fuerza que ejerce la placa metálica al deformarse. 

Otro posible tipo de blindaje es uno similar al anterior 
pero en el que se ha sustituido la placa metálica por otra 
de material compuesto de matriz orgánica y de varias 
capas de tejido balístico. Para esta situación, 
Hetherington y Rajagolapan [29] han propuesto un 
modelo analítico, que se basa en el propuesto por 
Florence [25], y que ha proporcionado m u y buenos 
resultados cuando se comparan las predicciones del 
mismo con los resultados experimentales [26]. 

Otra situación bastante común en este tipo de 
aplicaciones es el caso de blindajes mixtos formados por 
losetas de cerámica pegadas sobre una placa de material 
compuesto que, a su vez, va situado sobre varias capas 
de tejido balístico. Para esta situación también se 
dispone de un modelo predictivo cuyas bases científicas 
[30] serán presentadas en otra comunicación dentro de 
esta misma Reunión [31]. 

b) Impacto a alta velocidad. 

En un artículo previo [22] se presentó uno de los 
modelos más 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 hipótesis de que la fuerza de interacción 
blanco-proyectil supera las resistencias mecánicas de 

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

6. METODOS NUMÉRICOS 

Los métodos numéricos, que se han utilizado para el 
tratamiento de los problemas de impacto, se basan en 
los métodos de las diferencias finitas o de los elementos 
finitos, encontrándose, en la actualidad, programas 
disponibles hasta para ordenadores personales. Un 
amplio resumen sobre las características 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 
definió 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 expresión de "programas 
hidrodinámicos" 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 más utilizados 
requieren que se postulen criterios instantáneos de rotura 
como, por ejemplo, aquellos que se refieren a una 
tensión, o deformación, de rotura, trabajo plástico u 
otro tipo de criterio similar. 

Otro aspecto muy importante reside en el tipo de 
modelización que utilizan. Existen programas en los que 
los cuerpos que interaccionan se modelizan mediante 
mallas lagrangianas, que se deforman y mueven con el 
sólido, 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 último, existen programas que permiten 
modelizar unos sólidos empleando mallas lagrangianas 
y otros utilizando mallas eulerianas. 

En la presente comunicación se presentan varios 
ejemplos que ilustran lo anterior: a) Impacto de un 
proyectil sobre varias capas de tejido balístico; b) 
Impacto de una barra de acero sobre un blindaje mixto 
cerámica-metal; y e) Impacto de una bola de acero sobre 
un blanco también de acero. 
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Impacto de un proyectil sobre varias capas de tejido 
balístico 

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 NOV A2D [35]. El 
sistema se modelizó en condiciones de simetría axial 
empleando 1021 nudos y 534 cuadriláteros, y se 
consideró sólo la zona del blanco en un radio de 60 mm 
alrededor de la dirección del impacto. El núcleo del 
proyectil es de plomo y la camisa que le confina es de 
latón. Para ambos materiales se supuso un 
comportamiento elasto-plástico convencional, mientras 
que al tejido Kevlar se le supuso un comportamiento 
elástico lineal hasta la rotura. Todos los parámetros 
intervinientes en las ecuaciones constitutivas de los 
materiales fueron tomados de la bibliografía existente. 
Cada conjunto de tres capas del paquete original de 
Kevlar se modelizó como si se tratara de un solo sólido; 
esto es: cada subpaquete, formado por tres capas, podía 
contactar con los situados inmediatamente encima y 
debajo del considerado. Lógicamente lo anterior 
complicó extraordinariamente el análisis, requiriendo 
unos tiempos de proceso bastante altos, pero se hizo 
necesario emplear la modelización descrita cuando, en 
análisis previos, se comprobó que una modelización de 
las capas de tejido como si éstas formaran un solo 
paquete homogéneo, había conducido a resultados 
numéricos muy alejados de la realidad experimental. 

En la figura 3(a) se presenta la configuración inicial de 
problema, en la que el núcleo 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 núcleo del proyectil se 
encuentra sufriendo un proceso de deformación plástica 
restringida por la camisa de latón que lo contiene. Las 
figuras 3(c) y (d) corresponden a 90 y 256 
microsegundos, respectivamente. La detención del 
proyectil se realizó 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 máximo desplazamiento del blindaje, según la 
dirección de impacto, obtenido de la simulación 
numérica resultó estar muy próximo al experimental, 
que se obtuvo de la huella dejada, en la prueba de fuego 
real, por el paquete de tejido sobre una capa de plastelina 
puesta detrás. 

Impacto de una barra de acero sobre un blindaje mixto 
cerámica metal. 

Vol. 10 (1993) 

(a) 

(b) 

(e) 

(d) 

(e) 

En este segundo problema se estudia el proceso de 
penetración de una barra de acero (ETG-100) de 6.00 
mm de diámetro y 31.5 mm de longitud que, viajando a 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 alúmina AD-96 de 8.1 
mm de espesor soportada por otra de aluminio 6061-T6 
de 6.0 mm de espesor. Experimentalmente se comprobó 
(Reijer [28]) que el proyectil considerado equivalía, en 
cuanto se refiere a su poder de penetración, al proyectil 
7.62 NATO AP. 

El análisis numérico se realizó utilizando el programa 
comercial AUTODYN [36]. El proyectil se modelizó 
mediante una malla lagrangiana de 92 nudos y 66 
elementos, mientras que, para el blanco, se utilizó una 
malla euleriana de 608 elementos, de los cuales 160 se 
encontraban ocupados, inicialmente, por el material 
cerámico y 128 por el aluminio, permaneciendo el resto 
de elementos sin ningún tipo de material. 

Para los dos materiales metálicos se supuso un 
comportamiento elásto-plástico sin endurecimiento por 
deformación. Para el material cerámico se utilizó un 
modelo de resistencia del tipo de Mohr-Coulomb, en el 
que la tensión de cedencia del material es una función 
lineal de la presión a la que se encuentra sometido. Los 
criterios de rotura para los materiales metálicos se 
basaban en el de deformación crítica mientras que, para 
la cerámica, se supuso una tensión hidrostática de 
tracción de rotura. 

En la figura 4 (a) se recoge la configuración inicial de 
blanco y proyectil, y, en la figuras 4 (b), (e) y (d) se 
recogen dichas configuraciones a los 7.53, 43.75 y 83.3 
microsegundos, respectivamente. Como puede 
observarse en la última figura, el caso estudiado 
corresponde a un caso de perforación del blanco. 
También para este caso existen medidas experimentales 
-concretamente, de la posición 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 último caso se presenta al caso del impacto de 
una bola de un acero de dureza 262 HVIO, de 50.8 mm 
de diámetro, 533.5 gramos de masa, que impacta a 1885 
m/s contra un blanco también de acero (305 HVlO) 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 (República 
Checa) dentro del marco de un proyecto de investigación 
común con nuestro Departamento. 

También en este caso se utilizó el programa 
AUTODYN [36]. El proyectil se modelizó utilizando 
una malla lagrangiana de 50 nudos y 31 elementos 
mientras que, para el blanco, se utilizó 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 ningún tipo de 
material. 

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

En la figura 6 (a) se aprecia la configuración inicial del 
proyectil y del blanco. Las figuras 5 (b), (e), (d) y (e) 
corresponden a las configuraciones a 1 0.05, 30.04, 
130.00 y 171.30 microsegundos, respectivamente. En 
la figura 5 (f) se incluye una foto del estado en que 
quedó el cráter formado en el blanco, pudiéndose 
comparar su forma con la obtenida en el proceso de 
simulación numérica (figura 5 (e)). Experimentalmente 
también se comprobó que, el proyectil, se erosionaba 
prácticamente en su totalidad. 

7. CONCLUSIONES 

Todo lo anterior pone de manifiesto la gran cantidad de 
modelos predictivos que existen para el análisis de los 
problemas de impacto y, por tanto, la gran cantidad de 
esfuerzo que se ha realizado en el pasado, y que se está 
realizando en el presente, en esta dirección. Los modelos 
aquí denominados empíricos, tienen un campo de 
utilización limitado por sus intrínsecas limitaciones: no 
deben ser aplicados más allá de aquellas situaciones que 
resulten similares a las que se utilizaron en su 
obtención, lo que limita claramente su aplicabilidad. 
Los modelos analíticos, al resolver las ecuaciones, más 
o menos simplificadas, que rigen el problema, tienen un 
campo de aplicación mucho más amplio que los 
anteriores pero, de nuevo, su rango de aplicación viene 
limitado por en qué medida se cumplen las hipótesis de 
partida en el caso concreto que se pretende analizar; así, 
por ejemplo, un modelo analítico en el que se suponga 
que el proyectil permanece sin sufrir ningún tipo de 
deformación durante el impacto sólo es aplicable a 
aquellas situaciones en las que se cumpla 
escrupulosamente esta hipótesis o, de no cumplirse, que 
la situación real se asemeje grandemente a la supuesta. 
Los últimos modelos -los modelos numéricos
presentan un campo de aplicación mucho más grande 
todavía, pero eso es a costa de un gran consumo de 
tiempo de computación. De hecho, los tres ejemplos 
que se han mostrado, y que corresponden a tres 
situaciones muy distintas, demuestran las grandes 
posibilidades que ofrecen estos últimos métodos. 
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Fig. 4. Impacto de un proyectil contra un blanco cerámica-aluminio 
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(a) (b) 

(e) (d) 

(f) 

(e) 

Fig. 5. Impacto de una esfera contra un blanco de acero 
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Resumen. La comprensión del proceso de rotura de la perlita es muy deficiente, a pesar de lo que 
podría vaticinarse de la consideración de su simple geometría. El estudio de sus condiciones 
críticas de clivaje adquiere especial relevancia, dado que su temperatura de transición se 
encuentra por encima de la temperatura ambiente. Sorprendentemente, la dependencia 
microestructural de su tenacidad, medida mediante parámetros estáticos macroscópicos o locales 
de Mécanica de la Fractura (K1c, cr/), casi nula, no concuerda con la que se deduce de 
correlaciones empíricas basadas en la fragilidad medida en ensayos Charpy o con algunos 
resultados de tenacidad dinámica (K1d), sensibles al tamaño de grano austenítico previo. 

En muchas situaciones prácticas, el clivaje de la perlita está asociado a microgrietas generadas en 
bandas de cizalladura localizada. Esta rotura de transición dúctil-frágil a escala microscópica 
permite explicar semicuantitativamente los valores de K1c y cr/ observados y su inesperada 
independencia microesiructural. Sín embargo, no se ha encontrado una explicación convincente 
para la influencia del tamaño de grano austenítico sobre la tenacidad en condiciones dinámicas y 
tampoco son fácilmente explicables las observaciones de clivaje nucleado por inclusiones, 
asociado a valores de es/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, K1c, does not show any clear microstructural dependence 
but its ductile-brittle impact transition temperature, ITT, or sorne scarce measurements of its 
dynamic toughness, Kw do show an influence of the size of its previous austenitic grain. 

In many practica! 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 K1c towards microstructure. 
There are however sorne 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 bibliografía sobre fractura 
concretamente, sobre la 
parámetros de fractura, 
presencia de la perlita en comunes de 
aceros estructurales y en de algunos 
productos específicos de gran justifican 
ampliamente ese interés. geométrica de 
la microestructura perlítica prometer una 
modelización fácil de sus procesos de rotura y una clara 
relación de las condiciones macroscópicas críticas de la 
rotura con alguna de las microestructurales 
fácilmente medibles y controlables. 
La realidad no es así. Aunque presentar un 
panorama muy pesimista sobre comprensión de 
los fenómenos de rotura de la , los estudios más 
exhaustivos sobre la relación microcstructura-fractura 
de aceros perlíticos son 
caracterización de la rotura 
Mécanica de la Fractura y 
que sí utilizan este enfoque, han 
contradictorias. Una revisión 
relación entre microestructura 
(resistencia y tenacidad) de 
por Alexander y Bernstein 
concretas más importantes son 
y coL [2], Hyzak y Bernstein 

interés por una 
parámetros de 
más recientes, 

sumario de los resultados se M"'"~n• 
Pickering [ 5] o en otros textos 

mecánicas 
sido publicada 

Las referencias 
de Gladman 

y coL [4]. Un 
en un texto de 

7]. 

Este artículo pretende revisión de esta 
cuestión, centrada en la rotura arriesgar unas 
conclusiones que sólo deben estimadas como 
opiniones hasta que nuevos experimentales, 
todavía muy necesarios, las refuten o confirmen. 

2. LA MICROESTRUCTURA 

La morfología de la 
agregado de colonias con 
de ferrita y 
transformación 
"colonia" se distingue por la 
láminas, cuya orientación 
constituyentes) es común 
constituye un "material 

La transformación eutectoidc 
gama de temperaturas de 

de equilibrio, 
Fe-0,77% C). El espaciado 
media entre láminas), s, 

conocida: un 
laminar alternante 

obtenido por 
Cada 

de sus 
ambos 

en una 

mínima 
el 

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

(1) 

donde Es es la energía interfacial ferrita-cementita, L'l 
Hy el cambio de entalpía de transformación por unidad 
de volumen y L'lT el subenfriamiento. La gama accesible 
de espaciados perlíticos oscila entre O, 1 f.im para 
transformaciones cercanas a la temperatura de 
equilibrio y 0,007 f.im para unos 550°C. Con 
subenfriamientos mayores comienzan a obtenerse 
estructuras bainíticas [9]. 
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Fig. 1. Efecto de los elementos de aleación sobre el 
contenido de carbono de la composición eutectoide de 
equilibrio. Reproducido de Bain [10]. 

El espesor de las láminas de cementita es unas 7,5 
veces inferior al de las láminas de ferrita en la aleación 
Fe-C. Los elementos de aleación modifican la 
temperatura de equilibrio de la transformación 
eutectoide y rebajan el contenido en carbono del 
eutectoide, (%C)E, (Fig. 1), por lo que el espesor 
relativo de las láminas de cementita puede alterarse 
dentro de ciertos límites: 

t/s =O, 152 (%C)E (2) 

La transformación eutectoide nuclea a partir de las 
juntas de grano de austenita. De cada núcleo nacen o se 
desarrollan varias colonias de perlita en forma nodular 
que, aunque diferenciadas por la orientación espacial de 
sus láminas de cementita, comparten una misma 
orientación de ferrita. Desde el punto de vista de la 
fractura frágil ese nódulo o "bloque" perlítico constituye 
la unidad de clivaje. Su tamaño, Da*, dificil de medir 
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salvo a través del tamaño de las facetas de clivaje, 
constituye una importante variable microestructural [3, 
11-14]. El plano de clivaje perlítico ¡001la. no resulta 

alterado por la presencia de las láminas de cementita 
respecto al de la ferrita masiva [15]. El tamaño de 
grano de la ferrita perlítica guarda una estrecha 
relación con el tamaño de grano austenítico previo, Da, 
determinado por la temperatura y tiempo de 
austenitización [12], 

D * = 1 6·D 0·795 10 "m< D < 200 "m a. . a , r a r (3) 

El tamaño de las colonias, p, no guarda relación con el 
tamaño de grano austenítico (salvo cuando éste es tan 
pequeño - en aceros microaleados con vanadio, por 
ejemplo [16] - que limita el crecimiento nodular. Sólo 
recientemente se ha constatado [16-18] que el tamaño 
de colonia es proporcional al espaciado perlítico (véase 
también el apartado siguiente de este artículo): 

p::::: 40s (4) 

Esta relación sugiere la aparición de una nueva variante 
cristalográfica o direccional de cementita con una 
probabilidad constante (independiente de !1. T) al 
multiplicarse las láminas de un núcleo eutectoide por 
nucleación múltiple lateral de nuevas láminas. 

Finalmente, conviene recordar que la geometría real de 
la perlita nunca es perfecta y que pueden observarse 
todo un catálogo de fallos de continuidad respecto de la 
estructura laminar plana ideal [19-20]. Así mismo, 
tampoco se puede olvidar que, como ocurre en casi 
todas las estructuras de los materiales reales, los 
tamaños de cada variable microestructural - incluido el 
espaciado perlítico - están estadísticamente distribuídos 
alrededor de su tamaño medio. 

3. CORRELACIONES EMPÍRICAS 

Sin ideas preconcebidas sobre modelos fisicos 
explicativos de la dependencia microestructural de las 
propiedades mecánicas, las correlaciones empíricas 
proporcionan una información 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 artículos originales. 

Respecto a la fractura frágil de la perlita, no existen 
correlaciones para la tenacidad medida mediante el 
factor crítico de intensidad de tensiones, K1c, o 
mediante la propiedad local que se define como tensión 

crítica de clivaje, cr/. Se dispone sólo de correlaciones 
para la temperatura de transición dúctil-frágil en 
ensayos de impacto Charpy con probetas entalladas en 
V, ITI. Y, aunque, indudablemente, la temperatura de 
transición contiene información sobre la tenacidad, no 
hay que olvidar que la energía absorbida durante el 
impacto que provoca la rotura frágil de una probeta 
entallada (no agrietada) se ha consumido 
preferentemente en la deformación plástica previa a la 
nucleación de una grieta y en la parte dúctil de la 
subsiguiente propagación de la misma. 

La correlación más frecuentemente citada para la 
temperatura de transición 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 
energía absorbida fija de 27J (337 KJm-2) resulta ser: 

ITI [0 C] ==fa. (-46 -11.5·Da.-li2 ) + 
+ fP(-355 + 5.65·s-112 - 13.3·p-112 + 3.48·106·t) + 
+ 48.7(%Si) + 762 ..J(%Nr) (5) 

fa. y fp representan las fracciones volumétricas de, 

respectivamente, ferrita y perlita, Da. el tamaño del 

grano de la ferrita y (%Nf) el tanto por ciento de 
nitrógeno libre (disuelto). Todas las dimensiones 
microestructurales están expresadas en mm. 

En la ecuación (5) se incluye el efecto de dos 
elementos, Si y N, de la composición del acero, 
suponiendo que influyen por igual en la ferrita y la 
perlita (ambos elementos están en solución sólida). 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 más destacable de la dependencia microestructural 
reflejada por la ec. (5) es el efecto del tamaño de 
colonia perlítica, p, sobre la temperatura de transición. 
Puede verse que el tipo de dependencia y el coeficiente 
numérico son similares a los del tamaño de grano de la 
ferrita, que controla (aparentemente) la temperatura de 
transición de ésta: un afino del tamaño de colonia 
perlítica tendría 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 más fuerte, 
explicable porque el afino de grano ferritico conlleva 
un endurecimiento de tipo Hall-Petch, que incide 
desfavorablemente sobre la ITI, mientras que p no 
influye sobre la resistencia de la perlita [2]. El efecto 
de p sobre ITI, según la ec. (5), puede ser muy 
considerable: dado que 5 f.lm ~ p ~ 50 f.!.m, el afino de p 
ofrecería un margen de unos 60°C sobre el control de 
ITT •. 
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Fig. 2. a) Tcunm1o de colonia perlítica, p, frente al 
espaciado perlítico medio, s. Recopilación de datos de 
distintos autores 11-3, 17. 22-241. aceros eutectoides al 
carbono. b) Id. excluyendo los datos de ( lladman y 
col. [2]. 

Sin embargo, el control de la fragilidad de la perlita 
por el t<m1m1o de sus colonias no ha sido confirmado 
por otros estudios estadísticos posteriores. llyzak y 
Bernstein 13], en ensayos Charpy con probetas 
preagrietadas. encuentran, 

(6) 

donde el coeficiente de p es muy peyuerio y el control 
de la fragilidad lo ejerce allora el t;unar1o de grano 
austenítico, Da, cuyo coeficiente es unas cuatro veces 
mayor. Otros estudios han confirmado la importancia 
del t<unario de grano austenítico. [4]. 

Comparando los datos microestructurales de los aceros 
de Gladrnan y col. [2] con los de Hyzak y Bemstein [3] 
u otros autores, [ 16-Jg, 22-24], se observan algunas 
particularidades (fig. 2). Sistemátic;unente, el tmmu1o 
de colonia perlítica, p, relativo al espaciado perlítico 
medio, s, es mucho mayor en los aceros de Ciladman y 
col. (obtenidos por transfonnación eutectoide durante 

o. 4 

enfriamiento continuo) yue en los aceros eutectoides de 
los otros autores citados. Estos últimos (en la mayoría 
de los casos transfonnados isotémlicamente, pero 
tmnbién algunos de ellos obtenidos por enfriamiento 
continuo [ 16,24 J) muestran una relación 
aproximad;unente constante, independientemente del 
tmn<u1o del grano austenítico. salvo en el caso de 
aceros micwaleados transformados a partir de austenita 
no recristalizada de grano muy fino, donde esa relación 
es todavía menor r 16 ]. () hien existen dos tipos de 
comport;uniento - parte dt: los aceros de C iladman y 
col. tienen ademús un espaciado perlítico grosero - o 
bien el t;ml<uio de colonia fué sobreestimado en las 
medidas metalográficas de estos autores, aunyue no 
existan dificultades objetivas para realimr esa 
medición. La unanimidad de resultados de los demás 
autores parece apoyar esta sospecha. 

Considerando ahora la ce. (6), es totalmente razonable 
suponer yue el t;unaílo de grano austenítico Da, no 
afecta "per se" a la fragilidad de la perlita, sino a través 
del tmna1io de grano ferrítico (o "bloque perlítico" yue 
agrupa colonias yue comparten una orientanon 
común), 1\,*, yue, como se ha mencionado, depende 

de él y en menor medida , de la temperatura de 
transfonnación eutectoide. De acuerdo con la relación 
(3). aproximad<unente, 

(7) 

lo yue parece indicar, por comparac10n con el 
coeficiente de 1\, en la ce. (5), que las fronteras de 

grano ferrítico en la perlita son barreras menos 
efectivas para la detención del clivaje yue en 
estructuras totalmente ferríticas (lo cual no debe 
extra11ar considerando yue aprox. 20(/rl de las juntas de 
"bloyues perlíticos" son intercaras ferrita-cementita). 

Tanto los paríunetros microestructurales como las 
variaciones de composición yuímica pueden tener una 
repercusión directa o simple sobre la tenacidad 
(afectándola a igualdad de parámetros 
microestructurales y resistencia) o solo indirecta, a 
través de su influencia sobre la resistencia de la perlita 
a la dcfonnación plástica o por sus efectos 
microestructurales, que a su vez inciden en ayuélla. 
Obvi;m1ente, se intuye yue en algunos casos los efectos 
serún complejos y difíciles de descifrar a partir de 
correlaciones empmcas basadas en regresiones 
múltiples, donde se superponen todos los efectos de 
una misma variable. Sin embargo, la abundancia de 
datos es suficiente para inferir algunas conclusiones 
yue parecen definitivas. En la Tabla 1 se recoge la 
variación de la ITT por unidad de cambio del límite 
elástico de la ferrita (o perlita) al variar cada parím1etro 
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micrm:structural o elemento químico considerado. 

En la ferrita de aceros bajos en carbono o en la 
proeutectoide de los ferrítico-perlíticos, una serie de 
elementos- Si, Mo, Cu o los precipiwdos en los aceros 
microaleados provocan un efecto enfragilizador 
similar, que parece corresponder al puro efecto 
endurecedor de la ferrita por solución sólida o 
precipitaciún. Por otra parte, es evidente que Ni, Mn, 
P. N y D.,, juegan un papel adicional a su efecto sobre 

la resistencia de la ferrita. Así, el efecto del níquel se 
atribuye a su intluencia en la plasticidad de la ferrita. 
mientras que el manganeso parece afinar el tamafío de 
la cementita intergranular en los acero ferríticos. El 
fósforo y nitrógeno afectarían intrínsecamente al 
clivaje de la ferrita. Es esperable que el efecto de estos 
ekmcntos listados en la Tabla 1, excepto Mn (y 

naturalmente, Dr) sea similar sobre la resistencia y el 

clivajc de los granos ferríticos de la perlita cutcctoidc. 
Sin embargo, su efecto neto sobre el comportamiento 
frágil de la perlita es muy diferente en los casos en que 
se ve afectada fuertemente la transfonnación 
eutcctoidc, como se pone de manifiesto en la fig.3 y en 
la Tabla 2 [21 ]. A los posibles efectos sobre el clivajc 
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Fig. ~· Rcl~ción entre la temperatura de transición y el 
espaciado mterlaminar medio de aceros cutcctoides 
con diferentes contenidos de elementos de aleación 
(carbono variable). Reproducido de Nakase y Bemsteili 
[21]. 
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Fig. 4. Temperatura de transición de aceros cutectoides 
de diferente composición dentro de una estrecha gama 
de resistencia (502 cry (MPa) <; 563), espaciado 
perlítico (0, 16 <; s c,,m ) <; O, 17) y tmnafío de grano 
austenítico previo (31 <; Da (11m) s 38 11m), en función 
del espesor de sus lúminas de cementita. Dibujado a 
partir de datos seleccionados de entre los publicados 
por Nakase y Bemstein [21]. 

de los bloques ferríticos se une ahora la denominada 
"dilución" de la perlita, es decir, el menor contenido en 
cementita del eutectoide, que se traduce en un 
adelgazamiento relativo de las lúminas de carburo. Su 
efecto se individualiza en la ce. (5) y explica tmnbién 
la discrepancia entre los efectos que las ces. (5) y (6) 
atribuyen al espaciado perlítico, s (Tabla 1). 

La resistencia perlítica depende inversamente del 
espaciado, s, y no de t (al menos el límite elástico), 
mientras que ITT se ve influída negativamente por la 
resistencia y por t. Como este último varía sólo 
restringidamente en el entorno de la relación t/s=7,5, 
existe un espaciado óptimo para cada composición de 
acero eutectoide [2, 5, 6, 21], fig. 4. Los datos 
utilizados para obtener la ce. (6) corresponden a una 
sola composición y no permiten separar los efectos 
independientes de s y t. Seleccionando entre los datos 
publicados, el efecto directo del espesor de la 
ccmentiL:'l puede ponerse claramente de manifiesto, fig. 
3. El efecto está ligado, sin duda, al volumen de la 
lámina de cementita, dado que la superficie de carburo 
es - al menos nominalmente - idéntica a igualdad de 
espaciado perlítico. 
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Resumiendo, como conclusión parcial tras revisar las 
correlaciones empíricas disponibles, se puede afinnar 
que el comporuuniento frágil de la perlita (clivaje) está 
fund;mJCntalmente condicionado por: 

a) el tamaiio del grano ferrítico, D.,*, hinque o nódulo 

perlítico, que agrupa varias colonias y que depende del 
t<unafio de grano austenítico, Da. 

h) el espesor de las l{mlinas de cemetllita, t, 
proporcional al espaciado perlítico, s, pero dependiente 
de la composición del acero, particul;m11ente del Mn. 

e) el espaciado perlítico. s. en cuanto que detem1ina 
primordialmente la resistencia. 

Posiblemente. si existe alguna influencia del t;unaiio de 
colonia perlítica. p. su efecto sohre la rotura por clivaje 
es déhil. Y t;unhién conviene hacer notar que, a 
igualdad de t;unaiio de grano austenítico. los efectos h) 
y e) práctic;unent.: se compensan (fig. 3). 
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Fig. S. Variación de ar* con el límite elástico de aceros 
eutectoides (a diferentes temperaturas). Reproducido 
de Kavishe y Raker [23]. 

4. TENSIÓN CRÍTICA DE CLIV AJE 

La rotura frágil por clivaje suele estar asociada 
localmente con un nivel crítico de tensión, Cíf*. que, en 
los aceros con estructura fcrrita-cementita dispersa. es 
independiente de la temperatura y ligenunente 
dependiente del volumen tensionado. Aunque su 
interpretación más correcta se consigue mediante un 
tratmniento prohahilístico que incluye nuclcación - por 
deformación plástica- y propagación de microclivaje, 
en las estructuras ferrita-cementit<l dispersa la 
propagación de una microgrieta de t<tlla característica 
se considera la situación crítica del proceso [25-26]. En 
ese caso, la tensión crítica se relaciona con el t<unaiio 
característico de la microgricta, ac· y con la tenacidad 
local crítica para evitar su detención bajo esa tensión, 

(8) 

siendo fl un factor de forma ( 1.25 para micro grietas 
circulares, 0,80 para formas alargadas de anchura ac)· 
La tenacidad local puede asociarse a una energía local 
de fractura C le o a una energía efectiva superficial de 
rotura, "Yeff· 

(9) 

Existen varios estudios sohre la "f * de aceros 
eutectoides y su dependencia microestructural [ 1, 22, 
23-281. Todos usan probetas entalladas del tipo 
descrito por Clriffiths y Owen [29]. Los resultados son 
relativmnente coincidentes y tmnhién bastante 
sorprendentes. Existe unanimidad sohre la 
independencia de ar* respecto al tmnaüo de grano 
austcnítico (es decir, respecto al grano ferrítico o 
unidad de clivaje) y también sobre el diferente 
comportmniento mostrado por perliills de espaciado 
fino o grosero. Este comportamiento está 
principalmente ligado al valor actual del límite elástico 
a la temperatura y velocidad a la que se realiza la 
medida de ar*: por encima de cierto valor de "y· se 
obtiene el comportamiento "esperado" de una crr* 
independiente de la temperatura o de la velocidad de 
deformación, para un mismo acero. Por debajo de ese 
valor ( "'800 MPa si se utiliza la técnica de medida de 
ClriffitJ1s y Owen), la tensión crítica de clivaje depende 
de esas dos variahles y es aproximadmnente 
proporcional al valor actual de Cíy (fig. 5). En el primer 
caso, la rotura nuclea en la zona de la proheta plástica 
sometida a tensión máxima y frecuentemente a partir 
de inclusiones no metálicas. La energía efectiva de 
fractura (determinada a partir de las ec. (8) y (9) y del 
tamaño de la inclusión) depende linealmente del 
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inverso del espaciado perlítico y oscila entre 5 y 1 :i 
Jm-2: 

( 1 O) 

En el segundo caso, la nucleación ocurre a partir de 
microgrietas generadas por bandas de cortadura 
localizada en zonas de la probeta pró~imas a las de 
máxima defomwción. Es decir, como sugiere la 

* relación crr oc()Y' la rotura ocurre ahora cuando se 
alcanza una deformación crítica (con toda 
probabilidad, siempre que la tensión máxima del 
entorno sea capaz de propagar por clivaje la 
microgrieta generada por rotura dúctil a cortadura). En 
este sentido, es una rotura en zona de transición dúctil
frágil y la tensión crítica de clivaje medida es solo 
aparente: está ligada a la defonnación necesaria para 
crecer dúctilmente una grieta hasta un cierto t<mwiio 
crítico en que la propagación se transfiere al clivaje. La 
energía efectiva de clivaje no muestra la anómala 
dependencia de la tensión crítica aparente en esa zona, 
sino que probablemente crece al crecer la temperatura 
[28], de acuerdo con algunas previsiones teóricas. La 
última referencia estima la energía de clivaje aparente 
entre 10 y 50 Jm-2 tanto para la propagación a partir de 
microgrietas de cortadura como a partir de 
microinclusiones, aunque la estimación es 
probablemente muy poco precisa. 

Conviene hacer notar, finalmente que I ,evandowski y 
Thompson [22, 28] observan un efecto genuíno ligado 
al espaciado perlítico (quizá al espesor de la 
cementita): los valores de cr¡-* son mayores para perlitas 
finas a igualdad de límite elástico. 

5. FACTOR CRÍTICO DE iNTENSIDAD DE 
TENSIONES. 

Existen pocos trabajos que combinen medidas de K¡c 
de aceros eutectoides con la descripción 
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 dispersión de valores es además muy 
pequeiia (y el lote de medidas de Kavishe y Baker es 
suficientemente representativo). Otros conjuntos de 
medidas de tenacidad de aceros eutectoides de 
diferente composición y tratamiento, pero que no 
publican los datos estructurales, ofrecen también una 
alta uniformidad [31]. A -l5'C, un gran número de 

aceros arrojan valores entre 30 y 40 MPa ..¡;;; (tabla 3). 
Las diferencias relativa<> entre sus límites elásticos o 
sus tensiones críticas aparentes de clivaje son mucho ' 
más importantes. 
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Fig. 6. Valores de Kw de aceros eutectoides situados 
en un mapa de coordenadas microestructurales. 
Círculos: datos medidos por Kavishe y Ba.ker [27] a -
80 'C. Cuadrados: datos de Alexander y Bemstein [ 30], 
medidos a temperatura mnhiente. Símbolos vacíos o 
llenos: respectivmnente, K1c por debajo o por encima 
de la media. 

El panorama se vuelve mucho más confuso si se añade 
que algunos pocos datos de tenacidad medida en 
condiciones dinámicas [3] muestran una clara 
dependencia respecto al t.W1año de grano austenítico 
(K¡d oc Da-Y2

) en la zona de rotura por clivaje. 

6. OISCUSION 

Conciliar el conjunto de ohservaciones expuestas no 
parece tarea fácil. Cualitativamente, el proceso de 
rotura de un acero perlítico en condiciones estáticas y 
temperaturas de utilización (en un entorno alrededor de 
temperatura ambiente, es decir, con límites elásticos 
"hajos") está precedido por deformación plástica 
localizada en handas de cortadura, que generan 
fácilmente grietas bajo tensiones tractivas si ocurre 
rotura de alguna lámina de cementita. El proceso fué 
descrito hace ya mucho tiempo por Miller y Smith 
[32], fig. 7, que suponía la ruptura de una lámina de 
cementita como desencadenante del proceso. En 
realidad, la rotura de la cementita puede ocurrir trás la 
localización de cortadura, a la que la perlita es muy 
propensa [33], fig. 8. 

La cementita laminar, potencialmente dúctil, sufre 
clivaje por intersección de bandas de deslizamiento 
[34], tanto más probable cuanto mayor es el espesor de 
las láminas (a igualdad de deformación), lo cuál 



50 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

--(_ 
e 

o 

¡--..._ ' --

e 

Fig. 7. Mecanismo de rotura de la perlita sugerido por 
Miller y Smith [32]. La rotura de una lámina de d 
cementita desencadena una cortadura localizada que 
degenera en una grieta por sucesivas estricciones de las 
láminas de ferrita tras rotura de las láminas de 
cementita adyacentes. 

a 

b 

Fig. 8. Dos ejemplos de cortadura localizada en un 
acero eutectoide transformado a 700°C y deformado 
por laminación (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 e). 

justifica la mayor fragilidad de la perlita gruesa o el 
efecto, ya señalado, del espesor de las láminas de 
cementita sobre la temperatura de transición y sobre cr 

r*· (fig. 9). Cuando ocurra rotura de varias láminas 
contiguas de una banda, fig. lO, teniendo en cuenta la 
situación prevalente de deformación plana, el colapso 
plástico de los ligamentos de ferrita asociados a las 
roturas de láminas de cementita ocurrirá para un 
desplazamiento tangencial de vawr aproximadamente 
igual al espaciado aparente local en la dirección de 
cizalladura, s * > s. La rotura podría progresar 
dúctilmente a cortadura con un consumo energético por 
unidad superficial de avance estable 
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inverso del espaciado perlítico y oscila entre 5 y 15 
Jm-2: 

(1 O) 

En el segundo caso, la nucleación ocurre a partir de 
microgrietas generadas por bandas de cortadura 
localizada en zonas de la probeta próximas a las de 
máxima defom1ación. Es decir, como sugiere la 

* relación crf oceiy, la rotura ocurre ahora cuando se 
alcanza una deformación crítica (con toda 
probabilidad, siempre que la tensión máxima del 
entorno sea capaz de propagar por clivajc la 
microgrieta generada por rotura dúctil a cortadura). En 
este sentido, es una rotura en zona de transición dúctil
frágil y la tensión crítica de clivaje medida es solo 
aparente: está ligada a la deformación necesaria para 
crecer dúctilmente una grieta hasta un cierto tarnai\o 
crítico en que la propagación se transfiere al clivaje. La 
energía efectiva de clivaje no muestra la anómala 
dependencia de la tensión crítica aparente en esa zona, 
sino que probablemente crece al crecer la temperatura 
[28], de acuerdo con algunas previsiones teóricas. La 
última referencia estima la energía de clivaje aparente 
entre 1 O y 50 Jm-2 tanto para la propagación a partir de 
microgrietas de cortadura como a partir de 
microinclusiones, aunque la estimación es 
probablemente muy poco precisa. 

Conviene hacer notar, finalmente que Levandowski y 
Thompson [22, 28] observan un efecto genuíno ligado 
al espaciado perlítico (quizá al espesor de la 
cementita): los valores de crf *son mayores para perlitas 
finas a igualdad de límite elástico. 

S. FACTOR CRÍTICO DE INTENSIDAD DE 
TENSIONES. 

Existen pocos trabajos que combinen medidas de K¡c 
de aceros eutectoides con la descripción 
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 dispersión de valores es además muy 
pequeña (y el lote de medidas de Kavishe y Baker es 
suficientemente representativo). Otros conjuntos de 
medidas de tenacidad de aceros eutectoides de 
diferente composición y tratamiento, pero que no 
publican los datos estructurales, ofrecen también una 
alta uniformidad [31]. A -15'C. un gran número de 

aceros arrojan valores entre 30 y 40 MPa ..¡;;; (tabla 3). 
Las diferencias relativas entre sus límites elásticos o 
sus tensiones críticas aparentes de clivaje son mucho ' 
más importantes. 
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Fig. 6. Valores de KI< · de aceros eutectoides situados 
en un mapa de coordenadas microestructurales. 
Círculos: datos medidos por Kavishe y Baker [27] a -
80 'C. Cuadrados: datos de Alexander y Bemstein [30], 
medidos a temperatura mnbientc. Símbolos vacíos o 
llenos: respectivmnente, K1c por debajo o por encima 
de la media. 

El panorama se vuelve mucho más confuso si se añade 
que algunos pocos datos de tenacidad medida en 
condiciones dinámicas [3] muestran una clara 
dependencia respecto al tmnaño de grano austenítico 
(K¡d oc Da-Yz) en la zona de rotura por clivaje. 

6. DISCUSION 

Conciliar el conjunto de observaciones expuestas no 
parece tarea fácil. Cualitativamente, el proceso de 
rotura de un acero perlítico en condiciones estáticas y 
temperaturas de utilización (en un entamo alrededor de 
temperatura ambiente, es decir, con límites elásticos 
"bajos") está precedido por deformación plástica 
localizada en bandas de cortadura, que generan 
fácilmente grietas bajo tensiones tractivas si ocurre 
rotura de alguna lámina de cementita. El proceso fué 
descrito hace ya mucho tiempo por Miller y Smith 
[32], fíg. 7, que suponía la ruptura de una lámina de 
cementita como desencadenante del proceso. En 
realidad, la rotura de la cementita puede ocurrir trás la 
localización de cortadura, a la que la perlita es muy 
propensa [33], fig. 8. 

La cementita laminar, potencialmente dúctil, sufre 
clivaje por intersección de bandas de deslizamiento 
[34], tanto más probable cuanto mayor es el espesor de 
las láminas (a igualdad de deformación), lo cuál 
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Fig. 7. Mecanismo de rotura de la perlita sugerido por 
Miller y Smith [32]. La rotura de una lámina de d 
cementita desencadena una conadura localizada que 
degenera en una grieta por sucesivas estricciones de las 
láminas de ferrita tras rotura de las láminas de 
cementita adyacentes. 

a 

b 

Fig. 8. Dos ejemplos de conadura localizada en un 
acero eutectoide transformado a 700°C y deformado 

por laminación (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 e). 

justifica la mayor fragilidad de la perlita gruesa o el 
efecto, ya señalado, del espesor de las láminas de 
cementita sobre la temperatura de transición y sobre cr 

f *, (fig. 9). Cuando ocurra rotura de varias láminas 
contiguas de una banda, fig. 10, teniendo en cuenta la 
situación prevalente de deformación plana, el colapso 
plástico de los ligamentos de ferrita asociados a las 
roturas de láminas de cementita ocurrirá para un 
desplazamiento tangencial de vator aproximadamente 
igual al espaciado aparente local en la dirección de 
cizalladura, s * > s. La rotura podría progresar 
dúctilmente a conadura con un consumo energético por 
unidad superficial de avance estable 
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Fig. 9. Placa de cernentita extraida del acero anterior 
tras deformación por alargamiento axisirnétrico 
(trefilado), r = 0,43. Nucleación de clivaje por 
intersección de dos bandas de deslizamiento. El piano 
de la placa es el (OOl)c . Las trazas verticales son 
compatibles con deslizamiento sobre (0 lO)c y (0 ll) y 
las inclinadas con el (llO)c. Reproducido de [34]. 

Fig. IO. Id. fig. 9, inicio de rotura en una banda de 
cortadura tras el fallo de varias láminas de cernentita. 
Microscopía electrónica de transmisión, campo oscuro. 

(11) 

donde •e (s) representa la tensión de flujo plástico a 
cortadura. El límite elástico o la tensión de fluencia de 
la perlita admiten una proporcionalidad inversa con s o 

.¡;, siendo la primera de estas relaciones la más 
fundamentada físicamente [1, 35]. Para O,lf .. Un ::s;s::s;0,3 
¡.un, una aproximación por defecto es: 

(Gc)d = cry (s)·s /2 = 
:= (200MPa + 76 s-1 [MPa/¡..trn] ) s/2 := 
:=[200Mpa + 76 s-1 ¡MPal¡..tinJ] s/2 :=60 Jm-2 

(12) 

Este valor es equivalente a K JC = 3,5 MPa .Jm para 
una propagación en modo I. 

La deformación crítica de alargamiento para nuclear 
una microgrieta es muy pequeña. Basta una banda de 
cortadura que se propague unas pocas distancias 
interlaminares, N==lO, en una colonia de tamaño p. 
Teniendo en cuenta la re!. (4): 

fe == (s * ..J2 /2p) lOs/p == 0,005 (13) 

La deformación necesaria para hacer crecer las 
microgrietas de cortadura hasta su talla maxtma es 
también pequeña. Para que la grieta alcance las 
fronteras de la colonia, que limitan la propagación de 
las bandas (la localización a cortadura está ligada a la 
orientación laminar), basta con: 

damax p) ~ / ..f2t2p ~ O, 02 ( 14) 

La deformación r == 0,02 se alcanza para una tensión 
máxima en la zona plástica de probetas entalladas 2,2 
cry [29], fig. ll. Esa deformación máxima ocurre en la 
raiz de la entalla, donde la tensión tractiva local es del 
orden de 1,2 cry. A partir de ese momento, en un 
ensayo de flexión, la rotura puede ocurrir cuando se 
alcance la condición crítica de propagación de las 
microgrietas existentes, venciendo el factor crítico 
local de intensidad de tensiones para propagar el 
clivaje en el cristal perlítico (la frontera de la colonia 
no cambia la orientación de la ferrita), K1c *. 
Experimentalmente (fig. 5), la rotura ocurre 
tensionando las probetas muy poco por encima de la 
situación de creación de grietas de tamaño p en la raiz 
de la entalla. Allí, la tensión > 1,2 cry dispone de 
núcleos de tamaño p == 40s mientras que la tensión 
máxima, > 2,2cry , dispone sólo de núcleos de tamafío 
mínimo, == 1 Os. 

La rotura cerca de la entalla está, por tanto, favorecida 
y ocurre para una tensión máxima en la probeta, que se 
tornará como tensión crítica de clivaje: 

(cr ~)ap = 2(cr ~)loe= 2~K;c ¡...J40; = 2,4cr y(T,c,s) 

(15) 
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Fig. 11. a) Tensiones tractívas n1áximas a partir de la 
superficie de la entalla en prohetas entalladas de 
flexión )20]. h) Id., deformaciones tractivas múximas. 

de acuerdo con lo observado, tendiendo en cuenta que, 

aproximad;unentc. ()y ex . ( 'on el valor de " 1' 1 .[; 

deduce un valor 

K ;e l. 6Mf'a.);, equivalente a 'Yen = 6 Jm-2, muy 

ra1onahlc y en consonancia con estimaciones hasadas 
en resultados experimentales ejemplo aquéllos 
casos en que la rotura nuclea desde inclusiones frúgiles 
interiores a la colonia perlítica, que permiten calcular 
con relativa precísi<ín 'Yen 11 1 

La propagacilín fuera de la nma próxima a la entalla es 
tamhién muy prohablc. En el punto de tensión máxima 
de la zona plústica, fig. 1 1, la tensi<ín es suficiente para 
propagar los núcleos de mínimo tamaiío, N= I O s, 

2,4n y tl K
1
* 1 .J]{); 
e 

que coincide con la ce. ( 15). 

(l6) 

Por último, lo qm; la fig. 5 parece indicar es que, para 
valores muy altos de O'y· se alcanza la posibilidad de 
originar clivaje en la zona de máxima tensión desde 
otra familia de núcleos de tamaiío constante 
(independiente de s) y que requieren muy poca 
deformación plástica previa El candidato obvio son las 
inclusiones no metálicas. cuya presencia en los 
orígenes del clivaje se cita frecuentemente. Con el 
mismo K1c * estimado, inclusiones de 3 a 5 nun de 
sección justifican los valores observados de (<1'¡-*)max 
== 2200 MPa. El papel de las inclusiones en estos casos 
no está claro. Quizá su rotura frágil desencadena el 
clivaje de la colonia adyacente, o bien podrían actuar 
mcr;unente de concentradores locales de defonnación, 
como se ha sugerido en otro contexto [ 36 J. 
Finalmente, las consideraciones anteriores dehen ser 
compatibles con la débil dependencia microcstructural 
mostrada por el factor crítico de intensidad de 
tensiones, Kw. El valor de éste se justifica, en una 
primera aproximación, mediante el modelo RKR de 
rotura por clivaje [37, 3ilj, del que se deriva: 

(17) 

donde n es el índice de endurecimiento de Ilollomon 
(n := 0,2), X e una distancia crítica relacionada con la 
microestructura y ~ un factor de proporcionalidad (~ 
= 1.66 para n=(L2). La independencia microcstructural 
dehe estar ligada a una compensación entre las 
variables que intervienen en la ce. ( I 7). En la zona de 
nucleación de clivaje a partir de microgrietas de 
cortadura, "f* ~ "y y 1~ independencia está asegurada si: 

"y 'l. x//2 (l X) 

_1! 
Dado que "y s 12 y s , p. la condición de 
independencia se reduce a: 

( 1 0) 

Para justificar los valores experimentales de Kw, la 
distancia Xc debería relacionarse con p, a través quizá 
de la probabilidad de agrietamiento por cizalladura. 
ligado - para un mismo espesor de láminas de 
cementita- a la orientación espacial de las l{uninas de 
cemcntita que define el concepto de colonia. 

En las condiciones límites descritas paran¡-* (espesores 
perlíticos muy finos. temperaturas muy bajas o 
condiciones din{mlicas), si los argumentos anteriores 
fueran válidos, se daría una transición en que la 
dependencia de K¡c con la temperatura crecería a 
igualdad de estructura (por debajo de cierta 
temperatura crítica, K¡c ~ llcry3) o se detectaría una 
mayor dependencia microestructural a igualdad de 
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Fig. 9. Placa de cementita extraída del acero anterior 
tras deformación por alargamiento axisimetnco 
(trefilado), E = 0,43. Nucleación de clivaje por 
intersección de dos bandas de deslizamiento. El piano 
de la placa es el (00 1 )e . Las trazas verticales son 
compatibles con deslizamiento sobre (01 O)c y (0 li) y 
las inclinadas con el (llO)c· Reproducido de [34]. 

Fig. 10. Id. fig. 9, inicio de rotura en una banda de 
cortadura tras el fallo de varias láminas de cementita. 
Microscopía electrónica de transmisión, campo oscuro. 

(ll) 

donde 'te (s) representa la tensión de flujo plástico a 
cortadura. El límite elástico o la tensión de fluencia de 
la perlita admiten una proporcionalidad inversa con s o 

¡;, siendo la primera de estas relaciones la más 
fundamentada físicamente ( 1, 35]. Para O, l¡.un :::::; s::::; 0,3 
¡.un, una aproximación por defecto es: 

(Gc)d ::: cry (s)·s 12 := 
:=(200MPa + 76 s-l[MPalf.lm]) s/2 := 
:= [200Mpa + 76 s-1 ¡MPa!J.UI11] s/2 := 60 Jm-2 

(12) 

Este valor es equivalente a K JC := 3,5 MPa .Ji;; para 
una propagación en modo l. 

La deformación crítica de alargamiento para nuclear 
una microgrieta es muy pequeña. Basta una banda de 
cortadura que se propague unas poca<> distancias 
interlaminares, N==lO, en una colonia de tamaño p. 
Teniendo en cuenta la re!. (4): 

Ec = (s * ..fi /2p) IOs!p = 0,005 (13) 

La deformación necesaria para hacer crecer las 
microgrietas de cortadura hasta su talla maxtma es 
también pequeña. Para que la grieta alcance las 
fronteras de la colonia, que limitan la propagación de 
las bandas (la localización a cortadura está ligada a la 
orientación laminar), basta con: 

(14) 

La deformación E = 0,02 se alcanza para una tensión 
máxima en la zona plástica de probetas entalladas 2,2 
cry [29], fig. 11. Esa deformación máxima ocurre en la 
raíz de la entalla, donde la tensión tractiva local es del 
orden de l ,2 O' y· A partir de ese momento, en un 
ensayo de flexión, la rotura puede ocurrir cuando se 
alcance la condición crítica de propagación de las 
microgrieta<> existentes, venciendo el factor crítico 
local de intensidad de tensiones para propagar el 
clivaje en el cristal perlítico (la frontera de la colonia 
no cambia la orientación de la ferrita), K1c *. 
Experimentalmente (fig. 5), la rotura ocurre 
tensionando las probetas muy poco por encima de la 
situación de creación de grietas de tamaño p en la raíz 
de la entalla. Allí, la tensión > 1 ,2 O' y dispone de 
núcleos de tamaño p = 40s mientras que la tensión 

máxima, > 2,2cry , dispone sólo de núcleos de tamai1o 

mínimo, = 1 Os. 

La rotura cerca de la entalla está, por tanto, favorecida 
y ocurre para una tensión máxima en la probeta, que se 
wmará como tensión crítica de clivaje: 

(cr ~)ap ~ 2(cr ~)loe= 2~K;c ¡.[40; = 2,4cr y E,S) 

(15) 
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rl[!QW NCHCd, ROOT RllQIU$) 

Fig. 11. a) Tensiones tractivas n1áximas a partir de la 
superficie de la entalla en prohetas entalladas de 
llexiún [2!J]. b) Id .. defonnacioncs tractivas máximas. 

de acuerdo con lo observado. teml.iendo en cuenta que. 

· ¡ 1/z • 1 aproxunat ;uncnte. (jy = ,-. ( on el valor de" r 1 -vs 

deduce un valor 

K ;e l. 6MPa.¡;;;. equivalente a Ycff = 6 Jrn-2. muy 

razonable y en consonancia con estimaciones hasadas 
en resultados experimentales ejemplo aquéllos 
casos en que la rotura nuclea desde inclusiones frágiles 
interiores a la colonia perlítica. que permiten calcular 
con relativa precisión "Yeff 111 ). 

La propagacit"ín fuera de la zona próxima a la entalla es 
también muy probable. En el punto de tensión máxima 
de la zona plástica, fig. ll. la tensión es suficiente para 
propagar los núcleos de mínimo tamafío. N= lO s. 

(16) 

que coincide con la ce. ( 15). 

Por último, lo que la fig . ."i parece indicar es que, para 
valores muy altos de (iy, se alcanza la posibilidad de 
originar clivaje en la mna de máxima tensión desde 
otra familia de núcleos de tamafío constante 
(independiente de s) y que requieren muy poca 
deformación plústica previa El candidato ohvio son las 
inclusiones no metfllicas. cuya presencia en los 
orígenes del clivajc se cita frecuentemente. Con el 
mismo K¡c * estimado. inclusiones de 3 a ."i mm de 
sección justifican los valores observados de ((jf\nax 
~ 2200 Ml'a. El papel de las inclusiones en estos casos 
no está claro. Quizá su rotura frágil desencadena el 
clivajc de la colonia adyacente, o bien podrían actuar 
meramente de concclll.radorcs locales de defonnación. 
como se ha sugerido en otro contexto [36!. 
Finalmente, las consideraciones anteriores dehcn ser 
compatibles con la déhil dependencia microestructural 
mostrada por el factor crítico de intensidad de 
tensiones, K¡c. El valor de éste se justifica. en una 
primera aproximación, mediante el modelo RKR de 
rotura por clivaje [37. 3RJ, del que se deriva: 

(17) 

donde n es el índice de endurecimiento de llollornon 
(n :=0.2), Xc una distancia crítica relacionada con la 
microcstructura y ~ un factor de proporcionalidad (~ 
= 1.66 para n=0.2). La independencia microestructural 
debe estar ligada a una compensación entre las 
variables que intervienen en la ce. ( 17). En la zona de 
nuclcación de clivaje a partir de microgrietas de 
cortadura, crr"'' "y y la independencia está asegurada si: 

. -1/z (lu) "y x xc o 

Dado que "y , s-'h y s , p. la condición de 
independencia se reduce a: 

(1 !J) 

Para justificar los valores experimentales de KJC. la 
distancia xc debería relacionarse con p, a través quizá 
de la probabilidad de agrietamiento por cizalladura, 
ligado - para un mismo espesor de láminas de 
cementit.a- a la orientación espacial de las l{münas de 
ccmcntita que define el concepto de colonia. 

En las condiciones límites descritas para "f* (espesores 
pcrlíticos muy finos, temperaturas muy bajas o 
condiciones din{unicas). si los argumentos anteriores 
fueran válidos, se daría una transición en que la 
dependencia de K¡c con la temperatura crecería a 
igualdad de estructura (por debajo de cierta 
temperatura crítica, K¡c ~ !la/) o se detectaría una 
mayor dependencia microestructural a igualdad de 
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temperatura. Algo de eso parecen indicar los ensayos 
dinámicos. 

7. A MODO DE CONCLUSION 

La rotura frágil de la perlita sorprende con un 
comport;mliento anómalo cuando se ahorda con los 
esquemas que hacen posihle la comprensión de la 
rotura frágil de estructuras de ferrita poligonal y 
cementita dispersa (incluyendo hainitas). En este 
artículo se ha procurado comprender lo peculiar de la 
rotura de esta estructura lwninar. Aunque queda hien 
patente que estrunos todavía lejos de haher logrado el 
ohjetivo, podemos concluir que las handas de cortadura 
localizada juegan en la rotura frágil de la perlita un 
papel esenciaL totalmente singular respecto a lo 
ohservado en otras estructuras ferríticas u otros 
policristalcs metálicos frágiles. 
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Influencia Jc la composici(m y micmcstructura de la l'crTita o perlita sohre el límite elústico y la temperatura de 
transición dtíctil-frúgil. 

Ferrita X 
(,,1/T/ór) 

1 C/Ml'al Refs. 
(cin v 1 ,,x) 

'/, Ni '13 Ml'a '/, -0, <) [2 . ."i- 71 

'/, Mn '17 Ml'a '/, -0,3 " 

'/, Si X3 MPa '/, O,'i " 

'/, C 'r -30 Ml'a '/, no se reporta " 

'/, M o 11 Ml'a '/, O,'i " 

'li ('u 3X Ml'a ';; 
1 

0,4 " 

_j_ 
'/, 1' 6XO Ml'a '1¡ 

1 
l,."i " 

'1, N ."iOOO M l'a '/, 2,0 " 

J) -l;z¡mm-121 
l'i, 1 f'vll'a~l;- -0,7 " 

U. 

l'recip.(en u) (),.+ [7 [ 

-· 

3,X6 Ml'a.J,nm IA."i J2,'i- 7 [ 

Perlita 1' Y; s-;z lmm- 21 
X . ."iXMl'a~~ -O,OO."i."i 11.31 

(*) Valor mús fiahle que el precedente 

1 
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Efecto de la composición (Si,Mn,Ni,Cr) sohre la temperatura de transicion dúctil-frágil de aceros eutectoides 
(carhono variahle) con espaciado perlítico óptimo (s"'0,2mm) e idéntico tamaño de grano austenítico (Da"'33mm) 
Valores aproximados evaluados a partir de los Jatos de Nakase y Bernstein [21]. 

,:,IlT ['C/%] 

Si (0,3 ' 1, o lí( ) -41 

Mn (0,7 > l,01Jr,) -145 

Ni (0,01 4 2,0%) -2h 

Cr (0,0 1 'O.Yk) -79 

TABLA 3 

Valores promedio de K1c de aceros eutectoides a tres temperaturas (media de valores medios de K1c de varios aceros 

de diferente composición o tratamiento). En MPa.¡;;; 

Kw Desv. típica ng Jatos Ref 

RT 51,7 (),4 4 30 

-15''C 36,1 3,9 14 31 

-RO"C 29,4 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. Rodríguez Ibabe y J.J. Urcola 

ESII de San Sebastián y CEIT 
P" de Manuel LardizaballJ- 15 20009 San Sebastián (País Vasco) 

Resumen. Se presentan los resultados de fatiga y tenacidad obtenidos con dos aceros microaleados de fmja (al Ti y Ti
V) con contenido medio en carbono, tras la deformación en caliente seguida de un enfriamiento controlado en la 
región de velocidades conducentes a estructuras ferrito-perlíticas. Con las microestructuras obtenidas a partir de 
laminación convencional o forja a elevadas temperaturas los mecanismos de fractura son del tipo mixto dúctil-frágil, 
mientras que los mecanismos son predominantemente dúctiles cuando los materiales han sido fmjados a bajas 
temperaturas. Esta mejor respuesta en 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 microestructurales existentes para 
los distintos tratamientos termomecánicos. 

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 !aboratory 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 difTerent treatments can be explained in terms of the diíferent microstructmes. Fatigue 
behaviour was very similar for all treatments. 

l. INTRODUCCION 

Los aceros microaleados de forja con contenidos 
medios en carbono para ser utilizados directamente tras 
la forja o la laminación en caliente se desarrollaron en 
Alemania durante los años setenta. Inicialmente 
consistieron en aceros con 0.4'% de carbono 
microaleados con una pequeña cantidad de vanadio 
(O.l-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: i) ahorro de un tratamiento térmico 
costoso ya que se utilizaban directamente en estado de 
forja, ii) como consecuencia de que el enfriamiento era 
lento, no se producían deformaciones que precisaran de 
un enderezado posterior y iii) se les asignaba una mejor 
maquinabilidad y resistencia a la fatiga [ 1]. 

Con aceros microaleados de contenido medio en 
carbono del tipo V ANARD [2] se han conseguido 
resistencias mecánicas 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 desea 
utilizar este tipo de aceros en la fabricación de 
componentes que trabajen en condiciones críticas [2]. 
Uno de los parámetros más prometedores para lograr 
mejorar la tenacidad es el afino del tamaño de grano de 
austenita. 

La microaleación con titanio aparece como uno de los 
procedimientos más efectivos para el afino del tamaño 
de grano de austenita inicial y para evitar el posterior 
crecimiento de grano de la austenita tras la 
deformación y recristalización a las elevadas 
temperaturas de forja. Leduc y Sellars [3] han 
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observado que en aceros bajos en carbono las 
finas de TiN obtenidas durante la colada continua 
resultan muy efectivas para mantener un tamaño de 
grano de austenita fino. A estas elevadas temperaturas 
el AIN o bien se ha disuelto o se presenta en forma muy 
grosera y por tanto poco efectiva para evitar el 
crecimiento de grano. 

Ahora bien, la baja solubilidad del nítruro de titanio 
hace que éste precipite en el acero líquido (tipo l) para 
altos contenidos de Ti. en los espacios interdcndríticos 
(tipo H) para contenidos intermedios y en estado sólido 
(tipo lll) para bajos contenidos de Ti. En la Fig. 1 
se muestra la proporción de cada clase de formación en 
función del contenido en Ti en un acero bajo en 
carbono para una concentración en N del 0.008%,. Se 
debe destacar que la fracción precipitada en el 
(clase I) puede presentar tamaílos a las 3-.f 
¡J.m, los de clase Il entre 1.5 y 3 11m y finalmente la 
formada en estado sólido. sobre todo los formados en la 
austenita, son muy finos y observables sólo mediante 
microscopía electrónica de transmisión. Esta última 
fracción es la que evita el crecimiento del tamaílo de 
grano de la austenita. Las otras en 
condiciones, modificar notablemente tanto 
formación de la ferrita por enfriamiento de la austenita 
como los modos de fractura de los aceros. 

1 
fiTiNI6/LJ 

l. Influencia del contenido de Ti en 
del tamai'lo de de para 

Por otra 
recientemente que 
fundamentalmente 
están en los aceros con 
orden de la micra 
fracturarse 

2. TECNICAS EXPERIMENTALES 

2.1. Obtención del material 

La composición qu1m1ca de 
microaleados suministrados por 
(Azkoitia) se indica en la Tabla l. 

los tres 
AFORA 

aceros 
S.A. 

Tabla 1. Composición química de los tres aceros 
microaleados utilizados 

Acero e Mn Si p S V Al Ti N 
l(ppm 

Ti-V .37 145 .56 .010 .043 .11 .024 .015 162 
Ti .35 1.56 .33 .004 .007 - .027 .028 89 

Ti-a .23 1.72 .23 .011 .009 - .023 .044 75 

El material se suministró en forma de barra cuadrada 
de 50x50 mm de sección. El proceso de obtención fue 
el siguiente: una palanquilla de 130 mm de lado se 
laminó a una barra cuadrada de 50x50 mm en forma 
convencional a través de S pasadas de desbaste 
comenzando a ll80°C y terminando a ll20°C. 
Finalmente se sometió a 4 pasadas en un tren 
semicontinuo, terminando la !ami nación a lO l0°C, 
pasando a continuación al enfriador. De las barras 
cuadradas se mecanizaron probetas de 50x60xl0 mm 
de espesor que se utilizaron para los ensayos de 
compresión plana que se llevaron a cabo en laboratorio. 

Las probetas de compresión plana se deformaron tras 
un precalentamiento a ll oooc a las temperaturas de 
1000 y 850°C a una velocidad de deformación 
constante de 1 . La deformación impartida fue de - E 

=0.22 a l000°C y ¡;=0.38 a 850°C. Tras la deformación 
las probetas se enfriaron al aire a una velocidad de 
enfriamiento de -l.5°C/s. 

Para la determinación de la tenacidad a través del 
tanto de los materiales laminados 

convencionalmente como en los obtenidos tras 
deformación (probetas de compresión plana), se eligió 
la de probeta correspondiente a la de flexión 
en 3 norma ASTM E813-88. El espesor 
de las mismas se en función de las disponibilidades 
de material en 6 mm y la dimensión W en ll mm. Los 
ensayos se realizaron siguiendo el procedimiento 
descrito en dicha norma. Para la ejecución de los 
ensayos de se procedió al mecanizado de probetas 
CT las cuales fueron ensayadas 

la norma ASTM E647. Es de señalar que la 
extracción de todas las probetas a partir de las 

se realizó de modo que el plano de fractura 
fuera el mismo en todas ellas. 
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3. RESULTADOS 

Desde el punto de vista la presellcia 
de Ti en la composición dos aceros da 
lugar a la precipitación de de TiN. En la Fig. 
2 se muestra la distribución de t;pnai1os 
correspondientes al acero al al Ti-\ En el 
caso del acero Ti-V, partículas de 
tamai1o compredido entre ! el caso del 
acero al Ti (alto) el número de comprendido 
entre 4 v ú ¡.¡m resulta tambicn 
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aplicados es del tipo fcrrítico-perlítico, si bien entre los 
distintos casos existen diferencias apreciables. En la 
Fig 3. se muestran tres micrografías correspondientes a 
las tres condiciones en las que se ha estudiado el acero 
al Ti-V. Como puede apreciarse, a l000°C la estructura 
perlítica es más grosera que a 850°C. En este último 
caso, el grano de austenita es más fino y existen granos 
de ferrita en el interior de la antigua austenita 
nudeados probablemente en la austenita deformada. 

Fig. 3. Microestructuras correspondientes al acero al 
Ti-V 
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En la Fig. 4 se muestran ejemplos de las estructuras 
correspondientes al acero al Ti. Los valores obtenidos 
por metalografia cuantitativa del tamaño de grano de 
ferrita, fracciones volumétricas de ferrita y de 
partículas de TiN se resumen en la Tabla 2. 

Fig. 4. Estructuras correspondientes al acero al Ti. 

Tabla 2. Parámetros microestructurales de las 
diferentes estructuras analizadas. 

Acero estruct. fa Da fTiN 
(%) (}lm) (%o) 

su m in 38 5.5 
Ti-Y 850 39 4.7 0.14 

1000 17 4.3 ±0.02 
sumin. 26 5.3 

Ti 850 24 3.6 -
Ti-a sumin. - - 0.34±0.08 

3.2 Propiedades mecánicas 

Los resultados obtenidos con los ensayos de tracción y 
la dureza para las diferentes composiciones y 
microcstructuras se indican en la Tabla 3. Además, 
para el caso de las palanquillas se señala la temperatura 
de transición ITT (50'Yo aspecto fibroso) determinada a 
partir de ensayos Charpy. 

Tabla 3. Propiedades mecánicas de los aceros en 
función de las diferentes estructuras. 

CJ0.2°i. R. T. Alarg. HY1 ITT 
Acero estruct (MPa) (MPa) (%) (OC) 

sumin. 590 875 31 280±16 65 
Ti-Y 850 - - - 287±13 

1000 6-+7 910 26 302±10 
sumin. 440 740 32 226±12 34 

Ti 850 - - - 267±12 

Los resultados de tenacidad determinados con las 
probetas CT con las diferentes ·palanquillas se resumen 
en la Tabla 4. En la misma se indican los valores de 
KQ. le y Kc- Los valores de KQ han sido determinados 
de acuerdo con la norma ASTM E399, le a partir de la 
propuesta de norma europea ESIS y Kc a partir de Jc. 

Tabla 4. Parámetros de tenacidad obtenidos con 
probetas CT (8= 18mm) con las microestructuras 
correspondientes a condiciones de suministro 

Material KQ Jc K e 

(MPa:Ym) (kPam) (MPa.Jm) 
Ti-Y 72 25.7 73 

65 21.7 67 
Ti 60 45 96.5 

55 71.3 121.5 
Ti-a 54 110 151 

59 84 132 
(*) no se cumple la condición de espesor 
(+)registros P-COD no lineales 

Observ. 

* 
* 

* + 

* + 
* + 

* + 

Con relación al acero al Ti-Y, en la Tabla 5 se agrupan 
los resultados de tenacidad y de fatiga, tanto para las 
condiciones de suministro como para las estructuras 
obtenidas tras tratamiento termomecánico a 850 y 
1000°C. 

El análisis fractográfico de las superficies de fractura 
de las probetas de tenacidad muestra unos mecanismos 
totalmente diferentes para los distintos casos. Las 
probetas procedentes de la palanquilla del acero al Ti-Y 
presentan un pequeño inicio dúctil para a continuación 
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tener lugar una propagación frágil constituida 
exclusivamente por facetas. Otro tanto acontece con las 
microestructuras correspondientes a las condiciones de 
suministro de las palanquillas al Ti con bajo y alto 
contenido de éste. Un ejemplo de las diferentes 
secuencias de fractura se muestra en la Fig. S. 

Tabla 5. Resultados de tenacidad y fatiga del acero al 
Ti-V (ensayos de flexión de tres puntos) 

Acero Estruct. 

Suminíst 

Ti-Y 
¡ooooc 

850°C 

Ti ssooc 

(*) ensayo con pop-in 
(+)ensayo válido de Jk 

Jc 
(kPam) 

.f3 .S 

12 8 

6.f 

37 

2U 

18 

76.6 + 
83 + 
113 + 
123 + 

K e L'lK 
(MPa~m) (MPa~m) 

101 8 

SS * 
122 .f.S 
93 (R=O 5) 

71 * 
6S * 
13.f 113 
!39 (R=O 03) 

162 
169 

Un estudio detallado de la fractura frúgil ha permitido 
identificar en gran cantidad de casos los puntos de 
iniciación de la misma. En las Figs. S y 6 se muestran 
dos ejemplos de iniciación de estallidos frágiles a partir 
de partículas de TiN fracturadas. La presencia de 
dichas partículas induce incluso a que la grieta 
modifique su plano de propagación. Un 
comportamiento similar de iniciación dúctil y posterior 
propagación frágil se ha obtenido con el acero al Ti-V 
deformado a 1 000°C y enfriado lentamente de manera 
que se origine una estructura ferrito-perlítica. 

Las estructuras ferríto-perlíticas obtenidas mediante 
deformación a 8S0°C (tenacidades comprendidas entre 
130 y l.fO MPa~m para el acero al Ti-V y entre !62 y 
169 MPa~m para el acero al Ti) presentan un 
comportamiento dúctil. La Fig. 7 corresponde a una 
situación de este tipo en el que puede apreciarse que la 

fractura es totalmente dúctil constituida por cavidades 
nucleadas a partir de dos distribuciones diferentes de 
partículas. 

Fig. 5. Probeta CT mostrando estallido frúgil a partir 
de una partícula de TiN tras propagación dúctil (acero 
al Ti alto) 

VoL 10 (1993) 
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El aspecto de las superficies de fractura de los ensayos 
de fatiga es similar para todas las estructuras. La 
superficie de fractura es muy homogénea, no 
apreciándose micromecanismos que estén relacionados 
con los constituyentes microcstructurales. 

Fig. 6. Fractura frúgil iniciada a partir de una partícula 
de TiN. 

Fig. 7. Fractura dúctil correspondiente a una probeta al 
Ti tratada tcrmomecánicamente a 850°C. 

4. DISCUSION 

A través de los diferentes tratamientos termomecánicos 
se han generado distintas estructuras ferrito-perlíticas 
que presentan unos comportamientos a tenacidad 
notablemente diferentes. En todos los casos, si bien .las 
características de la matriz han variado, la distribución 
de partículas de TiN ha permanecido inalterable. Por 
otra parte, la presencia de partículas más grandes en el 
acero con elevado contenido en Ti corrobora lo 
indicado en la Fig. 1: a medida que aumenta la 
concentración de Ti, la fracción de partículas· de TiN 
formadas en estado líquido es notablemente mayor. 

Los resultados de tenacidad correspondientes a las 
estructuras de suministro muestran que los tres aceros 
se hallan dentro de la zona de transición. El análisis 
fractográfico confirma este hecho pudiendo indicarse 
que corresponde a la zona inferior de la transición. Con 
relación a los ensayos realizados con probetas CT, en 
ningún caso se ha cumplido la condición de mínimo 
espesor, ya que la geometría de la palanquilla de 
partida no permite recurrir a valores de B> 18 mm. 

El tratamiento termomecánico realizado a l000°C con 
el acero al Ti-Y ha continuado mostrando un 
comportamiento predominantemente frágil. Tanto en 
las tres condiciones de suministro como en el 
tratamiento a 1000°C el inicio de la formación de 
clivaje ha sido relacionado con la presencia de 
pa11ículas groseras de TiN. 

La adición de Ti como elemento controlador del 
tamaílo de grano de austenita a las elevadas 
temperaturas de forja, da lugar a la precipitación de 
partículas de TiN de tamaílo mucho más grosero que el 
efectivo para control de grano. Dichas partículas, de 
carácter frágil y totalmente cohesionadas a la matriz 
(véase por ejemplo la Fig. 6) resultan elementos aptos 
para la iniciación de la fractura frágil. La evidencia 
fractogrúfica confirma dicho comportamiento. 

Una vez rota la partícula, para que la propagación 
frágil continue de forma exitosa, la grieta debe 
atravesar la primera barrera constituida por la intercara 
partícula/matriz. La capacidad de atravesar dicha 
intercara y, posteriormente de superar la próxima 
frontera existente en la matriz (ferrita-ferrita o ferrita
perlita) determinará la posibilidad o no de que la 
fractura frágil progrese. Comentarios acerca de dichos 
procesos ya han sido previamente publicados en los 
Anales de Fractura [7 ,8 ]. 

El presente caso resulta más complejo como 
consecuencia de encontrarse la temperatura ambiente 
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dentro de la zona de transición, por lo que las 
consideraciones microcstructuralcs tomadas en cuenta 
en la zona frágil basadas en el modelo RKR [9], pueden 
exigir, tal como señala Knott [6], la necesidad de tener 
en cuenta una distancia microcstructural crític:a 
diferente. El inicio dúctil implica que una determinada 
parte de la población de partículas susceptibles de 
originar la fractura frágil habría quedado "anulada" al 
nuclcarsc cavidades a su alrededor. 

En los aceros analizados, a través de los tratamientos 
termomccánicos se ha modificado la microcstructura de 
la matriz, pero no la distribución de las partículas 
causantes del clivajc. En consecuencia, éstas serían 
unas estructuras adecuadas para analizar la importancia 
de los diferentes microconstituycntcs en las etapas de 
propagación partícula/matrí1. y matridmatríz 
(ferrita/ferrita. ferrita/perlita. cte.). 

Analizando las estructuras de suministro y las 
obtenidas con tratamiento tcrmomccánico a 1 000°C. en 
todos los casos, después de una pcqucila (en algunos 
ensayos más que en otros) propagación dúctil. la 
fractura ha sido frágil. En cambio, en los tratamientos a 
850°C, tanto el acero al Tí como con el acero al Ti-Y 
muestran un comportamiento totalmente dúctil. En una 
situación las partículas de TíN han dado origen a la 
fractura frágil y en la otra (tratamiento a 850°C) se han 
comportado como elementos creadores de cavidades. 

Dado que es constautc la distribución de precipitados 
de TiN y considerando que en todos los casos los 
constituyentes mícrocstructuralcs son los mismos. los 
diferentes comportamientos tendrían que ser analizados 
a través de las variaciones de los tamaños 
mícrocstructura!cs. Una microcstructura más fina 
contribuiría a que no pudiese cumplirse la condición de 
superar la tensión efectiva de rotura sobre una distancia 
característica. En consecuencia. la grieta no podría 
propagarse de una manera catastrófica. 

La diferencia mícrocstructural existente entre los 
tratamientos a 850°C (tanto del acero al Tí como del 
Tí-Y) con relación al resto de las condiciones confirma 
el comportamiento anteriormente citado. Por una parte, 
si bien el tamaño de grano de ferrita no ha 
experimentado variaciones notables, el tamailo de 
grano de austcníta. como consecuencia de una 
rccristalízacíón después de una deformación mús 
elevada a temperaturas más bajas, es más pcquefia a 
850°C. Por otra parte. en las estructuras deformadas a 
850°C ha tenido lugar una nuclcacíón heterogénea en el 
interior de los granos de austcníta (ver Fíg. 3). 

En los aceros hípocutcctoides, la perlita se genera sobre 
la continuación de la ferrita proeutectoídc [ 10]. En 
consccucncía, se mantiene una misma orientación entre 
la ferrita procutectoide y las láminas ferríticas 
pcrtcnccícntcs a la perlita. Debido a la presencia de 
granos de ferrita idíomorfa intragranular en las 
mícroestructuras a 850°C, es de esperar que la unidad 
fcrrítica de igual orientación (grano de ferrita + 
constituyente perlítico nuclcado a partir del grano 
ferrita) sea menor que en el resto de los casos. 

Una evidencia de que esa unidad ferrítica aparece como 
un posible factor determinante en el comportamiento a 
tenacidad del acero se muestra en la Fig. 8. Tal como 
puede apreciarse, el estallido frágil ocasionado por una 
partícula rota de TiN se ha propagado en forma de 
facetas cortando "indiscriminadamente" ferrita y 
perlita. Compol1amicntos similares se han observado 
alrededor de otras partículas de Tí N. 

Fig. 8. Detalle de una faceta formada a partir de una 
partícula de TiN mostrando constituyentes ferríticos y 
perlítícos. 
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En consecuencia, a igualdad de distribución de 
partículas, la mejora en la tenacidad observada con los 
tratamientos terrnomecánicos puede cualitativamente 
relacionarse con un afino de la microestructura del 
material. El parámetro microestructural determinante 
puede estar relacionado con el "tamaño ferrítico de 
igual orientación". 

5. CONCLUSIONES 

- Se ha analizado el comportamiento a tenacidad de 
aceros microaleados de forja al Ti-V y Ti. Los 
resultados obtenidos señalan que la adición de Ti puede 
dar lugar a la formación de partículas groseras (no 
controlantes del tamaño de grano de austenita) que 
pueden originar una disminución de la tenacidad del 
acero. 

- El análisis fractográfico ha puesto de manifiesto que 
en los casos de fractura frágil, la iniciación del clivaje 
tiene lugar a partir de partículas groseras de TiN 
fracturadas. 

- La propagación de la grieta a través de la matriz 
depende de las características microestructurales de la 
misma. Una estructura ferrito-perlítica fina impide la 
propagación frágil de la grieta, dando lugar a un 
comportamiento dúctil del material. 

- A través de la evidencia experimental, el parámetro 
microestructural formado por el tamai'ío ferrítico de 
igual orientación (misma orientación de ferrita 
proeutectoide y láminas ferríticas pertenecientes a la 
perlita) aparece como una de las variables a considerar 
en la interacción tenacidad-microestructura de los 
aceros ferrito-perlíticos. 
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Resumen. En el presente se resumen los resultados del a que 
microalcado de forja al Ti-V de contenido medio en carbono. 
enfriamiento controlado rúpido en la de velocidades conducentes a una estructura 
presentan también los \alores de la tenacidad a la fractura obscry{mdose valores cle\'ados de 
encontrados con estructuras Los mecanismos de fractura 

un acero 
de un 

aciculares son en todos los casos dúctiles. Esta buena respuesta en la tenacidad no se en una 
las propiedades a fatiga de dichos aceros. El de los mecanismos de fractura 
términos de la fina mícroestructura de ferrita acicular cuando tras los diversos 
tratamientos termomecámicos. 

results Abstract. Fracture toughness and 
carbon content after accelcrated 
microstructure of acicular ferrite. Thesc 
pearlite. Fracture mechanisms were 
microstructures of acicular ferrite. 
microstructures. 

from tamperature are a 
the usual ferríte

bc due to the fine 
microstructures prcsent better fracture 

ducti le. The better fracture behaviour 
behaviour very similar to thnt 

l. INTRODUCCION 

El interés de la utilización de aceros microaleados para 
procesos de forja ha sido en otra publicación 
en los presentes Anales [ 11 En dicho artículo se han 
presentado los resultados de tenacidad obtenidos con 
tres aceros al Ti-Y y al Ti estudiados en condiciones de 
suminitro y después de haberles diferentes 
tratamientos termomecúnicos. En todos los casos las 
estructuras que presentaban los aceros eran ferrito
perlíticas. 

En el presente trabajo se analiza la tenacidad la 
fractura de un acero microalcado de al Ti-V con 
estructuras de ferrita acicular producidas por 
enfriamiento rcípido tras la en caliente y se 
compara con las de los mismos aceros con estmcturas 
fcrrito-perlíticas producidas mediante laminación 
convencional o a elcn1das temperaturas. Se han 

estudiado también los micromecanismos de fractura y 

se comparan las características de 

Las ferritas 
similares a las que crecen en las 

de grano. pero en este caso formadas totalmente 
en el interior de los granos de austenita. Estas se suelen 
nuclear sobre inclusiones de relativo tamaño 

para subenfriamientos bastante 
elevados. Su formación parece ser del "militar" con 

invariante y un cambio de forma. En 
muchas ocasiones se la 
bainita. aunque su carácter 
diferencia notablemente la bainita con\'encionaL Se 

fundamentalmente en soldaduras y es una 
estructura muy deseada por su excelente combinación 
de mecúmcas. 
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Aunque existe la posibilidad de la fom1ación epitaxial 
de la ferrita sobre las inclusiones, éste no es el caso más 
general, ya las inclusiones no guardan una relación de 
orientación con la austenita y, por el contrario, existe 
una clara relación de orientación del tipo Kurdjumov
Sachs o Nishiyama-Wasserman entre la ferrita acicular 
y la austenita de la que proviene. En muchos casos se 
ha asignado sólo a los óxidos [2) la facultad de ser un 
substrato para nuclear la ferrita acicular, pero otras 
partículas pueden ser también el soporte de las placas. 

Una característica general de la generación de ferrita 
acicular por las partículas es que sobre una misma 
partícula se forman en general varias placas finas con 
diferentes orientaciones de ferrita acicular. Este hecho 
puede tener gran transcendencia en el caso de la 
iniciación de la fractura frágil por fractura de las 
partículas cerámicas. como sugiere Knott [3). Por tanto. 
al no ser las partículas epitaxiales con la matriz, la 
junta partícula/ferrita será de elevada energía y además 
las direcciones de clivaje en la partícula y en la ferrita 
no coincidirán. Esto junto a las pequeñas dimensiones 
de la placas dificultará fuertemente la formación de 
grietas afiladas, origen de la descohesión intragranular. 

2. TECNICAS EXPERIMENTALES 

2.1 Obtención del materia.! 

El acero microaleado fue suministrado por AFORA 
S.A. (Azkoitia) y su composición química se resume en 
la Tabla l. 

Tabla l. Composición química del acero microaleado 
utilizado. 

Acero e Mn Si p S V Al Ti N 
(ppm) 

Ti-V .37 145 .56 .010 .043 .11 .024 .015 162 

Una palanquilla de 130 mm de lado se laminó a una 
barra cuadrada de 50x50 mm en forma convencional a 
través de 5 pasadas de desbaste comenzando a 1 180°C y 
terminando a ll20°C. Finalmente se les sometió a 4 
pasadas en un tren semicontinuo, terminando la 
laminación a lO 1 0°C, pasando a continuación al 
enfriador. De las barras cuadradas se mecanizaron 
probetas de 50x60xl0 mm de espesor que se utilizaron 
para los ensayos de compresión plana que se llevaron a 
cabo en Laboratorio. 

Las probetas de compresión plana se deformaron, tras 
un precalentamiento a 1 090°C durante una hora, a la 
temperatura de l 000°C a una velocidad de deformación 
constante de Js· 1. La deformación impartida fue de - E 

=0.20 a 1000°C. Tras la deformación las probetas se 
enfriaron al aire a una velocidad de enfriamiento de -
5°C/s en condiciones de convección forzada. 

2.2. Propiedades mecánicas 

Para la ejecución de los ensayos de fatiga se procedió 
al mecanizado de probetas CT (B=6mm, W=36mm), 
las cuales fueron ensayadas según la noffil3 ASTM 
E647. El umbral de fatiga se determinó utilizando el 
procedimiento de descenso escalonado de t..K. En cada 
escalón la carga se mantuvo constante a lo largo de una 
distancia mínima igual a dos veces el tamaño de la 
zona plástica. El valor de t.~ se definió como el valor 
de t..K correspondiente a una velocidad de JO·lO m/c 
obtenida por el ajuste a una ecuación del tipo París de 
los datos experimentales pertenecientes a la última 
década de la velocidad de propagación. 

La tenacidad se determinó a través del parámetro J1c, 
tanto en el material laminado convencionalmente como 
en el obtenido tras la deformación (probetas de 
compresión plana), mecanizándose probetas de flexión 
en 3 puntos según norma ASTM E813-88. El espesor 
de las mismas se fijó en función de las disponibilidades 
de material en 6 mm y la dimensión W en 11 mm. Los 
ensayos se realizaron siguiendo el procedimiento 
descrito en dicha norma. 

3. RESULTADOS 

3. l. Microestructura 

El tratamiento termomecánico aplicado seguido de un 
enfriamiento por convección forzada origina que la 
microestructura esté constituida fundamentalmente por 
ferrita acicular (Fig. l ). Además, aparecen cantidades 
reducidas de ferrita alotriomorfa (del orden de un 17%) 
de - 4 ¡.tm de tamafio así como un constituyente del tipo 
bainítico. 

La presencia de Ti en el acero, con objeto de controlar 
el grano de austenita en los procesos de forja, orígina la 
precipitación de partículas de TiN de tamaño grosero. 
En la Fig. 2. se señalan los histogramas de distribución 
de los tamaños máximo y mínimo. Una fracción 
importante de los TiN se presenta también en forma de 
finas partículas (l0-50 nm) responsables del afino de 
grano [4). 

3.2. Propiedades Mecánicas 

Las propiedades mecánicas convencionales se resumen 
en la tabla 2. 
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Fig. 1. Micrografía típica de ferrita acicular 
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Fig. 2. Histogramas de distribución de dimensiones 
máxima y mínima de partículas groseras de TiN. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas del acero al Ti-Ven 
condiciones de suministro y con estructura acicular 

0 0.2% R.T Alarg. HVl liT 
estruct (MPa) (MPa) ('Yo) eC) 

sumin. 590 875 3 1 280±16 65 
acicular 560 920 25 325±20 

En la Fig. 3 se indica la curva t.K-da/dN 
correspondiente a R=0.03. El valor del umbral de fatiga 
obtenido es de 8.3 MPa'-im. 
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-B eslr. acícular 
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Fig. 3. Curva t.K-da/dN para la determinación del 
umbral de fatiga para R=0.03. 

Los valores de tenacidad medidos a través del 
parámetro J1c se indican en la Tabla 3, junto con los 
anteriormente referidos correspondientes al mismo 
acero con diferentes estructuras ferrito-perlíticas. En el 
caso de la estructura acicular, la grieta experimentó una 
propagación estable (>0.2 mm) que permitió 
determinar el valor de Jic· Tanto para las condiciones 
de suministro como para la estructura ferrito-perlítica 
obtenida tras tratamiento termomecánico a 1000°C, la 
propagación dúctil de la grieta no alcanzó los 0.2 mm 
de longitud. En este último caso, se tomó Jc (definida a 
partir de la recomendación ESlS) como parámetro 
cuantificador de la tenacidad. Como queda de 
manifiesto en la Tabla 3, la estructura de ferrita 
acicular presenta, con una notable diferencia, una 
tenacidad superior al resto de los casos. En la Fig. 4 se 
comparan las curvas carga-apertura de dos probetas de 
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Fig. 4. Curvas carga-apertura correspondientes a estmcturas a) de ferrita acicular y b) ferrito-perlíticas. 

ferrita acicular y ferrita-perlita respectivamente. Al 
igual que sucedía con los valores de J1c, las energías 
absorbidas a la fractura son totalmente dispares. 

Tabla 3. Resultados de tenacidad y fatiga del acero al 
Ti-V (ensayos de flexión de tres puntos) 

Estmct. ]e ]le K e 1'.~¡ 
(kPam) (kPam) (MPa>lm) (MPa~m) 

43.5 - 101 8 
Suminist 12.8 - 55* (R=0.03) 

64 - 122 4.5 
37 - 93 (R=O.S) 

1000°C 21.4 - 71 * 
a-perlita 18 - 65 * 
1000°C - 103 155 8.3 

a-acicular - 102 154 (R=0.03) 

(*) ensayo con pop-in 

El análisis fractográfico muestra que en el caso de la 
microestmctura de ferrita acicular los mecanismos 
operantes son del tipo dúctil, tal como se observa en la 
Fig. 5. Toda la superficie de fractura está constituida 
por cavidades de pequeño tamaño. Observando a menos 
aumentos, Fig. 6, la fractura muestra un carácter 
intergranular dúctil: las cavidades anteriormente 
indicadas aparecen, en extensas zonas de la superficie 
de fractura, formadas en juntas de grano. 

Fig. 5. Micromecanismos dúctiles en la fractura de una 
estmctura acicular. 

Fig. 6. Aspecto intergranular dúctil en la fractura de 
una probeta de Jlc' 
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4. DISCUSION 

La estructura acicular muestra un comportamiento. 
desde el punto de vista de la tenacidad. notablemente 
superior al logrado con las estructuras ferrito-perlíticas 
correspondientes a los diferentes tratamientos 
termomecánicos. En efecto. tal como se indica en la 
Tabla 3, la estructura acicular presenta por una parte 
un comportamiento totalmente dúctil que la diferencia 
de las condiciones de colada convencional y 
tratamiento termomecánico a 1 OOO"C, y por otra. una 
tenacidad mayor que la lograda por el tratamiento a 
850°C (ver [ 1 )). 

La presencia de nitruros de Ti de tamaiio grosero (ver 
Fig. 2) no ejerce efecto alguno en el comportamiento a 
fractura. En este caso. al igual que sucedía con la 
estructura fina de ferrita-perlita (850°C) los nitruros de 
Ti se ven anulados como elementos nucleadores de 
estallidos frágiles. Si bien. estas partículas cerámicas 
son suceptibles de fractura frágil. las características 
microestructuralcs de la ferrita acicular hacen que sea 
sumamente difícil la propagación frágil a tra\'és de la 
matriz de la microgrietas generadas en su fractura [5]. 
La complejidad de la microestructura acicular alrededor 
de una partícula de TiN y su efecto barrera Uuntas de 
gran desorientación situadas a muy pequefía distancia) 
queda sefíalada en la Fig. 7. 

Fig. 7. Detalle de la microestructura acicular alrededor 
de una partícula grande de TiN. 

Por otra parte, comparando los dos casos de 
comportamiento dúctil (estructura ferrito-perlítica con 
tratamiento termomecánico a 850°C y estructura 
acicular). la estructura acicular presenta unos valores 
de tenacidad más elevados. Además, el análisis 
fractográfico pone de manifiesto que si bien la fractura 
ha sido dúctil en ambos casos, los micromecanismos 
son diferentes. En las probetas con estructura ferrito
perlítica la fractura ha sido transgranular apreciándose 
dos tamaños de cavidades: unas de ellas formadas a 
partir de partículas grandes y otras nucleadas a partir 
de pequeños precipitados. En cambio, en la estructura 
acicular la fractura es intergranular con cavidades de 
muy pequefío tamaí'ío. En este último caso, es de 
destacar la relativa ausencia de cavidades de gran 
tamaí'ío. 

En consecuencia. en el caso de la ferrita acicular las 
partículas situadas en las antiguas juntas de grano de 
austenita han sido las responsables de la formación de 
las cavidades. En esas zonas se encuentran situados los 
finos precipitados de TiN que han controlado el tamaí'ío 
de grano de austenita durante el proceso de conformado 
en caliente. En cambio. las partículas más grandes 
situadas en el interior de los granos no han intervenido 
en la fractura dúctil. La presencia de una fase de ferrita 
acicular predominantemente situada en el interior de 
los granos y de un constituyente bainítico más propenso 
a aparecer en juntas de grano puede ser uno de los 
factores que ha intervenido en la fractura intergranular. 

Los valores de los umbrales de fatiga obtenidos son 
muy similares a los correspondientes a otros aceros 
estructurales con estructuras ferrito-perlíticas. En la 
Fig. 8 se comparan los valores de t,~ para diferentes 
relaciones de carga [6]. Las finas estructuras 
desarrolladas a través de los tratamientos 
termomecánicos no parecen aportar mecanismos de 
cierre de grieta adicionales que conduzcan a un 
aumento en ó~h. 

5. CONCLUSIONES 

-El acero microaleado al Ti-Y analizado presenta una 
buena tenacidad cuando posee una estructura 
constituida fundamentalmente por ferrita acicular. Este 
valor de la tenacidad es más elevado que el logrado con 
el mismo acero para diferentes estructuras ferrito
perlí ticas. 

- Las partículas de TiN de gran tamaí'ío formadas a 
elevadas temperaturas no ejercen influencia alguna en 
el comportamiento .a fractura. La fina estructura 
acicular que en general circunda a las partículas hacen 
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que éstas pierdan su capacidad de formación de 
estallidos frágiles. 

- El análisis fractográfico pone de manifiesto que los 
mecanismos de fractura son del tipo intergranular 
dúctil. Las partículas de TiN de tamaño fino 
responsables del control del tamaño de grano de 
austenita aparecen como los elementos más probables 
de la formación de cavidades. Los precipitados de TiN 
de gran tamaño situados en el interior de los antiguos 
granos de austenita no intervienen en el proceso de 
fractura dúctil. 

- Los valores de los umbrales de fatiga muetran niveles 
similares a los obtenidos con otros aceros estructurales. 
La fina estructura alcanzada tras el proceso 
termomecánico no colabora a la aparición de un cierre 
de grieta adicional. 
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Resumen. En este trabajo se analizan resultados expe1imentales previamente reportados sobre la 

inf1uencia del tamaño ele grano en el modo de fractura de cobre de alta pureza sometido a fatiga. La 

discusión es llevada a cabo en ténninos de deformación localizada e incluye un parámetro 

microestructural tradicionalmente no tomado en cuenta en trabajos pre\·ios: la textura. Se 

propone que, a amplitudes de deformación, la existencia de diferentes grados de 

localización de deformación asociados a volúmenes de material con distiiltas orientaciones, con 

respecto al es la clave parú intCivrctar la tramición en el modo de fractura, de 

a intcrgranular, observado en el cobre al incrementar el tamaño de grano y el 

textura < 111 >-< 1 00> correspondiente, implícita en el tratamiento ténnico. L1 
localización de la dcfonnación es descrita en términos de la existencia o no ele las bandas de 

(BDPs), los agentes de localización de la deformación en cohre. La 

correlación entre la nucleación y multiplicación de las I3DPs y la microestructura (tamaño de 

autores y 

es obtenida de resultados experimentales encontrados recientemente por los 

colaboradores. 
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son significativos. En el caso de metales puros la 
nudeación de la grieta es relacionada con sitios 
donde existen concentraciones de esfuerzos. Estas 
concentraciones de esfuerzos traen implícita una 
localización de la defonnación y por tanto favorecen 
la nucleación de las grietas. En el marco 
microestructural tres regiones presentan estas 
características: las BDPs, los bordes de grano y los 
bordes de macla. 

En el caso de materiales metálicos caracte1izados por 
deslizamiento no-planar (energía de defecto ele 
apilamiento alta), del cual cobre puro es un caso 
modelo, la nucleación ele las grietas a altas 
amplitudes de clefonnación plástica es frecuentemente 
encontrada en los bordes de grano, por lo que la 
fractura se dice tener un caracter intergranular [ 1,3]. En 
el otro extremo, a bajas amplitudes de defonnación 
plástica, la nucleación de las grietas ha sido 
generalmente reportada como transgranular, en otras 
palabras, iniciada en las BDPs [1]. Sin embargo, 
investigaciones llevadas a cabo en los últimos ml.os en 
el modo de fractura de cobre policristalino fatigado a 
bajas amplitudes de defonnación muestran que 
tamaños de grmw mayores favorecen la nucleación ele 
grietas de caracter intergranular [4,5]. Observaciones 
similares han sido reportadas en otros trabajos donde el 
estudio del efecto ele la microestructura en el modo 
de fractura no era el objetivo primario [6,7]. En los 
trabajos de Liang y Laird [4] y Llanes [5] el mecanismo 
de nucleación de las grietas ha sido asociado a la 
localización de la defonnación en las BDPs en las 
muestras de tamml.o de grano pequeño y a la 
homogenización ele la defonnación en las de tamm1o 
grande, pero la relación intrínseca tmnaño de grmw
localización de la defonnación no ha sido clesCiita 
satisfactoriamente. Es el foco de este trabajo clarificar 
esta correlación, tomando como base fundamental 
resultados experimentales recientes en el efecto de la 
microestructura en el comportamiento cíclico ele cobre 
[8,9]. 

2. LOS AGENTES DE LA LOCALIZACION 
DE LA DEF'ORMACION 

Las Bandas de Deslizamiento Persistentes mencionadas 
en la sección anterior son los agentes activos ele la 
localización de la defom1ación por fatiga en cobre. 
Entonces, cualquier análisis en que se desea describir la 
localización de la defonnación por fatiga, debe ser 

dado en términos del fenómeno de nucleación y 
propagación de estas BDPs. 

Estudios ele las estructuras de dislocaciones asociadas a 
ensayos cíclicos de cobre mono- y policristalino 
muestran, en general, una evolución subestructura! 
gradual. Inicialmente, a muy bajas amplitudes ele 
clefonnación, se fonna la llamada "estructura matriz", 
la cual puede ser descrita como enmarañamientos 
densos de dislocaciones de borde primarias en 
configuración multipolar. Cuando la amplitud es 
aumentada, la "estructura matriz" degenera en arreglos 
energéticamente más eficientes: las BDPs, también 
llamadas "estructuras de escalera". Estos arreglos son 
igualmente asociados a deslizamiento exclusivamente 
primario, pero muy localizado. Cuando deslizamiento 
secunclaiio se hace necesario y prominente, por un 
incremento de la defonnación (o de la carga) que se le 
impone al material, las estructuras de laberinto 
(deslizamiento doble) y ele celda (deslizamiento 
múltiple) se promueven y la defonnación vuelve a 
homogeneizarse. Es importante señalar, dentro del 
contexto de ideas que se pretende exponer en este 
trabajo, que en regiones donde condiciones ele 
deslizamiento múltiple son intrínsecas, existe evidencia 
experimental que la evolución descrita no es tan 
gradual y la nucleación de BDPs parece ser suprimida. 
Ejemplos ele estas regiones son los volumenes de 
matc1ial orientados para favorecer condiciones de 
deslizamiento múltiple o regiones adyacentes a los 
bordes de grano. Entonces, parece válido afim1ar que la 
existencia de condiciones de deslizamiento simple es 
una condición necesaria y restrictiva para la 
fonnación y promoción de BDPs, en otras pálabras, 
para la existencia de defonnación localizada. 

3. EFECTO TEORICO DEL TAMAÑO DE 
GRANO EN LA LOCALIZACION DE LA 

DEFORMACION 

En todo material policristalino se generan esfuerzos 
internos para satisfacer las condiciones de 
compatibilidad entre granos vecinos. En general estos 
esfuerzos son un factor de influencia significativa en 
la evolución ele los arreglos ele las dislocaciones 
cum1do el material es sometido a clefonnación, tanto 
bajo condiciones monotónicas como cíclicas. Para 
observar esta influencia con claridad, en el caso que 
aquí interesa, se puede utilizar un modelo basado en la 
descripción de cada grano como compuesto de dos 
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regiones: el interior del grano y la región adyacente a 
los bordes de grano (Figura 1). Para mayor 
simplicidad se consideraran granos orientados de tal 
manera con respecto al eje tensil para que se 
favorezca condiciones de deslizamiento simple. En un 
policristal ideal, en otras palabras, en un material 

cuyos granos esten orientados al azar, la proporción de 
granos orientados bajo estas condiciones representan 
una fracción volumétrica próxima a la múdad. Las 
regiones adyacentes al borde de grano conllevan de por 
si deslizamiento múltiple para satisfacer las 
condiciones de compatibilidad entre los granos vecinos, 
y por tanto favorecen la fonnación de estructuras de 
deslizamiento doble (por ejemplo, Figura 2) y 
múltiple, a an1plitudes de defonnación plástica donde 
BDPs y estructura matriz "primaria" son observadas en 
el interior de los granos [8, 1 0]. Entonces, dado que un 
tamaño de grano pequeño implica una fracción mayor de 
borde de grano pormúdad de volumen que un tamaüo de 

grano grande, se esperaría que el primero tuviera un 
efecto homogeneizador sobre la defonnación, en 
ténninos de las estructuras de dislocaciones que se 

promueven bajo condiciones de deslizamiento múltiple. 
Esto no es observado experimentalmente [4,9]. 

Fig. l. Modelo de grano cristalino, de tamaño de 
grano d, como compuesto de dos regiones: una 
adyacente al borde de grano (de profundidad a) y otra 
correspondiente al interior del grano. 

4. LA TEXTURA COMO PARAMETRO 
MICROESTRUCTURAL Y SU INFLUENCIA 
EN EL COMPORTAMIENTO CICLICO DEL 
COBRE 

L1 mayoría ele las investigaciones acerca de los efectos 
de la microestructura en el comportamiento mecá1úco 
de materiales metálicos han sido llevadas a cabo en 
ténninos del tamaii.o de grano. En estos estudios los 
tamaüos de grano grandes son obterúdos a través del 
aumento de la temperatura ele recocido, y por ello la 
textura del material recocido se hace más marcada 
cuanto mayor es el tamaño de grano que se desea 
obtener [9,11,12]. Esta relación intrínseca entre textura 

y tamaño de grano hace dificil distinguir los efectos 
de cada tmo de ellos sobre la propiedad en estudio. 
Basados en esto Llanes et al. [9] han estudiado el efecto 
de la microestructura, en ténninos de un factor 
complejo donde las variables tamaii.o de grano y 
textura son combinadas, en el comportamiento cíclico 
y la evolución subestructura! de cobre de alta pureza. 
Los resultados experimentales obteiúdos en ese trabajo 

se comentan a continuación y se utilizan en la 
próxima sección para explicar la correlación de la 
microestructura con el modo de fractura en la fatiga 
del cobre a bajas ampli tu eles de def onnación. 

Cobre puro de tres tamaños de grano diferentes: grande 

(300 ,um), mediano (171 ,um) y pequeüo (64 ,um), 
siguiendo la nomenclatura usada en [9], fueron 
ensayados bajo condiciones de defom1ación total 
controlada. La respuesta cíclica de los materiales 
estudiados mostró clif erencias sig1úficati vas a 
amplitudes ele defonnación intennedias (Figura 3), 
rango ele amplitudes donde se esperaría que las BDPs 
estuvieran presentes. En general, el comportamiento 
cíclico del cobre de tamaño de grano grande mostró 

un endurecimiento cíclico más prominente y valores 
ele esfuerzo mayores que el de tamaüo de grano 

pequeño. Estudios de la textura de los materiales 
mostraron que los procesos convencionales de 

recristalización y crecimiento de grano, utilizados en 
cobre trabajado en frío para obtener las distintas 
microestructuras, dio como resultado una textura 
implícita <111>-<100>. La textura fue bastante suave 
en el material de tamaño de grano pequeño (tratado 
tennicamente a 650 oc por 3,5 horas), y muy 
pronunciada en el ele tamaüo grande (tratado 
tennicamente a 950 oc por 4,5 horas). Entonces, el 
comportamiento observado se asoció a la existencia en 

el cobre de tamaiio de grano grande de esta textura 
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Fig. 2. Bandas de Deslizamiento Persistente (PSBs, región B) y estmctura mat1iz laberintica (deslizamiento doble, 

región A adyacente al borde de grano) en cobre de grano pequeño, sometido a una defonnación plástica de 2,7 x 10-4, 
g [002], de Ref. [8]. 
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muy bien definida correspondiente a orientaciones 
<111>-<100>, bien conocidas por favorecer 
condiciones de deslizamiento múltiple. Evidencia 

experimental de esta conclusion son las observaciones 
llevadas a cabo por microscopía electró1úca de 
transmisión de los arreglos de dislocaciones 
observados. Estas observaciones mostraron que en 
granos orientados para favorecer condiciones de 
deslizamiento múltiple, los cuales representaban una 
fracción volumétrica muy significativa en el cobre 
de tamaüo de grano grande estudiado, se promueven 
estructuras de dislocaciones asociadas a deslizamiento 
doble y múltiple (Figura 4 ). Estos arreglos actuan 
para homogeneizar la deformación, ya a bajas 
an1plitudes de defonnación. Finalmente, este 
deslizamiento múltiple homogéneo iiúcial fue 
considerado por los autores como el responsable de la 
observación de una evolución relativamente rápida de 
la estructura matriz a estructura de celda, la cual se 
refleja en los bajos 1úveles de defonnación localizada 
observada en la Curva Esfuerzo-Defonnación Cíclica 
del cobre de tamaüo de grano grande y textura 
pronunciada (Figura 3 ). 
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Fig. 3. Curva Esfuerzo-Deformación Cíclica de cobre 
puro de tamaüos de grano diferentes, de la Ref. [9]. 

Fig. 4. Paredes di polares defüúdas y estructura laberintica en estado de desarrollo en cobre de grano grande, 

sometido a una defonnación plástica relativamente pequeña (1,2 x w-4), g = [11lJ. La imagen corresponde a un 
grano orientado tal que condiciones de deslizamiento multiple son favorecidas (eje tensil paralelo a la dirección 
<011>), de Ref. [9]. 
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5. DISCUSION FINAL Y CONCLUSIONES 

Tomando en cuenta lo dicho en la sección anterior los 
resultados experimentales obtenidos por Liang y 
Laird [4] y Llanes [5] pueden ser reinterpretados en 
términos de tamaño de.grano, textura y la localización 

de la deformación en cobre policristalino sometido a 
fatiga. Para darle mayor validez al punto de vista que 
se expone a continuación cabe destacar que los 
cobres usados en las investigaciones referidas en [4]. 
[5], y [9] fueron obtenidos del mismo proveedor y 
los tratamientos térmicos a los materiales fueron 
llevados a cabo en el mismo laboratorio (Sección de 
Procesamiento de Materiales, University of 
Pennsylvania), con el mismo equipo experimental. 

Los resultados de Llanes et al. [9] muestran que la 
existencia de fracciones volumétricas significativas de 
granos orientados para favorecer condiciones de 
deslizanliento múltiple es la clave para explicar 
diferencias en el comportamiento cíclico del cobre. Si 
se modifica el modelo de grano presentado 
anteriormente, tal que un grano orientado para 
favorecer deslizamiento multiple sea descrito como una 
región única de deslizamiento múltiple, 1& comparación 
cualitativa entre el volumen de material orientado para 
favorecercondiciones de deslizamiento múltiple de los 
materiales de grano pequeño y grande no se limitaría a 
la fracción volumétrica de regiones adyacentes a los 
bordes de grano (por unidad de volumen), sino 
también a la fracción volumétrica de granos orientados 
para favorecer éstas. 

Entonces, considerando que: 
1.- El cobre policristalino estudiado en las 

referencias [4] y [5] no satisface las condiciones de un 
policristal ideal, ya que los materiales Htilizados 
presentan una textura de recocí do < 111>-< 1 00>; 

2.- Esta textura es mucho más definida en el 
material de tamaño de grano grande que en el de 
tamru1o de grano pequeño, y por tanto implica una 
fracción volumétrica elevada y muy significativa de 
granos orientados para favÓrecer condiciones de 
deslizamiento múltiple en el primero; y 

3.- Condiciones de deslizamiento multiple 
promueven homogeneización de la defonnación; 

Se puede concluir lo siguiente: 
1.- La fractura transgranular frecuentemente 

encontrada en cobre de tamru1o de grru10 pequeño 
fatigado a bajas runplitudes de defonnación debe estar 

intimrunente asociada con la existencia prominente de 
bru1das de deslizruniento persistentes (agentes de 
localizaciónde la deformación en cobre) en la elevada 
fracción volumétrica de granos orientados para 
favorecer condiciones de deslizamiento simple; y 

2.- En el otro extremo, el alto porcentaje 
volumétrico de material orientado para favorecer 
condiciones de deslizruniento múltiple en el cobre de 
tamaüo de grano grande debe promover la 
homogeneización de la deformación y por lo tanto se 
propone como la causa del modo intergranular de 
fractura generalmente observado en este material. 

Finalmente, y en ténninos del modelo descrito, a 
mayores amplitudes de deformación, el volumen de 
material donde condiciones de deslizamiento simple es 
prominente, sería cada vez menor y la transición en el 
modo de fractura de cobre de tamaño de grano 
pequeño de transgranular a intergrrumlar sería esperado. 
Resultados experimentales demuestran que dicha 
transición existe [5], y la observación de estructuras de 
celda, como los arreglos de dislocaciones prominentes 

en este rango de amplitudes [8,9],independientemente 
del trunaño de grano, confirma la correlación entre 
homogeneización de la defonnación y el modo 
intergranular de fractura descrita. 
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INFLUENCIA DE LA PRESION DE VAPOR DE AGUA EN LA VELOCIDAD 
DE PROPAGACION DE FISURAS POR FATIGA EN LA ALEACION DE 
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Resumen. En el presente artículo se ha estudiado el efecto de la presión de vapor de agua en la 
propagación de grietas por fatiga en la aleación de aluminio 7017-T651. Para ello se ha medido la 
velocidad de propagación en función de ilK en diversos ambientes con distintos contenidos de 
vapor de agua y a diferentes frecuencias. Los experimentos se han realizado en el interior de una 
cámara de ultra alto vacío que permite un control muy preciso de las condiciones ambientales en 
que se desarrolla el ensayo. Los resultados ponen de manifiesto que el vapor de agua provoca una 
aceleración en la velocidad de propagación de las fisuras, incluso para valores muy pequeños de 
presión parcial, con respecto a una atmósfera de alto vacío o de oxígeno seco, aunque muestran 
una tendencia distinta a los obtenidos por R. P. Wei para otra aleación de la misma serie (7075-
T651) en las mismas condiciones experimentales. 

Abstract. In this paper, the effect of water vapour pressure on fatigue crack growth in AA 7017-
T651 has been studied. Crack propagation rate as a function of ilK was measured in environments 
with different water vapour contents and at different frequencies. Crack growth experiments were 
performed inside an ultrahigh vacuum chamber that allows a precise control of the environment 
during the test. The results show that water vapour enhances crack growth rateas compared to dry 
oxygen or high vacuum atmospheres, even for very small concentrations, although they display a 
different behaviour that it was found by R. P. Wei for another series 7000 alumimiun alloy 
(7075-T651) in the same experimental conditions. 
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l. INTRODUCCION 

Aunque el fenómeno de la corrosión fatiga en las 
aleaciones de aluminio de la serie 7000 ha sido 
ampliamente estudiado por diversos autores [1-5] no se 
ha podido aclarar de manera definitiva su naturaleza. Se 
sabe que la presencia de vapor de agua en la atmósfera 
que rodea a la muestra provoca una aceleración en la 
velocidad de crecimiento de grietas por fatiga con 
respecto a un ambiente inerte, como por ejemplo una 
atmósfera de alto vacío [1,3,6]. Sin embargo ni se sabe 
con certeza cuál es el papel del vapor de agua en el 
proceso, ni existe una explicación global del fenómeno. 

Algunos investigadores, como Wei y col. [1,7], han 
realizado estudios minuciosos sobre la influencia de la 
presión de vapor de agua en el proceso de fatiga en dos 
aleaciones de aluminio, una de la serie 2000 (2219-

T851) y otra de la serie 7000 (7075-T651). Según sus 
resultados, existe una región (entre 1 y 10 Pa de vapor 
de agua cuando se ensaya a 5 Hz) en que la velocidad de 
propagación aumenta. monótonamente con la 
concentración de vapor de agua. Por encima de 10 Pa 
existe una región de saturación en que la velocidad de 
propagación es independiente de la presión, aunque se 
vuelven a detectar aumentos posteriores de la velocidad 
en aire atmosférico y agua líquida. Los mismos autores 
han desarrollado un modelo para explicar estos 
resultados [8], en el que se supone que en la región entre 
1 y 10 Pa la velocidad de propagación está controlada 
por el transporte del vapor de agua a la punta de la fisura 
por flujo molecular. Según este modelo, el hidrógeno 
producido por la reacción del vapor de agua con las 
superficies frescas de fatiga fragiliza el material y es el 
responsable de la corrosión fatiga en estas aleaciones en 
ambientes gase9sos. 
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anteriormente expuestos se 
aluminio de diferente 

y son razonablemente 
propuesto, se ha tratado 

UJ'-''""""' de aluminio de la serie 
verificar si se trata de un 

que puede darnos una 
PDfHnr•nn de la C0ff0SÍÓn fatiga en 

realizado ensayos de propagación 
diversos ambientes variando la 

de agua y la frecuencia. Para 
desarrollar un sofisticado sistema 

EXPERIMENTAL 

utilizado la aleación 
térmico T651 

en forma de plancha 
una aleación AlZnMg 
por precipitación. Los 

(2,4%) modifican 
aluminio: el Mg 

mientras que el Zn 
mismo [9]. Su 
forma detallada en 

aleación AA 7017-T651. 

proceso de conformado la 
altamente anisótropa, con los 

dirección de laminación y 
direcciones, tal como 

. Esta anisotropía condiciona 
material. En concreto la 

dirección transversal corta (S-T) es la que peor resiste la 
propagación de las fisuras por corrosión bajo tensión en 
presencia de ambientes agresivos. Por este motivo en 
todos los ensayos de la presente investigación el plano 
de propagación de la grieta es perpendicular a la 
dirección S-T. 

Las propiedades mecánicas, correspondientes a la media 
de tres ensayos, se resumen en la Tabla l. 

Tabla l. Propiedades mecánicas de la aleación de 
aluminio 7017-T651 en la dirección S-T. 

E cro.2 crs er K¡c 
(Goa) (Mpa) (Mpa) (%) (MPa'-'m) 

66 3 447 463 8.0 26;3 

2.2 Procedimiento experimental 

Los ensayos de propagación de fisuras por fatiga se 
hicieron en control de carga con amplitud de carga (~a) 
constante en una máquina servohidráulica, siguiendo las 
recomendaciones de la norma americana ASTM-E647. 
En todos los casos se empleó una onda sinusoidal de 
carga con una relación de cargas R = 0,1. Se usaron 
probetas compactas (CTS) con W=25 mm. y una 
anchura B=4 mm. con la entalla paralela a la dirección 
de laminación y perpendicular a la dirección transversal 
corta (S-T). Antes de comenzar el ensayo se 
prefisuraban por fatiga las muestras, disminuyendo las 
cargas aplicadas de una forma escalonada. Al menos el 
último escalón de prefisuración se realizaba con la 
muestra introducida en el ambiente de ensayo. 

Para medir la longitud de la fisura se utilizó una lupa 
con un ocular micrométrico, que permitía una 
resolución de 0,01 mm. en la medida. Al terminar el 
ensayo se examinaban las superficies de fractura, para 
efectuar la corrección debida a la curvatura de la fisura en 
las medidas realizadas en la superficie de la muestra con 
la lupa, tal como recomienda la norma. En algunas 
probetas, para verificar los resultados de las medidas 
visuales, se midió la longitud de la fisura de forma 
indirecta, a través del cambio de flexibilidad que 
experimenta la muestra a medida que progresa la grieta. 
Para medir el desplazamiento en función de la carga 
aplicada se empleaba un extensómetro acoplado a la 
muestra por delante de la entalla. La medida se realizaba 
previa interrupción del ensayo haciendo un ciclo de 
fatiga muy lento (0,01 Hz) en el caso del método 
indirecto, o bien directamente con la lupa. Las 
interrupciones eran en todo caso muy breves para evitar 
efectos transitorios debidos al medio ambiente en la 
velocidad de propagación. Para el cálculo de la velocidad 
de propagación (da/dN) se utilizó el método secante. 
Tanto la fórmula que relaciona la flexibilidad de la 
probeta con la longitud de la fisura como la fórmula 
usada para el factor de intensidad de tensiones fueron 
obtenidas de Saxena y Hudak [10]. 
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Fig. 2. Esquema de la cámara de ensayos utilizada en la experimentación. 

2.3 Ambientes de ensayo 

Para estudiar el efecto de la presión de vapor de agua en 
el proceso de fatiga de este material, se seleccionaron 
diversas atmósferas gaseosas con diferentes contenidos 
de humedad. Todos los experimentos se hicieron a 
temperatura ambiente. Se realizaron ensayos en alto 
vacío a presiones menores de I0-5 Pa. También se 
llevaron a cabo experimentos en argón, oxígeno y vapor 
de agua de alta pureza con distintas presiones parciales 
de vapor de agua y a diferentes frecuencias. Además se 
hizo un ensayo en agua líquida desionizada, con el fin de 
obtener una curva de referencia suplementaria. 

Los experimentos en ambientes gaseosos se 
desarrollaron en el interior de una cámara de ultra alto 
vacío. Se trata de una cámara diseñada y construida 
expresamente para esta investigación, con objeto de 
cumplir las especificaciones más exigentes en cuanto a 
pureza y precisión en la manipulación de los gases 
usados en los ensayos, que puede llegar a una presión 
menor de I0-9 Pa en condiciones adecuadas. La cámara 
está íntegramente construida en acero inoxidable al que 
se ha aplicado un tratamiento superficial de 
elcctropulido para reducir al mínimo la desgasificación 
del material y mejorar así la presión final. La 
estanqueidad entre los distintos componentes se 
consigue por medio de uniones con juntas de cobre. 

Como se observa en la figura 2, la cámara incorpora 
una serie de tomas para conectar diversos elementos, 
tales como ventanas de observación, vástagos para 
transmitir la carga a la probeta, medidores de presión, 
sistemas de bombeo, líneas de entrada de gases y otros. 
La composición de la atmósfera que rodea a la probeta 

se analiza por medio de un 
(cuadrupolo) situado en una cámara a 
ensayo, en la que se toman muestras 
proceder al estudio de sus componentes. 
es una herramienta muy poderosa que 
variaciones de presión parcial inferiores 
ambiente que rodea a la muestra. 

La presión total en la cámara de ~"·"~" ,J," 
un manómetro de capacitancia. 
manipulación y purificación de los 
describen a continuación. 

2.3.1 Vapor de agua de alta pureza. 

otros. Por este motivo es 
por medio de un proceso de destilación 
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vapor que 
introducir en la cámara de ensayo. 

2.3.2 Gases secos 

campana 
transcurso 

3. RESULTADOS 

En la 

ppm. de de 
contenido de humedad 

un filtro desecante. A 
de humedad se reducía 

hasta 

por 

ensayos de por fatiga en aire 
atmosférico a distintas frecuencias. Al 
comparar resultados obtenidos a 10 Hz con los 
obtenidos a frecuencias más (5 Hz y l 1 no se 
observa un en la velocidad de 

existía un efecto ele la 
de vapor de agua inferiores. se 

los que tras propagar la 
durante un tramo, 

de ensayo y se continuaba el 
5 se observa el efecto 
JO Hz en dos 

1 OPa. El hecho de 

en 

velocidad de propagación, como se puede observar. En 
el rango de presiones estudiado (1-1330 Pa), los 
resultados a lO Hz y 1 Hz siguen prácticamente la 
misma tendencia, independientemente del valor ele la 
presión de vapor ele agua del ambiente que rodea a la 
muestra. 
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Fig. 3. Ensayos de fatiga en aire atmosférico a 
diferentes frecuencias (Hr = 50o/r ). 
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Fig. 5. Efecto ele reducir la frecuencia de 1 O a 1 Hz en 
un ambiente de 1 Pa de vapor ele agua. 

3.2 Efecto de la presión de vapor de a;:ua. 

iugar, vamos a comenzar con la descripción 
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de los resultados en los ambientes inertes. En la figura 
6 se representan los resultados de los ensayos de fatiga 
en alto vacío, oxígeno y argón. Según se aprecia, los 
resultados en argón están muy cerca de los resultados en 
alto vacío, mientras que los resultados en oxígeno están 
generalmente por debajo de los obtenidos en vacío. 
Estos resultados coinciden con los obtenidos por Wei y 
col. [1] en la aleación 7075-T651. 

AMBIENTES 
INERTES (10Hz} 
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1 o·B L__,__~~_,__l=---~~~~~~~~ 
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Fig. 6. Resultados de fatiga en alto vacío, oxígeno y 
argón seco. 
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--<>-- Vapor 1 Hz 5 Pa 
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---a- Vapor 1 o Hz 2 Pa 
--+--Vapor10Hz1 Pa 
-t--Vapor10Hz0.1 Pa 
--<>-- Vacfo 10Hz 

óK (MPa.Jm) 

Fig. 7. Velocidad de propagación de la grieta en 
ambientes con distintas presiones parciales de vapor de 
agua. 
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Fig. 8. Influencia de la presión parcial de vapor de 
agua en el proceso de fatiga en AA7017-T651. 

En la figura 7, por otra parte, están dibujados los 
resultados de los ensayos en atmósferas con distintas 
presiones de vapor de agua ajustados cada uno de ellos 
por una función del tipo Y= A xm. Si en esas rectas de 
ajuste se toman los valores de da/dN correspondientes a 
tres valores de ilK, en concreto, 7, 11.5 y 15.5 
MPa"'m, se obtienen los resultados de la figura 8. En 
este gráfico, las tres líneas discontinuas de puntos 
corresponden a las predicciones del modelo de Wei para 
la aleación 7075-T651 [1]. 

En las figuras 7 y 8 se puede comprobar que los 
resultados de los ensayos en atmósferas de vapor de agua 
están contenidos entre los correspondientes a aire 
atmosférico y alto vacío. Todos los resultados se unen 
para valores altos de ilK, donde la influencia del medio 
ambiente es muy pequeña, como cabía esperar. También 
parece observarse un ligero aumento de velocidad en los 
ensayos de vapor de agua realizados a una frecuencia de 
1 Hz, respecto a los correspondientes a 10 Hz para 
valores de ilK por debajo de unos 10 MPa"'m, aunque el 
efecto no es excesivamente notorio. 

Sin embargo, como se puede apreciar en la figura 8, a 
diferencia de los resultados de Wei, en nuestro caso no 
se aprecia un aumento claro de la velocidad de 
propagación al aumentar la presión de vapor de agua 
entre 1 y 10 Pa ni a 1 Hz ni a 10 Hz. Este hecho es 
muy importante, pues impide aplicar el modelo 
semiempírico desarrollado por estos autores para tratar 
de explicar el fenómeno en la aleación 7017-T651. 

4. DISCUSION 

4.1 Efecto de la frecuencia. 

Los resultados de los ensayos son concluyentes: no se 
nota un efecto claro de la frecuencia -entre 1 y 10Hz- en 
la velocidad de crecimiento de las grietas en el intervalo 
de presiones de vapor de agua estudiado (1-1330 Pa). A 
este respecto, son muy demostrativos los resultados 
obtenidos al cambiar la frecuencia de las oscilaciones en 
dos tramos distintos de la fisura en la misma probeta 
bajo las mismas condiciones experimentales (figuras 4 
y 5). 

Este hecho va en contra de lo que suele suceder en 
corrosión fatiga, pues al disminuir la frecuencia de las 
oscilaciones aumenta el tiempo para que se produzcan 
interacciones entre las superficies frescas creadas en la 
región del extremo de la grieta y el medio agresivo, lo 
que provoca un aumento significativo en la velocidad de 
propagación, como ha sido comprobado por Holroyd y 
Hardie [4] y Green y Knott [5] en aleaciones de la serie 
7000 ensayadas en soluciones acuosas de cloruros. Se 
podría argumentar que este efecto sólo se produce en 
presencia de ambientes muy agresivos, generalmente en 
soluciones acuosas de cloruros. Los autores no han 
encontrado en la literatura ningún efecto de la frecuencia 
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el proceso de en aleaciones de aluminio ni en 
aire atmosférico en atmósferas de vacío con un 
pequeño contenido de vapor de agua. 

De los dos procesos considerados por Wei y col. [8] 
como posibles factores determinantes de la velocidad de 
propagación, a saber, el transporte del medio agresivo al 
fondo de la fisura y la velocidad de reacción superficial, 
este último automáticamente descartado, pues 
al aumentar el tiempo para la reacción no se 

un incremento acorde en la velocidad de la 
grieta. En cuanto al transporte del medio agresivo a la 
región del extremo de la fisura, también está afectado 
por la frecuencia, aunque de una forma más compleja, 
dado que una disminución en la frecuencia de las 
oscilaciones produce aumento del tiempo en que la 
fisura permanece lo mejora el transporte, 
pero sin lleva una disminución en la 
acción de bombeo del medio gaseoso a la punta de la 
fisura, que puede contrarrestar efecto anterior, lo que 
deja una puerta abierta de Wei. 

Los resultados de Dicus ] en una aleación de 
aluminio de la serie 7000 confirman los resultados del 
presente pues tampoco este investigador ha 
encontrado efecto de frecuencia (entre l y 10 
Hz) en la velocidad de crecimiento de la grieta en 
ambientes con distintos contenidos de vapor de agua. 

4.2 Efecto de la presión de vapor de agua. 

Los resultados obtenidos en ambientes inertes muestran 
que la velocidad de en oxígeno seco suele 
ser inferior a la correspondiente a un vacío elevado o a 
una atmósfera de argón seco, como se observa en la 

6. Este efecto ha también observado por Wei 
y col. [1] en la aleación 7075-T65l. Según dichos 
autores existen diferencias entre las superficies de 
fractura en oxígeno y en alto que podrían indicar 
un micromecanismo de diferente en ambos 
ambientes. 

La más de este hecho parece estar 
en la reacción química que provoca la fragilización en 
estas aleaciones. Muchos autores atribuyen la 
fragilización por el ambiente en aleaciones de 
aluminio [ 1 compuestos intermetálicos de 
aluminio reacción química: 

2Al+ 

Según esta reacción las moléculas de vapor de agua 
reaccionan con las frescas de aluminio 
creadas por en la punta de la fisura, y se genera 
hidrógeno en el material y 
fragiliza. El actúa como un competidor del 
vapor de agua en puesto que 
combinarse con aluminio para dar AI203. De este 
modo, en de una de oxígeno se{:O se 
reduce la por medio la 

reacción (1) y consiguientemente la fragilización, lo que 
explica la disminución en la velocidad de propagación de 
la grieta observada. 

Los resultados obtenidos en ambientes con distintos 
contenidos de vapor de agua, a diferencia de los datos de 
Wei y col. [1,7], no exhiben un incremento claro y 
sistemático en la velocidad de propagación al aumentar 
la presión de vapor de agua entre 1 y 10 Pa para las dos 
frecuencias usadas, como se puede ver en la figura 8. 
Sin embargo, si se aprecian incrementos más claros en 
aire y sobre todo en agua desionizada (figuras 7 y 8). 

El hecho de que en la aleación 7017-T651 no se repita 
el comportamiento observado en dos aleaciones de 
aluminio diferentes (2219-T851 y 7075-T651) bajo las 
mismas condiciones experimentales, nos lleva a pensar 
en las diferencias existentes entre estos tres materiales. 
La composición química de la aleación 2219 es 
completamente distinta de la correspondiente a la 7075. 
Sin embargo, ambas tienen un elemento en común: el 
cobre (6,3% en la 2219 y 1,6% en la 7075 [13]). Este 
alean te se encuentra presente en la aleación 7017 en una 
proporción muy pequeña (0,12%), lo que podría explicar 
la diferencia de comportamiento. Aunque no se puede 
afirmar categóricamente que el aumento en la velocidad 
de la grieta (entre 1 y 10 Pa) sea debido a la presencia de 
cobre en la aleación, existen algunas evidencias que 
parecen indicar la influencia de este elemento en el 
fenómeno. Lin y Starke [14] han demostrado que la 
proporción de cobre en una aleación de AI-Zn-Mg-Cu 
inf1uye en el proceso de corrosión fatiga. Según sus 
datos, al aumentar el contenido en cobre disminuye la 
velocidad de la grieta en agua destilada para valores 
intermedios de t:.K (t:.K > 7,5 MPa"'m). Este efecto se 
observa de una forma más aguda para los tratamientos 
térmicos de máxima resistencia ("peak aged"), que son 
precisamente los que tienen las tres aleaciones. Según la 
explicación de los autores, la fragilización se debe a la 
interacción entre el hidrógeno absorbido y el 
deslizamiento planar localizado en la zona plástica 
cíclica del extremo de la grieta. A medida que aumenta 
el contenido en cobre del material los precipitados se 
vuelven más incoherentes con la matriz, lo que hace que 
disminuya el deslizamiento planar al distribuirse de una 
forma más homogénea la deformación plástica. 

5. CONCLUSIONES 

En el presente artículo se ha estudiado el efecto de la 
presión de vapor de agua en la velocidad de crecimiento 
de grietas por fatiga en la aleación de aluminio 7017-
T651 y se ha comparado con otros resultados obtenidos 
por técnicas similares para otras aleaciones de aluminio. 

Las conclusiones principales del trabajo son las que 
siguen: 

l. No existe un efecto claro de la frecuencia en la 
velocidad de la grieta para valores de la presión de 
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vapor de agua entre 1 y 1330 Pa. Al disminuir la 
frecuencia, la velocidad de propagación no cambia 
apreciablemente. 

2. Al aumentar la presión de vapor de agua, aumenta 
la velocidad de propagación, aunque no se observa 
un incremento claro y sistemático en la velocidad de 
propagación al aumentar la presión de vapor de agua 
entre 1 y 10 Papara las dos frecuencias usadas (1 y 
10Hz). Este hecho impide la aplicación del modelo 
desarrollado por Wei y col. [8] a esta aleación. 

3. Parece probado que el vapor de agua es el 
responsable del proceso de fragilización, pues en 
presencia de gases secos (argón, oxígeno) no se 
produce un incremento apreciable en la velocidad de 
la grieta. Sin embargo, en cuanto aumenta el 
contenido en vapor de agua del gas, se produce una 
aceleración inmediata en la velocidad de 
propagación. 
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~ Á FADIGA E O EHJ1D IXE Ciaffi 00 EmNSAo NA 'IENACIDAIE Á FRICIURA 

00 AgJ A515 Gr. 70 

e.M. Branco*, J .M. FPrreira*l' e J. fustas Fernandes* 

* C»lll.., Instituto Superior Técnico, lOX> Lisbce Codex, Portugal 
** SAEM, Universidade de Coimbra, TID Coimbra, Portugal. 

Resum.Na primeira p:rrtC? ck1 Cüll1UJÜca;i1o apresentarn-sc resultados do ccmportamento 
~ fadiga oligcx:iclica do ac;o i\515 Crack• 70. Obli vcram-SC? as curvas tensao-defonm 
c;:3o monotÓnica e cid ica E:' as curvas cb cxtcrLsao elástica, plástiw e total ern -
func;:.-3o da vida de fadiga. übt iveram-SC? assün 8 ternpet-atura ambiente os par3metros 
ele resistencia e ductilidade cíclica do material. Na segunda parte da ccmunica<;:Bo 
apresentam-se os resultados dum estudo C'x¡x>rimental sobre a influencia na tenaci 
dade á fractura J e Q)D e rC'spcctiva;,; curvas de R, do nivel do valor do factor 
de intensidade ele tms1o K no ensaio para a obten<;:do da pré-fissura de fadiga 
(e [ C:'ÜO dos ciclos de extenilo prévios). 

Abstract. ln the Cirst part or the paper J Olv e y el e fatigue data is presented 
for cylindr-ical specünens of i\515 Crack: 70 stcoel tested at rocm ternperature. 
'f11e mono ton ic and cyc lic stress-stra in curves are presented and also the strain 

nst life plots. TI1e values of the cyclic ductility and strength parameters 
are presented. The second part of the paper is an experim?ntal study of the influ 
ence of the prior level o[ K (prior level o[ strain cycling) in the CIOD and -
J-I\ curves. A test series 1vas carried out \vith K levels at precracking within 
the 1 imi ts of the european specifications of fracture toughness and in the second 
series of tests extensive strain cycling was introduced with final values of 
K at fat iguC:' precracking 40 to :D% above the K limits of the specifications refe 
~abow. -

CJ ar,o ASJS GradC? 70 P um ac;o ao C~ ±Brgamente 
uti llzado no fabrico de reservatÓri8s sob press.:=io. 
Neste tipo de construyOeS os principais tipos de 
ruina ilo a rotura dÚctil e a fadiga oligocicl i 

, esta Últinn causada por periodos ele paragsn 

e arranque e diferenciais de temperatura que in __ 
duzern tensÜes de origern térmica no reservatÓrio. 
Os lcx:ais preferenciais para a nuclea<;:Bo das fi __ 
ssuras de faáiga sao os pés dos cordÜes de sol __ 
ciadura das tubulaclw-as ao carpo principal do res_e_ 
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rvatÓrio. As [issuras de fadigd crcsccm inicial_ 
mente na zona afectada pelo calor e crn seguicil 
propagam-se no meu1l de base. A rotura dÚctil 
pode verificar-se mesro atendenclo aos valores 
elevados ele tenacidacle éÍ fractura camcteristi_ 
ccts destes ayos. Um caso importante de rotura 
dÚctil num reservatÓrio sob pressÜo de LIDB cen_ 
tral ténnica foi investigado por um dos autores 
ern 1987 (1,2). 

O canportamento éÍ frFic,rura [oi estudado em det _ 
a1he no ambito de um projecto de investigayaO 
anterior financiado pela CECA cujo relatÓrjo 
final foi recenteJTI2nte pub 1 icaclo (3). Nessc pr _ 
ojecto obtiveram-se urna grémde quanticilcle de 
curvas R, J e ClDD pam f issuragio ocorricb no 
metal de base, rreta 1 depositado e zona afectad;¡ 
pelo e:1lor. Os provetes en.sc1iados foram lile flc:_ 
mo cm tr&s pontos de secgio qmdracla 12x12 mn 
uu Th'JJ mn l' dotados de en tal hes laterais Jx'1nl 
prarovcr con el i c;Ües prop i ciELS éJ um estado plano 
de defonro~:Do. Os cnsaios [oram re<:ll izados seg 
u i neJo cstr i léliK'ntc as rccarencln~:Ües das noJ11l:1S
cunJ¡X'Íéls (4, '5) l' ;mrriu:mas (6, 7) sobre tena 
cidade éÍ fracturél. Nos vÚrios CLl.SOS em que ru:-:-
í o i ¡nss i ve 1 w1l i dar os resul tados de acordo 
ccm os recarcnclac,:ocs das nonros ut i 1 i zou-se e o_ 
mo parémrtro ele temcidade iÍ fractura e1 energi;r 
espcci fica ele clcfomo~-¿}o absorvida, U/A c:m que 

- o U o LJ arm definLda alnixo dn curvé1 carga-des 
locamento clo provcte e A a arca do 1 Lgamento 
- o 

nao fendido do pmvctc. 

Nesse extenso tralnlho (3) fez-se LIDD LJnálise 
can¡nrat.íva dos resultados de Lcnacidmk' 5 fm 
ctur;1 considerand(J n¿1o sc1 a fonm cb cw-va de 
rcsist8nc La ms tnmbém os val ores ele lenac icbde 
ele in i e iac,'i1o o u de o. :2 nm ele e rcsc ÍI1K'nto lento 
consoante o que fosse apl iG1vcJ. Apresentou-sc 
él inda um estudo experürenlal cln lcxnl izagio do 
cent t o de rotav1o, r, LLSE1clo na exprcss3o de cá 1 
culo do ClOD Jxlm pmvetes can LHm relav1o a/\V-:--
0. 20 i1 O. 2) rT'cn,Jr que us l uni Les de fin idus na 
norrn. Vcrificou-sc que q posic;:;:1o do cc:ntro de 
rotuc;ao é nl Lcrmla e ¡x)rtémto esse é:lspectu,tem 
que ser tan:1do u11 l inha de canta no cálculo do 
ClüD m ¡xmta cb fcncla. 

A Fig.l ilustra o modo cO!llO os provetes foram 
retirmlos a ¡:nrt ir de discos cortados na parcele 
clo reservLJLÓrio o can LJ mesrm espessura cleste. 
Os discos possuc:m por sua vez LIDB soldadura 1on 
gitudinal ele to¡:xJ id&ntica á do reservatÓrio cn;
servic;o. [leste modo tocios os provetes possuiélln 

o rncsmo nivel de deformagio que encontrariélln no 
reservatÓrio em servic;:o. (metal de lx"Lse, rr12tal 
depositado e zona afectada pelo calor). 

Fig.l - Implantac;:;:1o de provetes nLIDr dos discos 
da virola do reservatÓrio. 

No pres: ,, ,:;e trabalho, que é a continwc,:.3o do trs 
l:olho anterior (3) USél-se a mesrnc1 metodologin 
para a extracgio dos prm·etes (Fi g.l). 

() presente projecto cornternpla agora os aspectos 
do canportc'1lllE'nto á fadiga oligociclica tendo como 
objecÚvo principal o desenvolvimento de técnicas 
de. rr12U1oria do canportamento á fadiga de juntas 
soldadas a trabalhar no donrinio da fadiga oligo __ 
ciclica cCJJlo é o caso das juntas soldadas em re 
scrvatÓriiCh so!J press3o· ( 1). ·As técnicas que· irno 
ser consideradas neste projecto sao o afagélfllCnto 
dos pés dos cordÜes e a técrrica da passagem sup_ 
Jementar TIG. O projecto é internacional envolve_ 
ndo a colabc:Jrac,:.3o do Welding Institute cm Ingla __ 
terra. Para além do programa de- ens3i.os canpara_ 
tivos da resistencia á fadiga de juntas cO!llO exe_ 
cuLadas e corn tratamentos de rr12lhoria estao ainda 
previstos no projecto outros quatro aspectos fun _ 
clarr12ntais: 
- rnodelac,:.3o da fase de iniciac,:.3o da fissura 

usando o rrétodo da aproximac,:.3o local (9,10) 
- previsao da fase de propagac,:.3o da fenda apli __ 

cando a M2cánica da Fractura (11, 12) 
- estabelecimento de soluyÜes apropriadas para o 

factor de intensidade de tensÜes K nas so ldadn 
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tms criticas dos reservaLÓrios e apl i u1nclo ni: 
todos já desenvolvidos pelos autores para estrl1 
turas tubulares (13,14). 

- análise rrais detalhad-1 do problerra da fractura 
dÚctil que pode surgir apÓs urra f issura~o 
extensa de fadiga cÜm ciclos de extensao exce
dendo os limites recomendados nos e~saios de 
tenacidade á fractura para o ensaio de pré
fissura de fadiga. 

Este aspecto é particularmente importante no 
caso dos reservatÓrios sob pressao em que n ro 
tura dÚctil pode ocorrer apÓs fissurayc3o lenta-
de fadiga oligocidiC:a com e levadas amplitudes 
de ciclos de extensao. O programa experimental 
está previsto para as temperaturas ambiente e 

o - -de ?fJJ e em que esta ultirrB e a temperatura es __ 
tahilizada de serviyo no reservatÓrio. 

A modelay3o da fase de iniciay3o da fissura que 
tem grande úmportancia porque ocupa urra parte 
muito significativa da vida de fadiga nas juntas 
melhorada~ requer a realizayao de ensaios de 
fadiga oligociclica a amplitude de extensao con __ 
stante alternada e pulsante para assim se ohte __ 
rem todos os pararretros representa ti vos da duc __ 
tilidade e resistencia e de relaxac;:8o do ITBte 
rial. Para a fé1se de propagac;:3o da fenda est3o 
previstos ensaios em provetes cr e em provetes 
de flexao em tres pontos ( em flexao) essencial __ 
mente no metal de l:Bse e na zona afectada pelo 
calor. Des tes ensaios retiram-se as leis de 
propagac;:3o de fendas adequadas no rraterial. As 
soluyOes para o factor K necessárias para prever 
a vida de propagac;:8o da fenda, serao ohtidas com 
cÓdigos de elementos finitos tridimensionais _ 
calculando os factores de itensidade de tensao 
ou pelo integral J ou com o método das funyÜes 
de peso (13, 14). 

F:inalrrente em relayao á influencia dos ciclos 
de extensao nu de pré-fissura de fadiga estao 
previstos séries de ensaios comparativos_de te~ 
nacidade á fractura em que nq primeira serie de 
ensaios os valores de K na fissura de fadiga 
estao dentro dos limites definidos nas normas 
europeias de tenacidade á fractura enquanto que 
nviB segunda série os valores de K ~ fis~ ura de 
fadiga resultam de ciclos de extensao prolonga __ 
dos e excedem de 40 a 'IJ% os limites dos valo __ 
res de K fixados nas norrras. 

Nesta comunicac;:3o apresentam-se resultados de 

ensaios de fadiga oligocicJiec1 á temperatura_ 
ambiente e para ciclos de amplitude de extensao 
constante alternada. Na segunda parte apresenta __ 
m-se os resultados da L~luencia na tenacidade 
ií fractura dos limites do facto.J K na pré-fissu __ 
ra de fadiga (influenci,q na_ tenacidade á f:::actu __ 
ra dos ni veis dos ciclos previos de extensao). 

2.~AL 

2.1 Thsaios de fadiga oligociclica 

E..stes ensaios f oram realizados em metal de l:Bse 
do ayo A515 nas orientay6es 1L e LT. Os provetes 
de secc;:3o cilíndrica com difunetro ~ de 7nm 
foram retirados nurra das zonas da virola da Fig. 
l. As proporyÜes dos provetes obedeceram ás re __ 
comendayÜes da norma ASIM sobre ensaios de fadi __ 
ga o l igoc iclica. 

Os ensaios de fadiga foram executados nurra má __ 
quina de ensaios servohidráulica em controlr) ~e 
extensao alternada aplicando ciclos de extensao 
a R= -1 com urra frequ8ncia de O.SHz. Utilizou
-se o método do provete individual para cada 
nivel de carga e registaram-se os circuitos de 
histerese ao longo do ensaio ItlllTI regis~dor x-y. 
Mediu-se a extensao axial cu 1 Ulll extensórretro 
de elevada precisao com 25 mm de comprimento de 
defonTBc;:3o e ± 10% de gama de extensao. A partir 
dos circuitos de histerese estabil~zados deEer __ 
minaram-se as curvas cíclicas lensao-extensao. 
Obti veram-se também a partir dos circuitos de 
histerese a curva de Coffin-Manson e a lei de 
fusquin do rraterial. 

Os ensaios foram dados por concluidos quando 
surgiram na superficie do rraterial as primeiras 
fissuras com comprimento perto de 0.5 mm. 

2.2 Thsaios de. tenacidade á fractura 

Estes ensaios foram real ÍZ'1rloc-; em provetes de 
flexao em tres pontos também retirados ~ virola 
da Fig.l. Escolheu-se o provete de secyao qua __ 
drada 12xl2 mm e 50x':D mm. Os provetes 12xl2 mm 
foram ensaiados no metal de l:Bse e na zona afec
tada ténnicamente enquanto que os de 50x'IJ mm 
a penas foram ensaiados no metal de l:Bse. A geo __ 
metria dos provetes obedeceu ás normas de tCflél __ 
cidade á fractura<4,5). 

Em todos os provetes foram ahertos entalhes la 
terais depois da fissura~ao de fadiga ter sido 
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realizada. o angula do entaThe foi de éiP na 
ponta e a profundidade do entaThe foi suficien 
te para deixar urna espessura minirm nos prove -
tes de 10 e 42 nm respectivarrente. Os entaThes 
foram maquinados de modo a ter a fenda de fadi 
ga o nais perta possi vel da raiz (centro) do -
entaThe. Todos os ensaios de abertura da pré
-[issura de fadiga foram realizados em ar a 20°C 
nurna rmquina servohidráulica de ensaios de fa
diga. O crescim2nto da fenda foi acanpanhado 
em ambos os lados do provete can um microscÓpio 
deslizante can ampliay3o 25x e dotado de luz 
estroboscÓpica. Os ensaios foram concluidos qu_ 
ando a leitura da fenda superficial atingiu 55% 
da altura do provete (BdW=12 mn). 

Os ensaios CIDD e J foram realizados nurna rmqu 
im de ensaios electrmecSnica controlada por -
microcanputador e can 1CDKN de capacidade de 
carga. t 

e 

SQ125) can canprimento de deformay3o de 25 nm 
sao as seguintes 

MB MD 'ZAC 
370 MPa 

~ 515 521 762 MPa 

~ 21 21 14 
% 

3. RESl.ILrAIXE E DffilR:iAO 

3.1 Ebslloo de fadiga oligociclica 

A Fig.2 representa as curvas ciclica e rnonotona 
do ac;o A515 Grade 70 (metal de base). 

500 

a.. 400 
~ 

Para o cálculo da área abaixo das curvas carga
-deslocarrento nos ensaios J aplicou-se urna co 
rrecy3o considerando a deformay3o do sistema de "' 
carga e as indentac;Ües. Essa correcy3o foi fei ~ 
ta can urna barra do mesno ITBterial e geanetria- _ 
da pec;a a ensaiar ITBS sem fenda. Esta técnica g 
de correcy3o está descrita em pormenor em (15). ·~ 
Can este procedim2nto é possi vel reduzir subs 
tancialmente os erras experim2ntais e regis~ 
apenas a deformac;3o do provete de ensaio porque 
todas as restantes deformac;Ües nao pretendidas 
sao obtidas e deduzidas aos valores totais das 
deformac;Ües. As curvas de R, CIDD e J foram 
obtidas para ambas as séries de ensaios usando 
urna rrédia de dez provetes para cada curva. Uti 
lizou-se a técnica dos provetes mÚltiplos soli
citando os diversos provetes até valores dife -
rentes de deformay3o plástica. O crescim2nto
lento da fenda foi medido nas superficies de 
fractura dos provetes apÓs o ensaio fazendo um 
tingimento a quente dos provetes num forno a 
aproximadamente 4UPC durante ?JJ minutos. Final 
mente os provetes foram partidos can urna carga 
sÚbita de impacto. 

Com este procedimento é possivel distinguir a fi 
ssura de fadiga da zona de crescimento lento -
(ver secc;3o 3) que foi medida can um microscÓpio 
estereoscÓpio rmntado nurna mesa x-y can micréme 
tros digitais can precisao de 1 lJm. As caracte
risticas mec8nicas básicas do ITBterial obtido eiD 
ensaios de tracy3o em provetes cilíndricos (DIN 

300 

o 
~~ 200 
t: 

! 

" .., .. .., 
2 100 • Curva cíclica 

-Curva monótona ll. 
E 

<( 

0 o~%~-4--~~--~--~2t%~--L---~3%~--L_~4% 
Amplitude de extensao axial, DE/2 (%) ---+-

Fig.2 - Curvas ciclica e rnonotona do ac;o A515 
Grade 70. T=20°C. 

Os resultados obtidos nao rmstram diferenc;a en 
tre as direcc;Ües BIS e BIL quer para o canporta 
mento cíclico quer para o n10notono. Com exce~ 
das zonas de deformay3o plástica inferiores a 
0.5% a curva ciclica tensao-extensao está acima 
da curva rnonotona senda as diferenc;as significa 
tivas. O ITBterial apresenta assim endurecimento
ciclico. 

A Fig.3 apresenta o conjunto de curvas da varia 
y3o da amplitude da tensao dos circuitos de his
terese em func;ao do número de ciclos gastos no -
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ensaio que demonstram que efectivamente nao é 
possivel atli1gir um circuito de histerese verdn __ 
deiramente estabilizado embora se tenda para 
essa situayao nas pequenas deforma~Ües pJásti 
cas. Nas defonra~Ües plásticas mais el evadas a 
tendencia é para urna subida inicial da amplitu 
ele de tensao seguindo-se a estabiliz.ayao do ci-;--:_ 
cuito. 

o 450,.------l 
!. •oo 
N 

' o 
g 
~ 350 

o 
•o 

' 
~ j 300 

-¡¡_ 
E 

"' 

N" da uclo1, N-

tE GEN O A 

- ACIMO dQ Uln'e MO-IOI'Io 

- Abcttxo• curvo "'-tvtw:l 
... DE t1 • 1.50"' 

...,._ Di t 2 • 1.15" 

+ DE t 1 • 1.00" 

WDE1'2•QIO'll;, 

..C... DE 11 • QIO" 

D f 11 • 060% 

1 ...... Df 1 1 • 0"0% 

~ DE12• 0.351!. 

1 
1 

Fig.3 - Curvas da amplitude da tensao nominal 
em funyao do nº de ciclos durante os 
ensaios de fadiga oligcx:iclica. A<;o 
A515 Grade 70. T=20°C. 

A Fig.4 representa a curva da amplitude da e~ 
tensao total (elástica + plástica) obtida nos 
ensaios obedecendo ás leis de Coffin e de Ees 
quin cujas equa~oes sao 
Lei de Eesguin 
~"te O.t'Xl'351 (2Nf)- 0·0096 

(l¿¡) 
2 

em que DE é a gama da extensao elástica e (2Nf) 
o número de reversÜes até á rotura. 
Lei de Coffin-M:mson 
DE . 
_Q_ ~· 0.036 (2t\f 0.056 (lb) 

2 
em que DE é a gama de extensao plástica, O.JJ6 p 
é o coeficiente de ductilidade cíclica e 
(-0.506) o expoente de ductilidade cíclica. 

Notar a reduzida dispersao dos resultados obti __ 
dos como consequencia do número de provetes 

ensaiados e do rrÉtodo escolhido ·( um provete paw 
cada ni ve 1 de tensa o) . O ponto de transic;;ao da 
figura ( 48J54 ciclos) define a trélll..siyao entre a 
fé1diga de longa durayao (OC >OC ) e n tarLiga 

e p 
ol igoc iclica (oc >oc ) . 

p e 

•o'r---------------, 
-o.oel6 ·o 506 

.Ó,f/h0003Slj2N/] +03M(2NI)

7 

----
-.-~---·- --

-0 "" ¡ 
Óf•/'2 • 0.00351 Í2Nf] ~ 

N" d• r•ven0.1 al• a rotura 2Nf -

lE GEN DA 

• Amp. axlansQo total 

o Amp axtan..Oo plallicc 

• Amp. axtan10o ala•lica 

- lai da Colfin ·MoMon 

-- lei de io•qutn 

Fig.4 - oce' Lf:p e DEt em funyao de Nf. Ac;o 

AS15 Grade 70. T=20°C. 

Os valores dos par8metros de resistencia e duc __ 
tilidade obtidos sao típicos para um ac;o ac C-Mn 
can um expoente da lei de Coffin perto de (-0.5) 
e o expoente de resistencia cíclica perta de 
(-u.l) (equac;Ües la, b). 

r~ta:o em fase de arranque ensaios semelhantes a 
3aPc e a inda ensaios de relaxayao. 

3. 2 'IENACIDAOO A. FR1C1URA 
UJRVAS 1E R, J E CIOO. 

Influ&ria do nivel do factor K na pré-fissum 
de fadiga 

O valor máximo de K atingido na primeira série 
ele ensaios em que foram respeitados os limites 
yariou entre 23.8 e 26.9 MPalm, para os provetes 
B=W:=l2 mn e 22.5 e 36.0 MPa m para os provetes 
can B=W:=."D mn. Nos restantes ensaios pennitiu-se 
que o valor de K ultrapassa-se de 40 a SO% os 
limites de K da especificac;3o o que origina ci 
clos de extensao elevados na ponta da fissura ~e 
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fadiga ccm a correspondentr: forrrBQ}o de LJlTI3 zona 
plástica de grandes dirrensoes no dcminio da fa_ 
diga oligociclica. Este procedirrento foi feito 
¡:nra os provetes ccm a fissura a crescer no m?:_ 

tal de base e na zona afectada ténnicarrente. Co 
n10 era de esperar na segunda série de en..saios 
com K a ultrapassar os limites das nonTIBs o nÚ_ 
mero de ciclos necessário para atingir LID eres_ 
e imento da fenda de 1.5 mn a parti; do entalhe 
foi bastante m:?nor. Os resultados cletalhados 
clestes ensaios de pré-fissura de iadiga assirn 
como os resultados completos dos ensaios de te_ 
nacidade á fractura encontrarn-se na Ref. (16). 

O conjunto dos ensaios corresponde a doze condi_ 
~oes de ensaio e a outras tantas curvas de R, 
C1DD e J. Todas as curvas de resistencia incluem 
quatro l inhas: a linha de encurvanento ( blun _ 
ti ng 1 ine) ; a linha paralela a esta para O. 2 mn 
de crescinento len~o ~ fissura CJ0 •2 e o

0
. 2) 

e as linhas de vahdac;.ao para 4fax• J e 
A • Nestes ensaios para a detennina~ destes 
'-tiBX 

padrretros aplicou-se apenas estritanente o cri_ 
tério europeu da ESIS ( 5). As equac;:Ües das li_ 
nhas de encurvanento forarn obtidas calculando 
primeiranente o par3metro de encruarrento el':' (5) 

- n 
que surge na equac;.ao 
~= 0.4 d~ J (2) 

~ que_ L'l~B é o encurvanento da fenda ( deforrrB _ 
~ao plastlca local na ponta da fenda que ante_ 
cede o rasganento ou descoesao no ITBterial no 
crescinento lento, e E é o módulo db elasticida_ 
de do ITBterial. Os valores J e CIDD forarn tarnbÉm 
CEllculados ccm as equa~Ües do método ESIS que se 
revelararn ccm ITBior pn:chBo que a nol1TI3 inglesa 
do ensaio C1DD e as nomBS anericanas do ensaio 
J (3,8). 

Aplicararn-se correlac;:Ües lineares e exponenciais 
aos resultados das curvas de R HBS escolheu-se 
como válidas aqueJas que produzirarn os valores 
méús elevados para o coeficiente de correla<;:3o, 
r. 

A titulo exemplificativo e para a espessura de 
B=12 mn (B =lO mn) a TabelaUá os valores obti , n . - -
dos para ambas as condic;:oes de ensaio e para o 
m? tal de base. 

Resultados semelhantes aos da Tabela 1 forarn ob 
tidos para a espessura de 12 e para a ZAC e para 
a espessura de 50 mn (B =42 mn) apenas no m:?tal 

- n 
de base. As equa¡;:oes daS curvas de R forarn 

B=l2 mn (B =10 nm) e ZAC 
n 

6=1.2Ms + o.os 
6=D.696a 2 0.20 
J=865. ?Ál':Bo. 64 

J=592L'la + 180.1 

(r=0.93) 
(r=0.82) 

(r=0.95) 
(r=0.79) 

(3a) 
(3b) 

(3c) 
(3d) 

As cquac;:Ües indicadas em segundo lugar refenm
se aos provetes ccm valores de K na fissura de 
fadiga a exceder os limites da norrrB (K:::::1.4 a 
1.5 Kf). 

Finalrrente o conjunto de quatro curvas de R pa_ 
ra o m:?tal de base e espessura de 50 mn (B =42 

n 
mn) foram as seguintes: 

c5=0.96ao.5 (r=0.95) 

c5=0.97~-P· 53 (r=0.99) 
J=444.5L'la + 147.8 (r=0.92) 
J=685.563°·

57 
(r=1.0) 

(4a) 

(4b) 
(4c) 
(4d) 

Estao em cuso observac;:Ües ás superficies de 
fractura ccm o ITlicroscÓpio electrÓnico de va_ 
rrinento (MEV) 11BS cujos resultados mo sao 
aqui a presentados. Verificou-se no en tanto LJlTI3 

ITBior rugosidade na superficie d~ fractura e 
LJlTI3 ITBior dificuldade de definic;.ao da fenda L'la 
de crescirnento lento nos ensaios de tenacidade 
á fractura, realizados nos provetes ccm as f~ 
ssuras de fadiga obtidas ccm valores K aci!TB 
dos limites da especificaQ}o. Para a espessura 
ele 12 mn e no m:?tal ele base verificou-se UJTB 

ligeira subida da curva de R nos provetes tes_ 
tados ccm valores de K na pré-fissura ele fadi_ 
ga 40 a 50% aciiTB dos limites da nol1TI3. 

Este efeito ainda é ITBis acentuado nos prove_ 
tes em que a fissura se propagou no netal de 
base (cerca ele 10%) • Comparar as Figs. 5 e · 6 
para as curvas de R, J- · iB. 

Contudo na regiEio de encurvaiTento e para valo_ 
res de crescinento lento, LL=0.2 mn os resul 
tados de tenacidade á fractura na curva de R
praticanente mo mostrarn diferenc;.a entre os 
dois niveis ele pré-fissura<;:3o de facliga. Para 
a espessura de 50 rrrn os valores de crescinento 
lento obtidos nos provetes ensaiados com ele_ 
vados ciclos de extensao (valores de K na fi_ 
ssura de facliga aciiTB dos limites da nol1TI3) 
sao consicleravelmente ITBiOres que OS valores 
de La obticlos nos provetes testados com valo_ 
res de K de acordo ccm a nol1TI3 (comparar as 
Figs. 7 e :_¡). Esta diferenc;:a é consistentemente 
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, o 
Tal:cl.a 1 - Tenacidade a fractura. ~tal de l:Ese. Ac;.o A515 Grade 70. T:c20 C. 

o J 6a curva ODD-fu 
.-ITfll<; max max o~~~ 

Equac,:3o o 
- 0.2 J(BL) 

N/mn ( mn) N/mn (mn) 

O. lOS 99.1 0.54 2.4:Da 2.436a-0.486 

1943.6L0-388.7 ( r=={) .% ) 

632.le:LB
0

'
62 

(r=Cl.lJ')) 

1943.6L0 

e =40J MPa 
ys 
~=518 tv!Pa 

CJ.lOS 99.14 0.54 1 2.430.3 2.430.3-0.486 O.S'n:t · Valores K 4(J-:-:I)% 
(r=D. 98) 1943.60a ácinn dos· l:i;mites da 

-r-------i-.:_ __ ---,:..-r.r.---l- nonrn para a 'pré-fi 
1943.60a-383. 7 S23.4L':a · j d f d' -ssura e a 1ga. 

(r=0.9M) 
-- ·-

600 

500 Bt:- ---- --

400 

300 
~ 

! 200 z 
'-../ 

) 

100 

0~--------~--------~--------~~------~----~ 

o 0.1 0.2 0,;3 0.4 
_ _ Da [mm] , 

Fig. 5- Curva de R, J-l'la. 1:3=12 mn. Flexao em tr&s pontos. ZAC. Valor de K na pre-fissura de fadiga 
nos limites da norrm. Ac;o A515 Grade 7C1. 

J 
400 

300 

200 

100 
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Fig.6- Curva de R, J-l'la. 1:3=12 mn. Flexao em trE:s pon~os. ZAC. Valor de K na pré-fissura de fadiga 
40-:I)% acirrn dos limites da norrm. Ac;o A515 Grade 70. 



J 
700 

600 

500 

400 

300 

200 

100 

ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 

[N/ mm] 

0+-----~~----~------~------~------~------~--.---J 

Fig. 

o 

Curva ele l~, 

fad i g:1 nos l 

1 1.2 

f í 

J [N/m 
1000~--------------~----~----------------------~ 

800 

600 

400 

200 

0~------~--------~------~---------~------~--~----~-----.-~--~ 

o 2 

8- Curva de R, 1. nm. 
f ad i 41)- ':Af · í z 11 a dos 1 irní 

cla 
L0ncia. 

Verif i ti1111hcm 
sul b:lc!os ( J , 
mas emlx)r;J tenh;1Jn 

4. ConclusÜes 

l • O nÚmero de res u 1 t 1' 
j l 

6 1 
D 

de K fi 

hucm cm nc1ior escala 
do p J ano ele 

_1 • A nniíl i 

9 



92 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

J. Como prinEira aproximay3o os resultados obLi 
dos neste a~o de elevada tenacidade indican1 qu~ 
a tenacidade á fractura CIDD e J sao afectadas 
pelos valores anteriores das extensÜes de fa 
diga antes de se dar o crescinEnto lento e d~c~ 
til da fenda de fadiga. Verificou-se que a te 
nacidade á fractura tem tendencia a aumentar -
can o valor de K atingido m pré--fissura de fa 
diga. 

4. Os resultados indicados em 3 indicam que 
haverá entao LHTB rTBrgem de seguran~ adicional 
contra o risco de fractura dÚctil depois da fL 
ssura de fadiga ter crescido em condi~Ües de -
fadiga oligociclim can valores relativanEnle 
elevados de K. 
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Resumo. El"cctuu-sc umu unültsc global sobre o ..:omportumcnto a raJtgu da ltgu de aluminio 
5mB. O obJCCti\ o é cstuJar as inrlucnctus Ju tcnsao méJiu, Ju geometría Ju renda e Jo tipo Jc 
soltctla\Jo, com \ tslu uo Jcscm oh imcnto Jc um programa Jc cálculo uutumático, que 
pcn111ta a prc\ i<"itl Ju \ida cm ltgas de alumínio. 
As cu~Yas de lpi"O)"X!gay3tíla/dN-i\.K (_lbtidus cm prmctcs CT(i"cnJas penetrantes) e cm ?rmctcs 

_com ienda superf 1c1al para \<trtas ra¡(ícs Jc ten sao mostram u m a 1 ortc mil ucncta Ja 
tcnsáo médta e uma mrJufncta menos Importante Ja forma Ja renda na 'clociJaJc Jc 
propaga\ÜO. Porém. quando a YclocidaJc de propaga\ÜO é correlacionada cm run\ÜO Jc 1\.Kcr. 
atra\ é"i Jo paril.rnclru Jc rccho Ja i"cnJa U obl!UU C\.pcrimcntaJrncntc, nao sau obscrYaJas 
inlhtcncius signiftcati\as Jaqueles parJ.mctros. 
Fa1-sc também uma anültsc Ja lorma mul ti linear Jas e un as daldN que foi obscn aJa, atra\ és 
Ja anül isc por mtcroscnptu clcctníntca de 'arrimcnto SEM e Ja medt\ao Ja rugosiJuJc Jas 
supcrlícics Jc raJiga. 

Abstract. 'fhis paper presents a global analysis of the fatigue behaviour of 
the AL-alloy 5083. Results are presented of the irtfluence of mean stress, era 
ck geometry and loading mode with the objective of developing a fatigue life-
computer program for this type of ahnninium alloys. 
A study is presented of the crack closure effect both for comer and sanieli 
ptical cracks. da/c!N is correlated with the effective values of &.,6. K f. -
A dRtailed study is also given of the observed multilinear shape of th~ da/dN; 
¿J.( curves. The shape of the curve is interpreted in tenns of SEM observations 
and rreasurerrents of roughness in the crack surfaces. 
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l. INTRODU<;ÁO 

As ltgas de aluminio da séric 5000 sao matcriais mutto 
atraen tes para a pi ica\(-lCS cstruturats, pois ulém de 
possuircm valores ele\ aJos Jo índtcc resistencia/peso, 
uprcscntam Yalorcs adcquados de ductiliJaJc. mcsmo a 
bai\as temperaturas 111, boa soldabiltJaJc e boa 
rcsistcncta a corrosao, cm particular, cm umbtcntcs 
mannhos. Por estas ru;ocs, a liga Jc aluminio 50~3 
uprcscntu uma larga utilil.a\ao cm aplica\(lCS crigénicas 
e, mai"i rcccntcmcntc, também cm plataformas "oll
shorc'' 121. 

rrcqucntcmcntc scmtcl íptica. N esta geometría o ractor Jc 
intcnsidaJc de tcnsücs \ anu ao longo da rrcntc Ju renda e 
cssa \ aria\ao é dependen te do modo de sol ici la\ao e da 
rorma Jc renda. Por conscguintc, a prcYisilo de Yida de 
fadiga cm componentes com rendas supcrficiais, usando 
resultados obtiJos cm pnl\ctcs com rendas penetrantes, 
rcqucr a dtspontbiliJaJc Jc solw,:ocs rigorosas Jo factor 
de intcnsiJadc Jc tcnsocs para cssa geometría. 

A" propr:C'JaJc" de rcststcncw a propaga~ilo Jc rendas por 
1 adigu sao norn,u!mcntc determinadas cm prm e tes 
norn:ali1.ados com rendas penetrantes (por e\.cmplo. 
pnn etc~ CT), para os quais a caractcrila\ao do campo Jc 
tensoes na C\.tremidade Ja renda é fcita atra\CS de l\111 

simples parJ.mctro da Mecánica Ja Fractura, 
normalmente t;;.K. No en tanto, a ruina Jc componentes e 
estruturas por ladtga é ffClJLIClllC!l1Cntc dcYida á tnÍCIU\aO 
C propaga\JO UC rendas supct-J"iciaiS Cl!Ja lorma é 

Por ouro luJo, nos cstudos de pt-c\ isao de Yidu admite-se, 
ffClJUCntcmcntc, lJLIC a rcststcncia a fadiga é inJepcndentc 
da geometría da renda, isto é, que as \ clociJadcs de 
propaga\ilO de rcnJas <.;cmicJípticas C penetrantes sao 
iJcnlicas para o mcsmo 'alor Jc t;;.K. Alguns autores [3) 
aprcscntam resultado~ concordantes com esta hipótcsc, 
cnquunto outros 14,51 indicam que a corrclar,:ao Ja 
\CJociJaJc UC propaga\JO da fcnda para ambas as 
geometrías nao é boa. As ra1ücs a tri bu idus para esta 
rracu corrcla\üo rcrercm-sc ao uso de solur,:ücs para o 
ructor da intcnsidaJc de tensocs pouco rigorosas, 14] e ao 
dcito Jo rccho da fcnda 151. 
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Neste trabalho, procura-se obtcr urna caractcrlla'riio 
completa Ja rcstséncia a laJiga Ja liga Jc aluminio 50R3, 
utill1anJo prmctcs com Juas turmas Jc lcnJa 
(penetrantes e scnHclípltcas) soltctlados para 1 ~ina.s 
ra1úcs Jc lcn.siio cm lrac~iio e cm 11 c\ao. S~to mcJ¡Jos 
C\pcn mentalmente m \al ore~ Jc 1 echo Ja len da para a~ 
trés ra1Clcs Jc lcnsüo. O parCtmclro U, tntctalmcnlc 
proposlo pm Elbcr ihl llll usado para Jctcrmtnar m 

1alorcs dcclt\os Jc ,\K, i\Kcl· O obJCCli\o e' tcnlat 
c\phcar as dtscrcpCmctas obscr' adas n<ts 1 clm·¡JaJc de 
propaga\Jo Jc1 tda its tnlluéncta.s da lorma Ja lcnda. 
ten sao méJta e Jo lJ po Jc soltctla'r'lo 

2. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

A compost\ÜO ljliÍI11JCa e as rropncJaJcs 111CCÜilil'~IS da 
liga de <tlumínto c:;mn csl~·ío tnJtcadas nas lahclas 1 e::' 
111, rcspcciJ\ amente. 

Tabela l. Compnst'rClll lJUÍmtca da ltga de alumínt<' 
50R3-0 

Elemento ivlg Mn Fe Nt Cu í':n 
17r cm peso -4.5 0.55 0.37 <0.5 (l, 1::' ( l, 1 () 

Elemento St Sn Pb Tt Al 
'7r cm peso <0. 1 () <().()5 <(1,05 <(u l5 Res l. 

Tabela 2. PropncdaJcs mccanicas da ltga de alumínto 
50R3 

Dtr. Longitud. Dtr. Trans1. 

<Te.! tv1 Pa 1 17Y.7 159.(1 

<~. IMPal 320.R 3 1-4.1 

~"rl '.7, 1 IK2 2-LO 

As cunas Jc propaga\ao Ja 1 en da lorma obl!das cm 
prm e tes CT (lcnJas penetrantes) e S CT ou <, CB ( lcnJ<ts 
scmtclípltcas). A cspcssura Ja placa Jc onJc loram 
rcltraJos os prmctcs era de l3 111111 c llS ltpos de 
sol Jctla'riio 1 oram trac'r~lo e llc\ao. 

Nos cnsaws Jc trae 'rilo uttlt/.ou-sc uma 111 á4 LJJ na 
sen ohtdráulica cm controlo Jc carga. A onJa Jc car)!a era 
Jo ltpo stnusuiJal e de amplitudc constante c1ll11 uma 
lrcljuéncta comprccndtda entre 20 e 50 H;. Trés 1 aJores 
Jc R loram analisaJos: R=0.05. 0.5 e O.R. 

Nos cnsatos condu;ídos cm llc\Cto uttlt/IJU-sc uma 
máljUtna de llc\au plana Jc lunctunamcnto clcctru
mccümco. 0 prm ele é submcltJo a l'lc\ao stmplcs. por 
apltct\Üo Jc uma carga na sua C\lrcnm.laJc !J1 re e ljLIC é 
rcgui<.ÍI el atra\ és de u m c\céntnco 1 aná1 el. A lrcljuénna 
usaJa ncslcs cnsaJOs l'ot Jc 25 H1 .. 

Na mcJi'rilo Jo compnmcnto das lcnJas utt li1aram-sc 
métodos ópttco e cléctnco (ACPD). Asstm. nos 
prmctcs CT uttlt!.aram-sc Juas lunetas opltcas Jc 30X 
(suportadas cm mesas mtcTométncts). para as.sJ m 

pcrmtltr a mcdt'riio Jo compnmcto Ja J'cnJa cm amba.s as 
laces Jo prm etc. Nos prm eles com l'cnda scmíclíplica 
ulilt/ou-sc também o método ópltco para mcdtr o 
compnmenlo da l'cnJa segundo a largura (Jtmcnsao 2c da 
lcnda) e o método ACPD para mcdtr a pnJiundtdaJc 
\ Juncnsao a Ja 1 en da). 

;\ s mcdt'r(K·s do lecho Ja lcnda lmam obt,das alt a1 é'i da 
utiltla\úo Jc um lransdulm de pCljLICnas d1mcnsiics Jo 
lt po El bcr. po'itctonando os scus pt nos de contado com 
u prm clc anma e abat\u d<ts supcrl'ícics da l'cnJa. JUnto 
:1 sua C\lrcm¡daJc. Nos rcgtstos de carga 'crsus 
Jc.sJocamcnlo Jc abertura Ja lcnda UlJli/.OU-se a técntca Jc 
su pressao Ja com poncntc lmcar ¡) /' 171, la/cnJo-.sc o 
rc)!JSto c)'.f'. scndo b'=ó-cd' e cm rt ljliC é uma constante 
Jc porponunaltdadc. 

A Jctcrmtna\ao da 1 cloctdaJc Jc propaga\ao lo1 leila 
atr<.l\ és Jo método poltnomtal lJUC é reten Jo na norma 
Eh-47 1 X 1. O !actor de 1 ntcnstdadc de lcns(·Jcs K loi 
calculado atr<.n és Ja sol U\ÜO mJtcaJa ncsta nomu para os 
prm e tes CT e a solu'rao Jc RaJ u e Nc11 man 191 para os 
prm eles CCT 

J. RESULTADOS E DISCllSSAO 

Os resultados obtíJos coní prm ctcs CT S:to mostrados 
na ltgura 1 na lorma Je um grültcu 'clocíJadc Jc 
pmpaga\Cto 1 crsus /',.K para R=0.05. 0.5 e liX 

10·2 

10·3 

... ... 

JO 71- ... 

1{1,[ ; 

• 
• 
• 

• 
10 

• R=O ()) 
:::- R=0.5 

'~- R=O.~ 

.\K. MP:n'm 
100 

Fig. l. VcloCJJaJc de propaga'riio 1crsus ,':,K cm 
prm eles CT. com R=0.05. 0.5 e OX 

Os resultados cobrcm o rcgtmc !l. rcgimc de 1altJaJc da 
Jet de París (cm cnsaios Je amplitudc de carga conslantc) 
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e <l rcg1mc !, JUnto ao IImiar de fadtga, utilii.anJo o 
método das redw,:Gcs succss¡ \as da ampl i tu de de carga. 
Pode obscnar-sc. também, a ausénc1a Jo rcgtmc 111 de 
pmpaga¡;<lo. 

Vcnftca-sc 4uc a \ cloc¡Jadc de pwpaga.,:üo da!dN 
aumenta com a rcuüo de tcnsclo, cspcc¡almcntc para 
Y al ores ban.o<.; de \ clocidadc de propaga.,:ao. Também <) 
limiar de ladtga. L'lK¡¡, é l()rtemcntc Jcpcndcntc da tcnsao 
médta, ou sep. i\K¡ r dtminut como aumento da ra;ao de 
tensa< l. 

'JO" •m"(L\Kc1)2 
r =a ---

e e 
a 

e 

(2) 

Jdorma¡;ao. cstao também indicados na tabcla 4, tendo 
s¡Jo calculados atraYés e4ua¡;ocs 1 e 2, tomando para 

l)()" l)()" . . 
CXc e nc Yalorcs colhtdos de literatura 1131 para 
uma 1 iga de al u m ímo se m el han te. Como c\plica¡;ao 
para c.c;tc comportamcnto, 4uc também tcm sido 

Tabela 3. LCIS de Pans para a liga de alumínw 5m~3-0 obt¡Jos cm prmctcs CT com 12 
mm de cspcssura (t/aldN cm mm/ctclo e i\K cm I\1Pcl\/m). 

N Rcg11nc 111 (' 

lla 5.5ll ()_~0\ !(t 1 () 
() 05 !le 2.73 ..... 77\I0-7 

lla 4.35 2.57\ ¡u-~ 
0.5 !le 2.~ 3.%\ ¡o-7 

lla 2.3h 2.hl)\ 10-7 
0.~ llb 4.7 l.hh\ 1 o-~ 

llc 2.Sl 8.1-10\ J(¡-7 

Os parJmctros da lci de Pans cstao mdteados na tabcla 3 
para as trés ra/(ícs de tensan analtsadas. O rcgtmc Il tui 
subdi\ idido cm Juas partes (!la e llc) para U=0.05 e 0.5 
e cm tré.s partes (1! a, 11 b e He) para U=O.'?.. 

Da análtsc Jcsta labcla obscn a-se que para R=O.OS e 
R=0.5 o \ alor do c\pocntc 111 no rcgtmc !la é 4uasc 
duplo Jo 'alor de 111 cm lic. Jcvido prm a\ cimente :1 

c'\ístcncia de dilcrentcs mccamsmos de pmpaga¡;ao nos 
dots cstúgtos. Para R=O.K, a c\tstcncta Jos pontos de 
transt¡;ao T2 e T3 tmplicam a e\tstcncta de tres 'al mes 
distintos Jo e\pocntc 111 no rcgimc de propaga¡;ao de 
Pans. 

Pode também obscn ar-sc 4Lic as cunas daldN ;\..K 
aprcscntam um aspecto multilincar com drios pontos 
de transi.,:ao. 

Para 1?=0.05 e 0.5, as cunas daldNL'lK aprcscntam do1s 
pontos de transi¡;ao e o rcgimc ll aprescnta um aspecto 
multilincar. rormado por Juas rectas com 1nclina.,:ocs 
distintas. Para 1?=0.8 podcm observar-se trés pontm de 
transi.,:üo, scndo o rcgimc ll contituíJo por trés rectas 
dtstmtas. Na tabcla 4 os pontos de transt.,:ao para as 
'<írias ra1ocs de tcnsao cstüo earacterí1.ados cm termos 
dos valores de ;\..K, Kmá\· L'>Kcr e daldN, para os 4uais 
estcs L)Corrcm. Os valore~ da~ alturas das 1.onas plásticas 

- l)()" ' . 90" monotona rp e C!Cl!e<t re , cm estado plano de 

'JO'' 'JW( Kmá' )~ 
r =o. ---

P a 
( 1) 

e 

Li n11tc" de Cocltcicntc 
'<.llidadc de corrcla<;Jo 

3. 70<!'.K <K 23 0.9'?. 1 
~.23<l'.K<37.5 0.%'?. 

2.20<!A.K<5.~0 O.lili4 
5.~0<L'lK< lli.~ O.LJX4 

1.50<L'lK<3.29 0.9l:Sl:S 
3.29<!A.K<h. 14 0.981 
h.I4<L'lK<7.90 0.997 

obsen aJo cm out ros materiats te m sido sugerido 1111 a 
rcla¡;ao entre a dtmcnsao da 1.ona plástica cíclica e a 
dtmcnsúo de ccrtas características microcstruturais, 
nomcadamcntc o cspa¡;amcnto Intcr-partículas de 
dispcrsao "dtspcrso¡J spacmg". o tamanho de sub-grao e 
o tamanho de grao. 

Na rtgura 2 mostra-se uma representa¡;Jo es 4ucmütica da 
ronna multiltncar das cunas da!dN L'lK para 1?=0.'?. eom 
mdtea.,:ao Jos pontos de transi¡;ao e a sua rcla¡;ilo com as 
Jimcnsücs rclati \as da ¡una plástica cíclica e Jo tamanho 
de grao. 

O ponto T 1 corresponde a transi¡;ao entre o rcgimc 1 de 
propaga¡;üo e o rcgimc ll, cn4uanto 4uc u.-; pontos T::: e 
T3 Ji;cm rcspcito a transi¡;ocs entre as várias curvas do 
rcgtmc 11, com c\poentcs 111 e constantes C Jil"crentes. 
Para /?=0.05 e N=0.5 apenas se obscn a um ponto de 
transt¡;üo (T3) ncstc rcgimc. 

Os \alorcs Indicados na tabcla 4 indicam uma boa 
concordüncia entre o tamanho da 1.ona plástica cíclica, 

l)()" - . re , e o tamanho de grao (dg""20 f1111), mcdtdo 
C\pcnmcn-talmentc, para o terceiro ponto de transi¡;ao, 
n<L~ trés ra~ocs de tensan analisadas. 

A análisc para os outros Jois pontos de transi¡;ao nao é 
estabclecida cm 'Irtudc de nao ter sido leila a 
caractcril.a¡;ao da liga cm termos Jos outros Jois 
parümetros mtcroestruturats rclcndos. 

As \ aria¡;ocs de inclina¡;ilo das e un as daldN-L'>K sugcrem 
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u: .\f:cl t-:111~1\ 
Ponto R i\ 1 Pa \ m i\IP~t\lll i\!Pavm 

TI ( 1.05 3.7 1 h 3.') 

T3 0,( IS ~ ,, 
' ,) (), 1-1- X.hh 

TI il . .:'i , , 
1 .:) -1--1-

T3 11.5 S.X ."i.X 1 1 ,() 

TI ii.X 1.5 1.5 7.C:, 

T' ii.X 3.3 3 .. ' 1 h.-1 

T3 \I.X h. 1-~ (), 1-1- 311,7 

l () 2 

!la !lb j lk 
...¡... -- ' 

]()l 

2 J()•\ 
-~ 
:J 

~ 
z 
-::> 
":;, 1 () 5 
'Ó 

1 () b 

T¡ 

R=O.R 
1 o x u ____ __. __ .J_ _____ .L.._.-:-~ 

1 ]() 100 

I'.K, MPa{¡';~ 

Fig. 2. Represenl<.H_:<.Io e~4uem<it1ca da lorma mut!ltnear 
das cunas daidN-i'.K para R=II.R 

a C'\1.sténe1a de dile rentes mec<.lll!Sillt 1~ de propaga<;<.lo para 
os \Ünos e<.,t<.ígtos: l. !la. !lb e IIc. N;¡-, ltguras 3 e -1-
apresenlam-se duas das ltlltlt:taltas ubl!da-; por 
mtcroscopta electníntca de 'éiiTtmentu para uma das 
ra;t.le-; de tensüo analtsadas IR=0.5). respe,·tt\ amente 

para du/dN=X\. w·h llllllíL'Icio e h.h\. 1 o·-1- llllll l'IL'Io. 

Venltcou-.-;c 4ue a !'éllélo de tensüo núo apresentou 
tnl'ltténua stgm l'tGlll\ a nos meeamsmm de prupaga"'üo 
obsen ados para lb\ ünos regtmes de prupaga<;ao. u 4ue 
estü de acordo eom a ausénc1a relaii\ a de mee<tmsmo-; de 
naturc;a cstültcct. De acordo com a dtscuss<.1o antenor. a 
gama elecll\ a do J'actor de llllenstdade de lens(JeS e ll ljUe 

da/di\' LXI" . LX 1' LXI" re LXI' rp 'e rp 
11llllCIC. <(=ii.IIS !l=il.lil:'i U=(!. 12lJ ,(=ti.ll32 

1!111 lll1l lll1l llll1 

1 u·h 3-1- \.1 55 2.3-1-

x. ¡, 1 n·.:'i 167 17.5 2hlí 37 

X\ 111·7 -1-X 1 77 2. 1 -~ 

."i-1-\ 11 1'5 3~"' - _..,_ h."i 5.H :n 
7\ 11r7 132 1 212 2.13 

-1-. "'\ 1 o·h hh2 S J(lh5 1 O.h 

K-hlit."i 2312 17.5 3722 37.3 

me 1 hor se corre 1 ac1 o na com os pon tos de 
transt<;<Hl . .''\ssim. as superlíues de ladtga apresentaram 
um aspecto mullo rugoso para bat\.Os 'al ores de i'.f:el· e 

:1 medtda que """'el aumenta, a rugostdade \ a1 
dtmtnutndu ate al1!1gtr um mínimo para o tercetro ponltl 
de transt.,::ll 1 (Ll 1. Os mecanismos de pmpaga<,:üo no-, 
estcígttls l. lla e !lb nüo parecem ser dtl'crentcs, 
pn 'fXW<H.:a( 1 cnstalll!lr<ii'Ica transcristaltna, 11 que JUSliiica 
a ele~ a:la rugos¡d:tde obsen ada. No eqéig¡o IIc. o 
mecan1 smu de propaga<;[to rn nc1 pal parece ser a 
c~lna<;üo dücl1 L ltgura 3. A medida 4ue !'-.Ket aumenta, a 

1 x:< l!'réncia de e~lnas de ladiga é cada' e; ma1s numerosa. 

Fig. 3. Obsen a<;(les por MEV das superi'íctes da 
ladtga, ligas de alumímo 5m~3-0. Regime !la (i'.K=3.65 

f'v!Pavm: da/dlV='K\.I(rh mm/ciclo: R=ll.5). 

A rugo~tdade das superlícies de 1 ractura 1'01 la m bém 
medida atra\ es dum rugosímetro marca Perth, segundo a 
d¡ rel'yÚO de propaga<;UO de J'enda. Ü curso da sonda de 
apalpa<;ao lo¡ de 1,25 mm. J'a;endo-se correspunder o 
'alor da ru!los¡dade médta Ra oblido ao \ alor de i'.K 
calculado pa~a o comprimento de lenda cuja e\.tremtdade 
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Fig. 4. Obscn a<,:(Jcs por MEV das supcrríCics da 
lad¡ga, ligas de alumímo 5mn-O. Rcg1mc !le 

(1'1K= 14.03 MPaVm; da! d N=fl. fl\ 1 o-4 m mlc1 clo; 
R=0.5). 

se sí tua\a a me¡ o do rcl'crído curso. Os 'al ores da 
rugosídadc média, Ra. cstao representados nas figura 5 
cm lun¡,:i.io de !1K, para R=0.5. As rcprcscnta¡,:ocs para as 
o u tras duas raf.(\cs de tcnsi.io tí nham c1 ol u¡,:ocs 
scmclhantcs. ConJ'ormc se pode obscn ar. a rugosídadc é 
muito ele\ ada para 1aJorcs de !1K pní\imos dc !1K¡r. A 
mcdida quc t>.K aumenta, a ¡ugosídadc díminui até atingír 
um mínimo para um determinado' alor de !1K. 1'1KT 

ór-------------------------~ 

'E * * ó 
5 \ * 

"" * *• * ¡:,::: ... 
d 4 · ... 'O ·v , 

t •* 8 
V <, * "O * * "" -' :9 
v, * ... o 

\• bO 
:::> 

¡:,::: 
2 

'* 1 
1 

i / 6K=5.8 MPa<Jm R=0.5 

o 1 

o 5 lO 15 20 25 30 
óK, MPa<lm 

Fig. 5. Varia¡,:i.io da rugosídadc média Ra 1crsus t..K. 
obscn ada nas supcrlíc1cs de fractura de prm eles CT. 
Liga de alumínio 5083-0, 1?=0.5 

Acíma destc valor. a rugosídadc aumenta coma gama do 
J'actor de mtcnsidadc de tcnsf'lCS. Os \'aJores de MT, para 
os qua1s se nbscn a o mínimo na rugosidade, foram 
apro\lmadamcntc de 8, 5.8 e 5.8 MPaVm, 
rcspcctl\ amente para R=0.05, 0.5 e 0.8. 
Comparando es tes \al ores com os 'al ores de 6. K 
assocíados aos pontos de transi¡,:i.io T3, indicados na 
tabcla 4. p.1dc 'crificar-se ha1·cr uma boa concordáncía, o 
que Ycm conl'irmar a altcra¡,:ao de mecanismos de 
propag<.~¡,:ao no ponto de transi¡,:i.io T3 para as tres razües 
de tcnsi.io. Nos rcgimcs l, lJa e llb o aumento da 
rugosidadc com a rcdu¡,:ao de t..K é dcvída il rcdu¡,:i.io da 
1011a plástica cíclica, l~vcndo com que os mecanismos de 
propaga¡,:ao scpm prcl'crcncialmentc de naturcza 
cnstalogrül'ica transcnstalina. No rcgimc !le, o aumento 
da rugosidadc com o aumento de !1K, ¡Jarccc dc\'cr-sc ao 
aumento do cspa¡,:amcnto intcr-cstrias de J'adiga. 

Na l'igura Cl, rcprcscntam-sc as' clocídadcs de propaga¡,:ao 
da!dN e dcldN cm run¡,:ao de ó.Ka e ó.Kc respectivamente, 
.. :alculado" a pmllr dos resultados obtidos nos cnsaios de 
trac¡,:ao para ambas as ra;ocs de tcnsao analisadas, 
I?=<Ul5 e O. 5. 
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Fig. 6. V elocidadc de propaga¡,:ao da/(/N e dc!dN ,·crsus 
1'1Ka e ó.Kc. rcspccti1 amente. ProYctcs CCT com J'cnda 
supcrl'icial solicitados a trac¡,:ao, R=0.05 e 0.5. 

Os resultados obtídos cobrcm apenas o rcgimc IJ de 
propaga¡,:ao. O comportamcnto muJtilincar da curva de 
propaga¡,:i.io que foi observado nos prmetes CT, é 
também obsen ado para es tes prmetcs e, portanto, a 
geometría da renda nao inrlucncia o comportamcnto 
observado, 4uc, como já Coi referido, resulta da aJtcra<,:<lo 
de mecanismos de propagacrao. Os valores de !1K para os 
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qua¡s se obscn a a trans¡.,:Jo na mclina.,:ao da cuna sao 
apro'\Jmadamcntc iguais aos Jllllicados para os prmctcs 
CT na tabcla 4. pontos T3. 

Vcnr1ca-sc que tanto a \ClocJdadc de propaga.,:üo da!dN 
como dcldN aumcntam com a ra;üo de tcnsao. Para 
/?:::(Ul5, pode ob-.;cn ar-sc t:.unbém que, para 1'1K>'8.. 5 
MPav'm (ponto de trans1.,:ao T3 ), a \ cloc¡Jadc para o 
ponto de má\Jma pmfundidadc, daldN, é ma1s clcYada Jo 
que a \ clocJdadc para ns pon tus de Intcrccp.,:üo com a 
supcrl"ícic, dcldN. cnquant<~ 4uc abai\o Jcstc ponto nao e 
\ ¡s¡\ el uma Jilcrcn¡,:a aprccJÜ\(:1 entre daldN e dc!dN. 
Como se \Íll anteriormente. para 1'1K>!\,KT3- u 
mccan1snw de propaga.,:üo pnncipal é a cstna.,:üo Jüctil. 
Nc..,tc mccamsmo é de esperar que o lecho da lcnda scp 
csscncwlmcntc Jndu11do por plasticJdadc. a ljllal é 
di re rente cm estad u plano de tensan 1 pontos _¡unto á 
supcrl"{c¡c) e cm estado plano de ddllrma.,:üo (ponto de 
i11éÍ'\Íma pwlundJdadc). Por nmsc¡!lllnlc, o ponto de 
mü'\ 1m a prolundidadc de\ crü aprc~cntar u m menor 1 echo 
da lcnda do ljliC os ponto" ü supcrl"ícJc, ou sep. o \alor 
cl"ccti\ o do !"actor de intcns¡Jade de tcnsocs scréí Jmus 
ele\ aJo no pontu da m<Í\Íma prolundidadc, o ljllC C\pllca 
a \ clocJdadc de prnpaga.,:Jo ma1s ele\ aJa ncsla gama de 
\al ores de !'!.K. Para 1?.=0.5. o pariimctro de 1 echo da 
lcnda U é pr(>\Ímo da unidadc e, portanto, nüo J¡l"crc 
multo para os pontos de m<Í\Jma prolunJ¡Jadc e da 
supcrl"ícic, o ljUC C\pl ica que as \el oc¡ Jades de 
propaga'rao scpm apro\imadamcntc 1guais para ambas 
as dircc¡;i)cs de propaga¡;Jo. 
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Fig. 7. Vclocidadc de propaga.,:ao daldN e dcldN \ crsus 
!'!.Ka e !'+.Kc, rcspcctiYamcntc. Prm eles :"::.CB com fcnda 
supcrlicwl solicitados ü llc\ao, 1?=0.05. 

Na II¡,wra 7 aprcscntam-se ~1s rcsul taJos oblldos nos 
cnsaios de IIC\ilo para 1?=0.05. As \el oc¡ Jades de 

pmpaga.,:ao dalciN e dc!dN cstao tcprcscntadas cm funr,:ao 
de !'!.Ka e 6.Kc. A \ clocidadc de propaga.,:ao dc!dN 
aprcscnta o comportamcnto multilincar anteriormente 
rci"cndo, cnquanto que a\ clocidadc de propaga.,:üo daldN 
para r1 ponto de má"\ima pml"undidadc além de ser mais 
ele\ ada do que dc!dN, aprcscnta uma gama de Yalores 
muito rcdu;¡Ja Jurante a propaga.,:ilo total da renda cm 
cada prm cte. 

Uma compara.,:üo das cunas de propaga.,:ao para as Juas 
gcomctnas Jc l"cndas analisadas é indicada na l"!gura H, 
nmlc se rcprc,.,cnlam apenas as rectas ajustadas aos 
resultados c\pcrimcntais obtidos para 1?.=0.05 e 0.5. 
Apenas a \Clocidade de l.llllpagar,:ao dc/dN é aprcscntada 
para a geometría com lcnda supcrl"IcJal semi elíptica 
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Fig. 8. Cumpara.,:ao das curYas de propagac,:Jo oblidas 
cm rendas penetrantes e rendas supcrriciais. 

Da anál isc da 1"1gura ¡:xxk obscn ar-sc que a\ clocidadc de 
propaga.,:ao da renda, dcldN, para a solJcJta.,:ao de llc\ao é 
mlcnur ú ljliC se\ cnl1ca para a solicita.,:ao de trac.,:Jo para 
ambos os \al ores Ja ra;ao de tcnsao. Para a sol icita.,:ao 
UC lrac.,:üo. as Cllf\ as ObliJas COill fcnJa penetrante 
<prm ctcs CT) e cum l"cnda supcriJcJal semi elíptica 
(prmctc.s ser e SCB), nao dilcrcm aprCCJa\Clmcntc. 
Purém, a \ clocidadc de propaga.,:ao para o ponto de 
má\Jilla prorundidadc é mais clc\ada do que para os 
pontos da supcrl"íc!c e, portanto, a prc\·isilo da cYolw,:ao 
da lurma da I"cnda bascado nas cunas da/dN-!'!.K, obtídas 
com prm eles CT, nao parece correcta. 

O pariimctro U, dclinido por Elbcr, cst<í representado na 
ligura i.) cm lun.,:üo da gama do !actor de intcnsidadc de 
traLsf>es 11 K, para /? =0.05 O. 5 para as di\ crsas 
gcomctna-; de prm ctcs utili;:ados. Para 1?=0.'8. nao I"oi 
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"b'cnaJu lecho Ja lcnJa. tlU -;cp. /'ab>/' 111111 para 
Ljllctklucr \ alur Jc ,II,.K c. por conscgtunte, tl'- \<dore., de 
6.K detcnn1nadu., ruJem '-CI L'tln-,¡dcradl" \dl<lil''
clcctJ\tls e 11u sep. U= l. 
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Fig. 9. Van<ll,",·tu Jo parúmctn' de lecho Je lcnda ¡:cm 
lun;,:au Jc 6.K. para N.=O.t 15 e N=0.5 cm pr()\ etc-, CT. 

A ele\ aJa dcpcnJéncJa Jo parúmctro (i l't\111 a r<l!ao Jc 
tcn'-'Hl c'\pllca a 1nlluénna da tcn"to méJJa na \Citll'Jdade 
Jc prupaga._:au. anlenormente rclcnJa. PuJe ta111 hém 
UO,el'\ ar-'e LjliC o [1al,li11Cl!O (/ Jependc lo!lCI11CillC do 

\ <tior de i\f\. para \al ores Je .1\./\' 1nlcnorcs a K3 e 5.X 
i\1P.;tvm. respcl'lJ\ amente para R=0.05 e \1.5. 

.-\cJI11<t dcslc' \<llores. 11 par<1metro U apresenta--,e LJU<he 
Jmlcrcndente de:\/\': L'=(l. 7.-'i-O.X para N=tWS e U=tl.tJS. 
1 para R=tl.S. P<tra /{=O.S. ('=1 cm todo 11 llllenai<J de 
\ all1res de .\/\' <lllaiJsadus. Os \ alt1res de .\K <tCII11<l 
relcndu, (K3 e 5.X i\ 11)av m) sau tambL'm '1s \al< H·es para 
t Js LJ u a¡-, se ohscn 'lll a altcra._:ao do mec<tn 1 smo de 
propaga;,:üu. acJma e abaJ'\tJ dus qu<us a., lc1s Je Pans se 
<IJ1H.'senlam cum e\poentes 111 111lllltJ Jilerente-; e. <unda. 
us ptlnlu'> par;~ <l'- qti<lls <1 rugtlsJdadc da supelÚL'ie de 
1 ractura era 1111 nii11<L 

\ lortc n:du._:ao do par<1metru U quanJo :\K dil11illlll. para 
\a lores Jnlcnores aus relcndus. a_tmb a co111precnJer a 
allCJ<II,"a<J de Jllclina._:au Ja cuna duldN ,\/\'. \J<J cntanltl, e 
L't\111() c,e P"Jc \ cr na l1gura 10. "ndc se representa a 
\el< JCidadc de prupaga~·a, 1 du'd/V L'l11 lun;,:<H 1 de .\Ket
manlem-sc <l C<H11f10rlamcnltl multilineCJr das L'Unas de 
pr< 'P•Jga._:ao. O lJLIC L'< 1rrubura a al~r~na;,:<to anlcrH ll, 
sc¡:unJu a lJllal. a ie-..p<JnqbJI¡JaJc Jcstc cumptJrlamcnlu 
era atnhuida •t uma mudan~-,~ de mecanism<> de 
propa¡.'a._:j, J. Na li gura 1 () puJe obsen ar-sc 4 u e t JS p< llllt JS 

c\penmcntaJ'> p<ua <ts trfs r•I/<JL's de tcnsüu caiClll numa 
h<Jnda relalJ \amente c'llTJla e. p<>rtant<>. " L'il'illl ele 
tcnsau méJ1a nútl e\ Jsi\ el. Portanl<>. pude e~IJrnur se 
4ue t> parclmctnJ que control;~ a propa¡.'<t<;;~" lLI ll'nlLI de 
lc~JJ¡.'<t neqa liga é .\Kct e rüu \/\·. 

Pode também '>er ohscn aJo o ponto Jc tr.tnsJ;,:ao T2 para 
N=l l. OS e O.S lJllanJo a\ elocJJaJc de pmpaga._:ao daldN é 
1cpresentaJa cm lun._:au Jc L\Kct- l1gura 10. Purtanto. o 
L'<JlllfJtlltamcnto mullllincar das cunas Je propaga;,:ao 
c<Hll trf-; rcg1111cs J¡q¡ntu-; (!la, llh e lll') e'\Jqe para as 
tré.s ra;(Jcs Je tcn<to. embma para R=O.Il5 e (15 as 
L'lll\as no Jcg1mc lla e llb numa rcpJ-csenta._:a<J daldN 
\ ersus :">.K. aparc._:am como se -;e tr:ttassc Je uma únJL'a 
rcl'la de\ 1do ao 1 echo J¡¡ lcnJa. 
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Fig. lO. Cuna daidl\ \ cr-;us 6.Ker para R=tHl."i. 0.5 e 
O.X, obtJJa L·om prm eles CT UJI1l 12 mm de espcssura. 

Os \al ores do parCtmctro (' calculados d partir Jos 
\ alurcs Jc lecho Ja lcnJa medidos nos prm ctcs u 1m 
lcnd'1 supcriJcJal semJclipllca sao 1nlcnmcs alJS \al ores 
<lhlJdos no-. prm cte.'> CT. para ambas as ran>cs Jc 
tenS<l<l. :\ di.'-pcrsüo é tamhém mu1to supc11m a lJUC lo1 
\ cniJcJda nos resultados obt1Jos nos pr()\ ctes CT e_ 

pt Hlanl< 1. us \a lores do 1 echo de lenJa nbl!Jos nus 
pn \\eles '' CT e CB. cm termos do parCtmctro U. nüo 
•tprcscnJ•un uma "'na._:ao con,islcntc LJLIC pcnlllla t1rar 
l·undthucs L'tllllparalJ\ <L-.. ¡\se,¡ m, ll lecho Ja l'cnJa parece 
ser mCJI s ele\ CJdt J cm 1 en das su pcriJcJal.'> J¡ 1 lJLIC cm lcndas 
IX'IlL'lrCJnlcs. " 4ue a¡ u da a com prccnJcr a menor 
\ ci<JL'idCJdc i/¡'ii/,V i1blJda nesta.'> para a soiJcJta._:üo de 
llc'\Ü< l. 

t\11 ljliC se rclcrc :1 \eltll'idadc de propaga._:úo paran ponto 
Je 111<1\JnJa prolunJiJadc. da,dN, u lJUal se cnctmtra cm 
estado plano de Jet unna;,:~lo, ~abe-se 4ue n lecho d.t 1 cnJa 
L; menor no punto Jc mcí\Jma prorunJ¡Jadc J,, que par·¡ 
n-; puntus it '-UpcrlícJe. 1-LI::'I u 4ue C\pl1ca ter s¡Jo 
"btida uma ma1ur ., cluuJaJc Jc propaga;,:üt' para c-,sa 
di rcc<,:üu. Lm \ 1 rtudc Jc ncstc trahallm na u ter -;¡Ju 
medido U lcchu da i'cnda para O ponl<l Jc lll<Í'\IJ11a 
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prolundH.ladc, apenas a Ycloctdadc de propaga<;ao para os 
puntos de Intcrccp<;ao com a supcrlícic. dcldN. c.~tao 
representados na II gura 1 1 cm lun<;ao da gama clcctl\ a 
do lactor de intcnsidadc de tcnsócs, ¡\Kcr. para as 
soi tctta¡;iics de trac\ao e rlc\ao. Está tam bém 
Icprc:scntada a cul\ a daldN 6.Kci obl!da com os prm eles 
CT. 
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Fig. ll. CurYa dc/dN 'crsus L\Kcr corresponden te aos 
cns<u os real i1.ados cm prm e tes ,;; CT e s C 8 . 
Compara¡;ao coma curva obllda com prmctcs CT. 

Os\ a lores de L'lKcr loram calculados utili1.ando os 
'a lores Jo pariimctro de rccho da !Cnda U. Pode obscl\ ar
'c uma concordancia bastante boa entre os resultados 
obtidos nos cnsaios conduzidos com prm ctcs CB e 
-;, CT, para os Jois modos de solici ta<;iio, trac<;ao e lk'\J\J 
e, também, entre cstcs e os resultados c\pt-cssos através 
da e un a média obtida com prm e tes CT. Por 
conscguintc, as velocidades de propaga<;ao para rendas 
supcrliciais C fcnJas penetrantes sao iguais LJUando 
correlacionados com L'lKcr. indcpcndcntcmcntc Jo modo 
Jc soJicita<;ao. 0 fecho Ja renda C\pJica, portanto, nao S<Í 

a mrJuéncta da tensan médta na \clocidadc J e 
propaga¡;ao. mas também a in!Tuéncia da gcomctna da 
fcnda, mudo Jc soi!CJ[a\UO C Jircc¡;ao Jc propaga\iio. cm 
rendas scmid ípticas. 

4. CONCLlJSÓES 

l. A tcnsao médta aprcscntou uma lortc inrluéncta na 
\ elociJaJc Jc propaga',iío Ja lcnJa LJUanJo correlacionada 
cm lun¡;ao de L\K, tanto no rcgin1c 1 como no rcg1me 11. 

2. A cuna de propaga<;iio daldN-L\K aprcsentou uma 
lúrma multilincar descrita por vários e4ua<;fles da lc1 de 
Paris com C\pocntcs m diferentes. Os valores de L\K 
onde se obscn·a a transi<;ilo correspondem 
apro\imadamcntc a condi<;ao de igualdade entre a altura 

J 1' . ' ¡· 90" h 'd' d a f(lJ1a p ast1ca etc tea, re , e o taman o me 10 e 
grao Jesta ilga. A rugosidadc das superfícics de fractura 
também apresen la um mínimo para cstcs valore~ de L\K. 
A obscn a<;iio das superrícics da fractura através de 
microscopia electrónica de varrimento rcvelou a 
e\.I'\tcncta <.k dil'crentes mecanismos de propaga',iío acima 
e abai\o Jc-stes pontos explicando ass1m o 
comportamcnto multilincar das curvas de propaga<;ilo. 

3. A 1 cloctdadc de propaga\jilo quando correlacionada em 
l'tm<;iio da gama eiCctint do factor de intcnsidade de 
tcnsócs. L'lKeJ, calculado atrm és Jo pariimetro de fecho 
da renda U, nao aprcsentou inrluéncia significativa da 
tensüo média, modo de solicita<;iio e geometría da fenda. 
Portanto, L'lKer é o pariimctro que contrnla a propaga<;ao 
de rendas cm fadiga para a liga de alumínio 5083-0. 

4. A \elocidade de propaga<;ao para o ponto de máxima 
prolundidadc, dalc/N, é mais elevada do que a velocidade 
para os pontos de intcrcep<;ilo com a supcrrfcie, dc!dN, 
4uando correlacionadas com L\K. Esta dilercn<;a foi 
e\plicada cm 'irtude Jos diferentes estados de tcnsao que 
C\istcm para os dois pontos. Em estado plano de tensilo 
o rccho da lenda mdu!.ido por plasticidade é mais elevado 
Jo LJUC cm estado plano de Jcl'orma<;ilo. Porém, quando a 
vclocidadc de propaga¡;ao é correlacionada cm fun<;ao de 
L\Kcr. nao é obscnada dileren¡;a significati\a para as 
'clocidadcs de propaga<;iio, segundo as Juas direc9fles, 
da/(/N e dtldN. 
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TENACIDAD DE CHAPAS DE ACERO MICROALEADO DE DIFERENTE 
ESPESOR OBTENIDAS SEGUN DIFERENTES PROGRAMAS DE 

LAMINACION 

F.J.Belzunce* ,E.Arraiza** ,C.Rodriguez* y C.Arce*** 

*Instituto Tecnológico de Materiales.Parque Tecnológico de Asturias.33428 
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Resumen. Se ha determinado la tenacidad al impacto en un amplio rango de temperaturas en dos 
lotes de chapas de acero de diferente espesor obtenidos respectivamente por laminación controlada 
intensa y laminación convencional y normalizado.Asímismo,se han obtenido las correspondientes 
curvas de variación del CTOD con la temperatura.Finalmente se ha tratado de obtener algun tipo de 
correlación entre los ensayos de impacto y el CTOD en esta familia de aceros. 

Abstract. The low temperatures impact toughness of two steel sheet batches of different 
thicknesses ha ve bcen obtained.One of them had been produced by intensified controlled rolling and 
the other by means of conventional rolling and normalizing.Also,the variation of the CTOD 
parameter with the temperaturc have bcen evaluated.Finally,we have look for sorne kind of 
correlation between the impact values and the CTOD results. 

l.INTRODUCCION igualmente muy util la obtención de alguna correlación 
que permitiera predecir ,aunque fuera de modo 
aproximado,el comportamiento de estas estructuras en 
presencia de grietas a partir de los convencionales 
ensayos de impacto( tenacidad Charpy). 

En este trabajo se presentan los resultados obtenidos en 
diferentes ensayos de determinación de la tenacidad a baja 
temperatura en aceros microaleados con niobio y vanadio 
de bajo carbono y alto límite elástico,que se emplean en 
la fabricación de elementos de estructuras tipo "off
shore". 

En este tipo de aplicaciones se requieren aceros 
facilmente soldables (carbono equivalente inferior a 
0,4),con buenas características mecánicas y muy bajas 
temperatura de transición ,con el fin de soportar las 
agresivas condiciones de servicio que deben soportar las 
mencionadsas estructuras. 

En estos casos,en los que se exige un control de calidad 
de los materiales muy exhaustivo,que implica la 
ejecución de un amplio programa de ensayos mecánicos 
entre los que se incluyen ensayos de CTOD,resultaría 

2.ACEROS 

La Empresa Nacional Siderúrgica ENSIDESA ha 
elaborado dos coladas correspondientes a un acero para 
aplicaciones en estructuras "off-shore" tipo TLP50 
AZ.Con la primera de ellas,denominada LC,se llevó a 
cabo un programa de laminación controlada para fabiicar 
chapas de 20, 24 y 30 mm de espesor.La segunda 
colada.identificada como LN,se utilizó para obtener,tras 
laminación convencional seguida de un tratamiento 
térmico de normalizado,chapas de similares 
características de 30,50 y 70 mm de espesor. 
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La composición química de las dos coladas se reflejan en 
la Tabla l. Des'tacamos el superior contenido en 
manganeso y la adición de vanadio necesarios para 
obtener mediante laminación convencional unas 
características mecánicas similares a las de las chapas 
sometidas a trdtamiento termomecánico. 

Tabla l. Composición química de los aceros. 

LC LN 
%e 0.11 0.11 
%Mn 1.48 1.60 
%P 0.011 0.018 
%S 0.005 0.003 
%Si 0.32 0.26 
%Ni 0.28 0.01 
% Cr 0.02 0.04 
%Nb 0.033 0.029 
%V - 0.057 
%N 0.0004 0.011 
%Al 0.030 0.035 

3.PROPIEDADES MECANICAS 

La Tabla 2 muestra los resultados de los ensayos de 
tracción realizados con todas estas chapas. Los valores 
presentados son valores medios correspondientes tanto a 
probetas extraídas longitudinalmente como 
transversalmente de la cabeza y tambien del pie de las 
chapas, dado que estos productos no mostraron 
diferencias significativas en relación a la situación de 
extracción de las muestras en estos ensayos. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas a tracción y dureza 

Oys R 
(MPa) (MPa) A(%) HV30 

LC-20 462 558 26 164 
LC-24 427 545 26 161 
LC-30 409 530 26 162 
LN-30 372 509 30 151 
LN-50 364 508 33 151 
LN-70 315 502 33 145 

Se observa que el lote de chapas obtenido por 
laminación controlada muestra unos niveles de 
resistencia mas altos que las chapas sometidas a 
laminación convencional y normalizado, e igualmente se 
hace notar una influencia significativa del espesor final 
del producto en ambos lotes. 

Tambien se ha realizado la valoración de la tenacidad al 
impacto en una amplia gama de temperaturas (desde 
temperatura ambiente hasta -80°C), determinándose tanto 
la energía absorbida como el porcentaje de fractura dúctil 
y la expansión lateral. 

Los resultados que se exponen en la Tabla 3 
corresponden a probetas transversales extraídas de la 
cabeza y del pie de la chapa. Esta tabla recoge las 
temperaturas de transición definidas para una energía 
absorbida en el impacto de 401 y para un 50% de fractura 
ductil,junto con los valores de la tenacidad a -60°C. 
Todos estos datos han sido deducidos de las curvas de 
variación de la tenacidad con la temperatura obtenidas en 
los ensayos de impacto. 

Tabla 3. Temperaturas de transición y energía de 
impacto a -60° e 

40 J COC) FA TI 50% (°C) KCV-60 (J) 
LC-20 -80 -47 75 
LC-24 -83 -50 108 
LC-30 -105 -56 128 
LN-30 -98 -60 188 
LN-50 -76 -36 104 
LN-70 -52 -2 24 

Los resultados del ensayo de impacto de las seis chapas 
estudiadas son bastante similares a excepción de la de 
mayor espesor (LN-70), que muestra claramente unos 
niveles de tenacidad muy inferiores. 

La microestructura de todas estas chapas era ferrito
perlítica de grano fino, y únicamente la chapa de mayor 
espesor mostraba un grano ferrítico superior al de las 
demás. 

4. ENSAYOS CTOD 

Finalmente hemos efectuado ensayos sobre probetas 
transversales agrietadas con el fin de determinar la 
abertura crítica del frente de grieta(CTOD). Los ensayos 
se han realizado segun las correspondientes normas BS y 
ASTM [1,2], habiéndose utilizado la probeta estandard 
con las chapas de laminación controlada y probetas 
subsidiarias (con un ancho igual al espesor) en las 
demás. 

Estos ensayos se ejecutaron en una máquina 
oleohidraulica de ensayos dinámicos MTS 810 de 250 
kN de capacidad máxima de carga. Se utilizaron 
temperaturas de ensayo comprendidas entre temperatura 
ambiente y -ll0°C, para lo que se incorporó a la 
máquina de ensayos una cámara frigorífica, utilizándose 
nitrógeno líquido como medio de enfriamiento. 

La velocidad de desplazamiento del pistón de carga en el 
curso del ensayo fue de 0,01 mm/s. Todos los ensayos 
se ejecutaron hasta la rotura total de la probeta, salvo en 
aquellos casos de comportamiento muy tenaz en los que 
se continuó el ensayo hasta sobrepasar holgadamente la 
carga máxima del registro fuerza-abertura de la boca de la 
entalla. 
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Los parámetros críticos CTOD se obtuvieron en el 
punto de inestabilidad en el que ocurría la rotura 
catastrófica de la probeta, y solo cuando ésta no tenía 
lugar, se utilizó el punto correspondiente a la carga 
máxima del registro gráfico del ensayo. 

La Tabla 4 refleja el valor del CTOD de todas estas 
chapas a -10°C y tambien la temperatura de transición 
determinada para un valor del CTOD de 0,25 mm. Estos 
parámetros han sido obtenidos de las correspondientes 
representaciones gráficas del CTOD frente a la 
temperatura. 

Tabla 4. Resumen de los resultados de los ensayos 
CTOD. 

CTOD 0.25 COC) CTOD -10°C (mm) 
LC-20 -66 1,0 
LC-24 -65 1,1 

C-30 -67 1,1 

~-30 -lOO lA 
!LN-50 -90 1,7 
lN-70 -20 0,4 

El hecho mas significativo es el superior 
comportamiento de las chapas obtenidas mediante 
laminación convencional y normalizado,si se exceptua la 
chapa mas gruesa(LC-70), que experimenta un enorme 
descenso de la tenacidad. 

S.DISCUSION 

Los dos lotes de chapas evaluados en este trabajo se 
habían fabricado con el fin de cumplir la norma API 
SPEC 2W [3] en productos de diferente espesor. Las 
chapas de menor espesor se conformaron utilizando 
programas de laminación controlada intensos, es decir 
realizando la última fase de la laminación por debajo de 
la temperatura Ar3 del acero[4]. Por otro lado, el resto de 
las chapas se obtuvieron,previa modificación de la 
composición química, tras laminación convencional y 
tratamiento térmico de normalizado, ya que no es 
posible realizar en las instalaciones actuales de 
ENSIDESA la laminación controlada en chapas de gran 
espesor. La chapa de 30mm se tomó como referencia. 

Las características mecánicas de los productos finales no 
son exactamente idénticas: el lote de chapas procedentes 
de laminación controlada muestran una mayor resistencia 
mecánica y menor ductilidad y tenacidad que las demás. 
sin duda debido a que la microestructura de estas chapas 
muestra una distribución granulométrica diferente como 
consecuencia de haber realizado las últimas pasadas de la 
laminación en la región de ferrita mas austenital [5]. Sin 
embargo los valores de la tenacidad medidos en los 
ensayos CTOD no son muy diferentes en el conjunto de 
todas las chapas a excepción de la de 70 mm de espesor. 

La chapa de 70 mm de espesor muestra un límite 
elástico muy bajo y un comportamiento fragil, que se 
justifica porque en este espesor el enfriamiento del 
normalizado no fue lo suficientemente enérgico y no se 
obtuvo el afino deseado de grano que se busca en estos 
productos. 

S. l.Correlación entre la tenacidad al impacto 
y el parámetro CTOD 

Otro de los objetivos de este estudio era buscar en esta 
familia de aceros algun tipo de correlación entre la 
tenacidad medida en ensayos convencionales de impacto 
y los parámetros elastoplásticos de fractura.Otros 
investigadores ya han obtenido este tipo de correlaciones 
con otras familias de acero[6.7]. La Figura 1 es la 
representación conjunta de las temperaturas de transición 
para un CTOD de 0,25 mm y una energía absorbida en 
el impacto de 40J. Es necesario destacar que la 
dispersión de los resultados es bastante grande a pesar de 
que los aceros comparados habían mostrado 
características muy similares. 
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Temperatura de transición 40J 

Fig. l. Comparación de temperaturas de transición, 
medidas de ensayos de impacto y CTOD en los aceros 
estudiados. 

Finalmente la Figura 2 muestra tambien los resultados 
de las temperaturas de transición medidas en ensayos de 
impacto y CTOD junto a datos bibliográficos [7] de 
aceros de características mecánicas bastante similares a 
los analizados en este trabajo. Es preciso destacar ahora 
que nuestros resultados están muy alejados de las 
correlaciones que mostraban los datos mencionados. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 105 

o 
..., • l.C 
...... 
N 

-20 11 LN 1!1 
IEI 

e: 
·O 
(.) 1!1 
VI -40 1!1 
e: 1!1 
ca ... .... ~ 11 

ca -60 1!1 ... 
:::1 -ca ... 11 
Q) -80-c. 

' E 11 
Q) 

11 .... 
-100 

• 
-1 20 -+-.,..-,.......--,.-.-....-.,..-,.......-r-.-...-..-.......,.-.-....-.,..-,.....¡ 

-160 -120 
Temperatura 

-80 
Transición 

-40 
CTOD-0,1 

o 

Fig. 2. Correlaciones de tenacidad de los aceros 
estudiados con datos bibliográficos. 

6.CONCLUSIONES 

Los aceros microaleados obtenidos mediante técnicas de 
laminación controlada y laminación convencional mas 
normalizado han mostrado tenacidades altas y 
temperaturas de transición muy bajas, tanto en los 
ensayos de impacto como en los de CTOD, a excepción 
de la chapa de 70 mm de espesor. Además, con la citada 
excepción, las diferencias de comportamiento en los 
casos analizados no eran especialmente significativas. 

Por otro lado, el intento de correlacionar las tenacidades 
medidas en ensayos de impacto con los datos de los 
ensayos CTOD no han fructificado, dado que la 
dispersión encontrada ha sido muy grande y además los 
resultados obtenidos con nuestros aceros se alejan de 
manera apreciable de las correlaciones que habían 
encontrado otros autores con materiales parecidos. 
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a fatiga a flexión rotativa en probeta lisa y 
entallada en una fundición esferoidal con 
diferentes tratamientos de austemplado. El 
comportamiento observado se explica a través 
de considerar los nódulos de grafito como 
entallas en el material cuya severidad depende 
de su tamaño. Otros modelos, como el 
Murakami [5,6], que proponen considerar los 
defectos internos en materiales de alta 
resistencia como grietas que se propagarán 
cuando la combinación de tamaño y esfuerzo 
aplicado alcance el valor umbral .:lKlh' resultan 
no aplicables en este caso. 

2. TÉCNICAS EXPERIMENTALES. 

La composición química de la fundición 
utilizada se muestra en la tabla l. 

Tabla l. Composición química de la 
fundición ADI. 

El tratamiento a consistido en una 
austenización durante 45 minutos a 900°C 
seguida por un mantenimiento isotermo durante 
60 minutos en un baño de sales, a cuatro 
temperaturas diferentes de 370oC, 34QoC, 
300oC, y 270oC. Las microestructuras 
obtenidas para estos tratamientos térmicos se 
estudiaron por medio de microscopia de 
barrido electrónico y se muestran en las 
figuras la, lb, le, y ld. Se observa en todos 
los casos la presencia de ferrita bainítica con 
contenidos menores de austenita retenida y 
placas de ferrita más finas a medida que la 
temperatura disminuye. 

En la tabla 2. se muestran las propiedades 
mecamcas de resistencia, ductilidad, y 
tenacidad obtenidas con anterioridad para este 
material [3] 

Fig. la. Ta de austemplado de 270 oc. 

Fig. lb. Ta de austemplado de 300 oc. 

Fig. le. Ta de austemplado de 340 oc 

107 
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Fig. ld. Ta de austemplado de 370 oc 
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Tabla 2. Propiedades mecánicas de la 
fundición ADI. 

En la Figura 2. se muestra un histograma de la 
distribución de tamaños de nódulos de grafito, 
se observa que siguen una distribución lag
normal con una cola que alcanza un valor 
máximo de 60 m. 
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Fig. 2. Distribución del tamaño de los 
nódulos de grafito. 

Los ensayos de fatiga a flexión rotativa se han 
realizado en una máquina Shenck modelo 
PUPN. En la probeta ensayada se mecanizo 
una entalla circular en el centro de su longitud 
con K1= 1.5 y r=0.72 mm. La severidad de 
esta entalla es similar a la existente en el pie 
de diente de muchos engranajes. 

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES. 

En la figura 3 se muestran las curvas S-N de 
las probetas lisas. 
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Fig. 3. Curvas S-N de las probetas lisas. 

La dependencia del límite de fatiga con la 
temperatura de ensayo y dureza del material se 
muestran en las figuras 4 y 5 respectivamente. 
Se observa que se alcanza un máximo de la 
resistencia a fatiga para una temperatura de 
austemplado de 340 oc, a mayores 
temperaturas (370 °C) decrece suavemente 
mientras que para temperaturas superiores la 
disminución es mucho más acusada. 

El resultado obtenido con probetas entalladas 
se recoge en la tabla 3 en la que también se 
incluyen los resultados en probeta lisa para 
efectos comparativos. Se puede observar como 
solo la probeta a 340 oc acusa los efectos de 
la entalla mientras que no es patente en las 
demás temperaturas. 
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Fig. 4. Relación del límite de fatiga con la 
Temperatura. 

~ ~ ~ - ~ = = - ~ -DUlElA ()<\/) 

Fig. S. Relación del límite de fatiga con la 
dureza. 

Solo a 340 oc todas las roturas se nuclearon el 
la entalla, mientras que en los demás casos la 
nucleación de la grieta de fatiga tuvo lugar 
indistintamente en la entalla o fuera de ella. 

Tabla 3. Límite de fatiga de la ADI en 
probetas con y sin entalla. 

El valor del límite de fatiga de 400 MPa 
obtenido a 340 oc es comparable al de aceros 
bonificados entre 800 y 1000 1v1Pa y muy 
superior al de las fundiciones perlíticas 
convencionales. 

El estudio de los lugares de nucleación de las 
grietas de fatiga muestra que son los nódulos 
de grafito cercanos a la superficie y de mayor 
tamaño (Figura 6) los responsables del inicio 
de las grietas. La presencia ocasional e_n la 
superficie de microrrechupes interdendríticos 
es también causa de nucleación preferencial 
de grietas de fatiga (Figura 7). Parece por 
tanto, claro que el control de la morfología y 
tamaño de los nódulos de grafito, así como 
de la presencia de defectos como son los poros 
interdendríticos es un factor de gran 
importancia en la mejora de las propiedades de 
fatiga de la fundición ADI. 

Fig. 6. Nucleación de grietas en grafitos 
cercanos a la superficie. 

Fig. 7. Nucleación de grietas en 
microrechupes interdendríticos cercanos a 
la superficie. 
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comprender los posibles mecanismos de 
que operan en la fundición ADI, es 

determinar sí existe una relación 
entre resistencia mecánica y límite de fatiga 

a la encontrada en los aceros. Esto se 
muestra en la fig¡.Jra 8 en la que se representa 
el límite de fatiga en función de la dureza 

tanto para las fundiciones ADI 
en este trabajo corno para otras 
ferrítico-perlíticas entresacadas de 

1 itera tura [7] . 

50 100 150 2!Xl 250 300 350 400 450 500 550 1!00 !150 700 

DUREZ~< 

8. Relación límite de fatiga dureza 
tanto fundición ADI como para los 
aceros. 

en esta figura, que en las 
el límite de fatiga oc y dureza 

ligados por una relación del tipo: 

~ 1,28 HV (HV < 330) (1) 

muestra la figura, la pendiente de la 
recta en las fundiciones es algo menor que en 
el caso de los aceros (l ,6); de igual manera 

en estos oc disminuye por encima de un 
valor de la dureza (- 330 HV). Este 

en los aceros 
explicado 

generales es 
inclusiones no
determinado el 

. papel juegan. Uno de los modelos m~ís 
atractivos para explicar este comportamiento es 
el desarrollado por Murakami [5,6]. Este autor 
considera in el usiones (en este caso seria los 
nódulos de grafito ) como fisuras que se 
propagaran cuando. su tamaño sea el crítico 
bajo el esfuerzo aplicado. En este caso el 
límite de fatiga viene determinado por el valor 
umbral de ó.Kp Para propagar las grietas y no 
por la nucleación de las mismas. Este autor 
halla una expresión para 6. K1 del tipo : 

ó.K
1 
~ 3,3 · 10-3 · (HV + 120) · (jarea) 113 (2) 

y para el límite de fatiga de: 

or~ 1,43"(HV+1 l/6 (3) 

en donde oc es en MPa, -Ó.K1 en MPa·/jm, 
area en .um y HV en Kg/mm2

• El area se 
refiere a la de la inclusión proyectada sobre la 
superficie de · fractura. Este modelo podría 
explicar la dispersión de resultados como 
consecuencia la dispersión de tamaños de 

pero no puede explicar la 
inución continua de oc con la dureza 

ello requiere de la existencia de 
usiones cada vez mayores, aún para el caso 
un mismo acero tratado a resistencias 

resultados encontrados en este trabajo 
pueden explicarse utilizando la teoría ya 
clásica de Neuber [8] sobre la sensibilidad a la 
entalla en materiales de alta resistencia. Por 
tanto consideramo:-, los grafitos nodulares como 
en las en el material en lugar de fisuras como 

el modelo de Murakami. 

esta aproximación se define un factor "q" 
conocido como "factor de sensibilidad a la 

que es una medida de sensibilidad del 
material a la concentración de tensiones. Se 

como: 
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(4) 

en donde Kr es el factor de concentración de 
esfuerzos a fatiga y K1 el factor de 
concentración de esfuerzos. Peterson [9] 
encontró la siguiente relación para q: 

q= 1 
l+a/r (5) 

en donde r es el radio de la entalla y a es la 
llamada constante de Neuber: una constante 
dependiente del tamaño de grano y resistencia 
mecánica del material. Se le llama a veces 
"tamaño equivalente de grano" del material. 

Al aplicar este modelo a nuestro material se 
debe tener en cuenta que solo muestran 
sensibilidad a los nódulos las fundiciones 
tratadas a 340°C, 300°C y 270°C, pues la de 
370°C no se desvía del comportamiento 
general de las fundiciones esferoidales (figura 
8). Los valores de Kr para cada una de las 
temperaturas citadas se puede deducir a partir 
del valor teórico de a r que se obtendría en la 
figura 8, prolongando la recta que relaciona el 
límite de fatiga con la dureza hasta el valor 
deseado de esta última y el valor real de a r 
encontrado experimentalmente. Por otro lado 
el valor de Kt de un nódulo de grafito es 3 al 
ser esférico. Según esto los valores de Kr y q 
hallados para las fundiciones ADI tratadas a 
340°C, 300°C y 270 oc son los siguientes: 

270 300 340 370 

Kf 1.83 1.46 1.18 -
. ' 

q 0.46 0.23 0.09 -

La expresión ( 4) permite deducir la variación 
del parámetro "a" con la temperatura si se 
conoce el radio de la entalla causante de la 
fractura. En nuestro caso y como consecuencia 
del análisis de imagen y de la microscopia de 
barrido electrónico, se puede considerar que 
son los nódulos de grafito de mayor tamaño, 
r=30 ¡..tm, los responsables de la nucleación de 
las grietas de fatiga, según esto los valores de 
"a" para cada una de las temperaturas seria : 

270 300 340 370 

a 0.035 0.100 0.303 

Esta teoría debería permitir explicar también 
los resultados encontrados en probetas con 
entalla. De los resultados experimentales 
presentados se deduce que a 370°C no se 
aprecia sensibilidad a la entalla; a 340°C la 
entalla produce un apreciable efecto con un 
valor de Kr de l. 357 (K1 =l. 5) con una "q" de 
O. 71 y por tanto un valor de "a" de 0.288 mm 
que esta en buen acuerdo con el obtenido en 
probeta lisa en el modelo propuesto, aunque 
algo menor. 

A 300 oC el limite de fatiga en probeta 
entallada y lisa coinciden aproximadamente, 
por lo tanto en este caso Kr tiene un valor de 
1.46 con una "q" de 0.92 y en consecuencia 
un valor de "a" de 0.062 mm también algo 
menor que en probeta lisa. A 270°C las 
probetas no muestran sensibilidad a la entalla 
y rompen por efecto de los nódulos de grafito, 
ello justifica pues que el límite de fatiga 
obtenido es el mismo que en probeta lisa por 
tanto Kr seria igual a 1.83 y "q" a 1.66 lo 
cual es imposible pues el máximo es l. 

La tabla 4 recoge todos los valores de a f, Kr, 
q, y a tanto en probeta entallada como lisa. El 
valor de "a" se ha calculado para los casos de 
nódulos de grafito nucleando las grietas de 
r=30 ¡..tm y 20 ¡Jm. Se aprecia que quizás con 
este último valor se consigue mejor acuerdo 
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entre los resultados de probeta lisa y entallada. 
Esto seria lógico, pues la densidad de grafitos 
de tamaño r=20 p.m. es mayor, y por tanto su 
probabilidad de encontrarlos en la superficie de 
la probeta. 

Probeta sin entalla 
1 

370 340 300 270 

a(MPa) 3 8 'J ~e o 3EG 3ú0 

K. - l, ~ 3 1, 4 ó l' 8 3 

q - 1) 1 J? ,23 ,46 

a(JOmm) - o 1 203 ,lOO 0,035 

a(20mm) - - J,t)6 o f !)23 

a ent. -

Probeta con entalla 

370 340 300 270 

380 350 350 300 

- 1,357 1,46 -

- O, 7 1 0,92 -

- - - -

- -

- 0,288 0,06 

Tabla 4. Valores en probeta entallada y sin entallar. 

CONCLUSIONES [4]. K. F. Me Kenney, W. L. Bandley, P. G. 

* El limite a fatiga de la fundición ADI es 
aceptablemente buena. 

* Al igual que en los aceros mostrados, la 
resistencia a fatiga de la fundición ADI cae 
por encima de un cierto valor de dureza. 

* Esta caída es debida a la existencia de los 
nódulos de grafito que actúan como entallas en 
la resistencia del material. 
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l'riECANISMOS DE DEFORMACION PLASTICA POR FATIGA OLIGOCICLICA DE 
LA ALEACION Ti-6Al-4V TRATADA TERMICAMENTE. 

J.M.Manero, F.J.Gil, J.J.Vázquez y J.A.Planell 

Dept. Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, 
E.T.S.Ingenieros Industriales de Barcelona. 

Universidad Politécnica de Cataluña. 
Av. Diagonal 647. 08028-Barcelona. 

Resumen. Se ha estudiado el comportamiento a deformación cíclica de la aleación Ti-6Al-4V 
tr_atada térmicament~ a temperaturas superiores de la p transus. Se han realizado ensayos a 
drferentes defonnacwnes acumuladas llegando hasta fractura, observándose reblandecimiento 
cíclico hasta fractura después de un endurecimiento inicial de un máximo de tres ciclos. 
M.ediante microscopía electrónica de barrido se oqserva la nucleación de grietas y mediante 
ffilcroscopía electrónica de transmisión se justifica el que a bajas amplitudes de deformación 
plástica la nucleación tenga lugar entre placas de Widmanstatten y a altas amplitudes de 
deformación plástica sea a través de las mismas. 

~bstract. The cyclic defor~ation behaviour of Ti-6Al-4V alloy heat treated at temperatures over 
rts P-transus has been studred. Tests have been carried out at different cumulative strains up to 
fracture. It has. been noticed that afte~ an initial cyclic hardening of three cycles, cyclic softening 
takes place untrl fracture. The nucleatwn of cracks has been studied by means of scannina electron 
micr~scopy and tra~smission electron microscopy has been used to justify that at low pla~tic strain 
ampl~tudes nucleat.wn takes place between Widmanstatten plates whilst at high plastic strain 
amphtudes nucleatwn take place across the Widmanstatten plates. 

l.INTRODUCCION 

113 

Las aleaciones más ampliamente utilizadas de titanio 
son las que presentan en coexistencia las fases alfa y 
beta y concretamente la Ti-6Al-4V, que exhibe una 
excelente combinación entre resistencia, tenacidad y 
resistencia a la corrosión. Esta aleación puede ser 
tratada térmicamente a temperaturas superiores a p 
transus, que es de 1040°C; si la aleación en fase p es 
enfriada rápidamente se produce una transformación 
martensítica y si la velocidad de enfriamiento es lenta 
se obtiene una microestructura formada por placas a de 
Widmanstatten y rodeadas por fase Jl (estructura 
Widmanstatten)( 1 ). 

propagación de grietas por fatiga, siendo de destacar 
que la velocidad de propagación de grietas por fatiga 
es mucho menor en el material con estructura de placas 
de Widamanstatten que en el material denominado "mili 
annealed". 

El tratamiento térmico descrito anteriormente produce 
una rápida cinética de crecimiento de grano (2) y 
aunque los valores de límite elástico, resistencia a la 
tracción y ductilidad son inferiores que los 
correspondientes a la aleación tratada en la región a + 
p (estructura "mill annealed"), la velocidad de 
propagación de grietas es rríe'nor en la estructura 
Widmanstatten (3-4). En trabajos anteriores (5-6) se ha 
observado la influencia de la microestructura en la 

Aunque el comportamiento a fatiga de la aleación Ti-
6Al-4V es bien conocido, no lo es tanto su 
comportamiento a deformación cíclica. Más aún, no 
existe en la literatura información abundante relativa a 
los mecanismos de deformación plástica de dicha 
aleación. 

Los estudios de fatiga existentes de la aleación Ti-6Al-
4V con estructura de placas a Widmanstatten (tratada 
térmicamente) demostraron que las grietas se nuclean 
perpendiculares a las placas de Widmanstatten o a lo 
largo de interfacies a- p ( 4). Así mismo las 
subestructuras de dislocaciones observadas parecen 
reforz..'lr la idea de que las grietas se generan en bandas 
de deslizamiento debido al deslizamiento planar 
característico de la estructura hexagonal (7). 
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Las pocas evidencias existentes demuestran que las 
grietas son paradas o desviadas en interfacies a:-P 
conteniendo finas placas de P que se comportan como 
verdaderos anclajes de las grietas. Al ser la fase P más 
dúctil que la fase a:, aquella puede restringir la 
coalescencia de las grietas de placas individuales de fase 
a:, de manera analoga al comportamiento que ejercen 
las fibras ductiles como freno de las grietas de una 
matriz de material frágil en un material compuesto (7-

8). 

Finalmente debe señalarse que los mecanismos de 
deformación plástica sólo han sido estudiados COfl: 

rigor en el caso del a:-Ti, con diferentes grados de 
pureza (9-11). 

En el presente trabajo, en la actualidad en fase de 
desarrollo, se pretende analizar cuales son los 
mecanismos de deformación plástica que pueden 
conducir a la nucleación de grietas por deformación 
cíclica en la aleación Ti-6Al-4V. 

2. JYIETODO EXPERIIYIENT AL 

La aleación Ti-6Al-4V utilizada en el presente trabajo 
ha sido gentilmente donada por Industrias Quirúrgicas 
de Levante S.A. El material ha sido suministrado en 
cilindros de 12 mm de diametro, fmjado a 950°C y 
recocido a 700°C durante 2 horas y enfriado al aire. 

La composición química de la aleación se muestra en 
la Tabla I, que satisface la norma ASTM F 136-84 para 
la aleación Ti-6Al-4V para implantes quirúrgicos. 

Tabla I. Composición química de la aleación objeto 
de estudio. 

Se mecanizaron probetas para la realización de los 
ensayos mecánicos, como muestra la Figura l. Estas 
probetas fueron tratadas térmicamente a 1050°C 
durante 1 hora en un horno tubular con atmosfera 
controlada y enfriadas en el interior del horno a una 
velocidad aproximada de 4°C/min. La microestructura 
obtenida es de placas de a: Widmanstatten, rodeadas de 
fase p, como puede observarse en la Figura 2. 

Se realizaron los ensayos de tracción con una müquina 
electromecánica de lOOkN de capacidad a una 
velocidad de desplazamiento de mordazas de 1 mm/min. 
Los ensayos de deformación cíclica fueron realizadas 
con una máquina servohidníulica de 1 OOkN bajo 

control de deformación R.= -l. La velocidad de 
deformación se mantuvo constante a 6.5 10·3 s·1

• Las 
amplitudes de deformación ensayadas fueron ± 5, 7 y 
12xl0-3

• Las probetas fueron ensayadas a diferentes 
números de ciclos y al menos una de las probetas fue 
llevada hasta fractura. 

Fig. l. Esquema de la probeta de fatiga. 

Fig.2. Estructura metalográfica Widmanstatten. 

Las muestras sin y con deformación fueron cortadas 
transversalmente en discos de 0.5 mm de espesor y 3 
mm de dia.metro. Estas muestras fueron adelgazadas por 
e!ectropulJdo con mezcla de butilcelusolve, ácido 
perclórico Y metano! a l0°C a una diferencia de 
potencial de 40 V y en algún caso mediante bombardeo 
iónico. Tales muestras fueron observadas en un 
microscopio electrónico de transmisión con 
portamuestras de doble inclinación. 

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES Y 
DISCUSION 

La curva tensión-deformación del ensayo de tracción. 
se observa en la Figura 3, expresandose los resultados 
en la Tabla II, estos valores muestran que la 
microestructura Widmanstatten tiene una diferencia de 
300 MPa entre el límite de proporcionalidad y el 
límite elástico, esto significa que entre estos valores 
se produce una importante deformación plástica. 
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Fig.3. Curva tensión-deformación. 

Tabla II. Resultados del ensayo de tracción. 

!ill! l'rnr Ltm FLt~l T Rulur;¡ <;;: r\l.u~ % E.<c. 
¡,\IP.I) (\1Pa) {~1Pa) 

5b7 R60 492 15 

Cuando las muestras son sometidas a deformación 
cíclica a las diferentes amplitudes de deformación se 
observa un endurecimiento en los dos primeros ciclos 
seguido de un reblandecimiento hasta fractura (Figura 
4). Se ha trazado la curva cíclica tensión-deformación 
cíclica, (Figura 5) construida para la deformación 
plástica y la tensión máxima de saturación para cada 
ensayo a las diferentes amplitudes de deformación total 
analizadas. Se ha tomado la saturación como la tensión 
a la cual la velocidad de reblandecimiento es mínima. 
Se observa a partir de esta curva que hay un 
endurecimiento cíclico y que el línúte elástico de 
deformación cíclica es de 600 MPa. 
A partir de los resultados del ensayo de tracción se 
puede observar que el límite de proporcionalidad es 
menor que las tensiones máximas alcanzadas a las 
diferentes amplitudes de deformación ensayadas. La 
Tabla m muestra estas tensiones y la amplitud de la 
deformación phistica a las diferentes amplitudes de 
deformación en el primer ciclo. 

Por tanto, se deduce que en el primer ciclo las 
tensiones que se alcanzan para las amplitudes de 
deformación estudiadas son superiores al límite de 
proporcionalidad de la aleación y por tanto en el 
primer ciclo se produce endurecimiento del material por 
deformación plástica. 

u r ll·ll'ul 

IJ()O 

IDO O 

7.¡r¡·] 

1>01) ¡---------------------_.?.'.:.''"':.:'''' 

o o o 

l. OU 

lOO, 
1 
1 --10 ----¡(jl-----;·: • .------

N 

Fig.4. Curvas de reblandecinúento 
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Fig.5. Curva tensión-deformación ~íclica. 

Tab~a IIL _A.mplitudes de deformación plástica y 
tensiOnes max1mas en el primer ciclo a las amplitudes 
de deformación ensayadas. 

éler éleP a (MPa) 

± 5 Jü•l ± 1 Jü-l 605 

± 7 IQ·l + 1.5 IQ·l 805 

± 12 10'3 ±4.1 10 1 965 
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En estudios realizados mediante microscopía 
electrónica de barrido, se puede apreciar que aparecen 
grietas tanto a lo largo como a través de las placas de 
Widmanstatten a bajas amplitudes de deformación, tal 
como muestra la Figura 6. A medida que aument<l' la 
amplitud de deformación, vemos que la nucleación de 
grietas tiende a localizarse en bandas de deslizamiento 
producidas a través de placas a Widmanstatten. Las 
grietas siguen estas bandas de deslizamiento que están 
situadas aproximacl,amente perpendiculares a las colonias 
de placas de Widmanstatten, como se aprecia en la 
Figura 7. La densidad de estas bandas se incrementa 
con el aumento de la amplitud de deformación. 

Fig.6. Morfología de las grietas. 

Fig. 7. Bandas de deslizamiento . 

En orden a clarificar estos res1,1ltados, se ha realizado 
un estudio mediante microscopía electrónica de 
transmisión de la estructura sin deformar Y 
posteriormente la deformada a las amplitudes de 
deformación de 7x 1Q•3 y 12x 10"3

' de las probetas 

llevadas a rotura. Cuando analizamos muestras sin 
deformar, se observa que apenas hay dislocaciones 
(Figura 8). La fase p residual rodeando las placas de a 
Widmanstatten pueden ser claramente identificadas, 
como muestra la Figura 9 mediante la técnica de 
campo oscuro. La difracción de electrones nos indica 
que la orientación cristalográfica de las placas a 
Widmanstatten de una colonia es prácticamente 
idéntica para todas ellas. Este hecho, se pone de 
manifiesto claramente, cuando deformamos cíclicamente 
el material en donde aparecen subestructuras de 
dislocaciones orientadas de la misma manera, a lo largo 
de varias placas a Widmanstatten de una misma 
colonia, como muestra la Figura 10. 

Fig. 8. Placas de Widmanstatten sin deformar. Eje de 
zona(I2i] 

Fig.9. Placas ele Wiclmanstatten sin deformar. Campo 
oscuro. 
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Se observa que durante la deformación cíclica se 
anclan dislocaciones a lo largo de la fase p. Este 
enmarañamiento de dislocaciones a lo largo Je la bse 
p hace que aparentemente crezca el espesor de sus 
láminas. Así mismo se crean paredes de disloc:Kiones 
a partir de islotes de fase ~ existentes en la matriz a. 

10. Subestructuras de dislocaciones. Eje de zona 
011 

Esta alta densidad de dislocaciones en la intercara a- p, 
así como la deformación incompatible de dichas fases 

ser la causa de la nucleación de las grietas en la 
interfacie de a-p. El exceso de dislocaciones creadas 
en el límite elástico y su movimiento reversible dentro 
de las láminas de a pueden explicar el 
reblandecimiento observado. 

Para determinar la naturalez...1 de las dislocaciones 
responsables de acomodar la deformación plüstica, se 
determina su vector de Burgers aplicando el criterio 

utilizando condiciones de doble haz. Para 
dicho se escoge una zona como muestra la 

11, donde se un entrecruz...1miento de 
dislocaciones en las a Wídmanstatten. 

con de zona [011] y [121] y utilizando 

diferentes vectores de difracción ¡¡ se a => 

determinar que los vectores de de las 

dislocaciones en la 11 son todos de 

a 1/3 < lO>, de acuerdo con (t t), Cabe 

señalar la ausencia de y cómo la 
deformación es acomodable por deslizamiento. 
Este un hecho característico a-Ti de pureza 

Fig.ll. Entrecruzamientos de dislocaciones. Eje de 
zona 121 

ensayado a bajas temperaturas. La presencia 
aluminio en nuestra aleación, estabilizante de la fase 
parece ser responsable de este comportamiento ( 

Se pone de manifiesto que a medida que se aumenta 
amplitud de deformación, aumenta el deslizamiento 
tipo a , mayoritariamente perpendiculares a la fase 
llegando incluso a producir verdaderas zonas 
entrecruzamiento a elevadas deformaciones. Se 
observar en las microestructuras estudiadas que 
distribución heterogenea de densidad de dislocaciones 
orientadas t\)das ellas en la misma dirección, como 
muestra la Figura 12. 

12. Dislocaciones de tipo a. Eje de zona 121 

Si analiz...'lmos muestras sometidas a 
deformación de 12x 10'3 , se 
observado anterionnente, se 
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localizados en planos de máxima compacidad o basales. 
En la Figura 13, se observan estos defectos situados 
entre placas de a Widrnanstatten, con una orientación 
cristalográfica o eje de zona [121]. En la Figura 14, 
vernos la misma en campo oscuro, con lo que se pone 
de manifiesto que se trata de una zona del cristal con 
una orientación cristalográfica distinta de la matriz. Si 
estos mismos defectos, se observan con un eje de zona 
[100], vemos que prácticamente se convierten en lineas 
(Figura 15). Mediante la correspondiente difracción de 
electrones podemos averiguar que estos defectos 
planares están situados en planos basales. 

Por tanto, se observa que a medida que aumenta la 
amplitud de deformación, aparte de las intercaras a-!3, 
existen zonas inestables propensas para la nucleación de 
grietas, tales como las bandas de deslizamiento 
probablemente debidas a estos defectos situados en 
planos basales y observadas a mayor amplitud de 

deformación. Este hecho, se había comprobado 
parcialmente al estudiar las muestras mediante SEM, 
donde se observaba que la nucleación y crecimiento de 
la grieta tendía a situarse en bandas de des!iz..1miento, 
siguiendo a éstas o perpendiculares a la fase ~. La 
naturaleza de los defectos planares no ha sido todavía 
determinada, puesto que no ha sido posible esclarecer 
si se trata de micromaclas o de dislocaciones parciales 
con una falla de apilamiento entre ambas. Ambos 
mecanismos son posibles en el a-Ti. 

Fig.l3. Defectos planares situados en planos basales. 
Eje de zona [p Q 

Fig.l4. Defectos planares en campo oscuro. 

Fig.15. Defectos planares. Eje de zona [loo] 
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EVOLUCION DE LA TENACIDAD A FRACTURA CON EL 
ENVEJECIMIENTO TERMICO BAJA TEMPERATURA EN ACEROS 

INOXIDABLES "DUPLEX" 

L. Sánchez; F. Gutiérrez-Solana; l. Gorrochategui; J. González 

Departamento de Ciencias e Ingeniería de la Tierra, el Terreno y los Materiales 
E.T.S. de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. Universidad de Cantabria 

Resumen: En este trabajo se hace un estudio de la tenacidad a fractura de dos aceros inoxidables 
austenoferríticos, de especificación CF8M, con diferente composición química y distinto contenido 
en ferrita, envejecidos a baja temperatura 350 y 400"C) durante tiempos comprendidos entre 
300 y 14000 horas. De los dos aceros uno formó parte de una válvula de un circuito de 
refrigeración de una central energética y estuvo en servicio durante un tiempo neto de 10 años a la 
temperatura de 280"C, mientra'> que el otro forma parte de una colada experimental de contraste. La 
tenacidad se determina por la curva R de la J, definida siguiendo la normativa europea EGF 
Pl-90, a partir del método de la probeta única. Los resultados obtenidos reflejan un descenso en la 
tenacidad a medida que aumenta el medido por un parámetro que, para cada 
material, es función de los pares tiempo-temperatura. 

Abstract: In this work fracture toughness characterizalion was carried out on two duplex stainless 
steels with different chemical composition ferrite content, aged at low temperatures (280, 350 
and 400"C) for times between 300 and hours. One of the steels, taken from a valve in a 
power station, was in service for 10 years 280"C, the other one was part of an experimental 
cast. The toughness was determined by R-curve, in accordance with the European 
Recommendations EGF Pl-90, and the single specimen method. The results obtained 
show an important loss of toughness with aging being measured by a parameter function of 
time-temperature for each material. 

l. INTRODUCCION El problema que presentan estos aceros es que son sus
ceptibles a envejecimiento térmico en servicio a tempe
raturas entre 280 y 400"C. Diversos estudios [1-3] han 
puesto de manifiesto que el envejecimiento es debido 
principalmente a la· descomposición espinodal de la ferri
ta, a la precipitación de fase G, también en la ferrita, y a 
la precipitación de carburos M23C6 en las interfases ferri
ta-austenita. 

Los aceros inoxidables austenoferríticos de. moldería tie
nen una amplia variedad de aplicaciones en las industrias 

petrolífera y energética. Esta diversidad de uso 
es debido a que presentan ciertas ventajas sobre los ace
ros austeníticos tales como mayor límite elástico, buena 
soldabilidad, alta resistencia a la corrosión bajo tensión 
y gran resistencia a la fisuración en caliente de la 
fundida. Todas estas mejoras en l~ propiedades son debi
das a la presencia de la fase ferrítica en un porcentaje 
riable en torno al20%. 

El estudio de la fragilización está basado en el modelo de 
Trautwein y Gysel [4] en el cual se considera que el fe
nómeno de envejecimiento es un proceso térmicamente 
activado y sigue una ley tipo Arrhenius que relaciona 
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pares tiempo-temperatura (t. T) en la forma: 

(l) 

supuestamente válida en un rango de tempemtura<; entre 
280 y 400CC, siendo !¡ el tiempo de reacción a la tempe
ratura T¡ medida en grados Kelvin, R la constante uni
versal de los gases perfectos y U la energía de activación 
del proceso, en kcal/moL que depende de la composición 
química [5] 

U =- 43.64 + 4.76 Si+ 2.65 Cr + 3.44 Mo (2) 

Si se introduce en la expresión ( 1) el parámetro de enve
jecimiento P, cuyo valor es 1 para un envejecimiento de 
lO homs a 400CC, se llega a la expresión: 

loP= 1 exp [U(R (1/673.2- 1/T)] (3) 

en la cual se puede observar que pam la temperatura de 
400CC (673.2 K) el parámetro P no depende de la energía 
de activación, siendo igual al logaritmo decimal del 
timpo de envejecimiento expresado en hora'>. 

Como medida de la fmgilización existen un gran núme
ro de datos, tanto para materiales envejecidos en servicio 
como en el laboratorio a temperaturas entre 280 y 
400CC, sobre valores de la resiliencia y la microdureza de 
la ferrita, en función del parámetro de envejecimiento P. 
Cabe destacar que existen muy pocos resultados de la te
nacidad a fractura [ 6, 7]. por lo cual se considera de gran 
interés el estudio de su evolución con la fragilización y 
la posibilidad de correlacionar dicha magnitud con la re
siliencia. 

2. MA TERIAI, 

Inicialmente se dispone de un material envejecido en ser
vicio durante un tiempo neto de 1 O años a la temperatura 
de 280CC con un contenido teórico en ferrita del 14%. 

Después de los estudios realizados sobre el fenómeno de 
fragilización [8, 9] y, en particular, tras el análisis de los 
efectos de la ferrita en dicha fragilización [10) se selec
cionó una colada experimental con un contenido en ferri
ta teórico en tomo al 20%. 

En la Tabla 1 se presentan los resultados de los análisis 
químicos y del contenido en ferrita tanto teórico, a partir 
de la composición química, como experimental obteni
do mediante metalografía cuantitativa en la caracteriza
ción microestructural [ ll]. A partir de ahora se identifi
caran los dos materiales como 12F y l8F en función de 

los contenidos en ferrita estimados. 

Tabla l. Composición química en peso) y conteni-
do en ferrita de los aceros CF8M ensayados. 

3. TRATAMIENTOS DE ENVEJECIMIENTO 

A partir de la composición química se calcularon las 
energía<> de activación de los dos materiales, siguiendo la 
expresión (2), obteniéndose 17.5 y 21.6 para 
los aceros 12F y 18F 

Con estas energías de activación se obtuvo para el acero 
envejecido en servicio, 12F, un valor del de 
envejecimiento P= 3.71 y se programaron 
mientas artificiales para este acero hasta P= mien
tras que para el acero 18F partiendo del material sin en
vejecer se pretende llegar hasta P= 4.00. En las Tablas 2 
y 3, se muestran los envejecimientos pam 
los dos aceros, partiendo para el acero 12F de su 
cimiento en servicio. 

Tabla 2. Programa de 
12F. 

U=l7.5 kcal/mol 400 oc 

P=3.71 
o 

(5! !4 h)* 

P=3.75 509 h 
(5623 h) 

P=3.79 
!054 h 

(6!68 h) 

P=4.00 4886 h 
( 10000 h) 

P=4.30 
14838 h 

(19952 h) 

para el acero 

350 ce 280 oc 

o 87660 h 
(14629 h)* (87660 h)* 

1456 h 8912 h 
(16085 h) (96572 h) 

3001 h 18029 h 
(17630 hl ( 105689 h) 

14000 h 
(28629 h) 

-

* Envejecimiento equivalente en base a la energía de activación 

Tabla 3. Programa de 
l8F. 

U=21.6 kcal/mol 

P=2.50 

P=3.50 

400 oc 

312 h 

3!62 h 

P=4.00 10025 h 

para el acero 

350 oc 280 oc 

142 h 11350 

11540 h 

-
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4. ENSAYOS DE TENACIDAD 

Los ensayos de tenacidad se llevaron a cabo utilizando el 
método de la probeta única para determinar la curva R de 
la integral J, sobre probetas tipo CT de espesor 20 mm, 
mecanizadas con rdiluras laterales de 2 mm de profundi
dad tras la fisuración previa al ensayo. 

La metodología de análisis seguida fue la recomendada 
por la norma europea EGF Pl-90 [12]. En la Figura 1 
se muestra, a modo de ejemplo, el tratamiento de resul
tados realizado sobre una de las probetas ensayadas, en 
dicha figura se señala la zona de validez que exige la 
norma y se destacan los puntos utilizados para el ajuste 
de las curvas. 

.., 

AC ER 0-12 F/P:3. 71/T:280"C 

2[J(X) .,.---------,-----,-------, 

1600 

J; 1182.6 t..a0.602 

J0.21Bl = 936.9 

·0.5 o 

2 
kJ/m / • .tP ,. . 

•• ' .. : ,, 
' ' 

0.5 

: 

1.5 
{\a (mm) 

2.5 

F i g. 1 . Curva R para el acero 12F según recepción 
(P=3.71). 

En las Tablas 4 y 5 se presentan, para los aceros 12F y 
18F respectivamente, los valores de los parámetros con 
que se ajustaron las curvas R, utilizando una función del 
tipo 

J =A (C + illl)D (4) 

junto con el valor de J0.2/BL para cada uno de los ensayos 
realizados, reflejando también la temperatura de envejeci
miento y el valor del parámetro P alcanzado en cada 
caso. Cabe destacar que sobre el acero 12F se han reali
zado ensayos sobre probetas de material envejecido a 
280, 350 y 400CC, mientras que en el caso del acero 18F 
sólo se ha ensayado, hasta el momento, material enveje
cido a 400CC. 

En las Figuras 2 y 3 se muestran las curvas teóricas más 
representativas de cada material, junto con los puntos a 
partir de los cuales se ajustaron dichas curvas, en fun-

ción del parámetro de envejecimiento. 

Tabla 4. Resultados de los ensayos de tenacidad para el 
acero 12F. 

T("C) p t• (días) A e D 10.2/BL (kJ/m
2

) 

280 3. 71 1182.6 o 0.602 936.9 

280 3. 75 364 1059.7 o 0.463 812.9 

280 3. 75 364 1067.2 o 0.469 817.0 

350 3. 75 61 849.6 o 0.530 566.0 

350 3. 75 61 911.0 0.120 0.608 697.3 

400 3.79 44 766.1 0.147 0.677 533.4 

400 3.79 44 702.1 0.396 0.571 656.5 

350 4.00 583 710.2 o 0.468 472.5 

* Tiempo de sobreenvejecimiento 

Tabla 5. Resultados de los ensayos de tenacidad para el 
acero 18F . 

T ("C) p t (dfas) A e D 
7 

10.2/BL (kJ/m-) 

o o 899.5 0.645 0.741 1107.7 

400 2.50 13 707.0 0.579 0.723 747.9 

400 3.50 132 3 87.1 0.572 0.988 350.5 

ACERO 12F 
2COO 

P:3. 71 (280" C) 

160() 

N 1200 
E -..., 

.>< 

800 ..., 

400 

0.5 1.5 2.5 

{\a (mm) 

F i g. 2. Curvas teóricas y puntos experimentales, utili
zados en el ajuste de las mismas, para el acero 12F 
según los diferentes valores del parámetro P. 
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ACERO 18F 
2000 

P=O 

1600 
P=2.50 (400'C) 

N 1200 
E P=3.50 (400'C) 

..., ... 
800 ..., 

400 

o 0.5 1.5 2.5 

t.a (mm) 

F i g. 3. Curvas teóricas y puntos experimentales, utili
zados en el ajuste de las mismas, para el acero 18F 
según los diferentes valores del parámetro P. 

5. ANA LISIS DE RESULTADOS 

En general se observa una importante influencia del en
vejecimiento sobre la tenacidad teniéndose que, si t au
menta, y por tanto P, a cualquier temperatura entre 280 
y 400"C, siempre se tiene un descenso de Jo.l!BL· En par-

ticular, para el acero 12F se produce un descenso en la 
tenacidad del orden del 50% tras 583 días de sobreenveje
cimiento a 350"C, que añadidas a los 10 aí'íos de enveje
cimiento en central equivalen a un valor de P igual a 
4.00, mientras que para el acero 18F se tiene una pérdida 
de tenacidad de casi el 70% después de unos 132 días a 
400"C (P=3.50). 

De los resultados de los ensayos sobre el acero 12F 
puede observarse, según se muestra en la Figura 4, que 
existe una importante influencia de la temperatura de en
vejecimiento. Tras 364 días a 280"C el efecto sobre la 
tenacidad no es muy importante, mientras que a 350 y 
400"C, para valores equivalentes de P, lo es. Por otra 
parte, del análisis de los resultados de los ensayos sobre 
el acero 18F se observa un notable pérdida de tenacidad 
debido al envejecimiento a 400"C tal como puede obser
varse en la Figura 5. 

Por tanto, la evolución de la pérdida de tenacidad en fun
ción del parámetro de envejecimiento considerado mues
tra dos tendencias, una de pequeño efecto para 280"C, 
temperatura de servicio, y otra de mayor efecto para tem
peraturas de envejecimiento superiores, 350 y 400"C, 
utilizados en la modelización. ~llo, cuando menos, pone 
en duda las hipótesis de partida de considerar idénticos 
los mecanismos de envejecimiento térmicamente activa
dos en este rango de temperatura, dejando del lado de la 

seguridad las predicciones de comportamiento realizados 
en base a ellos. 

El comportamiento observado en la evolución de la tena
cidad está bastante de acuerdo, al menos cualitativamen
te, con los resultados de los ensayos de resiliencia y con 
el aumento de la microdureza de la ferrita que se están 
obteniendo en un trabajo que se está realizando paralela
mente a éste, pendiente de completarse mediante ensayos 
de impacto con péndulo instrument?do, con el objeto de 
obtener una correlación entre resiliencia y tenacidad. 

Otro aspecto de gran interés, aunque difícil de analizar 
con los resultados disponibles, es el efecto del contenido 
en ferrita. Cabe destacar que se ha producido un descenso 

1000 

o 
900 

- 800 
N 

E 
.., 
"' 700 

..J 
m 
~ 600 
o .., 

500 

400 

3.7 

o 

o 

<> 

3.8 

ACERO 12F 

3.9 
p 

o 2BO"C 

" 350°C 

O 400°C 

4 4.1 

F i g. 4. V alares de ~.l/BL obtenidos de los ensayos del 
acero 12F en función del parámetro P. 
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-N 
E 800 
.., 
"' 

..J 
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o ., 
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ACERO 18F 

·-

-1 
p 

' 
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' (> 
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F i g. 5. Valores de ~.l/BL obtenidos de los ensayos del 
acero 18F en función del parámetro P. 



124 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

más importante en la tenacidad para el acero 18F, tras 
132 días de envejecimiento a 400CC (P=3.50), que para 
el acero 12F sobreenvejecido 583 días a 350 CC, con un 
valor total de P=4.00. Todo ello parece indicar un mayor 
efecto del envejecimiento sobre el acero con mayor con
tenido en ferrita, aunque esto deberá confirmarse con los 
ensayos posteriores programados. 

6. CONCLUSIONES 

A partir de los resultados de este trabajo pueden estable
cerse las siguientes conclusiones: 

- Como efecto del envejecimiento se tiene una fragili
zación de la ferrita que co:~duce a una pérdida en la tena
cidad del material. 

- La mayor fragilidad de la fase ferrítica establece cami
nos preferenciales de rotura a través de ella, lo que se ha 
contrastado en el análisis fractográfico de las probetas 
ensayadas. 

- Hay evidencias de que los mecanismos de envejeci
miento, y por tanto de fragilización, pueden ser diferen
tes a la temperatura de servicio, 280CC, que a las tempe
Iaturas utilizadas en la modelización de estos fenómenos 
en laboratorio, 350 y 400CC. 

- Con independencia de ello se observa un efecto cre
ciente con el tiempo de envejecimiento y el contenido de 
ferrita en la pérdida de tenacidad de estf's aceros. 
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EVALUACION DE LA VIDA A FATIGA CICLICA Y MECANISMOS DE 

FRACT.~p.A DEL NITRURO DE SILICIO. 

"'''\ (¿ 

L~.\ Llanes, j;.\~ Alcalá y M~' Anglada 

Depto. de Ciencias de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, E.T.S.I.I.B., 
Universidad Politécnica de Cataluña, 08028 Barcelona. 

Resumen. La fatiga cíclica delnitruro de silicio, una de las cerámicas de alta tecnología con 
mayor potencial, se estudia en este trabajo en ténninos de la vida a fatiga y los 
mecanismos de fractura implícitos en el fenómeno. Datos expe1imentales de la vida a fatiga 
de muestras previamente indentadas muestran que los esfuerzos a rotura por flexión bajo 
aplicación cíclica de la carga son siempre menores que el necesario para rotura por flexión 
bajo condiciones monotónicas de ensayo. Se encuentra que, en el rango de vida a fatiga 

por debajo de 107 ciclos, la resistencia a fatiga y el número de ciclos a fractura son 

inversamente proporcionales siguiendo una relación del tipo al\i 11 =c. donde valores de 11 y e 
ele 0.018 y 174 respectivamente corresponden al mejor ajuste ele los resultados experimentales. 
Igualmente se observa un límite a fatiga, a valores apróximaclos de 128 MPa para las 
condiciones de ensayo fijadas. Estudios fractográficos de algunas muestras ensayadas penniten 
concluir que el modo de fractura es generalmente intcrgranular y está asociado a mecanismos 
basados en contacto superficial, dcflccción de las grietas, "bridging" y "pull-out" de granos. 

Abstract. The cyclic fatigue of silicon nitricle, one of the most promising high-tech ceramics, 
is studied in tcnns of fatigue life and the involvcd fracture mechanisms. Experimental data on 
the fatigue life of indentcd samplcs show that the cyclic fatigue strength under unidirectional 
bending is always lowcr than thc mean static bending strength. It is found, within the 
finite life regime, that cyclic fatigue strcngth and the number of cycles to failure are inversely 

related following a gencric equation aN 11 
= C, whcre values of n and C of 0.018 and 174 

concspond to thc experimental clata's best fit. A fatigue limit, at values around 128 MPa for 
the experimental conclitions used hcrc, is also observcd. Fractography examination of sorne 
samples allows to concluclc that thc failure mode is gencrally intergranular and associated 
with mechmlÍsms based upon crack surfacc roughness, crack dcflection, b1idging m1d pull-out. 
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l. INTRODUCCION ele estos trabajos ha sido la confirmación 

En los últimos mios se hm1 llevado a cabo numerosos 
programas de investigación y desanollo para evaluar la 
utilización potencial de cerámicas de alta tecnología 
como material base de componentes estructurales. En 
general estos programas se han basado en la 
optimización de parámetros Junclamentales, tales como: 
resistencia, tenacidad y fiabilidad, de acuerdo a los 
requerimientos funcionales ele estas cerámicas 
estmcturales. Entre otros, uno ele los grandes aportes 

cxpciimental de la existencia de fatiga cíclica en 
algunas ele estas cerámicas (por ejemplo, ref. [1-5]); en 
otras palabras, crecimiento de giieta mayor bajo 
condiciones cíclicas de carga que el conespondie11te a 
fatiga estática (en ténninos metalúrgicos, por 
corrosión bajo tensión), en el mismo rmgo de 
esfuerzos. De esta forma resulta de interés, desde un 
punto de vista ele diseño, la evaluación y 
documentación de la fatiga cíclica y los mecanismos 
intrínsecos a ésta en los materiales cerámicos 
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avanzados que presentan este fenómeno. En este 

trabajo se estudia la fatiga cíclica del nitmro de silicio, 

una de las cerámicas estmcturales con mayor 

potencial, en ténninos de vida a fatiga y 

caracterización fractográfica. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El material utilizado fue ni tmro ele silicio prensado en 

caliente, suministrado por Morgan Matroc Ltd. bajo la 

marca registrada Matroc AME-IlPSN. Algunas 

propiedades medmicas del material estudiado se 

muestran en la Tabla l. Un estudio de la 

microcstmctura pcnnitió observar un tamaiio de 

grano pequciio e irregular, con cierta proporción de 

granos relati vamentc alargados [ 6]. Las dimensiones 

ele las probetas fueron 45 :x 7 mm y 3 mm ele 

espesor. 

Tabla l. Algunas propiedades mecánicas del nitruro 

ele silicio estudiado en este trabajo. 

Densidad (g/cm3) 3.20 

Resistencia flc:xión 

@ 20°C (MPa) 800 

Resitencia compresión 

@ 20°C (MPa) >3000 

Modulo elástico de Young 
@ 20°C (GPa) 310 

Dureza-l!V SOOg 18.0 

La vida a fatiga fue estudiada en términos de la 

curva esfuerzo-número de ciclos a rotura (S-N) en 

probetas con indentación (Vickers) sometidas a 

lle:xión. Esta técnica pcnnite la evaluación del 

fenómeno de fatiga restringiéndolo a las g1ietas 

artificiales producidas por la indentación, en lugar de 

promoverlo en la distribución volumét1ica de defectos 

intrínseca al material, generalmente desconocida. La 

inelentación Vickers fue realizada sobre la superficie 

de 3 mm de espesor que posterionnente se sometería 

al máximo esfuerzo !lector. Esta superficie fue 

previamente rectificada y pulida. La inclentación se 

realizó con una carga ele 30 Kp y prestando c:xtremo 

cuidado que una diagonal de la huella y sus g1ietas 

asociadas fueran perpendiculares al eje longitudinal ele 

las probeta. 

Los ensayos fueron realizados bajo condiciones de 

fle:xión-fle:xión (carga cíclica unidireccional, R = 0,1) 

a tres puntos, en una máquina ele ensayos de fatiga 

por resonancia RU:-..HJL, modelo Mikrotron. I3ajo 

estas condiciones ele operación, la frecuencia de trabajo 

es dada por un sistema conjunto de masas y resortes 

(implícito en la máquina de ensayo), y la rigidez del 

material en estudio. Esta rigidez en el caso de 

materiales cerámicos es bastante elevada (por ejemplo, 

el módulo de Young del IÚtmro de silicio estudiado es 

310 G Pa). Tratando ele optimizar el tiempo ele 

operación, el rango ele frecuencias de trabajo utilizado 

fue el máximo posible, obtenicnclose frecuencias de 

ensayo ele apro:ximadamente 300Hz. 

1 ,a trayectoria de g1ietas 1)Jimarias y secundarias y 

las superficies de fractura fueron analizadas por 

microscopía electrónica de baiTido (MEI3). 

3. RESULTADOS Y DISCUSION 

3.1. Yida_<.Llatig<.i (Cun:.a~H): 

La vida a fatiga de las probetas estudiadas en este 

trabajo se presenta en la Figura 1 en términos de 

una curva má:ximo esfuerzo cíclico - número de ciclos 

a rutura (o-N) El esfuerzo a rotura en flexión por 

cuatro puntos bajo condiciones monotónicas de 

aplicación de carga (velocidad de aplicación de carga: 

100 N/s) en dos probetas idénticas a las utilizadas en 

los ensayos a fatiga, han sido incluíclos para un 

número de ciclos a rotura igual a uno. En la 

representación semi-logarítmica mostrada, se observa 

que los esfuerzos ele rotura a flexión bajo 

condiciones cíclicas de ensayo son menores que el 

esfuerzo de rotura a fle:xión asociado a la aplicación 

monotónica de carga. Además, se puede ver que la 

vida a fatiga se incrementa significativamente a 

medida que el esfuerzo má:ximo en fatiga disminuye. 

Desde el punto de vista de diseño es interesante 

seiialar, en la Figura 1 , la e:xistencia de un límite a 

fatiga. Este límite se puede definir para un número de 

ciclos mayor que 107 , a valores del máximo esfuerzo 

cíclico de 128 !v!Pa apro:ximadamente. El valor de este 

límite es cerca de 3/4 del valor del esfuerzo a rotura en 

lle:xión bajo aplicación monotónica de la carga. Este 

cociente es mayor que los valores de este parámetro, 

112 y SI8, reportados previamente por Ko [7 ,8] para el 

nitruro ele silicio. Diferencias entre el modo de ensayo 
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practicado por Ko y el empleado en la presente 
investigación podría explicar la observación de 
valores mayores del cociente en este trabajo. 
Primero, en el presente trabajo las grietas en todas las 
probetas ensayadas fueron nucleadas por indentación, es 
decir, artificialmente. Entonces, el coeficiente reportado 

(3/4) no incluye el efecto de posibles diferencias en la 
etapa de nucleación de la grieta entre los ensayos 
monotónicos y cíclicos. Debido a que la nucleación de 
grietas bajo condiciones cíclicas de ensayo se presume 
requerir de esfuerzos menores que bajo condiciones 
monotónicas, se considera que ensayos con probetas no 
indcntadas, como las utilizadas por Ko, deben enfatizar 
la diferencia entre el esfuerzo a rotura en flexión 
bajo aplicación monotónica de la carga y el límite a 
fatiga. Segundo, de acuerdo al mecanismo de fatiga 
propuesto por I-Ioribe y Hirahara [5], la aplicación 
cíclica de la carga en fonna reversible (Ko realizó 
sus ensayos en flexión rotativa) representaría un estado 
de esfuerzos más crítico que la aplicación cíclica 
unidireccional de la carga (modo de ensayo utilizado 
en esta investigación). Este cf ecto se debe a la 
aceleración en el crecimiento de la grieta producida 
por esfuerzos locales de compresión. De lo anterior, se 
espera un efecto mayor de fatiga cíclica en la 
resistencia del material ensayado por Ko, en otras 
palabras, una mayor diferencia entre el límite a fatiga y 
el esfuerzo de rotura bajo condiciones monotónicas de 
aplicación de carga. 
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Fig. l. Curva S-N del nitmro ele silicio, obtenida 
con probetas previamente indentadas. 

Con el fin de estudiar la dependencia del número ele 
ciclos a rotura con el máximo esfuerzo cíclico en 

flexión, la relación O-N fue considerada genéricamente 

como: 

(1) 

donde n y C son constantes para unas condiciones de 
ensayo dadas. En la Figura 2 los datos experimentales 
correspondientes al rango de vida a fatiga inferior a 

107 ciclos y al límite a fatiga estimado han sido 
graficados en una curva log-Iog. La mejor 
aproximación lineal (dispersión del 17%) corresponde 
a valores de n y e de 0.018 y 174 respectivamente. 
El valor de n obtenido concuerda relativamente bien 
con valores de este parámetro reportados previamente 
por otros autores en ensayos con probetas de nitmro de 
silicio no indentadas [7,8] y con grietas artificiales 
producidas por desbaste [9]. En estos casos, los 
valores den reportados varían entre 0.013 y 0.040. La 

vmiabilidad en n encontrada en estas investigaciones 
puede estar asociada a diferencias en las condiciones de 
ensayo y a diferencias microestmcturales. Estas últimas 
como consecuencia de técnicas al tema ti vas de 
procesamiento del material. 

El exponente n describe parcialmente la resistencia a 
fatiga del material. Como primera aproximación, se 
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Fig. 2. Representación log-log de la curva S-N 
mostrada en la Fig. l. El ajuste lineal corresponde a 

la ecuación Log a= 2.240- 0.018 Log N. 
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presume que pueda estar asociado al exponente n' en 

una relación del tipo Paris entre la velocidad de 

propagación de la grieta y la variación efectiva del 

factor de intensidad de esfuerzos llKerf (igual a la 

diferencia entre el factor de intensidad de esfuerzos 

máximo y mínimo): 

(2) 

Sin embargo, dos aspectos, inherentes al material y 
las condiciones de ensayo utilizadas, parecen mostrar 

que una correlación entre n y n' no es aplicable en 

este caso. Estas consideraciones son: 1) resultados 

experimentales recientes de la propagación ele grietas 

graneles por fatiga en tútmro de silicio [-l]; y 2) el 

posible comportamiento anómalo a fatiga de grietas 

pequeñas en materiales cerámicos avani'.ados r 1 o]. 

En el primer aspecto, Okazaki el al. [-l] han reportado 

que el uso ele la ce. ele Paris no describe 

satisfactorirunente el comportamiento a fatiga en 

nitmro ele silicio con grietas graneles sometidas a 

condiciones crecientes y decrecientes del factor de 

intensidad de esfuerzos. Los resultados experimentales 

de estos autores muestran que la variación efectiva 

del factor de intensidad de esfuerzos puede decrecer 

a medida que la velocidad de crecimiento de grieta 

aumenta, lo cual es contradictorio con lo expresado en 

una ecuación del tipo (2). Para desCiibir el 

comportamiento observado, Okazaki el al. propusieron 

un modelo el cual se basa en la interacción entre un 

efecto de cuña ("wedging") en las caras ele la grieta y 

la fonnación de microgrictas en el fondo de la entalla. 

En este modelo, la velocidad de propagación de las 

grietas es expresada como: 

V \ "(K K )m = r w - w,th (3) 

donde K..v es un parámetro correspondiente al factor 

de intensidad de esfuerzos debido a la existencia del 

efecto de cuña, y Kw,th es el valor umbral de este 

factor de intensidad de esfuerzos para la generación de 

microgrictas. El parámetro Kw está directamente 

relacionado a la abertura efectiva de la gtieta dunmte 

la etapa de descarga, en la cual el contacto superficial 

(y de allí el efecto de cuña) sería el mecanismo 

activo para la generación de microgrictas. Estas 

microgrietas crecerían durante la siguiente etapa de 

carga, y así sucesivamente. Si se consideran estos 

resultados, el estudio de una correlación entre los 

coeficientes n y m de las ecuaciones (1) y (3) podría 

ser un enfoque altemativo para la descripción de los 

resultados experimentales en el comportamiento a 

fatiga cíclica del tútmro de silicio. 

La segunda consideración corresponde al posible 

com porta1niento anomalo de grietas pequeñas 

sometidas a fatiga. En este sentido, es bien conocida 

la existencia generalizada de diferencias sig1úficativas 

en el comportamiento a fatiga de grietas grandes y 

pequeñas en cerámicas avanzadas. L1 propagación de 

gtictas pequeñas es frecuentemente racionalizada en 

ténninos del desarrollo de apantallamiento de grieta, d 
cual disminuye el factor de intensidad de esfuerzos 

neto (por ejemplo, rcfs. [11,12]). Por lo tanto, en estos 

casos, la velocidad ele propagación V es inversamente 

proporcional a K (en otras palabras, n' es negativo) 

hasta un valor crítico de longitud de grieta para la 

que el fenómeno ele apantallamiento alcanza un estado 

estacionario. A partir de esta longitud crítica, la 

velocidad de propagación de las grietas aumenta 

proporcionalmente con K (caso ele grietas grandes). 

Para d caso del nitruro de silicio, el fenómeno 

descrito no está claro y debe ser estudiado con mayor 

profundidad, incluyendo la posible modelización 

mediante la ecuación propuesta por Okazaki el al. [-l]. 

3.2. CaractcrizacióufracJográfü:a 

El estudio fractogrúfico de las probetas de nitmro de 

silicio ensayadas fue realizado examinando las 

superficies de fractura, la trayectoria de las grietas 

primarias en las superficies indcntaclas, y las grietas 

secundarias en las superficies de fractura. En todos los 

casos se enfatizó el estudio de los posibles 

mecanismos de fractura. 

Las Figuras 3-6 muestran algunos aspectos 

generales observados en la trayectoria de grietas 

primarias en probetas ensayadas a cargas por debajo del 

umbral de propagación, y secundarias en las superficie 

de fractura de probetas ensayadas a cargas mayores. 

Los mecanismos de fractura observados en ambos 

tipos de gtictas fueron muy similares. En la Figura 

3 se observan mecanismos de contacto superficial, 

promovidos por rugosidad, en dos puntos del trayecto 

de una grieta primaria. En zonas cercanas a la punta 

de la grieta, se puede definir el efecto de este contacto 

superficial en términos de esfuerzos localizados ele 

compresión en las caras de la grieta (durante la etapa 

de descarga en el ciclo de fatiga) que promoverían su 
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Fig. 3. Mecanismos de contacto superficial en una grieta primaria. 

Fig. 4. "Pull-out" y contacto en una grieta pnmana. 
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crecimiento, siguiendo el modelo desCiito por Horibe y 
llirahara [5]. El mismo comentario es válido para el 
fenómeno de "pull-out", ejemplos del cual se muestran 
en la Figura 4. En este caso este fenómeno podría 
no solo promover esfuerzos localizados de compresión 
en ténninos de contacto superficial durante el ciclo 
de descarga, (grano desgajado a la izquierda de la 
Figura 4) sino tan1bién debido a la presencia ele 
granos sueltos desalojados completamente de su 
posición en la matriz (por ejemplo, el grano que falta 
a la derecha de la última figura) que actuarían como 
desechos en las caras de las grietas. 

En la trayectoria de grietas secundarias, las Figuras 
5 y 6 muestran mecanismos de fractura basados 

en deflección y "bridging" respectivamente. Estos 
mecanismos retardan la propagación de la grieta 
confiriendo a este material el comportamiento de 
curva-R previamente reportado [6]. En general, ambos 
mecanismos estm1 íntimamente relacionados a la 
presencia de grmws grandes de aspecto alargado. Su 
fractura intergrmmlar promueve deflección de la 
g1ieta, y 

corresponde 
la trm1sgrmmlar, cuando observada, 

a grmws que posiblemente estaban 
operando como ligmnentos entre las caras de la 
grieta. Finalmente el m1álisis de las superficies de 
fractura, de las cuales las Figuras 5 y 6 pueden ser 
consideradas representativas, permite observar que la 
fractura es predominantemente intergranular en los 
granos pequeños. 

Fig. 5. i\fecanismo de deflección observado en una grieta secundaria. 
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Fig. 6. Fractura transgranular de un grano alargado,_que posiblemente indujo un 

mecanismo de "bridging", en las caras de una grieta secundaria. 

4. CONCLUSIONES J) La caractcri7.ación fractográfica del nitruro de 

De los resultados y la discusión presentados 

anteiionnente, se deducen las siguientes con el usioncs: 

1) En el ni truro de silicio estudiado, los esfucr~.os a 

rotura por 11cxión bajo condiciones cíclicas dl: 

aplicación de carga son menores que el esfuer1.o a 

rotura por flexión bajo condiciones monotónicas de 

ensayo. Además, se confirma la existencia de una 

relación genérica del tipo oN 11 = C, con valores de 

11 y e de 0.018 y 17-1- respectivamente. 

2) L1 curva S-N obtenida experimentalmente parece 

mostrar la existencia de un límite a fatiga, definido a 

107 ciclos, para valores del esfuer1.o cíclico mú.\imo 

de 128 MPa aproximadamente. 

silicio ensayado bajo condiciones cíclicas de carga 

permite ohscrnlr que el modo de fractura predominante 

es intcrgranular, el cual facilita la observación de 

mecanismos .basados en contacto superficial, "pull

out ", dci1ccción de las grietas y "bridging". 
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is the process of crack propagation. The most 
rat ion al approach to investiga te cracking in concrete 
is t hrough fracture mechanics. Howcver, linear 
,·Jastic fracture mechanirs (LEFM) is inrapable of 
fully describing the fracturP response of materials 
sucl1 as cor.crete. Therefore. severa! nonlinear frac
ture mechanics rnodels, with more tl1an one criti
ca] paramcter, have bef'!1 proposed and validatcd 
[·1]. Such models have bel'n used to determine the 
crack resistance and brittlenrss of HSC. The r~:sults 
indicate that, generally, IISC has a higlH'r crack 
resist ancc and is more brittle than normal concrete 
[5]. 

]u this work, data from a prPliminary study of 
tlw fracturP properties of HSC is prcsented. The 
objectives are to determine whether the use of 
a strouger aggregate surh as basalt dencases the 
briUlencss and increases thf~ crack resistancc; ami 
to study the dfect of aging on fractmP paramctcrs. 

2. SIZE EFFECT MODEL 

The s¡zc effcct model of Bazant was proposed 
in 1990 as a RTLEI'vl recommendation [(i] for 
t he determination of size-inclcpcndent fracture 
parameters. This nonlinear fracture lllPchanics 
model is based on the size·-dependent transition of 
the failure mode of geometrically similar fracture 
spccimens. lL models the gradual changP in the 
criteria governing the failure mode from strength to 
L EFl\1, with in crease in the specimen size. This 
effect is dcscribed by Bazant's size cffect relation (see 
Fig. 1 ): 

( 1) 

(2) 

where CTI\' = Pu/bd is the maximum nominal stress, 
? 11 is t he maximurn load, d is t. he charaeteristic 
dimension of the structure (in t he present. case, 
d is the becm depth), b is the thickness (of t he 
bcam), ::md B and d0 are empírica! parameters. 
L7 is ccdlcd the brittlene:;s number since it denotes 
tlw proximity to ideal-brittle LEFM behavior. The 
parametcrs B and do can be obtained hy fitting CT N

values, determined experimentally from different size 
specimens, with the size efl'ect equat.ion. 

The values of the parameters can be used in the 
following equations to obtain the material fracture 

parameters which have been defined unambiguously 
by Baí\ant in terms of an infinite size specimen [7]: 

(3) 

- d g(o:o) 
e 1 - o '( ) g no 

(4) 

(5) 

where ]\¡e = fracture toughness, CJ = fracture 
process zonc size, G ¡ = fracture energy, and E = 
modulus of elasticity (for plane stress). o: 0 = a0 jd 
is thc relativP notch leugth, where au is the length 
of t he notch or ini tia] crack. Function g is the 
dimcnsionless energy release rate and function g' 
is its dcrivative with respect to the relative crack 
kngt h. These functions depend only 011 geometry, 
aucl can be oblained from LEFM analysis (see [6] for 
be a m geomet ríes). 

3. DETAILS OF THE MATERIAL AND 
SPECIMENS 

The high strength concrete used in this study is 
iclentical to the material used for the construction 
of two pedestrian bridges in the Olympic area of 
Barcelona The coucrete mix was designed for a 28-
day cube compression slrength of 80 MPa; values 
up to 100 MPa were obtained at 90 days. The 
concrete had a water-cement ratio of 0.3 and a 
microsilicajcemenl ratio of0.2. The coarse aggregate 
was crushed basalt with a maximum size of 12 mm. 
The composition of the material, as well as details of 
thc bridges, are given iu Ref. [8]. 

Three bate hes of concrete were u sed t o cast the 
specimens for the experimental st udy. The slump 
values (with a standard 300 mm cone) of each batch 
are shown in Table l. Three 150 mmx300 mm 
cylinders and nine beams were cast from each batch. 
The ends of the cylinders were made parallel by 
grinding t.hem with aiamond whecl and testecl in 
compression 28 days after casting. The average 
st rengths U e) are reported in Table l. There 
were tluee sizes of beams in each batch, and tlnee 
specimens in each size; the geometry is shown in 
Fig. 2. The beam clepths, d, were 80 mm, 160 mm 
and 320 mm, and the thickness was 50 mm. A notch 
of length ao = 0.275d was cut at mid-span with a 
diamond clisc. All specimens were stored in a fog 
room until testing. 
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Table 1. Properties of Each Batch of Concrete 

,--
1 batch f slump age at beam 

e 
(MPa) (cm) tests (days) 

I 64.3 2.3 4 

II 67.5 24 10 

I I I 60.6 22 31 

Table 2. Size Effect Parameters From Linear and Nonlinear Regression 

Age Linear Regression Nonlinear Regression 

(days) B do WYfX m B do w 

(MPa) (mm) (MPa) (mm) 

4 0.971 545 o. 13 0.23 1.024 382 0.08 

10 l. 112 315 0.09 O. 15 1.099 340 0.04 

31 l. 290 170 1 O. 13 0.21 1.314 162 0.08 

Table 3. Material Parameters From Fracture Tests 

Parameter Age (days) 

4 10 31 

Kic (MPa..;m¡:¡;) 65.2 66.0 54.5 

cf (mm) 85. 1 54.5 36. 1 

E (GPa) 44.5 51.5 53.4 

Gf (J/m2) 95.5 84.5 55.6 
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4. EFFECT OF AGE ON FRACTURE 
PARAMETERS 

Each batch of lwams was tPs!Pd al a diffprent age 
(see TahlP 1): ~. 10 or :ll days. (Note that only 
lwo hean1s of sizc d = l(i() mm were testcd at thc 
age of :n days.) Tlw tests werc conducted in a 
1 :\1:\ INSTHON KGOG ¡¡¡achine under crack n1outh 
opening displaccnwnt (C'\IOD) control. C'onstanl 
C'\IOD rates werc in1posed su eh t h;tt tlw peak J(¡ads 
occmr•·d at ahnut :¡ lllinutes Typical l0ad ( ':'IIOD 
curve,., for tlw !llnlilllll ~¡ze (d = JGO mm) s¡wcimens 
al diffne:ll ages are slwwn in F1g. :l. Tll('rc was a 
s!nall incre;¡st' in tlw peak loads with age hut thcr" 
was no si¡.;nificant change in t ¡,,. shapP of t lw curves. 
\"isual oh,.;t•rvat ions of tlw crack surfact•;., sll<lwed t hat 
t ht•r•' was <lll increast' in t lw ntnnlwr of rupt ur•·d 
grave! part icles wit h in crease in a¡.;e. 

Tlw parai!It'lt•rs of t lw size dft·ct ntodel 1\'t'r<' 
uhlai!wd hy re¡.;r•·s,.;ion analysis of tlw rr.\· valucs 
ohtai1wd al tlw differt'!d a¡.;""· The par<lll!t'tns and 
t he fit st at ist ics oht ai1wd using t he lin••;¡r rq;,rcssion 
procnlur•· dcscrilwd in liw HILE:\1 r<'CO!lllllt'!}(lation 

;w· ,.;hown in TahJ,. '2, where ,.,;¡·¡x is t lw co
dlici<'llt of variation of tlw errors and 111 is the 
relat ivc widt h of t lw scat ter. j\lote t hat t lw errors 
uf t lw fit are gr•·atcr t han the allowahle valut'S of the 
HILE\! n•conJill<'!Hiation. The sizc eff,·rt equation 
11.1S also fitted dir••ctly hy nonlinear n·gression using 
,¡w :\larquardt Levcnlwrg algoritlnn to 111ininlize tlw 
~lllll of tlw squared ''!Tors in rTN. The par<lll!clers 
nhtaincd are givt'll in Tahlc '2 along with ,.,;, tlw co
·llicielll of variat ion of t he dcviat ions of t !te fi t fro111 
test data. Since tlw lattn analysis providt•d a lwtlt'r 
fit, o11ly t he para11wters froln!lonlinear regression are 
uscd for t he calculat io11 uf t he fracture parcn!letn~. 

FrOIIl Tahk '2, it can lw S('('ll that n increasc,.; 
with agc while d0 dt•creast'>'. Since paranwtn 13 
ca11 lw interpretcd ;¡s a lllt'asurc of t he st rengt h 
(sce Fig. 1). the trend ohsnwd is logiciil. Sincc a 
larg<'r hrittlent•ss llllll!ilt'r J (=d/d11 ) denotes a 1110re 
hrittlt• structure (or structmal failurc). p<H<llllt'ler r/ 11 

indicatcs the "pseudo ductility" of tite failurc lllode. 
Thc trend ohscrvnl in tlw data suggest:-; that tlw 
hrit t lcness of a st ruct 11re. lll:Hi<' wit h t lw IISC' used 
in t his st udy, would incrr•ase wit h age. This d!'ccl is 
cl .. arly St'<'ll when tlw lt·st data of tlw dif!'erent ages 
:tr•· plottcd togcthcr 011 tllt' size effcct curve (as in 
!'ig. •1). \Vith increase in age. the data shift lo tlw 
right. i.t'., towards ideal hrittll' LEF:\1. 

Tlw modulus of elasticity (E) of each 
specimcn was computcd fro111 the initialload C:\IOD 
compliance ohtainrd in the test. The average value 
al each agc is given in Tahlc :). As expect.cd. tlwre 

¡san l!lcrcase 111 E with increasc in age. 

r~ing the values !/(ou) = 10.6 ami !!'(cxo) = 
·17.7 (for n 0 = 0.'275) which \\Trc obtained by 
finite d•·nwnt analysis, the frarture paramders were 
calculated frol\1 Eqns. (3-G) (see Tablc 3). All the 
paranwters show a decreasing t rend with in crease in 
age. 

Tlw ohserved decrease in 1 lw fracture toughness 
and fract un· <'nergy wit h age is t he reversc of the 
trend usually seen in normal concrete. Severa! 
st udies ltave shown ti1at !\.fe of 1.10rtar [\l] ancl 
concr•·te [10, 11] incrcases significantly during the 
first two to four weeks. 1\ si1nilar trend has also 
lwen oi>lained for (,'1 [1'2. J:l]. Tite main rcasons 
attributed for tlwsc pht'llO!Ilt'na 1s the increasc in 
tht• stn·llgth of the Ci'll!Pill paste and the aggregate
Inat rix honds due to J¡;mlelling. In ltig;J¡ strengt h 
co!lcrt•lt's, t lw 111<11 rix i,.; considerahly !llOre con1pact 
and gains st rcngt h lllOrt' rapidly. As a conscqucnet', 
t he re could he a decrease in bond cracking and 
;¡¡¡ increase in aggregatc cracking wit h increase in 
il¡.',<'. Tlw result ing decreasc in crack-ddlcction a!lll 
crack arca wclllld cfl'ect ivcly cause a highcr stress 
intcnsity al tlw crack-ti p. This coulcl explain t he 
dcrreasc in franun' tougillless and fracture encrgy 
with a¡.;c. !Iowevcr, it is not clear wlwthcr this 
argument contradicts Lite fact that tlw cornpressive 
strength increases with <tgc. 

Tlw ot lwr fracture parameter e¡ rs a measure 
of thc siz" of the zonc whcre encrgy is díssipated 
durin¡;, crack propagaticm. Thi,; fractme process 
zonc is 1110re conceptual titan real, ami includcs the 
dfects of severa! toughening nwchanisms such as 
crack ddlcct ion. hridging and rnicrocracking. The 
quant ity e¡ can be uscd as a nwasure of the "pseudo 
ductility" of tlw 1naterial [G, 14]. 1\ decreasc 
;n e¡, as secn in the prescnt results, therefore, 
illlplies a significan! inncasc in thc brittlencss of 
tiw' material. For normal concrete, Pctersson [12] 
found t hat t lw charactcristic lcngth (as ddined by 
llilkrhorg) decreases noticcahly in thc first month. 
Sin ce t he in1plications of t his paranwtn is 1 he same 
as that ofc¡, it suggests tlrat tlw hrittlcness increases 
wit h agc llowever, \Vong and T\'liller [15], using 
tlw .Jenq Shah fract11rc tl!odel, concluded frorn tests 
on normal concrete t hat brittleness decr.:ases with 
agc. Hecently, Tang el al. [11] found that e¡ for 
a 20 l\1 Pa concrete at early ages is nmch lcss than 
that measured at 28 dnys. The reasons for thr: 
t rcnd ohserwd in tlw prcsent study could Le the 
decrcase Ítl crack arca, and crack cleflection, and the 
incrcase in cc•mpactness, lllorLar~aggregate bond and 
t he rupt uri ng of t he aggregates which occur in HSC 
with incr,·asc in age. 
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Thc valucs ohtairwd hcrc for l\-Jr, (;1 and e¡ 

are m u eh highcr t han val u es detcrrnirwd hy ot lwr 
investigators [5, 16]. This could ht' due to tlw 
fad that cruslwd ha.salt, tire coarse aggrcgate in 
this st udy, is much st rongcr and honds lwt ter t han 
othcr commonly used aggregates such a.~ granite 
and lirnestonc. f\.lore irnportantly, tlw e1 for this 
concrete is rmrch la.rger t lran those of S('vr•ral other 
concrct es [ 11] irnplying t hat, cont rary t o general 
cons,•nsus, high strength concrete can he less hrittJ, 
than norrnal concrete. 

5. RELAXATION TESTS 

Tlw int rinsic dtaractnist ics of high st r<'ngt h 
con ere k g<'IHTétl !y resul t in high carly agc st rcngt Ir. 
Tltis as¡,.ct has l<·ad !<J ''arlí,·r rernoval of forrll\vork 
and hrglwr alluwahk loads during cottst nrct ion which 
could result in t he init iat ion and dcvdopnwnt of 
cracks in t lw concre!t'. Tite influenct' of carly age 
cracking 011 t lw sub<'qtwt11 ¡wrfonnanc'' of high 
st rengt!t co11crt'! e :-.t ruct mes nceds t o lw inve;,t igat cd 
thoroughly. TIH' data presented in this section is 
fro1n preli111inary tests which are part of a st udy 
of t lw t i111e dqwndent df'ects of cracks, and t lw 
interact ion hctwet'n crt•cp nwchanisnrs and frac( u re. 

Onc approach trsed for st udying rate and 
creep dkct s on t lw fracture of concrd e is t h rongh 
rdaxation tests of notchcd s¡wcimcns. Bazant 
and e;,¡ t 11 [11] conductcd sPvcral snch tests 011 
t hrel' point lwnd lwa1ns of a ;¡;¡ l\IPa concrete and 
concludcd that tlw rdaxation of tlw load (relatiw to 
the initialload) in a notrhed or prP crackcd s¡wcinwn 
is rnuch higlwr t han t hat oht airwd from convent ion al 
!Psts on unrwtch('(l s¡wciltlt'ns. In tlw pre peak 
regir lit', t he n•laxat ion incn•ascd wit h increast' in t he 
initialload. and was ind,•¡wndPnt ofthe initialload in 
the post-pPak regimc. Assuming tlr:1t the concrctP of 
thc prescnt stndy wonld exhihit similar tn·mls, tests 
were conductcd only in t lw post peak stag'' wlwrl' 
t he relaxat ion is st rongPst. 

Tlw n•laxat ion of t 11·o not clwd !lt'alll sp,·cinwns 
(d = :\:2() 111111), OIH' at t he agc of :j days and ot ltn 
at ]() days, were 111onitorcd. Botlt ll't'fl' loaded at 
a COIIStant ('l\IOD ratt• of 0.19() 111icronsjs nntíl 
tlll' load decreased to ahont ltalf of tlw pPak load. 
Tltereafter, t !re C'J\IOD ll'as lwld constan! and t lw 
load drop was recorded ovn on<' day. Tlw s¡wcinwns 
wcrc testcd nnsealcd, in an ('11vironment wit lt a 

tcrnperat me of ahont :200(' and relative ltunridity 
of ahout 10<1(.. The decrease in tlw load relative 
to the init ial load is s!JOwn in Fig. 5. Note that 
t he difference lwt wec11 t he lwhaviors of t he t wo 

s¡wcirncns i:o; not significan! but it appears that 
t lw relaxat ion dccreas<'S with in crease in age. In 
hot h caS('S, tlw load drops by a.bout 60o/c in one 
day sl10wing a strong intera.ction betwce11 creep 
lll' chanrsms and frac! u re. Thrs is ahout :20'/c, 111ore 
t han t hat ohserved previously for scalcd specJnwns 
of norrn;1l concrete (:)!) \ll'a strength) at the age of 
:w ;)() thy,; [11]. 
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PROPAGACION DE UNA FISURA COHESIVA EN VIGAS 
DE HORMIGON DEBILMENTE ARMADAS 
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Departamento de Ciencia de Materiales. Universidad Politécnica 
de Madrid. E. T. S. de Ingenieros de Caminos, C. y P. 

Ciudad Universitaria. 28040 Madrid, España. 

Resumen. La propagación de uoa fisura cohesiva en una sección de hormigón armado es analizada por 
medio de un modelo teórico. El acero es representado por medio de fuerzas que actúan en los labios de la 
fisura y que siguen un comportamiento rígido-plástico. Al propagarse, la fisura es detenida en su avance 
por la armadura; cuando se alcanza la resistencia a tracción detrás del acero prosigue avanzando en esa zona 
y sólo al plastificar la armadura se abre totalmente la fisura, pasando de nuevo a tener un solo frente. Se 
determina que la propagación depende sólo de dos parámetros: el tamaño de la pieza y la fuerza de cedencia 
de la armadura. Los ejemplos realizados para ilustrar estas ideas muestran el efecto de escala que se 
manifiesta en las estructuras reales. Este efecto y otros dependientes de él --como la armadura mínima 
necesaria en 11exión-, pueden ser estudiados con este modelo. 

Abstract. The devclopment of a cohesive crack in a rcinforced concrete bcam is analyscd by means of a 
thcoretical modcl. Thc stccl rcinforccmcnt is by forces applicd Lo the crack surfaccs that follow 
a rigid plastic bchaviour. The crack begins and it stops at thc rcinforccmcnt; when thc tensile 
strength is reachcd behind thc bars thc crack continucs propagating in that zone. Only when thc stccl 
yields the crack is allowcd to widcn complctcly. The propagation of the crack depends on two parameters: 
thc sizc of thc beam and the yiclding force of thc rcinforcemcnt. The examplcs made to enlightcn thcse 
ideas show that the maximum load dccrcascs with the sizc of the beam, as it docs in real structurcs. This 
sizc cffect and sorne other propcnics rclated to thc -as the mínimum !1cxural reinforcement-, can 
be analysed with this modcl. 
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l. INTRODUCCION de este trabajo consiste en analizar la 

La aplicación de la Mecánica de la Fractura al estudio 
del hormigón ha favorecido comprender cuáles 
son sus mecanismos resistentes y, por 

e interpretar el comportamiento 
estructuras construidas con dicho material. 

La Mecánica de la Fractura aplicada al estudio del 
hormigón justifica -entre otros fenómenos- el efecto 
escala que se detecta en piezas homotéticas fabricadas 
con el mismo hormigón: la carga necesaria para romper 
una determinada pieza aumenta en menor cuantía que el 
área de una sección de la estructura. Este fenómeno 
induce a pensar que la armadura mínima necesaria para 
evitar la rotura frágil de una pieza de hormigón armado 
debe variar también con el uunaño de dicha pieza. 

La normativa vigente en España no tiene en cuenta este 
efecto y, por tanto, propone una cuantía 
m1mma constante para cada tipo de elemento 
estructural [ 1]. Según Hawkins y Hjorsctct 
únicamente la norma noruega propone una disminución 
lineal de la cmmtía a medida que aumenta el canto 
un cierto valor -500 mm- a partir del cual se mantiene 
constante). 

de una fisura en una pieza de 
débilmente annada sometida a un esfuerm de 11exión. 

Este problema ha sido estudiado por Bosco y Carpintcri 
usando Fractura Elástica Lineal. Como consecuencia 

de esta simplificación tienen que suponer una entalla 
inicial para que la fisura pueda avanzar. Además, la 
cnUilla inicial ha de ser superior al recubrimiento ya que 
unas fuerzas de compresión aplicadas en la punta de la 
fisura impedirían por completo que la fisura avanzara al 

a la annad ura. 

Hawkins y Hjorsetet [2] estudiaron también el mismo 
problema considerando comportamiento cohesivo del 
hormigón. Sin embargo, lo hicieron sólo para algunos 
casos concretos ya que su interés se centraba en 

una serie de resultados cxpcrimenUtlcs en 
y y no se detuvieron en un estudio 
dculllado. 

En este artículo se propone, en la sección 2, un modelo 
que incluye el comportamiento cohesivo del hormigón. 
La propagación de una fisura cohesiva se describe 
cualitativamente en la sección 3. A continuación se 
presentan algunos ejemplos ilustrativos de la respuesta 
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del modelo -sección 4-. En la sección 5 se analiza la 
información que muestran los ejemplos. Por último, en 
la sección 6, se extraen algunas conclusiones. 

2. MODELO TEORICO 

Para estudiar la propagación de una fisura en una pieza 
de hormigón débilmente armada sometida a un esfuerm 
de flexión, vamos describir las hipótesis de partida del 
modelo y a hacer un planteamiento de la solución. 

2.1. Hipótesis básicas 

Hacemos las siguientes hipótesis: 

(a) Suponemos que cuando la pieza está armada 
débilmente va a progresar una única fisura en la zona de 
máximo momento flector, según demuestran 
experimentalmente Rokugo y otros [4]. 

(b) El hormigón es un material cohesivo: puede 
transmitir tensiones a través de los labios de una fisura. 
Estas tensiones han de cumplir una cierta función de 
ablandamiento que relaciona en el hormigón la apertura 
de fisura con la tracción que todavía es capaz de 
transmitir. 

(e) La acción del acero se representa como una fuerza 
que actúa sobre los labios de la fisura en la posición 
correspondiente al recubrimiento que se use, y cuyo 
valor máximo viene dado por el área de acero empleada, 
As, multiplicada por la tensión de cedencia del acero, fy 
(acero rígido-plástico). La apertura de la fisura en el 
punto de actuación de la carga es cero si el acero no ha 
plastificado; sólo se abrirá en ese punto cuando el acero 
plastifica y, por lo tanto, moviliza la tensión de 
cedencia fy (Fig. 1). 

Valorar de este modo la actuación de la armadura 
equivale a considerar que la adherencia entre el hormigón 
y el acero es perfecta a lo largo de toda la armadura. 

wa = o si F,. < t A S 

Wa > O cuando F,. = fy As 

Fig.l. Esquema de las tensiones en la sección fisurada. 

(d) No se tiene en cuenta el aumento de rigidez de la 
viga debida a la armadura. Esta simplificación equivale a 
considerar que el módulo de elasticidad del acero es igual 
al del hormigón, y por tanto, la dcformabilidad elástica 
no depende de la cuantía de la armadura. 

2.2. Planteamiento de la solución. 

La solución puede obtenerse por medio de la 
descomposición del problema no lineal en una 
superposición de casos elásticos (Fig. 2): a la actuación 
de la carga exterior se le suma la acción de las tensiones 
cohesivas; por último tendremos un tercer estado 
elástico que corresponde a la fuerza que ejerce la 
armadura aplicada sobre los labios de la fisura, al que 
hay que imponer las condiciones descritas 
anteriormente. 

2.3. Parámetros que gobiernan la rotura. 

Con estas hipótesis, y del estudio de las ecuaciones que 
rigen la propagación de la fisura, podemos deducir que 
los parámetros adimensionalcs que gobiernan el 
mecanismo de fisuración van a ser: 

Dllch 

donde D es el canto, lch es la longitud característica 
del hormigón, definida como EGF/ft2 [5] (E: módulo 
de elasticidad del hormigón; GF energía de fractura del 
hormigón; ft: resistencia a tracción del hormigón); pes 
la cuantía de acero (p=Asf Ac, área de las barras de acero 
entre el área de la sección de hormigón) y fy es la 
tensión de cedencia del acero. A la relación fylft la 

denominaremos abreviadamente como f/. 

1 

1 1 

- w + 

+ + 

Fig. 2. Descomposición del problema no lineal en 
superposición de casos lineales. 
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3. DESCRIPCION CUALITATIVA DE LA 
PROPAGACION UNA FISURA 

En contraste con el ca..<;o en que no existe armadura --en 
el cual la fisura cohesiva crece monótonamente desde 
que se alcanza la resistencia a tracción ft en la fibra más 
solicitada- cuando existe una armadura pueden 
considerarse cinco fases: 

(a) Inicialmente la fisura cohesiva se propaga como si 
no existiese armadura. Cuando la punta de la fisura 
cohesiva llega a la armadura ésta empieza a entrar en 
carga provocando una deformación en el hormigón que 
impide inicialmente que la fisura pase (Fig. 3a). 

(b) Para cuantías no muy pequeñas, el hormigón que se 
encuentra inmediatamente detrás de la armadura llega a 
estar solicitado por una tensión igual a su resistencia a 
la tracción ft antes de que plastifique la armadura. 
Cuando esto sucede, la fisura cohesiva "salta" al otro 
lado de la armadura (Fig. 3b). 

(e) A partir del momento anterior, prosigue el avance de 
la fisura cohesiva, manteniéndose nula la apertura en el 
punto en que la armadura cruza la fisura -efecto de 
cosido (Fig. 3c). 

(d) Cuando la tensión en la armadura alcanza la tensión 
de cedencia, la condición de apertura nula desaparece y se 
establece el régimen en el cual la fisura se extiende 
mientras la fuerza de cierre debida a la armadura 
permanece constante (Fig. 3d). 

(e) En el límite de grandes deformaciones, la 
contribución del hormigón en tracción se anula y se 
alcanza una asíntota de carga constante (Fig. 3e) 

Nótese que en este modelo no se tiene en cuenta el 
endurecimiento por deformación del acero ni la 

1 1 1 

posibilidad de que se produzca fractura del hormigón por 
compresión, aspectos éstos que modificarían la última 
fase considerada. 

4. EJEMPLOS NUMERICOS 

Para ilustrar el proceso descrito en la sección anterior, 
se han realizado algunos ejemplos numéricos. Estos se 
han hecho sobre vigas homotéticas solicitadas a flexión 
en tres puntos y con una relación canto-luz de 6 
(Fig. 4). Esta proporciones se han escogido por ser las 
que Bosco y Carpinteri toman en una serie de ensayos 
que presentan en el articulo ya citado [3]. 

Los tamaños escogidos para el cálculo son D/lch= 1, 4 
y 8 (en un hormigón convencional lch ~ 0.25 m.) y 
encada uno de ellos se ha ido variando la fuerza de 
ccdencia de la armadura (pfy *). 

El recubrimiento determina la posición de las barras y, 
por tanto, el resultado final del cálculo. Representa una 
porción de hormigón que se tiene que romper antes de 
que las barras comiencen a ser solicitadas. Hemos 
elegido para todos los tamaños estudiados un 
recubrimiento de 0.1 veces el canto (c=O.l D). 

Se ha considerado que el ablandamiento del hormigón 
sigue la función representada en la Fig. 5. Este 
ablandamiento exponencial ha sido desarrollado y 
descrito por Planas y Elices [6]. 

El programa que se ha usado se basa en una 
modificación del método de las influencias de Petersson 
[5] desarrollado por Planas y Elices [6]: en él se 
determina de una vez por todas la respuesta de la 
estructum a las fuerzas nodales unidad en la sección 

1 

DI ¡ ~1 1 1 

b~~W=~ 
1 LAJ 1 1 16J 

1 = ¡d 1 6- 1 cr 
p p F <Asfv 

p 1 
F=Asfy p 

F = A S fy 
p 

F = Asfv 

a b e d e 

Fig.3. Fas~s de la pro~agación de una fisura a través de un sección de hormigón armado relacionadas con el punto 
correspondiente en un dwgrama carga-desplazamiento (P-8). 
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p 

Fig.4. Proporciones y estado de carga de las vigas 
estudiadas. 

central de la pieza (matriz de inOuencia) y se calcula la 
solución del problema cohesivo superponiendo en forma 
adecuada estas soluciones básicas. En la versión actual 
del programa la sección de la fisura se ha dividido en 
100 elementos iguales. 

La distribución de la fuerza de la armadura puede 
repartirse en uno o varios elementos. En efecto, dicha 
fuerza no es realmente puntual, sino que se reparte 
como una tensión muy elevada en las barras de acero y 
en la zona de hormigón próxima a las barras. 

En esta primera aproximación se ha tomado la fuerza de 
la armadura aplicada en un solo elemento, es decir, 
repartida en una centésima del canto. Sin embargo, debe 
notarse que la deformación debida a la fuerza de la 
armadura en los labios de la fisura dependerá de la zona 
de reparto, por lo que en el futuro deberá analizarse la 
innuencia de este parámetro en la solución .. 

Las curvas carga-desplazamiento obtenidas en los 
cálculos realizados se reproducen en las Fig. 6, 7 y 8. 
presentadas de manera adimensional. 

S. DISCUSION 

5.1. Tendencias generales. 

Las curvas obtenidas están formadas por tres tramos 
principales: 

(a) El correspondiente a la rotura del recubrimiento, que 
es igual para cada tamaño e independiente de la cuantía, 
y es parte de la curva P-8 de la viga sin armar (tramo 
OA en la Fig 9) 

(b) el segundo (tramo AB en la Fig. 9) es también 
independiente de la cuantía. Corresponde a la entrada en 
carga del acero y al progreso de la fisura cohesiva detrás 
de la armadura. Esta fase termina cuando el acero 

0.4 

0.2 

crlf 1 =(1+A)exp(-B*w/wc)-A O<W<=Wc 
alf =0 W>Wc 

1 

A=0.0082896 
8=0.96020 

o~~~~~~~--~~ 

o 0.2 0.4 0.6 0.8 
wlwc 

FUNClON DE ABLANDAMIENTO 

Fig. S. Curva de ablandamiento exponencial, con sus 
parámetros característicos. 

comienza a plastificar y permite la separación entre los 
labios de la fisura. 

(e) el tercer tramo (BC en la Fig. 9) es la rama de 
plastificación del acero, y en ella se manifiesta el 
ablandamiento del hormigón que sigue rompiéndose. 
Este tramo termina en una recta horizontal cuando la 
fisura está totalmente abierta 

5.2. Efecto de escala. 

Si comparamos las curvas P-8 obtenidas para distintos 
tamaños (Fig. 10) se puede observar que hay un efecto 
de escala. En la representación adimensional se aprecia 
cómo comparando curvas de la misma cuantía (pfy *)las 
cargas máximas disminuyen al aumentar el tamaño 
(D/lch)· Asimismo, y siempre para la misma cuantía, 
disminuye el salto de carga entre el máximo y la rama 
horizontal al final de la curva. Esto significa que con 
tamaños mayores es necesaria menor cuantía para evitar 
una fuerte caída en la resistencia post-pico 

5.3. Limitaciones. 

Los resultados obtenidos reflejan las tendencias básicas 
del comportamiento en nexión de una viga débilmente 
armada. Es posible, no obstante, valorar en qué medida 
limitan los resultados las simplificaciones introducidas: 

(a) Al asumir adherencia perfecta entre hormigón y acero 
estamos provocando que la carga máxima sea la mayor 
de todas las posibles hipótesis [2]. El mínimo 
correspondería a la adherencia nula, de modo que la barra 
estaría anclada en la zona del doblado. La ley de 
adherencia correcta proporcionaría que el máximo 
estuviera entre estos dos valores y que se alcanzara con 
un cierto ablandamiento (el máximo sería redondeado, y 
no picudo). 
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Fig.6. Diagramas P-8 (adimensionalizados). D=lch· 
Fuer?~ de cedencia de la armadura variable. 
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Fig.8. Diagramas P-8 (adimensionalizados). D=8lch· 
Fuerza de cedencia de la armadura variable. 
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Fig.7. Diagramas P-8 (adimensionalizados). D=4lch· 
Fuer~:a de cedencia de la armadura variable. 

plastificación del acero 

rotura del recubrimiento 
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Fig.9. Esquema de la forma característica de la curva 
P-8 en un ensayo de flexión en tres puntos para una 
viga armada. Los tramos OA y AB son independientes 
de la cuantía. 
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Fig.IO. Comparación entre las curvas P-8/ D 
* (adimensionalizados) correspondientes a pfy =.2, 

variando el tamaño. 

(b) Como en la práctica la armadura no es continua en 
el espesor, sino que está formada por barms, el efecto de 
cosido no es uniforme y por tanto el frente de fisura no 
es recto como aquí se supone. 

(e) Los resultados no tienen en cuenta el efecto que 
puedan tener la retracción o la fluencia en la pieza. 

No obstante sus limitaciones, los resultados permiten 
estimar con cierto detalle la respuesta global de la viga 
frente a la carga exterior. 

6. CONCLUSIONES 

Del estudio de los resultados anteriores podemos deducir 
las siguientes conclusiones: 

(a) La propagación de la fisura es diferente en el 
hormigón armado y en el hormigón en masa, ya que la 
armadura detiene inicialmente el avance de la fisura . La 
zona cohesiva se desarrolla inicialmente manteniendo 
apertura nula en el punto en que la cruza la armadura. 
Sólo cuando el acero plastifica permite que se produzca 
la rotura del hormigón en la zona de la armadura. 

(b) Del estudio de las ecuaciones que rigen la 
propagación de la fisura cohesiva se concluye que ésta 
depende sólo de dos parámetros: el tamaño de la viga 
(Dilch) y la fuena de cedencia de la armadura (Pfy *). 

(e) Se aprecia el efecto de escala observado 
experimentalmente en estructuras reales. La diferencia 
entre las cargas máxima y última disminuye si 
aumentamos el tamaño y mantenemos constante la 
cuantía. 

(d) Antes de poder sacar conclusiones firmes que 
permitan fijar la cuantía mínima en vigas en flexión, 
parece necesario analizar la influencia del deslizamiento 
hormigón-acero y del tamaño de la zona de reparto de la 
fuer;:a de la armadura. 
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ENSAYOS ESTABLES DE FRACTURA A ALTA TEMPERATURA EN 
CIRCONIA PARCIALMENTE ESTABILIZADA CON ITRIA. 

J. Y. Pastor, J. Planas, y M. Elices. 

Departamento de Ciencia de Materiales. Universidad Politécnica de Madrid. 
ETSI de Caminos, Canales, y Puertos. Ciudad Universitaria, s.n. 
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Resumen. Se presenta una nueva técnica que permite obtener ensayos estables en materiales 
cerámicos frágiles a temperatura ambiente y a alta temperatura a partir de probeta<; prefisuradas del 
tipo SEPB (single edge prccracked beam). La técnica se basa en la utilización de un aparato de 
metrología láser convencional que permite medir el CMOD (crack mouth opening displacement
apcrtura de la boca de grieta) con una resolución de ±0.2jJ.m, y de forma cuasi-continua. La señal de 
CMOD así obtenida puede utilizarse para servocontrolar la máquina de ensayos. Como muestra de 
las posibilidades de esta técnica se presentan resultados en circonia parcialmente estabilizada con 
itria (3%molar Y -PSZ) a varias temperaturas. 

Abstract: This paper shows a new technique for performing stable fracture test in brittle ceramic 
materials at ambient and at high temperature. This technique uses a laser extensometer to measure 
the CMOD (crack mouth opening displacement) with a resolution of ±0.2 j.lm . The stepped signal 
coming from the laser extensometer feeds to the testing machine in order to servo control it. If a 
increasing CMOD control ramp is selected, stable fracture tesL'> may be obtained. Asan example of 
the possibilities of this technique sorne results on partial stabilized zirconia (3mol % Y -PSZ) at 
different tempcratures are shown. 
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l. INTRODUCCION 

Los ensayos de fractura en materiales ceram1cos a 
temperatura ambiente y a altas temperaturas persentan 
muchos y originales problemas que no han sido 
resueltos todavía. Dos de los más importantes son la 
medida en tiempo real de las deformaciones, 
desplazamiento y CMOD (crack mouth opening 
displacement-apcrtura de la boca de grieta), de la probeta, 
y conseguir ensayos estables. 

El primero de los problemas implica la medida de 
deformaciones que son mucho menores que las que 
aparecen en metales y materiales dúctiles. Esto requiere 
el uso de extensometros de muy alta resolución (del 
orden de decenas de micras). Distintos tipos de 
dispositivos, mecánicos y ópticos, han sido 
desarrollados para su uso en tales condiciones [ 1-7]. 

El segundo problema planteado es más difícil de abordar, 
ya que los ensayos de fractura son raramente estables 
debido a que las máquinas de ensayos utilizadas 
presentan en general una rigidez menor que la de las 
probetas a ensayar [8]. Debido a esta limitación la 
tenacidad de fractura, bien calculada a partir de ensayos 
de indentación o bien a partir de la carga máxima en 
ensayos inestables, ha sido el parámetro más 
frecuentemente utilizado para la caracterización en 
fractura de estos materiales. Sí de alguna forma fuera 
posible obtener ensayos estables, se podría determinar 
con un único ensayo la energía de fractura, la curva-R, y 
la tenacidad de fractura. 

Distintos investigadores [9-12] han intentado por 
diversos caminos conseguir ensayos estables. 
Lamentablemente, aún cuando esto ha sido posible, los 
resultados no siempre han sido fácillmente 
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ntc:rnretab'les. o las condiciones de ensayo idoncas para 
realizar los ensayos a alta temperatura. 

Una solución a este problema sería realizar 
ensayos de fractura haciendo que la de ensayos 
realice una rampa creciente de una de las magnitudes del 
ensayo. Sin esto es no es sencillo ya que las 
dos la carga y el 

Como 
vu;:,w•AH\Ja<!<O" de este método se presentan 
resultados obtenidos con circonia 
estabilizada con ítria a 25, y 900°C. 

DISPOSITIVO EXPERIMENTAL. 
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peligro de sobrecalentamiento, y reducir las 
fluctuaciones térmicas en el interior de la cámara. 

2.4. Extensómetro láser. 

La medida del CMOD se realizó mediante un 
extensómetro láser similar al descrito en [3,13]. El 
extensómetro consiste en un emisor láser de HeNe de 
baja potencia (<1mw), un detector, y un procesador 
digital de control de 32 bits. Adicionalmente el detector 
está equipado con filtro radiacion infrarroja que permite 
realizar medidas en objetos calientes hasta 1900°C. En 
la Tabla 1 se pueden ver algunas de las especificaciones 
del fabricante del aparato. 

Tablal. Especificaciones del extensómetro láser. 

Rango de medida: de 0,5 a 50,8 mm. 

Velocidad de barrido: 125 barridos/s 

Potencia del láser: <1mw 

Distancia entre emisor y receptor: 406 mm 

Anchura del haz: 0,75 mm 

Repetividad: ±0,0007 mm 

Temperatura máxima de uso: 1900 oc 

PROBETA 

HORNO 

Fig. 2. Esquema del dispositivo de ensayo. 

El sistema de funcionamiento del aparato es el 
siguiente: el emisor láser realiza un barrido horizontal 
en un plano, paralelo a la cara de la probeta sometida a 
flexotracción, a una frecuencia de 125 Hz. El haz láser 

es dirigido directamente a través de la ventana de sílice 
en la parte posterior del horno hacia el interior de la 
cámara. El detector, que está perfectamente alineado con 
el emisor, recibe el haz láser a través de la otra ventana 
de sílice, situada en la parte anterior del horno, después 
de pasar entre las dos espigas. Las dos espigas de 
alúmina interrumpen el haz láser y el procesador digital 
mide e interpreta la variación de la distancia entre los 
bordes de las sombras como el incremento en el CMOD 
(Fig. 2). 

El procesador digital, y la máquina de ensayos fueron 
configurados de forma tal que a través de una salida 
analógica instalada en el procesador se fueron 
introduciendo las lecturas realizadas en la máquina de 
ensayos como si fuera la señal de un extensómetro 
convencional. 

3. DISCUSION Y RESULTADOS. 

El principal problema que se nos presentó en la medida 
del CMOD fue la fluctuación al azar de la medida debida 
a los cambios en la densidad del aire y, por tanto, en el 
índice de refracción. Un buen análisis de los diversos 
tipos de fluctuaciones y de su origen es el realizado por 
Carro! et al. [13]. En nuestro caso, debido a que la 
duración de los ensayos era menor de una hora, sólo 
encontramos fluctuaciones de periodo menor a un 
segundo, que pueden reducirse considerablemente con un 
buena estabilización de la temperatura en el interior del 
horno y promediando sobre un determinado número de 
barridos. Por este motivo se redujo el efecto chimenea 
tanto como fue posible en el diseño del dispositivo, y 
cada probeta se mantuvo una hora a la temperatura de 
ensayo antes de ser ensayada. Además, el procesador que 
controla el extensómetro láser se selecciona de forma 
que raliza un promedio sobre 150 barridos antes de 
enviar la señal promediada a la máquina de ensayos. 
Esto reduce apreciablemente las fluctuaciones. No 
obstante, debido a que cada barrido requiere una cantidad 
de tiempo finita, y a que es necesario promediar sobre 
un determinado número de barridos para evitar una 
excesiva fluctuación, la señal que se envía a la máquina 
de ensayos esta discretizada, y presenta un retardo 
respecto a la lectura inicial. Este es el punto crucial de 
la técnica que se presenta: utilizar una señal no continua 
para retroalimentar la máquina de ensayos en tiempo 
real. 

Si el promedio se realiza sobre un número grande de 
barridos la fluctuación en la señal se reduce 
asintoticamente hasta un mínimo, pero el tiempo entre 
dos señales consecutivas que llegan a la máquina 
aumenta. Si este tiempo es superior a un segundo la 
máquina es incapaz de responder a las necesidades del , 
ensayo en tiempo real y se pierde el control sobre el 
mismo. Por contra, si el promedio se realiza sobre un 
número de barridos demasiado pequeño, la máquina 
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pierde el control del ensayo debido a la excesiva 
fluctuación en la amplitud de la señal. 
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Fig. 3. Señal de CMOD a temperatura ambiente 
promediada sobre 10 barridos. 
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Fig. 4. Señal de CMOD a 25 y 900 oc promediada 
sobre 150 barridos. 

Las condiciones necesarias (en el número de barridos 

sobre los que promediar, tiempo de retardo de la señal, y 
en las ganancias de control de la máquina) fueron 
determinadas tras sucesivas pruebas, en un proceso de 
ensayo y error. Finalmente se encontró que promediando 
sobre 150 barridos la medida del CMOD presenta una 
estabilidad de ±0.2 ¡.tm después de 40 minutos a 900°C 
(Fig. 3 y 4], tiempo superior al necesario para realizar 
un ensayo, y la máquina de ensayo puede ser controlada 
con la señal de CMOD. 

La Fig. 5 muestra algunas de las curvas Fuerza-CMOD 
típicas obtenidas usando el procedimiento anteriormente 
descrito. La Fig. 6 muestra las curvas Fuerza
Desplazamiento correspondientes a los mismos ensayos. 
El "snap-back" que aparece en estas últimas curvas es 
característico de dispositivos que conducen a ensayos 
inestables en control de desplazamiento. Por tanto, el 
control en CMOD es estrictamente necesario para 
obtener ensayos estables en este material, y con este 
dispositivo. 

160 

40 

3 6 9 12 15 18 
CMOD (¡.tm) 

Fig. S. Curvas de Carga-CMOD. 

De la curva Fuerza-Desplazamiento se puede calcular la 
energía de fractura, Üf, sin más que dividir el trabajo 
realizado durante la fractura (área debajo de la curva) 
entre el incremento de superficie de superficie de fractura 
durante el ensayo. Las curvas-R podrían obtenerse bien 
de las descargas en las curvas F-CMOD, o bien 
suponiendo que el material tiene un comportamiento 
elástico y lineal, y definiendo una longitud de grieta 
equivalente [16]. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 151 

200,-------------------------, 

160 

40 

25°C 
---300°C 

·· 600°C 

8 16 24 32 40 
DESPLAZAMIENTO (!lm) 

Fig. 6. Curvas de Carga-Desplazamiento. 
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En la Tabla 2 se muestran el valor medio de los 
resultados de la energía de fractura y de la tenacidad 
obtenidos a 25, 300, y 600°C. La tenacidad ha sido 
calculada introduciendo el valor obtenido para la carga 
máxima en la fórmula de Tada [17]. Como puede verse 
hay una disminución muy acusada del valor de la 
tenacidad de fractura, y consecuentemente de la Üf, 
conforme aumenta la temperatura. Este fenómeno, se 
explica porque la transformación martensitica de 
partículas en fase cúbica a fase monoclinica durante la 
fractura -que es la responsable del aumento de tenacidad a 
temperatura ambiente en estos materiales [18]- se 
produce de forma espontanea conforme aumenta la 
temperatura. Por tanto la tenacidad del material 
disminuye de forma proporcional a la proporción de 
partículas transformadas espontáneamente. 

Tabla 2. Valores medios de la tenacidad y de la energía 
de fractura medidas a 25, 300, 600°C. 

Temperatura (0 C) KICI]vlEa'i'm) Gf (N/m) 
25 3,6 54 
300 2,4 36 
600 2,1 22 

La técnica anteriormente descrita funciona con exito 
hasta los 900°C, pero para temperaturas superiores 
aparecen algunos problemas. Los ensayos a 
temperaturas superiores son inestables debido a la 
aparición de una capa de oxido entre los rodillos de 
carburo de silicio y las probetas de circonia. Esto hace 

que la probeta quede pegada al dispositivo de ensayo, de 
forma que no puede deslizar libremente sobre los 
rodillos. Como consecuencia el CMOD permanece casi 
constante mientras que la carga aumenta rápidamente. La 
máquina de ensayos al no detectar incremento en el 
CMOD según la rampa solicitada, aumenta rapidamente 
la carga hasta romper la probeta. 

Este efecto indeseado se está tratando de evitar 
modificando adecuadamente el dispositivo de ensayo, y 
reduciendo la fricción entre los rodillos de apoyo y la 
probeta. Dado que ha sido posible medir el CMOD hasta 
al menos 1300°C con un nivel bajo de fluctuación en la 
señal, esta técnica parece muy prometedora para la 
caracterización de los cerámicos a temperatura ambiente 
y a alta temperatura. 

4. CONCLUSIONES. 

De todo lo expuesto anteriormente se pueden extraer las 
siguientes conclusiones: 

1.- Se muestra una nueva técnica para realizar ensayos 
estables de fractura a temperatura ambiente y a alta 
temperatura en probetas prefisuradas. 

2.- El CMOD medido con un extensómetro láser es 
utilizado para servocontrolar la máquina de ensayos. 

3.- El control en CMOD de la máquina de ensayos es 
posible gracias a una buena estabilidad térmica del 
horno, y al promedio sobre un número adecuado de 
barridos reduce la amplitud de las lecturas y permite 
su control en tiempo real. 

4.- Los ensayos de fractura estables proporcionan más 
información que los ensayos de fractura 
tradicionales, basados sólo en la medida de la carga 
máxima o la huella producida por una punta 
Vickers, ya que la parte descendente de la curva de 
descarga proporciona una información muy 
interesante para la caracterización en fractura del 
material (curva-R y Gr). 

5.- La tenacidad y la energía de fractura se reduce 
rápidamente conforme aumenta la temperatura en la 
circonia estudiada. 
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R.estnn. A presente <;:arrunica0o apresenta resultados dun estudo dP canpQrtariEnto 
a faCliga de um canposito unidireccional_de fibras de vidro can ITBtriz-tenolica. 
Foram feitos ensaios de fadiga em trao;:ao uniaxial can R=O e 0.4 a diferentes 
temperaturas (ambiente, 100, l:D e 20J C) e frequfucias de aplica~o da carga 
( L'ii, 10 e 25 Hz). Fez-se variar a frac~o voh.rrétrica do canpÓsito em dois valores 
de 0.28 e 0.45 respectivarrente. Considerararn-se ainda tres tratarrentos superficiais 
nas fibras designadas por S2, S4 e SS. Os resultados foram apresentados na form 
de curvas S-N e curvas extensao em fun~o da vida de fadiga. Fez-se Ul1B análise 
canp:rrativa da influencia dos vários ¡xrrarretros na resistencia á fadiga. Fez-se 
também l.lll'a avalia~o dos danos causados no processo de fadiga usando o rrétodo da 
canplacencia ( perda de rrDdulo durante o ensaio) . 

Al:stract. This paper presents results of the fatigue behaviour of a unidirectional 
fibre reinforced phenolic canposite loaded in tension with R.:O and 0.4 and at 
different testing temperatures (RT, 100, l:D and 20J C) and loading frequencies 
(1 . . S,lO and 25Hz). The volt.IIEtric fraction of the samples tested was 0.28 and 
0.4.5 and three surface glass treat:rrents were used !lallECl S2, S4 and SS. The results 
were presente das S-N curves and also naninal strain against fatigue life curves. 
Finall y a darrage as.sessJEflt was carried out in the canposite using the loss of 
rrxxlulus ( canpliance technique) . 

l. INIRCIUTICN 

153 

It is kno\vn that phenolic systems can sustain 
temperatures up to 200°C with very low toxicity 
and low sroke emission. Details of advanced ap 
plications of phenolic canposites in the trans
port industries rmy be found in (l) and (2). -
TI1e prospects for an increasing use of phenolic 
canposites in the transportation industries look 

the processing conditions and rrechanical proper_ 
ties of phenolic canposites. Hmvever fatigue da_ 
ta is not generally available (5). 

good since the estirmted current__growth in these 
rmterials is expected to be around 20% a year 
(3). In (4) an excellent review is presented of 

The chosen rratrix for this investigation was an 
acid catalysed system. Since it was expected 
that acid attack could resul t in local fribulat 
ion if the fibers \vere in canpression, carPful 
attention was given to.the selection of.:coupling 
agents to pretreat the glass surface. Hence 
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three coupling agents were selected (6) and the 
details of each are gi ven in the experirrental 
section of the paper. Due to the nature of the 
lubricants and film fonrer in this case micras 
copie examination at the SEM included searching 
for fibre separation or debonding. Previous fa __ 
tigue data for this type of canposite v-ere 
found to be very scarce(7). On other polymer 
based systems the ratio endurance limit in fat __ 
igue over ultilmte tensile strength O/Ours ITBY 
range between 0.4 and 0.9 (8). 

For fatigue modelling in canposites the usual 
M:mson--Wffin and Easquin equations are used. 
In polymer canposites whose rronotonic behaviour 
is quasi -linear, the endurance curve has a dif __ 
ferent shape fran that o[ rretals. The arrount o[ 

plasticity is very limited and the elastic¡.part uf 
the extension, ~is therefore predaninant. He __ 
nce the 6E, N ploL in logarithmic coordinates 
looks very fllit, although different slopes in 
the fatigue endurance curves might occur as de __ 
scribed in (9).For epoxy-based systems. Fatigue 
crack growth data and daiTBge analysis ~ a very 
canplex phenanenon. The present paper presents 
sane canparative daiTBge asses::m=nt results usi __ 
ng the canpliance or loss of modulus technique. 

Although the present paper does not present any 
crack gro1vth future work is planned in this 
area. D:unage modelling is usually attempted 
with fracture rrechanics energy based pararreters 
(10,11). Recently models of this type have been 
applied with sucess in sane systems (12). Addi 
tional work is planned in this area. 

TI1e authors have published two papers (13,14) 
on the rronotonic and fatigue behaviour of this 
type of phenolic canposite. In the first paper 
(13) tensile and bending data was obtained at 
roan temperature for the sarre types of fiber 
treatrrent reported here and for the sarre volu 
nE fractions (0.28 and 0.45). Also in (II) sc:UE 
preliminary fatigue results at roan temperature 
and for R.:O were obtained. These results have 
shown that tensile strength, flexura1 bending 
strength and the tensile and bending rrodulus 
increase with volurre fraction. The differences 
in results between the treatrrents were minar. 

In the second paper (14) recently published te __ 
nsile and fatigue results for the sarre type of 
canposite are presented. The fatigue data was 
obtained at R.:O and g.4 at the temperatures of 
RT, 100, 1::1) and 2CX) C. All the data was obtai 

ned at the constant loading frequency of 1CHz. 
Sane fractographic observations with the SEM 1..en' 
carried out. No daiTBge asses::m=nt results 1..ere 
obtained. 

This first set of results have shown that fatigue 
life has decreased with the volurre fraction of 
the canposite. Also, a decrease in fatigue life 
1vas obtained when the stress ratio 1vas increased 
fran O to 0.4 (higher rrean stress). In the high 
fatigue life regirre treatrrent S2 generally gave 
the best fatigue results, while in the low cycle 
fatigue region, treatrrents S4 and SS provided the 
best fatigue results. 

·For both volurre fractiorrs the fatigue strength 
ratio, oo/S values in this phenolic canposite 
were found to be below the values reported in the 
literature for other types of polymer canposites 
(e.g. epoxy or polyester). SEM observations of 
the fracture surfaces have sh01vn internal voids 
caused by the release of entrap¡Jed 1vater bubbles 
fonred during canposite l1BJ1ufacture. The S2 tre __ 
atrrent·Ju1dicated a slightly:better interfaciál 
bond strength between the fibers and the ITBtrix 
as revealed by the fatigue fracture surfaces. 

In this paper further results are presented o[ 

the fatigue behaviour of the phenolic canposite. 
Here particular attention is given to the freq_ 
~ene y effect to detect any visco--elastic varia __ 
tions in the ITBterial properties. Results of a 
fatigue daiTBge assessrrent study are presented 
u_sing loss of canpliance (loss of tensile rrodu __ 
lus) rreasurerrerrts. Results of a fractographic 
analysis 1vith the SEM are also presented. 

2. EXPERIMENI'AL 

2.1 M:mufacture and pre¡xrration of spec:inens 

The specirrens 1..ere l1Bf1ufactured fran thin plates 
using a frarre 1vinding and stacking technique at 
IPIME in the University of lDughborough, UK. The 
procedure 1vas l1Bf1ual lay--out of fibers aligned 
along the longitudinal direction of the plate. 
Sane specirrens were taken with the fibers in 
the transverse direction of loading but the te __ 
nsile and bending results were so low that this 
procedure 1vas descontinued. Fig .1 sho1vs the 
specirren used for both the tensile and fatigue 
tests. Naninal thickness of the specirrens 1,as 2 
mn; those were taken fran plates 1vith the sarre 
thickness and overall dirrensions of 200x2CDrrn. 
fach p1atE; \VclS l1Bf1llfactured sepal'"ately by l1Bf1LE1 
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lay-up of the resin-catalyst mixture in a frarre 
wi th the glass fi ters previousl y set al ong the 
longitudinal direction. · 

~..lj t 40 ~\ re "i --
1 ~ \ o 

~5° 220 

Fig.1 - Specinen used in the tensi1e and fati_ 
gue tests: O~henolic canposite. Dirre 
nsions: mn. 

The phenobc resin \v'8S BPJ 2018L and the cata_ 
lyst Phe,1cat 10. The fiter glass \vas E-type 
O.vens Coming. As refered above the three fibre 
treabrents used were S2 - coupling agent A714 
(multifunctional silane derivatüe), 0.1% wei_ 
ght, without film fonrer. S4 - 1he sarre coupl_ 
ing agent as S2 but with the film fonrer P220 
(0.3% weight). SS - 'TI1e sarre coupling agent as 
S2 but with the film fonrer E4CD (0.3% weight). 
'TI1e plates were prepared so as to have volt.nre 
fractions of 0.28 and 0.42. The volume fracti_ 
ons were detennined by the usual weighing rre_ 
thod with resin volatilization carried out in 

o 
a furnace at éfJJ C. 

'TI1e glass fiters ¡.;ere set in the frarre with 
the help of a STBll lathe which enable the 
frarre to rotate at constant speed while the 
fibers were stacked in the frarre. Next, the 
resin ¡vas applied in the f rarre 1vith the fiters. 

Alter resin deposition the plates were pressed 
at constant load in order to ad1ieve a naninal 
thickness of 2mn in the plate ;md remove excess 
resin. Finally, the cure o~ the p.lates 1:as ca_ 
rried out in an oven at 00 e for apprmo.mate_ 
ly 2h. The cure operation has great importance 
since substantial improverrents can te obtained 
in the physical properties of the canposite. 
Also, residual entrapped water in the canposi_ 
te can be removed. 

2.2 FATIClJE 'IESIS 

The canplete set of results for the tensile 

tests at RT, lCD, l':D and 2CD°C are reported in 
(14). Fig.1 specimens were used. 

'TI1e fatigue tests were carried out at RT, lCD, 
])O and 200°C and at· frequencies of 1.5, 10 and 
25Hz both at R::::() and R==Ü.4 in a canputér cont_ 
rolled servohydraulic fatigue testing machine. 
The load \va ve \V3S sinusoidal at constant ampl i_ 
tude . For the high temperature tests the spe_ 
cimens were placed inside a electrical resistz'l_ 
nce cam-shell three zone temperature controlled 
furnace. The accuracy of the temperature rreasu_ 
rerrent \v'8S ± 2°C and the specirrens were kept 
inside the f urnace for JJ min at the testing 
temperature tefore the cyclic loads were appl i_ 
ed. 

'TI1e canpliance \vas rreasured during the fatigue 
test ¡oJith an external high precision extensc_ 
nx:ter fitted to the specirren (25mn gauge leng_ 
th and ± 10% range). The fatigue test \\'88 sto_ 
p¡:a:l at periodic intervals and then the comp 1 í _ 
ance measurerrents were taken ( equi valent to the 
rreasurerrent of the tensile modulus) loading 
statica1l y the specirren up to nea:r the naximum 
l ood of the fatigue cycle. 

In some selected specirrens SEM observations of 
the fracture surfaces were perforrred. 

Fio. 2 taken fran Ref. (14) shows the en tire set tJ 

of the S-N curves obtained al roan temperature 
m1d for the loading frequency of 10Hz. 

Frcrn Fig.2 it is possible to see the influence 
of stress ratio, fiber treatment and volume 
fraction refered above. 

Fig.3 shows the set of S-N curves obtainéd at 
R=O for the frequency of 1.5Hz and for the tre~ 
atment S2/0.45. The results indicate the infl_ 
uence of temperature on fatigue life, i.e. 
fatigue life decreases \vith increasing tempe _ 
rature. 

Similar plots 1vere obtained for the other tre:_ 
atn1ents and frequencies. Another example is 
sho1vn in Fig.4 for the sarre frequency of l.SHz 
but for the treatment S2/0.30. Note that the 
fatigue strength is higher for the higher vo 
lt.nre fraction. 

To get a better assessrrent of the effects of 
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Fig.2- Set of S-N curves at RT. 0° phenolic 
composite (14). 1, S2/0.42, R=O; 2-S2/0.42, R= 
0.4; 3-S4/0.42, R=O; 4-S4/0.42, R=0.4; 5-SS/0.42 
R=O; 6-SS/0.42, R=0.4; 7-S2/0.28, R=O; 8-S2/0.28 
R=0.4; 9-S4/0.28, R=O; 10-S4/0.28, R=0.4; 11-SS/ 
0.28, R=0.4. 

·¡= 
N'ddos 

Fig.3 - S/N data for S2/0.45. R=O. f=1.5Hz. o o T=20 C; 100 and 200 C. 

frequency and temperature plots were made for 
each temperature and each volUlTl2 fraction of 
fatigue life for a particular constant applied 
stress range against the loading frequency. 
These data for the volUlTl2 fraction, treatment 
of S2/0.45 are given in Fig.S for the tempera 
ture of 20°C (RT) and in Fig.6 for T=100°C. Áfl 
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Fig.4 - S/N data for S2/0.30. R=O. f=l.SHz. T= 
20 C; 100 and 2CX)°C. 

10000000 g~-~=§§~· . ' 
_1 

10 25 

Fr.quincia{Qdo&/a.gundo) 

Fig.S - Fatigue life reached for a stress level 
6o=12CMF'a, as a function of frequency. T=20°C. 
0° phenolic composite. S2/0.45. 

the data pOints were taken at the stress level, 
6o=12CMF'a. 

Despite sare scatter in the results of Figs.S 
and 6 it was possible to draw the rrean lines 
shown. It is seEh that fatigue life is relati 
ve1 y ;it¡dependent of the testing temperature ( up 
to 100 C) for the lower frequency of l.SHz. Lo 
wer values of fatigue life are obtained also -
with this lower frequency. For the other two 
frequencies of 10 and 25Hz fatigue life increases 
by a factor of five approximately in relation to 
the frequency of 1.5Hz. There is a very slight 
reduction in fatigue life when the frequency is 
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Fig.6 - Fatigue life reached for a stress leve! 
60=l80MPa, as a function of frequency. T=l00°C. 
0° phenolic composite. S2/0.45. 

increased frcm 10 to 25Hz and for the higher 
frequencies (lO and 2'Xlz) fatigue life is seen 
to increase with the temperature by a factor of 
approxilratel y SO%. This latter effect is probab_ 
ly due to the effect of this temperature of 
l00°C promoting an improved curing process in 
the resin hence providing a better interfacial 
bond strength between the [ i bers and the res in. 

In comparison \vi th other pol ymer bac;ed composi t 
es the fatigue life of the presegt composi te is
quite §ood (ranging between 5xl0 cycles) and 
l.5xl0 cycles for a fatigue strength of 180 

Iv!Pá • The lower fatigue strength (180MPa) ne 
arly 40% of the ultinBte tensile values obtained 
(see Figs.3 and 4) gave values of the fatigue 
ratios of/m chose to 0.4, that is slightly 

below the ratios obtained for other polymer com_ 
posite systerns. 

A typical result of a compliance rreasurement of 
a fatigue test at RT is plotted in Fig.7. Here 
the nonn31ized modulus E/E

1 
is plotted against 

the nomalized fatigue life N/Nf \vhere E
1 

is the 
tensile rrrxiulus at the beginning of the cest anc! 
Nf is thc' number of cycles to failure. It is se
en therv is no virtually any loss of moc!ulus up 
to 75% of the fatigue life. Also the rraximum lo 
ss of moc!ulus occuring near failure is onl y 10%~ 
i.e. fiber damage only causes rracroscopic reduc 
tion of stifness in the later stages of fatigue
life. There is therefore a great concentration 
of damage in the last quarter of fatigue life. 

o 
However at lOO C the measurable loss of modulus 

starts early in the fatigue life (25%) (Fig.S) 
and attains a rraximum value near failure of ab 
out 15%. Hence the increase in Lemrerature lea 
c!s to a more continuq¡s damage process 'devel~ll!._ 
ing in a more steady way from the early phase 
of the fatigue life. 

0.4 0.8 NIN.< 1 

Fig. 7 - lDss of moc!ulus (c¡-rplir-::mce) against 
nomalized fatigue life. O phenolic canposite. 
S2/0.45. T=20°C. 

Fig.S - lDss of moc!ulus (c¡-rpliance) against 
nomalized fatigue life. O phenolic composite. 
S2/0.45. T=l00°C. 

It \,as also founc! that the variation of tensile 
modulus with the temperature \\3S negligible for 
the S8ITE fatigue life (Fig. 9). The loss of moc! 
ulus technique is useful for a preliminary com
parative damage assessnent of the fatigue beba= 
viour of the composite. HO\vever it does not lo 
ok accurate enough to make a proper quantif iec!
damage measurerrx:>nt. Other techniques are now 
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being applied to obtain damage extension values 
following the V AMAS recamendations (15). 

X=100 120 140 160 180 200 

Temperatura ("CI 

Fig.9 - Variation of the normalized modulus E/ 
E29 with the temperature.0° phenolic canposite. 
S2 0.45. f=1.5Hz. 

Work is now in progress 1vith the acoustic emi:...... 
ssion technique to get more detailed knowledge 
of the damage prcee,ss. 

Sane SEM photographs were taken at fracture su 
rfaces to investigate microscopic failure pro -
cesses and also the se¡:xrration ITEChaniEmS bet-
ween the fibers and the ootrix. Two selected-
examples are shown in Figs.lO and 11. Thus Fig. 
10 is a zone of a specimen tested at 20°C, lo 
ading frequency of l.SHz and tested with a no-
minall'ICJ:=17CMPa. The data for Fig.ll is símil~ 
with the exception of the testing temperature 
( 2CXPC) • The mnnber of voids is greater in Fig. 
11 (T=2CXPC) and so it i.s the densi.ty of broken 
fibers. 

The extension of fiber deborrling fran the ootr. 
ix is also more noticmble in Fig.ll i.e. for-
the specimen tested at 200°C (Fig.10) there 
are greater amCJW1ts of resin still stucked 
to the fibers despite the appearance of voi.ds 
due to the release of entrapped water in the 
canposite. 

Fi.g.lO- SEM photograph. 0° phenolic canposite 
T=20°C. Fatigue6o=17CMPa. f=1.5Hz. S2/0.45 tr __ 
ea tiren t. 

Fi.g.10 - S31 photograph. 0° phenolic canposite 
T==200 C. Fatigue. 6o=l7LWa. f==l.SHz. §2/0.45 
treatrrent. 

4. c.:unDSICNS 

l. For the range of frequencies analysed (1.5, 
10 r;nd 25Hz) fatigue strength has increased 
with the volurre f:aaction of the canposite (0.3 
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and 0.45). 
2. For both volurre fractions tested (0.3 and 
o.45) the fatigue decreased 1vith incr 
easing temperature (20 to 200°C). This effect 
was particulary noted in the low life 

3. At RT fatigue life has increased ~>hen the 
lmding frequency fran l. 5 to Ja1z. l!o 
wever a negligible variation of life 
\vas noted f ran lO to 25Hz. 

4. At l00°C tO 25Hz and for the 
cies of lO and 25Hz fatigue life is near 

than at RT assuming a canparative strc~ 
ss ra.rge value of ls::Mra in the l ife 
on. For the lower of l. 5Hz the diffe 
rence in faUgue life for both rnrnr.rc,r;:,n 

negligible. 

5. 1he fatigue strength ratios of the wudirec 
tional canposite are slightly below the values 
quoted in the literature for other pol ynrr ba_ 
sed canposites. Further improvement of propt'r_ 
ties can be obtained 1vitJ1 a better control oí 
the m3rmfacture and control processes. 

6. The loss of rrodul us 
vRriations) has shown that 

of c:k1!TBge can be oode in 
For RT onl y a significa ti ve l oss of tensile rro_ 
dulll!S was rrmsured in the final of the 
tigue life of tJ1e specimens. However at 
loss of rrodulus starts early in the 
fe (after 25% 0f tJ1e 
ses rrore 1113rkedl y along the life 
at RT. Hence fiber dall13ge starts early at 
\Vllile at RT fiber dall13ge and rupture occurs rro _ 
re sudderuly towards the end of the li 
fe of the specimen. 

7. A negligible variation of th¡s tensile rroch~ 
lus with temperature (20 to 200 C) was found. 

8. The SEM photographs have sh01vn that void [o_ 

rmation due to entrapped water and f iber Lo re_ 
sin are the nuin mechan.isms for the 
fatigue failure of the canposite. 

(1)- Eur .Plast.Ne1vs 

lDdge, C., 
Plast World 

28. 

a ne1v look aL 
1989) pp. 

,P., 
strong bid in heat 
tiorLS'', M::xir. Plast Int. 
pp. 401-405. 

, K.L., 
and Patterson, 
for load 
London, 

, Gulden,M.E., and 
12, 1971, p.15. 

C., "The 
nce composite 
Advcmces in 
Ed.C. J'vbura 

nuke a 

, R.M: 

J 3th 
pp.l-lél 

G.X 

G.C., on the nech:'illics of 
composite nuterials an;l 
Int. Conf. Advanced 

mechanisms of carbon f ibre 
Proc. 8th on 

Vol.l 
1990) pp.224-23l. 

, J .M. and Fael, 
and fracture behaviour of 
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(14)- Branco, C.M., Ferreira, J.M., Richardson, 
M.O.W. and Fael, P., "Fatigue Behaviour of 
a phenolic ITBtrix ccmposite", Int. J. Fa 
tigue, 14, No.6 (1992) pp.367-376. 

(15)- VariTBS report on fatigue of polymer ccmpo __ 
si tes, round ro bin resul ts, ChairiTBn J. P. 
Trotignon (ENSAM, Paris, France, 1988). 
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FRACTURA DE Si3N4 CON DIFERENTES PROPORCIONES DE LAS FASES a. Y J3 

<J 
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At Ramírez de Arellano López 

Departamento de Física de la Materia Condensada 

Universidad de Sevilla, Sevilla, España 

y 

J. P. Singh 

Materials and Components Technology Division 

Argonne National Laboratory, Argonne, lllinois, EE.UU. 

Resumen. Hemos realizado experimentos de fractura, a temperatura ambiente, por medio de 
indentaciones Vickers sobre muestras de Si3N4 policristalino con diferentes proporciones de las 
fases alfa y beta. La tenacida de fractura, K1c, aumenta con un contenido creciente de fase ~3, de 
3.8±0.6 MPa.ml/2 a 7.0±0.5 MPa.mi/2, entre el 24 y el 60%) en volumen, para luego bajar a 
6.6±0.5 tv1Pa.mll2 para muestras con un 99%) de fase f'l. Se ha estudiado la microestructura de las 
muestras tanto brutas de fabricación como después de los ensayos mecánicos para lograr una 
buena caracterización de los mecanismos que han dado lugar a la mejora de las propiedades 
mecánicas. 

Abstract. Fracture pmperties of a polycrystalline Si3N4 ceramic have been studied using Vickers 
indentations. Silicon nitride samples contained different cx/[3 phase ratios. Fracture toughness, 
K1c, increased with increasing f3 content, from 3.8±0.6 MPa.mli2 to 7.0±0.5 MPa.mll2, between 
24 to 60 [3 vol'%, and then decreases to 6.6±0.5 MPa.mJ!2 for samples with 99 ~%. 

Microstrucutral features were studied in both as-fabricated and fractured samples for 
characterizing the mechanisms that motívate the improvement of mechanical properties. 
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1. INTRODUCCION 

El nitruro de silicio es un material cerámico con una 
alta potencialidad para usos estructurales, en particular 
a alta temperatura. Desde los primeros estudios 
exhaustivos sobre este sistema, realizados por Lange a 
comienzos de los 70 [ 1], resultó evidente que sus 
prometedoras propiedades mecánicas se explicaban por 
la particular microestructura que presenta [2[. 

superiores a 1400°C) a través de un proceso 
reconstructivo que pasa necesariamente por estado 
líquido. La promoción de la presencia de estos líquidos 
se consigue mediante el empleo de aditivos apropiados 
(MgO, Ah03, Y203, ... ). La dinámica de esta 
transformación de fase ha sido objeto de numerosos 
estudios [3], [4], [5]. 

El nitruro de silicio posee dos polimorfos cristalinos, 
que se designan con las letras griegas ex y 0. Aunque la 
relación entre ambas y sus características esenciales son 
aún fuente de fuerte polémica, existe acuerdo general 
en que la fase ex es trigonal y la 0 es hexagonal, y que 
la primera se transforma irreversiblemente en la 
segunda a temperaturas elevadas (típicamente 

Pero el principal interés de la transformación de los 
cristales ex en ~ proviene del cambio morfológico que se 
observa [6]. Los primeros son cristales equiaxiados, 
mientras que los segundos son alargados, siendo posible 
controlar su crecimiento. La presencia de elementos 
alargados resistentes es uno de los posibles motivos de 
mejora de la propiedades en fractura, mediante 
mecanismos que han sido apropiadamente descritos 
tanto teórica como experimentalmente [7]. 
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Sin embargo, la mejora en las propiedades de fractura 
con una creciente fracción de fase p, se ve aconpañada 
de un empeoramiento de la dureza del sistema, así 
como de una disminución de los módulos elásticos de 
Young y de cizalladura [ 4]. Es interesante investigar, 
y esa es la intención de este trabajo, la adecuación de 
las propiedades del material fabricado a unas 
especificaciones concretas. 

La primera parte de nuestro estudio consistió en la 
fabricación· de muestras con cantidades controladas de 
las fases a y p, así como en su caracterización 
microestructural [8]. El análisis de las propiedades 
mecánicas de los materiales generados ha sido el 
segundo paso. La presente contribución corresponde a 
los resultados obtenidos en los ensayos de fractura a 
temperatura ambiente. 

2. MATERIALES 

Hemos fabricado los policristales de nitruro de silicio 
por compresión uniaxial en caliente (CUC) de polvos 
comerciales de Si3N4 (UBE SN-ElO, a/(a+0)>95<Yo) 
mezclados con un 5% en peso de MgO. Con el objeto 
de controlar la formación de fase p hemos realizado la 
consolidación de las muestras a temperaturas dentro del 
rango de 1450 a 1700°C, con una tensión de 80 MPa. 

A cantidad de aditivos constante, el control de la 
formación de fase 0 a través de la temperatura y el 
tiempo de consolidación ha tenido éxito, ya que hemos 
obtenido muestras con un contenido en fase 0 que ha 
variado entre el 24 y el 99% en volumen. El contenido 
de fases se ha determinado por difracción de rayos X, 
siguiendo la metodología descrita por Gazzara y 
Messier [9]. En la Tabla I se encuentra una correlación 
detallada entre los parámetros de fabricación descritos, 
así como la asignación de nombres a las muestras, en el 
que se hace referencia directa al contenido de fase 0 de 
cada una de ellas. 

Muestra SN24 SN30 S N 54 SN60 SN99 

T (OC) 1450 1550 1600 1630 1700 

t (hr.) 3 1 1 1 1 

p %teor 98 99 99 98 99 

p %vol 24 30 54 60 99 

Tabla l. Parámetros de fabricación 

La evolución de la microestructura de los policristales 
en función del contenido en fase 0 ha sido estudiado 

por medio de observaciones realizadas por Microscopía 
Electrónica de Barrido (MEB). Para el revelado de las 
microestructuras hemos atacado superficies pulidas 
(0.25 ¡.tm) de cada una de las muestras con NaOH 
fundido. Un ejemplo típico de nuestras observaciones lo 
constituye la Figura l. En la micrografia, que 
corresponde a una muestra con el 60<% de fase beta, 
SN60, se detecta una distribución bimodal de granos 
equiaxiados (GE), posiblemente de estructura alfa, y 
granos alargados (GA), típicos de la estructura 
cristalográfica beta. 

Fig. l. Micrografia MEB de una muestra SN60, 
atacada con NaOH, para revelar su microestructura 
bimodal. 

Las Figuras 2 y 3 muestran las microestructuras de los 
casos extremos de las muestras SN24 y SN99, en los 
que los granos son mayoritariamente GAs y GEs, 
respectivamente. 

Fig.2 Micrografia MEB de una muestras SN24 atacada 
con NaOH. Presencia mayoritaria de GEs. 

"~ S,. 
" ~ 
.> ~-
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Fig.3. Micrografía MEB de una muestra SN99 atacada 
con NaOH. Presencia mayoritaria de GAs. 

!; .. ~ 
'!.0::.: 
~ n 

Los resultados del análisis cuantitativ~·dc los tamaños 
de grano y factores de aspecto (proporción entre 
diámetro y longitud de los GAs) de cada una de las 
muestras y cada tipo de grano se recogen en la Tabla II 
Es posible comprobar que los GEs crecen con un mayor 
tiempo y temperatura de fabricación. Por su parte, los 
GAs también aumentan de tamaño, pero mantienen un 
factor de aspecto que varía muy poco, con un valor 
medio de 5.1±0.6. 

Muestra SN24 SN30 

GE 

d{J.ll11) 0.85 0.60 

GA 

1 {¡.1m) 

d(¡.1m) 

F.A. 

S N 54 

0.65 

1.19 

0.23 

5.7 

SN60 

0.81 

1.18 

0.27 

4.5 

SN99 

2.86 

0.54 

5.2 

Tabla U. Morfología de los granos. d:diámetro; 
!:longitud; F. A. :factor de aspecto. 

3. ENSAYOS MECANICOS 

3 .1. Técnicas experimentales 

Hemos determinado los módulos elásticos v, factor de 
Poisson, E, módulo de Young, y G, módulo de 
cizalladura, por medio del análisis de transmisión de 
ultrasonidos en las muestras siguiendo la técnica de 
"pulso-eco" propuesta por Krautkramer y Krautkramer 
[ 1 O]. La dureza y la tenacidad de fractura se evaluaron 
por medio de ensayo de penetración Vickers [11], [12]. 
Las grietas generadas son perpendiculares a la 
superficie (pulida en todos los casos hasta 0.25 J..Lm) y 

coinciden con las diagonales de :a huella (ver Figura 
4). 

Para determinar la dureza hemos empicado la 
expresión [ 13]: 

H = 1.854P 
V L2 

donde P es la carga empleada (lO Kg, durante lO 
segundos, en nuestro estudio) y L es la longitud de la 
diagonal de la huella. 

Conocidas la dureza y el módulo elástico de Young, 
hemos calculado la tenacidad de fractura, K1c, a partir 
de [14]: 

donde e y a corresponden a las scmilongitudes de la 
grieta y de la diagonal de la imprenta En cada muestra 
se realizaron al menos veinticinco imprentas, por lo que 
la significación estadística de los resultados es alta. 

3.2.Resultados 

Los valores de los módulos elásticos a temperatura 
ambiente se recogen en la Tabla III. Estos resultados 
están en muy buen acuerdo con los que se encuentran 
disponibles en la literatura. 

Muestra SN24 SN30 S N 54 SN60 SN99 

V 0.250 0.256 0.279 0.276 0.269 

G(IÍiPaJ 141 138 132 131 128 

E CtfPa) 353 347 338 335 324 

llv pcrp 25070 24424 24742 25081 19755 

(MPa) +3977 ±4347 ±4574 i3543 j 2098 

Hv para 23518 24112 24973 25299 17907 

(MPa) ±4182 ;4105 ±5015 ±4396 ± !353 

K re pcr 3.8 4.5 5.5 7.0 6.6 

(MPam 112) ±0.6 i0.7 ±1.3 .±0.5 ±0.5 

K¡c par 4.4 3.9 6.1 6.7 

± 0.7 ±1.1 11.2 1.1 '0.7 

Tabla III. Propiedades mecánicas de las muestras 
estudiadas. perp/per:cara perpendicular al eje CUC; 
paralpar:cara paralela al eje CUC. 

La dureza y la tenacidad, medidas en caras 
perpendiculares y paralelas al eje de CUC se han 
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agrupado también en la Tabla III. Es de destacar que 
la dureza de la muestra SN99 es notablemente inferior 
a la de las muestras en las que había mezcla de ambas 
fases. 

Por su parte, la tenacidad de fractura aumenta con un 
mayor contenido de fase ~, tomando valores máximos 
para las muestras SN54 y SN60, de proporción de fases 
intermedia. En el caso de las imprentas realizadas sobre 
caras perperdiculares al eje de CUC, el valor máximo 
7.0±0.5 MPa.m 1i2 se obtiene para la muestra SN60, 
mientras que en caras paralelas al eje CUC hemos 
encontrado 6.9±0.5 MPa.mJ!2 Para ambos tipos de 
ensayo, K1c toma valores inferiores al correspondiente 
máximo en la muestra SN99. Por su parte, las probetas 
SN24 y SN30 presentan tenacidades menores, que 
varían entre 3.8±0.6 y 4.5±0.7 MPa.m1 2 

4. DISCUSION 

En la Tabla IV se muestran resultados tanto de fractura 
como de dureza obtenidos por otros autores. 

Referencia 

Lange [1] 

Langc [ 1 5] 

Ilimsolt et al. [4 [ 

Grcskovich ct al. 

[ 16] 

Grcskovich ct al. 

[17] 

Chu [18] 

Knutson- \V e del ct 

al. [5[ 

:\ akamura ct al 

]!9] 

p%vol 

100 

lOO 
1 S 

34 

64 

lOO 

lOO 

100 

100 

1 S 

80 

100 

lOO 
100 

<50 

lOO 

40 

97 

lly MPa 

16500 

19500 

18400 

20900 

16400 

15850 

15000 

14670 

18620 

15190 

6.5 

6.0 

3.2 

5.0 

7.8 

6.6 

(2% vidrio) 

(limpio) 

(limpio) 

4.5 

6.0 

5.7 

4.5 

6.8 

3.0 

4.0 

4.5 

5.4 

Tabla IV. Valores de la dureza y la tenacidad de 
fractura provenientes de la bibliografía. 

Aun discrepando en los valores absolutos de Hv, los 
estudios de Greskovich y Gazza [ 17[ y de Knutson-

Wedel y colaboradores [5] ponen de manifiesto la 
misma tendecia que hemos descrito en el apartado de 
resultados, de reducción de la dureza con una creciente 
proporción de fase ~. Respecto a las discrepacias en los 
valores absolutos de Hv,debemos indicar que siendo las 
medidas de dureza, esencialmente, ensayos de 
plasticidad a temperatura ambiente, su valor puede 
verse influido por factores tales como la presencia de 
fases vítreas intergranulares. De hecho, los valores más 
altos de Hv se han encontrado en muestras cuyos 
fabricantes han indicado como "limpias". Así lo vemos 
en la Tabla IV, donde las medidas que Greskovich y 
Gazza [16] realizaron sobre muestras 100% beta, con 
escaso contenido en fases vítreas, están en buen acuerdo 
con nuestros resultados en los especímenes SN99. 
También en la literatura es posible encontrar resultados 
sobre Si3N4, completamente a, fabricado por CVD, con 
bajo contenido en vidrios, cuya dureza alcanzó valores 
de hasta 29500 MPa JPL lo que está en una mejor 
concordancia con nuestros propios resultados. En las 
muestras con alto contenido en fase beta es factible que 
la disminución de la dureza sea debida a una mayor 
presencia de vidrios en relación a las proporciones 
intermedias [6] 

Respecto a K1c, los valores que se han determinado 
concuerdan con otros de la bibliografía, como se puede 
ver en la Tabla IV. Es posible comprobar que Himsolt 
et al. [4] y Greskovich y Gazza [ 16[ han encontrado 
también que los valores máximos de la tenacidad se 
producen para composiciones intermedias (64'% y 80'% 
de fase beta, respectivamente). La reducción en 
tenacidad se atribuye a la disminución de la dureza 
para las muestras SN99. 

La mejora de la tenacidad con una creciente presencia 
de fase beta puede ser explicada por la morfología de 
los granos de esta fase. Su estructura alargada da lugar 
a la activación de diversos mecanismos de mejora de la 
tenacidad en policristales, que, como hemos dicho,han 
sido ampliamente descritos en la literatura. 

El puenteado (hridging) de las grietas por los granos o 
fibras alargadas, la desviación de las grietas en torno a 
éstos (dehonding), y la extracción de los elementos 
alargados tras la separación fisica de sus fronteras de 
grano (pull-out), son ostensibles en las micrografías de 
barrido que se muestran en la Figura 4, tomadas según 
el avance de una grieta generada por penetración. 

En la micrografía A se observa un grano que, tras la 
apertura de la grieta, ha sido completamente extraído 
de su posición (dehondmg + pu/1-out). En la 
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IJV'"'•"'v" ver una zona de la que se 
ve con lo que se dificulta el 
avance ulterior de ésta. Por último, en la ....... ~M· 

en el final de la grieta, vemos que ésta no posee ya la 
suficiente con lo que su avance se circunscribe 

contornear los granos, algunos de ellos de 
inconfundible estructura alargada, para por fin 
detenerse. 

4. Mecanismos de 
Muestra SN60. 

durante lO seg. 

5. CONCLUSIONES 

con 

Hemos confirmado la influir en la 
mecánicas del nitruro de silicio 

por medio del control de la 
transformación de fase de alfa a beta. Hemos 

que los motivos de la de la 
tenacidad están relacionados con la conformación de 

bimodal de granos y 
y que el valor de se obtiene para 

combinaciones intermedias de las fases. Por medio de 
hemos identificado los mecanismos activos de 
de la tenacidad. 

que hemos fabricado indican que 
cerámico con escaso contenido en fases 
vítreas en relación a otros policristales comerciales o 
experimentales. Este hecho es objeto en la actualidad de 
estudio por medio, en particular, de ensayos de 

a alta temperatura y observaciones 
microestructurales que se realizan por medio de 
mcrm;coma electrónica de barrido. 
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EFECTOS DINAMICOS EN IMPACTO DE POLIMEROS 

A.B. Martínez, A.Gordillo, R.Díaz, M.Ll. Maspoch. 

opto. Ciencia de Materiales e Ingeniería Metalúrgica 
Universidad Politécnica de Cataluña 

ETSIIB, Avda. Diagonal 647, 08028 Barcelona 

Resumen. La naturaleza dinámica de los ensayos pendulares 
de impacto, provoca que la probeta vibre, pudiendo dejar 
de tocar los apoyos y el impactor, generando una curva de 
la fuerza en función del tiempo oscilante, que dificulta 
la correcta determinación de los parámetros de la 
fractura a estas altas velocidades de deformación. 
En este traba jo se presenta la instrumentación de la 
geometría Charpy y se analiza el modelo simplificado de 
Williams; y conforme a sus conclusiones se aplica a la 
determinación de los parámetros de la fractura del PMMA 
Se comparan estos resultados con los obtenidos en ensayos 
estáticos a bajas velocidades de deformación. 

l. INTRODUCCION. 

Como consecuencia de la 
naturaleza viscoelástica de los 
materiales polímeros, los 
valores de las magnitudes de sus 
propiedades mecan1cas no sólo 
dependen de la temperatura, sino 
también del tiempo. A 
temperatura constante dichos 
valores dependerán de la 
velocidad de solicitación. 

En algunas de las aplicaciones 
extensivas de estos materiales, 
y en adición al conocimiento de 
otras propiedades, es esencial 
conocer el comportamiento frente 
a los golpes o choques que de 
distinta naturaleza y de muy 
diferentes características puede 
sufrir una pieza o artículo 
durante su vida útil. 

En los ensayos tradicionales 
analógicos de impacto, se mide 
la energía perdida por el 
impactar que golpea al objeto 
durante el evento del impacto. 
Es decir, la resistencia al 
impacto del objeto se evalúa en 
términos energéticos. 

Esta energía medida es la suma 
de las contribuciones de varias 
energías: la energía de 
indentación en los apoyos, la 
energía elástica almacenada en 
el aparato, la energía perdida 
por el aparato en vibraciones y 
rozamientos, la energía 
consumida para expulsar las 
porciones rotas del objeto, y la 
energía total consumida durante 
la deformación y rotura del 
objeto. 
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La contribución de estas 
diferentes energías puede variar 
de manera sustancial dependiendo 
del tipo y geometría del ensayo. 

La energía medida es la energía 
perdida por el impactar, cuando 
lo que es más representativo de 
la resistencia al impacto es la 
energía absorbida por el objeto 
durante el evento del impacto 
(la energía consumida durante la 
deformación y rotura del objeto) 
que algunas veces puede 
estimarse realizando 
modificaciones en el ensayo. 

Aunque estos métodos analógicos 
son fáciles de aplicar [1], dan 
resultados difíciles de inter
pretar, y ello es consecuencia 
de que la resistencia al impacto 
no es una propiedad fundamental 
del material, y depende, entre 
otros factores, de la tempera
tura, del tipo y geometría del 
ensayo, así como de la 
microestructura y orientación 
del material. 

Parte de estos inconvenientes 
pueden resol verse con la 
utilización de los equipos 
instrumentados, que además de 
permitirnos una separac1on de 
las contribuciones de las 
distintas energías, al 
registrarnos la fuerza soportada 
por el impactar durante el 
evento del impacto nos permitirá 
calcular la energía y el 
desplazamiento, y además puede 
permitirnos aplicar las técnicas 
de la mecánica de la fractura y 
así obtener criterios de fallo y 
parámetros de la fractura que 
son independientes de la 
geometría de la probeta y del 
ensayo, e idealmente, de las 
condiciones de éste. 

2. LA INSTRUMENTACION DE LOS 
EQUIPOS. 

Los métodos más comunes de 
ensayo de impacto utilizan un 
péndulo que golpea la probeta, y 
dependiendo de la geometría del 
ensayo tenemos los métodos Izad, 
Charpy o impacto-tracción. 

También hay otros métodos en los 
que se deja caer una masa en 
forma de dardo sobre la muestra 
que puede ser una pieza o una 
probeta. 

En general, gran parte de los 
equipos instrumentados de 
impacto presentan un diagrama de 
bloques tal como el mostrado en 
Figura 1. 

ORDENADOR 

hod 
Cbarpy 
lmp.acto lracotOn 

alta onar¡ta 
baja oner¡fa 

Fig. l. Diagrama de bloques 
de la instrumentación. 

Mediante la instalación de 
captadores de fuerza en la 
cabeza del impactar o en las 
mordazas y el almacenamiento en 
un ordenador de las señales del 
captador en función del tiempo, 
es posible el registro de las 
curvas fuerza versus tiempo 
generadas durante el impacto. 

Mediante 
es pues 
almacenar 
sobre el 
tiempo de 

esta instrumentación, 
posible, registrar y 

la fuerza ejercida 
impactar durante el 

duración del impacto. 

En la Figura 2 se muestran 
d i s t i n t o s g r á f i e o s 
experimentales obtenidos con la 
geometría Charpy en una probeta 
de PMMA. 
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Fig. 2. curvas F(t) stradas 
a) V o 0.99 
b) V o 0.43 mjs 
e) 0.99 mjs con goma 

3. ANALISIS ESTATICO. 

Mediante la instrumentac de 
los equipos de impacto se 
registran las curvas F(t) de la 
fuerza en función del tiempo. 

Como los captadores de fuerza 
están situados en la cabeza del 
impactar, las fuerzas medidas 
son las que actúan sobre el 
impactar. Si la contribución de 
los efectos dinámicos es 
pequeña, y el impactar s 
mantiene contacto con la muestra 
durante el tiempo de 
del suceso del impacto, se puede 
considerar el fenómeno como 
estático y analizarse como tal 
(Figura 3). En este caso las 
fuerzas medidas por el 
serán las mismas que actúan 
sobre la muestra. 

Es decir, a partir de la curva 
registrada de la fuerza en 
función del empo se 
calcular y representar los 
gráficos de la 
desplazamiento y 
función del tiempo de 
de la experiencia, y cruzando 
los datos, las gráficas de la 
fuerza y de la energía en 
función del desplaz 

Vol. 10 

t 

E dt 

3. Modelo y fórmulas para 
calcular las los 
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4. EFECTOS DINAMICOS 

El problema que se nos presenta 
proviene de considerar si las 
fuerzas medidas en el impactar 
son las mismas que actúan sobre 
la probeta y así los valores 
calculados de la energía 
corresponden a la energía ganada 
por la probeta. 

A relativamente bajas 
velocidades V0 de impacto, las 
diferencias entre los valores 
medidos y los que actúan sobre 
la probeta son despreciables, 
pero a medida que la velocidad 
del impactar se aumenta, la 
diferencia puede ser 
considerable. 

Estas diferencias están 
originadas por los efectos 
dinámicos asociados al método de 
ensayo y han sido convincente
mente demostrados por los 
trabajos de Kalthoff [2], y 
Williarns y Adarns [3]. 

La naturaleza dinámica de los 
ensayos de impacto provoca que 
la probeta vibre, pudiendo dejar 
de tocar a los apoyos y al 
impactar, y corno los captadores 
de fuerza están colocados sobre 
la cabeza del impactar, se 
genera y registra una curva de 
la fuerza en función del tiempo 
oscilante, que puede tener 
incluso.varios ceros. 

Las curvas a y b de la Figure 2 
muestran, para un mismo 
material, geometría y método de 
ensayo, los rnúl tiples ceros 
(Figura 2a) y el carácter 
oscilante de las curvas 
registradas experimentalmente 
(Figura 2b) . 

La consecuencia más importante 
que debe extraerse es que cuando 
la rnagni tud de los efectos 
dinámicos es pequeña, nos 
encontrarnos en un caso quasi-

estático y podernos aplicar el 
análisis estático; pero a medida 
que aumenta la magnitud de los 
efectos dinámicos, las fuerzas y 
energías que tenernos sobre la 
muestra son diferentes a las 
registradas y medidas sobre la 
cabeza del impactar y sería 
incorrecto aplicar el análisis 
estático. En este caso debe 
analizarse dinámicamente el 
fenómeno. 

Con el fin de analizar la 
influencia de los efectos 
dinámicos Williarns [4], y 
Williarns y Adarns [3] han 
propuesto un análisis 
simplificado y de fácil 
tratamiento, que modeliza la 
geometría Charpy. 

Modelo dinámico 

El esquema de este modelo 
dinámico se muestra en la Figura 
4. La probeta Charpy entallada 
se modeliza corno un resorte de 
rigidez K2 y masa equivalente m. 
Para esta geometría la masa 
equivalente es 17/35 de la masa 
de la probeta, a fin de igualar 
la energía cinética en el punto 
de aplicación de la carga. 

F 

B 

S 

Fig. 4. Análisis dinámico: 
a) Geometría Charpy. 
b) Modelo dinámico. 
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Un factor importante de este 
modelo es la rigidez del contac
to, K1 , entre el impactor y la 
probeta, que controla la diná
mica del sistema. En realidad K1 

no es lineal, pero para el caso 
del contacto entre un cilindro 
finito sobre un plano, el caso 
aquí descrito, puede tomarse 
como aproximadamente lineal. 

Si la masa del péndulo es muy 
grande, podemos asumir que su 
velocidad no variará apreciable
mente durante el proceso del 
impacto y así V0 , la velocidad 
del péndulo justo en el instante 
de tomar contacto con la probe
ta, se puede considerar constan
te durante el suceso de impacto, 
y así el punto de contacto P1 se 
mueve a velocidad constante. 

La ecuación del movimiento de la 
masa m viene dada por: 

rn.X= ( K 1 + K2 ) x=K1 V0 t 

con las condiciones de contorno 
x=x=O a t=O y donde x es el 
desplazamiento de la probeta. 

La solución de la ecuación del 
movimiento es: 

donde w, que es la frecuencia 
natural del sistema vale: 

f K1 +K2 W=\1--
' m 

Como el péndulo y la probeta no 
están unidos, K1 sólo puede 
comprimirse, así la fuerza en el 
punto de contacto P1 será siempre 
positiva: 

a V 
(--)K2 -

0 (ó+asinó) 
a+1 w 

La fuerza P2 en la probeta es 
diferente y vale: 

a Vo 
P-=Kx=(--)K¿- (ó sinó) 

¿ 
2 a +1 w 

Es importante destacar que P2 son 
las fuerzas que actúan sobre la 
probeta, mientras que los 
captadores colocados en la 
cabeza del impactor registran P1 • 

También podemos encontrar las 
expresiones para la energía E1 

perdida por el péndulo, y para 
la energía E2 ganada por la 
probeta: 

E _a_ K ( V o ) 2 [ --ª-=-- -a ( e osó 1 ) ] 
1 a+l 2 w 2 

E2 _a_ K ( Vo ) 2 [ 1:_ ( _a_ ) ( ó s inó) 2] 
a+l 2 w 2 a+l 

El caso quasi-estático 
corresponde al valor a=O, pero a 
medida que a aumenta, aumentará 
la amplitud de las oscilaciones 
y disminuirá el período 1 de las 
mismas. 

Es así 
cociente 
controla 
sistema. 

2Tt 
1:=-

(J.) 

este valor de 
entre K]_ y K2 , 

la dinámica 

a, el 
quien 

del 

Debemos considerar que para un 
mismo material, K2 sólo dependerá 
de la geometría de la probeta, y 
aunque ésta varíe, K2 variará 
poco. Luego será fundamentalmen
te K1 , la rigidez del contacto, 



172 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

quien controlará la dinámica del 
sistema.Los valores de K1 en los 
contactos entre acero y plástico 
suelen ser muy superiores a los 
de K 2 para las dimensiones 
usuales de la probeta. 

Debe también considerarse que V0 

contribuye a la amplitud de las 
oscilaciones; aumentando V 0 se 
aumenta la amplitud, pero 
también debe tenerse en cuenta 
que como consecuencia de la 
naturaleza viscoelástica de los 
polímeros, a medida que aumenta 
V0 también aumenta K1 , aunque la 
contribución de este último caso 
sea pequeña respecto a la del 
primer caso en el rango de 
velocidades usualmente 
empleadas. 

Las curvas registradas muestran 
sin embargo (Figura 2) muchas 
menos oscilaciones a medida que 
el tiempo aumenta. Ello es 
consecuencia de la 
amortiguación, y este fenómeno 
se puede modelizar añadiendo un 
término de amortiguación en 
frente de cada armónico. 

Este modelo de Williams para 
analizar los efectos dinámicos 
es cualitativamente correcto 
pero no puede predecir las ondas 
de flexión o vibraciones en 
flexión de la probeta. 

Sin embargo, el modelo es 
valioso al indicarnos 
variables clave que rigen 
dinámica del sistema: 
velocidad de impacto y 
rigidez del contacto. 

5. APLICACION AL PMMA. 

muy 
las 
la 
la 
la 

El modelo simplificado de 
Williams [3] permite predecir 
que la magnitud de los efec·tos 
dinámicos se verá reducida al 
disminuir la constante dinámica 
de los contactos, ello puede 

conseguirse, bien disminuyendo 
la velocidad (Figura 2a y 2b), o 
bien poniendo una interface 
elastomérica entre la probeta y 
el impactar (Figura 2c). Ahora 
bien, en este último caso, los 
valores de la fuerza registrados 
en el impactar serán los mismos 
que en la probeta y se podrá 
calcular Krc, pero no ocurrirá 
así en los valores de la energía 
medida, pues en este caso 
tendremos adicionalmente la 
energía absorbida en los apoyos, 
en especial por la interface 
elastomérica. 

En las Figuras 5 y 6 se observa 
que cuando las velocidades son 
relativamente bajas v=O. 43 mjs 
se obtienen valores de los 
parámetros de la fractura 
independientes del tamaño de la 
grieta, mientras que en la 
Figura 7 se presenta el mismo 
gráfico de Grc a una velocidad 
v=O. 99 mjs pero con goma en la 
interface. 

p (N) 

200 

150 

100 

so, 

K le= 1 .24 MPalm o 

B=W=8.1 mm 
5=40.65 mm 
v=0.43 mis 

o 

o~--------------------------
0 20 40 60 80 100 120 140 160 

sw·~sf 

Fig. 5. Factor crítico de 
intensidad de tensión a 
v=0.43 rnjs. 
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0,03,-------------. 

0,025 

0,02 

Glc=0.52 KJ/m,. 

o 
0,015 o 

0,01 

0,005 / 

o 
B=W=8.1 mm 
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v=0.43 m/s 
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Fig. 6. Tasa crítica de 
liberación de energía a 
v=0.43 mjs. 
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Fig. 7. Factor 
intensidad de 
v=0.99 mjs. 

crítico de 
tensión a 

Los valores de Krc obtenidos en 
ambas velocidades son coherentes 
con los valores obtenidos en 
ensayos estáticos a velocidades 
de deformación 105 veces menores, 
igual ocurre con el valor de Grc 
obtenido a baja velocidad. Las 
pruebas realizadas para corregir 
la energía absorbida por la 
interface elastomérica no dan 
resultados satisfactorios. 
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Resumen. El PP es un polímero sintético de gran interés 
industrial. En muchas de sus aplicaciones se modifica con 
talco, con el objetivo de abaratar costos y también de 
modificar propiedades mecan1cas. En este trabajo se 
pretende estudiar el comportamiento a la fractura de 
estas mezclas, a fin de poder optimizar la formulación. 
Básicamente se ha estudiado la influencia de la fracción 
en peso de talco, y también la influencia de la adhesión 
en la interfase partícula-matriz, mediante el tratamiento 
superficial del talco con un agente de acoplamiento. 

l. INTRODUCCION. 

El polipropileno es un polímero 
sintético de gran interés 
industrial. La adición de cargas 
se realizó originalmente con el 
fin de abaratar costos. Sin 
embargo, en la actualidad, la 
adición de cargas minerales 
ofrece la oportunidad de 
alcanzar nuevas combinaciones de 
propiedades. 

Una carga mineral puede cambiar 
las propiedades de un polímero 
de dos formas. Primero, las 
características mismas de las 
partículas (forma, tamafio, 
rigidez) pueden tener un 
profundo efecto, especialmente 
sobre las propiedades mecánicas, 
y en segundo lugar las 
partículas pueden causar un 
cambio en la micromorfología del 
polímero que también puede dar 
lugar a diferencias en las 

propiedades. No debe tampoco 
olvidarse la importancia de una 
buena dispersión de las 
partículas de carga mineral en 
la matriz polimérica, ni tampoco 
la influencia del tratamiento 
superficial de las partículas de 
carga mineral, que al modificar 
la interfase entre las partícu
las y la matriz polimérica puede 
modificar también las propieda
des del conjunto, especialmente 
las de flujo del fundido. 

Los minerales usados en Europa 
como cargas para el polipropi
leno [1] son fundamentalmente el 
talco y el carbonato cálcico, y 
en menor porcentaje la mica y la 
wollastonita. 

Como consecuencia de su 
estructura lamelar, el talco es· 
la clásica carga [2-3] que 
imparte al polipropileno una 
mayor rigidez, aumenta la 
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temperatura de distorsión por 
calor y aporta una mayor 
estabilidad dimensional. Aparte 
de la reducción de costes, la 
alta rigidez permite una 
disminución de las paredes de 
las piezas con la consiguiente 
reducción de los ciclos de 
inyección, lo que también se ve 
favorecido por la mayor 
conductividad térmica que el 
talco imparte al polipropileno. 
El comportamiento frente a la 
fluencia también mejora pero, 
por el contrario, se reduce la 
resistencia al impacto y, en 
tracción, disminuyen las 
tensiones máxima y de rotura, 
así como las elongaciones. Por 
otra parte, se obtienen 
superficies de piezas mate, se 
empobrece la calidad de las 
líneas de soldadura de las 
piezas transformadas y, 
dependiendo de la calidad y 
tratamiento superficial del 
talco, se puede influir 
negativamente sobre la 
estabilidad termooxidativa del 
polipropileno. 

En este traba jo se presenta un 
estudio preliminar sobre el 
comportamiento a la fractura del 
polipropileno cargado con talco, 
que forma parte de un proyecto 
más amplio que comprende la 
globalidad de los aspectos 
citados en los párrafos 
anteriores. 

2 • MATERIALES. 

Para la matriz se ha utilizado 
un homopolímero de polipropileno 
isotáctico facilitado por 
Repsol. 

Como carga mineral se ha 
utilizado el talco Lucenac 1445 
cuya distribución de tamaños de 
partículas se muestra en la 
Figura l. 

1 1 1 1 1111 1 1 .vr 1 1111 1 1 1 1 1 1111 

18 198 1989 
h.rtlcle stn (~). 

Fig. 1. Distribución de tamaño 
de partículas del talco. 

A fin de modificar la naturaleza 
de la adhesión en la interfase 
entre las partículas de talco y 
la matriz de polipropileno, las 
partículas de talco se han 
tratado superficialmente, en su 
caso, con una mezcla de los 
agentes de acoplamiento de tipo 
silano organofuncional Urcasil 
lA y lB de Union Carbide Co. 

En una extrusora de doble 
husillo, a fin de obtener una 
buena dispersión del talco se 
prepararon dos diferentes 
formulaciones: Una formulación 
con un 40% en peso de talco y un 
1.2% de negro de carbono 
denominada PP40-N, y otra 
formulación con un 35% de talco 
organofuncionalizado con los 
agentes de acoplamiento 
denominada PP40-F. 

Los porcentajes de talco y de 
negro de humo se comprobaron 
experimentalmente siguiendo los 
métodos descritos en las normas 
ISO 1172-1975 y UNE 53375-83. 

A partir de ambas formulaciones, 
se obtuvieron mezclas con 
diferentes porcentajes de talco, 
mediante su dilución con el PP 
original en una extrusora
granceadora de un solo husillo. 
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3 • DETALLES EXPERIMENTALES. 

De las distintas granzas con los 
diferentes contenidos en talco, 
y con la interfase modificada o 
no, se obtuvieron por inyección 
probetas en forma de hal terio 
tipo 1 según ASTM D-647 y 
también probetas en forma de 
barra prismática de 
6.35x12.7x127 mm según el molde 
de la figura 4 de ASTM D-647. 

Antes de ser ensayados, las 
probetas se sometieron a un 
recocido a 100°C durante 24 
horas a fin de darles la misma 
historia térmica, aliviar las 
tensiones internas, y garantizar 
la escasa entidad de las 
orientaciones del flujo. 

Los ensayos mecánicos se 
realizaron a temperatura 
ambiente en una máquina 
universal de ensayos Instron de 
tipo mecánico a fin de 
garantizar una velocidad de 
deformación constante. 

Las curvas J-R se determinaron 
siguiendo el protocolo de ensayo 
del ESIS [4], utilizándose corno 
probeta la mitad de las barras 
prismáticas inyectadas y 
agudizándose la base de la 
entalla con una cuchilla de 
afeitar. 

El estudio térmicos de las 
diferentes mezclas se realizó en 
un ose Mettler. 

4. DISCUSION DE LOS RESULTADOS. 

características térmicas 

En la Figura 2 se presenta la 
variación del {ndice de fluidez, 
determinado según la norma ASTM 
D-1238, a 230 o e y 2160 gf en 
función del porcentaje de talco 
y de la distinta interfase. Se 
observa que en las mezclas 

funcionalizadas el índice de 
fluidez prácticamente se 
mantiene, mientras que en las 
mezclas no funcionalizadas el 
valor se reduce drásticamente 
con el porcentaje de carga, lo 
que implica un recorrido de 
flujo menor y una mayor 
dificultad en el proceso de 
transformación. 

g/10 mm 
10,---------------------------------~ 

8 

6 
X 

4 

2 

oL---------------------------------~ o 5 1 o 15 20 25 30 35 40 45 50 

%TALCO 

X PP * PP-SERIE F -<> PP-SERIE N 

Fig.2. Indice de fluidez. 

La temperatura de deformación 
bajo carga, determinada según el 
procedimiento A de norma UNE 
53075-79 (Figura 3), aumenta con 
el porcentaje de carga y con la 
adhesión en la interfase, siendo 
de destacar en este último caso 
la gran influencia de un pequeño 
porcentaje de carga. 

T' ¡oq 
120 

1101 
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100 

90 

80 
X 

70 

60 
o 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 

%TALCO 

* PP * PP-SERIE F <>- PP-SERIE N 

Fig.3. Temperatura de 
deformación por calor. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

Para ver si parte de estos 
efectos se debían a diferencias 
microestructurales en la fase de 
PP originada por la 
incorporación de las cargas, se 
procedió a caracterizar 
térmicamente el material en un 
DSC, cuyos resultados se 
presentan en la Figura 4. Donde 
T y H representan temperaturas y 
entalpías, y los subíndices f y 
e, fusión y cristalización. 

T' (°C) H (J/g) 
200 120 

100 

80 

50 • 

o~--------------------------------~0 
o 5 1 o 15 20 25 30 35 40 45 50 

%CARGA 

*Tf "Te üTf* +Tf-Tc -THf -ll-Hc -Hf-Hc 

Fig.4. Características térmicas. 

Del análisis de estos resultados 
se desprende: el material de las 
probetas es uniforme, no tiene 
diferencias con el mismo 
material vuelto a fundir y 
enfriado en el calorímetro; el 
talco actúa como agente 
nucleante, cuanto mayor 
porcentaje de talco mayor efecto 
nucleante; pero, sin embargo, 
los calores de fusión y 
entalpías de cristalización son 
funciones lineales del 
porcentaje de carga, es decir, 
no se detectan diferencias de 
cristalinidad. No se observan 
tampoco diferencias ocasionadas 
por el tratamiento superficial 
del talco. 

Caracterización mecánica. 

En la Figura 5 se muestran los 
registros de la carga frente al 

desplazamiento al ensayar 
tracción a una velocidad de 
cmjmin los diferentes grados. 

!.'113 ,! ,, 

fl 

PPZ-N 

;:; 

e. ~e· 
~ 

'·' !9,{1 !5.9 21J.II 25.9 JQ,Q B.a 

PP40-F 

b 
!.50 

:'\ 

[.99 l ""'T\ ' 
1 PP5-F 

;:; 

PPZ-F 

~ 

9.59 

5.9 18.9 IS.Il 29.S 25.9 38.8 35.e 

Fig. 5. curvas carg 
desplazamiento. 
a) No funcionalizado. 
b) Funcionalizado. 
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Fig. 6. Características a tracción. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 179 

En la Figura 5a (talco no 
funcionalizado) se observa que a 
medida que aumenta el porcentaje 
de carga aumenta el módulo de 
Young, y disminuyen la 
elongación a rotura y la tensión 
de rotura. Sin embargo, en la 
Figura 5b, correspondiente a la 
mezcla con talco funcionalizado, 
se observa que al aumentar el 
porcentaje de carga aumenta el 
módulo de Young y la tensión de 
rotura, y disminuye el 
alargamiento. 

En la Figura 6 se presentan las 
características a tracción en 
función de la velocidad de 
deformación. 

Los valores del módulo elástico 
aumentan con el porcentaje de 
talco, la velocidad de 
deformación y la 
funcionalización. Los aumentos 
más significativos se producen a 
altos contenidos en talco 
funcionalizado. 

Las tensiones máximas aumentan 
con la velocidad de deformación, 
disminuyen con el aumento de la 
fracción de talco no 
funcionalizado, pero aumentan 
ligeramente cuando está 
funcionalizado, es decir, el 
talco funcionalizado refuerza la 
resistencia a la tracción. 
Aunque no se ha representado, la 
tensión de rotura presenta un 
comportamiento similar. 

A bajos contenidos en talco el 
alargamiento a la rotura es muy 
sensible a la velocidad de 
deformación, y disminuye con el 
aumento del porcentaje de talco 
y , sobre todo, con ~1 
tratamiento superficial del 
mismo. 

Este comportamiento del talco es 
pues similar al de las fibras 
cortas de vidrio [ 5], que 
refuerzan la resistencia de la 

matriz de plástico, mediante un 
mecanismo de restricción de la 
deformación de la matriz a 
través de la resistencia a la 
cizalladura de la interfase. 
Cuanto mayor es la adhesión en 
la interfase mayor es la 
resistencia a la cizalladura en 
ésta, y resulta un mayor 
refuerzo. Por otra parte, a 
mayor cantidad de talco mayor 
restricción de deformación de la 
matriz, resultando un mayor 
refuerzo. Esta restricción de la 
deformación de la matriz causa 
el aumento de la temperatura de 
deformación bajo carga y reduce 
la fluencia de la mezcla. 

La densidad de energía de 
deformación plástica si 
aceptamos el modelo propuesto 
será más pequeña con la cantidad 
de talco, con la adhesión en la 
interfase, y también con la 
velocidad de deformación, tal 
como ocurre con los valores 
determinados experimentalmente. 

Curvas J-R. 

Mediante la geometría SENB 
siguiendo el protocolo de norma 
del ESIS [4] se han determinado 
las curvas J-R que se muestran 
en la Figura 7, y cuyos valores 
más característicos se 
representan en la tabla I. 

La curva J-R correspondiente al 
PP no se ha podido representar, 
pues a esta velocidad de 
deformación de 1 mmjmin hay muy 
poco crecimiento estable de la 
grieta y el valor estimado de Jrc 
es de 8 . 5 KJ jm2 

• 

A pesar de las dificultades de 
la determinación de la curva J-R 
en estos materiales, con la 
consiguiente falta de precisión, 
se observa una disminución de Jrc 
a medida que aumenta el 
porcentaje de talco, también se 
puede destacar que a igualdad de 
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J (KJ/m2) 

10 

oL---------------------------------~ 
0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 0,9 

~a (mm) 

MATERIALES 

PP1 O·N * PP20-N D- PP40·N * PP1 0-F -<>- PP20·F * PP40-F 

Fig. 7. Curvas J-R. 

carga, cuando ésta no está 
funcionalizada, aumenta el valor 
de J re. En este último caso la 
precisión en las medidas de ~a 
disminuye, resultando aproximada 
la representación de las curvas 
J-R a causa de la gran cantidad 
de deformación plástica, que 
puede observarse en las 
superficies de fractura. Sin 
embargo, estos resultados son 
coherentes con las densidades de 
energía representadas en la 
Figura 6. La dificultad de la 
determinación de la curva J-R en 
PP ha sido puesta de manifiesto 
por diferentes investigadores en 
el round-robin test analizado en 
el encuentro de mayo de 1992, 
Les Diablerets, ESIS Technical 
Committee 4. 

~ ,¿, c.-.i.M.LJCJ. ,¿.,., UGJ/a' 1 

pp (8,5) 

PP2-N 4,39 4,56 

PPlO-N 3,21 3,60 

PP20-N 5,21 5,1.1 

PP40-N 3,38 

PP2-F 2,05 2,33 

PPlO-F 1,75 1,98 

PP20-F 1,72 

PP40-F 1,~1 

Tabla I. Valores de J. 

5 . REFERENCIAS. 

[1] J.B. Griffiths, Minerals as 
fillers, Plastics and Rubber 
Processing and Applications 13 
( 1990) 3-8 

[ 2] A.M. Riley et al, Factors 
affecting the impact properties 
of mineral filled polypropylene, 
Plastics and Rubber Processing 
and Applications 14 (1990) 85-93 

[3] R. Gachter, H. Müller, 
Plastics Additives Handbook, 
Hauser Publishers, Munich, 1984. 

testing protocol for 
J-R curve test on 

ESIS Technical 

[4] ESIS, A 
conducting 
plastics. 
Committee 4, March 1991 

[ 5] R. J. Crawford, Plastics 
Engineering, Pergamon Press, 
Oxford, 1985 



l. 

ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 

MATERIALES LAMINADOS DE MULLITA/ALUMINA 
CON FUNCION GRADIENTE 

Pena, S. Moya y Requena 

y Vidrio (C.S.I.C) 
28500 Arganda del Rey Madrid. España. 

181 



182 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

carácter de aislantes eléctricos con 
relativamente bajos valores de permitividad 
(Em = 6, E. = 9) lo que hace que este sistema 
posea un extraordinario interés no solo para 
aplicaciones estructurales, sino también para 
aplicaciones eléctricas y electrónicas. 

En este trabajo se pretende explorar la 
estabilidad mecánica de los compuestos 
laminados obtenidos por filtración coloidal, el 
campo de tensiones residuales generado y su 
relación con la microarquitectura del 
compacto con función gradiente. 

2. PARTE EXPERIMENTAL 

Materiales de partida: 

Como materias primas se han utilizado polvos 
comerciales de gran finura: a) alúmina Alcoa 
CT3000 SG, RF A con un tamaño medio de 
grano de 0,5 J.im , una superficie específica de 
8 m2g·1

, un analisis químico de: Al20 3 (99,6), 
Na20 (0, 1), Si02 (0,08), MgO (0, 1), Fez03 

(0,03), y b) mullita Baikowsky con un tamaño 
medio de partícula de O, 7 J.im, y una 
superficie especifica de 10 m2g·1

, y un analisis 
químico de: Al20 3 (26,4), Si02 (72,6), Na20 
(0, 12), MgO (0,03), Fez03 (0, 1), CaO (0,01). 

Obtención de probetas por filtración coloidal: 

Se han preparado suspensiones acuosas de las 
distintas mezclas de mullita-alúmina con un 
contenido en solidos del 65% en peso, y con 
una adición de un 1 % en peso de un 
polielectrolito órganico libre de álcalis. La 
selección del polielectrolito y la optimización 
del proceso de colaje se han descrito en 
trabajos previos [2,4]. Las suspensiones se 
han homogeneizado en un molino de bolas de 
alúmina de alta pureza durante 17h. 
Posteriormente se han deaireado mediante una 
agitación suave hasta la eliminación total de 

burbujas. 

Las curvas tau-D de las seis suspensiones 
estudiadas se han determinado en un 
viscosímetro Haake RV20 con un rango de 
gradientes, D, de O a 1000 s·1

• Todas las 
medidas se han realizado a temperatura 
ambiente, 25°C. 

Se han colado probetas cilíndricas de lOmm 
de diámetro y 120mm de longitud de cada una 
de las composiciones estudiadas, con objeto 
de realizar la caracterización cerámica de cada 
de las mismas. Así mismo se han preparado 
materiales laminados con función gradiente 
mediante filtración coloidal secuencial. Los 
materiales laminados están constituidos por 
seis láminas de mullita/alúmina con un 
gradiente de composición del 20% en peso 
entre las láminas. Tanto las probetas 
monolíticas como los materiales laminados se 
han colado en molde de escayola con una 
relación agua/escayola de 701100. El grado de 
compactación de los materiales monolíticos en 
verde se ha determinado a partir de la medida 
de su densidad por inmersión en mercurio. 

El estudio de la sinterización dinámica de los 
distintos materiales monolíticos se ha 
estudiado por dilatometría a una velocidad 
constante de 2°Cmin·1 hasta 1600°C, en un 
dilatómetro con soporte de alúmina sobre 
probetas de lOmm de diámetro y 8mm de 
altura. 

Tanto los materiales monolíticos como los 
laminados se han calcinado siguiendo el 
mismo ciclo de cocción. Subida hasta 16500C 
a 2°C.min·1

, estabilización a dicha temperatura 
durante 2 horas y enfriamiento hasta 
temperatura ambiente a 2°C/min. 

La microestructura de las muestras calcinadas 
se ha estudiado por MOLR y MEB sobre 
superficies pulidas hasta diamante de lJ.im y 
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Figura 3: Curvas de dilatación térmica de los diferentes materiales compuestos de 
alúmina/mullita sinterizados a 1650°C/2h. 

Tabla I: 

Propiedades físicas de los materiales monoi(ticos calcinados a 1650°C, 2h. 

COMPOSICION p(g/cm3
) p/ Pt(%) Hv (Pa) K1c (MPa.m 112

) 

alúmina 3,88 98 -

20M/80A 3,72 99 14,57 2,69 

40M/60A 3,51 99 13,00 2,57 

60M/40A 3,31 98 11,63 2,30 

80M/20A 3,13 98 10,87 1,98 

mullita 3,04 99 10,79 1,54 
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Figura 5: Microfotografías de las huellas de indentación Vickers realizadas en: 
a) la lámina de composición 80AI20 3/20AI6Si20 13 , carga de indentación lOKg 
b) la lámina 20Al20 3/80A1 6Si20 13 , carga de indentación 5Kg 
e) el compacto monolÍtico de composición 20Al20 3/80Al6Si20 13 , carga de 
indentación }tJKg 
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ALTERACION DE LAS PROPIEDADES MECANICAS POR FORMACION DE 
PRECIPITADOS EN ZrOz PARCIALMENTE ESTABILIZADO CON Y2o3 

'vr'" 
J. Martínez, M. Jiménez y Á~ Domínguez 
Dpto. de Física de la Materia Condensada 

Universidad de Sevilla 
Apdo. 1065 41080 Sevilla, España 

Resumen.Se ha estudiado el comportamiento mecamco a altas temperaturas del Zr02 
monocristalino parcialmente estabilizado con 4. 7 mol% de Y 203, mediante ensayos de 
velocidad de deformación constante, a 1.4xl0·5 s·1, en aire a 1400 °C. Las muestras fueron 
sometidas a tratamientos térmicos a 1600 °C antes de la deformación. Se ha realizado un 
estudio detallado de la interacción dislocación-precipitado mediante microscopía electrónica 
de transmisión, para explicar el comportamiento observado, proponiendo un modelo de 
deformacion. 

Abstract.Single crystals of partially-stabilized Zr02 contammg 4. 7 mol% Y 203 were 
deformed by constan! strain rates of 1.4x10·5 s· 1, in air at 1400 °C. The samples were 
annealed at 1600 °C prior to deformation. TEM studies of the dislocation-precipitate 
interaction were performed to explain the observed behavior, and a model for the 
deformation is suggested. 

1- INTRODUCCION 

En el estudio de las propiedades mecánicas del Zr02 
parcialmente estabilizado son de particular 
importancia los fenómenos de endurecimiento, 
debido a las características microestructurales de esta 
aleación [1]. La caracterización microestructural de 
la fase tetragonal en el sistema Y 203 -Zr02 ha sido 
ampliamente estudiada por Lanteri y col. [ 1] tanto en 
monocristales como en policristales parcialmente 
estabilizados. También se han realizado 
consideraciones teoncas sobre las distintas 
morfologías de los precipitados tetragonales 
dependiendo del dopante, usando la teoría de 
Khachaturyan [2]. En este sistema los precipitados 
presentan una estructura interna formada por dos 
variantes tetragonales con ejes e perpendiculares, 
alternadas, y separadas por planos de macla. Existen 
tres tipos de variantes tetragonales, que 
denominaremos t1, t2 y t3, dependiendo de que el 
eje e tetragonal sea paralelo a uno de los tres ejes 
tipo < 100 > cúbicos. Por lo tanto podemos tener 
tres tipos de colonias: t1/t2, t1/t3, y t2/t3. 

Heuer y col. [3] estudiaron monocristales de Y-PSZ 
dopados con 4.5 mio de Y 203 mediante ensayos de 
deformación constante a 1400 °C. El eje de 

compresión usado fue < 112 >, y las muestras 
fueron sometidas a tratamientos térmicos de hasta 
150 horas a 1600 °C. En este estudio se encontró un 
importante endurecimiento por precipitados, 
alcanzando un punto de cedencia de 550 MPa para 
los cristales más resistentes. Ingel y col. [4] 
realizaron medidas de resistencia a la flexión y 
resistencia a la fractura a temperaturas de hasta 1500 
°C en monocristales de Y-PSZ, comparando con 
resultados de Zr02 dopado con CaO y MgO. Los 
monocristales dopados con Y 2 03 presentaron 
mayor resistencia a la fractura que los otros dopados, 
a temperaturas superiores a 1200 °C. Lankford [51 
estudió también en compreswn el Y-PSZ 
monocristalino dopado con 2, 8 y 12 m/ o de Y 2 03 , 
a temperaturas entre 23 , 700, y 1150 °C, para 
distintas orientaciónes. La resistencia del material 
decreció rápidamente con la temperatura y fue mayor 
para el dopado más bajo. 

Nuestro trabajo se centra en las propiedades 
mecánicas a temperaturas altas y para el dopado en el 
cual las propiedades a temperatura ambiente son 
óptimas. Estudiaremos la dependencia con la 
microestructura, que se altera mediante tratamientos 
térmicos, complementando trabajos anteriores. 

189 



190 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

600 

500 

,......_ 
o 400 

0... 
~ 
'--' 

IJ) 300 
IJ) 
w 
0:: 200 ;--
IJ) 

100 

o o 

150 hr 

Y-PSZ 4.7 m/o 

T = 1400 °C 

< 11 2> 

2 3 4 
STRAIN (%) 

Fig. L Curvas tension (a)- deformación (s) para el 
material objeto de estudio, sometido a tratamientos 
térmicos a 1600 °C, y posteriormente deformado a 
1400 °C, en la dirección < 112 >. 

2. -METO DOS EXPERIMENTALES 

En este estudio se han utilizado muestras 
monocristalinas de Y-PSZ crecidas por la técnica de 
"Skull m el ting", dopadas con 4. 7 de Y 2 03 , 
orientadas según la técnica Laue, cortadas con una 
sierra adiamantada y pulidas con pasta de diamante 
de 9, 6 y 3 ¡.tm. Las muestras para los ensayos de 
compresión se cortaron con dimensiones 2.5 x 2.5 x 
5 mm y se orientaron con el eje mayor (de carga) en 
la dirección < 112 > y las caras perpendiculares en 
planos (111) y (110). Estas muestras se sometieron a 
tratamientos térmicos en un horno de resistencias de 
superkantal a una temperatura de 1600 °C. Los 
tratamientos térmicos realizados fueron de 500 y 
1000 horas, después de los cuales las muestras 
fueron templadas al aire, sin que se apreciase 
fisuración debida al choque térmico. La velocidad de 
deformación fue para todos los ensayos de 1.4 X l o-5 

sg·l. 

3.RESUL T ADOS 

Se han realizado ensayos con muestras sometidas a 
diferentes tratamientos térmicos, complementando las 
realizadas por Heuer et al. [3]. Estos autores han 
realizado experiencias para recocidos de hasta 150 
horas a 1600 °C. Nosotros hemos completado el 
estudio para recocidos más largos (500 y 1000 
horas). 

5 

En las curvas mostradas en la figura 1 se encuentran 
discontinuidades de la tensión en la zona de 
endurecimiento. Este fenómeno corresponde con la 
activación de bandas de Lüders, pudiendo ser estas 
observadas mediante microscopía óptica. En la cara 
{110} las trazas de los sistemas de deslizamiento son 
perpendiculares a la dirección de compresión, y en la 
cara { 111} forman 35° , por lo que claramente, 
corresponden a la activación del sistema primario 
{100} < 110>. En las muestras de Y-PSZ la 
deformación se produce de forma inhomogénea con 
bandas bien localizadas (bandas de Lüders), que en 
las muestras as-received producen un descenso de 
unos 50 MPa, seguida de otras pequeñas. Este efecto 
va disminuyendo según aumenta la duración del 
tratamiento térmico. Se encuentra que la tensión de 
endurecimiento cero (figura 2) aumenta con el 
tiempo de recocido hasta 150 hora, presentando a 
partir de dicho valor una disminución. 

600 
.-.._ 
~ 

Q.., !ll 

~ 500 m !ll 

ff:J 
ff:J !ll 
¡;;¡;;¡ 
~ 400 !ll !ll 

E-< 
ff:J 

5 300 
....;¡ 
¡;;,-;. 

200L-~~~~~~~~L-~~~~ 

1 10 100 1000 

ANNEALING TIME (HOURS AT 1600 C) 

Fig. 2. Tensión de cedencia, y de endurecimiento 
cero frente al tiempo de recocido a 1600 °C. 

Para partículas de pequeño tamaño como las 
mostradas en la figura 3 (tratamiento térmico de 2 
horas) se ha observado que las dislocaciones forman 
bucles de orowan alrededor de las partículas [3], y 
para tratamientos térmicos más largos 
(apróximadamente 24 horas) las dislocaciones cortan 
a los precipitados. En este trabajo se ha estudiado la 
subestructura de dislocaciones, la interacción con las 
partículas y su movimiento dentro de estas. En la 
figura 4 se muestran detalles de esta interacción en 
una muestra tratada térmicamente durante 1000 horas 
y posteriormente deformada, en la que las 
dislocaciones penetran preferentemente en variantes 
alternadas (figuras 4A-4D), dejando bucles de 



3. Microstructura del material tratado 
térmicamente 2 horas a 1600 

dislocaciones también en variantes alternadas 
Estas observaciones nos han elaborar 

modelos de movimiento de las dislocaciones en el 
que se desarrollan en la discusión. 

4. DISCUSION 

El comportamiento mecánico a altas temperaturas del 
sistema Y-PSZ es muy debido a su 
particular de la 
concentración de dopado 

Las muestras 

El 

- aumentar el 
el aumento 

pequeños 

t tanto 
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La interacción dislocación-precipitado debe ser 
analizada de diferente manera dependiendo del 
tamaño de precipitado. Inicialmente, para los 
precipitados pequeños ( < 200 nm 
aproximadamente), que no son cizallados, la tensión 
necesaria (-r) para que la dislocación se curve entre 
precipitados a una distancia D (radio de curvatura 
D/2) es: 

2T 
T 

bd 
(1) 

donde b es el vector de Burgers y T es la tensión de 
línea sobre la dislocación (T= 1/2 J..tb2). Dado que 
el espaciado entre precipitados disminuye con el 
aumento de precipitados. la tensión necesaria para 
que la dislocación pase entre ellos, debe aumentar 
con el tiempo de recocido. 

A partir de un tamaños de partícula crítico, las 
dislocaciones comienzan a atravesar a los 
precipitados por ser un proceso más fácil. Estos 
procesos de corte se pueden analizar usando el 
modelo descrito por Haasen [6] para endurecimiento 
debido a la presencia de una segunda fase. Según este 

Te 

la tensión resuelta para cizallar un 
coherente es: 

} 2 f 1 

(2) 

donde gmax es la maxima fuerza elemental de 
interaccción, f es la fracción de volumen de 
precipitados y r el radio de los precipitados. 

En nuestro caso la dislocación produce falta de 
"P'""'"W'"~ en dos de las tres variantes tetragonales 
presentes, siendo perfecta en la otra. En este caso la 
dislocación crea un desorden en el plano de 
cizalladura en la partícula al cruzarla, y puede 

rr, donde y es la energía de falta de 
y r puede tomarse como (Ld) 1/2, siendo 

L y d la longitud y anchura de las partículas en el 
de deslizamiento de la dislocación. De este 

modelo se deduce que la tensión de endurecimiento 
cero aumenta con la fracción de volumen de 
precipitado, y cuando la precipitación esté finalizada, 

aumentando debido al aumento de tamaño de 
a fracción de volumen constante que 
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Fig. 4. Subestructura de dislocaciones de una 
muestra recocida durante 1000 horas y deformada. 
Ver texto. 

producen los procesos de difusión. Segun medidasde 
la evolución de la concenttación de en 
la matrix, y de los parámetros estereológicos de la 
microestructura , la precipitación concluye para 
tratamientos térmicos de 24 horas. 

V amos ahora a analizar el origen del decrecimiento 
de la tensión de endurecimiento cero para los 
tratamientos térmicos más largos, asociada con una 

subestructura de dislocaciones muy característica 
mostrada en la figura 4. Consideremos una 
dislocación en la matriz con vector de Burgers 
112[101] y deslizando en un plano (100), que 
encuentra una colonia de precipitados. 112[101] sólo 
sería vector de la red tetragonal en el caso de una 
variante con el eje e perpendicular al plano (t3); para 
las variantes con el eje e en el plano (t¡ y t2) esta 
dislocación debería crear a su paso alguna forma de 
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1 

3 

Fig. 5. epresentación esquemática del modelo 
propuesto de interacción dislocación-precipitado. Ver 
texto. 

falta de apilamiento, ya que el desplazamiento 
producido por la dislocación no es un vector de la 
red. 

Si observamos con detalle la figura 4, vemos que la 
dislocación puede atravesar sin dificultad una de las 
variantes t por lo anteriormente dicho, pero no la 
variante que le acompaña. La dislocación queda 
anclada en variantes alternas hasta que el desfase 
entre la posición de la dislocación en una y otra 
variantes es tan grande que la línea de dislocación 
fácilmente se puede cerrar sobre sí misma formando 
bucles. Las altas temperaturas a las que el ensayo 
mecánico se realiza facilita esta formación de bucles, 
ya que la dislocación está sometida a cierta vibración 
térmica. Cuando la dislocación forma un bucle, el 
efecto resultante es que la dislocación avanza dejando 
un bucle a su paso. Este mecanismo de avance puede 
verse representado esquematicamente en la figura 5. 

4 

El mecanismo descrito anteriormente es 
energéticamente mucho más favorable que atravesar 
la partícula para la dislocación de nuestro ejemplo. 
No se tiene evidencia experimental de la falta de 
apilamiento que debe ser creada por estas 
dislocaciones, por lo que es posible que se produzca 
una restauración de la estructura en el proceso de 
enfriamiento después del ensayo mecánico. 

El espaciado !amelar (d) determina la dificultad del 
proceso: la dislocación debe presentar un radio de 
curvatura menor que D/2 (donde D es ahora el 
espaciado !amelar) para moverse dentro de una 
!amela. Se podría utilizar el razonamiento de 
Orowan, con lo que -r sería proporcional a 1/(D/2), , 
que aumenta con el tiempo de recocido. Este hecho 
explica el descenso de la tensión de endurecimiento 
cero encontrado para los recocidos más largos. 
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S.CONCLUSIONES 

Se ha estudiado el comportamiento mecánico del Y
PSZ monocristalino dependiendo de la 
microestructura de la segunda fase. Los precipitados 
tetragonales producen un endurecimiento del material 
debido a la necesaria formación de bucles de Orowan 
en los primeros estados de precipitación. Cuando la 
cizalladura de los precipitados se hace inevitable, la 
resistencia del material sigue aumentando con el 
tratamiento térmico debido a que en el proceso de 
corte se produce defectos planares de falta de 
apilamiento. Alcanzado un valor crítico de tamaño de 
precipitado, existe un mecanismo de corte de 
partículas por las dislocaciones con formación de 
bucles en variantes alternadas, que hace que este 
corte sea más fácil, con la consiguiente disminución 
de la tensión de endurecimiento cero. Este estado 
crítico se alcanza para tratamientos térmicos entre 
150 y 500 horas a 1600 °C. 
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Resumen.La realización de ensayos CTOD en la Zona 
Afectada por el Calor de uniones soldadas presenta la 
dificultad de situar la grieta de fatiga en el lugar 
preciso que se desea ensayar. Los valores de apertura de 
grieta reflejan la influencia de las distintas 
microestructuras muestreadas por el fondo de la fisura, 
enmascarando el efecto de, por ejemplo, el aporte 
calorífico de la soldadura. El presente trabajo propone 
un tratamiento de los datos, basado en el valor del 
crecimiento estable de grieta, que permite poner en 
evidencia correlaciones no observables tras un primer 
análisis de los ensayos. 

Abstract. During the CTOD testing of the Heat Affected 
Zone of weld joints, difficulties are found to grow the 
fatige flaw exactly in the area of interest. The crack 
opening values show the influence of the microstructure 
sampled by the crack tip, shadowing the effect of, for 
example, the heat input of the weld. This paper suggest 
a treatement of data, based on the stable tearing 
preceeding the cleavage initiation, that shows sorne 
correlations not evident after a first analysis of test 
results. 

195 

l. INTRODUCCION 

La normativa actual sobre 
construcción de plataformas off
shore [ 1] exige la realización 
de ensayos CTOD para la 
homologación de los 
procedimientos de soldadura que 
se emplearán durante la 
fabricación. La Zona Afectada 
por el Calor (ZAC) de la unión 

soldada, sobre todo en chapas de 
7 5 mm de espesor que imponen 
fuertes gradientes térmicos y 
elevadas velocidades de 
enfriamiento, supone una región 
especialmente sensible a la 
propagación de grietas y, por 
tanto, es de especial interés 
someterla a ensayo. 

Se han realizado una serie de 
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ensayos CTOD en la ZAC de un 
acero HSLA microaleado, soldado 
en distintas condiciones de 
aporte calorífico. El objetivo 
del trabajo, además de la propia 
homologación del proceso de 
soldadura, ha sido el de 
encontrar alguna correlación 
entre el aporte térmico y el 
valor de la apertura del vértice 
de grieta (o) obtenido en el 
ensayo. Aunque la norma ti va 
únicamente exige que o>O. 20 mm 
para dar como válido el 
procedimiento de soldadura 
( resul tanda ser el ensayo una 
simple prueba de pasa/no-pasa), 
sería interesante el poder 
cuantificar la pérdida de 
tenacidad a medida que se 
aumenta el aporte calorífico. 

Tras un primer análisis de los 
resultados, no se deduce en 
absoluto ninguna correlación 
entre la tenacidad y el aporte 
calorífico, a partir de ~os 

datos disponibles. Debido a la 
propia naturaleza del ensayo 
CTOD, es necesario hacer crecer 
por fatiga una grieta en la ZAC, 
dentro de la cual existe (por 
efecto del gradiente térmico 
debido al ciclo de soldeo) toda 
una variedad microestructural en 
unos pocos milímetros de 
anchura. Esto implica que el 
fondo de grieta no queda siempre 
en la misma posición, sino que 
muestrea diferentes 
microestructuras. La correlación 
que pudiera existir entre el 
aporte calorífico y 6 queda 
enmascarada por las distintas 
posiciones del fondo de grieta 
en cada probeta. 

Se ha tratado de correlacionar 
la microestructura particular 
que muestrea la fisura con un 
parámetro medido en el ensayo: 
el crecimiento estable de grieta 
antes de la rotura catastrófica 
( oa). Esto permite "modificar" el 
valor de o en función de la 

diferencia entre el crecimiento 
estable de cada probeta y un 
valor de oa arbitrario pero fijo 
(es decir, referir el valor a 
una microestructura particular 
de referencia). 

Al representar el aporte 
calorífico frente al valor 
modificado de la apertura de 
grieta (om), se ha obtenido una 
correlación entre ambas 
variables. Este resultado 
muestra que efectivamente existe 
una dependencia entre el aporte 
calorífico y la tenacidad de la 
ZAC, pero que es necesario 
tratar los datos para evitar el 
efecto enmascarador de la 
posición aleatoria del fondo de 
grieta. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

Tabla l.Composición química del 
material base (%en peso). 

e .097 j_Al .032 

Mn l. 36 Nb .016 

p .009 V .001 

S .002 Ti .003 

Si .403 N .007 

Cu .153 Cu+Ni+Cr .797 
+M o 

Ni .512 Nb+V .020 
+Ti 

Cr .123 Al/N 5.0 

M o .008 Ceq .394 

El material base es un acero 
HSLA ( High Strength Low Alloy 
Steel) conforme con la BS 7191 
450 EMZ tipo 2 [2]. Se trata de 
un acero calmado, de grano fino, 
templado y revenido, para 
conferirle un límite elástico de 
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434 N/mm2 y una resistencia a la 
tracción de 545 N/mm2

• 

soldado 
~~--~ 

Los paneles, de 980 mm(longitud 
del cordón de soldadura) x 750 
mm y 75 mm de espesor, se 
soldaron mediante arco sumergido 
con una preparación de bordes en 
K. No sufrieron tratamiento 
térmico de post-soldeo. La 
temperatura entre pasadas se 
mantuvo alrededor de los ll5°C. 
Los aportes térmicos elegidos 
estuvieron comprendidos entre 
1,348 y 2,326 kJ/mm. De cada 
panel se obtuvieron cuatro 
probetas para el ensayo CTOD, de 
las que se ensayaron tres, 
quedando una como reserva. 

2. 3 Metalografía ~~v:hª al 
~~nsayo 

Se cortaron dos secciones a unos 
50 mm de los extremos de la 
soldadura. Se prepararon para su 
observación metalográfica con 
pasta de diamante de 1 pm y se 
atacaron con nital al 2%. Se 
determinó el tamaño de grano de 
la ZAC adyacente a la línea de 
fusión, según norma ASTM Ell2 
[ 3] , en los dos tercios 
centrales del espesor de la 
probeta. El objeto de esta 
operación es la de situar 
correctamente la entalla dentro 
de la ZAC. 

~,4 Ensayo CTOD 

La probeta empleada en el ensayo 
CTOD fue la SENB3, para flexión 
en tres puntos. Este tipo es el 
recomendado por la norma BS 5762 
[ 4], que fue la seguida en el 
programa de ensayos, con una 
sección B x 2B (donde B es el 
espesor de la chapa). 

Todas las probetas fueron 
comprimidas localmente un 1%, en 

PA<.lBET A SEN83 

POSK::KJ+I T-t. 
baño da 
fusión 
... J 

Fig. l. Situación de la probeta 
de ensayo respecto a la unión 
soldada. 

la zona del ligamento, para 
intentar mantener el crecimiento 
de la grieta de fatiga lo más 
uniforme posible en todo el 
espesor (en presencia de las 
tensiones residuales generadas 
durante el soldeo). 

Los ensayos se realizaron bajo 
control de desplazamiento, a una 
temperatura de -10°C. Los valores 
de o fueron calculados usando un 
límite elástico de la ZAC 
obtenido como valor medio del 
dado para el material base y del 
medido para el cordón a partir 
de uri ensayo de tracción. Los 
valores fueron corregidos para 
la temperatura de ensayo de -l0°C 
[ 5] . 

2.5 Metalografía posterior al 
ensayQ 

Tras el ensayo, se dio un corte 
perpendicular a la superficie de 
fractura, justo delante de la 
grieta de fatiga, para así 
determinar las microestructuras 
y el tamaño de grano muestreado 
por el vértice de grieta. Se 
contabilizaron porcentualmente 
los distintos tamaños de grano 
muestreados, en los dos tercios 
centrales del espesor. 

Se determinó por microscopía 
óptica y electrónica de barrido 
el lugar de inicio de la rotura 
catastrófica. Se midieron los 
valores medios de crecimiento 
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estable de grieta antes de la 
rotura por clivaje. 

3. RESULTADOS 

A partir de los registros de 
carga/apertura de entalla se han 
obtenido valores de 6, usando la 
expresión [4]: 

o = + 
o, 4 (W-a) vP 

0,4W + 0,6a + z 

donde K es el factor de 
intensidad de tensiones de la 
probeta SENB3, crv es el limite 
elástico corregido para la 
temperatura de ensayo, E' es el 
módulo de Young para deformación 
plana, W = 28 la anchura de la 
probeta (dos veces el espesor de 
la chapa), a es la longitud de 
la grieta, Vp es la componente 
plástica de la apertura medida 
en la boca de la entalla y z es 
la distancia entre la posición 
de las cuchillas de medida y el 
inicio de la entalla. 

La figura 2 muestra cómo se 
distribuyen los valores de 6 
frente a los distintos aportes 
caloríficos utilizados en la 
soldadura de los paneles. Como 
se puede ver, aparentemente no 
existe ninguna correlación 
significativa entre ambas 
variables. 

La figura 3 recoge la 
correlación existente entre el 
valor de 6 de cada ensayo y el 
correspondiente crecimiento 
estable de grieta. 

A partir del estudio 
metalográfico posterior al 
ensayo, se buscó la relación 
entre el valor de 6a y algún 
parámetro microestructural 
significativo. La figura 4 
muestra la relación encontrada 
con el porcentaje de frente de 

grieta que muestreaba la ZAC 
denominada intercritica 

o 

Fig. 2.Valor 
relación con 
calorífico del 
soldadura. 

1:0 

H 

.. 

! ~.J/rnrn l 

del CTOD en 
el aporte 
proceso de 

Fig. 3. Correlación entre el 
valor del CTOD y el crecimiento 
estable de grieta. 

(material que durante el proceso 
de soldadura alcanzó 
temperaturas entre los 723° y los 
870°C, correspondiente al campo 
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bifásico a/y del acero). 

Por otra parte, la figura 5 
muestra el efecto combinado del 
porcentaje de ZAC intercrí tica 
muestreada y la superficie total 
de frontera de grano frente a la 

e 

Fig. 4.Influencia del porcentaje 
de ZAC intercrí tica muestreada 
por la fisura sobre el valor del 
crecimiento estable de grieta. 

L-, 
J 

Fig. 5.Relación entre la 
microestructura muestreada por 
la grieta y su valor de 
crecimiento estable. 

grieta de fatiga. 

4. DISCUSION 

Es un hecho aceptado comúnmente 
en la bibliografía que un grave 
problema del ensayo CTOD es la 
localización precisa de la 
grieta de fatiga dentro de la 
ZAC [6-8]. La norma [4] indica 
que la grieta debe estar 
incluida dentro de una banda de 
0,5 mm de distancia al baño de 
fusión. Con esto se pretende 
muestrear la zona de grano 
grueso de la ZAC, que es 
potencialmente la más peligrosa 
desde el punto de vista de la 
propagac1on de grietas. No 
obstante, la comprobación de la 
posición real de la grieta no se 
verifica hasta después de 
realizado el ensayo, mediante la 
inspecc1on por microscopía 
óptica. Sin embargo, un estudio 
de Gi ttos y Dolby [ 9] muestra 
que sólo un 20% de las probetas 
cumplirían estrictamente la 
norma. Por otra parte, en 
algunos trabajos sobre aceros 
HSLA [10-11] se identifican 
zonas alejadas de la banda de 
grano grueso, en las que apenas 
hay crecimiento del tamaño de 
grario, y que sin embargo se 
muestran extremadamente frágiles 
debido a la presencia de islas 
de austenita/martensita (ZAC 
intercrítica). Cuando la grieta 
muestrea estas zonas, cosa nada 
infrecuente, es de esperar que 
el valor del CTOD se modifique 
sustancialmente. 

Existen estudios [12] que 
sugieren que podría sobrepasarse 
el límite máximo actual de 
aporte calorífico (3-4 kJ/mm) 
hasta valores de 8 kJ/mm, con 
aumentos de la velocidad de 
aportación de hasta un 150%, 
siempre que se dispusiera de la 
información necesaria sobre las 
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propiedades a fractura de la 
un1on soldada. Sin embargo, 
cuando se representa el valor de 
o frente al aporte calorífico se 
observa una nube de puntos (ver 
figura 2) que muestra una falta 
aparente de correlación entre 
ambas variables. Otros autores 
[13] han llegado a esta mismos 
resultados con idéntico ensayo y 
similar material de partida. 

Pensamos, por el contrario, que 
tal correlación existe y que 
simplemente está enmascarada por 
efecto de la dispersión en las 
zonas muestreadas por la grieta 
de fatiga. Para ponerlo en 
evidencia se han tratado los 
datos del ensayo tal como se 
explica a continuación. 

Se partió de la hipótesis de que 
un parámetro del ensayo CTOD que 
está directamente relacionado 
con la microestructura que se 
muestrea es el crecimiento 
estable de la grieta antes de la 
rotura por clivaje. Algunos 
autores [ 14] relacionan los 
"pop-ins" registrados sin un 
previo crecimiento estable con 
la posición del vértice de 
grieta en la zona de grano 
grueso. Asimismo, cuando el 
vértice de grieta esta alejado 
de esta zona, tienen lugar 
sucesos de "pop-ins" después de 
un cierto crecimiento estable, 
tanto mayor cuanto más alejada 
esté de la línea de fusión. Por 
otra parte, de nuestros ensayos, 
se han sacado algunas 
conclusiones previas acerca de 
la influencia del porcentaje de 
ZAC intercrítica muestreada 
sobre el valor de crecimiento 
estable: a medida que mayor 
proporción de frente de grieta 
se encuentra en la zona de islas 
frágiles de martensita, el 
crecimiento estable antes de que 
se desencadene en un punto la 
rotura catastrófica es menor 
(ver figura 4). Junto con esta 

relación, también se ha 
investigado el efecto conjunto 
tanto del porcentaje de ZAC 
intercrítica muestreada como de 
la superficie total de frontera 
de grano que ha de atravesar la 
grieta al crecer (ver figura 5). 

Independientemente de que la 
constatación experimental de la 
rPlación existente entre 
crecimiento estable de grieta y 
la microestructura muestreada 
esté pendiente de estudios más 
detallados (que estamos llevando 
a cabo en la actualidad), si 
aceptamos como razonable que 
dicha correlación existe, 
podemos seguir adelante en el 
proceso de tratamiento de los 
datos y ver a qué resultados se 
llega. 

Para ello, se elige un valor de 
propagación estable como 
representante de una cierta 
microestructura estándar frente 
al vértice de grieta, por 
ejemplo oa=1' o mm que corresponde 
a un o=1,28 mm. Para otro ensayo 
con otro valor de crecimiento 
estable (muestreando, pues, otra 
microestructura), digamos oa 2,0 
mm, que se corresponde con un 
o=2,0 mm, se observa que, a 
partir de la relación lineal 
ajustada en la figura 2, una 
variación del 100% en el valor 
de oa supone un incremento del 
72% en o. Luego, del valor 
experimental de o obtenido para 
cada ensayo hay que restar 
0,0072 mm por cada 0,01 mm que 
se separe el valor de oa de la 
unidad. Por ejemplo, para un 
ensayo con o=l, 80 mm y oa=1, 93 
mm, el valor modificado (om) que 
consideraremos será: 

Y así se efectúa la corrección 
para el resto de los ensayos 
(correspondientes a distintos 
aportes caloríficos). 
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Si ahora volvemos a hacer Ja 
representación análoga a la de 
la figura 2, pero empleando en 
esta ocasión los valores 
modificados óm, obtenemos la 
gráfica que se muestra en la 
figura 6. 

En esta ocasión sí se observa 
una correlación entre las 
variables. Se puede comprobar 
cómo un aumento del aporte 

APO~:l CALDRIFíCO (kJ¡ mm) 

Fig. 6.Correlación entre los 
valores de CTOD, modificados en 
función del crecimiento estable 
de grieta, y el aporte 
calorifico de la soldadura. 

calorífico se traduce en una 
pérdida de tenacidad en la 
unión, como muestran los valores 
más bajos de óm obtenidos. 

En vista de lo costoso que 
resultan los ensayos CTOD, esta 
valiosa información adicional 
que se pueda obtener de ellos 
resulta interesante, de manera 
que dejen de ser una simple 
prueba pasa/no-pasa para ayudar 
a la selección de los procesos 
de soldadura más productivos 
compatibles con unas aceptables 
propiedades a fractura. 
Evidentemente, el cuantificar 

con fiabilidad la pendiente de 
la recta de la figura 6, e 
incluso las posibles variaciones 
de la dependencia a más al tos 
valores del aporte calorífico, 
requiere un número mayor de 
ensayos que los efectuados en 
este trabajo, ensayos cuyo 
objetivo primordial era, no 
obstante, la homologación de un 
procedimiento de soldadura. 

5. CONCLUSIONES 

1 Se ha ratificado que los 
valores de CTOD obtenidos en el 
ensayo de la ZAC de soldaduras 
son extremadamente sensibles a 
la posición exacta de la grieta 
de fatiga y, por tanto, a la 
microestructura muestreada. 

1 Para el acero HSLA ensayado no 
se observa ninguna correlación 
significativa entre el aporte 
térmico del proceso de soldadura 
y el valor del CTOD, tras un 
primer análisis de los datos. 

Se ha relacionado el 
crecimiento estable de la grieta 
con parámetros característicos 
de la microestructura como la 
superficie total de límite de 
grano y el porcentaje de grieta 
situada en la ZAC intercrítica. 

1 A partir de la correlación 
entre crecimiento estable de la 
fisura y valor de la apertura 
del vértice de grieta, se han 
modificado los valores del CTOD, 
eliminándose de esta manera el 
efecto perturbador debido a las 
diferencias en la posición de la 
grieta de fatiga. 

1 La representación del aporte 
calorífico de la soldadura 
frente a los valores modificados 
del CTOD sí que muestra una 
correlación, en el sentido de 
que se reduce la tenacidad de la 
unión al aumentar el aporte 
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ANÁLISE DA RESISTENCIA Á FADIGA DE JUNTAS 
DE TOPO Á FLEXÁO 

J. A. M. Ferreira e J. D. M. Costa 
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3000 Coimbra, Portugal 

Resumo. Ncstc trabalho aprcscntam-sc os resultados de um estudo da influencia da geometria do 
cordao de soldadura na resistencia a fadiga de juntas de topo transversais a flexao. Os parametros 
estudados sao a sobrccspessura e a largura do cordao. A durac;ao a fadiga considerada engloba um 
'"",nr~'" de iniciac;ao e urna fase de propagac;ao da fenda. A prcvisao do período de iniciac;ao da fenda é 
feíta usando a equac;ao de Coffin-Manson, modificada por Morrow. Para o efcito foram obtidas as 
propricdadcs do material usado que é o ac;o 17Mn4. Sao também obtidos, pelo método dos 
elementos finitos, os factores de conccntrac;ao de tcnsocs no pé do cordao. A prcvisao da fase de 

é fcita por intcgrac;;ao da lci de París, tcndo sido obtido para cada caso o factor de 
intcnsidadc de tcnsocs pelo método das fum;ocs de peso. N urna das geometrías é feíta a comparac;ao 
entre as da vida de fadiga com resultados obtidos experimentalmente verificando-se boa 
concordancia. 

A bstract. This papcr prcscnts results of a fatigue Ji fe invcstigation carricd out in butt weldcd 
loadcd in bcnding. In this invc~tigation are concemcd thc effccLs of wcld joint gcomctry on 
crack initiation and propagation. The paramcters studicd are thc width and height of the weld 

Thc life for crack initiation was prcdictcd using the local strain approach. Thc stress 
conccntration factor was computed by finite elements mcthod. A linear elastic fracture mechanic 
·•nrwrv>en was uscd to prcdicted crack propagation lífe. Using weight function methods the MK 
factors of thc weldcd joint wcre computed for different values of gcomctrical parametcrs. The 
thcoretical prcdictions wcre comparcd against experimental rcsults carricd out in welded joints of the 
t 7Mn4 stccl, and good agrccmcnt was found. 
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A a fadiga de juntas de topo transvcrsais é 
influenciada por parametros geométricos, tais como: a 
sotJrc¡:spcss:ura e a largura do cordao. A influencia dcstcs 

de intcnsídadc de tcnsocs sao obtidos, em cada caso, 
usando o método dos elementos finitos. 

""""'""J" é bem conhccida para o caso de cargas axiais, 
sen do analisada por Gurncy f 1]. Para solícitac;ocs de 

conhccimento nao é tao completo tcndo os 
autores vindo a cstudar a influéncia de parámetros 

e das tensocs residuais [2]. 

Nestc trabalho é feíta a previsao da vida gasta na 
uw"''"""v e na propagac;;ao de fcndas de fadiga. A previsao 
da é feíta com base na cquac;;ao de Coffin
Manson modificada por Morrow [3]. A utilizac;ao deste 
método o conhecimento das propriedades 
mecánicas do material e dos factores de concentrac;ao de 

As propriedadcs mccanicas sao obtidas para o 
material base utilizado nas juntas. Os valores do factor 

A previsao da vida gasta na propagac;ao é feíta usando a 
leí de Paris, considerando que a fenda é semi-elíptica. O 
factor de intensidade de tensoes é calculado, cm cada 
caso, considerando-o dado pelo produto, da soluc;ao de 
Raju e Newman 1 4] para urna fcnda superficial semi
elíptica numa placa, por um factor amplificador MK, 
obtido pelo método das func;oes de peso de Glinka [5]. O 
factor MK tem em conta a influéncia da concentrac;ao de 
tensocs provocada pela geometria do cordao. 

A figura 1 mostra a geometría estudada e a nomenclatura 
utilizada. Os parametros estudados foram as relac;oes hit 
e lit, em que: h é a sobreespessura, t a espessura e la 
largura do cordao. 
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h 

Fig. l. Geometría, nomenclatura e modo de 
carregamento 

2. PROPRIEDADES DO MATERIAL 

O material usado foi o a90 l7Mn4; segundo a DIN. Este 
material tem a composi9ao química indicada na tabela l. 
O comportamento mec~nico foi obtido através de 
ensaios de trac¡¡:ao e de fadiga oligocfclica. Os resultados 
obtidos nos vários provetes para a fadiga oligocíclica 
encontram-se representados na figura 2, em tem10s da 
amplitude de deforma¡¡:ao elástica t1Eef2, da amplitude de 
deforma¡¡:ao plástica !JEp/2 e da amplitude de deformavao 
total !JEt/2 em fun~ao do número de ciclos até a rotura. 

A rela9ao entre a amplitude de defonnavao elástica, 
!Jr::ef2, e o número de ciclos de rotura, N r ,é a et¡uavao 
de Basquin: 

dE df h 
_e-- (2N ) 

2 E r 
(1) 

elll que: - a'ré o coeficiente de resistencia a fadiga 
-E é o módulo de Young; 
- b é o expoente de resistencia a fadiga 

A rela9ao entre a amplitude de deformar¡:ao plástica. 
!JEp/2, e o número de ciclos de rotura, Nr, é a equar¡:ao de 
Coffin-Manson: 

dE e 
_P =E' (2N ) 

2 f r 
(2) 

cm que: - t:'r é o coeficiente de ductilidade cíclica 
- e é o expocnte de ductilidade cíclica 

As propriedades mecanicas obtidas para o material sao 
aprescntadas na tabela 2. 

11 Amplitude de extensao total 

O Amplitude de extensao plástica 

e Amplitude de extensao elástica 

10-4 ~~~~--~~~~~~~_.~~~~~~~~~~ 

10 2 103 104 105 106 107 108 

Número de revers6es até a rotura, 2Nr 

Fig.2. !JEei2, !!.t:p/2 e !!.E¡/2 em funr¡:ao do número de ciclos de rotura 
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Tabela l. Composi~ao química do material 

Tabela 2. Propriedades medinicas do a~o l7Mn4 

Tensao de ced~ncia, ere 
Tensao de rotura, crr 
Módulo de Young, E 
Coeficiente de resistencia cfclica, K' 
Expoente de endurecimento cfclico, n' 
Coeficiente de resistencia a fadiga, dt 
Expoente de resistencia a fadiga, b 
Coeficiente ductilidade a fadiga, E'f 

Expoente ductilidade a fadi~a. e 

412 MPa 
596 MPa 

2,1x.I05 MPa 
1102 MPa 

0,194 
806,9 

-0,0897 
0,192 
-0,458 

3. DETERMINA<;ÁO DO FACTOR DE 
INTENSIDADE DE TENSÜES 

O factor de intcnsidadc de tcnsoes foi calculado cm cada 
caso usando o método das fun~ües de peso de Bueckner 
[ 6] pela rela~ao: 

n 

K = J a (x) m(:r,a) d:r (3) 

o 
em que: cr(x) é a tensao na linha em que se presume 
exista fenda calculada na aus~ncia de fenda, m(x,a) é urna 
fun~ao de calibm~ao (fun~ao de peso) e a é a profundidade 
da fenda. 

A fun~ao de peso m(x.a) usada foi a obtida por Glinka 
[5]. As tensües o(x) foram calculadas com um programa 
de elementos finitos bidimensionais, isoparamétricos de 
8 nós. 

A rela~ao entre o factor K calculado e o factor de 
intensidade de tensües nas mesmas condi~ües de carga, 
m a~ na aus~ncia de cordao é um factor amplificador MK
A solu~ao considerada para o factor de intensidade de 
tensües para urna barra com fenda lateral a flexao foi a 
obtida por Murakami [7]. 

Os valores obtidos para MK encontram-se representados 
nas figuras 3 e 4. mostrando o efeito das rela~oes hit e 
lit, respectivamente. 

A análise da figura 3 mostra que em cordoes com a 
mesma largura, (llt=l ), a medida que a sobreespessura 
(rela~ao lt/ t) aumenta o valor de M K cresce 
significativamente. A figura 4 mostra que em cordoes 
com a mesma sobreespessura (h/t=0,25) o parfunetro 
MK é muito pouco influenciado pela rela~ao lit para 
0,5s;l/ts;l. No entanto, para llt=2 verifica-se urna 
redu~ao significativa do valor de MK. 

4 
1 

::.::: u 
¿ \ - h/t=0.5 

\ 
\ .>f- h/!=0.25 

3 - h/t=0.125 -
\ 

• - h/t=0,0625 

... :~ 
\ \ 

1 \ 

a/t 

Fig. J. lnf1uencia da rela~ao hit no factor MK. lit= l. 

4,---------~--------,-----------

3t-

' ., 
1\¡ 

- I/t=n.5 

lf- l/t=0.75 

0- 1/t=l -

• - l/t=2 

a/t 

Fig. 4. Influencia da rela~ao // t no factor M K 
h!t=0,25. 
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4. PREVISÁO DA VIDA DE FADIGA 

A vida de fadiga, N t> foi calculada considerando 
separadamente a fase de inicia~ao, N¡, e a fase de 
propaga~ao, Np. O número de ciclos de propaga~ao, NP, 
foi obtido pela integra~ao da Iei de Paris, considerando 
que a fenda inicial é semi-circular com 0,25 mm de raio 
e que cresce com forma semi-elíptica. O factor de 
intensidade de tens6es em cada instante é obtido por: 

K-M K' - K (4) 

em que K' é o valor do factor de intensidade de tens6es 
para uma fenda superficial semi-ellptica com a~ mesma<> 
dimens6es, numa placa a flexño, dada pela solu~ao de 
Raju e Newman [4]. As constantes da equa.yao de París 
usadas foram: m=3: CA=l,83x10-13 e CB=l,334xJ0-13 
[mm/ciclo; MPa...Jmm]. CA e CB sao os coeficientes da 
lei de Paris para a propaga~ao do ponto da fenda de maior 
profundidade e dum ponto a superffcie, respectivanlente. 

O número de ciclos de inicia~ao, N¡, foi obtido pela 
equa~ao de Coffin-Manson modificada por Morrow [3]: 

(5) 

As deforma~oes locais obtem-se a partir das tens6es 
nominais pelo método de Molsk:i-Glinka [8] usando a 

curva de deforma~ño cíclica do material e o coeficiente de 
concentra~ao de tens6es, K1, no pé do cordao. Os valores 
de K1 foram obtidos pelo método dos elementos finitos. 
Os resultados obtidos sño apresentados na tabela 3. 

400.----r-,--~1-----,----.-,--~~ 

•- 106 ciclos Ja vida total 

300 • \ Li- l 06 ciclos da vida de propaga<yao 

~ 

o... \ 
¿ 
b 

\ 

• <l .... 

" 200 ...... 
.... -

D, " 
' ..... .__ 

'-

' '-... 

'Q_ " ' 

100L---~'-----L----~1 ____ ~1 _____ 1L_~ 

o 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 
h/t 

Fig. S. Gama de tensao nominal no pé do cordao ern 
fun.yao de hit. llt=l. 

400r-~---------,----------r----------r--~ 

• - 1 o6 ciclos da vida total 

~ .. 
c... 
¿ 
-..,_/ 

1:) 
<J 

300 

200 

- J o6 ciclos da vida de propagJr;:ao 

----·-- ------0- - - ()- - --CJ- - - -
---

100~~----------~----------~-----------L----~ 
0.5 1.5 2 

1/t 

Fig. 6. Gama de tensao nominal no pé do cordao em fun~ao de lit. h!t=0,25. 
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Tabela 3. Factores de concentra~ao de tensücs 

111 os 0,75 1 2 1 1 1 
hit 0,25 0,25 0,25 0,25 0,5 0,125 J,0625 

Kt 3,97 3,55 3,25 2,54 5,09 2,28 1,64 

A curva tcnsao-dcforma~ao usada é do tipo: 

(6) 

cm que: K' é o coeficiente de rcsisténcia cíclica 
n' é o coeficiente de cndurccimcnto cíclico 

A durar,:ao do período de inicíar,:ao e a vida total foi 
calculado tcoricamentc cm fun~ao da amplítude de 
tcnsao, pam cada urna das geomctrias consideradas. 

As figuras 5 e 6 represcntam a influéncia dos pariimetros 
hit e lit, respectivamente, na gama de tcnsao que 

provoca a rotura da junta ao fím de 106 ciclos de vida 
total ou apenas de propagac;ao. Estas curvas forma 
obtidas pam urna ra:tilo de tensan R=O. 

A figura 5 mostra urna rcduc;ao muito pronunciada na 
tcnsao que provoca a rotura da junta ao fim de um 
milhao de ciclos quando a rclac;ao hit aumenta de 0,0625 
para 0,5 mantcndo constante l!1 (lit= 1 ). 

A análisc da figura 6 mostra LJUC mantcndo hlt=0,25 a 
ten sao que provoca rotura ao fím de l 06 ciclos, 
considerando apenas a propagac;ao, é pratícamcntc 
constante para lit entre 0,5 e l e aumenta ligciramentc 
quando lit sobe para 2. 

A tcnsao que provoca rotura ao fim de 106 ciclos de 
vida total (iniciar,:ao+propaga~ao) crescc com a relar,:ao 
lit (cerca de 30% quando lit cresce de 0,5 para 2 no caso 
cm que hlt=0,25). 

5. RESULTADOS EXPERIMENTAIS 

Para a geometría hlt=O,l25 e llt=l foram obtidas curvas 
do período de iniciac;ao e da vida total em fun~ao da 
amplitude de tcnsao. Estcs cnsaios foram realizados a 
temperatura ambiente sendo o ciclo de carga pulsante 
com tensao mínima zero (R=O). Os provctes ensaiados 
cram simétricos cm rela~ao ao cordao de soldadura e 
tinham 200 mm de comprimento, 16 mm de largura e 
18 mm de cspessura. Os provctcs foram cnsaiados cm 
l1exao encastrada a urna frequéncia de 25Hz. 

As fcndas eram detectadas pela inspccc;ao visual, 
depositando periodicamentc sobre o cordao um líquido 
penetrante composw por urna mistura de água e um 
detergente. O aparccimcnto de urna fenda está associado 

com o borbulhar do líquido depositado. Após a detccc;ao 
da fcnda a regiao do pé do cordao era marcada com tinta. 
Após o termo do ensaio o provete era fracturado 
mcdindo-sc a fcnda por microscopia óptica. O número de 
ciclos de inicíac;ao foi normalizado considerando como 
rcfcréncia urna fenda de 0,25 mm de profundidadc. 

Os resultados obtidos foram representados na figura 7, 
cm que se aprcsentam os valores do número de ciclos de 
iniciar;ao e o número de ciclos de vida total cm fun~ao da 
gama de tensan aplicada. Ncsta figura sao sobrepostas as 
curvas do tempo de inicia~ao e da vida total obtidas 
pelos métodos de prcvisao teórica. A análise mostra urna 
boa concordancia entre as curvas de prcvisao e os 
resultados cxpcrimcntais. 

¿: 400 
2: 
'-.../ 

b 
<J 

- Vida de iniciar,:ao 

e- Vida total 

100~------------~------------~ 
105 

Número de ciclo:-; 

Fig. 7. Gama de tcnsao nominal no pé do cordao cm 
funr;ao do número de ciclos de iniciar;ao e do número de 
ciclos total. lit. =1. hlt=0,125. 

6. CONCLUSOES 

l. O modelo de prcvisao da vida de fadiga utilizado e os 
resultados cxperimentais apresentam boa concordancia. 

2. Para juntas de igual sobrccspcssura (h/t=0,25) a gama 
de tensocs no pé do cordao que provoca rotura ao fim de 
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um milhao de ciclos cresce de 30% quando lit aumenta 
de 0,5 para 2. 

3. Para juntas com a mesma relac;:ao lit (lit== 1) a gama 
de tensoes no pé do cordao que provoca rotura ao fim de 
106 ciclos decresce mais de 50% quando hit cresce de 
0,0625 para 0,5. 
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INFLUENCIA DE LA FORMA DE LA FISURA DE INDENT ACION EN LA 
DETERMINACION DE LA TENACIDAD DE FRACTURA DE 3Y-TZP 

~ 

/llcalá, J. González y M. Anglaua. 
Departamento ue Ciencia ue Jos Materiales e Ingeniería Metalúrgica 

E. T. S. I. Industriales, Universidad Politécnica u e Cataluña 
Avda. Diagonal 64 7, 08028-Barcelona. 

Resumen. Se analiza la aplicación dd maodo ue inuentación para la determinación ue la tenacidad 
de fractura al caso ue policristales de circona estabilizados con 3 % molar ue itria. Mediante 
detallados estudios fractográficos se pone ue relieve que el perfil de la fisura es radial (Palmqvist) 
pero cambia con la carga ue inuentación aplicada desde semicircular hasta forma ue medio riñón. 
Al aplicar una tensión sobre la fisura ésta se extiende adquiriendo una configuración ue tipo 
semicircular, lo cual permite la determinación del factor de intensidad ue tensiones y de ahí la 
constante de calibración a utilizar para la determinación ue la tenacidad cuando la grieta tiene forma 
de medio riñón. 

Abstract. The use of the inuentation methou to determine the fracture strength of materials is 
assessed by stuuying tetragonal zirconia polycrystals stabilizeu with 3% molar of yttria. By means 
of a detailed fractographic stuuy it is shown that the radial (Palmqvist) crack profile changes with 
indentation load to a half-kiuney shape. When an externa] load is applied to the inuentation crack, 
this extenus changing its shape until a median-radial contiguration is achieveu. This makes possible 
the determination of the stress intensity factor and from this the calibration constant to be used in 
oruer to determine the fracture toughness when the crack has a half kidney shape. 

l. INTRODUCCION 

209 

Una aproximación al diseño de materiales frágiles ue 
alta resistencia consiste en disminuir sustancialmente el 

tamaño de los defectos presentes mediante un control 
estricto del proceso de elaboración. Otro método 
posible, se basa en aumentar la tenacidad del material 
por medio de diversos mecanismos cuya contribución 
aumenta con el tamaño de la grieta para así disminuir 
la dispersión característica en la resistencia. En ambas 
aproximaciones, es necesario ev,tluar la tenacidad ue 
fractura y las leyes de crecimjento subcrítico ue fisuras 
pequeñas. Para ello debe conocerse de forma precisa la 
geometría de las fisuras para así estimar el factor ue 
intensidad de tensiones correspondiente. 

El método de indentación permite la determinación de 
la tenacidad ue fractura ue cerámjcas y vidrios con 
fisuras pequeñas de tamaño simjJar a las existentes de 
forma "natural" en estos materiales. El método ha sido 

ampliamente utilizado ya que ofrece varias ventajas: a) 
la utilización ue probetas de tamaño muy pequeño; b) 
una preparación muy sencilla; e) se necesita solamente 
un uurómetro y un microscopio óptico, Jos cuales son 
equipos ampliamente utilizados en el estudio de muchos 
materiales; u) coste bajo. 

Las desventajas inherentes al método de inuentación 
pueden resumirse en: a) es necesario medir la longitud 
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Tabla l. Expresiones representativas utilizauas en la Jeterminación Je la tenaciuau Je fractura por el método de 

indentación. 

Ecuación para K .. ; Tipo 
. 

Nombre Re f. 

O. 0089(E/H)215P /(1 112d/2) r Nihihara 82 4 

O. O 143(E/H)213
( d/21) 11

\ P/c213
) r Laugier 87 3 

0.0 122(E/H)215P/(I 1121d/2) r Nihihara 83 5 

O. O !6(E/H )112(P /c312
) ' Antis el al 6 

O. 0363(E/H)21\P /( d/2) 1 5
)( d/2c) 1·

56 s, r Lankford 7 

(0.517 1 o: )H(d/2) 1c(E/H)04(2c/dt9J' 151 s, r Fantozzi 8 

·E, módulo de elasticidau; H dureza Vickers; P, carga de indentación; o:, función del 

módulo de Poisson; r, grieta radial; s fisura semicircular. 

de la grieta con mucha precisión y dehe consiuerarse la 

posibilidau de crecimiento subcrítico de ésta 

provocado por las tensiones residuales; h) los moJel os 

y formas de fisura de inuentacicín en que se basa la 

determinación del factor de intensidad de tensiones 

(fisuras Palmqvist radiales y fisuras semicirculares), en 

general, son solamente una aproximación a la fisura 

real; e) la magnitud de las tensiones residuales son 

desconocidas y es necesario "calibrar" las ecuaciones 

correspondientes. 

La morfología de los dos sistemas típicos de fisuras 

utilizados en los modelos para la determinación del 

factor de intensidad de tensiones se muestran en la 

Fig.l. Tanto 1 como 2c se retieren a las longitudes 

indicadas, ·independientemente de si representan las 

trazas superficiales de tisuras Palqmvist y tisuras 

semicirculares respectivamente, ya que el tipo de grieta 

realmente existente no puede conocerse a partir de la 

observación de las trazas superticiales. Por otra parte, 
los modelos desarrollados para la determinación de la 

tenacidad de fractura por indentación suponen que la 

grieta se extiende bajo la acción de las tensiones 

residuales. Algunas de las ecuaciones desarrolladas para 

el cálculo de K1c se muestran en la Tabla 1 para los dos 

tipos de fisura considerados. 

En este trabajo se analiza el comportamiento de la 3Y

TZP, poniendo en evidencia la forma inicial de la tisura 

y los cambios que se producen en el perfil de ésta 

cuando se aplican tensiones en un ensayo de t1exión por 

cuatro puntos. Además se considera la int1uencia del 

cambiÓ de forma de la fisura en la determinación de la 

tenacidad de fractura. Un resultado de directa aplicación 

práctica es un métouu para la determinación de la 

tenacidau ue fractura cuando la grieta tiene forma de 

"medio riñón", geometía para la cual el factor de 

intensiuau Je tensiones no es conocido. 

2. l\IECANICA DE LA FRACTURA DE FISURAS 
DE INDENTACION. 

2.1. Sistema de grietas de tipo semicircular. 

En el caso de una fisura de tipo semicircular generada 

por una carga P aplicada mediante un indentador 

Vickers, si la longitud de la fisura es 2c y sobre ésta se 

aplica una tensión perpendicular a sus caras, el factor 

de intensidad de tensiones viene dado por [11: 

K(c) = K. + K"', = Y a Jc + xP!c312 (l) 

El primer término, K., es la contribución de la tensión 

externa aplicada donde Y es un parámetro que depende 

de la forma de la grieta. El segundo término, K"'" es la 

contribución del campo de tensiones residuales donde x 
es un factor proporcional al campo de tensiones 

residuales y Jebe ser determinado experimentalmente. 

La expresión de K"'' es la correspondiente al factor de 

intensidad de tensiones de una tisura semicircular bajo 

una fuerza puntual, F, actuando en su centro; en este 

caso se establece que xP = F /1tY2. 

La longitud de la grieta en equilibrio se alcanza cuando 

K es igual a la tenacidad de fractura del material, o sea: 

K(c) = Kc (2) 
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¡--2c---j 
1 1 
1 1 
1 1 
1 1 
1 1 

(a) 

¡--2c--j 
1 1 

(b) 

Fig. l. Geometría de las fisuras de indentación.(a) 
Fisura semielíptica; (b) Fisura Palmqvist. 

Sin embargo, en muchos materiales ceraiTilcos Kc 
depende de la longitud de la fisura, es decir, el material 
ofrece una resistencia creciente a la extensión de las 
fisuras. El fenómeno se explica mediante un mecanismo 
de apantallamiento de las tensiones en la punta de la 
fisura que tiende a saturarse a medida que ésta crece. 
En este caso, la ec.(2) sigue siendo válida pero Kc no 
es una constante, ya que es una función de c. Para 
determinar Kc o la curva R en el caso de que la punta de 
la grieta sufra algún apantallamiento, es suficiente 
practicar varias indentaciones y medir la longitud de la 
grieta (2c0). Es decir, si a = O, de la ec.(2), se tiene: 

(3) 

Nótese que x, en general, no es conocido. Además, en 
ésta no se considera la existencia de crecimiento 
subcrítico (fatiga estática) durante el tiempo 

transcurrido desde que se realiza la indentación hasta 
que se miden las grietas en el microscopio óptico. La 
ec.(3) indica que la carga de indentación y c312 son 
proporcionales, es decir, P <>< c312

• 

Otro método que presenta una clara ventaja respecto al 
anterior consiste en aplicar una carga de flexión 
monotónica y registrar simultáneamente la longitud de 
la fisura[2]. De acuerdo a la ec.(2), para cada valor de 
a existe una longitud de grieta en equilibrio. Si Kc es 
constante, lo cual parece ser el caso en 3Y-TZP 
después de que la fisura de indentación alcanza una 
longitud de unas pocas decenas de micras desde los 
vértices de la huella, reordenando la ec.(2) resulta: 

ac 2 = Kc c3f2 _1_ (4) 
p y p y 

Por tanto, si se representa ac2/P en función de c312/P, 
los puntos obtenidos deben poder ajustarse mediante una 
línea recta con una pendiente igual a Kc/Y y una 
intersección con el eje de ordenadas igual a x/Y. 

2.2. Fisuras radiales (Palmqvist). 

En el caso de fisuras radiales de perfil semicircular, el 
factor de intensidad de tensiones causado por las 
tensiones residuales viene dado por [3]: 

donde d es la diagonal de la indentación y l es la 
longitud de la grieta (ver Fig.l). En este caso, se 
cumple que P(d/1) 112 

<>< c312
• Obviamente, si (d/1) 112 = 

constante, la expresión (5) no puede diferenciarse de la 
correspondiente a la grieta semicircular. 

3. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El material estudiado son policristales de circona 
tetragonal estabilizada con 3% molar de itria con un 
tamaño de grano medio de alrededor de 0.3-0.5 ¡.Lm, 
con una fracción de volumen de fase tetragonal superior 
al 95 %, y una resistencia a la flexión de 900 MPa. 

Las superficies donde se realizaron las indentaciones 
fueron pulidas previamente con pasta de diamante y se 
realizó un tratamiento térmico a 1100 °C durante 45 
minutos para eliminar las tensiones residuales y la 
transformación t-m producidas por el desbaste y pulido. 
Las indentaciones fueron realizadas con un penetrador 
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Vickers y el intervalo de cargas estudiado estuvo 

comprendido entre 98 y 450 N. La longitud de las 
grietas producidas por indentación fueron medidas en 
un microscopio óptico utilizando el dispositivo de 
contraste diferencial de N omarski. 

Se prepararon también probetas de t1exión por cuatro 
puntos de dimensiones 50x8x5 mm y se practicaron 
varias indentaciones en la superficie pulida sometida a 
tracción en el ensayo de t1exión. Estos ensayos se 
realizaron con una distancia entre los puntos de apoyo 
exteriores de 40 mm y de 20 mm entre los interiores en 
una máquina electromecánica de ensayos en control de 
carga. La carga fue medida con una precisión de ± 2N. 
La velocidad de carga y descarga fue de 100 N /s. 

Periódicamente, la probeta fue retirada de la máquina 
y examinada en el microscopio óptico para medir la 
extensión de las grietas. En algunos ensayos, las grietas 
fueron propagadas por fatiga cíclica. Después de que 
las grietas crecieran, la superficie de fractura fue 
marcada girando la probeta en la mordaza de manera 
que la grieta estuviera sometida a compresión. 

4. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

Los valores medidos de e están graticados en la Fig.2 

en términos de la carga de indentación P, y de P(d/1) 1
' 

en un gráfico logarítmico. 

//~ 
~/ 

~/~0~ ..... 

_A/. / / 

,// "'/-¿_ 

Fig. 2. Relación entre P , P(d/1) 11
' y c. 

(a) 

(b) 

(e) 

Fig.3. Forma de la fisura de indentación: a) 10 kg; b) 
30 Kg; e) forma semielíptica cuando se aplica una 
carga de tlexión. 

Nótese que la pendiente de la recta que representa la 
relación log P - log e es m<ís cercana a 3/2 que la 
correspondiente a la relación log P*(d/It'- log e (l ,45 
y l ,25, respectivamente). Por consiguiente, este 
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resultado parecería indicar que la grieta es de tipo 
semicircular. La morfología real de la fisura (Fig.3(a)) 
es de tipo Palmqvist (para cargas menores a 45 Kp) y a 
medida que se aumenta la carga de indentación aplicada 
su forma cambia a una de medio riñón. Finalmente, 

bajo la acción de una carga constante o bien mediante 
fatiga cíclica, se transforma en tipo semicircular, 

aunque su forma es en realidad semi-elíptica. De aquí 
se desprende que de la forma observada del perfil final 

de la grieta no puede inferirse el inicial. La forma 
observada en este trabajo coincide con la determinada 

por Jones et al[9] marcando la fisura por impregnación. 
Esta forma también ha sido puesta de manifiesto por 
Andersen y Braun[ 1 O) en el mismo material y por 
Pajares et al[ 11] en 4Y -PSZ utilizando una técnica de 
eliminación sucesiva de material mediante desbaste. 

o !CO 
1) • 
•~, ~Anl1S 

Ji'- --~thlhara 82 
r --o--_I.J:hthara 83 

200 JOO 4CO 

400 
p (N) 

500 
1 

'1! 

~JO 

,g 

• ~8 

~7 

~6 

J5 

~-! 

500 

Fig.4. Tenacidad de fractura calculada a partir de las 
ecs. de la Tabla l. 

Algunas de las ecuaciOnes propuestas para la 
determinación de la tenacidad de fractura mediante el 

método de indentación para los dos tipos de fisuras 
(Tabla 1) se han aplicado al material estudiado en este 

trabajo y los resultados se representan en la Fig.4. 
Puede verse que prácticamente cualquier valor de 

tenacidad entre 3.5 y 8 puede ser reproducido si se 
elige la ecuación adecuada. Nótese que la ecuación de 

Antis et al[ 6] conduce a los valores más bajos de la 
tenacidad (alrededor de 3. 75 MPa m 112

). Esta es una de 
las ecuaciones más utilizadas aunque estrictamente es 
aplicable únicamente en el caso de que la fisura sea 
semicircular, aspecto que en muchas ocasiones no es 

comprobado en detalle. 

La diferencia entre las tenacidades calculadas a partir de 
las distintas ecuaciones pone de manifiesto la c)íficultad 

en obtener valores fiables de K~c mediante el método de 
indentación. Por una parte; debe considerarse que en el 

caso de la ecuación de Antis (Tabla 1) la constante de 
calibración fue determinada suponiendo que las fisuras 
de indentación son de tipo semicircular y que el factor 
de intensidad de tensiones aplicable es el 
correspondiente a una grieta semicircular con una carga 

puntual en el centro, cuya magnitud es conocida salvo 
una constante para cuya determinación experimental es 
necesario medir la tenacidad mediante otro método 

independiente. Antis et alf6) utilizaron tenacidades de 
varios materiales fnígiles medidas en grietas grandes 

en probetas DCB. Por consiguiente, también está 
implícita la hipótesis de que la resistencia del material 

es independiente de la longitud de la grieta. En el caso 
estudiado es bien conocido que la distancia que debe 

propagarse la grieta para que los efectos de 
apantallamiento se saturen es muy pequeña (del orden 
de unas pocas decenas de micras). Por esta razón, aquí 
supondremos que la longitud de las fisuras producidas 

por indentación es tal que éstas están ya saturadas. 

Cuando la fisura de indentación se somete a la acción 
de una carga externa se encuentra que su forma deviene 

semicircular. Para esta configuración, el factor de 
intensidad de tensiones residual puede representarse 

como el correspondiente a una carga puntual en el 
centro de la fisura. La constante de calibración, x. 
puede determinarse a partir de la medida de la longitud 

de la grieta en función de la tensión aplicada en un 
ensayo de t1exión por cuatro puntos. En la Fig.5 se 
muestran los resultados obtenidos, los cuales 

corresponden a la extensión de fisuras producidas por 
cargas de indentación de !53 y 392 N en varias 

probetas. Los puntos graficados describen una misma 
curva, la cual puede ajustarse mediante dos rectas. Una 

corresponde a valores de (c312/P) !> 3.5*10'8 m312/N, 
cuando la grieta aún es de tipo Palqmvist con su forma 

cambiando continuamente a medida que se extiende, 
mientras que la otra corresponde a valores de (c312/P) 

superiores al valor anterior cuando la grieta ya es de 
tipo semicircular aunque su forma es en realidad 

semielíptica. Tanto la tenacidad como el valor de la 
constante dependen también del valor del factor Y. Este 
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Fig.5. Extensión Je la fisura Vickers bajo la acción de una carga monotónica en un ensayo Je t1exión 
por cuatro puntos. 

es perfectamente bien conocido en el caso Je grietas 

semicirculares o semielípticas, pero no existen 

actualmente soluciones para la geometría Je medio 

riñón. 

Por consiguiente, para (c3c/P) ¿ 3.5*10-H m3c/N, el 

valor de Y según las expresiones deducidas por 

Newmann y Raju [12] es 1.15 en el caso Je la 

excentricidad medida en el perfil Je la grieta (c/a = 

0.8). Puesto que el valor de la pendiente es 4.62 

MPa*m 112 , resulta que Kc = 5.32 MPa*m 112
• A partir 

del valor de la intersección con el eje de ordenadas (-

0.071) obtenemos que x es igual a 0.082. Esto 

corresponde a una constante de calibración Je 0.020 en 

lugar de 0.016 en la ecuación de Antis. El valor Je la 

tenacidad de fractura es similar al valor estacionario de 
la curva R que se obtiene en fisuras semicirculares en 

probetas recocidas después de producir las fisuras 

mediante el penetrador Vickers para así eliminar las 

tensiones residuales[ 13]. También es similar a los 

valores reportados por otros autores y medidos en 

probetas con grietas grandes y factores de intensidad de 

tensiones constantes en toJo el frente de grieta [14]. 

En el intervalo (c312/P) ~ 3.5*10-8 m312/N en que las 
fisuras tienen forma Je medio riñón, las expresiones de 

la ec. (1)- no son aplicables y los factores de intensidad 

Je tensiones K, y K, no son conocidos con exactitud 

debido a la forma de la grieta. En todo caso, de la Fig. 
5 se desprende que en el relativamente corto intervalo 

del eje de abcisas analizado, los puntos graficados 

describen una línea recta con constantes distintas a las 

correspondientes a grietas de tipo semicircular. Esto 

indica que la relación lineal es una buena aproximación 

al comportamiento en este intervalo, lo cual implica que 

para este tipo de fisuras también es posible describir a 

K, y Krc, mediante relaciones similares a las utilizadas 

para grietas semicirculares, es decir, K. = Y'a Jc, y 
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Kres = x'P/c312
, donde Y' y x' se consideran constantes 

en el intervalo estudiado pero con valores distintos a Y 
y x utilizados en el caso anterior. 

De esta manera, de la Fig. 5 se obtiene que para que el 
valor de la tenacidad sea el mismo que en el caso de 
fisuras de tipo semicircular se debe tener que x' = 

0.054, y·= 1.43. 
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Fig.6. Resultados de la extensión de la grieta de 
indentación sometida a t1exión para fisuras pequeñas 
de tipo Palmqvist. 

Sin embargo, no existe ninguna base teórica sólida para 
utilizar las expresiones correspondientes a fisuras de tipo 
semicircular en el estudio de fisuras de Palmqvist. Por 
esta razón es conveniente analizarlas utilizando las 
expresiones aproximadas pero adecuadas para este tipo 
de fisuras. Para ello supondremos que el factor de 
intensidad de tensiones en la punta de la grieta en la 
superficie puede escribirse como el correspondiente a 
fisuras Palmqvist de perfil semicircular multiplicado por 
una constante a determinar, es decir: 

(6) 

donde a es una constante, Y0 es el factor de Newman y 
Raju [ 12) para fisuras semicirculares superficiales 
sometidas a flexión (1,29 en este caso). 

Para el factor de intensidad de tensiones residuales 
utilizamos el deducido por Laugier[3] para fisuras 

Palmqvist multiplicado por una constante: 

K,P = (F re• P X P)/(l/2)312 (7) 

donde p es la constante a determinar, y el resto de la 
expresión es la misma que en la ecuación (5), pero 
ahora escrita en términos de l y d y con F res = 

(d/!) 112/(2 + d/l) 312
• Aplicando la condición de equilibrio 

se obtiene: 

Representando ( a!"!PF reJ en función de (P12/F =P) se 
debe obtener una línea recta de pendiente igual a 
(2 1cKJY0a) y con una intersección con el eje de 
ordenadas igual a 4Px/Y0a. Del ajuste de los resultados 
graficados en la Fig. 6, en el supuesto de que la 
tenacidad no cambie con la longitud de la grieta, se 
obtiene: a = 2.01 y p = 0.65. 

5. CONCLUSIONES 

a) La fisura producida por indentación en 3Y -TZP es 
radial (Palmqvist) y casi de forma semicircular para 
cargas bajas (100 N), pero cambia a forma de medio 
riñón al aumentar la carga en el intervalo 100-450 N. 
Cuando se aplica una tensión externa monotónica o 
cíclica en modo I, la fisura se extiende adoptando una 
configuración de tipo semicircular. 

b) La longitud de las trazas de la grieta en la superficie 
dependen de la carga de indentación de acuerdo a la 
relación esperada para grietas de tipo semicircular 
según el modelo de Lawn, Evans y Marshall[1], a pesar 
de que realmente las fisuras no tienen esta geometría. 

e) La tenacidad de fractura puede calcularse una vez la 
grieta cambia su forma a tipo semicircular calculando la 
constante de calibración del factor de intensidad de 
tensiones residuales a partir de ensayos de flexión por 
cuatro puntos en los cuales se determina la extensión de 
la grieta en función de la carga aplicada. 
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CORRELA<;(>ES DE TENACII>ADE NA Z.A.C. DE SOLDADURAS NUM A<,:O 
TEMI'ERAIH> E REVENIDO 

A. Loureiro* e A. Fernandes** 

*Dep. Enga Mecánica, U. de Coimhra, Lg. D. Dinis, 30110 Coimhra, Portugal 
**DEME<;I, U. do Porto, R. dos Bragas, 4099 Porto Codex, Portugal 

Resumo. 1 :stc trabalho te ve por ohjccti vo o c.'itahckcimcnto de corrcla¡;ücs entre a dureza 1 lv5 e 
a tcnacidadc ( 'harpy V e entre esta e a tcnacidadc avaliada através dos cnsaios COD e integral J, 
na zona akctada pelo calor (ZAC) de soldaduras num a<;o temperado e revenido (WEL-TEN 
óO). A corrcla<;fto entre cstcs dois últimos parfunctros (COl> e integral .l)foi tamhém estudada. 

For:un realizadas soldaduras por arco suhmerso cm prcparac,:ücs de junta cm K de modo a 
ohtcr uma ZAC dircila, perpendicular <'t supcrt'ícic da chapa e afectada quase exclusiv<unente por 
um sú ciclo térmico. Para isso procedeu-se, antes da soldadura, ao revcstimcnto por arco 
suhmcrso do bordo dircito da prepara¡;ao de junta cm K. 

V erificou-se que a tcnacidade Charpy diminui com o aumento do tmnanho de grao da 
austenitc prévia e que varia de forma linear com a dureza llv5. Foi ainda possível definir 
correla¡;ües lineares entre a tcnacidade Charpy e as tenacidades COD e integral .1, a temperaturas 
entre -óO" Ce 20" C. Fstas duas últimas tenacidades rclacionam-se de forma linear. 

Abstract.Thc work heing reporteo had as its main aim the cvaluation of correlations bctween 
COD and .1 toughness and Charpy V toughness, in the heat atlected zonc (liAZ) of welds in a 
Q&T steel (WEL-TFN 60). A corrclation hetween hardness and Charpy V toughness was also 
investigatcd. 

W clds werc pcrfonned hy suhmerged are wclding in a K joint prcparation in order to produce 
a straight fusion line facilitating the extraction of Charpy V, COD and J specimcns. 

Charpy V toughness tcnds to dccrease with the incrcase of prior austenite grain size and 
shows a linear corrclation with llv5 hardness. Linear corrclations wcrc also estahlished hetween 
charpy V toughncss and COD and integral .1 parametcrs. The last two parmneters can be 
correlated in a linear way. 

l. INTRODU(,:ÁO 

A avaliac;ao da tenacidadc de juntas soldadas pode ser 
muito facilitada se for possívcl estahekccr 
corrcla~6es fiúveis entre os parámetros da mecftnica 
da fractura (K le• COD e .1) e a energia ahsorvida no 
cnsaio Charpy. 

A realizac,:ao dos ensaios COD ou integral J é 
demorada e o seu custo é muito superior ao do ensaio 
Charpy. Além disso, os resultados dos ensaios Charpy 

nao podem ser usados directmnente no projecto de 
estrutUf<L'i que dev<Ull resistir a fractura. 
Alguns dos factores que diticuluun o estabelecimento 
dessas corrclac,:oes sao os seguintes [ 1]: 
- Os ensaios da Mecánica da Fractura avaliam apenas 
a tenacidade á iniciac,:ao da fractura enquanto os 
result<tdos do ensaio Charpy considermn a inicia~ao e 
a propaga~ao da fractura; 
-A acuidade do entalhe é diferente nos dois casos; 
- O ensaio Charpy avalia a tenacidade de urna 
pcquena por~iio de material, dependente da sua 
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localiza~ao, cnquanto o cnsaio COD, p.c., integra a 
tenacidadc das diversas zonas através da cspes~ura; 
-As condi~ücs de solicita~ao imposi<L\ cm cada cnsaio 
sao tamhém muito diferentes. 
Foram cstabclccid:L'i muitas corrda¡;fics entre os 
resultados do cnsaio Charpy c o factor intcnsidadc Jc 
tcnsao cm modo I de solicita¡;ao 12-·+!. htas 
corrcla~ücs sao empíricas e nalguns ca~us, as 
cxprcssiics que as rcprcscntam sao dimcnsionalmcnte 
incorrectas. A maior parte das ex prc~s(->Cs foram 
ohtidas cm matcriais de hase scndo muito poucas 
concchidas cspcciricunentc para juntas soldadas l.'i 1. 
Pisarski 111 rcfcrc que esta-; corrda¡;C>cs sao adcquadas 
cm a¡;os de alta resistencia mas, á medida que a 
tcnsfto de ccdencia dos ac,:os haixa, estas corrdac,:iics 
tcndcm a ser mais conservativas. 

h>r:un tamhém estudadas corrclac,:ücs entre os 
resultados dos cnsaios Charpy e ('()!) para o caso de 
matcriais depositados cm ac,:os C-Mn ou microligados. 
Segundo Dol hy 1 fl], o succsso destas correlac,:iies é 
mais provúvcl quando os micromccanismos de 
fractura e as zonas amostradas pelos dois métodos de 
cnsaio sao scmelhantes. 

Alguns investigadores 17] armnam nfto ser possívcl 
cstabclcccr corrclac,:iics na ZAC devido ü 
hetcrogcncidade cstrutural existente, contudo 
Kanazawa et al l ~] cstaheleccnun uma rdac,:fto entre o 
integral 1 e a cncrgia ahsorvida no cnsaio Charpy. 
Ncsta rcla~ao preve-se que os cnsaios Charpy scjam 
realizados a temperatura int'crior ü dos cnsaios J. 
Filosofía scmclhantc é seguida por algumas normas 
[9,10], que impücm que os cnsaios Charpy sejam 
realizados a uma temperatura inferior ü de rct'crencia 
do projecto. 

O objcctivo principal dcstc trahalho foi o 
cstahclccimento de corrclac,:i'ícs entre os valores de 
tenacidadc ohtidos através dos cnsaios Charpy, COD e 
integral J, na ZAC de juntas soldadas num ac,:o 
temperado e revenido. Outros aspectos como as 
corrclac,:ocs entre a tcnacidade e a dureza e entre a 
tcnacidadc e o t:unanho de grao da austcnitc prévia 
(t.g:y), na mcsma wna, formn twnhém analisados. 

2. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

Após prepara<;ao das juntas cm K forwn realizadas, 
sobre o bordo recto de cada conjunto, soldaduras de 
revestimcnto pelo proccsso de arco suhmerso com 
energías específicas de 2,4 KJ/mm e 4,3 KJ/mm. 
Posterionncntc proccdcu-se ü soldadura de cada 
conjunto, pelo mcsmo proccsso, utilizando uma 

encrgia específica reduzida (2 K.J/nun). Este 
proccdimcnto encontra-se esquematizado na figura 1 e 
já foi descrito antcrionnente de fonna pomenorizada 

1111 

Fig. l. Procedimento utilizado nas soldaduras com 
rcvcstimcnto do bordo da chapa. 

Prctcndcu-se com este proccdimcnto obtcr ZACs 
direitas e perpendiculares a supcrfície da chapa de 
modo a facilitar a extrac¡;ao de provetcs para os 
cnsaios Charpy, COD e integral J. Estas zonas sao 
afectadas principalmente pelo primciro ciclo ténnico. 
Foi ainda soldado um conjunto, scm revestimcnto do 
hordo, com uma cncrgia específica de 8,7 KJ/mm. 

A composi¡,;ao química é característica,<; mecánicas do 
metal de base (ac,:o WEL-TEN flO - Nippon Steel 
Corporation) estilo indicadas na tahcla l. 

características 

R~ Rm A Kv(J) 
:--;¡1111112 N/mm2 tj; --to"C 

)..¡() 660 27 200 

Nas soldaduras for:un utilizados um !luxo básico e um 
ar:unc de diftmetro 4 mm com a dcsignac,:ao A WS 
A5.23-~0: PJA 10- EA2. 

As energías específicas utilizadas nas soldaduras bem 
como os respectivos ciclos térmicos induzidos na zona 
de grao grossciro da ZAC ( avaliados através do 
parfunctro fltg 15 - lempo de arrcfccimento entre 800 

"C e .'iOO "C) estilo indicados na tahela 2. 

O proccdimento de cxtrac~ao de provctes para os 
cnsaios Charpy, COD e integral J está indicado na 
figura 2. O cntalhe ou fcnda de fadiga foi colocado na 
wna de grao grossciro, junto ü linha de fusao. 
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Tabela 2. Parámetro f:.tg15 induzido na zona de grao 

grosseiro ,, 

Rt'Vl'SI. do Em•rgia t'sp. ti!"" 
bordo KJ/mm (s) 

Si m 2A IX 

Si m 4,3 \6_5 

Niio 8,7 .j()j 

al 

bl 

Fig. 2. Diagrama de oricnta<;:fto e locali/a<;ao dos 
provetes Charpy (a) e COD (h). 

Os cnsaios Charpy e COD foram realizados de acordo 
com as nonnas NP-269-72 e BS 5762-79 
respectivmncntc, a temperaturas entre -60°C e 20°C. 
O integral J foi calculado pela exprcssao ( 1) [121. 

.J = 2A 
B(W-a) 

(l) 

onde: 
A - Arca debaixo da curva carga- dcslocamcnto; 
I3 - Espessura do pro vete; 
W - Largura do provcte; 
a- Comprimento da fcnda; 

sendo verificada a ohserváncia da condi<;:ao de 
defonna¡;:ao plana na extremidadc da renda pela 
expressao (2) [13]. 

a,H(W a)::0:25J.l_ (2) 
0r 

onde 0r é a média da tensan de cedéncia e da 
resistencia a trac¡;:ao. 

Foi feíto o estudo met.alográfico e a medi¡;:ao de 
dureza Ilv5 na ZAC. 

Formn ainda produzidos, num simulador Gleeble, 
provetes para ensaio Charpy, utilizando ciclos 
térmicos scmclhantes aos medidos na ZAC das 
soldaduras. Nao foi contudo possível utilizar 
tempcratur;L<; máximas de pico superiores a 1350 °C já 
que se ~orria o risco de fundir toda a sec¡;:ao do 
provete. 

3. RESULTADOS 

A influencia do uunanho de grao da austenite prévia 
na tcnacidadc Charpy, no caso de juntas soldadas e de 
pro vetes simulados cm a<;:o WEL-TEN 60, está 
documentada na figura 3. Verifica-se uma diminui¡;:ao 
scnsívcl da tcnacidadc com o aumento do t.g:y, cm 

todos os casos analisados. 

125 

100 
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\ 
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\¿ 
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"'-.:: 
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-20'C kv=2247,84xtgQS'I9r=-r., 93 
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-20-A l!. • ·-·-.--
-60-a-o 
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Tamanho de groo (fml 

Fig. 3. lntlucncia do t<unanho de grao da austenite 
prévia na tcnacidade Charpy V (A<;:o WEL-TEN 60). 

Formn dctcnninadas corrcla<;:oes lineares entre a 
dureza e a tcnacidadc Charpy V na zona de grao 
grosseiro, confonnc se ilustra na figura 4. Nesta 
figura, todos os valores de dureza estao considerados 
a temperatura mnbiente. A tenacidade tende a 
aumentar com a dureza nos provetes retirados de 
soldaduras e nos provetes produzidos por simula¡;:ao 
ténnica. 

Estabeleccu-sc uma correla¡;:ao linear entre a 
tenacidade Charpy e a tenacidade COD na zona de 
grao grosseiro das juntas soldadas, tal como se 
documenta na figura 5. Os valores homólogos de 
tenacidade foram detenninados a mesma temperatura. 
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Fig. 4. Relac;ao entre a dureza e a tenacidadc Charpy 
na zona de grao grosseiro da ZAC. 

A tenacidadc Charpy foi definida cm cada cw;o 
considerando a média de seis valores. Esta correlayao 
apresenta algum desvío no cwm de soldaduras ~cm 
revestimento do bordo, onde a zona de cnsaio é 
constituida por microestruturas muito variadas. !\ 
correlac;ao estabelecida, embora permita prever o 
valor de COD correspondente a uma dada tcnacidade 
Charpy, nao indica se o valor corresponde a um 8c, 8u 
ou 8

111 
(BS 5762-79). 

1,0 S =-3 x10
5
+ 3,98 x 166 kv 

r = 0.97 

50 100 150 

•-MB 
.t.-Atat5=18s 
•-A.tst5=36.Ss 
+-A tal5=40.5s 

200 250 
En ergio obsorvida kv (J J 

Fig. S. Correlac;ao entre as tenacidades Charpy e COD 
na ZAC. Temperaturas entre -60"C e 20°C. 

A figura 6 ilustra uma correlac;ao linear emptnca 
estabelecida entre a tenacidade avaliada através do 
integral de contomo J e a tenacidade Charpy V na 
zona de grao grosseiro das juntas soldadas. 

A tenacidade do material de base, a di versas 
temperaturas, está também incluida. Os símbolos 
abertos referem-se a provetes que nao observarmn a 
condic;ao de defomwc;ao plana. Os valores homólogos 

de tenacidade Charpy e .1 for;un determinados a 
mesma temperatura. !\ expressao detenninada 
apresenta um coeficiente de correlac;ao elevado, se 
atendennos a que foi definida para quatro materiais 
diferentes, um para cada condic;ao de soldadura mais 
o material de hase, e para temperaturas a variar entre -
60°C e 20°C. 

Fig. 6. Correlw;;ao entre as tenacidades Charpy e J. 
Temperaturas de ensaio entre -60°C e 20°C. 
Observftncia do estado plano de dcforrnac;ao -
símbolos a cheio. 

!\figura 7 apresenta uma relac;ao linear entre a 
tcnacidade avaliada através do integral J e a 
tenacidade COD, na zona de grao grosseiro. Os 
valores de COI) for;un ca.Jculados com base numa 
tensan de cedcncia definida pela média da tensao de 
cedcncia do metal depositado e do metal de base, de 
acordo como critério de Squirrell et a/[14]. 

4. DISCUSSÁ.O 

A reduyiio da tenacidade com o aumento do tmnanho 
de grao da austenite prévia, na zona de grao grosseiro 
de soldaduras no ac,:o WEL-TEN 60, conforme se 
documenta na figura 3, deve-se ao aumento da fracc;ao 
de hainite superior e ao engrossmnento da estrutura. 
As obscrvac,:oes microestruturais formn já 
apresentadas noutra publicac;ao [15]. Na prática o 
parfunetro t.g:y nao tem grande utilidade já que é 
muito influenciado pela temperatura máxima de pico 
e é difícil de quantificar de fonna expedita. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 221 

~ 
01 .. 
e: 

400 

J: 4635+1,3205 X 10
90 

r = 0,98 

• 

• 

• 

• 

• 
• • • 

•-MB 
.6.-t.te/5 =lBs 
•-t.ta15 = 36.5 
+-t. t815=40.S 

0,2 0.4 0.6 0.8 

COD (xt63m) 

1.0 

Fig. 7. Correlar;:iio entre as tencidades .J e COD, 
dellnidas na Z/\C de soldaduras no ar;:o WFL-TFN 
60. 

Os provetes produzidos por simular;:iio ténnica 
apresentmn, para igual dureza, tenacidade mais 
elevada que os provetes retirados de soldaduras, tal 
como se ilustra na figura 4. lsto deve-se ao maior 
refi.namento da estrutura dos provetes simulados, 
ocasionado pelo menor tamanho de grao '1 , induzido 
por temperaturas máximas de pico mais baixas. 

!\ tenacidade aumenta de fonna linear com a dureza, 
sendo esut tendéncia confinnada pelos provetes de 
simular;:iio ténnica.. Este comportamento é 
compreensível jú que os factores microestruturais que 
detennin<un o aumento de dureza e tenacidade silo os 
mesmos, no caso de ar;:os de baixo carbono Neste e<L~o 
o aumento da fracr;:iio de martensite revenida aumenta 
a dureza e a tenacidade [ 1 ó 1 Estas correlar;:iies 
empíricas, uma vez estendidas a um número elevado 
de valores de tenacidade e dureza, podem ter papel de 
relevo no controlo de qualidade durante o fabrico. 

As llguras 5 e 6 mostram que é possível estabclecer 
correlar;:oes lineares entre a tcnacidade Charpy e w; 
tenacidades COD e J. !\ dispersiio observada nao 
invalida a importancia e utilidade dcstes resultados. 
Considerando uma banda de dispersan é possível 
definir o valor mínimo da tenacidadc COD ou .J 

t 

corresponden te a cada valor médio da tenacidade 
Charpy. 

Os micromccanismos de fractura observados por 
micro!,copia electrónica de varrimento cm provetes 
Charpy e cm provetes COD e J homólogos, silo 
semclhantes e jú fonun publicados [17]. Dolby [6] 
rcfere que esta condir;:iio é fundwnental para que se 
obtenham boas corrclar;:oes entre a tenacidade Charpy 
e con cm ·metais depositados por soldadura. 

Na zona de grao grosseiro a tcnacidade COD 
relaciona-se de fonna linear com a tenacidade J, 
confonne se ilustra na figura 7. Con~idcrando a 
expressiio convencional (3) que cstabelccc a 
correlar;:iio entre estes parfunctros, 

J = mR)) 
ondc : 

m - constan te 
R.., - tensiio de cedéncia 
8-COD 

(3) 

veriftcou-se que o valor da consumte m varia entre 2 e 
3,27, muito próximo portanto dos valores sugeridos 
por Towers (entre 2 e 3) [18]. Os valores de m for<un 
calculados tomando a tensiio de cedencia como a 
média das tcnsi'\es de cedencia do metal deposiwdo e 
do metal de base.Os valores de m deveriio ser 
inferiores aos calculados pois a tensan de ccdencia da 
Z!\C dcverú ser superior a considerada pois a dureza 
máxima desta zona é superior a do metal depositado e 
do metal de base. 

S. CONCLUSÜES 

Os resultados dos ensaios realizados na zona de grao 
grosseiro de soldaduras executadas no ar;:o WEL-TEN 
óO pennitiram obter as conclusocs scguintes, válidas 
para as condir;:ocs de ensaio utilizadas: 

a) !\ tenacidade avaliada através do ensaio Charpy V 
lende a diminuir com o aumento de t<unanho de nrao 

. b 

da austenite prévia; 

b) !\ tcnacidade Charpy V aumenta de forma linear 
coma dureza; 

e) !\ tenacidade Charpy V relaciona-se de fonna 
linear com as tenacidades COD e J, no intervalo de 
temperaturas entre -60 °C e +20°C; 

d) A tenacidadc avaliada através do integral J 
relaciona-se de forma linear coma tenacidade COD. 
6. AGRADECIMENTOS 
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ANÁLISE DA P~OPAGAQÁO DE F~NDAS SUPERFICIAIS 
SEMI-ELIPTICAS EM FLEXAO ROTATIVA 
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Resumo. N esta comunicac;ao a presenta-se u m estudo sobre a propagac;ao de fendas 
superficiais semi-elípticas em flexao rotativa, em que se discute a aplicabilidade do Factor 
de Intensidade de Tensao K (Modo I) calculado em func;ao dos Factores Geométricos 
obtidos em flexao alternada para este tipo de fendas. Fez-se o estudo em provetes de 
diferentes diámetros e procurou-se encontrar a expressao que relaciona o comprimento do 
arco de fenda superficial ( visí ve! e susceptível de leitura directa) com a profundidade 
máxima. A expressao obtida permite conhecer em cada instante a profundidade máxima da 
fenda, sem que haja necessidade de recorrer a outro processo de leitura, sempre mais 
complexo e moroso. 

Abstract. This paper presents a study about the propagation of semi-elliptical surface 
cracks in round bars subjected to the rotating bending. The applicability of Stress Intensity 
Factors (Mode I) obtained under bending at maximum depth point on surface crack is 
studied for this type of cracks in rods. The ratio of the length of the surface crack to the 
crack front depth is found for severa! rod diameters in experimental results. So it is 
possible to obtain continuously the crack depth if the length of the surface crack is known. 
A good agreement with experimental results is shown. Therefore, the relation established is 
expected to be useful in predicting crack growth rates, designing rotor shafts, and 
establishing inspections intervals. 
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l. INTRODUQÁO 

A. Wohler, ao estudar no século XIX a rotura de 
eixos de caminhos de ferro, introduziu o conceito de 
resistencia a fadiga dos metais, determinando a 
vida de componentes mecánicos através de ensaios 
em flexii.o rotativa. As curvas de fadiga, conhecidas 
vulgarmente por curvas S-N sii.o baseadas no 
conceito de "rotura e nii.o rotura" do material dos 
provetes ensaiados. Dii.o apenas urna informac;ii.o 
sobre a vida global dos componentes mecánicos, 

sem ter em linha de conta o número de ciclos 
dispendidos na "nucleac;ao" e posterior propagac;ao 
da fenda. 

Recentemente, a aplicac;ii.o dos conceitos da 
Mecánica da Fractura [ 1], sobretudo na indústria 
aeronáutica, espacial e nuclear, cujas exigencias de 
seguranc;a, optimizac;ii.o e desempenho dos materias 
utilizados sii.o cada vez mais importantes, veio 
introduzir alterac;.oes aos cálculos tradicionais de 
componentes sujeitos a fadiga. 
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O cálculo da vida em fadiga permite prever a 
dura¡;iio da propaga¡;iio duma fenda, desde urna 
determinada dimensiio inicial até a rotura fina!. A 
efectiva¡;ao destes cálculos depende do 
conhecimento do Factor de lntensidade de Tensao 

Assim, poderemos calcular a velocidade de 
propaga¡;iio da frente de uma fenda a partir do 
conhecimento do seu estado de tensao, associado a 
geometría em causa e ao carregamento aplicado. 

Estas no¡;oes sao correntemente aplicadas na 
indústria mecánica em geral, por forma a establecer 
regras eficazes de manuten¡;ao dos seus 
equipamentos, antes e após a detec¡;ao de fendas 
nos componentes em servi¡;o. 

Este trabalho tern como objectivos: 

• O estudo da aplicabilidade dos Factores de 
Intensidade de Tensao (K1), associados aos Factores 
Geométricos (F1), já propostos para componentes 
cilíndricos a trabalhar e m flexao alternada e ern 
flexao rotativa ['.!.], [3], [4]. 

• A determinar;iio da velocidade de propagar;iio de 
fendas em provetes, simulando os e1xos de 
caminhos de ferro, com fendas iniciadas a 
superficie, e extrapolando os seus resultados para o 
caso de fendas representativas de flexiio rotativa. 

• A comparar;iio de resultados experimentais em 
flexao rotativa com os resultados experimentais 
obtidos para o mesmo tipo de a¡;o, mas em ensaios 
CCT [5]. 

Foram realizados ensaios de provetes de vários 
diiimetros. Estudou-se, passo a passo, a evolur;iio da 
forma da frente da fenda, de modo a podermos 
saber, em cada instante, a sua profundidade ern 
fun¡;iio do comprimento do arco de fenda obtido a 
superficie dos veios. 

2. MATERIAIS E PROCEDIMENTOS 
EXPERIMENT AlS 

Realizaram-se ensaios de flexiio rotativa em 
provetes de forma toroidal e sec<;iio circular, de 
diametros: 

• a¡;o DIN Ck45 6.7 e 10 mm 

• a¡;o AFNOR XC 38 (EDR): 40 mm 

Os provetes foram ensaiados após serem pre
fissurados, a partir de um entalhe mecánico. 

Em cada ensa10 
determinar;iio da 
( comprimento e 
número de ciclos). 

efectuaram-se paragens para 
evolur;ao da forma da fenda 
profundidade em fun<;áo do 

O comprimento do arco de fenda foi medido 
através de uma lupa binocular ('.!.OX) sobre uma 
tita milimétrica colada e adjacente ao entalhe. Para 
<)S provetes de menor diámetro, a profundidade 
máxima da fenda (b) foi medida através da 
observa¡;iio do perfil da superficie de fadiga após a 
fractura rápida com azoto líquido. 

Para os provetes de ma10r diámetro esta 
profundidade era medida por um processo baseado 
em ultra-sons. As leituras podiam ser igualmente 
confirmadas pela observa<;ao das "linhas de 
pa.ragem" das superficies de fractura. 

Os ensaios de provetes de 40 mm foram efectuados 
numa máquina de trao;ao TRAYVOU de 300 KN, 
equipada para flexao rotativa com uma velocidade 
variável de l:W a 1500 rpm, capaz de receber 
¡Jfovetes com um metro de comprimento e um 
diámetro máximo de 60 mrn. Os provetes foram 
montados na máquina em situa¡;iio de flexiio em 
tres pontos. 

Os ensa10s dos provetes de menor diámetro 
realizaram-se numa máquina de flexiio rotativa 
(DIN 50113). Houve sempre o especial cuidado de 
alinhar convenientemente os provetes para nao 
introd uzir picos de ten sao que iriam afectar os 
resultados. A frequencia de ensaio foi de 25Hz 
(1500 rpm). 

A fim de localizar bem o início da fissurar;.iio, fez-se 
um entalhe mecanico nos provetes com urna serra 
de 0.'2. mm de espessura e inclinada a 45° por forma 
a vincar ainda mais o entalhe. Nos provetes 
pequenos a nuclea¡;ao era detectada por observa¡;ao 
visual com a ajuda do microscópio; nos de maior 
diámetro, por um aparelho baseado em correntes de 
Foucault. 

l'tilizaram-se [5] igualmente provetes de entalhe 
central CCT (Center Cracked Tensile) de acordo 
com a norma ASTM E 647 - 88, "Standard Test 
.\lethod for Measurement of Fatigue Crack Growth 
Rates", nas mesmas condi¡;oes de carga utilizadas 
em flexao rotativa (R=-1), de modo a comprovar 
as velocidades de propaga<;iio nas duas situa¡;oes. 
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Os ensaios com provetes de entalhe central (CCT) 
foram realizados numa máquina de fadiga servo 
hidráulica INSTRON com capacidade de 50 K:\', e 
urna gama de frequencias de 20 a 30Hz. 

3. ANÁLISE TEÓRICA DA PROPAGAQÁO DE 
FENDAS POR F ADIGA 

Os resultados da teoría da elasticidade [5] mostram 
que na vizinhan<;a da frente duma fenda, as tensoes 
u.. podem exprimir-se pela seguinte expressiio: 

lJ 

( 3.1) 

sen do, 

r , O- coordenadas polares do ponto considerado 

f .. - fun<;Ües de e 
lJ 

K1 = Factor Intensidade de Tensao em modo I de 
abertura da fenda 

O cálculo do Factor de lntensidade de Tensiio K, 
para as fendas de forma elíptica, torna-se um 
problema de resoluc;ao difícil devido a 
complexidade dum cálculo a tres dimensoes, cujas 
solu<;oes analíticas sao raras devido a necessidade 
de utiliza<;iio de solu<;Ües aproximadas sempre 
baseadas em solu<;oes numéricas. 

As solu<;Ües existentes mostram que o Factor de 
lntensidade de Tensiio (FIT) é urna fun<;iio evidente 
da tensiio aplicada e do comprimento da fenda, 
mas também da sua forma, variando ao longo da 
frente da fenda. Teremos para urna mesma fenda 
diferentes estados energéticos sobre o seu perfil. Se 
quisermos calcular a velocidade de propagac;.iio da 
fenda (VPF), verifica-se entiio que a velocidade nao 
será a mesma para todos os pontos da fenda. 

No caso geral duma fenda semi-elíptica transversal, 
nurna barra de sec<;iio cilíndrica, submetida a uma 
tensiio de flexiio remotamente aplicada, e m modo 1 
Je abertura de fenda, Fig. 1, o Factor de 
lntensidade de Tensiio K para qualquer ponto ao 
longo do perfil da fenda, em flexiio rotativa ou em 
flexiio alternada, é dado pela solu<;iio de Shiratori: 

1 

~~ 2r 

I-I 

Fig. l. Barra cilíndrica com fenda semi-elíptica, em 
flexiio rotativa (2]. 

K= Sn F1 (bja, bjr, 1/>, a) . fiS (3.2) 

sendo, 

(3.3) 

onde ( Fig. 1 e Fig. 2), 

Sn- tensiio normal aplicada 

F1 - Factor Geométrico associado a geometría da 
fenda, em modo I 

b - profundidade máxima da fenda no ponto A, 
semi-eixo menor da elipse 

a- semi-eixo maior da elipse 

r - raio da sec<;iio de prova 

1>- angulo que define as cordenadas da frente da 
fenda 

a- angulo de rota<;ao da fenda 

s- semi-comprimento do arco de fenda 
superficial 

M- momento flector 
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y 

Fig. 2. Frente da fenda semi-ellptica. 

~ 0.1 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0 

a 

0.2 A 0.489 0.523 0.567 0.629 0.731 0.910 

e o. 107 0.172 0.254 0.349 0.477 O.ó'i7 

0.3 A 0.523 0.538 0.565 0.620 0.713 0.884 

e 0.206 0.246 0.319 0.394 0.5!8 o 704 

0.4 A 0.558 0.554 0.564 0.608 0.695 0.858 

e o.:l05 0.3:11 0.384 0.440 0.560 u. 751 

0.5 A 0.578 0.568 0.561 0.592 0.666 0.806 

e 0.408 0.4:15 0.460 0.515 0.608 o. 788 

0.6 A 0.599 0.582 0.558 0.576 0.638 0.754 

e 0.511 0.529 0.537 0.591 0.657 o.o~5 

0.8 A 0.602 0.582 0.542 0.533 0.560 0.638 

e 0.606 0.642 0.658 0.720 O.BOY O.Y9Y 

1.0 A 0.604 0.582 0.526 0.491 0.482 0.523 

e 0.702 0.755 0.779 0.849 0.961 1.17:1 

K 
Tabela l. Factores Geométricos (Fr S I ) para 

n '{7fS 

fendas semi-elípticas num veio em flexiio rotativa 
(a= 0°), para os pontos A e e, Fig. 2. 

Os valores numencos de F1 siio apresentados na 
Tabela 1, para diferentes valores de b/a e bfr. 

Para </J=0° (ponto de profundidade máxima da 
fenda, ponto A). 

Para <P=<Pmax (ponto onde a fenda encontra a 
superficie, ponto e). 

Admitindo que a fenda evolui em fadiga segundo 
urna forma elíptica, o que acontece na maior parte 
dos casos, bastar-nos-á calcular FIT nas 
extremidades dos eixos da elipse, onde conhecemos 
a velocidade de propaga~iio (VPF) e onde 
calculamos a nova forma da fenda. 

De todas as fórmulas propostas, a mais geral e 
conhecida é a de París (7], sendo a mais adaptada 
ao caso do nosso estudo. Nao contempla os 
pariimetros gerais do problema, como tensao média 
R, limiar de nao-propaga~iio .ó.Kth' frequencia, etc, 
mas dá urna boa aproxima~iio ao cálculo da 
velocidade de propaga~iio : 

(3.4) 

onde, 

.ó.K - varia~ao de K ao longo de um ciclo de 
fadiga 

e, m - constantes que dependem da natureza do 
material e das condi<;oes carregamento, sendo e a 
ordenada na origem da equa~ao da recta que se 
ajusta aos pontos do gráfico ds/dN vers .ó.K, e m a 
sua inclina<;ao. 

Para condic;óes de carregamento em flexiio rotativa, 
a equa,iio (:3.4) nao se pode aplicar em todos os 
pontos da superfície da fenda. Isto deve-se ao facto 
de o máximo do Factor de lntensidade de Tensao 
niio ocorrer para o mesmo angulo de rota~iio a em 
todos os pontos, nomeadamente no ponto de maior 
profundidade, pontos em que a fenda intercepta a 
superfície (ponto e), que definem a forma da elipse. 

Urna aproxima~ao correntemente utilizada é a 
redu~ao a um grau de liberdade da evolu~ao da 
fenda, a fim de tornar os cálculos mais rápidos. Em 
flexao rotativa seremos obrigados a faze-lo, visto 
que nao conhecemos a evolu~iio de FIT no ponto 
onde a fenda encontra a superfície ( 1/J=<Pmax.) com o 
angulo a de rota~iio da fenda em torno do eixo. 
Para o ponto onde a profundidade é máxima 
( </J=0°) também nao é conhecida, embora saibamos 
que os máximos e os mínimos de FIT sejam 
obtidos para 0=0° e 0=11', respectivamente. 

A partir das expressoes acima referidas, 
desenvolveu-se um modelo que permite prever a 
propaga~ao de fendas por fadiga em flexao rotativa, 
a partir do conhecimento do máximo e mínimo 
FIT, atendendo a cada ciclo de carregamento ( urna 
rota~ao completa do provete ou dum veio). 
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4. EVOLU~ÁO DA FORMA DA FENDA 

Torna-se necessano conhecer a evoluc;ao da forma 
da fenda (ver Fig. 4 e Fig. 6), isto é, a relac;ao b/a 
ou b/s. Assim, usando os coeficientes da Tabela 1, 
já é possível calcular a velocidade de propagac;ao 
ds/dN. Esta evoluc;ao terá de ser determ1nada 
experimental m en te. 

Observando as superficies de fractura dos provetes, 
submetidos a flexao rotativa, nota-se a presenc;a 
duma fissura que evolui a partir dum ponto de 
"nucleac;ao" sobre a superficie, adoptando uma 
forma elíptica, cujo centro é a origem da fenda, 
Fig. 6 (5]. 

As medic;oes experimentais dos comprimentos e 
profundidades das fendas, bem como o estudo das 
superficies de fractura, permitiu establecer, com 
urna boa aproximac;ao, o perfil elíptico da frente da 
fenda e a expressao que relaciona o comprimento 
do arco de fenda com a sua profundidade máxima. 

A evoluc;ao da fenda, isto é, a profundidade b em 
func;ao do comprimento do arco de fenda 2s, foi 
obtida pela equac;ao definida pela recta de regressao 
linear dos pontos experimentais, Fig. 3. 

29 o 

270 
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9.0 

7.0 

5.0 

3.0 / 
LO 

1 o 90 170 250 JJO 41.0 490 570 650 730 810 890 

2s (mm) 

Fig. 3. Gráfico dos pontos experimentais (b= f(2s)). 

A equac;ao da recta obtida: 

b =- 0.17 + 0.31834 x 2S (mm] ( 4.1) 

Esta equac;ao pode ser aproximada, sem grande 
erro, pela expressao: 

(4.2) 

Esta expressao apresenta a vantagem de ser 
independente das dimensoes dos provetes. 

Verifica-se uma boa correlac;ao dos resultados 
teóricos com os experimentais, como se ve na Fig.4. 

TeÓricos 
y 

Exper-,Men1Cl, 

Fig. 4. Representac;ao gráfica das semi-elipses 
experimentais e das obtidas com a expressao ( 4.2). 

Conhecido o st>mi-angulo (} definido pelo semi-arco 
de fenda S, podemos entao calcular os semi-eixos 
da elipse que passa pela frente da fenda: 

y 

Fig. 5. Secc;ao da superficie de fadiga (6]. 

X¡ = r sen 8 
sen do: 

y2 = r - r cos () 

T-2 y 2 _-1-+ _1 -1 
a2 b2 -

donde, 

a= r senO 

~1- ;(1- cosOf 

(} -S -r 

X 

(4.3) 
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Fig. 6. Foto (2x) das "linhas de paragem" dum 
provete de 40mm, XC 38 [5]. 

5. ANÁLISE DOS RESULTADOS 

Urna vez que o carregamento que nos interessa é o 
de flexao rotativa, fizeram-se ensaios de propaga~ao 
de fendas também para provetes clássicos (CCT), 
cujas condi~oes de geometría e de fissura~ao 

conhecemos bem, a fim de verificar as condi~oes de 
aplica~ao do modelo desenvolvido em flexao 
rotativa, através da compara~ao da VPF [2]. 

Com os ensaios de flexao rotativa determinou-se a 
evolu~ao da forma da fenda necessária para a sua 
modeliza~ao e, para a redu~ae a um grau de 
liberdade de dimensoes da fenda, determinamos a 
velocidade de propaga~ao da fenda em fun~ao da 
varia~ao de FIT. Estes resultados serao comparados 
com aqueles obtidos com provetes ASTM clássicos. 

Encontrando-se a mesma lei de propaga~ao, tem-se 
a confirma~ao da validarle do modelo desenvolvido. 

Urna vez estabelecida a evolu~:ao da forma e 
dimensoes (2S e b) da fenda com o número de 
ciclos N, a velocidade de propaga~ao pode ser entao 
analisada em fun~ao' de FIT, ds/dN = f (LlK). 

Para esta análise, fez-se um programa, onde os 
Factores Geométricos F1 eram obtidos com a ajuda 
de fun~oes polinomiais de grau 3, a partir dos 
coeficientes da Tabela l. 
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Fig. 7. Representa~:ao gráfica dos Factores 
Geométricos para vários valores constantes de b/a. 

Os resultados (s¡, N¡) foram analizados num gráfico 
(ds/dN)=f{LlK), utilizando o "método da secante". 
A Fig. 8 mostra os resultados para o ~o XC38 
para os provetes CCT e flexao rotativa. 
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Fig. 8. Compara~:ao da velocidade obtida em flexao 
rotativa (modelo de Shiratori) e em CCT. 

Os ensaios realizados com provetes de sec~ao 

cilíndrica em flexao rotativa ou com provetes CCT 
para o mesmo tipo de material XC 38, apresentam 
urna boa correla~ao. 

A Fig.9. mostra, para o ~o Ck45, os resultados 
em flexao rotativa para tres provetes. 
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Fig. 9. Kesultadus de Jsjd.\-~h. do a~o Ckrl em 
f1exao rota tí va. 

A recta represt·ntada. que traduz a lei de l'aris. 
apresenta valores Je C e IIl éjlle Se aproXÍJili\111 dus 

encontrados llil litt>rat ura para este tipo dt, cu;u. 

Os ensaíos efectuados com provetes cilíndrico:; de 
menor diametro de a~o Ck45, apresentam uma 
maior dispersao. o éj\le se fica a dever t'll! ¡;artt> as 
dificuldades de leitura. já que os compril!l"Jitus dt> 
fenda sao muitu ¡;equenos. \o entanto. a velocidade 
de propaga<;ao apresenta também unw boa 
correlat;ao com a verificada em provetes CCT para 
as mesmas condí¡;oes de carregamento. 

6. CONCLUSÓES 

A fenda pode ser modelada através de uma elipse, 
tornando possível a utilízar;ao das equar;oes para o 
cálculo do Factor de lntensidade de Tensao de 
fendas superficíais semi-elípticas ern barras 
circulares submetidas a f1exao alternada no ponto 
de profundídade máxima da fenda b, uma vez que 
a sua profundidade é funr;ao do comprimento do 
arco de fenda 2S. 

A modelat;ao das fendas é comparada com as 
dimensoes das fendas obtídas nas superficies de 
fractura dos provetes e obtém-se uma boa 
correla<;ao. A velocidade de propaga<;ao das fendas 
em f1exao rotativa analisada em fun<;ao da varia<;ao 
do Factor de lntensidade de Tensao, mostra uma 
boa correlat;ao com as determinadas para R=-1 e os 
mesmos materiaís, mas através de provetes CCT 

das recomenda<;oes ASTM, 
Factores de lntensidade de 
definidos. 

para os quais os 
Tensao estao bem 

Esta boa correlac;ao permite concluir pela 
aplicabilidade a f1exao rotativa das equa<;Ües do 
Factor de lntensidade de Tensao para f1exao 
alternada, desde que se utilize a equa¡;ao que define 
a forma da fenda e o cálculo seja efectuado na 
profundidade máxima. 

( 'onhecida a expressao qtte regula a progressao da 

frente da fenda b em fuw;ao do comprimento do 
arco circunferencial 2S, evita-se parar a máquina de 
ensaios para se proceder a leitura da sua 
profundidade, já que mesmo a leitura do arco de 
fenda pode ser realizada com a máquina em 
funcíonamentu, desde que para o efeíto se utilize 
lllll estroboscópio. 

Estes resultados podem ser aplicados com exito na 
previsao da vida residual de vews fissurados 
submetidos a f1exao altemada. 

7. H.EFERi~NCIAS 

[1] Bailon, J. 1'. et Bathias, l'., "La Fatigue des 
}latériaux et Strutures", ed. Maloine, 1980. 

[:.!] \1 urakami. Y., E di tor-in-Chief, "Stress In ten si ty 
Factors llandbook", Vol. 11, l'ergamon l'rt'SS, 

pp :2:l7-:.!:l9, 19(')(), 

[3] Shiratori, ,\1., "Analysis of Str<'ss lntensíty 
Factors for Surface Cracks Subjected to 
Arbitrarily Distributed Surface Stress", 
Transactions of the Japan Society of 
Mechanical Engineers, 1986. 

[4] :\isitani, H. and Chen, D., "Stress lntensity 
Factor for a Semi-Ellíptic Surface Crack in a 
Shaft under Tension", Transations of the J a pan 
Society of l'vlechanícal Engineers, 1984. 

[5] Freí tas, l\1.. "Vitesse de Fissuration des 
Essieux-Axes Ferrovíaires'', École Centrale des 
Arts et }lauufactures. Societé Nationale des 

Chemins de Fer, France, 1991. 

[6] Fonte, M. A., "Determina<;ao da Vida Residual 
em Veios Fissurados", Tese de Pós-Gradua<;ao, 
Escola Náutica, HJ!lü. 

[7] Paris. P., (;olllez, \1. and Anderson, \V .. A 
Rational Anallytic Theory of Fatigue, The 
Trends in Enginneering, Jan uary 1961. 



230 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

LA AUTORRADIOGRAFIA DE TRITIO COMO FORMA DE DETECCION DEL 
HIDROGENO EN ACEROS 
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1 

Res u m en. El problema de la detección del hidrógeno en los metales es, desde siempre, una 
cuestión compleja con difícil solución. Si además se pretende encontrar localizaciones 
preferenciales del mismo en las microestructuras. resulta muy trabajoso poner a punto técnicas que 
proporcionen viabilidad a este tipo de análisis y de estudios. La autorradiografía de tritio se ha 
mostrado como una técnica útil en este sentido, puesto que en la hipótesis de un comportamiento 
análogo de hidrógeno y tritio a nivel difusividad y atrapamiento en microestructuras metálicas, la 
detección de este último puede ser realizada merced a sus propiedades de descomposición mdiactiva 
con emisión de una partícula subatómica dotada de carga eléctrica. La modelización de los 
fenómenos de Corrosión Bajo Tensión como decohesiones y rotura.,; del material en la zona plástica 
de fondo de fisura, en la cual se supone una concentración importante de hidrógeno, puede recibir 
un sensible impulso gracias a esta técnica mediante la cual es posible cuantificar concentraciones 
relativas de tritio a nivel macroscópico sobre la superficie de probetas sometidas a CBT en medios 
agresivos tritiados. Experiencias llevadas a cabo de este modo proporcionan resultados 
esperanzadores para tamaños grandes de zonas plásticas y han dado lugar a un importante trabajo en 
este sentido en forma complementaria a los ensayos clásicos en Corrosión Bajo Tensión. 

l. INTRODUCCION maño de zona plástica y su microestructura se han reve
lado como de gran importancia en la caracterización de 
estos fenómenos [4]. El papel desempeñado por el hidrógeno en procesos de 

fragilización de ciertos metales y aleaciones metálicas es 
bien conocido a todos los niveles [1]. En particular, en 
lo que se refiere a la Corrosión Bajo Tensión en aceros 
de alta resistencia, existen hoy en día muchas teorías 
[2,3] que relacionan estos procesos con la entrada, el 
atrapamiento y el deterioro producido por el hidrógeno 
en las microestructuras. ~·l , 

4 

~~{ 
El efecto fmgilizante del hidrógeno en la CBT se le su-
pone muy asociado a la zona plástica de fondo de fisura, 
puesto que esta zona reune condiciones suficientes para 
ser susceptible de una especial fragilización, como son 
alto estado tensional y gran cantidad de defectos debidos 
a la deformación plástica. Esta fragilización se concreta 
en una propagación de fisuras producto de roturas y deco
hesiones a nivel de esta zona plástica, de modo que el ta~ 

Todos los razonamientos llevados a cabo de acuerdo con 
la hipótesis del daño por hidrógeno en CBT de aceros de 
alta resistencia son, en general, acordes con la realidad 
experimental y ello da lugar a que esta teoría sea general
mente aceptada. No obstante, la presencia física real de 
una elevada concentración de hidrógeno en las zonas 
plásticas de fondo de fisura es una cuestión que invita a 
ser verificada directamente con los medios disponibles en 
cada caso, de forma que para seguir adelante en las mode
lizaciones de los fenómenos de CBT relacionados con el 
hidrógeno es útil que exista la certeza de que las premi
sas básicas de partida son tal y como se las supone. 

La detección del hidrógeno dentro de las estructuras cris
talinas con enlace metálico es una tarea difícil, y su ten-
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dencia adicional al atrapamiento en los defectos de la mi
croestructura le configuran como un elemento químico 
de muy especiales características y comportamiento en 
solución sólida. Las técnicas que intentan demostrar la 
presencia y cuantificar la concentración del mismo no de 
forma global en una masa de material, sino de forma se
lectiva en una cierta zona del mismo (zona plástica de 
fondo de fisura) se basan fundamentalmente en la estrate
gia de exponer al material a la presencia de una mezcla 
controlada de hidrógeno y alguno de sus isótopos más 
pesados (deuterio y tritio) y más fácilmente detectables. 

Admitiendo que las difusividades y solubilidades en la 
red cristalina y la tendencia al atrapamiento en los defec
tos de la misma es similar o parecida en el caso del hi
drógeno que en el caso de sus isótopos pesados, al llevar 
a cabo la detección de estos últimos merced a alguna de 
sus propiedades diferenciales, se hace indirectamente una 
evaluación de la presencia del hidrógeno en las microes
tructuras metálicas. Así, con las limitaciones correspon
dientes de estas detecciones se puede avanzar en el estu
dio y en la confirmación de las hipótesis hechas sobre el 
papel del hidrógeno en la CBT. 

2. LA AUTORRADIOGRAFIA DEL TRITIO 

De acuerdo con lo expuesto en el apartado anterior, las 
técnicas de detección del hidrógeno por medio de su isó
topo más pesado, T13, se basan en la introducción artifi
cial en las microestructuras metálicas de una proporción 
alta de tritio junto al hidrógeno, procedente en general de 
un medio acuoso (agua tritiada). 

La actividad del tritio está asociada a la inestabilidad de 
su núcleo (un protón y dos neutrones) que tiene tenden
cia a emitir una partícula~ (electrón) y transformarse en 
helio He2

3 ya estable siendo su período de semidesinte
gración en torno a los doce años. Al ser el tritio un ele
mento radiactivo las manipulaciones necesarias han de 
hacerse con precaución en zonas aisladas y la actividad 
máxima admisible se encuentra limitada; no obstante 
esta limitación es suficientemente alta como para poder 
obtenerse resultados útiles. Por otra parte, la adherencia 
del tritio sobre las superficies metálicas es alta (tritio ad
sorbido) y es preciso dejar pasar ciertos períodos de tiem
po antes de poder manipular libremente las muestras so
metidas a la presencia de este elemento. 

Al igual que el hidrógeno, el tritio que penetra en la red 
cristalina es un intersticial con una cierta solubilidad en 
ella y una alta tendencia al atrapamiento en los acciden
tes microestructurales de la misma, siendo su movilidad 
(difusión y atrapamiento) función directa de la tempera
tura. Su tendencia a permanecer atrapado o a escapar de 

las trampas hacia la red y al exterior es función de la 
profundidad de las mismas o, equivalentemente, de la 
energía asociada a ellas. Clásicamente son considerados 
como trampas de baja energía los defectos cristalinos li
neales (dislocaciones) en tanto que son trampas de ener
gía más alta las interfases de la red (carburo-ferrita) los 
precipitados incoherentes, los bordes de grano, las inclu
siones no metálicas, las microcavidades y otras disconti
nuidades de tipo tridimensional. 

La facilidad de detección del tritio se basa en su radioacti
vidad, y hay dos formas básicas de realizar esta detec
ción. Por un lado están los contadores clásicos que hacen 
una detección global del tritio contenido en una cierta 
muestra metálica introducida en una cámara o recinto de 
control; y por otro lado las películas ~-sensibles que, 
puestas en contacto físico con la superficie de la mues
tra, permiten tras una exposición y un revelado, la ob
servación de la actividad del tritio atrapado y su distribu
ción en la microestructura, según el poder de resolución 
del sistema. 

En ambos casos citados cabe destacar que la detección 
descrita permite observar y cuantificar actividades del tri
tia que se encuentre muy próximo a la superficie del ma
terial, en una profundidad del orden de 1 a 3 ~m, puesto 
que a partir de ahí la emisión de una partícula ~ es im
perceptible en el exterior del metal. Las observaciones 
en el interior de las muestras precisan un corte de forma 
que la zona a estudiar sea visible, con las dificultades in
herentes a dicha operación, susceptible de afectar a la dis
tribución del tritio en el entorno de la zona de corte. 

Se denomina generalmente autorradiografía de tritio a la 
operación de detección de la presencia y concentración 
del mismo por medio de películas de tipo ~-sensible, si
tuadas sobre la superficie de la muestra. Hay dos versio
nes de dicha operación: autorradiografía por emulsión y 
por film. 

La primera de ellas, consiste en depositar sobre la mues
tra una delgada película de emulsión fotográfica que 
queda en espera de que sea activado el proceso de precipi
tación de la plata a partir de su sal por los electrones 
emitidos. Tras una operación de revelado pueden obser
varse por microscopía electrónica de barrido (MEB) 
sobre la probeta los granos de plata que muestran los si
tios preferenciales de localización del tritio en la micro
estructura (bordes de grano, precipitados, inclusiones, 
etc) con una gran resolución; no obstante no permite ob
servar desde una perspectiva macroscópica la distribución 
del mismo en una probeta tipo DCB sometida a un pro
ceso de CBT en medio tritiado. 
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La autorradiografía por film se realiza depositando sobre 
la superficie de la probeta un trozo de film de tamaño 
adecuado y manteniendo esa situación durante un cierto 
tiempo de exposición. Finalmente una operación de re
velado permite al film mostrar en forma visible la infor
mación sobre el tritio presente en la microestructura. 
Dicha información puede ser analizada bajo un punto de 
vista cualitativo, mediante positivado en papel fotográfi
co y observación directa, o bajo un punto de vista cuan
titativo mediante un análisis por microdensitometría óp
tica que permite establecer con precisión el grado de os
curecimiemto del film durante la exposición. La resolu
ción obtenida con el film es menor que la que permite la 
emulsión, no obstante es posible hacer observaciones 
macroscópicas de la distribución del tritio sobre una pro
beta clásica de tipo DCB y en especial analizar lo que 
sucede sobre las regiones superficiales exteriores de las 
zonas plásticas del fondo de la fisura propagada en CBT. 

Los tiempos de exposición de las películas (emulsión y 
film) en contacto con el material tritiado son en general 
largos, pudiendo oscilar entre unos pocos días cuando la 
actividad del mismo es alta, y cinco o seis semanas 
cuando la actividad del material tritiado es más baja. 

3. PROCEDIMIENTO OPERATIVO 

La manipulación experimental de medios tritiados con 
tal elemento radiactivo requiere unas precauciones espe
ciales y debe ser llevada a cabo bajo un riguroso control 
por personal suficientemente capacitado. Sin embargo, 
cuando las actividades son bajas, el peligro disminuye y 
las muestras pueden ser manipuladas con precauciones 
muy inferiores. Es por ello que toda operación con agua 
tritiada ha de ser llevada a cabo en el interior de un recin
to aislado con ventilación forzada permanente y control 
riguroso de la actividad interna. 

La puesta en marcha de un ensayo de Corrosión Bajo 
Tensión sobre una probeta tipo DCB en un medio agre
sivo basado en agua tritiada, en general soluciones al 
3,5% NaCI con un pH variable según el ensayo, se rea
liza en tres fases diferenciadas. La primera de ellas con
siste en la puesta en carga de la probeta prefisurada por 
fatiga y la protección de ciertas partes de la misma (sis
tema de tomillos, roscas, etc) que evite al máximo la ad
sorción del tritio sobre las superficies metálicas aumen
tando la actividad del conjunto de forma inútil. 

En segundo lugar, el ensayo de CBT propiamente dicho 
se lleva a cabo dentro del recinto aislado donde, adicio
nalmente, existen células de ensayos de pequeño tamaño 
y material transparente en las que se introducen probeta 
tensionada y medio agresivo tritiado, pudiendo ponerse 

en marcha si es necesario un sistema electroquímico de 
carga catódica de tritio e hidrógeno para acentuar el efec
to agresivo. Tras un tiempo de exposición a la CBT en 
tomo a varias horas, se interrumpe el proceso y se extrae 
la probeta, que una vez lavada debe ser dejada en reposo 
dentro de la cámara un período de uno o dos días hasta 
que el tritio adsorbido emigre en su mayor parte y la ac
tividad de la probeta disminuya suficientemente. 

Finalmente en la tercera fase la probeta es extraída de la 
cámara aislada, se verifica la propagación de la fisura, 
pudiendo ser o no destensionada según se precise, y se 
lleva a cabo una limpieza general en papel abrasivo y un 
pulido con diamante hasta brillo espejo en la cara que va 
a ser expuesta a la emulsión o al film ~-sensible. 

Tras estas operaciones en las que el hidrógeno-tritio ad
sorbido y atrapado débilmente ha escapado en su totali
dad, se coloca la película sobre una cara de la muestra, 
con interposición de una delgada capa que protege de la 
corrosión al material ferroso, y se sitúa el conjunto en 
una caja cerrada (con ausencia de luz) a baja temperatura 
(-20CC) y con un vacío de I0-2 torr para permitir la ex
posición durante días o semanas. A la tempemtura citada 
se intenta que el hidrógeno-tritio que resta atmpado en la 
probeta no siga escapando y sea factible su detección. 

Finalmente la película impresionada ha de ser revelada, 
con la probeta en el caso de emulsiones o sin ella en el 
caso del film. Se puede hacer una nueva deposición de 
película, o bien se puede elevar la temperatura de la pro
beta pam provocar una salida parcial del tritio y volver a 
hacer deposiciones, comprobándose así su movilidad y el 
gmdo de profundidad de las trampas, así como cualquier 
otra manipulación que pueda reportar resultados útiles. 

4. RESULTADOS 

Sobre muestras de acero AISI 4120 de composición quí
mica dada por la Tabla I se mecanizaron probetas de tipo 
DCB (double cantilever beam) de 38 mm de longitud que 
fueron sometidas a un tratamiento térmico de normaliza
do con austenitización a 860CC durante 1 hom y enfria
miento. al aire ambiente. La microestructum resultante, 
de ferrita y perlita posee una dureza media de 210 unida
des Vickers, y su caracterización en Corrosión Bajo 
Tensión permitió conocer el valor umbral en el factor de 
intensidad de tensiones, de 135 MPa m1!2 y el tamaño 
teórico de la zona plástica en dicho umbral, de 6000 ¡..tm. 

Estas probetas DCB fueron posteriormente puestas en 
carga hasta un nivel adecuado en el factor de intensidad 
de tensiones ( 175 MPa m 1!2 ) y recubiertas con laca en 
sus cantos y en los tomillos de forma que el contacto 
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dencia adicional al atrapamiento en los defectos de la mi
croestructura le configuran como un elemento químico 
de muy especiales características y comportamiento en 
solución sólida. Las técnicas que intentan demostrar la 
presencia y cuantificar la concentración del mismo no de 
forma global en una masa de material, sino de forma se
lectiva en una cierta zona del mismo (zona plástica de 
fondo de fisura) se basan fundamentalmente en la estrate
gia de exponer al material a la presencia de una mezcla 
controlada de hidrógeno y alguno de sus isótopos más 
pesados (deuterio y tritio) y más fácilmente detectables. 

Admitiendo que las difusividades y solubilidades en la 
red cristalina y la tendencia al atrapamiento en los defec
tos de la misma es similar o parecida en el caso del hi
drógeno que en el caso de sus isótopos pesados, al llevar 
a cabo la detección de estos últimos merced a alguna de 
sus propiedades diferenciales, se hace indirectamente una 
evaluación de la presencia del hidrógeno en las microes
tructuras metálicas. Así, con las limitaciones correspon
dientes de estas detecciones se puede avanzar en el estu
dio y en la confirmación de las hipótesis hechas sobre el 
papel del hidrógeno en la CBT. 

2. LA AUTORRADIOGRAFIA DEL TRITIO 

De acuerdo con lo expuesto en el apartado anterior, las 
técnicas de detección del hidrógeno por medio de su isó
topo más pesado, T 13, se basan en la introducción artifi
cial en las microestructuras metálicas de una proporción 
alta de tritio junto al hidrógeno, procedente en general de 
un medio acuoso (agua tritiada). 

La actividad del tritio está asociada a la inestabilidad de 
su núcleo (un protón y dos neutrones) que tiene tenden
cia a emitir una partícula~ (electrón) y transformarse en 
helio He23 ya estable siendo su período de semidesinte
gración en tomo a los doce años. Al ser el tritio un ele
mento radiactivo las manipulaciones necesarias han de 
hacerse con precaución en zonas aisladas y la actividad 
máxima admisible se encuentra limitada; no obstante 
esta limitación es suficientemente alta como para poder 
obtenerse resultados útiles. Por otra parte, la adherencia 
del tritio sobre las superficies metálicas es alta (tritio ad
sorbido) y es preciso dejar pasar ciertos períodos de tiem
po antes de poder manipular libremente las muestras so
metidas a la presencia de este elemento. 

Al igual que el hidrógeno, el tritio que penetra en la red 
cristalina es un intersticial con una cierta solubilidad en 
ella y una alta tendencia al atrapamiento en los acciden
tes microestructurales de la misma, siendo su movilidad 
(difusión y atrapamiento) función directa de la tempera
tura. Su tendencia a permanecer atrapado o a escapar de 

las trampas hacia la red y al exterior es función de la 
profundidad de las mismas o, equivalentemente, de la 
energía asociada a ellas. Clásicamente son considerados 
como trampas de baja energía los defectos cristalinos li
neales (dislocaciones) en tanto que son trampas de ener
gía más alta las interfases de la red (carburo-ferrita) los 
precipitados incoherentes, los bordes de grano, las inclu
siones no metálicas, las microcavidades y otras disconti
nuidades de tipo tridimensional. 

La facilidad de detección del tritio se basa en su radioacti
vidad, y hay dos formas básicas de realizar esta detec
ción. Por un lado están los contadores clásicos que hacen 
una detección global del tritio contenido en una cierta 
muestra metálica introducida en una cámara o recinto de 
control; y por otro lado las películas ~-sensibles que, 
puestas en contacto físico con la superficie de la mues
tra, permiten tras una exposición y un revelado, la ob
servación de la actividad del tritio atrapado y su distribu
ción en la microestructura, según el poder de resolución 
del sistema. 

En ambos casos citados cabe destacar que la detección 
descrita permite observar y cuantificar actividades del tri
tío que se encuentre muy próximo a la superficie del ma
terial, en una profundidad del orden de 1 a 3 J..Lm, puesto 
que a partir de ahí la emisión de una partícula ~ es im
perceptible en el exterior del metal. Las observaciones 
en el interior de las muestras precisan un corte de forma 
que la zona a estudiar sea visible, con las dificultades in
herentes a dicha operación, susceptible de afectar a la dis
tribución del tritio en el entorno de la zona de corte. 

Se denomina generalmente autorradiografía de tritio a la 
operación de detección de la presencia y concentración 
del mismo por medio de películas de tipo ~-sensible, si
tuadas sobre la superficie de la muestra. Hay dos versio
nes de dicha operación: autorradiografía por emulsión y 
por film. 

La primera de ellas, consiste en depositar sobre la mues
tra una delgada película de emulsión fotográfica que 
queda en espera de que sea activado el proceso de precipi
tación de la plata a partir de su sal por los electrones 
emitidos. Tras una operación de revelado pueden obser
varse por microscopía electrónica de barrido (MEB) 
sobre la probeta los granos de plata que muestran los si
tios preferenciales de localización del tritio en la micro
estructura (bordes de grano, precipitados, inclusiones, 
etc) con una gran resolución; no obstante no permite ob
servar desde una perspectiva macroscópica la distribución 
del mismo en una probeta tipo DCB sometida a un pro
ceso de CBT en medio tritiado. 
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La autorradiografía por film se realiza depositando sobre 
la superficie de la probeta un trozo de film de tamafio 
adecuado y manteniendo esa situación durante un cierto 
tiempo de exposición. Finalmente una operación de re
velado permite al film mostrar en forma visible la infor
mación sobre el tritio presente en la microestructura. 
Dicha información puede ser analizada bajo un punto de 
vista cualitativo, mediante positivado en papel fotográfi
co y observación directa, o bajo un punto de vista cuan
titativo mediante un análisis por microdensitometría óp
tica que permite establecer con precisión el grado de os
curecimiemto del film durante la exposición. La resolu
ción obtenida con el film es menor que la que permite la 
emulsión, no obstante es posible hacer observaciones 
macroscópicas de la distribución del tritio sobre una pro
beta clásica de tipo OCB y en especial analizar lo que 
sucede sobre las regiones superficiales exteriores de las 
zonas plásticas del fondo de la fisura propagada en CBT. 

Los tiempos de exposición de las películas (emulsión y 
film) en contacto con el material tritiado son en general 
largos, pudiendo oscilar entre unos pocos días cuando la 
actividad del mismo es alta, y cinco o seis semanas 
cuando la actividad del material tritiado es más baja. 

3. PROCEDIMIENTO OPERATIVO 

La manipulación experimental de medios tritiados con 
tal elemento radiactivo requiere unas precauciones espe
ciales y debe ser llevada a cabo bajo un riguroso control 
por personal suficientemente capacitado. Sin embargo, 
cuando las actividades son bajas, el peligro disminuye y 
las muestras pueden ser manipuladas con precauciones 
muy inferiores. Es por ello que toda operación con agua 
tritiada ha de ser llevada a cabo en el interior de un recin
to aislado con ventilación forzada permanente y control 
riguroso de la actividad interna. 

La puesta en marcha de un ensayo de Corrosión Bajo 
Tensión sobre una probeta tipo OCB en un mwio agre
sivo basado en agua tritiada, en general soluciones al 
3,5% NaCI con un pH variable según el ensayo, se rea
liza en tres fases diferenciadas. La primera de ellas con
siste en la puesta en carga de la probeta prefisurada por 
fatiga y la protección de ciertas partes de la misma (sis
tema de tomillos, roscas, etc) que evite al máximo la ad
sorción del tritio sobre las superficies metálicas aumen
tando la actividad del conjunto de forma inútil. 

En segundo lugar, el ensayo de CBT propiamente dicho 
se lleva a cabo dentro del recinto aislado donde, adicio
nalmente, existen células de ensayos de pequeño tamafio 
y material transparente en las que se introducen probeta 
tensionada y medio agresivo tritiado, pudiendo ponerse 

en marcha si es necesario un sistema electroquímico de 
carga catódica de tritio e hidrógeno para acentuar el efec
to agresivo. Tras un tiempo de exposición a la CBT en 
tomo a varias horas, se interrumpe el proceso y se extrae 
la probeta, que una vez lavada debe ser dejada en reposo 
dentro de la cámara un período de uno o dos días hasta 
que el tritio adsorbido emigre en su mayor parte y la ac
tividad de la probeta disminuya suficientemente. 

Finalmente en la tercera fase la probeta es extraída de la 
cámara aislada, se verifica la propagación de la fisura, 
pudiendo ser o no destensionada según se precise, y se 
lleva a cabo una limpieza general en papel abrasivo y un 
pulido con diamante hasta brillo espejo en la cara que va 
a ser expuesta a la emulsión o al film ~-sensible. 

Tras estas operaciones en las que el hidrógeno-tritio ad
sorbido y atrapado débilmente ha escapado en su totali
dad, se coloca la película sobre una cara de la muestra, 
con interposición de una delgada capa que protege de la 
corrosión al material ferroso. y se sitúa el conjunto en 
una caja cerrada (con ausencia de luz) a baja temperatura 
(-20'C) y con un vacío de 10-2 torr para permitir la ex
posición durante días o semanas. A la temperatura citada 
se intenta que el hidrógeno-tritio que resta atrapado en la 
probeta no siga escapando y sea factible su detección. 

Finalmente la película impresionada ha de ser revelada, 
con la probeta en el caso de emulsiones o sin ella en el 
caso del film. Se puede hacer una nueva deposición de 
película, o bien se puede elevar la temperatura de la pro
beta para provocar una salida parcial del tritio y volver a 
hacer deposiciones, comprobándose así su movilidad y el 
grado de profundidad de las trampas. así como cualquier 
otra manipulación que pueda reportar resultados útiles. 

4. RESULTADOS 

Sobre muestras de acero AISI 4120 de composición quí
mica dada por la Tabla 1 se mecanizaron probetas de tipo 
OCB (double cantilever beam) de 38 mm de longitud que 
fueron sometidas a un tratamiento térmico de normaliza
do con austenitización a 860'C durante 1 hora y enfria
miento. al aire ambiente. La microestructura resultante, 
de ferrita y perlita posee una dureza media de 21 O unida
des Vickers, y su caracterización en Corrosión Bajo 
Tensión permitió conocer el valor umbral en el factor de 
intensidad de tensiones, de 135 MPa m1!2 y el tamai'io 
teórico de la zona plástica en dicho umbral, de 6000 ¡..t.m. 

Estas probetas OCB fueron posteriormente puestas en 
carga hasta un nivel adecuado en el factor de intensidad 
de tensiones ( 175 MPa m 1!2 ) y recubiertas con laca en 
sus cantos y en los tomillos de forma que el contacto 
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con el medio agresivo tritiado fuera el mínimo indispen
sable. Durante la exposición durante dos horas al 
fenómeno de CBT en dicho medio, se llevó a cabo una 
carga catódica de tipo intensiostático a 10 mNcm2 con 
el fin de lograr una entrada importante de hidrógeno y 
tritio en el material. Esta exposición se produjo en el in
terior de una célula de metacrilato transparente conte
niendo una solución 3.5 NaCl con una actividad de 0.5 
Ci/cm3. 

Después de la exposición la muestra fue dejada en espem 
en el recinto de trabajo hasta que su actividad descendió a 
niveles admisibles en dos días. y tras ello fue extraída. 
limpiada y preparc~da para la deposición del film ~-sensi
ble. Dicho film de Amersham (Hypcrfilm 3 H) permane
ció sobre la muestra durante varios días en el interior de 
una caja de bronce cerrada al vacío y mantenida a baja 
temperatura, tras lo cual fue revelado mediante un proce
so fotográfico muy similar al convencional. 

Los resultados obtenidos proporcionaron imágenes de ca
lidad variable. Una de las más representativas se refleja 
en la figura adjunta junto a un esquema acotado de la 
probeta DCB empleada, tras una deposición de film de 
40 días de duración hecha sobre la probeta 40 días des
pués de la carga catódica. 

La imagen autorradiográfica citada nos muestra el con
torno de la probeta merced al tritio adsorbido que aún 
restaba en las aristas y en las caras de difícil acceso (zona 
de la entalla) de la misma, y refleja una actividad de tri
tío generalizada en toda la zona expuesta en su momento 
a la carga catódica. La microcstructura de ferrita y perlita 
bandeadas de laminación se reproduce ligeramente en la 
imagen autorradiográfica, lo cual revela a dicha microes
tructura como bastante proclive al atrapamiento de hidró
geno, el cual se produce preferentemente en las interfases 
de las láminas de ferrita-cementita dentro de las estructu
ras perlítícas presentes en la misma. 

La zona plástica de fondo de fisura se hace notar clara
mente puesto que se detecta una zona de fuerte marcaje 
en el film situada ante el frente de fisura, y de dimensio
nes coincidentes con las que teóricamente cabe esperar 
para dicha zona plástica en estado tensional de tensión 
plana que en este caso es general en todo el espesor de la 
probeta debido al fuerte tensionamiento y el bajo límite 
elástico. Esta evidencia confirma de algún modo que esta 
zona es lugar preferente de atrapamiento y ubicación del 
hidrógeno en los procesos de CBT, lo cual puede deberse 
bien al hecho del aumento de solubilidad del hidrógeno 
en la red cristalina a causa del estado tensional, o bien a 
la gran cantidad de defectos presentes en la red tras la de
formación plástica. 

Los análisis de microdensitometría óptica llevados a 
cabo sobre las zonas oscurecidas de los films impresio
nados por la radiación ~ permiten una cuantificación de 
la concentración de trítío presente en la microestructura 
que resulta ser proporcional a la densidad óptica. La 
cuantificación llevada a cabo sobre la probeta de la figura 
ha dado como resultado una concentración en ppm ató
mica de 0,02 en la zona plástica (valor máximo) y de 
0,008 en las zonas alejadas del valor máximo dentro del 
marcaje general de fondo de la perlita. Asimismo, se 
pueden componer gráficos con perfiles de variación de 
dicha concentración a lo largo de líneas que cruzan la 
muestm. 

Finalmente. admitiendo una proporcionalidad de concen
traciones de tritio e hidrógeno en la microestructura y 
midiendo los contenidos medíos de hidrógeno en una 
masa de este material. se pueden proponer datos numéri
cos para los valores absolutos de las cantidades de hidró
geno atrapado en dicha microestructura. 
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Tabla 1: Composición química del acero AISI 4120 

Elemento 
% 

C P S Mn Si Cr Mo 
0,19 0,018 0,014 0,66 0,22 0,95 0.18 
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FATIGUE BEHAVIOUR 
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Faculdade de Engenharia da Universidade do Porto, 

Rua dos Bragas, 4099 Porto, Portugal 

Abstract : Preliminary results of a testing programme for the characterization of the 
fatigue behaviour of adhesive bonded connections of aluminium alloys are presented. The 
adhesives used were epoxy resins and the base materials were aluminium alloys of the 5xxx 
and 6xxx series. 

The experimental programme consists on the determination of SN curves. The experimental 
data obtained was subjected to a statistical treatment and was compared with results for 
welded joints. It was found that it is possible to obtain adhesive connections with greater 
fatigue strength than equivalen! welded connections. 

1 - INTRODUCTION 

Structural adhesive bonding is used extensively in the 
aerospace industry. Its application in other industri~s is 
less common and is now actively researched, mainly in 
the automotive and transport industries in general [1,2]. 
The main reasons for this interest are related to ease of 
fabrication, high joint strength - particularly under 
fatigue loading -, suitability to join dissimilar 
materials and reduced manufacturing costs. 

Fatigue tests were conducted on bonded double butt 
joints in 5754 H32 and 6061 T6 aluminíum alloy 
specimens. Two types of epoxy structural adhesives (A 
and B) were used. 

The fatigue strength of a bonded joint depends on 
severa! parameters, such as the mechanical properties of 
the adhesive and of the base material, the surface 
treatment of the base material, the thickness of the 
adhesive, joint geometry, stress state and environment. 
The effect of environment ( air and humid conditions ) 
in the fatigue behaviour was studied ( although at the 
date of this report data for humid conditions is not yet 
completed). 

The specimens of 5754 H32 aluminium alloy were 
tested in air at ambient temperature. 

The specimens of 6061 T6 aluminium alloy were 
tested under humid conditions; the specimens were 
soaked for 5 days before testing. 

The fatigue behaviour of the bonded joints was 
evaluated using 3 stress levels. 

The results obtained are compared with data obtained in 
tests with welded joints carried out within the 
EUREKA EU 269 project and reported in ref.[3]. 

2 - EXPERIMENTAL PROCEDURE 

2.1 - Fatigue testing in air 

Epoxy adhesives were used. The shear strength was 28 
MPa for the adhesive A and 40 MPa for the adhesive B. 

Tests in air were carried out with 5754 H32 aluminium 
alloy specimens. Ultimate tensile strength and yield 
strength of 5754 H32 aluminium alloy are 220 and 140 
MPa respectively. The specimen geometry is illustrated 
in Figure l. Overlap length was 1=40 mm for the 
adhesive A and 1=20 mm for the adhesive B. The 
thickness of the base material was 6mm, and the 
adhesive thickness was approximately 0.3 mm. 

The base material was subjected to a degreasing 
pretreatrnent, in the case of the specimens bonded with 
adhesive B; degreasing, etching and chromate based 
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conversion, were used in specimens bonded with 
adhesive A. 

t 
180 ... ¡ 180 

1 ! 1 

... ... 
Fig.l - Specimen geometry 

Fatigue testing was carried out in a 25 ton servo
hydraulic MTS testing machine. 

Specimens were instrumented to evaluate their 
straightness. All tests were carried out with R = 0.1 at 
a 10Hz frequency, in air at ambient temperature. The 
adhesive A bonded specimens were tested at 3 
maximum stress levels (84, 59 and 42 Nmm-2). The 
specimens bonded with adhesive B were tested at a 
maximum stress leve! of 59 Nmm-2 

2.2 - Fatigue testing in humid condition 

The specimens used in this series of tests were 
fabricated with 6061 T6 aluminium alloy with ultimate 
tensile strength and yield strength equal to 290 and 240 
MPa respectively. The geometry of the specimen is 
ilustrated in Figure l. Overlap was 72 mm for 
specimens bonded with adhesive A and 50 mm for 
specimens with adhesive B. Base material thickness 
was 6.35 mm and adhesive thickness was 0.3 mm. 

Surface pretreatment was the same as reported for 5754 
H32 specimens. 

3 - RESULTS 

3.1 - Specimens tested in air 

The results of the fatigue tests are indicated in Table l. 
The results obtained were subjected to a statistical 
analysis using the StatView 512 code. Fatigue data was 
plotted on log-log paper, with nominal stress (S) as the 
independent variable, and life (number of cycles N) as 
the dependen! variable. 

SN curves were drawn and are ilustrated in Figure 2 and 
3 for joints bonded with adhesive A. 

Figure 2 shows the SN curve obtained using the least 
squares method; Figure 3 ilustrates the 95% confidence 
intervals. 

Table 1 - SN data for the 17 specimens tested. 

Adhesive A Adhesive B 
Nominal Number Nominal Number 

stress of stress of 
[MPa] cycles [MPa] cycles 

84 15200 59 156640 
84 15570 59 241830 
84 21070 59 492550 
84 29940 46.4 4251740 
59 150770 
59 217590 
59 263240 
59 311280 
42 1355500 
42 1612230 
42 1691210 
42 3024060 
42 3802780 
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Fig.2 - SN curve for adhesive A 
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Fig.3 - 95% confidence intervals, data of Fig.2 
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The SN curve is expressed by 

log S = 2.54-0.144 log N 

The confidence intervals are defined by hyperboles but 
can be expressed by two straight lines, paralel to the 
SN curve and tangent to the hyperboles (this 
approximation is conserv.ative for high or low stress 
levels), Figure 4: 
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Fig.4- SN data for adhesive A with approximate 95% 
confidence interval 

In EUREKA EU269 project fatigue tests were carried 
out on cruciform welded joints, schematically presented 
in Figure 5, ref. [3]. Figure 6 presents all bonded joint 
data, obtained in air, plotted together with cruciform 
welded joínts data. It can be seen that at the lower 
stress levels the bonded joints generally present longer 
fatigue lifes. 

¡~ 
720 

1111 

Fig.5 - Schematic drawing of the cruciform welded 
joint (6061-T651), ref.[3] 
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Fig.6 - Símultaneous plot of all adhesive data in air, 
and comparison wiht welded cruciform joints 

Bonded joints with adhesive B seem to present higher 
fatigue strength. Further tests are however needed in 
order to confirm this conclusíon. 

Figure 7 shows a typical fracture surface for one of the 
adhesive joints tested. The fatigue crack propagated 
through the adhesive 1 base material interface (adhesive 
type of failure mechanism). 

Fíg.7- Typical fracture surface 

In the 17 specimens tested in this series, the maximum 
percentage of cohesive fracture found was 15%. 

3.2 - Specimens tested in humid conditions 

The results obtained in this series are presented in 
Table 2. Data already available for humid conditions is 
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plotted simultaneously with results obtaincd in air in 
Figure 8. 

Table 2- SN data for the 12 specimens testcd. 

Al 6061/ Adhesi ve A Al6061/Adhesive B 
Nominal Number Nominal Numbcr 

stress of stress of 
[MPa] e y eles [MPa] e veles 

204 6030 144 7490 
102 28360 144 4920 
102 15010 144 8090 
102 22290 144 1690 
102 16340 102 43890 

102 27100 
102 69740 

o Adhestve A . au 

• Adhesrve A · hwrud cond!twns 

o 

35 

Fig.8- Data for adhesive A, humid and air conditions 

Further tests are still in progress and so it is not 
possible to present any conclusions at this stage. 

4 - PRELIMINARY CONCLUSIONS 

A SN curve and corresponding 95% confidence interval 
was evaluated for aluminium alloy 5754 H32 double 
butt joints bonded with adhesive A. 

The bonded joint shows greater fatigue lifes than 
cruciform welded joints at lower stress Jevels; this 
seems to confirm results obtained by other researchers. 

The limited amount of data obtained so far suggests 
that the adhesive B gives a slightly better fatigue 
strength than the adhesive A. Further tests are needed to 
confirm this conclusion. 

At this stage it is not possible to present any 
conclusions in relation to the effect of testing 
environment. 
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Resumen.- En este trabajo se presentan los resultados de una investigación llevada a cabo para eva
luar el efecto fragilizador de la irradiación neutrónica y de los tratamientos de recuperación sobre la 
tolerancia al daño y sobre la resistencia a la fractura de aceros empleados en la construcción de vasi
jas para reactores nucleares. La experimentación se ha basado en ensayos de tracción realizados con 
probetas cilíndricas debilitadas por entallas axisimétrica~. Los resultados obtenidos proporcionan u
na evaluación cuantitativa sobre la influencia de la temperatura, la fluencia neutrónica y el trata
miento de recuperación en la tolerancia al daño de las probetas, y paralelamente permiten conocer 
las propiedades mecánicas del material a través de las cuales se produce el efecto sobre la tolerancia. 

Abstract.- This paper describes a research carried out in arder Lo evaluate the embritúement effects 
of neutronic irradiation and recovering treatrnents on damage tolerance and fracture resistance of nu
clear pressure vessel stccls. Experimental work has been made by means of circumferential notched 
round tensile specimens. The results obtained from the tests and from numerical simulations of 
them provide a quantitative evaluation of the influence of temperature, neutronic fluence and reco
vering treatment on the damage tolcrance of the specimens. The mechanical properties through 
which these variables cause their cffects are also revcaled by the results of the research. 

l. INTRODUCCION 

La vasija de un reactor nuclear es la primera y principal 
barrera de separación entre la reacción nuclear y el en
torno del reactor. Por ello, el efecto de la irradiación 
neutrónica sobre el material estructural que forma la 
vasija ha sido objeto de atención preferente en la tecno
logía nuclear desde que esta comenzó su andadura, hace 
apenas cuarenta años, y una constante permanente
mente presente en su evolución y desarrollo. 

Es sobradamente conocido que la irradiación neutrónica 
altera las propiedades mecánicas del acero de la vasija, 
si bien los mecanismos microestructurales causantes de 
la alteración no están aún bien establecidos. La resis
tencia mejora (el límite elástico y la resistencia a trac
ción aumentan), pero la ductilidad empeora (el alarga
miento en rotura y la estricción disminuyen) y el mate
rial se fragiliza. En los programas de vigilancia ac
tualmente en vigor la fragilización del acero se controla 
a través del desplazamiento que experimenta hacia la 
región de las temperaturas crecientes la curva energía
temperatura correspondiente al ensayo de resiliencia 
Charpy. La disminución de la tenacidad de fractura ori
ginada por la irradiación se determina indirectamente a 
partir de dicha curva y las condiciones límite de opera
ción del reactor para el estado de irradiación en que se 
encuentra la vasija, se establecen aplicando el criterio 
de rotura basado en el factor de intensidad de tensiones 
y en la tenacidad de fractura [1]. 

La medida directa de la tenacidad de fractura constituye 
uno de los objetivos hacia los que evolucionan los 
programas de vigilancia, pero los ensayos de este tipo 
son complicados (tamaño de probeta, prefisuración, 

medidas de COD) [2] y difícilmente compatibles en la 
práctica con las posibilidades de ubicación de muestras 
en los reactores y de manipulación para ensayo en el 
laboratorio una vez irradiadas. Por otra parte, los crite
rios de rotura basados en la tenacidad de fractura sólo 
permiten evaluar la tolerancia al daño cuando éste 
adopta la forma de una fisura macroscópica, sin duda la 
más peligrosa para la integridad de la vasija, pero no la 
única posible. Defectos geométricos asimilables a enta
llas también representan un riesgo grave para dicha in
tegridad, pero precisamente para aceros de muy baja te
nacidad, se ha demostrado que puede ser mucho menor 
que el de una fisura de igual tamaño [3]. Por consi
guiente, evaluar la tolerancia al daño para defectos de 
ese tipo mediante la tenacidad de fractura puede conducir 
a resultados desmesuradamente conservadores, inacepta
bles en componentes de la importancia de la vasija de 
un reactor nuclear. 

Estas limitaciones de las medidas de tenacidad pueden 
superarse complementándolas con ensayos de rotura de 
probetas debilitadas por entallas. Además de proporcio
nar una evaluación directa de la tolerancia al daño para 
esa clase de defectos, la rotura de probetas entalladas 
puede aportar datos muy valiosos con vistas a estable
cer el criterio local de fractura que satisface el material 
[ 4, 5 ,6, 7]. La formulación de este criterio sería la 
base para evaluar el efecto del tamaño sobre la resisten
cia a la rotura y extrapolar a la vasija los valores de te
nacidad obtenidos con probetas de pequeño tamaño. 

Este trabajo es el resultado de una investigación llevada 
a cabo para evaluar el efecto fragilizador de la irradia
ción neutrónica sobre probetas entalladas y para anali
zar las posibilidades de inclusión de estas probetas en 
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los programas de vigilancia de vasijas. También se ha 
incluido como tema de estudio el efecto regenerador lo
grado mediante tratamientos térmicos de recuperación 
del acero. Ello se debe a que la investigación forma 
parte de un proyecto más amplio, la contribución espa
ñola a un programa internacional promovido por el Or
ganismo Internacional de la Energía Atómica (OlEA), 
que se ha desarrollado a lo largo de varios años y en el 
cual han participado más de una decena de entidades, en
tre departamentos universitarios, organismos públicos 
de investigación, organismos reguladores, empresas de 
servicios del sector nuclear, empresas eléctricas, y em
presas propietarias de centrales nucleares. 

2. EXPERIMENTACION 

Los materiales con los cuales se ha realizado la inves
tigación son tres aceros de vasija, de acuerdo con las 
especificaciones ASME, del tipo A 533 B, clase l. 
Fueron fabricados en forma de chapas laminadas a partir 
de coladas fundidas en horno eléctrico. Dos de ellos, los 
aceros Q y F, fueron elegidos por su alta sensibilidad a 
la irradiación, y el tercero, acero J, por la razón opues
ta. La composición química y propiedades mecánicas de 
los tres figura en las tablas 1 y 2. 

® 
-+5,1 mm-. 

2,3 mm 

6,25 mm 

1 

Tabla 2. Propiedades mecánicas de los aceros. 

Acero Q F J 

Límite elástico (MPa) 484 499 412 
Resistencia a tracción (MPa) 622 625 569 
Alargamiento en rotura(%) 26 23 32 

Estricción (%) 77 71 73 

Por lo que se refiere a la microestructura, es de bainita 
revenida con segregación en bandas en el caso del acero 
Q, también bainítica, pero sin segregaciones, en el ace
ro F, y de matriz ferrítica con carburos precipitados en 
el acero J. 

Los dos tipos de entalla elegidos para los ensayos, A y 
B, son de revolución con perfil circular, siendo el diá
metro de la sección no rebajada de la probeta 6,25 mm 
y la máxima reducción de sección del 50% (5,0 y 5,1 
mm de diámetro mínimo). La diferencia más impor
tante entre las dos entallas se encuentra en el radio de 
curvatura del perfil circular, que varía de una a otra en 
un orden de magnitud (de 0,2 a 2,3 mm). Con esta dife
rencia de radios se pretendía conseguir que los datos de 
rotura obtenidos cubrieran un intervalo amplio. Ambas 
entallas pueden observarse en la la figura l. El único 
detalle que diferencia las probetas entalladas de las pro-

® 
.,_ 5 mm-+ 

0,2mm 

6,25 mm 

Fig. l. Características geométricas de las probet..1s entalladas. 

Tabla l. Composición química de los aceros. 

Acero Q F J 

%C 0,19 0,18 0,18 
%Mn 1,41 1,49 1,43 
%Ni 0,84 0,62 0,63 
%Mo 0,50 0,55 0,48 
%P 0,019 0,020 0,004 

%Cu 0,14 0,16 0,05 
%Si 0,25 0,27 0,23 
%S 0,004 0,001 0,002 

betas normalizadas de tracción simple que se emplean 
en los programas de vigilancia de vasijas es precisa
mente la entalla, ya que las cabezas de tracción y los 
acuerdos de transición son idénticos. De este modo 
tanto los ensayos de tracción con entalla, como la irra
diación de muestras se pueden realizar siguiendo la 
misma metodología en el caso de tracción simple, lo 
que simplifica notablemente el proceso. 

Los ensayos se han realizado a 20°C y a 290 °C (tem
peratura de servicio de un reactor de agua a presión), pa
ra los siguientes estados de los aceros: 
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Acero Q: 

- Estado de recepción. 
- Envejecido térmicamente. 

Irradiado 1 (fluencia neutrónica de 3,6x1018 n/cm2). 
- Irradiado 2 (fluencia neutrónica de 0,9x1Q19 n/cm2). 

Irradiado 3 (fluencia neutrónica de 2,5x1019 n/cm2). 
- Irradiado 1 y recuperado. 

Irradiado 2 y recuperado. 
- Irradiado 3 y recuperado. 

Aceros F y J: 

- Estado de recepción. 
Irradiado 3 (fluencia neutrónica de 3, lxl019 n/cm2). 

- Irradiado 3 y recuperado. 

La irradiación 1 duró un año y se llevó a cabo en el re
actor de una central nuclear comercial; las irradiaciones 
1 y 2 fueron más rápidas y se realizaron en reactores 
experimentales con flujo acelerado. El estado de enveje
cimiento térmico del acero Q es el producido por la ac
ción de la temperatura de servicio del reactor durante un 
año. Fue incluido en la experimentación con objeto de 
evaluar separadamente los efectos de la temperatura y de 
la irradiación neutrónica, los cuales se superponen co
mo consecuencia del funcionamiento del reactor El tra
tamiento de recuperación se aplicó después de la irradia
ción y consistió en mantener las probetas a 450°C du
rante 168 horas. 

Los ensayos fueron realizados en control de desplaza
miento. En todos ellos se efectuó un registro continuo 
de la carga de tracción aplicada y del alargamiento de 
una base de medida longitudinal que incluía la entalla. 
En los ensayos con probetas no irradiadas se registró 
también la disminución de diámetro de la sección si
tuada en la raíz de la entalla. En los ensayos con probe
tas irradiadas se midió el valor de dicho diámetro tras la 
rotura de la probeta, mediante un proyector de perfiles. 
Para cada uno de los dos tipos de entalla estas medidas 
se complementaron fotografiando el perfil de la entalla 
a lo largo del ensayo correspondiente al acero Q, a tem
peratura ambiente y en estado de recepción 

Todos los registros obtenidos, tanto con entallas A co
mo con entallas B, presentan el aspecto que se indica 
esquemáticamente en la figura 2. 

ALARGAMIEN1D ~L 

Fig. 2. Forma típica de las curvas obtenidas en los 
ensayos con probetas entalladas. 

La curva carga-alargamiento es lineal al principio, pero 
se incurva sensiblemente al completarse la plastifica
ción de la sección de entalla. A partir de ese momento 
su pendiente disminuye de modo continuo hasta que se 
anula y la carga alcanza su valor máximo, dando co
mienzo una fase de descarga con un tramo de curva 
muy tendido, que culmina con la rotura de la probeta. 
El diámetro de entalla disminuye monótonamente con 
el alargamiento de la probeta, acelerándose la disminu
ción en la fase de descarga. Los valores más relevantes 
obtenidos de estas curvas son la carga unitaria de plasti
ficaión, py, la carga unitaria máxima, Pm, y la defor
maión anular de fractura, Eer, que se calcula en función 
de los valores inicial y final del diámetro de entalla, <1>0 
y <l>r, mediante la expresión: 

(1) 

Los valores de las cargas adoptados como unitarios son 
los valores absolutos divididos por el área inicial de la 
sección de entalla. 

3. TOLERANCIA AL DAÑO 

Las diferentes condiciones en que se han ensayado los 
aceros pueden alterar los dos aspectos del comporta
miento mecánico más relevantes para la integridad es
tructural de la vasija: las características elastoplásticas 
y la resistencia a la fractura. En el caso de probetas en
talladas ambos aspectos se entremezclan y determinan 
conjuntamente la tolerancia al daño, situándola dentro 
de un intervalo definido por dos alternativas límite: la 
rotura frágil y el colapso plástico. Cada una de estas si
tuaciones está gobernada por un mecanismo de fallo en 
el cual uno de los dos aspectos predomina sobre el 
otro. En el caso de rotura frágil, la iniciación y propa
gación de la rotura son prácticamente simultáneas y 
tienen lugar antes de que la plastificación se extienda a 
toda la entalla. La resistencia a la fractura es la propie
dad mecánica que determina la tolerancia al daño en ese 
caso. En el colapso plástico la entalla se plastifica por 
completo y se deforma plásticamente hasta sobrepasar 
el nivel para el cual el aumento de resistencia debido al 
endurecimiento por deformación es insuficiente para 
compensar la disminución de sección resistente causada 
por la propia deformación. La capacidad resistente de la 
probeta, determinada por las características elastoplás
ticas del material, se agota antes de la rotura. 

Entre esas dos situaciones extremas puede darse un caso 
intermedio, en el cual los dos fenómenos anteriores co
existen de forma interactiva. En alguna fase del pro
ceso, después de la plastificación de la entalla, se forma 
una fisura que progresa de modo continuo con la de
formación y provoca el desgarramiento estable de la 
probeta hasta sufrir una súbita aceleración que origina 
la rotura final. Antes, sin embargo, la sección resis
tente experimenta una disminución creciente a conse
cuencia de la deformación plástica y del crecimiento de 
la fisura. Por ello, si el desgarramiento comienza antes 
del colapso plástico, el mecanismo de agotamiento 
plástico acelerado por el crecimiento estable de la fisura 
compite con el de propagación inestable de ésta y el fa
llo se produce por una u otra causa según el nivel de 
deformación plástica necesario para que la propagación 
inestable tenga lugar. Si ésta precede al agotamiento 
plástico, la probeta rompe sin que la carga pase por un 



242 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 
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Fig.3. Ensayos de tracción con entalla A: simulación numérica y experimentación real. 

máximo, pero si no es así, la rotura final es precedida 
por una rama de descarga. La ductilidad del material 
juega un papel fundamental en el modo de fallo, propi
ciando el agotamiento plástico cuanto más alta sea. 

comportamientos mecánicos dúctiles. La rotura final de 
la probeta sólo se produce después de que la zona debi
litada por la entalla se haya plastificado por completo y 
se haya deformado plásticamente hasta alcanzar niveles 
de deformación muy superiores al de carga máxima. La 
continuidad del mecanismo de fallo a pesar de la irradia
ción neutrónica, es la causa de que el daño originado 
por la irradiación no altere bruscamente la sensibilidad 
a las entallas de ninguno de los tres aceros, aún cuando 

Las curvas carga-alargamiento obtenidas tanto en los 
ensayos con material irradiado como en los ensayos 
con material sin irradiar (figura 2) indican un meca
nismo de fallo por agotamiento plástico, propio de 
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Fig.4. Ensayos de tracción con entalla B: simulación numérica y experimentación real. 
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la severidad que la entalla B comporta como defecto es 
notable debido a su pequeño radio de curvatura. Dentro 
del intervalo de fluencias aplicadas, para ninguno de los 
tres materiales la tolerancia al daño representado por 
este tipo de defectos experimenta una variación impor
tante a causa de la irradiación. 

Con el fin de determinar si el agotamiento plástico de 
las probetas va precedido de desgarramiento estable, se 
ha efectuado una simulación numérica en ordenador de 
los dos ensayos de tracción con entalla, empleando para 
ello el método de los elementos finitos. El modelo de 
material utilizado en esta simulación incorpora las ca
racterísticas elastoplásticas de un material real, pero no 
su resistencia a la fractura, lo que equivale a suponerla 
ilimitada. Por consiguiente, el ensayo simulado sólo 
contempla el colapso plástico como mecanismo de fa
llo y las diferencias que presenten los resultados con 
respecto al ensayo real serían imputables a un proceso 
de fisuración estable paralelo al de agotamiento plás
tico. El módulo de elasticidad y el límite elástico em
pleados en la simulación numérica corresponden al 
acero Q en estado de recepción. La curva tensión-de
formación plástica responde a una expresión analítica 
de tipo Ramberg-Osgood que ha sido establecida extra
polando los valores experimentales obtenidos para este 
acero en ensayos de tracción simple: 

(2) 

con cr0 = 950 MPa y n = O, 15. En las figuras 3 y 4 se 
comparan los resultados de la simulación numérica para 
ambos tipos de entalla con los resultados experimenta
les de los aceros Q, en estado de recepción y enveje
cido, y F y J en estado de recepción. Las variables re
presentadas en estas figuras son la carga y el alarga
miento longitudinal; la primera se ha representado en 
forma adimensional dividiéndola por la carga que pro
voca la plastificación total de la probeta; el alarga
miento corresponde a una base de medida de 12,5 mm. 

A excepción del acero J, la coincidencia de las curvas 
experimentales y numéricas es total en el caso de la en
talla A y hasta el punto de carga máxima en el de la B. 
Las diferencias del acero J con respecto a los demás son 
sólo cuantitativas y se deben a que su curva tensión-de
formación no se asemeja a la de la ecuación (2) tanto 
como la de los otros, ya que su exponente de endureci
miento por deformación, n, tiene un valor de 0,2 en 
lugar de 0,15. Sin embargo, el resultado importante es 
la coincidencia cualitativa, porque revela que con ambas 
entallas el proceso de rotura comienza después del co
lapso plástico de la probeta, en las proximidades de este 
punto para la entalla B y muy lejos de él para la entalla 
A. La coincidencia de las curvas numérica y experimen
tal hasta la rotura final en este caso A indica que no se 
produce desgarramiento estable antes de dicha rotura, y 
en cambio, la aceleración de la fase de descarga que se 
observa con las entallas B indica que al proceso de de
formación plástica se añade el de desgarramiento esta
ble. 

Las fotografías del perfil de la entalla realizadas a lo 
largo del ensayo confirman esta interpretación de las di
ferencias observadas entre la simulación numérica y los 
ensayos reales. Las fotografías revelan que la rotura de 
las probetas con entalla B se inicia poco después de ha
berse alcanzado la carga máxima, con la formación de 
una fisura en la raíz de la entalla que va creciendo pro-

Fig 5. Evolución del perfil de la entalla A. 

gresivamente hacia el eje de la probeta. En cambio, en 
las probetas con entalla A se llega a la rotura final sin 
observar previamente la aparición de ninguna fisura en 
el perfil de la entalla. En la figura 5 puede apreciarse el 
perfil de la entalla A al comienzo del ensayo y en el 
instante previo a la rotura final: son evidentes las gran
des deformaciones que se han producido, pero no se ob
serva ninguna fisura en la raíz de la entalla. Por el con
trario, en la figura 6, al comparar los mismos perfiles 
para la entalla B, no sólo se observan grandes cambios 
de geometría, sino la existencia de una fisura deformada 
en la raíz de la entalla. El momento en que dicha fisura 
es perceptible en las fotografías corresponde a la rama 
de descarga de la curva y se ha recogido también en la 
figura 6. A partir de entonces la fisura experimenta un 
crecimiento progresivo hasta la rotura final. 

Fig 6. Evolución del perfil de la entalla B. 
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Este tipo de comportamiento se repite en los tres ace
ros, a temperatura ambiente y a 290°C, en estado de re
cepción, irradiados, y tras ser sometidos al tratamiento 
térmico de recuperación. No sólo la forma general de 
las curvas experimentales coincide en todos los casos 
con las de las figuras 3 y 4, sino que el cociente entre 
la carga máxima y la carga de plastificación coincide 
sensiblemente en Lodos los ensayos, incluidos los si
mulados numéricamente, como puede comprobarse en 
la tabla 3. 

Tabla 3. Cociente entre la carga máxima y la carga de 
plastificación de probetas entalladas (Estadística de to
dos los ensayos). 

PmfPy 
Valor medio 

Desviación típica 
Simulación numérica 

Entalla A 
1,26 
0,05 
1,267 

Entalla B 
1,27 
0,07 
1,304 

La coincidencia de valores corrobora que en ningún 
caso la rotura se inicia antes de que tenga lugar el co
lapso plástico de la probeta. Por lo tanto el dafto pro
ducido por la irradiación neutrónica sólo manifiesta su 
efecto sobre la tolerancia al dafto de las probetas enta
lladas a través de las características elastoplásticas del 
material, sin que la la resistencia a la fractura influya 
en el mecanismo de fallo ni en la capacidad resistente 
de las probetas. 

Otro modo de comprobar esta idea es contrastar los re
sultados experimentales con el modelo teórico de com
portamiento elastoplástico desarrollado en la referencia 
[8] para barras cilíndricas entalladas con simetría de re
volución. De acuerdo con este modelo, si se admite que 
la tensión de Von Mises es uniforme en la sección de 
entalla, se puede relacionar su valor con la carga unita
ria aplicada a la probeta a través de la curva tensión-de
formación obtenida en un ensayo de tracción simple. 
Se llega a la relación: 

p = s(l + 2 R 0 J ln(l + ]_ ~] 
a 0 2 R 0 

(3) 

donde ao es el valor inicial del radio de la sección de en
talla, R0 el del radio de curvatura del perfil de la entalla, 
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y p y s son la cargas unitarias que generan la misma 
tensión de Von Mises en la probeta entallada y en el 
ensayo de tracción simple, respectivamente 

En principio, la ecuación (3) sólo es aplicable a la en
talla A, ya que la hipótesis en que se basa es admisible 
cuando la curvatura de la entalla es moderada. Para la 
entalla A, teniendo en cuenta los valores de los radios 
a0 y R0 , dicha ecuación se reduce a: 

p = 1,25s (4) 

y particularizando el resultado para la tensión de Von 
Mises correspondiente al límite elástico, cry, y a la re
sistencia a tracción del material, sm, estas magnitudes 
quedan relacionadas, respectivamente, con las cargas 
unitarias de plastificación, py, y de colapso plástico Pm 
de las probetas con entalla A: 

py = 1,25sy 

Pm = 1,25sm 

(5) 

(6) 

Por consiguiente, teniendo únicamente en cuenta las 
propiedades elastoplásticas según el modelo teórico, el 
límite elástico y la resistencia a tracción del material 
han de coincidir, respectivamente, con la carga unitaria 
de plastificación y de colapso de la probeta entallada, 
divididas por el factor 1 ,25. En la figura 7 se han repre
sentado los valores de ambas magnitudes deducidos de 
los ensayos de tracción con entalla A y de los ensayos 
de tracción simple para los tres aceros, las dos tempera
turas de ensayo y los diferentes estados considerados 
(recepción, envejecimiento, irradiación y recupemción). 
Como puede verse, con ambas magnitudes la coinci
dencia es notable en todos los materiales y condiciones 
de ensayo. 

En el caso de la entalla B el modelo teórico no es apli
cable por la fuerte curvatura de la entalla. Sin embargo, 
con un factor de proporcionalidad de 1,37 en lugar de 
1 ,25 se obtienen resultados comparables a los de la en
talla A, como se aprecia en la figura 7. Esto indica que 
los efectos de la curvatura de la entalla se localizan en 
una zona muy próxima a la superficie y no afectan al 
comportamiento global de la probeta. 
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Fig.7. Comparación de propiedades mecánicas obtenidas en ensayos de tracción simple y de tracción con entalla. 
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Estos resultados vuelven a confirmar que ni la irradia
ción neutrónica, ni la temperatura, ni los tratamientos 
investigados modifican el mecanismo de fallo de las 
probetas entalladas; únicamente influyen en él a través 
de las alteraciones que provocan en las características 
elastoplásticas de los aceros. La confirmación de este 
dato a través de la entalla B es especialmente significa
tiva porque la localización de los efectos de la entalla 
propicia el fallo por fractura o, cuando menos, un me
canismo de fallo mixto. Sin embargo, en ninguna de 
las condiciones de ensayo abordadas en la experimenta
ción, se observa tal tipo de fallo. 
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Fig 8. Deformación de rotura en entalla A a 20°C. 

4. RESISTENCIA A LA FRACTURA 

Además de la evaluación directa de la tolerancia al daño, 
estrechamente relacionada con el mecanismo macroscó
pico de fallo, los ensayos de tracción con probeta enta
llada también proporcionan información sobre la resis
tencia a la fractura. En el caso de la entalla A, para la 
cual el proceso de fractura se reduce a la rotura final, la 
simulación numérica realizada confirma que la distribu
ción de deformaciones es uniforme en la sección de en
talla, de acuerdo con el modelo teórico de la referencia 
[8]. Así pues, la deformación anular calculada mediante 
la ecuación (1) representa también la deformación equi
valente en el punto de la probeta donde se origina la 
fractura y en el instante en que se inicia. Es, por tanto, 
un parámetro local de fractura válido para medir la re
sistencia a la fractura y evaluar la influencia de las dife
rentes variables consideradas sobre esta propiedad me
cánica. 

Los valores de la deformación de rotura obtenidos de 
este modo se han representado gráficamente frente la 
fluencia neutrónica en las figuras 8 y 9,.cada una de las 
cuales corresponde a una de las dos temperaturas de en
sayo e incluye los valores de los tres aceros investiga
dos, antes y después de ser sometidos al tratamiento de 
recuperación. La deformación de rotura es similar para 
los tres aceros en estado de recepción y apenas sufre va
riación al someter al acero Q a envejecimiento térmico. 
A igualdad de las condiciones de ensayo restantes, su 
valor disminuye con la temperatura. También dismi
nuye de manera apreciable con la fluencia neutrónica, 
confirmando que los aceros Q y F son sensibles a la 
irradiación, a diferencia del acero J. Con el tratamiento 
de recuperación aumenta y retoma a los valores inicia-

u 

les, demostrando la efectividad del tratamiento aplicado 
con los aceros sensibles a la irradiación. 

En el caso de la entalla B el significado de la deforma
ción de la ecuación (1) es menos claro. El proceso de 
fractura comienza antes de la rotura final, el campo de 
deformaciones no es uniforme en la sección de entalla y 
la fisura formada a partir de la raíz de la entalla, hace 
que ni siquiera represente la deformación anular de la 
probeta en ese punto. Por lo tanto, no es un parámetro 
adecuado para ser empleado con el propósito de compa
rar la resistencia a la fractura. 

1.2 

b 1.0 
~ 

m N • "' • • ~ 0.8 

8 o A 

" 0.6 
"O o 

o e: 
•O o Q 

• Q recuperado 

Entalla A o J 

·~ 0.4 

• J recuperado 
6 F 

2 8 02 

... F recuperado 

0.0 

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0 3.5 

Fluencia neutrónica (1 O 19 n/cm2) 

Fig 9. Deformación de rotura en entalla A a 290°C. 

5. CONCLUSIONES 

Los resultados obtenidos en la investigación se pueden 
resumir en las siguientes conclusiones: 

- La información que proporcionan las probetas enta
lladas sobre la tolerancia a los defectos macroscópi
cos y sobre los efectos que la irradiación provoca en 
relación con este importante aspecto del comporta
miento mecánico de la vasija, no puede obtenerse 
mediante medidas directas de la tenacidad de fractura. 
Debido a ello, las probetas entalladas pueden de
sempeñar un papel relevante en los programas de 
vigilancia.de vasijas. 

- Dentro del intervalo de fluencias estudiado, se ha 
comprobado que el efecto de la irradiación neutró
nica sobre la resistencia a la fractura es insuficiente 
para modificar el mecanismo de fallo de los tres 
aceros cuando están afectados por defectos macros
cópicos tipo entalla, similares incluso a fisuras 
como es el caso de la entalla B. En presencia de 
este tipo de defectos el mecanismo de fallo sigue 
siendo el colapso plástico. 

- El fallo de las probetas entalladas por colapso plás
tico permite conocer a través de ellas propiedades 
resistentes del acero, como el límite elástico y la 
resistencia a tracción, lo que les confiere una ven
taja adicional en programas de vigilancia. 

- La medida de la resistencia a la fractura que permi
ten realizar las probetas entalladas proporciona va
lores coherentes con los efectos esperados de la 
temperatura, la fluencia neutrónica, la sensibilidad 
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de los materiales a la irradiación y la efectividad del 
tratamiento de recuperación. En particular, pone ele 
manifiesto que el envejecimiento debido a la tempe
ratura de operación del reactor produce sobre la re
sistencia a la fractura un efecto despreciable en 
comparación con el de la irradiación neutrónica, al 
menos durante periodos de tiempo como el estu
diado. 
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ALEATORIEDAD DEL CRECII\liENTO DE GRIETAS ANTE CARGAS 
IRREGULARES 

:0./ Í\il,.. ¿r- • ó.\'1'1 .. 
J. Zapatero y J. Domínguez 

• ETSll, Universidad de Málaga, 29013, Málaga, España 
.. ETSII, Universidad de Sevilla, 41 O 12, Sevilla, España 

Resumen. Este traha¡o es parte de uno m<Ís amplio para determinar experimentalmente la 
aleatoriedad de la duracit'Jn del crecimiento de grieta por tútiga de un sistema sometido a un 
proceso aléatono dé carga definido, considerando la desigualdad de los distintos régistros obtenidos 
del mismo procéso aléatorio, y la \·ariahdidad de la respuesta del material. Como primer paso, se 
ha dderminado el éfecto dé la aleatoriédad de la respuesta del material sometido a un registro de 
cargas conocido. Para éllo, se han énsayado a fatiga Je 20 prohetas preagrietaJas, sometidas al 
mismo registro Je cargas de variaL·H·li1 irregular. 

Ahstrad. This work is part of an experimental program to determine the variahility of fatigue 
crack growth life unJer Jiflerent ranJom loaJing histories, ohtaineJ from the same ranJom 
process. 8oth, the etlect of the variahility of the histories anJ of the material response are 
consiJereJ. In this paper, the dlect of the ranJomness of the material response is reporteJ. 
Twenty precrackeJ spécimens have beén testeJ unJer the sanw irrégular loading history anJ the 
scatkr in lite has béén analyseJ. 

l. INTRODUCCIÓN 

La préJicción con cierta éXactituJ dé la duración Jel 
proceso Je crécimiento Je una grieta por fatiga en un 
elémento mednico présenta gran dificultad debido a los 
numerosos panímetros int1uyentes en el proceso que 
solo se conocen dé una manéra aproximada. 

Entre las fuentés dé érror Sé incluyen: la impréCisi(m de 
los modelos Je crecimiénto émpleaJos; las posibles 
micro grietas Jd material cuya cantidad, forma y 
JimensionéS no están controladas; las diferentes 
condiciones ambientes LJUé puedén intluir dé distinta 
forma en el proceso, JépénJiénJo Jel material y tipo dé 
amhiente; las Ji terencias Je comportamiénto a fatiga Jel 
ma!érial Je Jos dementos teóricaménk igualés; la falta 
Je conocimiento exacto Je las cargas que van a 
producirsé; de. 

En cuanto a las Ji teréncias Je comportamiento Je Jos 
eleméntos Je materiales teóricamente: iguales, es hién 

conocido que distintas probetas Jd mismo material, 
tomadas Je una misma placa, con iJ¿nticas longitudes 
iniciales Je grieta, énsayadas a fatiga con carga de 
amplitud constante, proJucén vidas diferentes [1,2]. El 
mismo efecto aparéCé con probetas iguales sometidas al 
mismo régistro Je cargas dé amplitud variahle [3,4j. 
En d caso real dé cargas dé variación aléatoria, a todas 
las incertiJumhrés méncionaJas hay que añadir las 
posibles Jiteréncias JehiJas a la aléatorieJad Je la 
carga, ya qué ¿sta solo puédé definirse Je forma 
estadística. La utilización Je distintos registros 
réprésentativos Jel mismo proceso aleatorio con 
probetas igualés y Jd mismo material, producirá vidas 
distintas. Ello es JéhiJo tanto al diferénte 
comportamiénto Jel makrial, como a que la historia Je 
carga aplicada a caJa probeta no es más que una 
muestra Je todas las posibles Jel mismo proceso. Así, 
incluso si el comportamiento Jd material fuera siempre 
iJ¿ntico, la vida obtenida con caJa registro será una 
muéstra Je todas las que pueden obtenerse del mismo 
proceso aléatorio. 
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El efecto que sohre la vieJa a fatiga proc..luL·iJa tiene la 

utilización eJe uno u otro registro representativo eJe un 

proceso, está sienc.Jo 

objeto eJe estuc.Jio por los autores en los ültimo~ ai1os 15-
7], Para ello, se han hecho simulaciones c.Jel crecimiento 

con c.Jistintos registros representativos eJe un mi~mo 

proceso aleatorio estacionario c.Jefinic.Jo por su mec..l1a y 
c.Jensic.Jac.J espectral, y se ha c.Jetermi nac.Jo la cJ ispersit'm 

proc.Jucic.Ja en la vieJa ohtenic.Ja, lc.Jéntico tipo Je an<ili~Is 

se ha realizaJo para c.Jiferentes funci<ll1t'S c..lé dt'ns¡daJ 

espectral y niveles eJe knsiones, 

La comprohacÍ<Ín experimental de t'Sk ft:n<'Jmeno debe 

hacerse en forma similar, t'nsayando un nümero 

suficientemente grande eJe prohdas k<'lricamente Iguales, 

con c.Jistintos registros, todos ellos rt:presentativos del 

mismo proceso aleatorio, Esta comprohacH'm presentad 

inconveniente eJe que a la aleatoriec.Jad proc.Juc¡Ja por d 

empleo de c.Jiferentes registros se le une la di~pt:r>;i(m 

proc.Jucic.Ja por la diferencia de comportamiento Jel 

material de una probeta a otra. 

Para aislar las Jos fuentes de JispersH,ll1, se ha planteaJo 

la realizacicín de una sene de ensayos empleando 

siempre un mismo registro ohteniJ<> de un proceso 

aleatorio determinac.Jo. Los resultaJos obteniJos 

permitirán conocer la Jistrihuci(m Je viJa proJuciJa 

Jebic.Jo a la Ji ferencia eJe respuesta Jel material. 

Conocic.Ja esta c.Jispersión y la gt:neraJa por ensayos con 

distintos registros, suponienJu que la Jispt:rsión total es 

proc.Jucíc.Ja por la suma Je los Jos factores, poJní 

c.Jeterminarse el efecto Je caJa uno Jé los factort's 

inc.JepenJien temen te. 

El trahajo que aquí se presenta es la parte inicial c.Jel 

propuesto. En él se c.Jetermina, para un registro JefiniJo 

representativo eJe un proceso, la c.Jispersión eJe la vieJa 

proc.Jucic.Ja al ensayar a fatiga veinte prohdas iguales, 

hacienc.Jo crecer una grieta entre Jos longituJes 

c.Jetinic.Jas. Los resultac.Jos se comparan con los obknic.Jos 

por Yirkler con el mismo material con carga Je 

amplituc.J constante y veloL·idac.Jes meJ1as eJe crecimiento 

similares, 

2. MÉTODO DE ENSAYO 

Los ensayos se han realizaJo L'On una m<íquma 

servohic.Jníulica eJe lazo cerraJo a una frecuencia Je 1 O 
Hz. El registro eJe cargas utilizaJo se ha ohkniJo 

numéricamente, a partir eJe un proceso estacionario Je 

mec.Jia cero, con una c.Jensic.Jac.J espectral (S(w)) como la 

mostrada en la tigura 1 18]. La historia Je cargas así 

ohtenic.Ja se ha truncaJo c.Jespués Je 5000 picos y se 

JesplazaJo hasta oh tener un valor medio eJe 4831 N, El 

valor c..lel panímdro eJe asimetría c.Jel proceso es 

ex O. 769, c.JonJl' ex estú Jetinic.Jo mec.Jiante la expresión: 

0: = (1) 

con 

J wn S( w )dw 
(2) 

La tempnatura Jurante los ensayos se ha manteniJo 

entre 20 y 23" C. 

¡ 
~1.8 

1 
l 

!72. 4 

1 
10 20 25 . 

frecuencJa Hz 
75 

Fig l. Muestra Jel registro Je cargas y densiJac.J 

espectral c.Jel proceso, 

La prohda utilizaJa ha siJo Jel tipo "Compact Tension" 

(CT), con W 50 mm y 12 mm eJe espesor. Las caras 

laterales fueron puliJas para una mejor observación eJe 

la grieta, Las probetas fueron sacaJas eJe la misma 

chapa y tomac.Jas aleatoriamente Je c.Jistintas zonas eJe la 

misma. 

Antes Je comenzar el programa Je ensayos, se 

comproh<Í que el sistema eJe control actuaha 

correctamente, proc.JuciénJose los p1cos y valles 

Jeseac.Jos, inc.Jepenc.Jientemente eJe la variación de 

t1exibiliJaJ Je la proheta con la longituJ eJe grieta. Para 

ello, se rl'alizaron ensayos previos con varias probetas, 
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comprobándose la evolución de las cargas Jurante los 

mismos y su relación con la señal de mando, 
correspondiente al registro de cargas simulado. Los 

resultados revelan que para las longitudes iniciales de 
grieta de 15 mm consideradas, la diferencia de cargas 
fue de 0.6% como máximo y que para las longitudes 

finales de 30 mm ¿ste fue inferior al 3 '7é. 

El preagrietauo de las probetas, hasta obtener una 

longi tu u u e 15 mm se ha real i z.auo a 1 O Hz., con una 

carga de 350 kg de amplitud y 450 de valor medio. El 

control de la longitud inicial y final de la grieta se ha 

realizado ópticamente mediante microscopio a 400 

aumentos, miJi¿nJose, con una precisi('m de 0.005 mm, 

por ambas caras, tom;ínuosc la media como longitud de 

grieta. Durante el ensayo se ha seguido la evolución de 
la longitud de la grieta mt'diante caída de potencial por 

corriente alterna. 

3. RESULTADOS 

En la tabla 1 se recogen los resultados de los 20 ensayos 
realizados, las longitudes inicial y final de cada uno y el 

número de ciclos consumido Jurante el ensayo. Dado 

qué la longitud inicial no es la misma en todos los 
CaSOS, para comparación Sé ha Uclérminado tambi¿n lo 

que se denomina en la tabla "Vida Normalizada" (VN). 

Es una aproximación de la vida que se habría producido 
en cada caso si la longitud inicial hubiera sido 15.00 

mm. Se ha obtenido a partir de la velocidad de 
crecimiento mt'uia de todas las probetas al principio del 

ensayo ( ua/uN)m, sumando o restando a la vi u a real, los 
ciclos correspondientes a la diferencia de longitud inicial 

respecto a los 15.00 mm teóricos. Llamando<~,,¡. VN, y 
N¡ a la longitud inicial, vida normalizada y duraL'~tín 

real, respectivamente, de la probeta i. VN, puede 

expresarse: 

(3) 

De esta forma se trata de eliminar el efedo de a0 , sohre 

la dispersión de vida obtenida, reduciendo así el número 

de parámetros que intluyen en la variabilidad de los 
• resultados. La longitud final (a,) no se ha corregido por 

ser muy poco significativo el efecto que la variación de 

este panímctro produce en los resultados. 

En la figura 2 se representan algunas curvas del 

crecimiento. En el eje Y representa el incremento de 
longitud a partir del inicio del ensayo. 

Tahla l. Resultados de los 20 ensayos. 

2 
3 
4 

5 

6 
7 

8 
9 

lO 
11 
12 
13 
14 

15 

!6 
17 

18 
19 
20 

E 
E 

a o 

15.02 
15.06 

15.13 
15.03 

15.06 
15.08 

14.96 

15.06 

15.03 

15.05 
15.03 

15.08 
15.06 
15.04 

15.10 

15.02 
15.05 
15.09 

15.06 

15.05 

JO 

a f 

25.34 
25.45 

25.39 
25.14 

25.52 

25.28 
25.19 

25.21 

25.36 

25.25 

25.35 
25.28 
25.40 
25.36 

25.40 

25.36 
25.28 
25.36 

25.24 
25.37 

Nr VNr 

159109 159680 

201818 203532 
151128 154842 

176176 177033 

145472 147186 
162819 165105 
146628 145485 

154247 l5596l 
159782 160639 

157458 158887 
157455 158312 
165830 168116 
159!61 160875 
161508 162651 
155847 158704 
161649 162220 
167237 168666 
163550 166121 
163106 164820 
159145 160574 

Cielos 

Fig. 2. Curvas de crecimiento de algunas probetas. 

En la tabla 2 se muestran la media y desviación típica 

de las longitudes inicial y final de grieta y de la vida. 
Para comparaci(ín se han incluido tamhi¿n los valores 

obtenidos por Virklcr [ 1]. con amplitud constante, para 

grietas crt>cienuo entre 9 mm y 19.4 mm, en probetas 
del tipo "Center-Crackeu-Tension". 

Como se ve, para este nivel de cargas, material y ancho 
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de banda, el coeficiente de vanación (ai¡J.) de los 
resultados con ensayos de amplitud constante y aleatona 
es muy similar. 

Tahla 2. Desviación típica (a) y media (¡J.) de a0 , a,, N 
y VN. 

a /). 

a o 0.0345 15.05 
ar 0.0898 25.33 
N 11453 161456 
VN 11561 162970 

NVirkkr 12106 159464 

4. DISTRIBUCIÓN EST ADÍSTlCA 

Para poder estimar la rncertrdumhre debida al matenal 
y al proceso de ensayo, es nec:esanu c:onucer la 
distribución estadística de la vida. Para ello. Se ha 
huscauo una función de densidad de prohahrlrdad (fdp) 
que se ajuste lo mejor posible a los resultados obtenidos. 
Las fdp consideradas han sido : 

a) Normal 
b) Logarítmico-Normal de Jos y tres 
e) Gumbd de Máximos y Mínimos. 
u) Weihull de tres parámetros. 

panimetros. 

El ajuste se ha realizado medrante trazado sobre papel 
prohahilístico, los resultados, sin embargo, hac:en ver 
que mnguna de estas drstrihuc1ones Sé a¡usta 
suficientemente bién a los Jatos, sohre todo en las <.:olas 
de la uistrihucit'm. Las que mejor se a¡ustan son la Log

normal y la de Gumbd dé máximos. 

En la figura 3 Sé répréSénta la uistnhuc¡{)fl de vida 

trazada en papel Log-normal. Sé observa que el valor 
núximo está muy separado de los démás y es el que 
tiende a curvar la distribución en la cola de los 

máxrmos. 

Se ha analizado el proc:eso de ensayo para determinar si 
pudo existir algún factor que afectara al resultado. c:omo 
puede ser una reducción dé las amplitudes de c:arga 

durante el proceso, un sobrecarga, etc., sin que se haya 
encontrado nada anormal que permita desestimar este 
resultado. No obstante, para ver la intluenc:ia de éSte 
valor, se ha prescindido de él y se han vuelto a trazar 
las distribuciones con 19 puntos. Estos muestran un 
mejor ajuste én todas las Jistrihuciones. stendo las 
mejores igualménte la Log-nonnal y la de Gumhel. 

qc, 

q 

o 
Sl' 

80 
lt' 
t,u 
:;0 
·h~ 
jL1 

Fig. 3. Distrihuu<'ll1 dé vida dé las 20 probetas 
représentada en papel prohahilístic:o Log-nonnal. 

En la figura 4 Sé represéntan éstas dos distribuciones. 
Se obsérva la mejora produc:ida al eliminar este dato, 
asimismo se observa que la distrihuc:ión dé Gumhel se 
ajusta mejor que la Log-normal. Sin embargo, la cola de 
los valores mínimos srgue apart:indose de la 
Jistrihuc:itín. Hay qué tener én cuénta que el número de 
Jatos es pequeño, lo cual puede hacer que las colas de 
la muestra se separen aprec iahlemente u e la 
distribuc:it'lll. Déhido a éslé comportamie.nto se va a 

réalrz.ar un núméro adic:ional de ensayos para c:omprohar 
la kndenL·ta de la drstrihución de la vida y ver si 
mejoran los ajustes realrzados. 

Es di!kil, s1n émhargo. determinar el tipo de 
di.,tnhuL'i(,lll que meJor se ajusta a los résultados 

obtenidos. Por t'Jemplo. en el caso dé los Jatos de 
Ytrkler mencionados, con c:arga dé amplitud c:onstante, 
los autores de los c:nsayos indic:an que la distribución 
que me¡or Sé ajusta es la Log-normal de tres 
par<ímetrw;, aunque muestran que la de Gumhel se 
a¡usta, pníc:ticamente, tan bien como ésta. En la tigura 

5 puede apreciarsé la bondad del ajuste de la 
d¡strihuL'Ítín de Gumbel. Otros autores [9, 10], 
traha¡andu con los mismos datos, a partir de la 
considera<.:il'll1 de la aleatoriedad de los parámdros de la 
ec:uación dé París. han encontrado distribuciones que 
producén mejor ajuste. 
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Fi~. 4. Distribución de la vic..la de 19 probetas en papel 
probabilístico lag-normal (a) y Gumhel (h). 

5. CONCLUSIONES 

Del análisis realizado se puec..le concluir: 

l. Para el material y niveles c..le tensión empleados, la 
aleatoriedac..l en la respuesta c..lel material ante cargas 
irregulares es muy similar al caso c..le cargas c..le 
amplitud constante. 

2. El tipo de distribución de vic..la obtenido con cargas 
de variación irregular es parecido a la log-normal, 
aunque con diferencias en las colas. 

3. De acuerc..lo con los resul taJos de otros autores con 
cargas c..le amplitud constante, es probable que la 
distribución se aproxime a un tipo inverso de la 
normal, obtenic..lo a partir de la ecuación de 
crecimiento con parámetros con distribución normal. 

4. El tipo c..le c..listribución debe comprobarse con otros 
niveles c..le carga y formas de c..lensidad espectral. 

5. Conocida la distribución u e vic..la producida por la 
variabilic..lac..l c..lé la réspuesta del material, será posible 
determinar el d'écto c..le la aleatoriedad de la carga. 
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EVOLUCIÓN DE LA RESISTENCIA A LA FRACTURA DE ACEROS INOXIDABLES 
AUSTENO-FERRÍTICOS ENVEJECIDOS EN EL RANGO INTERMEDIO DE TEI\IPERATURAS 
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Resumen. En el presente trabajo se ha estudiado la evolución de la tenacidad a la fractura de dos 
aceros inoxidables austeno-ferríticos envejecidos en el rango intermedio de temperaturas. Los 
aceros estudiados son el AISI 329 y el UNS 3!803. La determinación de la tenacidad se ha 
llevado a cabo mediante la evaluación del valor crítico de la integral J (EGF P2l-90), de la 
tenacidad a fractura K1c (ASTM E-399), la tenacidad a fractura mediante el método de la energía 
equivalente KE-E (ASTM E-992) o bien un método fractográfico alternativo en el caso en que no 
es posible la aplicación de las normas anteriores. 

Abstract. The evolution of fracture resistance of two duplex stainless steels aged at intermediate 
temperatures has been studied. The duplex steels studied are A!SI 329 and UNS 31803. Fracture 
resistance has been determinated by means of the evaluation of the critica! value of the ]-integral 
(EGF Pl-90), fracture toughness Kk (ASTM E-399), fracture toughness by means of equivalent 
energy method Kc-E (ASTM E-992) or an alternative fractographic method in cases where the use 
of the previous procedures is not suitable. 

l.-INTRODUCCIÓN. 

253 

Los aceros inoxidables austeno-ferríticos son materiales 
candidatos a ser utilizados en aplicaciones en las que se 
requiera una alta resistencia, tenacidad y buenas 
propiedades contra la corrosión. Uno de los principales 
problemas que presentan este tipo de aceros es la 
fragilización que sufren al ser expuestos en el rango 
intermedio de temperaturas (300-520 oq. Esta 
fragilización está relacionada con la descomposición 
espinodal de la fase ferrítica en zonas ricas en Cr (fase 
a') y zonas ricas en Fe. La razón de esta fuerte 
influencia de la descomposición espinodal en la 
fragilización de estos aceros es aún desconocida [ l]. 

El propósito del presente trabajo es el estudio de la 
fuerte disminución de la tenacidad de fractura con el 
tiempo de envejecimiento en el rango intermedio de 
temperaturas. Los aceros estudiados son el AISI 329 

(acero de primera generación) y el UNS 31803 (acero 
de segunda generación). La diferencia básica entre 
ambos aceros es el menor contenido de nitrógeno del 
acero AIS! 329 respecto al del UNS 31803 con la 
consecuente menor cantidad de fase austenítica en el 
primero. Para la determinación de la resistencia a la 
fractura se ha utilizado el método de la Integral J (EGF 
P 1-90), el de determinación de la tenacidad a la fractura 
K1c (ASTM E-399) y el de determinación de la 
tenacidad a la fractura mediante la energía equivalente, 
KEE (ASTM E-992). En el caso del acero UNS 31803 
se ha empleado un método fractográfico alternativo 
debido a la imposibilidad de conseguir probetas con un 
espesor suficiente para la aplicación de los métodos 
anteriores. Este método (ver Anexo l) consiste en el 
estudio del fenómeno de enromamiento de la punta de 
la grieta mediante microscopía electrónica de barrido 
(MEB). 
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2.-PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL. 

La composición química de los aceros estudiados 
puede verse en la Tabla l. El acero AlSl 329 fue 
elaborado por ACENOR en forma de palanquilla de 70 
cm de lado, laminada en caliente entre 950-1000 oc y 
enfriada al aire. Posteriormente al corte de la palanquilla 
para la obtención de las probetas, el acero fue recocido 
a l 000 oc durante 2 horas y enfriado en agua. La 
microestructura resultante presentaba dos tamaños de 
grano diferenciados, un tamaño de grano grande (entre 
100 y 500 ¡.¡.m de largo y entre 10 y 20 ¡.¡.m de ancho) 
y orientado según la dirección de laminación y otro 
mucho más pequeño (entre 10 y 40 ¡.¡.m de largo y 
entre 1 y 5 ¡.¡.m de ancho) y orientado al azar (Fig. 
l(b)). El acero UNS 31803 fue elaborado por AVESTA 
en forma de barra cilíndrica laminada en caliente a 
950-1000 oc. Posteriormente el material fue recocido 
entre 1000-1050 oc y enfriado en agua. La 
microestructura resultante es de granos (de 100-200 ¡.¡.m 
de largo por 5-15 ¡.¡.m de ancho) fuertemente bandeados 
según la dirección de laminación (Fig. !(a)). La 
proporción de fase austenítica en el acero AISI 329 es 
entre el 30-40 % mientras que en el acero UNS 31803 
es del 50 %. 

Las probetas utilizadas en el estudio del acero AISI 329 
fueron del tipo WOL (Wedge Opening Load) de 25.4 
mm de espesor (orientación ST) con ranuras laterales a 
la altura de la entalla quedando un espesor neto de 21.4 
mm. Las expresiones de K 1 y de la longitud de la grieta 
normalizada en función de la flexibilidad (compliance) 
de la probeta se obtuvieron de un trabajo de Saxena y 
Hudak [2]. En el caso del acero UNS 31803 se 
utilizaron probetas SENB de flexión por tres puntos de 
15 mm de espesor (orientación LR). En este material no 
se mecanizaron ranuras laterales. 

En todas las probetas la entalla fue mecanizada con 
anterioridad al tratamiento de envejecimiento, mientras 
que la pregrieta producida por fatiga, fue inducida con 
posterioridad al tratamiento de envejecimiento. Los 
ensayos se realizaron con probetas envejecidas a 475 oc 
durante tiempos hasta de 100 horas (en el caso del acero 
UNS 31803); mientras que en el acero AISI 329 las 
probetas fueron envejecidas a 475, 425 y 375 oc durante 
tiempos hasta de 3000 horas. 

Los ensayos se llevaron a cabo en una máquina 
servohidráulica de fatiga marca INSTRON mouelo 1342 
con electrónica de la serie 8500 y mediante control por 
ordenador. El estuuio fractográfico se realizó en un 
microscopio electrónico de barrido JEOL JMS-6400. 

3.-RESULT ADOS. 

La evolución ue las propiedades tensiles de ambos 
aceros con las temperaturas y tiempos de envejecimiento 
estudiauos puede observarse en la Fig. 2. 

En el caso del acero UNS 3!803 no fue posible la 
obtención de curvas-R validas según la norma EGF Pl-
90, debido a las limitaciones en el espesor de las 
probetas (fig. 3). 

(a) 

(b) 
Fig. l. Microestructura de los aceros estudiados: (a) 
UNS 31803 y (b) AISI 329. 

1; (valor de la integral J para la iniciación) fue estimado 
a partir de un método basado en la observación de las 
superficies de fractura mediante MEB. El SZW (Strecht 
Zone Width o Anchura de la Zona Estirada) y el SZH 
(Strecht Zone Heigth o Altura de la Zona Estirada) se 
midieron a partir de observaciones de la superficie de 
fractura a oo, tomada como vista normal a la superficie 
de fractura, (Fig. 4 (a)) y girando la superficie de 
fractura a diferentes ángulos que varían entre los 30 y 
70° (Fig. 4(b)). 
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Tabla l. Composición química de los dos aceros estudiados en % de peso. 

Acero e N Cr 

AISI 329 0.036 0.07 24.65 

UNS 31803 0.025 0.13 22 

Con la observación a 0° se obtiene directamente el valor 
del SZW, mientras que con la observación a otros 
ángulos se determina el valor del SZH a partir de la 
expresión (ver Anexo 1): 

SZH = l- SZW cosa (1) 
sena 

donde 1 es la longitud de la zona estirada medida en la 
factografía de la observación a a. 0

• 

Heerens et al [3] demostraron que el CTOD (Crack Tip 
Opening Displacement) definido como ~-~5 es igual a 
2SZH. Si al valor del SZH medido después de fractura 
lo tomamos como su valor crítico, a partir de la 
expresión dada por Shih [ 4] podemos determinar el 
valor de Ji: 

(2) 

siendo dn un factor que depende de n (coeficiente de 
endurecimiento) y a0/E ( a0 es una definición alternativa 
del límite elástico y E es el modulo elástico). El valor 
de dn puede determinarse de forma analítica [5] o bien 
de forma gráfica [ 4 ]. 

Ni M o Mn Cu 

5.4 1.4 l. 73 0.21 

5.5 3.88 2.4 

ambos casos no fue posible determinar el tamaño de 
estas zonas. Por lo tanto se determinó el valor de 1o.2!BL· 

En el resto de enveJecmuentos se siguió el 
procedimiento descrito en la norma ASTM E-399 para 
la determinación de K1c. Los valores obtenidos entraron 
dentro de las condiciones especificadas en la norma, 
excepto en dos casos: env~jecido 5 horas a 425 oc y 
envejecido 100 horas a 375 oc. En estos dos casos la 
curva carga-COD presentaba plasticidad con anterioridad 
a la rotura inestable, con lo cual el resultado obtenido 
no podía adaptarse a la norma ASTM E-399. Por lo 
tanto se optó por aplicar la norma ASTM E-992 para la 
determinación del valor de KE·E· 

Tensión (MPa) 
800 

700 

600 

500 

400 
o 20 40 60 80 100 

Tiempo de envejecimiento a 475 (horas) 

Tensión (MPa) 
1200' 

1000 

Limite elástico -1- Carga a rotura 

(a) 

120 

Heerens et al. [3] entre otros autores han deducido tanto 
experimental como teóricamente, que el cociente 
SZW /2SZH es constante e igual a 0.4. A partir de este 
valor propusieron una línea de enromamiento que 
actualmente es aceptada por la norma EGF P1-90. En 
nuestro acero (UNS 31803) este cociente no es 
constante, varia desde 0.15 para el acero recocido hasta 
0.4 para el acero envejecido más de 75 horas. Los 
resultados obtenidos para este material se detallan en la 
Tabla 2. 

400 
0,1 10 100 1000 10000 

En el caso del acero AISI 329 se utilizaron dos métodos 
para determinar la resistencia a la fractura. Para el acero 
en estado de recocido y envejecido 1 hora a 475 oc se 
utilizó el método descrito en la norma EGF P 1-90. Las 
curvas R de ambos casos entraban en los límites 
especificados en la norma. También se intentó realizar 
un estudio del valor de la relación SZW /2SZH, pero en 

Tiempo de envejecimiento 

Liln. elás_ a 475 -1-~ Lim. elás. a 425 -+~ Lim. elas a 375 

u- Car. a rot. a 475 -~- Car. a rol. a 425 ----4-- Cra. a rot. a 375 

(b) 
Fig. 2. Evolución de las propiedades tensiles con el 
tiempo de envejecimiento: (a) Acero UNS 31803 y (b) 
acero AISI 329. 
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Tabla 2. Valores de SZW, SZH, SZW/2SZH y J¡. para el acero UNS 31803 envejecido a 475 oc. 

Tiempo (horas) o 25 

SZW (¡.Lm) 63 85 

SZH (¡.Lm) 210 151 

SZW/2SZH 0.15 0.28 

467 337 

+valores obtenidos a partir de la ecuación (2). 

:~:r 
11001=-

r 
~ 10<Xlr 

~ :t 
~ =t ~ 500 .:: 
1 400 

.., t¡ - --~---~ 300F,'•-~-~- -------~-------~ ~~~ 

200 

lOO 

O·~-~--c0"".1.-~--0c0.2,-~----¡;'o.'>J -~-no't. ,-~--¡¡'o.s 
Crack extension (mm) 

Fig. 3. Curva-R para el acero UNS 31803 recocido. 

(a) 

(b) 
Fig. 4. Zona estirada del acero UNS 31803 envejecido 
100 horas a 475 oc para (a) oo y (b) 70°. 

46 75 lOO 

68 72 32 

108 89 38 

0.31 0.4 0.42 

243 200 85 

En la Fig. 5 puede observarse la curva-R para la 
determinación de J0_218L en el caso del acero recocido. 
Los resultados obtenidos para este material se pueden 
observar en la Fig. 6. 

Crack. extens1on (mm) 

Fig. 5. Curva-R para la determinación de J0_2JBL· Acero 
AISI 329 recocido. 

En la Fig. 7. podemos ver el aspecto general de la 
superficie de fractura para el acero AISI 329 envejecido 
100 horas a 475 oc. Este aspecto es el observado en la 
mayoría de las probetas de este acero, en las cuales se 
ha determinado el valor de K1c. Cabe hacer notar las dos 
zonas de diferente aspecto de clivaje que aparecen en la 
superficie de fractura. Justo después de la pregrieta por 
fatiga aparece una primera zona con aspecto irregular en 
la que el clivaje aparece en pequeñas áreas orientadas 
de manera diferente, para posteriormente pasar a un 
clivaje en grandes áreas con orientación similar pero 
presentando grandes escalones entre areas. Esta 
diferenciación de zonas no se puede explicar 
directamente a través de las curvas carga-COD, ya que 
estas no presentan, en su mayoría, discontinuidades del 
tipo "pop-in", que indicaran algún tipo de propagación 
estable, maclado o formación de microgrietas 
anteriormente a la fractura inestable de la probeta. Por 
otro lado durante el proceso de carga y a un nivel medio 
de la curva carga-COD se producían unos sonidos, que 
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podrían ser asociados a la formación de microgrieta, 
maclado o a una propagación estable. Para determinar 
la causa de estos sonidos y de la diferenciación de 
zonas de clivaje, se realizó un ensayo y se paró el 
proceso de carga justo después de producirse los 
sonidos. Posteriormente la probeta se introdujo en un 
horno a 475 oc durante 3 horas para que se marcara un 
posible crecimiento estable de la grieta. Después de 
realizar el tratamiento de oxidación, la probeta fue 
sometida a fatiga y la grieta fue propagada una 
extensión de 5 mm antes de la rotura estática. En el 
examen de la superficie de fractura mediante MEB se 
pudo comprobar que con posterioridad a la pregrieta con 
fatiga, existía una propagación estable de la grieta por 
clivaje de la ferrita. También se observó que los 
ligamentos de los granos de austenita pequeños, estaban 
oxidados. En cambio los ligamentos de granos de 
austenita grandes estaban fatigados en el centro y 
oxidados en los bordes. 

"' ~ 
E 
cv 

o_ 150 ::E 

u 

~lOO 

50 
:::2"' 

o 
0.1 

l':llVCJCCidO él 4 r;;¡ oc . EJJVeJecido a 42Cl oc 
Envejecido él 375 oc 

lO lOO 1000 10000 
Tiempo de cnvejecimienlo (horas) 

Fig. 6. Evolución de la tenacidad a la fractura del acero 
AISI 329 con la temperatura y tiempo de 
envejecimiento. 

4.-DISCUSIÓN. 

Al realizar los ensayos de integral J con el acero UNS 
31803, se produjeron diversos fenómenos anómalos. 
En primer lugar, las curvas-R determinadas no entraban 
dentro de los límites de J"'"" y ~an= que marca la 
norma. Este problema se presento anteriormente a otros 
investigadores para el mismo material [6, 7]. La punta de 
la grieta presentó una gran acumulación de 
deformación plástica que se materializó con un gran 
enromamiento de la punta de la misma incluso para el 
material muy fragilizado. Para el material en esta 
condición, ocurre un crecimiento inestable de la grieta 
mediante el clivaje generalizado de la fase ferrítica. A 
partir de la observación este fenómeno se pensó en 

desarrollar un método que pudiera estimar un 
parámetro de fractura de iniciación de propagación, ya 
que tanto las curvas-R del material sin fragilizar o poco 
fragilizado como las curvas carga-COD para los 
materiales más fragilizados no era válidas según las 
normas EGF P1-90 y ASTM E-399. A partir de los 
resultados obtenidos al utilizar el método descrito en el 
Anexo 1 se ha comprobado que el cociente SZW /2SZH, 
que la norma EGF P1-90 toma constante e igual a 0.4, 
puede variar según el grado de ductilidad del material. 
En nuestro caso este cociente varía desde 0.15 para el 
acero U N S 3 1803 recocido hasta mantenerse constante 
e igual a 0.4 a partir de 75 horas de envejecimiento a 
475 oc. Este resultado es congruente con el fenómeno 
visualizado durante el ensayo, aunque de todos modos 
es necesana una comprobación con probetas de más 
espesor. 

En ambos materiales se produjo un crecimiento inicial 
de grieta "negativo". Este fenómeno se produce por el 
acomodo de rodillos u otros elementos de las mordazas 
de ensayo. Para paliar este efecto sobre puntos que son 
válidos pero que caen fuera de las líneas de exclusión 
debido a este crecimiento negativo, se realizó un pre
análisis de los datos experimentales siguiendo un 
procedimiento propuesto por Rosenthal et al [8]. El 
maodo consiste en ajustar a los puntos obtenidos para 
la curva-R una ecuación del tipo: 

~a = K Jt; +K 
1 3 

(3) 

donde K1, K2 y K3 son constantes a determinar. El 
problema de la variabilidad se soluciona eliminando los 
puntos que se alejen 0.2 mm de la curva ajustada. El 
problema del crecimiento negativo se soluciona 
utilizando unos valores ~a', corregidos según la 
expresión: 

~a' (4) 

y son estos puntos corregidos los que se utilizan para 
ajustar la ley potencial que nos determinará los valores 
críticos de la integral J. Se ha comprobado que los 
valores de J0 _21BL no varían apreciablemente si aplicamos 
el método anterior o simplemente tomamos el valor de 
K3 como el valor determinado de ~a más negativo 
(diferencias del 10%). Hay que decir que en este caso 
el crecimiento negativo no era muy acusado ya que se 
utilizaron mordazas con el orificio de base planar, que 
según muchos autores minimizan este fenómeno de 
crecimiento negativo. 
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En el acero AISI 329 no se realizó un estudio del 
cociente SZW/2SZH, ya que no era posible establecer 
bien las dimensiones del SZW ni del SZH. Esto es 
debido a que el acero AISI 329 contiene una mayor 
proporción de fase ferrítica que el acero UNS 31803, 
y es bien sabido que en aceros inoxidables ferriticos y 
superferríticos no es posible distinguir el SZW en las 
observaciones de la superficie de fractura mediante 
MEB. 

Un resultado importante extraído de los datos obtenidos 
del acero AISI 329 es la saturación que sufre la 
fragilización en el rango intermedio de temperaturas y 
que queda reflejada en la tendencia que muestran los 
valores de tenacidad a la fractura (K~c) a mantenerse 
constantes alrededor de 40-45 MPa m112 para las tres 
temperaturas estudiadas (Fig. 6). Por lo tanto se 
obtiene un parámetro que puede utilizarse en el diseño 
de piezas de este material y que estén expuestas en este 
rango de temperaturas. Estos valores son validos según 
la norma ASTM E-399, pero en realidad ha habido un 
crecimiento estable de la grieta que no ha quedado 
reflejado en la curva carga-COD. En la observación de 
la superficie de fractura mediante MEB, como ya se ha 
dicho, se observó que los ligamentos de granos grandes 
de austenita que estaban dentro de la zona de 
propagación estable presentaban fatiga en su centro. De 
este hecho podemos deducir que son los granos grandes 
de austenita los responsables de que el crecimiento 
estable de la grieta no quede reflejado en la curva carga
COD. Debido a que la interfase ferrita-austenita es muy 
fuerte, no existe desgarro de ésta, y la grieta no sufre 
una abertura lo suficientemente grande como para 
quedar reflejada en la curva. El comportamiento de 
freno de propagación que tienen los granos grandes de 
austenita se ha observado también en ensayos de 
propagación de grietas. En la Fig. 8 puede verse la 
superficie de fractura de una probeta con las mismas 
características que la estudiada anteriormente y que fue 
sometida a fatiga. Puede observarse el comportamiento 
de freno de un grano grande de austenita después de 
una zona de clivaje, donde los granos pequeños de 
austenita están totalmente estriccionados. Por lo tanto 
sería necesario desarrollar un método alternativo que 
nos permita determinar un valor de K¡ (valor de K para 
la iniciación) que será menor al valor de Kic 
determinado según el procedimiento descrito en la 
norma ASTM E-399. 

Fig. 7. Superficie de fractura para el acero AISI 329 
envejecido 100 horas. Ensayo K1c. 

Fig. 8. Superficie de fractura del acero AISI 329 
envejecido 100 horas a 475 oc, fatigado a R=0.1 (Zona 
de velocidades altas). 
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ANEXO 1 
Determinación del SZH a partir de la ohservación 
de las superficies de fractura. 

Este método se basa en determinar el SZW meuiante la 
técnica habitual descrita en la norma ¡ 9]. La probe.ta a 
continuación se rota hasta un ángulo de a", al cual se 
puede observar bien la zona estirada. Este ángulo suele 
variar entre los 30 y 70°. En la Fig. 1.1 poclemos ver 
las dos proyecciones que se producen a o y a 0

, junto 
con un detalle de la proyección a a 0

• De la medida 
efectuada sobre la proyección a 0" se obtiene el valor 
del SZW. En la proyección a a." se puede medir un 
valor de la zona estirada, 1, que es suma de la 
proyección del SZW y de la proyección del SZH, !1 y 
12 respectivamente. 

a a gradus 

A 

Fig. 1.1. de la 

Como conocemos el valor Jel SZW, decir: 

/ 1 = SZW cosa. (1. l) 

Jel SZH, será la diferencia 
entre la total 1 y la del SZW 

(l 

El SZH se puede obtener de: 

SZH = (1 
cos(90-a) sena 

si sustituimos ( 1.1) y ( en (! obtenemos que: 

y a otro 

SZH = l - SZWcosa 
sena 

determinar el valor del SZH. 

(1.4) 
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ANÁLISE DA DELAMINAGEM DE MATERIAIS COMPÓSITOS COM 
DIFERENTES SEQUENCIAS DE EMPILHAMENTO 

~ 
~jO 

V. Pereira • J. Travassos # e M? de Freitas • 

• CEMUL, Instituto Superior Técnico 
Av. Rovisco Pais, 1096 Lisboa Codex, Portugal 

# INDEP, Indústrias e Participa~oes de Defesa, S.A. 
Rua Fernando Palha, 1802 Lisboa Codex, Portugal 

Resumo. No presente artigo analisa-se experimentalmente a fractura por delaminagem em modo 1 
e modo 11 de materiais de compósitos, usando provetes DCB e ENF. Os materiais compósitos 
foram fabricados a partir de pré-impregnados de fibra de vidro em matriz epoxídica modificada com 
as seguintes sequencias de empilhamento: [OJn. [(0/90)7/0ls. [(90/0)7/90Js e [(90/0)IslT. 
originando interfaces na zona de introdu~ao do pré-defeito interlaminar respectivamente de 0/0,0/0, 
90!90 e 0/90. Os resultados mostram que a taxa de liberta~ao de energía crítica Gic e G11c é maior 
nas interfaces 90¡90 e 0/90 do que na 0/0, apresentando esta interface valores similares para as duas 
sequencias de empilhamento utilizadas. 

Abstract. The characterization of the interlaminar fracture of laminated composite material is 
studied using DCB and ENF specimens, respectively for mode 1 and mode 11. The composite 
material was processed from prepregs of glass fibre on high performance epoxy resin with four 
stacking sequences: [O]n. [(0/90)7/0ls. [(90/0)7/90]S and [(90/0)ISlT. originating interfaces on the 
interlaminar pre-defect respectively of 0/0, 0/0, 90!90 and 0/90. The results show a fracture energy, 
G1c and Üllc· higher for the two last interfaces than for the 0/0 interface. The interface 0/0, 
presents similar values for both stacking sequences. 

l.INTRODU(,;ÁO Para analisar estas questoes da delaminagem em 
materiais compósitos, através da mecanica da fractura 
linear elástica, a aplica~ao do factor de intensidade de 
tensao K nao se tem mostrado adequada devido a 
dificuldades em caracterizar o campo de tensües na 
extremidade da fenda, pelo que é de utiliza~ao corrente 
[2], a abordagem da questao em termos da taxa de 
liberta~ao de energía por unidade de aumento de fenda, 
G, que é matematicamente bem definível, assim como 
de relativa facilidade de quantifica~ao, por via 
experimental, para os 3 modos de propag~. 

O material compósito resulta da associa~ao de materiais 
com propriedades diferentes, para formar urna estrutura 
única, podendo esta a presentar características mecanicas 
superiores as dos seus constituintes quando usados 
separadamente. 

No caso de materiais compósitos obtidos por sequencias 
de empilhamento de laminas formadas por urna matriz 
polimérica refor~ada por fibras, tem sido referida [1], 
urna alta sensibilidade a inicia~ao e propaga~ao de 
defeitos interlaminares, provocando a degrada~ao 
prematura por delaminagem dos compósitos. Os defeitos 
podem ser originados por cargas de impacto ou por 
cargas repetidas (fadiga). 

Recentemente rem sido publicados numerosos trabalhos 
[3,4] sobre o processo de falha por delaminagem em 
modo I e II, para materiais compósitos laminados 
unidireccionais com variados tipos de fibra (vidro, 
carbono, etc.) e de matriz (termo-endurecível, 
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termoplástica). Pouca atencao tem sido dada [5]. ao 
estudo das falhas por delaminagem de unidireccionais 
com empilhamento cruzado, que sAo, no entanto, muito 
utilizados industrialmente. 

No presente trabalho analisa-se experimentalmente a 
tenacidade a fractura por delaminagem em Modo I e 
Modo II de materiais compósitos de fibras conúnuas de 
vidro em matrizes epoxídicas modificados, fabricados a 
partir de pré-impregnados de gramagens diferentes. 
Estuda-se a influencia da espessura em Gic e Gnc nos 
compósitos unidireccionais assim como para diferentes 
sequencias de empilhamento das camadas. 

Embora a literatura sobre os ensaios de delaminagem em 
modo I e II seja extensa, ainda nilo foi possfvel 
estabelecer ensaios padrilo , existindo no entanto um 
certo consenso na execw;ilo dos referidos ensaios [3-6], 
que serilo adoptados neste estudo. 

2.MA TERIAIS UTILIZADOS 

Os provetes utilizados foram retirados de placas de 
material compósito fabricadas a partir de pré
impregnados unidireccionais de fibra de vidro em resina 
epoxídica modificada, na gramagem de 200 g/m2 e 
resinaR 368 , e nas gramagens 350 e 450 g/m2 com 
resina R365, fornecidos pela STRUCTIL (Franca) e 
processados em prensa de acordo com o diagrama de cura 
aconselhado pelo fabricante. 

A percentagem volúmica de fibra obtida foi de 50% ± 
2%, com urna porosidade média de 5%, valores obtidos 
pelas técnicas laboratoriais habituais [2, 7]. ,y. 

/',;'i~\~icac>"'-~"''v 

Fabricaram-se placas de enwflhamento unidireccional 
nas espessuras de 2 a,;( mm, utilizando todas as 
gramagens disponívei{ e placas de empilhamento 
cruzado na gramagem de 200 g/m2, respectivamente 
[Onl. [(0/90)7/0Js: [(90/0)7/90Js e [(90/0)I5]T. No 
fabrico das placas foram utilizadas folhas de PTFE com 
50 J.Ul1 de espessura, para introduzir um pré-defeito 
planar no plano médio, de acordo com o esquema 
representado na figura 1, de modo a obter em cada placa 
provetes para modo I e modo II. Atendendo a que o pré
defeito planar era introduzido a meia espessura da placa, 
como mostra a figura 2, a interface obtida na 
extremidade do defeito era 0/0, 0/0, 90!90 e 0/90, 
respectivamente para as placas Wnl. [(0/90)7/0ls. 
[(90/0)7/90]S e [(90/0)15lT· 

3. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

Modol 

Foram utilizados provetes de geometría DCB (Double 
Cantilever Beam) para determínacllü dos valores de Gic. 

Figura 1 - Geometría e dimensoes da placa para os 
provetes DCB e ENF 

Teflon 

Figura 2 - Localizacilo do pré-defeito na placa 

Figura 3 - Geometría do provete DCB para modo I 

nos quais foram coladas duas dobradicas na extremidade 
da pré-fenda do provete, como representado na figura 3. 
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Durante o ensaio, efectuado a urna velocidade de 
deslocamento constante de 2 mm/minuto, eram 
efectuados incrementos do comprimento da fenda, a, de 
10 a 15 mm, aproximadamente, senda registadas as 
curvas carga (P)-deslocamento (o).;'f>ara cada incremento. 
Os ensaios eram efectuados a partir da pré-fenda inicial, 
embora se rejeitasse o primeiro par de valores (P, o) 
pois corresponde a urna parte do provete demasiado rica 
em resina e com urna frente de fenda arredondada. O 
segundo incremento de fenda era obtido portanto, já com 
urna fenda' aberta em modo 1, análoga as propaga~ües 
subsequentes. 

Modoll 

Para a determina~ilo de valores de Gnc. utilizaram-se 
provetes de geometria ENF (End Notched Flexura!) 
representado esquematicamente na figura 4, e um 
dispositivo de flexilo em 3 pontos. Os ensaios foram 
efectuados a urna velocidade de deslocamento constante 
de 1 mm/minuto, a partir de urna pré-fenda originada 
por um ensaio de fadiga em modo 11 de carregamento. 
Eram registados os valores de carga-deslocamento até a 
propaga~ilo instável da fenda. 

Figura 4 - Geometria do pro vete ENF para modo 11 

4. ANÁLISE DE RESULTADOS 

Modal 

O ensaio fomece grupos de valores P, o e a, que silo 
processados de forma a obter um valor de Gic. taxa de 
liberta~ilo de energía com o aumento de comprimento de 
fenda. A análise de dados pode ser feíta por tres métodos, 
em que qualquer dos métodos recorre a determina~ao da 
"compliance" diferindo apenas no modo de a determinar. 

a) Teoria de vigas 

É utilizada a expressilo [8] 

G=3Po 
4ba (1) 

em que 2b é a largura do provete. Esta expressilo resulta 
do cálculo da "compliance" do provete pela teoria de 
vigas, através da considera~ilo do DCB como 
rlgidamente encastrado na extremidade que nilo tem o 
defeito e considerando apenas pequenos deslocamentos. 

b) Método da determina~ilo experimental da 
"compliance" pelo método de Berry 

Utilizou-se a expressilo [8, 9] 

G=nPo 
4ba (2) 

em que n resulta da generaliza~o empírica da expressilo 
da "compliance", e 

C= ~=R a" p (3) 

senda n, e R, constantes determinadas 
experimentalmente. 

e) Solu~ilo pela teoria de vigas modificadas 

A modifica~ilo consiste numa melhor adapta~ilo do 
modelo a realidade, pelos seguintes factos: 

• para grandes deform~ües, o comprimento real da fenda 
é mais curto que o obtido pelo procedimento normal, o 
que se agudiza se forem usados perfis em "T", como é 
frequente, devido ao momento flector parasita que 
provocam e que se traduz por urna falsa (superior) 
rigidez; 

• a dupla viga encastrada (DCB), nilo é de facto, 
rlgidamente encastrada; o modelo mais real consiste em 
considerar o DCB encastrado numa base elástica, 
havendo rota~ilo e deforma~ilo por tensües de corte na 
zona encastrada. 

Para obstar ao referido no primeiro ponto, é aplicado um 
factor de correc~o F. Por outro lado, o segundo ponto 
referido é corrigido pela introdu~o dos factores N e X , 
considerando a fenda com um comprimento (a+ X h) em 
que 2h é a espessura .. 

A equa~ao final para correc~ao da teoria clássica de vigas 
virá entao [3, 4, 10] 

G=.!:_ 3Po 
N 4 b (a+ X h) (4) 

O cálculo do factor de correc~ilo x. é feito através da 

representa~ilo de (C/N) 1/3 em fun~ilo de a, em que a 
intersec~ilo para a=O dá o valor de x .. Alguns autores [6] 
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aconselham o uso, para materiais ortotrópicos, de um 
valor aproximado de X = 3 como único factor de 
e~. vindo ent.OO urna expressAo mais simplificada 

G= 3 Po 
4 b (a+ .1.) (5) 

em que .1. = 3 h. 

Ainda é possível utilizar esta última expressao , mas 
calculando o valor da corr~ao .1. ao comprimento de 
fenda, através da represen~ de C l/3 em fun<;ao de a, e 
calculando, por regressao linear, o valor de a 
corresponden te a e = o. 

Modo II 

Foi apenas utilizada urna expressao que resulta de urna 
análise de geometria ENF pela teoria de vigas [8] 

G _ 9 a
2 

Po 
II - 4 b ( 2 Lj + 3 a3 ) (6) 

em que 2L é a distimcia entre os apoios do provete. 
Embora seja possível, também aqui, usar factores de 
correc<;ao, o mais comúm é usar-se a expressao referida. 

5. DISCUSSÁO DOS RESULTADOS 

Os resultados dos ensaios de fractura interlaminar em 
modo 1, analisados pelas 3 teorías mencionadas, 
conduzem a sucessivos valores de G para cada 
incremento do comprimento de fenda. Teremos, 
portanto, um valor inicial de (GI)inic e valores de 
propaga~o (GI)prop com a existencia de um eventual 
máximo (G¡)prop.máx· O gráfico de G com o aumento 
de comprimento de fenda, conhecido como curva de 
resistencia a fractura, curvaR, pode en tao ser obtido. 

Um exemplo típico de urna curva de resistencia obtida 
para um provete retirado de um empilhamento 
unidireccional, com o cálculo de G efectuado através das 
teorias anteriormente referidas, encontra-se representado 
na figura 5. Nos provetes unidireccionais, verifica-se de 
um modo geral, um aumento da resistencia a 
delaminagem com o aumento do comprimento da fenda, 
isto é a curva de resistencia é ascendente, o que tem sido 
atribuído, fundamentalmente ao mecanismo conhecido 
por "fibre bridging" mais ou menos pronunciado 
depeqdendo de outro mecanismo conhecido por "nesting" 
[10, 11]. 

De um modo geral pode afirmar-se que em todos os 
casos, os valores mais elevados de G¡r. sao os obtidos 
pela análise através da teoria clássica de vigas. A análise 
efectuada através das outras duas teorías, apresenta 

sit~tks em que por vezes os resultados obtidos através 
da teoria de vigas modificada apresentam valores de G1r 
mais baixos, enquanto noutros casos é a análise 
efectuada pela cali~ experimental da "compliance" 
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Figura 5 - Curva R obtida para um empilhamento 
unidireccional, utilizando as diversas teorias existentes 

pelo método de Berry que conduz a valores mais baixos. 
Inclusivamente casos há em que as "curvas R" obtidas 
pelas duas análises se interceptam, i.é.,a valores de 
(G I)inic mais baixos, correspondem valores de 
(GipropJmáx mais elevados dos que os efectuados pela 
outra análise. Estes factos estilo necessariamente 
relacionados com os diferentes mecanismos de corr~ao 
existentes e que a teoria de vigas modificada pretende 
relacionar; a nívellocal por vezes uns mecanismos tem 
maior influencia que outros. Este facto levou, a 
comparar os resultados para as diferentes sequencias de 
empilhamento utilizando apenas o método da calibra~o 
experimental da "compliance" pelo método de Berry. 

Em relar;ao aos ensaios de delaminagem em modo II, 
existe um maior consenso na utilizar;ao da formula 
referida, pelo que foi a única considerada. 

A tabela 1 resume todos os resultados obtidos nos 
ensaios para a determina~o da energía de propagar;ao d 
defeito em modo 1 e modo II. Apresentam-se os valores 
médios obtidos com os provetes utilizados (em média 
quatro provetes para cada tipo de empilhamento e 
interface) assim como o respectivo desvio padrao. 
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Os ensaios de G¡ e Gn de provetes unidireccionais ou de 
empilhamento cruzado com defeito na interface 0/0 
mostram que o valor obtido para a energia de 
delaminagem é independente do modo de empilhamento 
das camadas, dependendo apenas da interface onde se 
observa o defeito. Em modo I as curvas R silo 
tlpicamente ascendentes e com identicos valores. Em 
modo II, os valores de Gnc encontrados silo também 
identicos. A disperslio dos resultados obtidos está 
perfeitamente dentro dos parfunetros observados na 
literatura [6]. Dentro da gama de espessuras ensaiadas 
nao se observou qualquer influencia desta nos resultados 
finais obtidos, tanto para a energia de fractura em modo 
I como em modo II, como exemplificado na figura 6 
para os valores de (Gic)inic· 
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Figura 6 - Influencia da espessura nos valores de 
(Gic)inic para um empilhamento unidireccional 

Esta dispersilo aumenta consideravelmente nos valores 
de G¡ e Gn obtidos com os defeitos nas interfaces 0/90 e 
90!90. Em modo 1 observam-se curvas R ascendentes, 
como por exemplo a representada na figura 7, análogas 
as encontradas para a interface 0/0, ou descendentes, 
representada na figura 8, isto é em que o valor (GI)inic é 
superior aos encontrados na interface 0/0 e a qualquer 
valor subsequente de (GI)prop· Em modo II também se 
encontram valores de (Gn)c identicos ou bastante 
superiores aos obtidos na interface 0/0. 

A explica~lio para este comportamento só pode ser 
obtida através da análise local dos mecanismos de 
propaga~lio do defeito. Na realidade devem ser 
consideradas a existencia de duas interfaces: a ínicial, 
provocada pela introdu~lio do pré-defeito, a que 
chamaremos interface nominal, e aquela que na realidade 
se verifica durante ou após a propaga~ao do defeito, a 
que chamaremos interface real. 

Verificaram-se ares tipos de interface real: 

• em alguns provetes a fenda "optava", durante a pré
fissura~ao (em modo I ou em modo II) por urna 
propaga~o em interface Oft); nestes casos os valores de 
G¡ e Gn eram análogos aos obtidos nos unidireccionais 
ou empilhamento cruzado de interface Oft); 

• em outros provetes a fenda "optou" por urna interface 
0/90 e neste caso os valores de G¡ e Gn obtidos silo 
nitidamente superiores aos da interface 0/0; este 
comportamento foi observado quer nos provetes de 
interface nominal 0/90, quer nos de 90/90; 

• finalmente, em alguns provetes a fenda "optou" por 
solu~ües de propaga~lio mista 0/0, 0!90 e 90/90, por 
vezes com duas superfícies de propag~oo em interfaces 
laminadas adjacentes, tendo-se obtido os valores mais 
elevados neste caso; mais urna vez este comportamento 
verifica va-se quer nas interfaces 0/90 como 90/90; 

• nao foi encontrado um único caso de interface real 
90!90 durante toda a propaga~ao . 

CONCLUSÓES 

Em face dos resultados apresentados, é possível extrair 
as seguintes conclusües: 

• os materiais compósitos processados com rnatrizes de 
resinas epoxídicas modificadas apresentam valores de 
energia de fractura interlaminar em modo I e em modo 
II, que se aproximam dos valores obtidos com matrizes 
termo-plásticas .(como por exemplo PEEK). 

• nos materiais compósitos de empilhamento 
unidireccional e dentro da gama de espessuras ensaiadas, 
nao foi encontrada influencia da espessura na energia de 
fr<19tura interlaminar quer em modo I quer em m® ll. 

• a energia de fractura interlaminar nlio é influenciada 
pelo modo de empilhamento utilizado, unidireccional ou 
cruzado, dependendo unicamente da interface onde se 
verifica a propaga~ do defeito. 

• a propaga~ao do defeito na interface 0/0 dá-se para 
valores de energia inferiores aos da interface 0/90 e 
90/90; por este motivo, o defeito tem um 
comportamento em que "opta", sempre que possível, 
pela propaga~ao na interface 0/0. 
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Empilhamento Unidireccional Empilhamento Cruzado (R368) 

[Ün] (R365 e [030] (R368) [ (0/90)7 ftl) S [(90ftl)7190ls [(90/0)15]T 
R368) 

G¡ inic 1007 ± 119,6 1090 ± 106,8 976,3 ± 53,5 1517,3 ± 266 1296 ± 307,5 
(J/m2) 

(GJc.prop)médio 1290,8 ± 142,7 1164 ± 26 1053,6 ± 46,8 1219,6 ± 172,8 1052,6 ± 31,3 
(J¡m2) -

(Gic.prop)máx. 1471,7 ± 158,2 1259,3 ± 25,3 1141,3 ± 51,4 1546 ± 305 1412 ± 192,3 
(J/m2) 

Gn e 2126 ± 271 2527 ± 363 2463 ± 406 2735 ± 355 2962,3 ± 750 
(J/m2) - , __ 

Tabela 1 - Resultados de ensaios de fractura interlaminar modo 1 e modo II 

GlrfJ/m'2] 
2000 

1000 

1800 

1700 

1600 

1500 

1400 

1300 

1200 

1100 

1000 

000 

800 

700 

600 

500 

400 

300 

200 
1 

1 1 ..;¡;¡.. OC83382 

100 

25 50 75 100 125 150 175 200 225 250 

a[ mm] 

Figura 7 - Curva R ascendente em compósito de 
empilhamento cruzado e interface 0190 
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Figura 8 - Curva R descendente em compósito de 
empilhamento cruzado e interface 0/90 
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Resumo. Esta comunicar,;ao apresenta resultauos de medi1_:(ies de tenacidade ?t fractura íntcrlaminar de matcriais 
compósitos avanr,;ados, obtidas no contexto do Fccliniml Commillcc 4 - Polymers and Composites Task Group da 
ESIS - Europcan Structural lntegrity Society (:mteriormente designada por European Group on Fracture), de que os 
autores asseguram a participar,;ao Portuguesa. Sao Llescritos os procedimcntos utilizados, os resultados obtidos, e é 
fcita referencia ü variabilidaue encontrada nas medir,;oes realizadas. 
For:un cstuuados vários sistemas comp(Jsitos, como carbono/epóxido, vidro/poliamida e vidro/epóxido, cm cnsaios de 
modo 1 e nH)Lio 11. S.'ío descritos os métodos Lle an:ílise dos dados experimentais utilizados e as dificuldadcs 
cncontrad:l'> durante a realizar,;.'ío dos ensaios. designadamente as decorrentes do tipo de defeito inicial existente nos 
provctcs, e da mcdir,;.'ío do comprimento corrente da fissura durante o seu c:u-regamenLo. Finalmente s.'ío aprcsentadas 
recomcndar,;oes relativas ü realizar,;ao deste tipo de ensaios mednicos, a luz da experiéncia obtida durante a 
participa¡;ao nos trabalhos do referido 1'cc/¡niml Conuni!lcc. 

l.INTRODU(:ÁO 

Os Ensaios DCB (Double Contilevcr Bcam) e ENF 
(End Notchcd Flexurc) permitem obtcr as tax:ts 
criticas de libertar,;ao de energía (critica! strain encrgy 
relcasc ratcs) cm modo 1 e modo 11 respectivamente, 
isto é G¡c e GrJc· Os provetes tém de conter uma 
delaminagcm inicial que é criada colocando um filme 
a mcio da espessura quando do fabrico. Nos ensaios é 
aplicado um carregamento (Fig. 1) que gera uma 
situar,;ao de modo I ou modo II na frente Lla 
dclaminagcm. Através das curvas carga 
dcslocamcnto (P-d) e do comprimento da 
delaminagcm, cujo crcscimento é seguido durante o 
ensaio por meio dum microscópio m(Jvel, s.'ío obtidos 
os valores dos Gc. Para tal recorre-se a métodos de 
processamcnto de dados baseados na teoría das vigas, 
exprcssocs empíricas e dados expcrimentais obtidos 
do próprio cnsaio ou de outros previamente realizados 
(por cxemplo, a calibrar,;ao da coni¡J/iancc). 

Para mais dctalhes é recomendada a consulta Llos 
Protocols for lntcrlaminar Fracture Toughness Tcsting 

of Composites, cuja última edir,;.'ío data de Maio de 
1992. ref. [ 1], publicados pelo Task Group on 
Polymcrs and Composites da ESIS (European 
Strutural lntegrity Society), anterionnenlc designada 
por EGF (European Group on Fracture). O presente 
artigo actualiza e amplia resultados aprcscntados na 
ref. [2]. 

2. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

2.1- Materiais 

Nas trés sérics de ensaios de determina¡;ao ou 
tenacidade ü fractura interlaminar realizados, foram 
estullados os seguintcs materiais compósitos, todos 
processados sob a forma de laminados unidirecionais: 
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J! série 

- fibra de carbono/resina de epóxido, com uma 
percentagem volúmica de fibras de 60% e uma 
espessura nominal de 4 mm. 

- Fibra de vidro/poliamida 6.6, com uma 
percentagem volúmica de fibras de 30% e um:1 
espessura nominal de 3 mm. 

28 série 

- fibra de carbono/resina de epóxido, com uma 
percentagcm volúmica de fibras de ()OcJr, e uma 
espessura nominal de 3 mm. 

- fibra de carbono/poli (eter-eter-cetona) 
(PEEK), com uma pcrccntagem volümica de 
fibras de 60% e cspcssuras no m inais de 1 ,5; 3 e 5 
mm. 

3ª série 
- fibra de vidro/resina de epúxido, com unu 
percentagcm volúmica de fibras de hO% e 
espessuras nominais de 4 mm. 

O fornccimcnto dcstcs materiais j:'1 processados. 
foi assegurado pela Ciba-Gcigy (Sui¡,:a), no caso dos 
compósitos cmbono/epóxido, e pela ICl - lmperi:li 
Chemical Industries (Inglaterra). nos restantes ensaios 
da Pe 2ª séries, e pela Shell no caso da 3ª série. 

2.2 - Provetes 

De cada um dos matcna1s foram reccbidos 
provetes em forma de barras de sccyao rectangular e 
de bordos paralelos a direcyfíO das fibras, contendo 
numa das extremidades, a meia espcssura, uma fenda 
interlaminar artificialmente introduzida durante a 
operayao de moldagem. Nos compósitos 
carbono/epóxido, este defcito iniciador de 
delmninagem foi obtido por inscryao de um filme de 
PTFE entre as camadas centrais do laminado. Nos 
outros compósitos das 1 ªe 2ª sérics, a fenda :u·tificial 
foi produzida por um processo idéntico, mas 
utilizando folha de alumínio. A espessura do filme de 
PTFE era de 60 ¡.tm, nos provetes da 1 ª séric, e de 20 
¡.tm nos provetes da segunda série. A espcssura da 
fo1ha de alumínio era de 50 ¡.tm nos provetes de 
vidro/poliamida e de 20 ¡.tm nos provetes de 
carbono/PEEK. Na generalidade dos provetes, o 
comprimento do defeito interlaminar era de cerca de 
50 mm. Todos os provctes tinham uma largura 

nominal de 20 mm e comprimentos variáveis entre 
!10e220mm. 

2.3 - Ensais realizados 

Em todos as séries de ensaios foi usada a 
geometría de carregamento DCB para determinayao 
de valores de GJc e a geometría ENF para · 
determinayao de valores de GIIc· Estas geometrías 
estao representadas esquematicmnente na figura l. 

Para o primeiro grupo de provetes foi definido um 
programa experimental visando estudar a influéncia 
do tipo de defeito promotor de delaminagem nos 
valores de G 1c e Gnc associados ao instante de inicio 
de fractura. Nesse sentido executaram-se ensaios de 
fractura intcrlaminar directamente a partir da fenda 
artificial e a partir de fissuras naturais geradas por 
propagayao deste defeito em modo I e modo II de 
c:uTegamcnto. 

Com a segunda série de provetes, foram realizados 
ensaios de fractura interlaminares em modo I em 
ambos os materiais, e ensaios de fractura interlmninm 
cm modo 11 apenas no compósito cmbono/PEEK. Nos 
cnsaios em modo 1 efectuados com este material, 
foram usados provetes de diferentes espessuras (1,5; 3 
e 5 mm). a firn de se analism o efeito dcsse pmiimetro 
nos valores de G¡c. De referir que os ensaíos em modo 
1 foram sempre realizados a partir de fenda artificial, 
enquanto que para os ensaios em modo II se procedeu 
il prévia abertura de uma fissura natural com cerca de 
2 mm de comprimento, mediante a aplicayao de um 
cmregamento em modo I. 

Todos os pro vetes da 1 ªe 2ª séries formn su jeitos a 
canegamento monotónico continuo numa máquina de 
ensaios INSTRON 1195 equipada com uma célula de 
carga de 5 kN, usando uma velocidade de 
deslocamcnto de 2 mm/min nos ensaios em modo I e 
de 1 mm/min nos ensaios em modo II. Todos os 
provetes da 3ª séric, para os DCB e ENF foram 
ensaiados il velocidade de 1 mm/m in. 

Por forma a possibilitar o acompanhamcnto visual 
da progressao da fenda interlmninm durante o ensaio, 
uma das faces laterais de cada provete foi 
antecipadamente coberta com urna fina camada de 
tluído conector de máquina de escrever, sobre a qual 
foram colocadas marcas de referéncia com intervalos 
de 5 mm. Para observar com maior rigor a localiza~ao 
da extremidade da fenda, usou-se urna lupa com urna 
amplia<;ao de 15 x. 
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De cada ensaio obtcvc-sc um registo de varia<;:to 
da carga cm fun<;:lo do dcslocamcnto do travcss:io da 
máquina, com indica<;:lo dos momentos cm lJUC foram 
atingidos os vários comprimen tos de fcnda assinalados 
no provete. 

Os ensaios dccorrcram scmprc em ambiente 
normal de laboratório, uma temperatura de 23 ± 1 oc e 
com urna humidadc relativa de 50± 5%. 

3. ANÁLISE DE DADOS 

As técnicas de análise de dados conduzcm 
geralmentc a dctcrmin:l<;:io da taxa crítica de 
liberta<;:lo de energía (strain cncrgy rclc;¡se r:1te) 
através de proccssos b:1scados quer na teori;¡ tl:is 
vigas, com maior ou menor rcfinamento (inclus:lo ou 
nao de referencia a energía associada :10 corte). :1 
procedimentos empíricos (incluindo os que se h;ISL'i:lln 
na uüliza<;:lo de um valor "corrigido" de comprimcnto 
da fcnda), e finalmente de procedimcnto b;¡sc;¡du 11:1 
dctermina<;:lo cxperimcnt:il da compli;¡ncc. Todus 
cstes procedimentos s:lo discutidos cm proilll'llor. por 
excmplo, na rcf. [3], motivo pelo qua! n:1u scr;·¡u :1qu1 
transcritas quaisquer rela~·ilcs matcm:ític:1s. 

4. RESULTADOS E DISCUSSÁO 

Os resultados da 1' séric de cnsaios de fractura 
interlaminar, encontram-se sintetizados na T;¡hcla l. 
onde os valores apresen tados para as energ ias de 
fractura em modo 1 e modo ll no momento de 
inicia<;ao de dclaminagem. Glc(inic) e Gl!c(inic)· 
foram determinados para o ponto cm que se verificou 
desvío de linearidadc no rcgisto de variac,·:io tb carga 
em fun<;ao do dcslocamcnto. 

Como se observa, os cnsaios realizados 
directamente aparlir de dcfcitos artificiais. conduzem 
a valores de Gic(inic) inferiores aos obtidos cm 
ensaios sobre provetcs previamente dotados de uma 
fissura natural produzida por solicita<;:lo cm modo l. 
Deve-se notar que, num compósito rcfon;ado com 
fibras unidirecionais, a propaga<;ao de uma renda 
interlaminar em modo 1 de carregamento é 
frequentemente acompanhada de fenómenos de 
multifissura<;ao bcm como da fonna<;:lo de pontes de 
fibras ligando as duas faces da fcnda- film' bridging. 
Qualquer destes fenómenos se traduz num aumento da 
resistencia a dclaminagcm. o que podcrá justificar o 

facto de se cncontrarern valores superiores de 
Glc(inic) nos provctcs pré-fissurados. 

Com o compósito carbono/epóxido, procedcu-se 
a inda a mcdi<;ao de G Ic(i nic) a partir de urna fissura 
produzida cm modo II de carregamento e, 
contrariamente ao que seria de esperar, o valor 
encontrado é pouco menor que o obtido quando se 
parte de uma fissura natural gcrada em modo l. Na 
realidadc, a propaga<;ao de urna fenda interlaminar por 
solicita<;ao cm modo 11, desenvolve-se sempre no 
mcsmo plano. scm que se !he associe a ocorrencia de 
fibrc bridging. o que nccessariamentc deveria 
proporcionar um valor de Grc(inic) semclhante ou 
inferior ao determinado a p;u·tir da fcnda artificial. Na 
origcm deste resultado contraditório estará porventura 
uma eventual danificac;:ao do compósito na 
extremid:1de d:1 fend:1. causada por cxccssivo 
carrcg:unento no processo de pré-fissura<;:io. 

A comparar;:io dos valores de Gic(inic) obtidos nos 
diferentes laboratórios participantes nos traballlos do 
Task Group do ESIS. com provctes n:lo pré
fissur:idos. revclou a existencia de not;\vcis 
discrep:'1ncias. Pensa-se. no entanto. que a principal 
causa dessa discrepf111cia tcr;í sido a utiliza<;ño de 
filmes demasi:1damcnte espcssos para produzir as 
fcndas artificiais no laminado. Davics ct al [4] 
cfectuaram mcdi<;oes de G!c(inic) num compósito 
carhono/PEEK usando filmes corn espessuras de 12,5; 
25 3 50 ¡_¡m e verificar que o filme mais fino n:lo só 
conduzia a menores valores de Gic(inic)· como a uma 
rnais baixa dispcrsao de resultados. 

Assim, parece poder-se concluir que a 
dctcrmina<;ao de valores de Grc(inic) deve ser 
realizada scrn que se proceda a pré-fissura<;ao dos 
provctcs, mas impé\e-se o uso de um filme iniciador de 
dclaminagcm que seja o mais possívcl. 

Durante a fase de propaga<;ao, o comportamento 
evidenciado pelos dois matcriais foi manifcstamcnte 
distinto. Enquanto que no compósito carbono/cpoxido 
se assistiu a uma propagac;::lo estável e lenta do defeito 
intcrlaminar pré-existcnte, no compósito 
vidro/poliamida vcrificou-sc uma propaga<;:lo do tipo 
descontinuo, com alternilncia de crescimento estávcl e 
instúvcl. Este fenómeno surge frequcntcmentc 
associado a compósitos de matriz termoplásüca, sendo 
a sua ocorréncia tanto mais provável quanto menor é a 
temperatura [4]. 

Os resultados que se apresentam na Tabela 1 para 
a energía de fractura de propaga<;ao em modo 1, 
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Glc(prop)· sao médi:L> de valores de G1c calculados 
para diferentes comprimcntos de fcnda. No caso do 
sistema vidro/poliamida, csscs resultados foram 
obtidos com base cm mcdi~ocs de Gic efectuadas cm 
momentos de propaga<;ao cst;ívcl e de ínicio de 
propaga<;ao instável. No sistema carbono/PEEK. os 
valores de Grc(prop) determinados, cxclucm os 
primeiros 20 mm dsc crcscimcnto de rcntLl. por se 
tratar de uma etapa lransitória cm que se verificou 
havcr um aumento progrcssivo de G1c até se atingir 
um patamar de cstabiliza~ao. Este cl'cito de curva de 
resistencia - «curva R» - Tcm sido obscrv:1do cm 
diferentes materiais compósitos. sendo 
fundamentalmente atribuído [¡ p1-csen\a tk ft!ne 
/Jridging [5, Cí. 7]. 

Ainda no que diz rcspeito aos n:sult:1dos dos 
ensaios de fractura intcrl:1min:¡r em 111odo 1 tk 
carrcgamcnto, importa notar que os v:ilorcs de c;IL 
calculados através da teori:1 simples d:1.-; VI)-'.:1.\, s:l\1 
sistcmaticamcntc mais elevados que os obtidus pcl11S 
outros métodos de :1n:ílisc tk dados. [~ igu:IlJJJCiltl' 
notcírio que a tcoria da . .; vig:1s corrigid:1s L' 11 llll'tlldo dl· 
Bcrry, concluzcm a valores muito scmclli:IIliL'.'· 

Os resultados dos ensaios de fractur:1 intnl:Irnin:Ir 
cm mouo 11. mostram que o uso de prliVl'tL'S 
previamente fissurados cm modo 1 tl:'i origcnJ :1 
Llctcrmina<;ao de valores Llc GJic(inic) accntu:Id:IJIICntc 
inferiores aos que se obtcm cm cnsaios dircct:IIIIClltc 
efectuados a p:1rtir de fcndas artiriciais. ;\ pré
fissura<;ao dos provctcs é , l)()ÍS, um proccdimcnto 
imprescinclível na avalia<;ao cxperiment:Il da 
resistencia ele um material compósito :1 fractm:1 por 
dclaminagem cm moclo 11 de carregamento. 

Os cnsaios realizados provaram t:unhélll que :1 
geometría ENF n:ío é mais adcquada par:¡ a mcdi~':'hl 
de valores ele GJ!c(prop.)· dauo que r;¡r;¡¡ncntc 
proporciona uma propaga<;ao de tipo cst:ível. 

A Tabcla 2 reúne todos os resultados relativos[¡ 2" 
séric de ensaios. Tal como na Tabefa 1, os valores 
indicados para Gic(inic) e Glfc(ínic.). correspondem 
ao ponto ele desvío ele lincaridade nas curv:1s carga
dcslocamcnto. O facto de nao se aprcsent:1ren1 valores 
de GJc(inic.) para para os provctes Llc carhono/PEEK 
com 1,5 mm ele espessura, decorre da impossibilidacle 
de se identificarcrn rcgioes de comportamento linear 
nos respectivos diagramas de carrcgamcnto. por liavcr 
altera~ao de geometría impostas pela presen¡_:a Llc 
graneles cleslocamentos. De referir ainda que no 
cálculo de Gic(prop.) estas altcra<;ocs de geomctria 
foram lidas cm considera<;ao rccorrcndo para isso, ao 
uso de correc<;oes apropríadas [8, 9]. 

Contrariamente ao que sucede u na 1 ª sene de 
testes, cm ncnhum dos materiais foram cletectaclas 
instabificladcs de propaga<;ao, quando ensaiados cm 
modo l. Contudo, nos cnsaios cm modo II nunca foi 
observado um crescimento de fenda suficientemente 
cstávcl para permitir a medi<;ao de valores da energia 
de fractura durante a propaga<;ao. 

A v:u·ia<;ao de Grc ern fun<;i\o do comprimento de 
fcncla cst:í representada na Figura 2 para um provete 
de c:u·bono/cpóxido e na Figura 3 para um provele de 
carbono/PEEK. Como se pode constatar, enquanto que 
no compósito c:u'l)ono/epóxiclo os primeiros 20 mm ele 
propaga<;i\o se caracterizam urna vez mais por um 
progrcssivo aumento da energia de fractura, no 
sistema carhono/PEEK a cstabiliza<;i\o de G!c é 
atingida logo após um curto período de extensao da 
renda (<5 mm). 

Os resultados dos ensaios cm modo 1 realizados 
sobre provctcs de carbono/PEEK com diferentes 
cspcssuras, sao indicadores de que este paramctro 
afccta de fornL1 distinta os valores de G!c(inic.) e 
Glc(prop.)· Enquanto que GJc(inic.) diminui 
consiclcr:¡vcfnwnte quando se aumenta a cspcssura de 
3 para 5 mm. Gic(prop.) adquire valores superiores 
cm provetcs mais espessos. Note-se que a ocorrcncia 
de jlhre hridging foi significativamente mais evidente 
nos provetcs de maior cspcssura, o que cm parte 
poder:í explicar a evolur;ao crescente de G!c(prop.)· 
Fica no cnt:1nto por esclarecer o motivo da diminui<;i\o 
de Glc(inic.)· scnuo por isso prematuro retirar ila<;oes 
qu:mto ao significauo destas tendencias conlraditórias. 

De salicntar. finalmente, a boa concordancia que 
de novo se verifica entre os valores de G¡ e 
determinados por aplica<;flo da teoría das vigas 
corrigid:1 e os que se obtcm pelo método ele Berry. 

Quanto !1 Vªséric de cnsaios irregularidades 
verificadas nos ensaios DCB devidas a dificicncias 
nos provctcs impccliram a valida<;ao clos resultados. 

Nos ensaios ENF nao se verificaram estcs 
problemas. Os ensaios foram realizados apartir clo 
filme, isto, é. scm prc-cracking, outra das modalidades 
previstas no protocolo (rcf. [ 1 ]). Os resultados estao 
resumidos nas Figs. 4 e 5. 

Na rcuniao do ESlS Tccnhical Committee 4-
Polymcrs and Composites, cm 14-16/10/92, pode 
verificar-se que que oulros grupos se linham deparado 
com os mcsmos problemas, obtendo por vezcs 
resultados completamente irrealistas. Os resultados 
dos cnsaios ENF estavarn porém dentro dos valores 
previstos. 
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CONCLUSÓES 

Da participa~ao nos trabalhos do Technical 
Committee 4- Polymers and Composites do ESIS, até 
agora, foi possível extrair algumas concl usoes e 
recomenda~6es relativas a ensaios de detennina~ao de 
tenacidade a fracttrra interlaminar: 

- A geometría de ensaio BCB (Double Cantilever 
Beam) é eficaz para a determina~ao de valores de 
G Ic na inicia~ao e durante a propaga~ao de 
fissuras interlamiQares. 

- A geometría de ensaio ENF (End Notched 
Rexure) é eficaz para a detennina~ao de valores 
de Grrc na inicia~ao, mas raramente permite a 
medi~ao de valores de propaga~ao. 

-A determina~ao de valores de inicia~ao de G¡c 
de ve ser efectuada se m que se proceda il pré
fissura~ao dos provetes. lmpoe-se no entanto que 
o filme usado para produzir o defeito artifici:d 
iniciador de delaminagem. seja o mais fino 
possível (< 20 J.lm), por forma a obter valores 
minimos de G¡c e assegurar uma bo:1 
reprodutibilidade de resultados. 

-A determina~ao de valores de inicia~ao de G!lc. 
exige o uso de provetes pré-fissurados. 

-A análise de dados através da teoría simples das 
vigas conduz a determina~ao de valores de Glc 
artificialmente elevados. Sño idénticos os valores 
de Gic calculados por :Iplic:t~ao da teoría das 
vigas corrigida ou pelo método de Berry. 
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Tabela 1 -Resultados da 1' série de cnsaios de fractura intcrlaminar modo 1 e modo 11 de carregamento 

COMPóSJTO CARBONO/EPOXI 

Tipo de 
G~c c•n«,¡ (J/m 2) G,c (p<ap,) (J/m 2) 

defelto Teoria T v1gas Método Teoria T vigas Método 
das vigas corng1da Berry das v1gas corrigida Berry 

Filme PTFE 149 132 136 200 183 181 

Fenda modo 1 182 164 

1 

168 223 207 

l 
206 

Fenda modo 11 173 160 161 232 217 216 

Tipo de 
Guc {lnk ¡ (Jim 2) 

defeito Teona a0 1 L o o 5 Gnc tprop ¡ (J 1 m 2
) 

das v1gas 2 L 80 mm 

Filme PTFE 1551 Propagac;:ao 1nstavel 

Fenda modo 1 393 Propagac;:ao ráp1da 

COMPÓSITO VITRO/POLIAMIDA 6,6 

G1c {inic 1 (J/m 2 ) Glc (prop ¡ (J/m 2 ) 
Tipo de 

! 
,_ 

defeito Teor1a MeLJdG Teorta T VIQ3S Metodo 

ddS VIQ3$ C0ff1Qid3 Bl?rr, das v1gas COffiQida l Berry 

Filme aluminio 906 1 859 866 2019 

1 

1949 1929 1 

Fenda modo 1 1065 1 984 1003 1974 1858 1858 

Tipo de 
Guc 1,mc ¡ (J/m 2 ) Guc ¡prop ¡ (J 1 m 2

) 
,,,, 

defeito Teona a0 1 L o o 
0,625 a 1 L o 0,625 a 1 L o 75 a 1 L o 

das v1gas 2 L 80 mm 

Fenda modo 1 2479 6123 7681 8649 

Tabela 2- Resultados da 2ª séric Llc cnsaios de fractw·a intcrlamin:u· modo 1 e modo 11 de carregamento 

COMPÓSITO CARBONO/EPOXI 

Espescura dos G1c (lnlc.) (J/m 2) G,c IP<Of'.) (J/m 2) 

provetea Teoría T vigas Método Teoria T, vigas Método 
(mm) das vigas corrigida Berry das vigas corrigida Berry 

3 149 131 137 213 198 197 

COMPÓSITO CARBONO/PEEK 

Espessura dos G¡c (lnlc.) (J/m2 ) G~c ,.,..,..1 (J/m2 ) 

provetea Teoría T, vigas Método Teoría T, vigas Método 
(mm) das vigas corrigida Berry das vigas conigida Berry 

1,5 - - - 1723 1626 1624 

3 1230 1118 1151 1903 1785 1779 

5 924 790 833 2078 1885 1873 

Espeaaura dos 
Gc~c (Wc.¡ (J/m2) 

provetas Teoria ao /L = o.s Guc CP<Of'·l (J 1 m 2) 

das vigas 2 l = 100 mm 

3 821 Propagayao rápida 
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ESTIMACION ANALITICA DE LA VELOCIDAD DE DEFORMACION LOCAL 
EN EL EXTREMO DE UNA FISURA 

J. Toribio 

Departamento de Construcciones Navales, Universidad de La Coruña 
E.T.S.I. Caminos, Poi. de Sabón, Pare. 12-14, 15141 Arteixo, La Coruña 

Resumen.- Se propone un método simple para estimar analíticamente la velocidad de 
deformación local en el extremo de una fisura, a partir de la distribución elástica de 
desplazamientos en el fondo de una grieta en tensión plana. La otra variable relevante en fractura en 
ambiente de hidrógeno es la profundidad del punto de máxima tensión hidrostática, que se obtiene a 
partir de distribuciones aproximadas de tensión en las proximidades de una fisura en régimen 
elasto-plástico, o por medio de estimación experimental a partir de la profundidad asintótica (para 
ensayos cuasi-estáticos) de la zona afectada por el hidrógeno. El cálculo se contrasta 
experimentalmente aplicando un criterio cinemático de fractura en ambiente de hidrógeno propuesto 
con anterioridad. 

Abstract.- In this papcr a simple procedure is proposed to estímate the local strain rate at a crack 
tip, on the basis of the elastic displacement distribution in the vicinity of the crack tip in 
conditions of plain strain. The other relevant variable in hydrogen assisted cracking is the depth of 
the maximum hydrostatic stress point. which is obtained by using approximate stress 
distributions in the vicinity of the crack tip in elastic-plastic regime, or calculated as the 
asymptotic depth (for quasi-static tests) of the hydrogen affected arca. The calculation ís 
experimentally checked by applying a kinematic fracture criterion -previously proposed- for 
high strength steel under hydrogen embrittlement environmental conditions. 
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l. INTRODUCCION 

Es bien conocido que los procesos de fractura en 
ambientes agresivos dependen fuertemente de variables 
cinemáticas tales como la velocidad de deformación [ 1-
4], siendo la dependencia no monótona en el caso de 
disolución anódica, y monótona cuando el proceso es de 
fragilización por hidrógeno. 

Cuando se utilizan muestras pre-fisuradas o entalladas 
para el estudio experimental de la fractura en medios 
agresivos, la velocidad de deformación local en las 
proximidades de la fisura o entalla es la variable que 
gobierna el proceso, como se ha demostrado con 
anterioridad mediante la realización de ensayos a 
velocidad de deformación constante (Slow Strain Rate 
Testing: SSRT) en condiciones de polarización catódica, 
utilizando muestras entalladas de acero de alta resistencia 
[5]. 

El presente artículo aborda el problema de la estimación 
analítica de la velocidad de deformación local en el 
extremo de una fisura sometida a un proceso de 
solicitación bajo carga creciente. Dicha estimación se 
realiza a través de la formulación de un modelo 
cinemático de fractura para describir el efecto de la 
velocidad de solicitación en los ensayos de fragilización 
por hidrógeno, expresando el parámetro crítico de 
fractura del material en función de la velocidad de 
deformación local en el extremo de la fisura. 

2.VELOCIDAD 
LOCAL EN EL 
FISURA 

DE DEFORMACION 
EXTREMO DE UNA 

Para definir el concepto de velocidad de deformación 
local en el extremo de una fisura, directamente aplicable 
a los ensayos a velocidad de solicitación constante 
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(SSRT) sobre nuestras fisuradas, la geometría de 
referencia será un cilindro recto de base circular con una 
fisura semielíptica en su superficie, siendo L la longitud 
de probeta, D el diámetro de la muestra, y a la 
profundidad de la fisura, medida perpendicularmente a la 
superficie cilíndrica exterior. 

La deformación local en el extremo de una fisura Ecr se 
define como aquella asociada a una base de medida o 
longitud de referencia local Lcr (suficientemente 
pequeña como para garantizar la convergencia del 
método, aunque mayor que el tamaño de grano del 
material). La base de medida local estará situada en el 
extremo de la fisura o en su vecindad, y paralela a el eje 
de la probeta, representado por la coordenada axial z, es 
decir. 

f1Lcr ucr 
Ecr=--=

Lcr zcr 
(1) 

donde el alargamiento Mcr de la base de medida local 
es el doble del desplazamiento entre sus extremos 
(desplazamiento local ucr) y la longitud de referencia 
local Lcr es el doble de la coordenada axial de sus 
extremos (zcr). La definición (1) incluye la hipótesis de 
pequeñas deformaciones, que se utilizará en este trabajo, 
y es normalmente válida para acero de alta resistencia (u 
otro material con similar comportamiento frágil) en 
condiciones de fisuración en ambiente agresivo. El 
centro de la base de medida local Lcr estará siempre en 
el plano de la fisura, aunque podrá situarse a distancia 
variable (siempre pequefia) respecto del fondo de la 
grieta, que es su ubicación más representativa. 

La velocidad de deformación local en el extremo de la 
fisura puede obtenerse por derivación numérica de la 
expresión (1): 

(2) 

donde los superíndices i e i + 1 indican un escalón de 
carga y el inmediatamente siguiente. El valor f1t 
representa el intervalo temporal entre dos escalones de 
carga, que puede ser constante o variable a lo largo del 
proceso de carga. En cualquier caso, y a efectos de 
cálculo, f1t debe tomarse suficientemente pequeño para 
que tenga sentido la derivada calculada incremental
mente. 

3. ESTIMACION DE LA VELOCIDAD DE 
DEFORMACION LOCAL 

Como se ha demostrado con anterioridad [5], el 
promedio espacio-temporal de la velocidad de 
deformación local resulta representativo en el caso de 
ensayos de fragilización en los que el hidrógeno es 

introducido mediante polarización catódica realizada 
durante el proceso mecánico de carga. 

Dicho valor medio puede definirse mediante una 
integración tanto espacial como temporal, de la forma 
siguiente: 

. 
<< Ecr >> (3) 

o 

donde te es el tiempo hasta rotura y < Écr> es el 
promedio espacial de la velocidad de deformación local 
en las proximidades del extremo de la fisura (calculado 
sobre la zona afectada por el hidrógeno). La expresión 
(3) puede aproximarse mediante: 

• < Ecrc > 
<< Ecr >> = (4) 

le 

siendo <ecr.c> el promedio espacial de la deformación 
crítica en el entorno del extremo de la fisura, que puede 
calcularse aproximadamente como la deformación crítica 
en el punto medio de la región crítica o zona afectada 
por el hidrógeno (distancia re al extremo de la fisum): 

. 
<< Ecr >> (5) 

Considerando la definición de deformación local (1) y 
situando la base de medida local Lcr precisamente a 
distancia re respecto al extremo de la fisura: 

ucrc e ( r ) - --"-'-'-"-cr.c e - re tg() (6) 

donde ucr es el desplazamiento de la base de medida 
local, r y () son las coordenadas polares locales en el 
extremo de la fisura (distancia y ángulo), y el subíndice 
e indica la situación crítica o de fractura en los ensayos 
de fragilización por hidrógeno. Asumiendo como válidas 
las hipótesis de la Mecánica de Fractura Elastico-Lineal 
(MFEL) en condiciones de deformación plana [6], se 
tiene: 

(7) 

donde K e es el factor de intensidad de tensiones crítico 
(al final del ensayo de fragilización por hidrógeno), 
G=E/2/(l+v),E y v son las constantes elásticas del 
material, y ~({)) es una función adimensional de la 
coordenada angular(), dada por [6]: 

~({)) = sen(~2 ) [2-2v-cos2((J/2)] (8) 
tg 
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4. APLICACION A ENSAYOS CON VELO
CIDAD DE DEFORMACION CONSTANTE 

El concepto de velocidad de deformación local en el 
extremo de una fisura se aplicó a la modelización de 
ensayos a velocidad de deformación constante (SSRT) 
en condiciones de fragilización por hidrógeno, sobre 
muestras prefisuradas a partir de barras de 12mm de 
acero perlítico de alta resistencia, cuya composición 
química y propiedades mecánicas se dan en las Tablas 1 
y 2, respectivamente. 

Tabla l. Composición química del acero 

e Mn Si p 

0.74 0.70 0.20 0.016 

Tabla 2. Propiedades mecánicas del acero 

E 
(GPa) 

195 

0'0.2 
(MPa) 

725 

O'max 
(MPa) 

1300 

S 

0.023 

E (O'maxl 
(%) 

8.0 

Las muestras fueron pre-fisuradas transversalmente en 
aire con un valor máximo del factor de intensidad de 
tensiones durante la última etapa de 0.28 K¡c, donde K¡c 
es la tenacidad de fractura, que para el acero en estudio 
era 53 MPam 1' 2 • La longitud de fisura fue a= 
4.0±0.2mm en todos los casos. La velocidad de 
solicitación cubrió un amplio intervalo desde 1 o-9 hasta 
10-S ms-1. El ambiente agresivo fue una solución 1 g/1 
Ca(OH)2 + 0.1 g/1 NaCI (pH = 12.5). El potencial 
electro-químico se mantuvo constante en el valor E=-
1200 m V ECS (catódico). 

La Fig. 1 muestra los resultados macroscópicos de los 
ensayos de fragilización por hidrógeno, expresados 
como una relación entre la carga de fractura en ambiente 
de hidrógeno Fe (dividida por la carga de fractura en aire 
Fo) en función de la velocidad de solicitación, mostrando 
la típica tendencia monótona creciente: a mayor 
velocidad de solicitación, mayor carga de fractura y 
menor efecto fragilizador. Para valores muy bajos de la 
velocidad de solicitación, se alcanza la solución 
estacionaria para el problema de la difusión de 
hidrógeno, y el efecto fragilizador no depende de la 
velocidad. El análisis fractográfico mostró la bien 

conocida zona TIS o Tearing Topography Surfaee 
[7 ,8], región afectada por el hidrógeno. 

0.9 • 

0.8 • 
0.7 

o 
u. 0.6 u 
u. 

()'i 

0.4 

0.3 

0.2 w-9 w-s w-7 w-6 w-s 

VELOC. SOLICITACION (m/s) 

Fig. l. Resultados experimentales de los ensayos de 
fragilización por hidrógeno sobre nuestras pre-fisuradas: 
Cociente entre la carga de fractura en hidrógeno (Fe) y la 
misma en aire (F o) en función de la velocidad de 
solicitación. 

Con el fin de modelizar adecuadamente el fenómeno. 
resulta útil expresar los resultados en forma 
adimensional. Para describir el efecto fragilizador se 
utilizará la siguiente variable adimensional: 

Fe - Kc - ae 
Fo K¡c O'o 

(9) 

donde a* es la misma variable que la representada en el 
eje vertical de la Fig. 1, es decir, el cociente entre la 
carga de rotura en ambiente agresivo (Fe) y la misma en 
aire (Fo), que bajo las hipótesis de la MFEL es 
exactamente la relación entre el factor de intensidad de 
tensiones crítico en el ensayo de fragilización (K e) y la 
tenacidad de fractura en aire (K1c). y representa así el 
cociente entre la tensión equivalente crítica en ambiente 
de hidrógeno (a e) y la misma variable en aire (Cf 0 ), 

medidas ambas en la región afectada por el hidrógeno, y 
supuesta ésta siempre contenida en la zona de dominio 
de K. 

Para representar el efecto de la velocidad de deformación 
se define la siguiente variable adimensional: 

') 

. :'i: 
c*=<<ecr>>D* (10) 

donde<< Ea>> es el promedio espacio-temporal de la 
velocidad de deformación local en las proximidades del 
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extremo de la fisura (promedio espacial sobre la zona 
afectada por el hidrógeno; promedio temporal a lo largo 
de la duración del ensayo), xs la profundidad del punto 
de máxima tensión hidrostática (hacia la cual el 
hidrógeno se difunde), y D* el coeficiente de difusión de 
hidrógeno en acero perlítico. 

Sustituyendo las expresiones (5) y (7) en (10), y 
considerando la zona TTS como zona crítica (re= 
Xrrs/2), se tiene: 

(11) 

con los significados ya definidos, y ~ dada en la 
expresión (8). El primer factor (K1c!G D*), representa 
propiedades del material; el segundo (xi ~), 
características geométricas: y el tercero (a*lte (xrr5)I12), 

resultados experimentales. 

Se utilizaron los siguientes valores de cálculo: 

K1c = 53 MPa m112 

G = 73.3 GPa 
D* = 5x10-11 m2/s 
~e= 0.1862 (con 8=rt/4) 

y los resultados experimentales útiles para la 
modelización aparecen en la Tabla 3. 

Tabla 3, Resultados experimentales de los ensayos de 
fragilización 

Nº V. Solicitación le FeiF0 xrrs 
(m/s) (s) (m) 

8.33x1o-6 600 0.93 w-6 
2 3.33x1o-6 1080 0.78 w-6 
3 8.33x1o-s 25200 0.52 1.7x1o-4 

4 5.00xl0-8 34800 0.50 1.7xi0-4 
5 3.33x1o-s 42000 0.44 7x1o-4 

6 3.33xio-9 540000 0.41 7xi0-4 

7 1.67x1o-9 1080000 0.41 7xi0-4 

El último paso es el cálculo del valor x5, la profundidad 
del punto de máxima tensión hidrostática, que no puede 
calcularse a partir de la MFEL (que predice un valor 
nulo, con tensión máxima precisamente en el extremo 
de la fisura), de forma que se estimó a partir de dos 
aproximaciones elasto-plásticas. La primera consistió 
en la utilización de una distribución aproximada de 
tensión en la vecindad del extremo de la fisura, sobre la 

base de la Teorfa de Uneas de Deslizamiento, que 
conduce a la siguiente expresión [9]. 

1 x5 2 (1+v)K¡ 
ay [- + In(!+-) l = - (12) 

2 p 3 -i2nxs 

donde ay es el límite elástico del material y p el radio de 
curvatura en el fondo de la grieta. Por consiguiente: 

K¡ . 
x5 = x5 (-) creciente ay 

(13) 

es decir, la profundidad del punto de máxima tensión 
hidrostática es función creciente del cociente K¡/ ay. Esto 
implica que dicho valor cambia a lo largo del proceso de 
carga (fuertemente al principio y suavemente cuando la 
zona plástica está totalmente desarrollada). Sin 
embargo, puede adoptarse como valor aproximado el 
obtenido utilizando la tenacidad de fractura en aire K1c 
como valor crítico del factor de intensidad de tensiones, 
lo que conesponde al instante crítico de fractura para el 
ensayo en aire. 

El radio de curvatura p puede calcularse como la mitad 
del COD crítico (asumiendo fondo circular para el 
extremo de la fisura), y este valor puede relacionarse con 
el valor crítico de la Integral J (J¡c) y la propia 
tenacidad de fractura: 

(14) 

Introduciendo las características del material en (14), se 
obtiene un valor para el radio de curvatura pe= 10-5m, y 
la ecuación (12) da un valor aproximado para la 
profundidad del punto de máxima tensión hidrostática 
x5=10-'~m. 

La segunda aproximación se basa en calcular el valor 
asintótico (para ensayos cuasi-estáticos) de la zona 
afectada por el hidrógeno. En muestras entalladas de un 
acero perlítico similar [10], se ha demostrado que -
aparte de los primeros escalones de carga- la 
profundidad del punto de máxima tensión hidrostática no 
cambia con el proceso de carga, pudiendo considerarse 
una característica de la geometría. En ensayos cuasi
estáticos la profundidad TTS alcanza el punto de 
máxima tensión hidrostática, es decir: 

lim Xrrs 

e~o 

lim Xrrs = x 5 

te~ oo 

(15) 

donde e es la velocidad de deformación y le el tiempo 
hasta rotura o tiempo crítico. 

En muestras pre-fisuradas, el punto de máxima tensión 
hidrostática sí cambia a lo largo del proceso de carga 
hasta que se alcanzan estadios muy avanzados de 
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plastificación). Sin embargo, como primera 
aproximación, el valor asintótico ?~ la zuna TI~ en 
ensayos cuasi-estáticos puede ser utilizado para estimar 
xs. Como puede verse en la Tabla 3, este valor es 
aproximadamente 5x l0-4 m (la zona TTS siempre 
sobrepasa algo el punto xs). 

Ambas aproximaciones dan valores de x5 con el mismo 
orden de magnitud, lo cual confirma su bondad. 
Adoptando el valor medio (xs=3x I0-4m), y calculando 
las variables O'* (9) y e* ( 11) para todos los ensayos. se 
obtiene la Fig. 2, que muestra los resultados 
experimentales en forma adimensional, expresados en 
función de la velocidad de deformación local en las 
proximidades del extremo de la fisura, promediada a lo 
largo de la duración de ensayo sobre la zona afectada por 
el hidrógeno. Los resultados expresados de esta manera 
no dependen de la geometría, como se ha puesto de 
manifiesto con anteiioridad [5]. 

0.9 • 
0.8 • 
0.7 

* t) 0.6 

0.5 

0.4 

0.3 

0.2 6 w- w-4 0.01 

E* 

Fig. 2. Resultados de los ensayos e~ forma 
adimensional: Tensión de fractura en función de la 
velocidad de deformación local en el extremo de la 
fisura. 

La Fig. 3 -tomada de la referencia [5] y dibujada en la 
misma escala que la Fig. 2- da los resultados de los 
mismos ensayos de fragilización por hidrógeno, 
realizados sobre probetas entalladas de un acero perlítico 
similar. Se utilizaron diferentes geometrías entalladas 
(A. B, C. D) para tener diferentes estados tensi~nales en 
las proximidades del fondo de la entalla y diferentes 
velocidades de deformación local. Los símbolos oscuros 
y las líneas horizontales discont_ín~as corre~ponden a los 
ensayos cuasi-estáticos. y limitan el mtervalo de 
aplicabilidad de la formulación cinemática del criterio de 
fractura: Para velocidades superiores a las del ensayo 
cuasi-estático, la tensión crítica de fractura es función 
creciente de la velocidad de deformación local. 
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Fig. 3. Resultados de ensayos de fragilización por 
hidrógeno realizados en muestras entalladas de un acero 
perlítico similar, con diferentes geometrías de entalla 
(A, B. C, D). Los símbolos oscuros y las líneas 
horizontales discontínuas corresponden a los ensayos 
cuasi -estáticos. 

Puede observarse que ambos conjuntos de valores 
experimentales muestran la misma tendencia cuando se 
expresan en función de la velocidad de deformación local 
en las proximidades de la fisura o entalla, lo que 
confirma el papel relevante de esta variable en los 
procesos de fractura en ambiente de hidrógeno en 
presencia de concentraciones de deformación en el fondo 
del defecto superficial. 

Actualmente se trabaja en esta prometedora línea, con el 
fin de ensayar muestras entalladas exactamente del 
mismo acero que el utilizado en los ejemplares pre
fisurados presentados en este artículo, bajo las mismas 
condiciones ambientales. En el plano teórico, las 
futuras direcciones de trabajo pueden centrarse en el uso 
de expresiones más precisas de la distribución de 
tensiones en las proximidades del extremo de una fisura 
en régimen elasto-plástico, así como en la obtención 
numérica de dichas distribuciones de tensión. 

5. CONCLUSIONES 

l. Se ha propuesto un método simple para estimar la 
velocidad de deformación local en las proximidades 
del extremo de una fisura a partir de la distribución 
elástica de desplazamientos en el fondo de una grieta 
en tensión plana. 

2. El procedimiento es totalmente analítico, gozando 
así de claras ventajas de simplicidad y economía de 
cálculo frente a los métodos numéricos 
tradicionales. 
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3. Los valores estimados de la velocidad de 
deformación local se han aplicado a la modelización 
del fenómeno de fragilización por hidrógeno de 
muestras fisura das sometidas a ensayos a velocidad 
de deformación constante (SSRT). 

4. Los resultados del modelo concuerdan realmente 
bien con resultados previos obtenidos en probetas 
entalladas de un acero similar bajo las mismas 
condiciones de fragilización por hidrógeno. 

5. Estos resultados confirman el importante papel que 
juega la velocidad de deformación local en el 
extremo de una fisura en procesos de fragilización 
por hidrógeno en presencia de concentraciones de 
deformación. 
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MODELADO DE LA TRANSICIÓN DÚCTIL-FRÁGIL. EFECTO DE LA 
PROPAGACIÓN ESTABLE DE LA GRIETA SOBRE LA PROBABILIDAD DE FALLO 

POR CLIVAJE. 

L Ocañal, A. Martín2, J. Gil Sevillanol, M. Fuentes2. 

(1) Escuela Superior de Ingenieros Industriales de San Sebastián. Universidad de Navarra. 
P.0 de Manuel Lardizábal, 13, Apartado 1674, 20080-San Sebastián, Guipúzcoa. 

(2) Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipúzcoa. 
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Resumen. Se propone un modelo probabilístico para justificar los modos mixtos de fractura que 
se presentan en la zona de transición. donde la grieta propaga inicialmente por coalescencia de 
cavidades (dúctilmente) y cambia a clivaje (modo frágil). El modelo, basado en el concepto de 
"weakest link". parte de una probabilidad de fractura determinada por la extensión inicial de la 
zona plástica. Si esta probabilidad de fallo frágil (clivaje) no es suficientemente elevada, se 
supone que la grieta se propaga en forma estable (dúctilmente), de este modo, la bola plástica en 
la punta de la grieta muestrea un mayor volumen de material. Es claro que al muestrearse un 
mayor volumen de materiaL la probabilidad acumulada de fallo frágil aumenta. Las predicciones 
del modelo se comparan con los resultados ex-perimentales obtenidos para un acero bainitico S 
A553B, grado 1, en la zona de transición. 

Abstract. A probabilistic model is proposed in order to explain the fracture mode transition that 
takes place at the ductile-brittle transition temperature for steels. Crack initially grows by void 
coalescence (ductile mode) and then changes to cleavage (brittle mode). The model is based on 
the weakest link concept. The initial brittle fracture probability is derived from the plastic zone 
extension. Whenever this brittle fracture probability is low, the crack is allowed to propagate, so, 
the plastic zone samples a larger volume. It is clear that brittle fracture cumulative probability 
will increase because a larger volume of material is being sampled. Theoretical predictions and 
ex-perimental results for S A533B C.l about the transition temperature are compared. 

281 

l. INTRODUCCION 

Las fracturas de los aceros en la zona de transición 
dúctil-frágil tienen lugar por la propagación inicial de 
una grieta por coalescencia de cavidades (dúctilmente) 
y, tras un extensión estable de la grieta. cambia a 
clivaje (modo frágil y catastrófico). La extensión de la 
zona dúctil aumenta con la temperatura. A 
temperaturas suficientemente elevadas, toda la 
superficie de fractura es dúctil y no aparecen 
mecanismos frágiles. También se observa que la 
dispersión de estas extensiones dúctiles aumenta con la 
temperatura. 

grieta. Superado el valor critico del factor de intensidad 
de tensiones. K1c, comienza la propagación estable de 
la grieta y la bola plástica "muestrea" nuevas zonas del 
material. El valor de K1 aumenta al hacerlo la 
extensión dúctil, óa, de acuerdo con la curva de 
resistencia a la propagación dúctiL proporcionalmente 
a su módulo de desgarradura. T. Suponiendo T 
constante y la extensión de la zona plástica 
proporcional a K1

2, la zona plastificada aumenta 
parabólicamente con óa. como esquematiza la Fig. l.b. 

La Fig. l.b. esquematiza el desarrollo de la bola 
plástica durante el proceso de carga. Hasta alcanzar el 
valor critico del factor de intensidad de tensiones. no 
ocurren desgarros en el fondo de la grieta y la bola 
plástica aumenta de tamaño alrededor de la punta de la 

2. MODELO TEORICO 

La Fig. l.a. muestra cómo es abordado el problema por 
el modelo de ordenador desarrollado por el C.E.I.T. 
basado en el concepto de "weakest link" y ya 
presentado anteriormente en este mismo foro [ 1-3]. El 
cálculo es exacto mientras no ocurre el desgarro dúctil 
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F.ig. l. Esquema del desarrollo de la bola plástica 
durante el proceso de carga. Se sombrean: a) una cota 
inferior, b) el caso real y e) una cota superior. 

del fondo de la grieta. Cuando ocurre la extensión 
estable de la grieta, el volumen de material muestreado 
es menor del real y la probabilidad para un fallo frágil 
así calculada supone una cota inferior de la 
probabilidad real. El objetivo de la presente 
colaboración es estimar el efecto del volumen 
muestreado de material adicional sobre la probabilidad 
de fallo frágil. 

Aunque ya era evidente en la formulación del modelo 
Pineau-Beremin (4-6], Wallin [7] señaló por primera 
vez que todo modelo de la tenacidad de un material 
estadísticamente homogéneo basado: 

a) en la hipótesis del "weakest link" y 

b) suponga campos de tensiones y deformaciones 
geométricamente semejantes en el entorno de la grieta 

y normalizables utilizando el factor J (o K2) para las 
distancias, 

conduce a una distribución de la te~acidad de tipo 
"Weibull de dos parámetros" con el parámetro de forma 
(módulo) m=2 (distribuciones de le o CTOD) o m=4 
(distribuciones de K¡c): 

( 1) 

donde F es una función de distribución de la tenacidad 
(K¡c en este caso), B la longitud del frente de la grieta 
y \jf una constante del material para la temperatura, 
velocidad y geometria de ensayo consideradas. Un 
desarrollo riguroso, con una descripción detallada de 
las hipótesis y una discusión de los resultados de este 
tipo de modelos conducentes a la ec. (1) ha sido 
realizado por Slatcher [8]. 

La Fig. l.c. representa una cota superior de esta 
probabilidad de fallo frágil. Este nuevo volumen se 
puede descomponer en el caso de la Fig. l.a (cota 
inferior, ya calculada) y otro volumen obtenido al 
"barrer" la bola plástica la extensión de la propagación 
dúctil. 

En el caso de la Fig. l.a., al aumentar el factor de 
intensidad de tensiones, el tamaño de la bola plástica 
aumenta y "muestrea" un mayor volumen de material. 
Esta es la causa por la que la probabilidad de fallo 
frágil en función del factor de intensidad de tensiones 
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Fig. 2. Descomposición para el cálculo de la cota 
superior (Fig. l.c). 
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aplicado. K¡. aumenta y se distribuve como una 
función de distribución de Weibull con módulo 
(pendiente). m. igual a -L como demuestran [7. 8]. Al 
introducir el desplazamiento de la bola plástica. 
aumenta adicionalmente el volumen muestreado por 
esta nueva causa. dando lugar a probabilidades más 
altas de fallo frágil. 

La Fig. 2 muestra cómo se descompone el caso de la 
Fig. J.c. para su cálculo. La zona A corresponde con la 
Fig. l.a. y la calcula el programa descnto 
anteriormente [1-3]. La zona barrida se descompone en 
tiras horizontales de igual tensión efectiva (para el fallo 
frágil). Una pnmera aproximación se realiza 
substituyendo esta tensión efectiva para el fallo frágil 
por la tensión principal máxima que ocurre a cada 
altura. y. La Fig. 3 representa las isolíneas de tensión 
principal máxima. s ¡. La máxima tensión principal. 
para una altura dada. se presenta en ángulos c!e 
aproximadamente 45° (dependiendo del índice de 
endurecimiento del material. n) con respecto a la punta 
de la grieta. Debe tenerse en cuenta que. de acuerdo 
con el modelo propuesto de fallo frágil. la fractura se 
produce por movimiento de dislocaciones ("slip 
induced") por tanto se exige adicionalmente que ocurra 
dentro de la bola plástica. La Fig. 4 muestra la forma y 

extensión (normalizada) de la zona plástica para el 
mismo índice de endurecimiento que el empleado en la 
Fig. 3. Las tensiones principales en el límite el asto
plástico substituyen en los cálculos a la tensión 
principal máxima para una altura dada cuando ésta se 
sitúe en la zona elástica. 

n = 5 3 
K' 

tra n +1 

Fig. 3. Isolínea de máxima tensión principal. Campo 
elasto-plástico (H.R.R. ). n=5. 3. 
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Fig. 4. Ex1ensión (normalizada) de la zona plástica. 
Campo elasto-plástico (H.R.R.), n=5.3. 

3. RESULTADOS 

Se ha estudiado el caso de un acero bainítico A533B 
C.l a temperaturas de -70 y -40°C (los índices de 
endurecimiento a estas temperaturas son, n= 5.29 y n= 
5.30, respectivamente). Para estas temperaturas se 
dispone de muchos resultados experimentales [1-3]. La 
Fig. 5 resume los resultados obtenidos sobre un 
diagrama de Weibull. Las Figs. 6.a y b resumen los 
resultados experimentales obtenidos sobre las curvas de 
resistencia (K1 frente a fl.a) a ambas temperaturas en 
estudio. La extensión dúctil alcanza las 200 y 1000 J.i.m 
para -70 y -40°C, respectivamente. 

Los parámetros que describen la microestructura, las 
propiedades mecánicas y locales de fractura empleados 
en la simulación son los mismos propuestos para 
carazterizar el material en (2]. La Fig. 7 resume las 
predicciones del modelo, con y sin extensión dúctil 
(cota superior e inferior) de acuerdo con los esquemas 
de las Figs. l.a y l.c sobre un diagrama de Weibull. 
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Fig. 5. Resultados experimentales para un acero 
bainítico. S A533B C.l a -70 y -40°C sobre un 
diagrama (de probabilidades acumuladas de fallo) de 
Weibull. 

4. DISCUSION Y CONCLUSIONES 

Se concluye que el efecto de la propagación dúctil tiene 
un efecto muy significativo sobre los valores de la 
probabilidad de fallo frágil. Aunque la extensión dúctil. 
fía, es pequeña comparada con la extensión de la zona 
plástica, el incremento del volumen muestreado con las 
mayores tensiones tiene un efecto muy importante en 
las probabilidades totales de fallo frágil. 

El efecto más pronunciado se aprecia al comienzo de la 
propagación dúctil. Con mayores desgarros dúctiles. 
parece recuperarse un exponente de Weibull. m=4, pero 
ahora con un valor más alto de la probabilidad de 
fractura frágil. 

Los módulos de Weibull que se obtienen 
experimentalmente para las fracturas por clivaje 
difieren a menudo del valor teórico de 4. La 
propagación estable y el efecto del mayor volumen 
muestreado podría explicar, al menos en parte. estas 
discrepancias. 

Si se comparan las predicciones de la Fig. 7 con los 
resultados experimentales de la Fig. 5 se aprecian. en 

· ambos casos. diferentes módulos de Weibull 
(pendientes) en las fracturas frágiles que se observan 
antes y después del inicio del desgarro dúctil. 

Mientras que por debajo de los 200 K el modelo predice 
correctamente las distancias entre las líneas de 
probabilidades de fallo frágil, no ocurre lo mismo a 
temperaturas superiores. La introducción de la 
propagación dúctil vuelve a separar correctamente estas 
curvas. 
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Fig. 6.a. Curva de resistencia (R) obtenida 
experimentalmente para el S A533B C.l a -70°C junto 
con los datos (simplificados) introducidos en los 
cálculos. 
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Fig. 6.b. Curva de resistencia (R) obtenida 
experimentalmente para el S A533B C.l a -40°C junto 
con los datos (simplificados) introducidos en los 
cálculos. 
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GRIETAS EN EL RECUBRIMIENTO DE UN BIMATERIAL ANISOTROPO 
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P. Manuel de Lardizábal15, 20009 San Sebastián, España. 

Resumen. Tomando como punto de partida la solución para una dislocación elástica en un 
bimaterial infinito, se obtiene la solución de tensiones y desplazamientos asociados a una 
dislocación en el recubrimiento (de espesor finito) de un bimaterial en el caso más general de 
anisotropía elástica. Esta solución se utiliza para modelizar una grieta en el recubrimiento 
mediante una distribución continua de dislocaciones. La formulación conduce a una ecuación 
integral singular que puede invertirse y resolverse numéricamente. Los factores de intensidad de 
tensión se obtienen directamente a partir de la distribución de dislocaciones calculada. 

Abstract. The solution for an elastic dislocation in an infinite bimaterial is used as the starting 
point to obtain the stress and displacement fields corresponding to a single dislocation located in 
the coating (of finite thickness) of a bimaterial in the case of general elastic anisotropy. This 
solution is used to model a crack in the coating through a continuous distribution of dislocations. 
The analysis leads to a singular integral equation which can be inverted and solved numerically. 
The stress intensity factors are obtained directly from the computed dislocation densities. 

l. INTRODUCCION de contorno adicionales. La solución obtenida se 
utiliza, en la sección 3, para modelizar una grieta en el 
recubrimiento como una distribución continua de 
dislocaciones. Finalmente, la distribución de 
dislocaciones resultante de este análisis permite 
calcular directamente los factores de intensidad de 
tensión, sección 4, que son sólo función de los valores 
de dicha distribución en los extremos de la grieta. 

En este artículo, se desarrolla un modelo matemático 
para el análisis de una grieta inclinada un ángulo 
arbitrario situada en un recubrimiento de un medio base 
semi-infinito. Con el fin de abordar el problema con la 
mayor generalidad, se ha supuesto que ambos 
materiales, tanto el material base como el 
recubrimiento, son materiales anisótropos, aunque 
homogéneos. El punto de partida para este análisis es la 
solución obtenida por Stroh [1] para una dislocación en 
un medio anisótropo infinito. Posteriormente, Atkinson 
y Eftaxiopoulos [2] han generalizado esta solución para 
el caso de dos medios anisótropos semi-infinitos. 

En la sección 2, se obtienen los campos de tensiones y 
desplazamientos asociados a una dislocación cuando 
uno de los materiales tiene espesor finito (un 
recubrimiento). Para ello, se modifica la solución de 
Atkinson y Eftaxiopoulos mediante una función 
correctora de manera que se satisfagan las condiciones 

2. DISLOCACION EN EL RECUBRIMIENTO 

2.1. Solución de Atkinson y Eftaxiopoulos [2] 

En [2] se han determinado los campos de 
desplazamientos y tensiones originados por una 
dislocación simple, con vector de Burgers b, situada en 
uno de los medios semi-infinitos. Así, si la dislocación 
está emplazada en el punto a del medio (1) -cfr. Fig. 1-, 
estos campos para el medio ( 1) vienen dados por las 
ecuaciones 
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En estas ecuaciones, el convenio de la suma se aplica 
sobre los índices latinos, ce denota la expresión 
compleja conjugada de la precedente y el superínclice 1 
hace referencia al medio ( 1 ). 

Las magnitudes Aka.• Po.· L¡a., Ma.j• clj, son las 

consignadas con los mismos nombres en el trabajo de 
Stroh [1]. 

Además z~ = x 1 ·+p~x 2 con x¡, x2 las coordenadas 

de un punto genérico del medio ( 1 ), x2 ~O y 

~~ = a 1 + p~a 2 

Finalmente, E~a. está definida en la ecuación (2.2.14) 

de [2] y depende de las propiedades elásticas de los 
medios (1) y (2). 

(1) 

(2) 

Fig. l. Dislocación en un bimaterial infinito. 

2.2. Modelización del recubrimiento 

Considérese el problema de un medio semi-infinito (2) 
y un recubrimiento (1). Mediante un adecuado 
reescalado de longitudes, según se muestra en la Fig. 2, 
la superficie libre del recubrimiento corresponde al 
plano x2= 1 y la intercara al plano x2=0. 

(2) 

Fig. 2. Coordenadas normalizadas para una dislocación 
en el recubrimiento. 

Las ecuaciones (1) suministran los siguientes valores 
para el vector tracción en el plano x2= l. 

1 1 
+-" " ~ E + ce 4rc L.,.¡ L.,.¡ ,a 1•· +PI - r t 

a ~ X 1 u '=>fl 

(2) 

Como esta cantidad es distinta de cero, las ecuaciones 
(1) no corresponden al campo de tensiones y 
desplazamintos en el recubrimiento, a no ser que a ellas 
se añadan unas tensiones correctoras, sij· procedentes 
de un campo regular y continuo ele desplazamientos, 
l!k -que llamaremos campo auxiliar- que satisface las 
siguientes condiciones: 

- continuidad de desplazamientos y tracciones en la 
intercara 

.!:!~ (x 2 = 0) = .\:!~ (x 2 = 0) 

s~ 2 (x 2 = 0) = s~2 (x 2 = 0) 

-condiciones de regularidad en el infinito 

- las tracciones s;2 en x2= 1 deben ser opuestas a a;2 

expresadas en (2) 



288 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

2.3. Determinación del campo auxiliar 

Para obtener el nuevo campo regular y continuo se 
utiliza la transfromada de Fourier de las ecuaciones de 
equilibrio y de las ecuaciones constitutivas de los dos 

medios. 

a) Ecuaciones generales 

La ecuación constitutiva de un medio elástico 
anisótropo es 

(3) 

La ecuación de equilibrio en ausencia de fuerzas de 
volumen es 

S · =0 lJ,J 

De (3) y (4) se obtiene 

ciiki .!!k,Ij =O 

(4) 

(5) 

Aceptando que uk y Sij son independientes de x3 y que 
!!k tiende a cero cuando x 1 tiende a ±oo, las 
transformadas de Fourier de (3) y (5) resultan ser (6) y 

(7) respectiva mente. 

(6) 

-ciikiE
2
Qk- (ci2ki + ciik2 )iEgk.2 + c,2k2Qk,22 =O 

(7) 
La ecuación (7) sugiere una solución de la forma 

(8) 

donde Ak=Ak(r), Q=Q(r) son magnitudes complejas, 

función de e. 

Llevando (8) a (7) se puede establecer que la solución 
general a la ecuación (7) es de la forma 

a 

+ ,I.AkaDa (E)exp(-iEpax2) 
(9) 

a 

donde Aka. son los coeficientes obtenidos por Stroh 

para el campo de desplazamientos -cfr. (9) de [1]-, y C 
a,(E) y Da,(E) son dos funciones complejas de la variable 

E, que se determinan en cada caso con .las condiciones 
de contorno. 

b) Particularización del campo a un medio semi-infinito 
con un recubrimiento 

Dado un medio semi-infinito con un recubrimiento de 
espesor unidad, de acuerdo con (9) las transformadas de 
los campos auxiliares de cada medio son: 

a 

+ ,I.A~aD~(E)exp(-iEp~x 2 ) 
a 

a 

+ ,I.A~aD~(E)exp(-iEp~x2 ) 
a 

Imponiendo las condiciones de contorno 

!!~ (x2 = 0) = !!~ (x2 = 0) 

si2 (x2 =O)= s;~ (x 2 = 0) 

sil2 (x2 = 1) = -cr:2 (x2 = 1) 

(10) 

(ll) 

se obtienen las funciones e~ (E) , D~ (E), e~ (E) y 

D~(E). 

La expresión resultante de la transformada del campo 
auxiliar, para E> O, es: 

-I 1 "Al R-I.m. di ( . 1 ) l!.k =-L... ka ai'*'ii j exp -IEpax2 
2E a 

1 "" 1 W R-I.m. di ( . -1 ) +-L... L... A k~ a~ ai '*'ij j exp -IEp~x 2 
2E a ~ 

(12) 

donde 

(13) 

Dki = _I. A~aM~; (14) 

a 

(15) 

R;a(E) = L\a exp(-iEp~)+ I.,L\~Wa~ exp(-iEp~) 
~ 

(16) 
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<l>ij (E, a)= I r:;ia M~J exp[ -iECPL- ~(~)] 
a 

+ L L V;a Wpa M~J exp[ -iECPL - ~~) J 
a ~ 

( 17) 

La teoría de la Transformada de Fourier establece que 

( 1 R) 

Las ecuaciones (12) y (18) permiten determinar :!:!:~ 
cuando e< O. 

La transformada inversa de Fourier suministra el 
siguiente valor para este campo auxiliar de 
desplazamintos. 

( 19) 
Obsérvese que este campo tiene la forma general de la 
solución de Stroh y, por tanto, los campos de tensiones 
vendrán dados por un potencial de la forma 

Finalmente podemos concluir que el campo de 
desplazamientos corresondiente al recubrimiento -que 
se obtiene superponiendo la solución de Atkinson y 
Eftaxiopoulos y el campo regular (19)- es el siguiente 

u~ = -1-IA~a { M~Jd~ ln (z:x- ~:1 ) 
47t a 

+LEpa 1n ( z~ - ~~) 
~ 

1J~} -1 · 1 +d - R <l> exp( -IEZ )dE 
J E a1 'J a 

o 
(21) 

y los campos de tensiones 

-id J 2. R~,1 <l>,1 exp( -iEZ:1 )dE 
o E 

+i I Wi)act~J 2.R~,1 <l>,J exp(iEz:l )dE } +ce 
~ o E 

-id ~J 2. R~i<I>;J exp( -iEz~ )dE 
o E 

(22) 

+i I Wi)act~J 2.R~¡1 <l>¡J exp(iEz:l )dE } +ce 
~ o E 

3. MODELIZACION DE UNA GRIETA 
CERRADA EN EL RECUBRIMIENTO 

Considérese una grieta cerrada en el recubrimiento tal 
como indica la Fig. 3. Se define un nuevo sistema de 
referencia, xy, de manera que el eje x coincida con la 
grieta. 

y 

(2) 

Fig. J. Grieta cerrada en el recubrimiento. 

X =} 
2 
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Para una dislocación situada en el punto x=t, se tiene 

za =xcosA+p~xsenA 

~~ = tcos A+ p~tsenA 

(A partir de ahora se prescindirá del superíndice 1, que 
se dará por supuesto en todas las magnitudes en las que 
sea necesario, pues nos referiremos exclusivamente a 
grietas situadas en el recubrimiento). 

Si se superpone una distribución continua de 
dislocaciones a lo largo de la grieta, se puede definir 
como densidad de dislocaciones a la magnitud 

dd 
d'(t) = _J 

J dt 

Llamando cr~ ( x) al tensor de tensiones referido a los 

ejes (x,y) 

cr'. = lqk 1 crkr 
q] Jf 

(23) 

donde lqk es la matriz del cambio de coordenadas. 
Luego 

(24) 

Llevando (22) y (23) a (24 ), y considerando la 
distribución continua de dislocaciones se obtiene 

1 b d'(t) 
, --1 I j. ·,..¡ cr 2 - . --ut 
q 2rt GJ X- t 

a 

(25) 

(26) 

Haciendo el cambio de variables 

a+b b-a , 
x=--+--x 

2 2 
a+b b-a , 

t=--+--t 
2 2 

b-a 
E'=--E 

2 

(27) 

y despejando la integral de Cauchy, la ecuación (25) se 
convierte en 

1 d' ( ') 
J_r _t = 11 ( ') 

X'- t' crr2 X 
-1 

exp( -iE't0 X ')dE' dt '} 

exp( iE't" x ')dE' dt'} = G ,, (x') 

donde 

. ') ( . , b +a) fa (E = exp -IE 'Ca--
2 

ga (E')= fa (-E') 

cosA- p~senA 
A = 1----'---

a~ cosA+ Pasen A 

L~a = Lka 'Ca 

a;; (x') = 2rtlqrcr~ 2 (x') 

(28) 

(29) 

(30) 

(31) 

(32) 

(33) 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 291 

La ecuación integral (28) puede invertirse utilizando la 
fórmula estandard de inversión para la ecuación 
integral de Cauchy, teniendo en cuenta la singularidad 
en t' = ±1. Por lo tanto 

donde Ar es una constante de integración. Suslituyendo 

Gr2 en (34) y llamando D;(t')=(1-t'2 )h.ct;(t') 
se obtiene 

1 (l x'2)~ { 
1t

2D;(t')=J - "(x')dx'-Re """'L x' -t' r2 L.... L.... m 
-1 a ~ · 

1 1 

Wp11M~iJ J 
-1-1 

{ 

11~(1-x'2)7'2 D~.(~) 

-lm ~L~a!!! x'-t' (1-~'2)7'2 
R~<l>;/a (E') exp( -iE''tax')dE' d~dx'} 

+ Im{L L L' W J1 J1 J~ (1- x'2 )h. D; (~) 
a ~ ra ¡>a-1-10 x'-t' (1-~2)/i 

R;i<t>ijga (E')exp(iE''tax')dE' d~dx'} +A, 

(35) 

Esta ecuación debe resolverse numéricamente pues la 

función n; (t') aparece también incluida en las 

integrales del segundo miembro de (35). 

4. CALCULO DE LOS FIT EN LOS EXTREMOS 
DELA GRIETA 

Los factores de intensidad de tensión en los extremos 
de la grieta, Fig. 3, son 

K;. = lim .J27tHJ~(il2 (a- E), en el extremo a 
E-+Ü 

(36) 

K;b = lim .J27tECJ~<il2 (b +E), en el extremo h 
E-+Ü 

con k(l)=2, k(2)=1, k(3)=3. 

En el cálculo de los FIT, sólamente tiene interés la 
parte singular de las tensiones. Por lo tanto, con x'=l+ 
8 (extremo b) y 8 ~ O, en la ecuación (25) se pueden 
despreciar los tres términos no singulares obteniendo 

1 d'(t') 
a' (l+o)=-

1 
1 .J~t' 

q
2 21t cu x'-t' 

-1 

(37) 

Haciendo el cambio t'=cos<P 

1 1t D'(cos<!J) 
cr' 2(1+o)=-1.J J <P (38) 

q 27t cu 
0 

(l+o)-cos<P 

Desarrollando en serie alrededor de cos<P 1 y 
despreciando los términos no singulares 

1. 
cr' (1+o)=-cu-D'(l) (39) 

q2 .J28 J 

b-a 
En las coordenadas reales, con E =--O resulta 

2 

cr~ 2 (b +E)= cr~ 2 (1 +O)=_.!_ lqjD~ (1)7 (40) 
4 E 

y sustituyendo (40) en (36) 

..j27t(b-a) , 
Kib = 4 1k(i)P/1) (41) 

De modo análogo se obtiene 

K = .J21t(b-a) 1 D'(-1) 
ta 

4 
k(t)J J 

(42) 

S. CONCLUSIONES 

Se ha desarrollado un procedimiento original para 
evaluar analítico-numéricamente los factores de 
intensidad de tensión en los extremos de una grieta 
situada en un recubrimiento delgado anisótropo. 

Este procedimiento incluye en el modelo el efecto de la 
superficie libre, así como el de la intercara de 
separación con el material base. 
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Resumen: En este trabajo se presentan los resultados del impacto de proyectiles 7.62 NATO sobre 
blindajes compuestos por placas mixtas de cerámicajcomposite y un blindaje flexible. Las cerámicas 
consideradas son alúmina AD-96 y una mezcla de nitruro de boro y nitruro de silicio. Los composites 
empleados han sido fibras de aramida embebidas en una matriz de vinilester o fibras de polietileno 
embebidas en una matriz de resina de polietileno. El blindaje flexible, separado del composite por una 
cámara de aire, está constituido por capas de tejido de aramida de alta tenacidad. Para el diseño de los 
blindajes compuestos se ha utilizado un modelo de absorción de energía propuesto por Hetherington y 
Rajagopalan para blindajes compuestos. Los experimentos realizados indican que el modelo es capaz de 
predecir el límite balístico del conjunto formado por las placas cerámica/composite y el blindaje flexible. 

Abstract: This paper describes the results of experiments in which 7.62 NATO projectiles impacted on 
ceramic faced composite armours backed by a fibrous armour. The ceramics considered were AD-96 
alumina and a mixture of boron nitride and silicon nitride. The backing was a composite plate made of 
either aramid fibres embedded in a vinilester matrix or polyethylene fibres embedded in a polyethylene resin 
matrix. An additional package of high tenacity aramid fabric layers was also included, separated from the 
composite plate by an air chamber. The design of the armours was based on an energy absorption model 
proposed by Hetherington and Rajagopalan for composite armours. Normal impact experiments performed 
for the selected configurations revealed that the model is able to predict fairly well the ballistic limit of 
composite armours backed by a fibrous armour. 
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l. INTRODUCCION 

El desarrollo de blindajes ligeros tiene gran importancia 
en aplicaciones prácticas de protección personal (chalecos 
o cascos) o de las estructuras de helicópteros, aviones o 
vehículos militares frente a amenazas de pequeño calibre. 
En la protección personal se ha extendido el uso de 
blindajes flexibles, debido a su alta resistencia y baja 
densidad, y como consecuencia se han dedicado grandes 
esfuerzos de investigación para conocer el 
comportamiento balístico de tejidos [ 1-4] o tejidos 
composite [5]. A pesar de que la energía necesaria para 
fracturar los materiales cerámicos representa sólo una 
pequeña fracción de la energía total del impacto [6], este 
tipo de materiales se ha usado ampliamente en el diseño 
de blindajes ligeros, por su alta resistencia a la 
compresión y por sus propiedades erosivas. La 
conjunción de las propiedades de cada uno de los 
componentes ha convertido a las placas de 
cerámica/composite en una configuración que por su 
eficiencia, permite ahorrar peso en el diseño de blindajes. 

El conocimiento que sobre el comportamiento de los 
blindajes mixtos de cerámica se tiene en la actualidad, se 
debe en gran medida, al trabajo de Wilkins [7], que 
realizó una simulación numérica completa del impacto 
sobre blindajes de este tipo. Ahora se sabe que, en la 
zona impactada, el material fracturado tiene una 
disposición cónica que se propaga hacia la intercara entre 
la cerámica y la placa de composite. En esta zona, la 
cerámica se rompe por las cargas de tracción resultantes 
de la reflexión en la intercara cerámica/placa soporte de 
las ondas de compresión generadas por el impacto. 
Posteriormente, se desarrolla delante del proyectil una 
zona cónica de material cerámico pulverizado, y como 
consecuencia de la interacción entre ambos se produce un 
proceso de erosión del material del proyectil. Aunque, 
como se mencionó previamente, la energía consumida 
para fracturar la placa de cerámica, constituye una 
pequeña parte de la energía del impacto, el desarrollo de 
una zona de material fracturado delante del proyectil 
parece tener una gran importancia en su detención. De 
hecho, bajo grandes presiones de confinamiento, el 
rozamiento interno entre las partículas granulares del 
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material cerámico constituye un factor de vital 
importancia en la eficiencia balística del blindaje [8-10]. 

Son todavía escasos los modelos analíticos que pueden 
encontrarse en la bibliografía para tratar el impacto sobre 
blindajes mixtos de cerámica. Florence [11] desarrolló un 
modelo para determinar el límite balístico de estos 
blindajes, basado en la hipótesis de que el único efecto de 
la cerámica es distribuir la carga a una zona mayor que la 
de contacto, mientras que la placa soporte se encarga de 
absorber toda la energía del impacto. Este modelo ha 
sido revisado recientemente por Hetherington y 
Rajagopalan [12], aplicándolo a placas soportes de 
composite. Con posterioridad, Woodward [13] propuso 
un modelo unidimensional para la perforación de placas 
de cerámica usando un esquema de masas concentradas. 
Este modelo considera la erosión de cerámica y proyectil 
de un modo simple, permitiendo estudiar casos 
correspondientes a placas' gruesas o delgadas. Por otra 
parte, Reijer [14] ha propuesto un modelo que tiene en 
cuenta la erosión, el achatamiento de la punta del 
proyectil, las diferentes posibilidades de deformación de 
la placa de composite y el comportamiento de la 
cerámica pulverizada. 

En este trabajo se presentan los resultados del impacto de 
proyectiles 7.62 NATO sobre blindajes compuest?s P?r 
placas mixtas de cerámica/composite y un blindaJe 
flexible. Las cerámicas utilizadas han sido alúmina y una 
mezcla de nitruro de boro (BN) y nitruro de silicio 
(Si3N 4), mientras que para el composite se han 
analizado los siguientes casos: tejido de aramida en 
matriz de vinilester, tejido de aramida de alta tenacidad en 
matriz de vinilester y tejido de polietileno en matriz de 
polietileno. El blindaje flexible, que se coloca detrás del 
composite, está fabricado con fibras de aramida de alta 
tenacidad, y es capaz de detener los proyectiles Magnum 
.357 y 9 mm Parabellum. El disefio del blindaje 
compuesto se realizó utilizando el modelo previamente 
citado de Hetherington y Rajagopalan [12], basado en la 
idea de que toda la energía del impacto es absorbida por 
la placa de composite. Los resultados de los 
experimentos realizados para las diferentes 
configuraciones mostraron que este modelo predice el 
límite balístico de placas de cerámica/composite 
respaldadas por blindajes flexibles, con un margen de 
seguridad y, por tanto, puede ser una herramienta útil en 
el disefio de blindajes compuestos. 

2. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

a) Procedimiento de disefio. 

El objetivo consistió en disefiar un grupo de blindajes 
para detener el proyectil 7.62 NATO. Para el disefio de 
estos blindajes se empleó el modelo de Florence [11], 
que se basa en la idea de que la cerámica distribuye la 
carga del impacto sobre una zona de radio R, mientras 
que la placa soporte absorbe toda la energía del impacto. 

Este modelo facilita la siguiente expresión para 
determinar el límite balístico v 1 del conjunto 
cerámica/composite: 

donde cr0 es la tensión de rotura del composite, e la 
deformación de rotura del composite, he el espesor de la 
placa de cerámica, mp la masa del proyectil, '1' la 
relación mtlmp, siendo mt la masa del blanco 
involucrada en el proceso de penetración, y, como se 
mencionó anteriormente, R es el radio de la zona del 
blanco afectada por el impacto. R se calcula como 
R = r + 2he , siendo r el radio del proyectil, y mt se 

obtiene de la siguiente expresión: mt=7tR2(Pehe+Pbhb), 
siendo Pe y Pb las densidades de cerámica y composite 
respectivamente, y hb el espesor de la placa de 
composite. Para velocidades v, superiores al límite 
balístico, Hetherington y Rajagopalan [12] propusieron 
que la velocidad de salida puede estimarse como (v-vl), y 
que la energía cinética residual puede calcularse 
simplemente como mp(v-v1)2/2. 

El problema que nos ocupa consiste en disefiar un 
blindaje compuesto (placa de cerámica más placa de 
composite) que se afiade a un blindaje flexible fabricado 
con capas de tejido de aramida de alta tenacidad. Con la 
combinación de estos dos blindajes se pretende detener el 
impacto de un proyectil 7.62 NATO, constituido por un 
núcleo de plomo y una cubierta de latón. El blindaje 
flexible ha sido previamente disefiado para detener los 
proyectiles Magnum .357 y 9 mm Parabellum. El 
trauma (máxima deflexión a lo largo del eje de impacto) 
detectado tras los impactos de los proyectiles Magnum y 
Parabellum sobre este último blindaje, no supera los 19 
mm [15]. El trauma es un parámetro importante en el 
comportamiento de los blindajes personales, donde no 
sólo debe garantizarse la detención el proyectil, sino 
también la ausencia de dafios físicos graves causados por 
la deformación del blindaje. 

La filosofía de disefio fue la siguiente: se sabe, de los 
experimentos realizados, que la energía de impacto de un 
proyectil 9 mm Parabellum está dentro del rango 581-
709 J, mientras que para el Magnum .357 se sitúa entre 
721 y 756 J. Se supone, entonces, que el blindaje 
compuesto será capaz de detener el proyectil 7.62 NATO 
cuando la energía cinética residual de éste, después de 
perforar el conjunto cerámica/composite (y justo antes de 
impactar contra el blindaje flexible) no sea mayor que la 
de los proyectiles Magnum y Parabellum. Esta energía 
se calcula de acuerdo con el modelo de Hetherington y 
Rajagopalan [12]. De esta forma, las deflexiones debidas 
al impacto tampoco superarán los valores máximos 
permitidos para el trauma (19 mm). En los cálculos se 
empleó un valor de 670 J para la energía cinética residual 
de los proyectiles. 
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Los valores empleados en los cálculos fueron los 
siguientes: radio del proyecil r=3.6 mm; masa del 
proyectil mp=9.55g. La densidad de la alúmina fue 

Pa=3700 kg/m3, y para BN+Si3N4 el valor elegido fue 

Pb = 2680 kg/m3. El espesor de la placa de cerámica fue 
6 mm de AD-96, 5 mm de AD-96 y 5 mm de 
BN+Si3N4 , alternativamente. Para el composite 
aramida-vinilester se empleó una densidad de 1270 
kg/m 3, una deformación de rotura de 3.3% y una 
resistencia a tracción de 2.95 GPa. En el caso del 
compuesto aramida de alta tenacidad-vinilester los 
valores tomados fueron: densidad de 1240 kg/m3, 
deformación de rotura de 3.3% y resistencia a tracción de 
3.38 GPa. Finalmente, para el conjunto polietileno-

BUNDAJE DENSIDAD 
ARE AL 

k m2 
Aramida/vinilester + AD96 6mm 35.100 
Aramida/vinilester + AD96 6mm 36.180 
Arí!Dlidí!Lvinikst!.l: + 8.1:126 !ímm 37.8~0 
Aramida/vinilester + AD96 5mm 35.300 
Aramida/vinilester + AD96 5mm 35.300 
Aramida/vinilester + AD96 5mm 36.900 
Aramida/vinilester + AD96 5mm 36.900 
Aramida/vinilester + AD96 5mm 39.700 
Arí!Dlidaivinil!;st!.l: ± 8.1226 ~mm 32.1QQ 
Aramida/vinilester + BN+Si3N4 5mm 32.960 
Aramidalvinilester + BN+Si3N4 5mm 35.750 
Aramida Ht/vinilester + AD96 6mm 34.200 
Aramida Ht/vinilester + AD96 6mm 35.300 
Aramida Ht/vinilester + AD96 6mm 35.300 
Aramida H!Lvinilester + AD96 6mm 36.440 
Aramida Ht/vinilester + AD96 5mm 34.310 
Aramida Ht/vinilester + AD96 5mm 34.100 
Aramida Ht/vinilester + AD96 5mm 35.800 
Aramida Ht/vinilester + AD96 5mm 35.800 
Aramida Ht/vinilester + AD96 5mm 38.030 
Aramida Htlvinilester + AD96 5mm 38.030 
Aramida Ht/vinilester + BN+Si3N4 5mm 31.300 
Aramida H!Lvinilester + BN+Si3N4 5mm 33.800 
Polietileno/polietileno + AD96 6mm 32.350 
Polietileno/polietileno + AD96 6mm 33.300 
PolietilenoLJ2olietileno + AD96 6mm 34.210 
Polietileno/polietileno + AD96 5mm 31.420 
Polietileno/polietileno + AD96 5mm 31.420 
Polietileno/polietileno + AD96 5mm 33.300 
Polietileno/polietileno + AD96 5mm 33.300 
Polietileno/polietileno + AD96 5mm 3 5.100 
Polietilenoffiolietileno + AD96 5mm 35.100 
Polietileno/polietileno + BN+Si3N4 5mm 26.630 
Polietileno/J2Qlietileno + BN+Si3& 5mm 28.700 
* Perforación del primer blindaje. 
** Perforación completa. 

polietileno se consideró una densidad de 887 kg/m3, una 
deformación de rotura de 3.5% y una resistencia a 
tracción de 3.1 GPa. En la tabla 1 se muestran las 
densidades areales totales de las configuraciones 
cerámica/composite consideradas, incluyendo el segundo 
blindaje flexible. Para la alúmina AD-96 se consideraron 
tres casos, a saber, el diseño base y otros dos adicionales 
con mayor y menor densidad areal. En el caso de la placa 
de cerámica de BN+Si3N4, además del diseño base se 
consideró otra configuración con menor densidad areal 
(para el caso del soporte de polietileno) y con mayor 
densidad areal (para los casos de las placas de los dos 
tipos de ararnida). 

VELOCIDAD ENERGIA CINETICA 
(m/s) RESIDUAL TEORICA 

827.03 837.10 * 
815.70 658.00 
821.02 503.~0 
818.75 822.50 
831.4 7 873.70 
833.26 735.50 
831.7 5 730.00 
833.82 530.60 
823.78 422.QQ 
872.89 897.00 * 
857.12 691.10 
819.35 804.80 * 
839.73 729.40 * 
950.67 1202.30 ** 
823.44 539.50 
833.54 870.40 
845.02 917.80 
835.83 720.80 
826.69 687.30 
821.43 493.30 
833.20 530.10 
872.89 915.80 * 
857.12 639.00 * 
824.39 888.30 * 
820.02 705.60 * 
831.13 603.50 
822.77 886.00 
945.04 1460.34 ** 
830.87 701.00 
828.73 693.60 
824.12 500.40 
828.60 514.30 
840.72 989.00 ** 
834.58 757.00 * 

Tabla 1. Densidad areal, velocidad inicial de proyectil y energía cinética residual teórica despues de una hipotética 
perforación del primer blindaje. 
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b) Experimentos realizados. 

Las placas cerámica/composite se separaron del blindaje 
flexible mediante una cámara de aire de 7 mm de espesor. 
Esta cámara de aire se incluyó para disminuir la 
deflexión originada por el impacto en la última parte del 
blindaje. Contra estas configuraciones se lanzaron 
proyectiles 7.62 NATO a velocidades entre los 816 y 
951 m/s, hasta un total de 34 impactos. La normalidad 
del impacto se aseguró, dentro de un pequeño error, por 
medio de un dispositivo mecánico. Con el blindaje 
cerámica/composite más el blindaje flexible, se detuvo al 
proyectil en 31 ocasiones, y solamente en tres se 
observó perforación. Aunque se esperaba que el primer 
blindaje (cerámica/composite) fuera perforado en todos 
los impactos, esta situación sólo se observó en 12 
casos. En otros 10 se detuvo el proyectil en una 
situación límite después de la rotura de la última capa del 
composite, y en los 12 restantes el proyectil se detuvo 

· sin rotura completa del primer blindaje. En la tabla 1 se 
muestran la velocidad inicial de los proyectiles y la 
energía residual estimada después de la hipotética 

perforación del primer blindaje, de acuerdo con el modelo 
teórico de Hetherington y Rajagopalan para cada uno de 
los ensayos realizados y para los soportes de aramida
vinilester, aramida de alta tenacidad-vinilester y 
polietileno-polietileno, respectivamente. En esta tabla se 
indican también los casos en los que tuvo lugar la 
perforación del primer blindaje o del conjunto formado 
por los dos. Como puede verse, los blindajes detuvieron 
proyectiles con energías residuales tan altas como 917.8 
J. Solamente aquellos proyectiles con energías residuales 
teóricas superiores a 989 J fueron capaces de perforar el 
blindaje completo. Esto sugiere que el criterio empleado 
es demasiado conservador, dado que se empleó en el 
diseño un valor de energía residual de 670 J. 

En la figura 1 se recoge el aspecto de la cara impactada 
de un blanco de alúmina AD-96 respaldado por un 
composite de aramida-vinilester. En la figura 2 se 
muestra el aspecto de las partes anterior y posterior de 
una placa de polietileno-polietileno después del 
experimento. 

Figura 1. Vista de una placa alúmina/aramida-vinilester después del impacto. 

Figura 2. Cara anterior y posterior de una placa perforada de polietileno/polietileno. 
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En la figura 3 puede verse el aspecto del proyectil antes 
y después del impacto. Se observa que este proyectil es, 
en realidad, una mezcla de polvo de metal y fragmentos 
de cerámica, que se desintegra fácilmente al tocarlo. La 
inspección de los blancos, en la zona del impacto, 
permite encontrar fragmentos de metal y de cerámica, 
con forma de conos compactos o material fragmentado. 
En algunos casos, se recuperaron conos de cerámica 
completamente sólidos que se habían formado delante del 
proyectil y que tenían tamaflos relativamente grandes 
(con una altura aproximadamente igual al espesor de la 
placa de cerámica). 

lfHIE 
Figura 3. Aspecto de un proyectil 7.62 NATO antes y 

después del impacto. 

En la figura 4 puede apreciarse el diferente 
comportamiento de los composites de aramida y 
polietileno. Se observa que este último presenta mucha 
menor delaminación. En la figura 5 se representa el 
trauma (máxima deflexión del blindaje flexible a lo largo 
del eje del impacto) como función de la densidad areal 
total del blindaje, en el caso de la placa soporte de 
aramida-vinilester. En las figuras 6 y 7 aparecen las 
mismas variables para los casos de aramida de alta 
tenacidad-vinilester y polietileno-polietileno, 
respectivamente. En estas figuras se puede apreciar que 
con las placas de cerámica BN+ Si3N 4 el trauma 
generado es menor que con las placas de alúmina para un 
valor determinado de la densidad areal. En las figuras 8-
10 se muestra la estimación teórica 

Figura 4. Aspecto de dos placas de aramida (a) y 
polietileno (b) después del impacto. 

de la energía absorbida por el primer blindaje 
(cerámica/composite) en función de la densidad areal total 
para cada uno de los blancos impactados correspondientes 
a aramida-vinilester, aramida de alta tenacidad-vinilester y 
polietileno-polietileno, respectivamente. Estas figuras 
sugieren que las placas de BN+Si3N4 son más eficientes 
que las de alúmina AD-96, pues proporcionan al blanco 
una mayor capacidad de absorción de la energía del 
impacto. 
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Figura 5. Trauma frente a densidad areal para placas de 
aramida-vinilester. 
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Figura 6. Trauma frente a densidad areal para placas de 
aramida de alta tenacidad-vinilester. 
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Figura 7. Trauma frente a densidad areal para placas de 
polietileno-polietileno. 
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placas de aramida-vinilester. 
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Figura 9. Energía absorbida frente a densidad areal para 
placas de aramida de alta tenacidad-vinilester. 
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3. DISCUSION 

La hipótesis de que una placa cerámica/composite 
seguida por un blindaje flexible es capaz de detener un 
proyectil cuando la energía residual de éste, después de 
perforar el conjunto cerámica/composite, es menor que la 
energía cinética de los proyectiles 9 mm Parabellum y 
Magnum .357 (que el blindaje flexible es capaz de 
detener por si sólo), permite llevar a cabo un diseño 
conservador para el blindaje compuesto. Esto es lógico 
ya que, durante el impacto se producirá interacción entre 
los dos componentes del blindaje total, placas de 
cerámica/composite y blindaje flexible, de forma que 
ambos (no sólo el primero como se supone en el diseño) 
pueden contribuir simultáneamente a la detención del 
proyectil. Este hecho proporciona un margen apreciable 
de seguridad en el diseño, de forma que el blindaje 
completo es capaz de detener proyectiles en condiciones 
mucho más desfavorables que las supuestas. Puede, por 
tanto concluirse que el modelo de Florence, 
posteriormente mejorado por Hetherington y 
Rajagopalan, es una herramienta útil para el diseño de 
blindajes compuestos de cerámica/composite, que ha sido 
utilizada con éxito en la presente aplicación, de acuerdo 
también con experiencias anteriores[l2]. 

El modelo empleado en este trabajo se caracteriza por su 
simplicidad, lo que hace que tenga también algunas 
limitaciones, como, por ejemplo, en la estimación de la 
forma y tamaño de la zona del blanco que contribuye a la 
detención del proyectil. En primer lugar debe notarse que 
la forma cuadrada de la huella de penetración en la placa 
de composite (ver figura 3), que es una carcterística 
general de todos los ensayos realizados y que puede ser 
explicada por la dinámica del tejido, no es totalmente 
consistente con la hipótesis de que es una zona circular 
del blanco la que contribuye a la detención del proyectil, 
como supone la ec. (1). Esto puede corregirse fácilmente 
definiendo un radio efectivo para la zona donde la carga 
de impacto se distribuye, aunque esta consideración no 
debe tener un efecto importante en las predicciones del 
modelo. En segundo lugar, el radio de esta zona 
(R=r+2hc) está infravalorado en la mayoría de los casos. 
En la figura 1 pueden apreciarse las diferencias entre el 
área predicha por el modelo (a) y la que, aparentemente, 
contribuye a la detención del proyectil (b). También se 
señala la zona de cerámica afectada por el impacto (e), 
que como se ve es mucho mayor que las anteriores, 
debido a los daños causados por la descarga. 

Por otra parte, el modelo no considera el efecto de las 
propiedades de la cerámica empleada en la eficiencia del 
blanco. Aunque los parámetros principales en el 
comportamiento balístico de los materiales cerámicos no 
han sido completamente determinados, existe una 
necesidad obvia de incluir este efecto en los cálculos, al 
menos de un modo tentativo. De hecho, este trabajo ha 
demostrado que la cerámica BN+Si3N4 es más eficiente 
que la alúmina AD-96, bajo las mismas condiciones de 
diseño. El papel de la cerámica no está limitado a 

distribuir la carga a una zona determinada por el cono de 
cerámica fracturada y deben realizarse nuevas 
investigaciones a este respecto. 

Es interesante resaltar que, en algunas ocasiones, la 
cerámica que queda delante del proyectil no está 
totalmente pulverizada, sino que se encuentra en 
fragmentos sólidos de espesor aproximadamente igual al 
de la placa de cerámica, que han sido empujados por el 
proyectil. Estas observaciones sugieren que debe hacerse 
una valoración más cuidadosa del papel desempeñado por 
la cerámica en impacto balístico. En relación con la 
propagación del daño en materiales cerámicos deben 
mencionarse los trabajos de Evans et al. [16-18] y 
Shockley et al. [10], que estudiaron la propagación de 
grietas en materiales cerámicos ante cargas estáticas [16] 
y dinámicas [10,17-18]. Estos autores identificaron los 
diferentes tipos de grietas que aparecen en un blanco de 
material cerámico después de un impacto a diferentes 
velocidades. Evans et al. propusieron, además, un 
modelo simple para predecir el daño producido por un 
impacto en un blanco de cerámica [18]. De acuerdo con 
el modelo de Evans, para unas condiciones de impacto 
determinadas, la tenacidad de fractura Kc y la dureza H del 
material cerámico constituyen los principales parámetros 
que determinan la extensión del daño y la cantidad de 
material destruido en un impacto. En particular, se 
encontró que el radio de la zona afectada variaba con 
Kc -2/3, mientras que la profundidad del daño lo hacía con 

H-1/4. Aunque los valores de tales parámetros para la 
mezcla de BN+Si3N4 no han sido determinados, pueden 
tomarse, con el propósito de comparar, los valores de 
Si3N4 presentados en la referencia [18], así como los de 
la alúmina tomados también del mismo artículo. El 
trabajo de Evans proporciona valores de la tenacidad de 
fractura de 5.0 MPa ml/2 para el Si3N4 y 4.1 MPa 

m 1/2 para la alúmina, y una dureza Vickers de 16 GPa 
para el Si3N4 y 12 GPa para la alúmina [18]. Estos 
datos pueden explicar la mejor eficiencia balística de 
B N+ Si 3 N 4 , debido a su mayor resistencia a la 
propagación del daño. Además, se encontró que la 
cantidad de material destruido en el impacto era 
proporcional a Kc -4/3 H- 1 /4 [ 18], resultando este 
producto mucho menor para el Si3N 4 que para la 
alúmina. Nuevamente, este hecho parece justificar el 
mejor comportamiento balístico de la mezcla 
BN+Si3N4, con respecto al de la alúmina. 

Aunque el modelo tienen en cuenta las propiedades del 
composite, los datos de resistencia a tracción y 
deformación de rotura corresponden a las fibras 
individuales de aramida y polietileno. No se considera, 
por tanto, el comportamiento global del composite. En 
la figura 4 puede apreciarse, para condiciones de impacto 
similares, que la delaminación producida en el composite 
de aramida es mucho mayor que en el caso del 
polietileno. S in duda, estas diferencias tienen que 
repercutir en la eficiencia del blindaje. 
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Finalmente, el modelo de Hetherington y Rajagopalan, 
para velocidades superiores al límite balístico, estima la 
energía cinética residual como mp(v-v 1)2/2. En esta 
expresión no se considera la pérdida de masa del proyectil 
al atravesar el blanco. En los experimentos en los que la 
perforación no fue total, fue posible recuperar el 
proyectil y medir su masa después del impacto. A pesar 
de que la dispersión es elevada, la masa del proyectil se 
reduce, en promedio, a 1/3 de la inicial. Este dato parece 
indicar que la energía cinética residual del proyectil 
calculada según el modelo de Hetherington y 
Rajagopalan está muy sobrevalorada, lo que justificaría 
el menor número de capas del blindaje flexible que se 
rompen en estos experimentos en comparación con los 
casos de impacto directo de proyectiles Parabellum y 
Magnum. 

4. CONCLUSIONES 

Este trabajo presenta los resultados experimentales del 
impacto normal de proyectiles sobre un blindaje 
compuesto por una placa de cerámica/composite 
respaldada por un blindaje flexible. El diseño se realizó 
para detener un proyectil 7.62 N ATO, de acuerdo con un 
modelo energético para estimar el límite balístico, 
debido a Florence y posteriormente mejorado por 
Hetherington y Rajagopalan. Se ha demostrado que los 
blindajes diseñados con este modelo tienen un buen 
comportamiento balístico, por lo que el modelo puede 
emplearse como un criterio de diseño para blindajes 
ligeros. Ahora bien, dada la complejidad de un proceso de 
perforación de una placa mixta de cerámica/composite, 
un modelo tan simple como el que aquí se ha utilizado, 
tiene grandes limitaciones, debidas, sobre todo, a la no 
consideración de las propiedades de cada uno de los 
materiales que intervienen en el proceso. A pesar de lo 
cual, afortunadamente, los resultados que proporciona 
están del lado de la seguridad. 
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Resumen. Este trabajo describe sucintamente una aproximación analítica para 
modelar la influencia del endurecimiento por deformación en el crecimiento de mi
crogrietas por fatiga. Se supone qne la tensión ele fricción que actúa sobre las dis
locaciones en la zona plástica ele la grieta está determinada por una cierta medida 
ele la deformación en el área ele la grieta. Se investiga en particular el uso ele la 
deformación cortante plástica. Relacionando ésta con la densidad ele dislocaciones 
en el sistema, puede obtenerse (a través de la solución ele la ecuación integral de 
equilibrio) la evolución de la tensión de fricción. Se discute brevemente el uso de 
otras medidas alternativas ele la deformación. 

Abstract. This paper describes an analytical technique to incorporate strain hard
ening into short fatigue crack growth moclels. The assumption is made that the 
friction stress acting upon the clislocations in the crack plastic zone is related to a 
certain measure of the deformation in the area of the crack system. In particular 
the use of the plastic shear stress is investigated. This can be related to the density 
of dislocations in the system, ancl so, the evolu tion of the friction stress as the crack 
progresses can be obtainecl vi a the sol u tion of the integral equation representing the 
equilihrium conclition. The use of other mea.sures of cleformation is briefly discussecl. 
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l. INTRODUCCION 

En el diseño de un gran número ele elementos de 
máquinas, la nucleación ele grietas por fatiga es 
el criterio fundamental en cuanto a integridad 
estructural se refiere. Se trata ele un problema 
muy antiguo. Sin embargo, de todo el panorama 
de fatiga, las técnicas de cálculo que se ocupan 
de esta fase de nucleación son las que tenían 
hasta ahora una base física más pobre. Se trata 
de métodos fenomenológicos que usan correla
ciones entre tensiones o deformaciones aplicadas 
a una probeta y el número de ciclos requeridos 
para producir la rotura ele la misma. Este pro
ceder se justifica solamente con el razonamiento 
de que mientras la grieta sea pequeña, su pre-

sencia no altera significativamente los campos 
de tensiones y deformaciones y, por tanto, es
tos parámetros deben caracterizar globalmente 
el proceso del daño por fatiga. Los Métodos 
Clásicos de cálculo a fatiga, basados en la curva 
S-N de Wóhler o los más recientes Métodos de 
Deformaciones Locales, basados en la curva E-N, 
sólo permiten al diseñador hacer una estimación 
cruda del tiempo que la microgrieta tarda en cre
cer desde longitud cero hasta 1m a cierta longitud 
en que su crecimiento puede ser descrito mecli
ante la Mecánica ele Fractura. Puesto que en el
los el propio comportamiento de la microgrieta 
se obvia totalmente, su aplicación práctica: con
stituye casi un arte, apoyado en un recetario ele 
diversos coeficientes experimentales: ele acabado 
superficial, ele tamaño, de concentración, etc.. 
La arbitrariedad en la asignación ele estos coe
ficientes (especialmente en el ele acabado super
ficial y e11 ele concentra:.ción) y la consiguiente 
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dispersión en los resultados <"S bien conocida de 
todo el que haya tPniclo qm' aplicarlos y Pnsc'ii.ar 
su uso. 

El desarrollo en la última década d0 los PS

tuclios ele crecimiento ele grietas pequeñas [ 1-1 S] 
está por fín dotando clP una basP física satisfac
toria a esas herramiPntas, a la vez las más an
tiguas y las más utilizadas en Pl diseño ele com
ponentes ele máquina a fatiga. 

2. GRIETAS PEQUENAS 

Las grietas pequeñas ( short cracks) son aque
llas cnya longitud es del orden del tamaño ele 
grano del material y cuyo crecimiento está, por 
tanto, fuertemente influenciado por factores mi
croestructurales, por lo que su comportamiPnto 
no puede ser descrito ele forma satisfactoria me
diante la MFEL. Como es ele sobra conocido, 
estas grietas empiezan creciendo a un ritmo rela
tivamente elevado, pero sufren una deceleración 
pronunciada al aproximarse a barreras ele desliza
miento, tales como bordes ele grano. Algunas de 
estas grietas cesan ele crecer. Otras sólo sufren 
una demora temporal, reiniciando su crecimiento 
y acelerándose una vez que el deslizamiento plás
tico se ha extendido detrás ele la barrera. En 
general, tras un período inicial, el crecimiento 
ele estas grietas puede ser descrito mediante la 
Mecánica ele Fractura, i.e. se alcanza una con
vergencia entre el período ele grieta pequeña y 
grieta grande. Sin embargo ese período inicial 
puede llegar a representar un porcentaje muy 
alto ele la vida total, especialmente si las ten
siones aplicadas no son altas y no hay coucen
traciones elevadas ele tPnsión. SP Pstima quP en 
este caso puede llPgar a ser c}p] orde11 d0! 90%, 
por lo que la Ptapa dP creciemiPilto ele griPta 
pequeña es ele la máxima importancia. 

El grupo ele lngeniPrÍa MPcánica y Materia
les ele Sevilla ha venido trabajando clurantP los 
últimos años, en colaboración con PI D('parta
mento de Ingeniería Mecánica de la Univ<"rsidacl 
ele Sheffielcl, en una serie ele modelos basados en 
la teoría ele dislocaciones quP 1HPclicen Psencial
mente las características del crecimiento de griP
tas pequeíías y cuya aplicación empieza a permi
tir el desarrollo ele rPiacionPs eittrP parámPtros 
microestructura!Ps dp] matPrial y propiPdaclPs 
globales ele fatiga. Por ejemplo, han pHmitido 
el establecimiento ele relacionPs tipo II all- P0tc !t 
para el límite de fatiga, rPiaciones entre éste y 
el valor umbral clPl factor cl0 iutPnsiclacl dP ten-

siones, construcción del diagrama ele Kitagawa y 
ele la curva S-N a partir ele elatos c}p crPcimirntu 
de grietas granclps [16-19]. Las pcuacionPs ciP Ps
tos modelos sólo han sido c}psarrollaclas, al día dP 
hoy, para geometría y cargas muy simples, por 
lo que su uso es aún muy rPstri11giclo. Sr con
sideran matPria.IC's Pll los que las clislocarionPs 
tienden a permanecer Pn sus planos ele eiPsliza
miento originalrs ( mat0riales con baja enPrgía 
ele fallo ele apilamirnto, stacking-fault Pnergy), 
dando lugar a bauclas dP eiPslizamirnto rPcti
líneas que SC' extienclPn a través clr granos com
pletos. Se consideran griPtas nucleaclas rn in
clusiones o partículas ele segunda fasP, biPn por 
despegue entre matriz y párticula o por fractura 

ele la propia p;irtiniia. 

Existen muchos otros factorPs quf' PS nPce
sario incorporar a los modelos para poder de
sarrollar herramientas u tiles dP elisPÜo a partir 
ele los mismos. EntrP los principalrs podríamos 
citar el efPcto ele entallas, trnsiones medias, eu
cl urecimiento por deformación y el cierre ciP grie
tas. 

Este árticalo presenta una ciPscripción sim
plificada clP los métodos qm' SP Pstán drsarro
llanclo para incluir el fenÓmPno del PllclurPcimiru
to por deformación. Se piensa que rsto es ful!Cla
mental para lograr predicciones rPalistas sobre rl 
iustante en c¡ue SP produce la inestabilidad en el 
crecimiento, Ps clPcir P] punto en q UP se procht cP 
la fractura inestable clrl com1JOnPnte. 

3. ENDURECIMIENTO POR DEFOR
MACION 

La necrsiclacl de moclrlar rl <'ItclurrcimiPuto partP 
c}p la evidencia experimC'nt<tl Pn cuanto al <tU
mento de la ciPnsichcl ele elislocacinnPs quP acom
paíla PI crPcimiento eiP la griPta. Por PjPmplo, d0 
los Hios et al. [~O] Pstucliarou l<t Pstructura (]f' 

clislocacionps en las cercanías ciP la s1qwrficie c]p 

fractura por fatiga Pn probrtas el<' <tcrro inoxid
able AISI :31() en lllUPstras cortadas a diferentes 
distancias ele la entalla inicial y com¡noharon 
c¡u0 la cl0nsiclad dP elislocacinnPs iba anmentanclo 
al alejarsr ele! punto inicial. 

A la hora eiP incluir rl Pudmecimi<'uto Pll los 
modelos citados, SP tiene, Pll una primrr<t. aprox
imación, un parámPtro snhrP rl (pte actu<tr (la 
tensión cl0 fricción) y dos tipos clP repn•senta.
ciones clepenclieudo del tipo de tPoría snhrr el 
endurPcimiPuto que sr> utiliz<'. Grosso modo SP 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 303 

puede ha.cer que la tensión ele fricción sea una 
función ele la deformación, o bien qul:' sea direc
tamente una función de la densidad ele disloca
ciones. Este último caso parec.e más complejo y 
aporta una mayor riqueza de comportamiento. 
Sin embargo los resultados que hemos obtenido 
no son todavía concluyentes; por lo que no co
mentaremos nada más aquí. 

La primera línea ha sido desarrollada en un a 
serie ele trabajos recientes [:21,2:2]. Se parte del 
modelo de endurecimiento de SPe¡;?;l:'r et. al [:2:3]. 
Estrictamente este modelo se refiei·e a monocris
tales. Pero dado que en condiciones ele fatiga a 
alto número de ciclos las deformaciones son muy 
peque- ñas y localizadas en bandas de granos que 
separan regiones deformadas y no deformadas. 
pensamos que su aplicación puede ser razonable. 
El ritmo de endurecimiento depende linealmente 
de la deformación 

r¡ = T 0 +k'¡ (1) 

donde T 0 es la tensión de fricción inicial. La 
constante k' es una característica del material 
cuyo orden de magnitud para un metal FCC es 
típicamente k' /G"' 1/300. 

La tensión de fricción dada por la expresión 
anterior depende de la posición dentro ele la zona 
plástica, por lo que la obtención analítica ele 
la solución de la ecuación integral de equilib
rio utilizando directamente dicha expresión re
sulta excesivamente complicada. El problema se 
simplifica notablemente si se utiliza, en lugar de 
la deformación como tal, la deformación media 
en toda la zona plástica y. Una aproximación 
mejor se obtendría separando el problema en 
diferentes regiones correspondientes a los diver
sos granos atravesados por la zona plástica y 
utilizando la deformación media en cada uno de 
ellos, pero, de nuevo, esto complica demasiado 

· el problema desde el punto de vista matemático. 
De acuerdo con esto, la expresión utilizada para 
la tensión de fricción es 

TJ = To.+ k';;;¡ (2) 

La deformación media puede calcularse a partir 
de la área barrida por las dislocaciones Aslip, 

_ bAslip 
¡=-

V 
( :3) 

donde b es el vector de Burgers y V es el volu
men correspondiente a la banda de deslizamiento. 
Aslip se calcula a través ele la función de dis
tribución de dislocaciones 

A slip = j_'~ X J( X) dx (4) 

y V = 2ew, siendo e y w la semilongitucl total y 
la anchura de las bandas ele deslizainiento. 

Esto permite escribir la tensión ele fricción 
directamente en términos ele la función ele clis
tribución de dislocaciones 

Tj = T0 +k 1: (f(() d( 

donde 

, be 
k= k-= pGb 

2w 

(5) 

(6) 

Esta tensión se puede introducir en la ecuación 
de equilibrio del sistema 

siendo 

1 ( 1> n 
1 ( 1~ n 

(7) 

(8) 

La solución de esta ecuación integral con P( () 
variable y dependiente ele la propia función ele 
distribución puede obtenerse mediante un método 
de perturbaciones, expresando la solución f(() 
como un desarrollo en serie ele k [:21 ,22]. Esto 
permite escribir la tensión de fricción en cualquier 
instante como 

(9) 

siendo 
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(lO) 

donde In = cos- 1 n-n~, ¡;, PS una con
stante que depende del tipo ele dislocaciones con
sideradas y RT = T jr0 • 

y 

Se puede comprobar que 

oh 
on 

oh 
ORtau 

7rp!é = >0 
(l+2pKln) 

(12) 

Por tanto h es una función creciente ele n y ele 
RT. Así mismo, h es función ele la extPnsión 
de la grieta a través ele la clepenclencia ele p 
con e = iD /2. El esquema descrito resulta útil 
si efectivamente h crece con i, es decir, si se 
predice efectivamente endurecimiento como tal. 
Este hecho depende del comportamiento ele la 
relación cjw, es decir, ele como evoluciona la 
relación entre la logitucl y la anchura de las ban
das de deslizamiento. 

Experimentos llevados a cabo por Winter [24] 
con cristales de cobre sometidos a fatiga mues
tran un incremento en el número y la anchura 
de las bandas de deslizamiento persistentes al 
aumentar la amplitud ele la deformación cíclica. 
Puesto que la intensidad ele tensiones y defor
maciones varían ele la forma c112 o i 112 , resulta 
natural hacer la suposición ele que p varía ele la 
forma 

Introduciendo este tipo ele relaciones en la ex
presión de h puede demostrarse que efectiva
mente aparece un endurecimiento. Puede com
probarse asimismo c¡ue los ritmos ele endttn'ci
miento calculados están por debajo del límitP 
impuesto por la condición clP Bilhy-( :ottrPll-Swin
clen y que marca el máximo endurecimiPnto posi
ble según una reciPntP intprprPtación dP Psta rPla-

ción clásica [25]. 

Las simulacimws rPalizaclas con estP tipo dP 
modPlos permiten hacer una dPscripción bastante 
realista del proceso de crecimiento ele grietas 
pequeíias, la transición a comportamiento como 
grieta grande (regido por la MFEL) y que se 
predice que ocurre alrededor de 2a = 10D y 
recogen también el instantP ele aparición ele la 
inestabilidad del crecimiento, i.e. la fractura fi
nal del componente. 

Como beneficio adicional este tipo ele mod
elos permiten hacer predicciones sobre valores 
característicos de tensiones ele referencia del ma
terial, como la tensión ele rotura y el límite ele 
fatiga. Por ejemplo, la relación 

Tp¡ "' 0 '-2 - ,,) (14) 

ha sido obtenida teóricamente a partir ele estos 
modelos y su validez es ele sobra conocida. 
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DETERMINACION DEL CIERRE DE GRIETA EN TITANIO DE PUREZA 
COMERCIAL Y SUS UNIONES SOLDADAS 

L.M. Plaza y A.M. Irisarri 

Inasmet. Camino de Portuetxe, 12. 20009 San Sebastian 

Resumen. En el presente trabajo se ha analizado el efecto ejercido por la relación entre las cargas 
mínima y máxima de los ciclos de fatiga y por el valor máximo del factor de intensidad de 
tensiones sobre el cien·e de grieta de una chapa de titanio grado 2 y sus uniones soldadas. Los 
resultados obtenidos muestran que el cierre de grieta se hace menos acusado conforme crece dicho 
valor máximo. Asimismo. se observa una disminución del efecto de cierre al aumentar la relación 
de cargas. 

Abstract. The eiTect of the load ratio and maximum stress intensity factor on the crack closure 
behaviour of titanium grade 2 and their welded joints are studied. The tests results show a less 
marked crack closure as maximum stress intensity factor increases or the load ratio becomes higher. 

l. INTRODUCCION 

La producción industrial del titanio y sus aleaciones se 
inició a mediados de los años 50 pensando en su uso en 
la industria aeroespacial. Sin abandonar esta aplicación 
que continúa representando más del 75% del consumo, 
su uso se ha ido extendiendo a nuevos campos con una 
gran diversidad de aplicaciones (!J. Esta expansión ha 
sido particularmente acentuada en el caso del 
denominado titanio de pureza comercial que en un plazo 
breve de tiempo ha pasado a constituir un material 
fundamental en ciertos equipos destinados a centrales 
productoras de energía eléctiica o a la industria química. 

La creciente sofistificación de estos equipos así como la 
sustitución de otros materiales por titanio ha creado una 
necesidad de considerar las propiedades de fatiga en la 
predicción de vida de los mismos. Actualmente se acepta 
ampliamente que el fenómeno del cierre de grieta afecta 
fuertemente a la velocidad de crecimiento de grieta en 
los materiales metálicos. Por tanto, cualquier intento de 
predecir la vida útil de un componente deberá tener muy 
en cuenta este efecto. 

El concepto del cierre de grieta fue introducido por 
Elber 121 quien demostró que las grietas de fatiga 
permanecen cerradas durante una porción apreciable del 
ciclo de carga y que se debe considerar una amplitud 

efectiva del factor de intensidad de tensiones (!1 Keff = 
Kn"" - Kap), igual o inferior a la amplitud aplicada sobre 
la probeta (!1 K = K,nax - !<,11m), En su formulación Elber 
sugirió que la relación entre ambas amplitudes (U = L'1 
Kcff 1 L'1 K) dependía de la relación entre las cargas 
mínima y máxima de cada ciclo R pero era 
independiente del valor máximo del factor de intensidad 
de tensiones (Kmax). Sin embargo, en una revisión 
reciente de los resultados obtenidos por diversos 
investigadores Hudak y Davison 131 han puesto de 
manifiesto que U puede depender de ambos parámetros; 
K,nax Y R. 

El objetivo del presente trabajo es analizar el efecto 
ejercido por la relación de cargas y el valor máximo del 
factor de intensidad de tensiones sobre el ciene de grieta 
de una chapa de titanio grado 2 y sus uniones soldadas. 

2. TECNICA EXPERIMENTAL 

2.1 Material estudiado 

El material elegido para este estudio fue una chapa de 
12 mm de espesor de titanio de pureza comercial de 
calidad ASTM B 265 grado 2 141• La composición 
química y las características mecánicas de esta chapa se 
ofrecen en las tablas 1 y 2 respectívamente. 
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Fe e o N H Ti 

0.12 0.02 0.14 0.014 0.0020 Resto 

Tabla l. Composición química de la chapa 

Orientación L.E. C.R. A E 

(MPa} (MPa) (%} (GPa} 

Longitudinal 383 480 26.6 102.4 

Transversal 480 529 26.9 108.8 

Tabla 2. Propiedades mecánicas de la chapa 

2.2 Soldadura de la chapa 

Se realizaron diversas uniones soldadas sobre esta chapa 
en dirección perpendicular a la de laminación. Para ello 
se utilizó el proceso de soldadura por arco eléctrico bajo 
protección de argon (G.T.A.W.). Se emplearon dos 
diferentes procedimientos de soldadura en estas uniones. 
En el primero de ellos. designado como S.F .. se utilizó 
un perfil en doble V. introduciendo un inserto de varilla 
en la raíz de la junta. Sin embargo. en la referencia H.I. 
se efectuó una unión a tope con chaflanes formando 
ángulos de 90° y no introduciendo ningún tipo de inserto 
en la raiz. En la referencia 151 se ofrece una descripción 
más amplia de estos procedimientos 

2.3 Medida del cierre de grieta 

De estas chapas se extrajeron probetas CT con la entalla 
situada en el metal base. tanto en orientación L-T como 
T -L. metal depositado y zona afectada térmicamente. 
Los ensayos de fatiga se efectuaron en una máquina 
servohidraúlica de lOO KN. En cada ensayo se mantuvo 
constante el valor máximo del factor de intensidad de 
tensiones. reduciendo el valor de la relación de carga R 
en escalones de 0.05 por medio de una disminución del 
factor de intensidad de tensiones mínimo. El cierre de 
grieta se monitorizó por medio de un extensómetro 
situado en la boca de la grieta. registrándose los datos de 
la carga frente al desplazamiento de apertura de este 
extensómetro. La carga de apertura de grieta se obtuvo 
como el punto de intersección de la tangente a la zona 
curva y la prolongación del tramo lineal de la gráfica. 

3.· RESULTADOS Y DISCUSION 

Las figuras 1 y 2 exhiben el efecto ejercido por la 
relación de las cargas R y el valor máximo del factor de 
intensidad de tensiones K,, .. sobre el parámetro U. 
indicativo del cierre de grieta. medido en las probetas de 
material base con orientaciones L-T y T-L. 
respectívamente. Es evidente en estas gráficas que el 
cierre de gncta se hace menos acentuado conforme R 
o/y K," aumentan. La influencia ejercida por la relación 
de cargas parece más fuerte en las probetas con 
orientación L-T. Si bien no se ha encontrado una razón 
totalmente satisfactoria a esta diferencia una explicación 
posible se basaría en la existencia de una textura de 
laminación en la chapa que provoca una anisotropía en 
las propiedades mecánicas. 

u 
1,05 -----------------------------, 

o, 75 

o, 7 L_____j~____j_ _ ___L _ _j_ _ _l__L____j _ ____L _ ___l_ _ _L _ _j 

0,05 0,1 o, t 5 0,2 0,25 0,3 0,35 0,4 0,45 0,5 0,55 0,6 

R 

Fig. 1 Efecto de R y !<.,, sobre el cierre de grieta en 
probetas L-T 

u 

o.g,o5 o, 1 o, t 5 o,2 o,25 o,3 o,35 o,4 o,45 o,5 o,55 o,a 

R 

Fig. 2 Efecto de R y Kmax sobre el cierre de grieta en 
probetas T-L 
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El ajuste de ecuaciones a los datos experimentales 
mediante regresión multiple conduce a las expresiones 
(6] 

U = 1 [1.? _ 1.6 + 6R] (1) 
2.1 - R Kmax 

U 1 [3.48 - 4 + SR] (2) 
3.93 - R Kmax 

para las orientaciones L-T y T-L. respectívamente. La 
forma de estas ecuaciones es similar a la propuesta por 
Bachman y Munz 171 para una aleación Ti - 6Al - 4 V. 

Con el fin de comprobar el grado de precisión de estas 
ecuaciones en la predicción del cierre de grieta se han 
aplicado las mismas a los datos obtenidos en el ensayos 
de probetas bajo condiciones de amplitud de carga 
constante 181

• Tal y como reflejan las figuras 3 y 4 la 
velocidad de crecimiento de grieta frente a la amplitud 
efectiva del factor de intensidad de tensiones resulta 

BASE 

datdN (m1cycle) 

1.000E-05 r------------------. 

1.000E-06 

L·T 

0.3 

0.1 
0.5 

1.000E-07 1---------'--_..:..-_..:.. _ _..:.._¡__..__...._, 
10 100 

KeH (MPa-m) 

-o.s -o o.3 -- 0.1 

Fig. 3 Velocidad de crecimiento frente a t..K efectivo. 
Probetas L-T 

BASE 

da.tdN {m.tcycle) 

1.000E-06 ,------------------, 

1.000E-07 

0.5 
o 1 
03 
o 

1.000E-08 '-------------------' 
10 100 

KeH (MPa·m) 

-o.s -o 0.3 - 0.1 

Fig. 4 Velocidad de crecimiento frente a t..K efectivo. 
Probetas T-L 

prácticamente independiente apuntando hacia una 
correcta valoración del cierre de grieta. La única 
excepción es la gráfica correspondiente a la relación de 
cargas R = O en las probetas T-L que se sitúa 
ligeramente por debajo de las restantes. Una posible 
explicación se puede buscar en la introducción de 
algunas pequeñas cargas de compresión en el ensayo de 
esta probeta que incrementan el efecto del cierre de 
grieta. 

Por su parte las figuras 5 y 6 muestran el efecto ejercido 
por R y ~ •• sobre el valor del parámetro U en probetas 
con la entalla en el metal depositado correspondiente a 
los procedimientos S.F. y H.I respectivamente. 
Nuevamente se observa que tanto un incremento de ~ax 
como, principalmente. de la relación de cargas R tiende 
a disminuir el efecto de cierre que, por otra parte, resulta 
muy similar en uno y otro procedimiento. Se debe 
señalar que se registraron algunos resultados 
inconsistentes a primera vista con la tendencia general 
pero el examen de estas probetas en el microscopio 
electrónico de barrido reveló la existencia de defectos de 
soldadura en las mismas que aceleraban la progresión y 
alteraban las medidas del cierre. En consecuencia, los 
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resultados correspondientes a las mismas no se han 
incluido en la valoración. 

u 

0,8 
~ ·25 ~ 

.... ·~ 1 

0,6 

0.2 

oL--L--~~---L--~~--~~---L--~-L--~~ 

O 0,05 0.1 0,15 0.2 0.25 O,J O.J5 0,4 0.45 0,5 0,55 0,6 0,65 

A 

Fig. 5 Efecto de R y Km"' sobre el cierre de grieta en 
soldaduras ref S.F 

u 

J 
0.6 

0,4 

O O 0,05 0.1 0.15 0.2 0.25 O.J O.J5 0.4 0.45 0.5 0.55 0.6 0.65 

R 

Fig. 6 Efecto de R y ~., sobre el cierre de grieta en 
soldaduras ref. H.I 

La aplicación de la regresión multiple a los datos 
experimentales conduce a las ecuaciones: 

u 1 [LOS _ 18.69 + 0.03R] (3) 
1.0 - R KIDJlX 

u 1 [1.08 _ 18.91 + 0.02R] ( 4 ) 
1.0 - R KIDJlX 

para las uniones soldadas S.F. y H.I. respectívamente. La 
forma de estas ecuaciones es similar a las obtenidas en 
el metal base aunque el cierre de grieta es 
apreciablemente más acusado en las probetas de metal 
depositado. El estudio fractográfico de las probetas 
ofrece una explicación muy problable de esta diferencia 
puesto que las superficies de fractura de las probetas de 
metal depositado muestran una rugosidad mucho mayor. 
hecho que incrementará el fenómeno de cierre 191 • La 
aplicación de estas predicciones a los datos de 
crecimiento de grieta en condiciones de amplitud 
constante parece prometedora si bien el ajuste es menos 
satisfactorio que el observado en el material base. Sin 
ninguna duda se hace necesario disponer de un mayor 
volumen de resultados válidos para conseguir mejorar la 
evaluación del cierre en las uniones soldadas. 

La caracterización del comportamiento a fatiga de la 
zona afectada térmicamente resulta dificultosa debido a 
la tendencia por parte de la grieta de abandonar esta 
zona y proseguir a lo largo del material base. Ello 
conduce a que el número de resultados válidos sea 
bastante reducido. Estos resultados apuntan hacia un 
nivel de cierre similar al observado en el metal 
depositado si bien se hace necesaria la obtención de un 
mayor número de valores antes de poder establecer 
cualquier conclusión sobre este punto. 

4. CONCLUSIONES 

a) El cierre de grieta en el material base se hace menos 
acusado conforme aumenta la relación de carga R o 
el valor máximo del factor de intensidad de 
tensiones ~ ... Se han propuesto dos ecuaciones 
para cuantificar este efecto. 

b) El efecto ejercido por la relación de cargas parece 
más fuene en las probetas con orientación L-T. 
Una posible explicación se basaría en la existencia 
de una textura de laminación de la chapa que 
introduce una anisotropía en las propiedades. 

e) El uso de las ecuaciones propuestas para evaluar el 
efecto del cierre de grieta en ensayos de amplitud de 
carga constante parece altamente satisfactorio. 

d) En las probetas de metal depositado también 
disminuye el efecto del cierre de grieta cuando se 
incrementan Kma• o R. Las ecuaciones propuestas 
para valorar este fenómeno son totalmente similares 
para ambos procedimientos de soldadura y adoptan 
la misma forma que las obtenidas para el metal 
base. 
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e) Los niveles de cierre de grieta obtenidos en el metal 
depositado son sensiblemente mayores que los 
correspondientes a las probetas de material. Este 
comportamiento se ha atribuído a la mayor 
rugosidad de la superficie de fractura de las probetas 
de metal depositado fácilmente observable ene! 
examen fractográfico de las mismas. 

f) La aplicación de las predicciones de cierre de grieta 
a ensayos de fatiga de amplitud de carga constante 
prece prometedora sí bien el grado de dispersión es 
mayor que el obtenido en el material base. 

g) La caracterización de la zona afectada ténnicamente 
resulta dificultosa debido a la tendencia de la grieta 
a penetrar en el material base. No obstante, los 
resultados disponibles apuntan hacia un 
comportan,iento similar al observado en el metal 
depositado. 
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DIRECT DIGITAL CONTROL IN MATERIALS TESTING SYSTEMS 

Eherhanl I3acker, MTS S ystcms Gmhl 1 I3erlin 
Potsuamer Stra!.\c 23/24, W- 1000 I3erlin 37, Germany 

Mary R. Corya, MTS Sytem Corporation Mineapolis 
14000 Tcclmolo¡!y Dri1 e, Edcn Prairíc, MN 55344. USA 

Ahsh·act: Digital control tcchniqucs as prcscntly uscd in material tc~ting systcms ~u-e esscntially analog-/ digital hybrids. 

Physical auvantages of digital technolo¡!y, tllcrdore rcl:rtcs to thc digital part of the control only. The real auvantage of 

digital control is its inllerent flexibility. llowever, not all av:úlable ~ystems use úlis potential. I3aseu on software, uitlerent 

control algoriúuns can he uownloadcd to the digital corrtroller. Control algorithms can use numerous feedback signals ú1at 

can even he intlucnccd hy mathcmatical opcrations in real time (calculated variahle control). This presentation outlines 

importan! issues of analog and digital control aiHI points out the potential or digital tcchnique using softw;m~ written 

control modes. 

1. Introduction 

With ú1e advances in digital technolo¡!y hal'c come its 

application to matcrials testing systems. Although thi~ 

technology is exciting, some of the bcndits it can 

providc for controlling test systems are stillto be 

realizeu. This article willlook at digital control in the 

context of materials testing systems, why digital control 
e 

is replacing analog controllers. thc real bendits digital 

control can providc in running materials tc~ts aiHI 

ultimatcly what really is importan! when considering a 

control system. 

2. Understanding Digital Control 

Analog and Digital Loop Closurc 

The materials tcsting inuustry has been using digital 

electronics in materials testing systems for many years 

in ú1e arca of data acquisition and computer automation. 

In thesc systems the cornputer was in a supervisory role 

wiú1 the analog controller closing the servo loop. More 

recently with the devclopmentof cost etkctive digital 

systems. digital clcctronics now replace a portion of the 

traditional analog closed loop. The key here is: "a 

portion of". since even in a digital system therc are still 

key analog subsystemsjust as there always wcre in an 

analog system. Let's look at this further by compmíng a 

simple functional uiagram uf an analog controtler anda 

digital controller. 

Figure 1 shows a basic schematic that could rcprescnt 

any analog controller. 

In Figure 2 a digital system replaces the analog 

summing junction anú the function generator with 

analog to digital converters (ADC), digital to analog 

converters (DAC) ano a microprocessor (in current 

systcms typically severa! microprocessors). 

In a digital system thc generation of the commanu signa! 

is no longer done by electronic components gencrating 

an analog signa!: insteau it is softwme coue running on a 

microprocessor that generales Úle digital data uefining 

ú1e desired commanu. S imilarly tlle closeu loop 



312 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

summing junction is nol a numher of analog 

components compming two analog signals. htll a 

software algOiitlun thal matllematically calculales tlle 

eiTOr signal. The rest uf lile syslem, though, is still 

analog; there m·e still analog condilioners which 

calihrate and convert tJ1e transducer signals lo use l"ul 

levels and analog val ve drivers lo drive tlle hydro

mccllanical servo-val ves. ADC and DAC convertcrs are 

needed is lo link the digit;tl parls of tlle system with lite 

analog pmls. 

Tlle importance of signa! conditioning is orten ignored 

wllcn considering digital systems hecause lile word 

'digital' seems lo imply by ilsclf repeatahilily. accumcy 

and stabilily. Tllis is only lrue of lile controller par! of 

the system. A digit;tl controller does ltollling lo change 

!he importance of low noise. low temperature sensitivity 

and accuracy of this importan! piecc of electronics. 

A digital controller is a discrete lime system. An analog 

system by dctinition has essentially infinite resolution of 

the signals being u sed lo control the system. A digital 

system on the other hand has a fixed resolution due lo 

the ADC and DAC. In modern systems the resolution is 

16 bits or rougllly one parl in 65.000. The desire is lo 

use the llighest resolution possible lo be ablc lo measure 

small changes in tlle tmnsducer signals ami more closely 

approach tlle continuous nalure of an analog signa!. 

Anotl1er key performance parameter in a digital system 

is ils update rale. or how fast il does lhe closcd loop 

c;úculations and updates the scrvo-valvc. l Jnlike an 

analog systcm wherc t11e enor signa!. the closed loop 

control, is happening continuously, in a digital system il 

happcns in discrele stcps or time intervals. Tlle ADC 

converts tl1e transduccr signa! and gives tlwl dala lo tlle 

microprocessor which t11en does tlle eiTor calcula! ion 

and other manipulations before handing t11e data off lo 

the DAC lo drivc the servo valve. Even witlltmlay's 

curren! 11igl1 speed digital electronics tJlis process takes 

time. Up lo a point, tJ1e raster this occurs the better the 

system will control and react lo changes in specimen 

response. and the higher test frequencies can be. 

Gcnerally an;úog systems today still llave the edge in 

performance in frequency response over digital systems, 

hul tllcre are some unique capahilities t11at digital 

systems give us tl1:ll can compcnsate for this deficiency. 

Summarizing a comp;u·ision of amúog and digital 

control systcms will point lo a few highlights: 

• Toda y 's digital control systems are really analog

digital hyhrids: 

• The pros of using digiuú tcchnology apply only to 

closing llle loop: 

• Many of the cons of analog are still present and 

still importan! considerations (conditioner 

accuracy, noise etc.); 

• Sinee a digital system is a discrete time system, it 

has a finile rcsolution in tenns of sampled values 

and time: 

• CTenerally, greater sampling resolution <md faster 

updale rates are desircd to more closely 

approximale an analog system. 

Despile a digital system has lower resolution <mll Iower 

frcquency response lhan an analog system, t11e industry 

is moving lo digital syslcms. Some of it is marketing 

hravado. bul if you strip tlJal away there are real 

bendils, p;u·ticularly in tl1e arca of more sophisticated 

control capahililies. 

Physical Advantages of Digital Control 

Digital systcms can be comparcd to <malog systems by 

means of: 
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TI' lllj)(' ra tu rl' l:'ffi' cr s 

• Analng circuits <tre ~uhject to temperature dril"ting 

and llave time dependen! cllaracteristics. In 

otller words, tl1ey age (e.g. calihration tweak 

pots cllange tlleir resistance values over time). 

• Digital components lwve no inllerent tempemtme 

ctlccts ami no aging clwracteri.-,tics . .Storcd 

digital data does not vary witll time (e.g. 

calihration par;uneters stmed digiuilly never 

cllange, altllougll sin ce tlle condit ioning 

electronics are still analog, some of the ahm·e 

prohlems witll analog systems still apply). 

Specd 

• Analog leads in speed pcrfonnanee of loop 

closure rate, allll transicnt respon~e. 

• Witll cver-increasing processor teclmology, 

digital systems are contintJuusly cttcllin,:; up. 

Digital systems can also more intelligeJllly 

anticípate the command and with the right 

control algorithms may in fact llm'C hetter 

control of transient and lligh frequency 

wavcl'urms. 

Accumcv 

• Analog deviu:s are at tlle merey of componen! 

tolerances wllich huild up through the closed 

1 oop ci re u i t. 

• In a digital system: 

-Once digitized, accuracy is a function of the 

numher or bits utilized: 

-Control algmitluns can be used to comrol a 

variable of interest, that can not he directly 

measured i.e. plastic strain: 

- Algmitllms can he used to lincarize 

transducer input or val ve driver output: 

- With sopllisticated control algorithms more 

accurate control or tlle system is possihle, 

(tllis is a key issue wllicll will be discussed 

later). 

Repeatn/Jility 

• Analog designs will llave more variation from 

one un i t to anothcr aml from one point in time to 

tlle next due totemperature, aging and 

componen! tolcrances. 

• Manufacturing and maintaining analog systems 

ol'ten requires mme "tweaking". 

• Digital systems (exclusive of the analog parts) are 

by nature repeatahle. 

F/elif;il/t\' 

• Analog systcms are gcncrally limited in t11eir 

cap;thility to rcali;e dcsired eontrollogie 

funetions and are more dillicult to mmlify i.e. to 

cllangc thc control logic you nced a soldering 

iron. 

• Cllangcs toa digital systcm are made in software 

ami can he mlaptcd to quite di verse control 

applicatiuns. 

• Complcx control algoritllms are mueh more 

easily ami cost ctlectively implcmented 

digitally. 

• ncxihility (if takcn advantage of) is probably tJ¡e 

single most significan! hencfít of a digital 

systcm. 

Re!iahilit\' 

• Analog components, ami analog pots are common 

t'ai !u re points. 

• Analog dcsigns are more scnsitive to board layout 

and "parasitics". Board layout is still pm1 

scicncc ami r<u·t art. 

• Thc greatcr density of digital integrated cireuits 

lcads to higller reliability. Also board layout is 

more detenninistic (aJthough designing with 

higll specd digitallogic has its challenges). 
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Troubleshooti ng 

• Analog systems are generally simpler, rcquiring 

standard tools such as digital voltmeters ano 

oscilloscopes. 

• Digital systcms are complex. Trouhleshooting 

often requires hoth a knowledge of t11e hardw<u·e 

and controlling software. 

• Digital systems may lend themsclves more to t11c 

use of diagnostic software, simplifying 

trou hleshooting. 

3. Advantages Digital Control Can 
Provide by Use of Software 

Al! tl1e issues discussed so f;u· m·e important when it 

comes to providing hcnefits to the matcrials testing 

engineer. But in tenns oftruly advancing capahilities 

over analog systems, t11e henefits of digital controllers 

was only touched on ahove. The most importan! henefit 

is the ahility to run more advanced control algoritluns on 

the microprocessors closing tl1e servo loop. fn many of 

the cun·ent digital systems on the market today, the 

standard analog PID controller has heen rcplaced in part 

hy a digital loop without taking advantage of what 

digital control can offer. Thc real henetit of using 

digital control is tJ1e potcntial of using more 

sophisticated algorithms to control the system. Instead 

of running a traditional PID algoritJ1m in tl1e 

microprocessor, ditlerent algoritluns can he used that 

me specifically tailored to the test. 

Witl1 digital control it is also possihle to control 

variables tlwt cannot he directly measured, - calculated 

variable control. This is where tJ1e microprocessor 

closing the loop, instead of just comparing t11e desired 

command to tl1e feedback from a transducer, compmes 

the desired command to a calculated feedhack. This 

process may, in fact, involve the feedback from more 

tl1an one transducer. 

As cu1 example Figure 3 shows tl1e digital control 

diagrcun in Figure 2 and with another feedback channel 

added. The microprocessor takes hotJ1 feedback 

channels and passes them through an algorithm to 

generate a calculated feedback or calculated vcu·iahle. 

This is tl1en used to close the loop on a point-hy-point 

hasis (calculated for each update of the closed loop). 

The cx;unple shown mixes force feedback and strain 

feedback to get a form of strain energy. This may he an 

unlikely control mode in reallife, hut it demonstrates 

U1e type of control tlwt may allow more accurate control 

of test vcuiahles that cannot he measured directly. 

As another cxmnple a test can he sct up tlutt will he 

controllcd hy pléLqic strain. The control set up would 

comhinc two feedback channcls strain and load. The 

load feedback would he modified hy input of cross 

section of the specimen and modulus of elasticity of the 

material. The controlled pm·mneter would he the 

ditlerence between total strain and calculated elastic 

strain. 

Numerous otber exmnples could he set up depending on 

tJ1c needs of tl1e operator. The control algorithm will he 

designed hy thc opcrator following a procedure t11at 

lcans on general calculation rules and the possihility to 

combine feedback channels. 

Using tl1C TcstStar digital controller as a11 example; tJ1e 

hase system uses a standmú PID controller which is 

perfectly adequatc for many tests, but the system can he 

downloaded with different control algorithms and 

ditlerent sot'twme code, that enahle it to generate and 

control in ways that were very difficult or impossihle to 

do in a11 analog system. An exmnple is an optional 

phase <unplitude controller (PAC, patcnt pending) 

available with TestStcu· (Figure 4). If t11e feedback from 
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the specimen does not agree with the desired wavefonn 

the test controller will compensate for eiTors 

automatically witJ1 t11e PAC algoritlun. 

lllis allows accurate control of t11e mnplitude of the 

wavefonn and tJ1e pha~e relationship between different 

channels of control (e.g. axial and torsion). 

Figure 5 shows a typical feedback ;md the cmTcction 

required by PAC to compensate for tJ1c CITors inherent 

in a multi-axial test system. The PAC algorithm adjusts 

t11e val ve command gencrated by the controller on every 

update of tlle control loop so that the phase and 

amplitude of the sine wavefonn agrees with the 

requested phase and amplitude. Every test system has a 

phase enor due to the val ve del ay, the P AC algorithm 

anticipates tllis and removes it. This greatly reduces thc 

need to optimize tuning of the system control loop. ami 

the phase COITcction greatly simplifies multi-axial 

testing. Since PAC adjusts the wavefonn every time thc 

controller updates the command to the servo-val ve 

(point-by-point update, 5000 times a second), t11e 

feedback converges very rapidly to tJ1e desired 

wavefonn. 

Other arcas for advancell control algoritluns in lligital 

products are in compensation for non-linearities in tJ1e 

system. As a test systcm is pushed towmlls full scalc of 

it.s operating range, the servo-val ve response hecomcs 

more significantly non-linear which lcalls to 

inaccuracies in meeting tl1e peak levels dem;mded by t11c 

system. Toa lmge part tl1ese can be compensatell for. 

Other exmnples are adaptive control algoritluns that 

lemn how tl1e system responds to a spectrum Ioalling 

sequence, for exmnple, and le;m1s how much to alljust 

the peak values to ensure the Jesircll commanll end 

levels are met. These are justa fcw exmnples of tJ1e 

real benefits that a digital system can proville. 

lt is imponant to realize tllat not every digital system 

has tJ1cse capabilities. A digital system runs the 

softwm·e algoritluns on a microprocessor. Many cUITent 

implementations lock that software code in read only 

memory chips which makes changes to tlle algoritllms 

very llifficult ( usually a service call is required). 

However the MTS TestStar, system as part of its start up 

sequence, down loads t11e control algoritllms from the . 

personal computer. Not only cm1 different algoritJ1ms be 

run on tl1e smne machine, but a<: new capabilities are 

llevelopell they me easily llelivered to users on floppy 

llisks. This makes upllating the system very easy. 
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APLICACION DE LA MECANICA DE LA FRACTURA A PROBLEMAS DE 
INYECCION DE MACIZOS FISURADOS 

J. Planas y A. M. Fathy 

Departamento De Ciencia De Materiales, Universidad Politécnica de Madrid. 
ETS de Igenieros de Caminos, Canales y Puertos 

Ciudad Universitaria S/N, 28040 Madrid 

Resumen. El artículo analiza del proceso de inyección de una fisura preexistente con un fluido 
que, con posterioridad, endurecerá por fraguado o polimerización. En este primer trabajo se empieza 
por analizar los tipos de fisura que uno puede encontrar, para centrarse inmediatamente en fisuras 
creadas por algún proceso transitorio y posteriormente cerradas por gravedad. El articulo presenta el 
sistema de ecuaciones que gobierna el proceso de inyección, y muestra que las ecuaciones de 
mecánica de la fractura son esenciales para tener en cuenta la apertura de la fisura provocada por la 
presión de inyección. Un método aproximado de análisis de las ecuaciones permite demostrar que la 
apertura de la fisura debido a la presión del fluido modifica de forma radical la evolución de la 
inyección. En particular, la presión en el taladro de inyección no aumenta monótonamente a caudal 
constante, como sucede si se ignom la dcformabilidad del medio, sino que alcanza un máximo para 
descender después lentamente. 

Abstract. This paper analyzes a crack grouting process with a viscous fluid. In this initial 
approach to the subject, the typologies of cracks are first discussed and then attention is restrictcd 
to cracks created in sorne transient event and closed by gravity later on. The paper presents the 
system of equations that govem the grouting process, and shows that fracture mechanics provides 
the essential equations to take into account the opening of the crack due to grouting pressures. A 
simplified method of analysis is presented which shows that the opening of the crack caused by the 
fluid pressure radically modifies the evolution of the grouting process. In particular, the grouting 
pressure in the borehole is no longer monotonically increasing at constant flow rate, as it is the 
case when the deformability of the medium is ignored, but goes through a maximum in the early 
moments of grouting and then decrcases slowly. 
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l. INTRODUCCION 

Este artículo trata de la inyección de grietas en grandes 
obras de hormigón o en macizos rocosos. Más 
específicamente, muestra como la Mecánica de la 
Fractum Elástica Lineal (MFEL) puede ser utilizada para 
efectuar un planteamiento consistente del problema. 

relacionan la apertura de la fisura debidas a las presiones 
del fluido en la hipótesis de elasticidad lineal 
(Sección 7). 

Discute en primer lugar las ideas básicas de la inyección, 
y los tipos de fisuras que uno puede encontrar en la 
práctica desde el punto de vista del efecto de la inyección 
(Secciones 2 y 3) . 

Describe a continuación cualitativamente el progreso de 
la inyección en fisuras cerradas por el peso propio para 
mostrar que se produce una apertura de la fisura cuando 
la presión de inyección sobrepasa la precompresión 
debida a las cargas permanentes (Sección 4). 

A continuación del articulo presenta las ecuaciones que 
gobiernan la inyección para el caso de flujo radial. Se 
plantean primero las ecuaciones de flujo para fluido 
newtoniano en fisura lisa, que se integran analíticamente 
para el caso de fisura de apertura constante (Secciones 5 
y 6). A continuación se determinan las ecuaciones que 

Para obtener un panorama preliminar del tipo de 
comportamiento que puede esperarse, se presenta una 
solución aproximada que transforma el conjunto de 
ecuaciones integrodiferenciales en el espacio y en el 
tiempo en un sistema de ecuaciones diferenciales de 
primer orden en el tiempo, y se presentan los resultados 
numéricos para un caso particular (Sección 8). Las 
coclusiones básicas, entre las que destaca que la 
consideración de la deformabilidad del medio cambia 
radicalmente la evolución de la respuesta , cierran el 
artículo. 

2. LA INYECCIÓN DE GRIETAS 

Sin entrar en profundidad en la casuística de las 
inyecciones de grietas, el objetivo principal de la 
inyección es rellenar una grieta con un material 
inicialmente fluido cuyo posterior fraguado sella la 
grieta. 
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Fig. l. Inyección axisimétrica de una fisura horizontal 
en un macizo. 

El estudio del proceso de inyección pasa por resolver el 
problema de cómo el fluido se extiende entre los labios 
de la fisura, normalmente a partir de un taladro de 
inyección como se indica en la Fig. l. 

Dejando para más adelante el caso particular de la fisura 
axisimétrica, la aproximación más simple es suponer 
una ley de flujo de tipo Darcy, en la cual 

(v) =- k(w) QQ (1) os 
donde (v) es la velocidad media del fluido dentro de la 
grieta, Jp/Js la derivada de la presión en la dirección de 
la velocidad media (el módulo del gradiente) y k(w) una 
"permeabilidad", que depende explícitamente de la 
apertura de la fisura, w, además de otros parámetros 
(viscosidad, rugosidad, etc). 

Lo más importante en este momento es notar que la 
permeabilidad depende drásticamente de la apertura de la 
fisura, por ejemplo, para una fisura de labios lisos y 
fluido newtoniano, la permeabilidad viene dada por 

w2 
k(w)=-

12 T] 
(2) 

donde r¡ es la viscosidad (Véase, por ejemplo Bird, 
Armstrong and Hassager, 1987 [1].) 

Como consecuencia de lo anterior, cabe distinguir entre 
las inyecciones a baja presión -que no producen 
movimientos apreciables en la estructura- y las 
inyecciones a presión elevada, que pueden producir 
movimientos locales apreciables y, en consecuencia, 
modificar la permeabilidad de la grieta y la totalidad del 
proceso de inyección. Hacia este segundo tipo de 
inyección va dirigido el presente trabajo, por lo que las 
ecuaciones que determinan la apertura de la fisura a lo 
largo del proceso de inyección son el objetivo 
fundamental. 

Antes de descender a casos particulares, analizaremos 
los ti~os de grietas con los que podemos enfrentamos, 
atendtendo, fundamentalmente, a la forma de las 

ecuaciones que relacionan la apertura de la grieta con las 
presiones de inyección. 

3. TIPOS DE GRIETAS 

Desde el punto de vista de la forma de las ecuaciones que 
rigen la evolución de su apertura, las fisuras se pueden 
clasificar en tres tipos: 

l. Grietas activas. Son aquellas generadas por causas 
que están todavía en acción, de forma que la grieta está 
todavía creciendo o en estado crítico (creciendo a 
velocidad muy pequeña). Un ejemplo típico son las 
grietas generadas por deformaciones diferenciales 
(expansión química, retracción, entumecimiento, 
asientos diferidos) que siguen aumentando hasta el 
momento del estudio. 

2. Grietas estables. Son aquellas generadas por causas 
que han finalizado su acción, dejando la grieta abierta. Es 
el caso límite del caso anterior y los ejemplos son los 
mismos con la condición de que cesaran con suficiente 
antelación al estudio. 

3. Grietas cerradas. Son aquellas que se abrieron por 
acciones extraordinarias y luego volvieron a cerrarse 
debido a las cargas permanentes y que en el momento del 
estudio tienen sus caras comprimidas. Es el caso de 
grietas creadas por accidentes de todo tipo, en particular 
grietas horizontales producidas durante un terremoto. 

Desgraciadamente la clasificación no es independiente de 
las condiciones de contorno, y una misma grieta puede 
pasar de una a otra situación al modificar esas 
condiciones. Por ejemplo, una grieta en una presa puede 
ser activa a embalse lleno, estar estabilizada cuando el 
nivel se encuentra entre el 50% y el 90% del máximo, y 
estar cerrada cuando el nivel desciende por debajo del 
50%. Además, la inyección puede llevar de una situación 
de grieta cerrada o de grieta estable a una de grieta activa. 

Obviamente en la práctica puede resultar dificil saber en 
qué situación se encuentra una grieta particular, porque 
tanto la geometría de la grieta como las condiciones de 
contorno reales suelen ser difíciles de determinar con 
precisión. Uno de los objetivos a largo plazo del estudio 
emprendido es, precisamente, establecer técnicas de 
detección del paso de una a otra situación. 

4. EL PROCESO DE INYECCIÓN 

El proceso de inyección está influido por los equipos y 
la estrategia de inyección que se utilice. Para fijar ideas, 
consideraremos una grieta en un gran macizo cerrada por 
acción gravitatoria, como la indicada en la Fig. 1, donde 
la inyección se realiza mediante una bomba de 
característica presión-caudal (p-Q) conocida (Fig. 2). 
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Fig. 2. La relación (p, Q) de la bomba y evolución de 
la inyección a lo largo del camino ABCDEF. 

Para simplificar en lo posible el estudio de este proceso, 
supondremos que la inyección se realiza en un macizo 
muy extenso, y que la fisura es horizontal y sus 
propiedades isótropas. En esta situación, la inyección 
tendrá simetría axial y la presión de cierre de fisura será 

Po= Pe g H (3) 

donde Pe es la densidad del macizo, g la aceleración de la 
gravedad y Hes la profundidad de la grieta. 

Prescindiendo del transitorio de arranque, el caudal inicial 
será el caudal máximo porque la pérdida de carga en las 
tuberías es nula (punto A de la Fig. 2). A medida que 
los tubos se van llenando, la pérdida de carga irá 
aumentando (grosso modo proporcionalmente a la 
longitud de tubo llena y proporcional al caudal si el 
régimen es laminar) hasta llegar al punto e en el que el 
fluido alcanza la boca de la grieta. A partir de este 
momento la presión en la boca de la grieta empieza a 
aumentar y vale p¡, la diferencia entre la presión 
entregada por la bomba y la pérdida de carga en la 
conducción, que se supone proporcional al caudal 
(régimen laminar) y está dada por la recta OC en la 
Fig. 2. Al principio (tramo CDE ) el fluido entrará 
entre las caras de la grieta a presión inferior la presión de 
cierre Po debida al hormigón o la roca que yace sobre la 

fisura, y por tanto la fisura no empezará a abrirse hasta 
alcanzar el punto E, en que p¡=Po· A partir de este punto 
la fisura se abrirá hasta llegar a situaciones como la 
esquematizada en F. 

El planteamiento del problema requiere definir las 
ecuaciones del flujo, que dependen de la apertura de la 
fisura, y las ecuaciones de las deformaciones de la 
estructura que relacionan dichas aperturas con las 
presiones de inyección. 

5. LAS ECUACIONES DE FLUJO 

Sean 
Ro : radio del taladro de inyección. 
r : distancia radial al eje de inyección. 

: tiempo contado desde el instante en que .el fluido 
alcanza la boca de la grieta (punto C de la Fig 2). 

R(t) :radio de la zona inyectada. 
p(r,t) : distribución de presiones 
w(r,t) : distribución de aperturas de fisura. 
(vXr.t): distribución de velocidades medias. 

Es conveniente definir el caudal a la distancia r, Q(r,t), 
como 

Q(r,t) = 2m w(r,t) (v)(r,t) (4) 

Con esta notación las ecuaciones que definen el flujo 
son, dejando implícita, por brevedad, la dependencia de r 
y de t: 

Ecuación de Darcy: la ecuación (1) se reescribe, en 
función de Q, p y w como 

~+ Q =Ü ar 2m w k(w) 
(5) 

Ecuación de continuidad: supuesto que el macizo 
es impermeable al fluido y que el fluido es 
incompresible, la ecuación de continuidad se escribe 
como: 

;)11 aw ili'"+ 2m -at=O (6) 

Condiciones de contorno: Si se desprecian las 
tensiones capilares y se supone que la fisura está 
conectada con la atmósfera, la presión en el borde de 
inyección es nula: 

p(R,t) =o (7) 

Además, la velocidad de avance del frente de inyección, 
dR/dt, coincide con la velocidad media del fluido en 
dicho frente, por lo que, usando (4) resulta 

dR- Q(R,t) 
<h - 2nRw(R,t) (8) 
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La última ecuación de contorno corresponde a la 
ecuación de bombeo, y es la que introduce la ecuación 
característica de la bomba, las características de los 
conductos de inyección y la propia estrategia de 
inyección (manipulación de la bomba por el operario). 
Para centrar ideas, en lo que sigue supondremos 
inyección a caudal constante Q¡. 

La relación entre el caudal de la bomba Q¡ y el caudal en 
la boca de la fisura debe tener en cuenta que cuando la 
fisura se abre L1 w en la boca, se produce un 
"alargamiento" aparente del tubo de inyección de 
volumen igual a nR02 L1w, que debe ser rellenado por el 
caudal entrante. El resto será el caudal saliente. La 
correspondiente ecuación de contorno es 

Q(Ro. t) = Q¡- rcR¿ o~(;,t)1 (9) 

r=Ro 
El conjunto de ecuaciones (4 )-(9) permite determinar 
presiones, caudales y tamaño de la zona inyectada en 
función del tiempo siempre que se conozca la evolución 
de la apertura de la fisura en el espacio y el tiempo. 

6. INYECCION A APERTURA DE FISURA 
CONSTANTE 

Cuando la apertura de la fisura permanece constante -lo 
que sucede cuando la presión en la boca de la fisura no 
supera la precompresión de la fisura debido al peso 
propio- las ecuaciones anteriores pueden integrarse 
analíticamente. Q resulta ser constante en el espacio y 
en el tiempo (igual al caudal de inyección Q¡) y la 
presión en la boca de la fisura p ¡ y el tiempo 
transcurrido t hasta que el radio de inyección ha 
alcanzado el valor R son 

(lO) 

(11) 

Estas ecuaciones muestran que a apertura de fisura 
constante la presión de inyección aumenta 
monótonamente con el tiempo en forma logarítmica y 
que si la inyección se prolonga suficientemente se 
alcanzará la presión necesaria para abrir la fisura (o para 
romper el material) 

7. LA APERTURA DE LA FISURA 

Supongamos que debido a la presión de inyección los 
labios de la fisura dejan de estar en contacto sobre un 
circulo de radio a , tal como se indica en la Fig. 3 
(donde se ha considerado el caso R< a) 

El problema se plantea de la forma siguiente: supuesta 
conocida la distribución de las presiones de inyección y 

comportamiento elástico del macizo ¿Cual es el valor de 
a? ¿Cual es el perfil de la apertura de la fisura? 

La primera parte se resuelve escribiendo que, puesto que 
la grieta ya estaba formada antes de iniciar la inyección, 
la energía necesaria para propagarla es nula. En otras 
palabras, como el material ya está roto, la tenacidad de 
fractura es nula. Esto significa que la zona de fisura 
abierta es tal que el factor de intensidad de tensiones es 
nulo. 

El factor de intensidad de tensiones puede obtenerse 
como la suma del producido por la presión de inyección 
más el producido por el peso propio (que es negativo). 
Un esquema de superposición elemental y el uso de las 
soluciones conocidas para el "penny shaped crack" (Tada, 
[2]) lleva a la condición 

a 

f~ p(r,t) dr - Po a= O (12) 
a2-r2 

o 

donde se sobreentiende que p(r,t) =O parar >R. 

Por lo que respecta a la apertura de fisura, puede 
considerarse que, a pesar de estar mecánicamente cerrada 
(es decir, comprimida) la fisura tiene una cierta apertura 
hidráulica debida a la presencia de asperezas superficiales 
no encajadas. Si llamamos w0 a esa apertura inicial de la 
grieta, podemos calcular la apertura adicional debida a las 
presiones por superposición de las debidas al peso 
propio (presión constante igual a p0) y las debidas a la 
presión de inyección. 

No se encontraron soluciones para la apertura de fisura 
en el caso de distribución de presión arbitraria, por lo 
que se ha buscado la solución a partir de la expresión 
para K¡ dada en [2] para una carga en corona circular 
mediante el uso del teorema de reciprocidad. 

Fig. 3. Zona de inyección (en negro) y zona de pérdida 
de contacto. 
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La solución puede expresarse como una integral simple 
con un núcleo dado por una función elíptica incompleta, 
o como una integral doble con núcleos irracionales de 
más facil manejo numérico. Con esta última solución, 
la expresión para la apertura de fisura dada la distribución 
de presiones es 

w(r,t) = w0 - 1t~' Po --J a2-r2 + 

+ 7t~' faJ.b[ s" ~ p(r' ,t) dr'] du (13) 
u2-r2 u2-r 2 

r O 

donde E' es el módulo de elasticidad efectivo en simetría 
radial, E' = E/(l-v2), y se sobreentiende de nuevo que 
p(r', t)=Oparar'>R. 

8. UNA SOLUCIÓN APROXIMADA 

El problema de la inyección axisimétrica de una fisura 
en un medio de grandes dimensiones, incluyendo la 
deformabilidad del medio) está gobernado por las 
ecuaciones de flujo (4)-(9) y las ecuaciones derivadas de 
mecánica de la fractura (12) y (13). Este sistema de 
ecuaciones integro-digerenciales no es estándar, y su 
aproximación numérica por métodos clásicos (elemen
tos finitos o diferencias finitas) presenta ciertos 
problemas que se discutirán en otra parte. 

Sin embargo, uno puede obviar esos problemas y 
hacerse una idea de la influencia de la deformabilidad del 
medio buscando una aproximación que elimine la 
necesidad de realizar una integración numérica en el 
espacio. 

Una aproximación de este tipo puede conseguirse 
suponiendo que lo que más influye en la solución es la 
apertura media de la fisura en la zona inyectada, más que 
su precisa distribución espacial. La primera 
simplificación consiste, pues, en considerar una apertura 
de fisura constante en el espacio, pero variable en el 
tiempo. Con esta restricción, las ecuaciones de flujo 
(4)-(9) pueden integrarse analíticamente como se muestra 
en el Apéndice 1, con unos resultados que dependen de la 
variación de la apertura de la fisura en el tiempo. 

La segunda simplificación consiste en relacionar de una 
manera razonable la apertura de la fisura con la 
deformabilidad del medio y con el nivel de presiones de 
inyección. La aproximación adoptada consiste en tomar 
para la deformación la predicha por las ecuaciones (12) y 
(13) cuando se sustituye la distribución de presiones real 
por una distribución uniforme como se indica en la 
Fig. 4. La distribución uniforme se define de forma que 
tanto la presión máxima como la resultante de las 
presiones son idénticas a las de la distribución real. 

distribución 
p aproxilnada 

A 

distribución 
real 

t= Re____.¡ R __ _ r 

Fig. 4 Sustitución de la distribución real de presiones 
por una distribución uniforme. 

Como apertura uniforme de la grieta se toma la calculada 
para los puntos del torde de la distribución aproximada 
de presiones (punto A de la Fig. 4). 

El resultado, bastante laborioso, pero sin mayores 
problemas de cálculo, es un conjunto de tres ecuaciones 
que relacionan la presión de inyección p¡, la apertura de 
fissura w, y el tiempo t , con el radio de la inyección R 
(y con los datos del problema, por supuesto.) 

Estas tres ecuaciones, que se obtienen en los Apéndices 
1 y 2, toman la forma siguiente: 

t= ~¡ (7tR2 w - 1t~ w0) (14) 

6r¡Q¡ • ( 5) 
P¡ = - 3 A(R,w) 1 

7tW 

w = w0 + !~? [p¡---J Po (2p¡-Po) ] B(R,w) (16) 

donde las funciones A ( R, w) y B ( R, w) son adimensio
nales y dependen de la extensión de la inyección R (que 
se toma como variable independiente) y debilmente de la 
velocidad de apertura de la fisura w. La expresión para 
A(R,W) se incluye en el Apéndice 1 -ecuación (A7). 
B(R,W) es proporcional al radio Re de la distribución de 
presioón uniforme equivalente definida en la figura 4, y 
se obtiene en el Apéndice 2. 

En resumidas cuentas, se ha reducido el sistema de 
ecuaciones integrodiferencial inicial a un sistema de tres 
ecuaciones diferenciales de primer grado en w. 

La integración numérica en el tiempo se ha efectuado 
usando una aproximación de diferencias centrales para w 
(obtenida de incrementar la primera ecuación) y 
resolviendo parap¡. w y t iterativamente para cada R. 
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Se comprobó que la solución por iteración directa da 
problemas de convergencia. Creemos que ello es debido 
a que la relación entre Pi y w en la primera ecuación 
tiene derivada negativa. Un esquema de cálculo en la que 
se utiliza una linealización de estas ecuaciones en las 
variables Pi y w resultó dar buenos resultados. 

La Fig. 5 muestra la solución obtenida para un caso 
particular correspondiente a la inyección con una resina 
de alta viscosidad (120 Pa s), a caudal constante de 
2 1/min, de una fisura de 1 mm de apertura inicial 
situada a una profundidad de unos 20 m en una roca con 
un módulo de elasticidad efectivo de 20 GPa. En la 
figura se compara la solución correspondiente a una 
fisura de apertura constante (medio supuestamente 
indeformable) con la solución aproximada teniendo en 
cuenta la deforrnabilidad del medio. 

Como puede observarse, la variación de la distancia 
inyectada no se ve esencialmente perturbada en cuanto a 
su tendencia, que es monótona creciente en ambos casos, 
con reducciones en el alcance del orden del 20% cuando 
el medio es deformable. 

En cambio, la respuesta de la presión es completamente 
diferente. En lugar de ser monótona creciente, la 
deformabilidad del medio hace que la presión suba 
primero muy rápidamente (como si la fisura no se 
abriera) hasta una presión de unos 12 MPa, para 
disminuir a continuación muy suavemente. En el 
periodo de tiempo estudiado, la deformabilidad del medio 

reduce la presión de inyección a un cuarto de la que se ' 
predice si se desprecia la deformabilidad. 

9. CONCLUSIONES 

Del trabajo realizado hasta el momento se pueden extraer 
las siguientes conclusiones. 

l. La mecánica de la frractura provee herramientas 
adecuadas para analizar el proceso de inyección de fisuras 
ya existentes. 

2. La simplificación propuesta para poder integrar 
semianalíticamente las ecuaciones que rigen el proceso 
de inyección permite obtener resultados cualitativos de la 
evolución de las variables básicas de la inyección. 

3. La deformabilidad de la estructura es esencial en el 
estudio de la inyección. Cuando se mantiene el caudal 
constante, la presión de inyección está limitada por la 
deformabilidad de la estructura y después de alcanzar un 
máximo se hace decreciente. 
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Fig. S. Comparación de la evolución de presión y radio de la zona inyectada para hipótesis de medio indeformable 
(apertura de. grieta constante) y medio deformable con un módulo de elasticidad de 20 GPa. En ambos casos la apertura 
hidráulica inicial de la fisura se ha supuesto de 1 mm, y la presión de cierre debido a la cubierta de 0.5 MPa. 
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APENDICE l. Integración analítica de las 
ecuaciones de flujo para apertura uniforme 
variando en el tiempo 

Cuando sobre la zona de inyección se puedan considerar 
aperturas aproximadamente constantes en el espacio, de 
forma que 

aw(r,t) dw(t) • 
w = w(t), a = = w(t) (Al) 

t dt 

es posible integrar la ecuación (6) entre Ro y r, y tener 
en cuenta (9) para obtener la distribución de caudales 

Q(r,t) = Q¡ - m2 w(t) (A2) 

La evolución temporal del proceso se obtiene 
sustituyendo el caudal de la ecuación (A2) en la ecuación 
(8) e integrando la ecuación resultante en el tiempo. De 
aquí resulta la expresión para el tiempo transcurrido 
hasta que el frente de inyección alcanza la distancia R 

1 2 2 
t= Q¡ (1tR w- 1tR0 wo) (A3) 

La distribución de presiones se obtiene sustituyendo ésta 
ultima relación en la ecuación de Darcy (5) e integrando 
respecto de r entre r y R(t) con la condición de contorno 
(7): 

- Q¡ B. _L ( 2 2) 
p(r,t)- 27tWk(w) In r - 4wk(w) R -r (A4) 

De aquí, la presión de inyección p¡ = p(R0,t) resulta 

·- Q¡ _B._ _L( 2 2) 
P1 - 27tWk(w) lnRo- 4wk(w) R -Ro (AS) 

que puede reescribirse en la forma mostrada en la 
ecuación (15) usando (2) y escribiendo 

• _ _B._ 1tw ( 2 2) A(R,w) -loRo- 2Q¡ R -Ro (A7) 

APENDICE 2. Determinación de la 
distribución de presiones aproximada y de la 
apertura de fisura asociada 

El radio Re se obtiene de imponer la igualdad de 
resultantes de la fuerza de presión. La resultante de la 
distribución de presiones (A4), con la precaución de 
poner p=p¡ para r<Ro. resulta ser 

_9L_ ( 2 2) [ ( 2 2) w l 
F = 4wk(w) R -RQ l-7t R + Ro 2QJ (AS) 

Igualando esta resultante a 7tRe 2p¡, se obtiene 

R = - [E = lL B(R,w) e -\J 7tP; "U 
(A9) 

B(R,w)= 

1 ( 2)1/2[ ( 2) . ]1(2 
= ~ R2-R0 l-1t R2+Ro 2~. (Alü) 

"'12 Ro 1 

Una vez obtenido Re, el radio a de la zona de pérdida de 
contacto se obtiene facilmente de (13): 

R P¡ > a= con p¡ _Po 
e ...j Po(2p¡-Po) 

(All) 

El aumento de la apertura de fisura debido a la presión de 
inyección, en el punto A de la Fig. 4, se determina 
usando la ecuación (14) y la apertura total resulta ser, 
después de sustituir (All) 

w = wo + 1t~' Re (p¡---J Po (2p¡-Po)] (A12) 

E' E con =--2 . 
1-v 



326 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

ROTURA EN SERVICIO DE TORNILLOS DE ACERO USADOS EN 
ELECTROLINEAS FERROVIARIAS 

E. J. Herrera, L. Soria y J. M. Gallardo 

Grupo de Metalurgia e Ingeniería de los Materiales, 
E. T. S. de Ingenieros Industriales de la Universidad de Sevilla, 

Avda. Reina Mercedes, s/n°, 41012 SEVILLA, España. 

Reswnen. Algunos tomillos roscados empleados en el sistema de catenarias de líneas eléctricas 
de ferrocarril, del Norte y del Este de España, habían roto al cabo de aproximadamente un año 
de servicio. La rotura de los tornillos había tenido lugar por desprendimiento de la cabeza. 
Realizada la investigación de las causas de la rotura, se ha encontrado que los tornillos rotos no 
eran de acero galvanizado, conforme a las especificaciones, sino de acero inoxidable ferrítico 
zincado electrolíticamente. Este grupo de tornillos estaba mezclado con los especificados en el 
mismo lote. La rotura, ocurrida de forma frágil, debe atribuirse a una estructura basta de ferrita 
con precipitados en los límites e interior de los granos, probablemente originada por un 
sobrecalentamiento localizado durante el proceso de conformación de los tomillos. Se propone un 
procedimiento sencillo, basado en las distintas propiedades electroquímicas del hierro y del acero 
inoxidable, para identificar a los tomillos defectuosos montados, como paso previo a su 
sustitución. 

Abstract. Sorne threaded bolts belonging to the catenary system of electrical railways lines, 
located in North and East Spain, had fractured after about one year of service. Fracture had 
occured in the head-to-shank fillet of the fasteners. Failure analysis has been carried out. It is 
concluded that failed fasteners were not the specified zinc-coated bolts (ordinary steel) but a group 
of zinc-electroplated ferritic stainless steel fasteners, which were unknowingly mixed in the same 
batch. Bolts broke in a britle way as a result of a coarse microstructure of ferrite grains with 
precipitates on grain boundaries and in the matrix, probably caused by local overheating during 
the shaping process of bolts. To identify the assembled stainless steel bolts, as a step previous to 
replacement, a simple procedure, based in the different electrochemical behaviour of iron and 
stainless steel, is proposed. 

l. INTRODUCCION debían soportar una carga de 3.500 kg, en condiciones 
normales de trabajo. 

Algunos tornillos, utilizados para la sujeción de poleas 
de regulación de la tensión mecánica de catenarias de 
líneas eléctricas de ferrocarril, habían roto inesperada
mente al cabo de aproximadamente un año de servicio 
(figuras 1 y 2). Los fallos habían ocurrido sobre cente
nares de kilómetros de líneas ferroviarias, situadas en el 
Este y Norte de España. Los tornillos (200 x 18 mm) 
habían sido especificados en acero galvanizado, teniendo 
una resistencia a la tracción mínima de 35 kg/mm2 , y 

2. OBSERVA ClONES VISUALES 

Los tomillos que han fallado rompen por desprendi
miento de la cabeza, como se aprecia en la figura 3. En 
dicha figura, y más nítidamente en la macrografía de la 
figura 4, puede observarse que la fractura es de tipo 
frágil, evidenciado por la carencia de deformación 
plástica y un cierto aspecto granular de la misma. 
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Ninguno de los tomillos rompió por la base de la 
cabeza, sino por la rosca, y las cargas soportadas son 
muy superiores a las estimadas en servicio. 

Se ensayó, asimismo, a tracción el cuerpo de uno de los 
tomillos rotos en servicio, encontrándose que rompe por 
la rosca, casi sin estricción, pero tras soportar una carga 
de 11.500 kg, es decir, 3,3 veces mayor que la que ha 
de soportar en su funcionamiento normal. 

Se preparó, además, a partir del cuerpo de uno de los 
tomillos rotos, una probeta normal de tracción, de 
diámetro 13,5 mm y con una longitud útil igual a cinco 
veces el valor de dicho diámetro. En estas condiciones, 
el material rompe de forma dúctil, soportando una carga 
de 7.700 kg, lo que equivale a una resistencia a la 
tracción de 53,8 kg/mm2• 

El análisis químico de uno de los tomillos de la partida 
sospechosa, elegido al azar, indica que se trata de un 
acero ordinario de 0,07% C, que contiene 0,30% Cu. 
Posteriormente, se pudo comprobar que existían dos 
variedades de aceros ordinarios, con ligeras diferencias 
en la composición química y en la microestructura. 

Por otra parte, el material en que están fabricados los 
tomillos que se rompen resulta ser -según análisis de 
uno de ellos- un acero inoxidable ferrítico, de composi
ción básica 0,09% C, 15,4% Cr y más del 0,20% Al. 
Ambos tipos de tornillos estaban, pues, mezclados en el 
mismo lote. Al estar los tomillos recubiertos de zinc, no 
era fácil diferenciarlos a simple vista. La observación 
microscópica muestra que el recubrimiento había sido 
realizado mediante zincado electrolítico, ya que el 
espesor de la capa es pequeño, aproximadamente 13 
¡.tm, y homogéneo, es decir, sin presencia de aleación 
hierro-zinc (Figura 5). 

El examen metalográfico revela que los aceros al car
bono presentan una estructura fina (tamaño de grano 
ASTM 8), constituída por ferrita, principalmente, y 
perlita (Figura 6). La estructura del acero inoxidable, en 
la zona cercana a la rotura, está constituída por una 
ferrita muy grosera (tamaño de grano ASTM 1) con 
abundancia de precipitados y otros constituyentes 
estructurales en los límites y en el interior de los granos 
(Figura 7). Esta estructura que, en principio, debería 
originar roturas frágiles es inconsecuente con la buena 
ductilidad mostrada en el ensayo de tracción realizado 
con una probeta normalizada del tomillo de acero 
inoxidable, mencionado previamente. Por ello, se 
examinó también la microestructura del resto del tomillo 
encontrándose que, a partir de unos 35 mm del límite de 
la cabeza, la estructura era bien diferente (Figura 8), 
estando formada por granos relativamente pequeños de 

Fig. 5. Capa delgada y homogénea de zinc, que recubre 
al acero. Observación microscópica de probeta pulida. 

Fig. 6. Estructura ferrítico-perlítica fina del acero al 
carbono. 

Fig. 7. Estructura ferrítica grosera, con precipitados y 
otras fases en los límites e interior de los granos, del 
acero inoxidable, en la zona de la cabeza. Compárese el 
tamaño de grano con el de la figura 6. 

ferrita (tamaño de grano ASTM 6), carentes de 
precipitados en los límites de grano, y con carburos 
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alineados en el sentido longitudinal del tornillo. Esta 
diferencia microestructural puede, probablemente, 
haberse originado por calentamiento localizado de un 
extremo del tornillo por encima de unos 950°C durante 
el proceso de conformado de su cabeza. A estas 
temperaturas, además de la ferrita, es estable la 
austenita [1] que suele aparecer en los límites de grano, 
convirtiéndose durante el enfriamiento en sus productos 
de transformación, entre ellos la martensita [2,3], lo que 
origina fragilidad intergranular. Asimismo, el calenta
miento a elevadas temperaturas hace que el tamaño de 
grano de la ferrita aumente rápidamente. Al reducirse el 
área total de los límites de grano, los límites de grano 
restantes se enriquecen en impurezas, en particular en 
los elementos intersticiales carbono y nitrógeno. 
Además, se pueden precipitar carburos y carbonitruros, 
tanto en los límites de granos como en el interior de los 
mismos. Todo ello agrava aun más la fragilización del 
material [4,5]. 

Fig. 8. Estructura ferrítica, relativamente fina, con 
carburos alineados en el sentido longitudinal del tornillo, 
correspondiente al cuerpo del tomillo. Compárese la 
diferencia estructural con la cabeza del tomillo (Figura 
7). 

Para poner de manifiesto, por vía mecánica, la 
fragilidad de los tomillos de acero inoxidable ferrítico, 
en comparación con los de acero al carbono, se 
realizaron ensayos de "ductilidad de la cabeza", según 
norma ASTM A370 [6]. Este ensayo consiste 
simplemente en un ensayo de tracción en el cual la 
cabeza del tomillo reposa parcialmente en un dispositivo 
cuneiforme de 10° de pendiente, con el fin de someterla 
a una carga excéntrica (Figura 9). De esta manera se 
simulan las condiciones habituales en la práctica, en que 
el alineamiento del tomillo no es perfecto. 

Llevadas a cabo las anteriores pruebas para dos tomillos 
de acero al carbono (A y B) y un tomillo de acero 
inoxidable (previamente localizado en el mismo lote) se 
obtuvieron los resultados de la tabla 2. 

Fig. 9. Esquema del dispositivo del ensayo de 
"ductilidad de la cabeza", según ASTM A370. 

Tabla 2. Resultados obtenidos en los ensayos de 
"ductilidad de la cabeza" de dos tomillos de acero al 
carbono (A y B) y uno de acero inoxidable ferrítico. 

Tornillo Ac. A Ac. B Ac. Inoxidable 

Carga máxima (kg) 9.800 9.800 
Alargamiento{%) 14,5 16,5 
Lugar de rotura Rosca Rosca 

2.400 
o 

Cabeza 

Los tomillos de acero al carbono rompen por la rosca y 
lo hacen de forma dúctil. Sin embargo, el tomillo de 
acero inoxidable rompe por la cabeza, de forma frágil, 
y la carga que soporta es de 2.400 kg, es decir, inferior 
a la esperada en servicio. 

La fragilidad de los tomillos de acero inoxidable debe 
achacarse a una microestructura inadecuada en la zona 
de la cabeza, causada por un calentamiento excesivo 
durante el proceso de conformado de la cabeza, con el 
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fin de facilitar el mismo. No parece que la previsible 
posibilidad de fragilización por hidrógeno, ocasionada 
por el zincado electrolítico, haya jugado un papel 
importante, dada la resistencia a la tracción del acero 
(53,8 kg/mm2), claramente inferior al límite peligroso 
de 70 kg/mm2 [7]. Se investigó, no obstante, por medio 
de microscopía SEM, esta posibilidad de fragilización, 
no observándose los detalles estructurales característicos 
de esta forma de daño [8]. Asimismo, no se detectaron 
diferencias microfractográficas entre la región central de 
la cabeza del tornillo y las zonas próximas a la 
superficie zincada. La fractura en ambas regiones 
(Figuras 10 y 11) es frágil y transgranular (rotura por 
clivaje). Posiblemente la fractura transgranular, frente 
a la intergranular, ha sido favorecida por una fina 
precipitación en el interior de los granos, de acuerdo 
con los hallazgos de Demo y Plumtree [9,10]. Por otra 
parte, la superficie de fractura de la probeta de acero 
inoxidable normalizada, ensayada a tracción, muestra las 
características típicas de una fractura dúctil (Figura 12). 

Fig. 10. Rotura por clivaje en el interior de la cabeza 
del tornillo. Se detectan con facilidad lenguetas y 
escalones de clivaje. 

Fig. 11. Rotura por clivaje en las cercanías de la 
superficie. Resalta la presencia de grietas secundarias. 

Fig. 12. Fractura dúctil producida por rotura a tracción 
del cuerpo del tornillo. Pueden observarse las cúpulas 
(dimples) típicas. 

Habida cuenta de las conclusiones de esta investigación, 
se planteaba a la empresa instaladora la necesidad de 
desmontar los tornillos de acero inoxidable, ya 
colocados, ante el peligro de rotura súbita. El problema 
de distinguir por simple inspección visual Jos tomillos 
de acero inoxidable de Jos de acero al carbono no era 
fácil, ya que ambos tornillos estaban zincados. Por ello, 
se procuró encontrar un procedimiento sencillo de 
identificación del acero inoxidable. Dado que el cobre 
tiene un potencial galvánico en el agua próximo al del 
acero inoxidable, pero mucho más noble que el hierro 
[11], se propuso el siguiente método: 

"Descúbrase en la base del eje del tomillo, en el 
extremo opuesto a la cabeza, una pequeña zona de 
acero, libre de la capa zincada, de unos 5 mm de 
diámetro, con ayuda de una lima u otro medio 
mecánico. Untese, a continuación, levemente dicha zona 
con un trocito de algodón ligeramente impregnado de 
una disolución de sulfato de cobre al 5%. Si el tornillo 
es de acero al carbono se recubrirá inmediatamente de 
una capa rojiza de cobre; pero, si es de acero 
inoxidable, no dará reacción" (Figura 13). El método 

Fig. 13. El acero al carbono se cobrea (izquierda) con 
el r~ctivo de sulfato de cobre, pero el acero inoxidable 
no reacciona (derecha). 
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está basado en el desplazamiento del cobre de sus 
disoluciones por el hierro metálico, en virtud de la 
reacción: cu++ + Fe = Cu + Fe++. 

4. CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES 

l. Los tomillos rotos en servicio son de acero inoxida
ble ferrítico. Los tomillos están fragilizados por poseer, 
en la zona de la cabeza, una estructura ferrítica grosera, 
con abundantes precipitados en los límites y en el 
interior de los granos. Dichos tomillos están mezclados 
con otros diferentes de acero al carbono. 

2. Puesto que los tomillos de acero inoxidable instalados 
deben ser desmontados y sustituídos, se recomienda un 
sencillo y económico método de identificación, en base 
a las distintas propiedades electroquímicas del hierro y 
del acero inoxidable. 
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METODOS SIMPLIFICADOS DE ANALISIS DE ESTRUCTURAS AGRIETADAS 
APLICADOS A UN CASO REAL 

l. Gorrochategui; F. Gutiérrez-Solana; J.M. Varona 

Departamento de Ciencias e Ingeniería de la Tierra, el Terreno y los Materiales 
E.T.S. de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos.Universidad de Cantabria 

Resumen. En el presente artículo se realiza un análisis comparativo de la carga de inestabilidad 
calculada por diferentes métodos simplificados de cálculo de estructuras agrietadas en régimen 
elastoplástico. La comparación se realiza en base a la caracterización del material extraído de un 
componente real. El caso estudiado es el de una tubería con una grieta circunferencial pasante 
sometida a flexión pura. El análisis incluye un estudio de sensibilidad de los parámetros que definen 
el comportamiento en tracción del material. 

Abstract. In this paper a comparative analysis of the unstability load evaluated through severa! 
simplified methods of assessment of cracked components in elastic-plastic re gime has been carried 
out. The comparison is based on the properties obtained from the experimental characterization of 
material extracted from a real component. The study case has been a circunferentially 
through-the-wall cracked pipe subjected to pure bending. A sensitivity analysis of the material 
tensile parameters has been included. 

l. INTRODUCCION 

Entie los métodos de cálculo de estructuras agrietadas en 
régimen elastoplástico se encuentran los denominados 
métodos simplificados. Estos métodos proveen al 
usuario de soluciones ingenieriles fáciles de usar, 
económicas, flexibles y descriptivas del fenómeno 
estructural. Estas consideraciones, junto al hecho de 
adolecer de una menor sensibilidad al usuario y al código 
informático que el método de los elementos finitos, son 
las que han conducido a adoptar este tipo de métodos 
como herramientas de cálculo de uso generalizado. 

Los métodos simplificados se pueden clasificar en tres 
grupos: 

- Métodos selectivos: son rápidos y fáciles de aplicar y 
requieren una cantidad mínima de datos. Según el 
resultado pueden requerir o no un análisis más profundo. 

- Cálculo de la fuerza motriz: su objetivo es caracterizar 
la solicitación en el fondo de fisura a través de los 
parámetros integral J, CTOD o K equivalente. Estos 
parámetros se pueden usar de forma directa, es decir, 

comparando la solicitación aplicada con la resistencia del 
material, o indirectamente, usando los diagramas J-T. 
También pueden utilizarse para deducir diagramas de 
fallo (F AD-Failure Assessement Diagram). 

- Métodos comprensivos: su intención es proveer al 
usuario de la información necesaria para poder realizar el 
cálculo de forma completa. Suelen presentarse en forma 
de manuales y generalmente no se necesita ninguna 
publicación adicional para su total aplicación, salvo el 
uso en ciertos casos de alguna normativa de ensayo. 

El objeto del presente artículo es continuar con el 
trabajo realizado en la referencia [ 1] en donde se 
comparaban el método propuesto por el Electric Power 
Research lnstitute (EPRI) [2) y el método R6 [3] con 
tablas de diseño de longitud de fisura admisible 
contenidas en el código ASME [ 4], a través de la 
resolución de un caso sencillo de tubería fisurada. 

En este artículo se responde a alguna de las interrogantes 
contenidas en la mencionada referencia [1] como son la 
realización de un análisis de sensibilidad de los 
parámetros del ajuste de la curva de tracción uniaxial del 
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material y la aplicación de nuevos métodos de cálculo que 
sirven de contraste a los inicialmente utilizados. 

2. CASO ESTUDIADO 

La definición geométrica y estructural del componente a 
estudiar es idéntica a la analizada en la referencia [1], es 
decir, una tubería de acero inoxidable con una soldadura de 
arco manual (MMA) a lo largo de su circunferencia, 
conteniendo una grieta pasante transversal y sometida a 
flexión pura. El radio medio de la tubería es R= 595 mm 
y su espesor t= 30 mm. 

La longitud de la grieta se define a través del ángulo y, 
cumpliéndose: 

2a = 2yR 
2b = 2rtR 
2c = 2(b-a) 

longitud de grieta 
perímetro de la tubería 
longitud de ligamento 

(1) 
(2) 
(3) 

Las propiedades mecánicas de los materiales 
constituyentes de la unión fueron obtenidas, como se cita 
en la referencia [5], a partir de la extracción de un 
componente en servicio de un sistema en uso, lo cual 
dota de una componente realista a este trabajo. En la 
Tabla 1 se resumen las características mecánicas del 
material de aportación de la soldadura objeto de estudio, 
así como las de un acero inoxidable tipo 304, típico 
constituyente de estos sistemas de tuberías, que serán de 
utilidad en los siguientes puntos. 

Tabla l. Características mecánicas. 

MMA 304 

E(GPa) 201.2 206.85 

cry (MPa) 441.5 206.85 

cru(MPa) 698.2 

n 3.39 1.691 

a 10.914 5.421 

JR(&)(•) 511.39 &0.6363 

(•) J en kNhn ; & en mm 

3. METODOS DE CALCULO 

De la diversidad de métodos existentes en la actualidad 
para el cálculo de estructuras agrietadas en régimen 
elastoplástico, se ha adoptado como base comparativa el 
denominado método EPRI [2], desarrollado en el Electric 
Power Research lnstitute, tanto porque fue el primero en 
aparecer, siendo en consecuencia referencia constante en la 
bibliografía, como porque proporciona la formulación 
más completa. 

Los métodos alternativos incluidos en la comparación 
son: 

-Método EPRI modificado [6]. La modificación afecta al 
coeficiente de la componente plástica de la integral J en 
base tanto a consideraciones teóricas como verificación 
experimental, especialmente dirigidas al caso de tuberías 
con grietas circunferenciales pasantes. 

- Método R6 [3]. Es un método comprensivo de extensa 
aplicación y ampliamente contrastado a nivel 
internacional. 

-Método ETM [7-9]. Es un método de reciente aparición 
que toma su nombre de las iniciales de Engineering 
Treatment Model. Es de rápida aplicación y permite la 
evaluación de todo tipo de geometrías. 

-Método de la sección reducida [10]. En este método se 
calcula la integral J aplicada en el caso de tuberías 
soldadas con grietas circunferenciales pasantes haciendo 
equivaler la sección agrietada a otra sin fisurar pero de 
inferior espesor. 

Por supuesto, este conjunto de métodos sólo es una 
pequeña muestra de la multitud de ellos existentes en la 
actualidad. En las referencias [11-12] vienen recogidos y 
clasificados un mayor número de procedimientos, algunos 
de los cuales son aplicados al caso de estudio de este 
artículo en la referencia [13]. 

A continuación se hace una somera descripción de cada 
uno de los métodos de cálculo utilizados. 

3.1 Método EPRI 

Es un método de cálculo de la integral J aplicada en el 
fondo de una fisura contenida en un elemento sometido a 
solicitación. Es válido para materiales que siguen una ley 
de Ramberg-Osgood en tracción uniaxial: 

(4) 

En este caso se ha adopatado cro = cry y ea = cro /E, donde 
cry es el límite elástico y E el módulo de elasticidad del 
material. 

Bajo estas condiciones, la integral J aplicada a un 
componente, J app• se evalúa como suma de l~s 
componentes elástica y plástica: ' 

(5) 

donde las funciones Je y JP tienen la siguiente forma: 
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(6) 

(7) 

siendo ae la longitud de fisura efectiva, E' el módulo de 
elasticidad (E en tensión plana y E/(l-v2) en deformación 
plana) y M el valor del momento aplicado. 

Las funciones Kr y Mo definen el factor de intensidad de 
tensiones aplicado y el momento límite del componente 
basado en o0 respectivamente, y se encuentran tabuladas 
en la bibliografía. 

La función h 1 depende de la configuración geométrica y 
estructural del componente y del coeficiente de 
endurecimiento del material y se encuentra también 
tabulada para un número limitado de casos [2,14-15]. 

El momento de inestabilidad, Mmax· se calcula a través 
de la comparación de la fuerza motriz aplicada, Japp, con 
la resistencia a la fractura del material, JR. 

3.2 Método EPRI modificado 

En la referencia [6] se estudiaron posibles modificaciones 
de la ecuación (5) de cara a estimar el comportamiento en 
rotura de tuberías ensayadas en laboratorio de forma más 
satisfactoria que lo que la mencionada ecuación predice. 

En [6] se presta atención al hecho de que la componente 
plástica (7) se calcula a partir de análisis de elementos 
finitos adoptando una ley potencial pura para la curva 
tensión-deformación del material con a= 1 asumiendo que 
J varía linealmente con a. Sin embargo, aunque esta 
hipótesis es correcta para materiales que siguen una ley 
potencial pura, no lo es para curvas tensión-deformación 
del tipo Ramberg-Osgood. 

Así, analizando la relación entre la integral J y el CTOD 
se concluye que el coeficiente a en la ecuación (7) debería 
ir sustituido por a 1/n+ l. La expresión de la componente 
plástica de J app, queda entonces de la siguiente forma: 

La modificación, que afecta únicamente a la componente 
plástica de la integral J, conduce a valores de Japp 
inferiores a los correspondientes a la ecuación original 
(7). y por lo tanto a valores superiores de Mmax· 

3.3 Método R6 

El método R6 es un método comprensivo de cálculo de 
estructuras agrietadas y por lo tanto pretende ser objetivo, 
simple de aplicación y ampliamente contrastado. El 

método de evaluación de rotura se basa en diagramas de 
fallo (FAD): representación biparamétrica de la situación 
critica en variables adimensionales definidas a partir de la 
carga y el factor de intensidad de tensiones aplicados. 

Este procedimiento ofrece tres posibilidades de elección de 
FAD en función de la disponibilidad de datos y de la 
precisión requerida en el cálculo: 

o Opción 3: Requiere el conocimiento de la Japp en la 
estructura y en consecuencia, es equivalente al método 
EPRI. La expresión del F AD es: 

=(_!_)- 1/2 
Kr J 

e 
(9) 

o Opción 2: Obtiene el FAD a partir de la curva de 
tracción uniaxial completa del material, eliminando así 
los problemas de falta de ajuste a una ley del tipo 
Ramberg-Osgood: 

[

E· E 
K = ref 

r S ·CJ r y 

3 ]- l/2 
Sr·CJy 

+2-E·E 
ref 

(lO) 

donde (Eref• OreÓ son puntos pertenecientes a la curva 
tensión-deformación del material en variables verdaderas. 

o Opción 1: Es una envolvente inferior de los FAD 
obtenidos según la Opción 2 para distintos tipos de acero: 

Kr= (1-0.14 S?) [0.3+0.7 exp (-0.65 Sr6)] (11) 

Las coordenadas ( Sro Kr) del diagrama de fallo se definen 
de la siguiente forma: 

Sr= MIMo (12) 

K/= Jr = Je (a,P) 1 JR (L1a) (13) 

3.4 Método ETM 

Este método proporciona un conjunto de ecuaciones 
simples que sirven para la estimación de la integral J o el 
CTOD como fuerzas motrices de la fisuración en 
componentes en situación elastoplástica. 

Las principales hipótesis del método son: 

- el elemento fisurado se deforma prevaleciendo la 
condición de tensión plana. 

- la curva de tracción uniaxial del material se ajusta a una 
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ley potencial por encima del límite elástico: 

(14) 

Para el material objeto de este estudio 11 toma el valor de 
0.099. 

La integral J aplicada se calcula a partir de las siguientes 
ecuaciones: 

(15) 

ll + 1 

(16) 

El subíndice Y caracteriza la situación de cedencia, es 
decir, cuando la tensión en la sección fisurada alcanza el 
límite elástico. 

La función Kpl toma distintos valores para 
configuraciones axiles o de flexión: 

- configuraciones axiles 

(17) 

- configuraciones de flexión 

K pi = K= O. 5 (K eff + K) (18) 

siendo Y(a) una función calibrada que depende de la 
geometría del componente. 

3.5 Método de la sección reducida 

Este procedimiento, que aquí se esboza, viene recogido de 
una forma más completa en la referencia [10]. La 
formulación obtenida es especialmente aplicable al caso 
de tuberías soldadas con grietas circunferenciales pasantes. 
En esta situación, la integral J aplicada sobre la sección 
fisurada se calcula haciendo equivalente la tubería original 
a otra sin fisurar, pero de un espesor inferior en la zona 
defectuosa. La determinación de la longitud y el espesor 
de la zona debilitada se lleva a cabo igualando la 
deformabilidad de la tubería original y la equivalente. 

De esta forma se llega a la siguiente expresión para la 
componente plástica de Japp: 

n + 1 

al 1 n:R d [ M ] 
1 

--H -L .¡ . --
n-ln+12 B B B 2 

E o ¡ 1 n:R t 
1 01 

(19) 

donde los subíndices 1 y 2 se refieren al material base y al 
depositado respectivamente, y los demás coeficientes 
vienen apropiadamente descritos en la referencia [10]. 

4. RESULTADOS 

El objetivo del trabajo es, según se estableció 
anteriormente, el cálculo de la carga máxima soportada 
por la tubería. A continuación se relacionan los resultados 
obtenidos según cada uno de los procedimientos de 
cálculo utilizados. 

4.1 Método EPRI 

A partir de los datos del material recogidos en la Tabla 1 
y a través de la ecuación (5) se puede construir la Figura 
1, donde se representan, en trazo continuo, tres curvas R 
para distintas longitudes de fisura inicial y, en trazo 
discontinuo, la familia de curvas de J app tomando el 
momento aplicado, M, como parámetro. El momento 
máximo es aquél cuya línea isocarga es tangente a la 
curva R del material, para los distintos valores de la 
longitud de fisura inicial. 

20000 

16000 

1 12000 

~ 

], 
8000 

" :S 
4000 

Soldadura MMA 
a=l0.914 n=3.39 

' 
: 

100 200 300 400 500 600 700 

Longitud fisura (mm) 

Fig. l. Cálculo de Mmax por el método EPRI. 

La Tabla 2 recoge los valores de Mmax obtenidos por 
este método. 



336 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 

Tabla 2. Valores de Mmax calculados por el método 
EPRI. 

aJb 1/16 1/8 1/4 

~ax 13.0 10.3 6.9 

MenMNm 

4.1.1. Análisis de sensibilidad de n y a 

A través de la observación de los ensayos de tracción en 
los que se ha basado el ajuste de la ley de 
Ramberg-Osgood del material, ensayos TI y Tl.l en las 
Figuras 2 y 3, se aprecia cómo la nube de puntos 
experimental no cumple de forma exacta la ley buscada 
(línea recta única en el gráfico), siendo ésta variable de 
unos rangos a otros de los ensayos. 

En•ayo TI 
1~,----------------------.-. 

.. 
""' 6 
b 500 

10' !04 0.001 0.01 
E 
p 

Fig. 2. Ensayo de tracción TI. 

1~ 

500 

0.001 

Ensayo Tl.l 

0.01 
E 

p 

0.1 

Fig. 3. Ensayo de tracción T 1.1. 

0.1 

En este punto se analiza la influencia de la ley de 
Ramberg-Osgood ajustada en el valor del momento 
máximo soportado por la tubería. Para ello se han 
considerado los valores n y a recogidos en la Tabla 3. 

Tabla 3. Valores den y a considerados. 

Siguiendo una metodología idéntica al caso anterior se 
obtienen los valores de Mmax recogidos en la Tabla 4. 

Tabla 4. Valores de Mmax calculados por el método 
EPRI para distintos ajustes de Ramberg-Osgood. 

aJb 
n 1/16 1/8 1/4 

2.8239 11.6 9.0 6.0 

2.9999 12.1 9.6 6.3 

4.8713 15.4 12.4 8.3 

8.1166 18.5 15.1 9.4 

11.84 7 17.6 14.7 9.3 

18.220 17.3 14.7 9.3 

MenMNm 

4.1.2. Consideración del material base 

Hasta ahora únicamente se han considerado las 
propiedades del material depositado a la hora de evaluar 
tanto J a P como J R. Esto es correcto de cara a la 
evaluaciJn de la resistencia a la fractura, JR, puesto que es 
el material depositado es el que va a sufrir la rotura y por 
lo tanto el definitorio de la situación. Sin embargo el 
cálculo de la integral J, J app• se ve influenciado de forma 
general por todo el matenal constituyente de la unión, 
material base y de aportación, y por lo tanto su 
evaluación habrá de basarse en las propiedades mecánicas 
de ambos constituyentes. En cualquier caso, este valor 
siempre está acotado entre el calculado a partir de las 
características de cada uno de los componentes. Puesto 
que hasta ahora sólo se han considerado las propiedades 
del material depositado, en este punto se calcula Mmax en 
función de los parámetros mecánicos del material base, en 
este caso un acero inoxidable tipo 304 cuyos valores 
característicos vienen recogidos en la Tabla l. 

Aplicando la metodología conocida se obtienen los 
valores de Mmax contenidos en la Tabla 5. 
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Tabla 5. Valores de Mmax calculados por el método 
EPRI considerando las propiedades mecánicas del material 
base. 

aJb 1/16 1/8 1/4 

Mmax 10.9 9.0 6.1 

MenMNm 

4.2 Método EPRI modjfjcado 

Aplicando el procedimiento descrito en el apartado 3.2 y 
con las propiedades del material recogidas en la Tabla 1, 
se obtienen los valores de Mmax contenidos en la Tabla 6 
para distintos valores de la longitud de fisura inicial. 

Tabla 6. Valores de Mmax calculados por el método 
EPRI modificado. 

aofb 1/16 1/8 1/4 

M 19.0 14.7 9.1 max 
MenMNm 

4.3 Método R6 

Las Figuras 4 y 5 muestran el cálculo de Mmax según el 
método R6, para las opciones 1 y 2, respectivamente. La 
Tabla 7 resume el conjunto de valores obtenidos. 

Método R6 1 Opción 1 
1.2 ..,.---------,--.--,,-------, 

0.8 

0.4 

0.2 

0.5 
S 

r 

1 
1 

•• 1 
• 1 2~M':'m 
-s.-::-. "t4.4MNm 

- Í7.8.MNm 

1.5 

Fig. 4. Cálculo de Mmax según el método R6 
Opción-l. 

Método R6 1 Opción 2 

1.2.----------,-------, 

0.8 

:.d" 0.6 

0.4 

s, 

1 
1 
1 

Fig. 5. Cálculo de Mmax según el método R6 
Opción-2. 

Tabla 7. Valores de Mmax calculados por el método 
R6. 

aJb 1/16 1/8 1/4 

Op. 1 17.8 14.4 9.4 

Op. 2 - - 10.03 

MenMNm 

4.4 Método EIM 

En la Tabla 8 se recogen los valores de ~ax calculados 
en base a la formulación expresada en el punto 3.4 para 
las dos configuraciones posibles, axil y de flexión. 

Tabla 8. Valores de Mmax calculados por el método 
ETM. 

aJb 1/16 1/8 1/4 

axil 17.7 14.2 8.4 

flexión 18.2 14.9 9.6 

MenMNm 

4.5 Método de la sección I:fducida 

Los valores obtenidos a través de este procedimiento 
vienen recogidos en la Tabla 9. 
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Fig. 8. Gráficas de J ap~ obtenidas por el método EPRI 
para distintos ajustes de Ramberg-Osgood. 

Respecto al método R6, de nuevo en la Tabla 1 O se 
aprecia cómo la Opción 1 conduce a valores más 
conservadores, lo cual es esperable en función de la propia 
definición de la línea de fallo como envolvente inferior. 

Dada la ambigüedad en la definición de configuraciones 
axiles o de flexión en el método ETM, en este trabajo se 
han considerado las dos. La Tabla 10 muestra como 
ambas conducen a estimaciones próximas entre si bien 
para las configuraciones axiles los valores de momento 
máximo obtenidos son ligeramente más conservadores. 

6. CONCLUSION 

La gran variación en las estimaciones del momento 
máximo obtenidas en las distintas situaciones 
consideradas plantea claramente la necesidad de una 
verificación, bien numérica, bien experimental, que revele 
cual de los métodos describe de forma más apropiada el 
comportamiento en rotura para el tipo de configuración 
estructural estudiado, que defina si deben considerarse las 
propiedades mecánicas del material base o las del de 
aportación, y que finalmente sirva de guía a la hora de 
efectuar el ajuste matemático de la curva 
tensión-deformación del material. 
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MODELOS DE PREVISÁO DO COMPORTAMENTO Á FADIGA DE 
JUNTAS SOLDADAS DE ALUMÍNIO 

A. Rilleiro * *, F. Oliveira •, A. A. Fernandes"' 

**Departamento re Engenharias da lJfAD, 5000 Vil a Real -Portugal 

• DEMEGI- FEUP, Ruados Bragas- 4099 Por1o - Por1ugal 

Resumo: A dura~ao de um componente estrutural a fadiga define-se geralmente pelo número de ciclos de 
aplica~ao de carga até a rotura, envolvendo a fase de inicia~ao N¡ e a fase de propaga~ao Np. A fase de inicia~ao 
pode em determinados casos, representar uma perccntagem significativa do número de ciclos total do processo 
de fadiga, pelo que a sua inclusao em modelos de previsao do comportamento a fadiga permitiría cálculos mais 
realistas nomeadamente no caso de componentes sujeitos a solicita~6es com baixos níveis de tensiio. 
A presente comunica~ao pretende fazer uma análise comparativa da previsao da resistencia a fadiga obtida por 
modelos analíticos e testes experimentais quando se tcm cm conta a fase de inicia~iío. 
Para a fase de inicia~ao foram utilizadas as regras de : i) Neuber ii) Glinka iii) Heuler. Estas regras permitem a 
quantifica~ao do dano do material, o que aliado a curva cíclica do material e a equa~ao de Coffin-Manson, permite 
determinar o número de ciclos da fase de inicia~üo. A fase de propaga~ao foi calculada recorrendo a lei de Paris 
A parte experimental consistí u em testes de fadiga em juntas cruciformes, com transferencia de carga, de urna liga 
de alumínio 6061-T651. O modelo analítico dcscnvolvido foi usado para prever o comportamento a fadiga da 
referida junta. 
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l. INTRODU<;ÁO constítuido por duas componentes de deforma<;áo, a 
elástica e a plástica de tal forma que: 

A dura<;ao de um componente estrutural a fadiga , define
se geralmente pelo número de ciclos de aplica<;ao da 
carga até a rotura, englobando a fase de inicia<;ao N¡ e a 
fase de propaga<;ao Np, podendo-se no caso geral 
escrever, [1]: 

(l) 

onde N¡ e Np podem ser estimados independentemente. 
A fase de inicia<;ao pode, no entanto, ser ainda dividida 
em dois estágios - o de nuclea<;ao de fendas e o de 
crescimento microscópico de fendas cujos 
comportamentos nao sao descritos pela Mecanica da 
Fractura Linear Elástica em virtude de sobrestimarem 
os valores para as taxas de crescimento de fendas. 
O período de propaga<;ao é por outro lado dominado 
pelo crescimento macroscópico ele fendas cujo 
comportamento é descrito pela teoría da M.F.L.E .. 

1.1 - Período de Inicia<;iio 

Vários modelos tem sido propostos para a avalia<;ao do 
período de inicia<;ao, mas os modelos baseados na 
análise de tensoes e extensoes em entalhes, aliados ao 
conceito de baixo nível de ciclo de fadiga parecem ser a 
base da maioria (2]. O principal parametro para estes 
modelos, a deforma<;áo, foi originalmente estudada por 
Bauschinger em 1880, mais tarde, em 1950, foi revista 
independentemente por Manson e Coffin no estudo da 
fadiga oligocíclica (L.C.F.). Este parametro é 

(2) 

componentes que contribuem para o "dano" do elemento 
estrutural, os quais se acumulam até que a rotura acorra. 
No entanto estes modelos apresentam algumas 
limita<;5es no que se refere a defini<;ao de "dano". Alguns 
autores consideram que o período de inicia<;áo é atingido 
quando urna fenda de profundidade 0.25 mm se 
desenvolve no elemento estrutural; este valor será usado 
como "critério de dano" [1,3]. 

1.2 - Período de Propaga<;iio 

O período de propaga<;áo é, como já referido, a fase 
dominada pelo crescimento macroscópico das fendas de 
fadiga e cujo comportamento pode ser estimado pelas 
teorías da M.F.L.E. Recorre-se ao uso de leis de 
crescimento de fendas, senda a de maior aplica<;áo a leí 
de París devido a sua simplicidade matemática. 

Esta lei é apresentada na seguinte forma: 

(3) 

C e m - constantes do material 
LlK - varia<;ao do factor de intensidade de tens5es 

~ - taxa de propaga<;áo de fendas 
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Senda a gruna do factor de intensidade de tensoes dado 
por: 

(4) 

que representa a medida do factor de intensidade de 
tensóes na extremidade da fenda, em que Kmax e Kmin 
representam os valores máximo e mínimo do factor de 
intensidade de tensóes no ciclo de carga; Y é um factor 
dependente da geometría , senda as condi~óes de carga 
expressos por t.cr e a o comprimento de fenda. 

eh 
A rela~ao entre eN e t.K, está representada na fig. l. 

Nesta figura, podemos identificar tres regioes. A regiao 
I, dominada pelo valor do limiar de propagarüo de fenda, 
t.Kth, abaixo do qual nao se d;'í a propaga~ao de fendas. 

1 I 1 II 

Log t.k 

Fig. l. Lei de propaga~ao 

1 

1 

' 1 

' ' , III • 

A regiao II, zona de propaga~ao é caracterizada por urna 
rela~ño linear log-log, expressa pela lei de París; a regiao 
II.I. surge quando o valor máximo do factor de 
intensidadede tensóes se aproxima do valor crítico K 

e' 
provocando urna acelera~ao na propaga~ao da fenda e 
eventual fractura instável. 

A equa~ño (3) representa a Iinha recta para a regiao II da 
fig. l. O número de ciclos para a propagac;:ao pode ser 
calculada pela integm~'io da leí de propaga~ao da fenda. 

af 
1 Np =--"--

C <t.ar 
(5) 

ande a¡ e ar representamos comprimen tos inicial e final 
da fenda. 

2. MÉTODOS DE A VALIA(ÁO DA FASE 
DE INICIA(ÁO 

Na literatura sao propostas algumas teorias para estimar 
o número de ciclos da fase de inicia~ao. As referidas 
teorias envolvem, de um modo geral, opera~oes que 
convertem a história de carga, geometria do componente 
e propriedades do material na vida a fadiga. Basicamente 
essas opera~ües sao: 

análise de tens5es e deforma~ües 
transforma~ao das tensoes e deforma~oes cm 
dano acumulado 
conversao do dano acumulado no número de 
ciclos correspondentes 

Para a análise de tcnsoes e deforma~óes dois métodos 
podcm ser utilizados: 

- métodos nominais 
- métodos locais 

Métodos nominais sao os que dcterminam o dano 
usando tensocs e dcformac;:oes nominais. Aprcscntam a 
limita~ao de nao considerarcm a acc;ao incl:.ística 
produzida por tensocs localizadas cm zonas de cntalhcs. 
Por essa razao silo tambcm denominados métodos de 
anú!ise clistica. 

- Foi Smith [4] que reconheccu a necessidade de se ter 
cm conta a ac~ao inelástica no comportamento a fadiga. 
MoiTOw ct al [5] desenvolveram mais tarde o conceito de 
tensilo e deforma~ao loc:ú, que permite estimar a fase de 
inicia~ao em termos do dano gerado que incluí a ac~ao 
inelástica que se descnvolve nas vizinhan~as de enta!hes. 

3. ANÁLISE DE TENSÜES EM ENTALHES 

3.1 - Análise Elástica 

Esta análise utiliza o factor elástico-estático de 
concentra~ilo de tens5cs, K1, definido por: 

(6) 

crmax - tensao máxima na raiz do entalhe 

Gnom - tensao nominal 

e o factor de redu~ao de resistencia a fadiga, Kr, um 
factor experimental que se define como a ramo entre dois 
limites de resistencia a fadiga.: 
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S 

(7) 

f. a f - resistencia a fadiga para provetes nao 
entalhados. 

t.anf- resistencia a fadiga de provetes entalhados, 
estimado a partir da curva SN, fig.2. 

......_ .......,__ provete liso· 

prov. entalhado ..,..,¡q~;.--' 

N 

F. 2 D · - d K l';af 1g. . etermmac;:ao e f = ~ 
Llanf 

3.2. Análise Elastoplástica 

Devido a existencia de zonas plásticas na frente dos 
entalhes, os modelos baseados em análises elásticas nao 
caracterizam correctamente os danos acorridos dado nao 
contemplarem a influencia daquela zona plástica. 

De acordo com Neuber [6) existe urna relac;:ao 

aproximada entre Kt e Ka, Kc tal que: 

(8) 

Ka - factor de concentrac;:ao de tensoes elasto
plástico 

Kc- factor de concentrac;:.."ío de deformac;:5cs e lasto

plástico. 

Topper et al [7] introduziu Kr em vez de Kt para 
solicitac;:5es de fadiga e obteve: 

2 t.a .ó.E 
K---.--

f - f.anom .ó.E 
no m 

(9) 

f.a - a variac;:ao da tensao máxima na raíz do 
entalhe 

f.E - variac;:ao da deformac;:ao real na raiz do 
entalhe 
f.anom - variac;:ao da tensao nominal 

f.Enom - variac;:ao da deformac;:ao nominal 

4. FACTOR DE REDU(:ÁO DE 
RESISTENCIA Á FADIGA 

Existem algumas formas empíricas para a determinac;:ao 
do factor Kr. Essas formas empíricas estabelecem 
relac;:oes entre Kt e Kr. 

4.1 - Formula¡;ao de Peterson 

De acordo com Peterson a rclac;:ao é [8]: 

Kt -1 
Kr = 1 + ---'---

1 + a_ 
r 

a- a constante do m:.1tcrial 
r - r;úo na raiz do entalhc 

(10) 

O par;1mctro a pode ser relacionado com a tensao de 
rotura do material CTr e as relac;:oes seguintes permitem 
estimar o scu valor [9]: 

-5 o 1.8 a = 2.5x 1 O ( 2 68 1 ar) (11) 

ou segundo Yung e Lawrence [ 10]: 

5 -2 a= 1.087 x 10 x ar (12) 

ar - MPa 
a- mm 

Na fig. 3 registam-se os valores de a cm func;:ao de crr; 
Kosteas [ 11) indica para este paramétro os seguintes 
valores: 

a= 0.5 para ligas de alumínio 
e 

a= 0.2 para ac;:os 

343 
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~ 3 

1 
<1 

2 

!) 0.2 

2) 0.5 
-5 ( 2068 MPa 

3) 2.5 x lO crr MPa 

5 
4) 1.08 x JO crr-2 

---1) 

4) 
3) 

1.8 

0+---~----~--~----~--~ 
lOO 200 300 400 500 600 

cr¡[MPa] 

Fig. 3. Valor do paramétro a em fun~ao de crr 

4.2 - Formula<;ao de Heywood 

Heywood estabeleee a seguinte rela9ño para ligas de 
alumínio [12]. 

Kt 
Kr=----------~~--------

1 + 2 (K~ ~ 1) ( ~y /2 

onde A é urna constante do material 

4.3 - Formula<;áo de Radaj. 

(13) 

(14) 

Kosteas e Ondra [11] mencionam que Radaj utiliza o 
seguinte valor: 

(15) 

Na fig. 4 represent..'1ffi-se graficamente as formula96es 
descritas. 

1 5 

..... 
::.:: 

::.:: 

1 o 

5 

cm 

o 2 

4. Factor de 

do raía 

cr=453 MPa 
a=0.5 

Kt 

formulation 

_,---JII,..Peterson's formulation 

4 6 8 1 o 
r 

de resistencia a 

4.4 - Factores de redu<;ao da resistencia a 
fadiga para juntas de :u;o soldadas 

Yung e Lawrence [lO] propoem a seguinte expressao 
para determinar Kt para o caso de juntas soldadas: 

K 1 =f.l [1 +a Ct!d"D (16) 

onde a, f.l e A sao constantes dependentes da geometría, 
natureza do cordao de soldadura e condi96es de carga: t e 
r representam a espessura da placa e o raio do entalhe 
respectivamente 

As constantes B e A sao usualmente iguais a 
1 e 0.5 pelo que a expressao (16) assume a forma: 

(17) 

Yung e Lawrence referem o "caso desfavorável", 
valor máximo para O factor de redu9a0 de resistencia a 
fadiga. Este valor poderá ser obtido substituindo a 
equa9ao (16) na equa9ao de Peterson (lO), diferenciando 
Kr em rela9ao a r e determina o valor do raio critíco para 

o qual o factor de de resistencia a é 
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5. MODELOS DE PREVISÁO 
FASE DE INICIA(:ÁO 

5 .l. Modelos elásticos 

PARA A 

K. Saanouni e C.Bathias, [13) referem que, podem ser 
obtidas relay6es aproximadamente lineares entre 
Kt.LlO'nom e N¡. Todavía os paramt!tros Kt e L\cr00 m 
sup6em a inici~lio como um fenómeno puramente 
elástico, desprezando toda a acylio inelástica gerada na 
vizinhanya do entalhe pelo que nlio se pode definir um 
modelo matemático generalizado nesta base mas sim 
modelos empíricos para estimar o número de ciclos para 
a fase de iniciaylio. 

5.2. Modelos elastoplásticos 

Os modelos elastoplásticos tem em canta a presenc;:a de 
zonas plásticas localizadas na vizinhanc;:a da extremidade 
de entalhes, como referido anteriormente. A 
determinac;:ao das tensóes e deformac;:óes locais pode ser 
feíta recorrendo ao método de elementos finitos ou 
técnicas experimentais. Todavía estes sao demasiado 
demorados e de custo elevado. Alternativamente 
desenvolveram-se outros métodos tais como o método de 
Neuber. Dado este sobreestimar as tensóes e defonnac;:óes 
locais, foi posteriormente modificada por alguns 
investigadores tais como Topper, Seeger e Heuler, e 
Glinka. 

5.2.1. Regra de Neuber 

De acordo com a alterac;:ao introduzicL.1 na regra de Neuber 
porTopper: 

se a variayao da tensao nominal, L\crnom• for limitacL.1 ao 
campo elástico entao: 

t.crnom 
f.E= -E- (18) 

pelo que a expressao toma a forma: 

(19) 

sendo (EAcr.t.E)l/2 denominada "funr;áo de dano", (14] 

em que t.cr e Ae podem ser calculados utilizando ao 
método dos elementos finitos ou recorrendo a curva 
cíclica de tensáo-extensao do material associada a 
equaylio de Coffm-Manson. 

A equaylio (19) pode ser escrita na seguinte forma: 

t.cr t.E 
2"2 

(20) 

equaylio que relaciona o factor empírico Kf com a ten sao 
e a extensáo local para Acrnom imposto. 

A equac;:ao da curva cíclica tenslio-extenslio, que 
representa a influencia do material é: 

AE = ó.cr ( ó.cr )ltn' 
2 2 E+ 2 K' 

(21) 

K' en' sao constantes do material . 

Combinando as equac;:óes (20) e (21) obtém-se a 
seguinte expressl'ío : 

(22) 

5.2.2. Metodo de Seeger e Heuler 

Seeger e Heuler [ 15] mostrararn que a equac;:ao (19) pode 
ser tamém aplicada a estados de tensao nominais 
superiores a tensao de cedencia recorrendo a equac;:ao da 
curva ciclíca do material para o cálculo quer de 
deformac;:óes nominais quer de deformac;:óes locais 
obtendo: 

2 ó.crnom (t.crnom)l/n' t.cr ó.cr 
Kt . ó.crnom [ 2E + ~ l = 2 [ 2E 

( 
t.cr) 1/n' 

+ 2K' ] (23) 

5.2.3. Método de Glinka 

Dado que a regra de Neuber conduz a tensóes e 
deformac;:óes locais sobre-estimadas, no sentido de 
compensar este efeito Topper sugeriu a utilizac;:ao de K¡ 
em vez de K¡. Esta alterac;:ao conduz a previsóes 
satisfatórias. Glinka propóe para o cálculo das tensóes e 
deformac;:óes locais o método da energía de deformac;:ao 
equivalente que se traduz pela seguinte expressao[ 16]: 

K2 t.crnom = ó.cr
2 

t.cr ( t.cr) 1/n 
t 4E 4E+2(n+l) 2K 

. (24) 

se a tensao nominal for superior a tensao de cedencia 
en tao a equaylio (24) toma a forma: 
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= t.cr2 + t.cr ( t.cr )1/ n 

4E 2(n+l) 2K 
(25) 

A superioridade deste método manifesta-se para valores 
elevados de Kt e da tensao nominal, já que quando a 
tensao local nao ultrapassa a tensao de cedencia os 
resultados sao coincidentes com o método de Neuber. 

As equa~;oes (20) e (25) permitem a determina~;ao da 
amplitude de deforma~;ao, estimando-se a vida a fadiga 
pela equa~;ao de Manson-Coffin usando técnicas 
iterativas: 

t.e cr'r b e 2 = E (2 Nr) + e'r (2 Nr) (26) 

onde: 

~e é a arnplitude de deforma~;ao, 

0'f- coeficiente de resistencia ?1 fadiga, 

b- expoente de resistencia a fadiga, 
e'r- coeficiente de ductilidade de fadiga, 
e - expoente de ductilidadc de fadiga, 
E- módulo de Yourng, 
2 Nr- número de reversoes ?1 fadiga. 

A equa~;ao (26) nao estima o efeito da tensao média. A 
equa~;ao de Morrow tcm cm conta esse cfeito pelo que a 
equa~;ao anterior assume a seguinte forma: 

f:..e Cl"'fo b ' e 
2 

= -E- (2 Nf) +e f (2 Nf) (27) 

onde O"fo representa a tensao média. 

6. APLICA<;ÁO ÁS JUNTAS 
CRUCIFORMES 

Dado nao se encontrar na literatura corrente as 
propriedades ciclícas da liga testada optou-se pelo uso de 
algumas contantes da liga 5083 representadas na tabela 1 
[1]. O valor do factor de concentra~;ao de tensoes 
mencionado foi obtido por elementos finitos. A L1bela 2 
representa o número de reversóes para a fase de inicia~;ao 
de acordo com o método de Neuber e Glinka. A fase de 
propaga~;ao processou-se utilizando a lei de París. As 

constantes utilizadas referem-se a liga Al 6061 T-651 
representando-se na figura 6 a taxa de propaga~;ao de 
fendas de fadiga. A tabela 3 apresenta os resultados 
experimentais e a vida total estimada. Esta foi baseada 
no método de Glinka, para estimar a fase de inicia~;lio, 
sendo a fase de propaga¡;:ao obtida pelo programa de 
cálculo FAFRAM. 

Tabela l. Propriedades ciclícas [1] 

Material 
n' 

K' [N/mm2] 

cr'r [N/mm2] 

[N/mm
2

] 
b 
e 

Tabela 2. Fase de 

LlS Neuber 

MPa 2 Nf 

114 859 

80 4900 

57 36350 

40 445605 

-2 
10 

Al 5083 
0.114 
594 
725 

0.405 

-0.122 
-0.692 
68300 

7.43 

Glinka 

2Nf 

1517 

6813 

39732 

449585 

.. Prov. -HAZ R:::0.1 

da 4.65 
- =2.54E-16 f:.K + 
dN .. 

-3 .¡ 
10 ... 

/' 
<l.) j 
u e· -4 
610 
a 

z 
"O -5 -..... 
~10 .. 

1 
* -6 
+ 

10 1 

100 1000 
delta-K [N/mm-3/2] 

Fig. 6. Velocidade de propaga¡;:ao de fendas de 
(HAZ) 
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ALGUNOS CASOS DE AGRIETAMIENTO Y ROTURA DE MATRICES 
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Reswnen. Las matrices son elementos esenciales en muchos procesos de fabricación, ya que 
contribuyen en gran medida a la configuración de las piezas. Diversos factores pueden contribuir 
al buen rendimiento de una herramienta, entre los cuales se cuentan el diseño, el material elegido, 
el procedimiento de conformado de la matriz, incluído el acabado, los tratamientos térmicos y las 
condiciones de servicio. En el presente trabajo, se investigan dos casos de fallos de matrices de 
acero de herramientas para ser usadas, en Pulvimetalurgia, en prensado mecánico en frío. Los 
fallos se debieron a deficiencias en el tratamiento térmico. 

Abstract. Dies are essential elements in many manufacturing processes, because they determine 
toa great extent the shape of parts. Various factors can affect the performance of a tool, such as 
design, type of material, die manufacturing procedure, including finishing, heat treatment and 
handling in service. In the present work, two cases ofP/M tool-steel dies failures are investigated. 
Dies were designed to be used in cold repressing of metal compacts. Failures were caused by a 
defective heat treatment. 
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1. INTRODUCCIÓN 

Las matrices para trabajo en frío están directa o 
indirectamente involucradas en los procesos de 
fabricación de muchos productos metálicos. Suelen 
fabricarse en aceros de herramientas, en estado de alta 
dureza, o en metal duro, lo que les hace sensibles a 
fracturas repentinas. En la prevención de fallos 
prematuros de las matrices, y el consiguiente 
aseguramiento de un tiempo de vida aceptable, se ha de 
cumplir una variedad de requisitos relacionados, entre 
otros, con el diseño de la herramienta, la selección del 
material, las operaciones de conformado, inclufdo el 
acabado superficial, los tratamientos térmicos y las 
condiciones de uso. Todos estos requisitos o factores 
están, de alguna manera, enlazados entre sí, de tal 
manera que deficiencias en alguno de ellos pueden 
conducir a la rotura de las matrices [ 1 ,2]. 

hace que, aun disponiendo de datos veraces sobre su 
historia, sUtjan serias dificultades a la hora de decidir de 
forma precisa cuál ha sido el motivo determinante; por 
lo que, en general, no puede afirmarse de manera 
rotunda y categórica cuál o cuáles han sido las causas 
concretas del fallo, sino únicamente apuntar las hipótesis 
consideradas más probables [3]. El problema se 
complica cuando, como puede suceder, se desconocen 
muchos aspectos de la historia de la herramienta. En el 
presente trabajo se estudian dos casos de agrietamiento 
y rotura de matrices de acero concebidas para el 
reprensado en frío de compactos metálicos cilíndricos. 

La gran variedad de factores que pueden, en solitario o 
en colaboración, generar la rotura de una herramienta 

2. MATERIALES Y MÉTODO EXPERIMENTAL 

Las dos matrices estudiadas fueron fabricadas en el 
acero de herramientas F-522 (acero indeformable al 
Mn), según la antigua designación del Instituto del 
Hierro y del Acero. Este acero de herramientas se 
corresponde con el americano para trabajo en frío y 
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temple en aceite AISI O l. Su composición media 
nominal es: 

Fe-0,95C-1,10Mn-0,25Si-0,50Cr-0,50W-0,10V 

Las matrices eran cilíndricas- diámetro exterior 75 mm, 
diámetro interior 12,2 mm y altura 50 mm - y fueron 
diseñadas para ser utilizadas en nuestro Laboratorio en 
investigaciones pu!vimetalúrgicas. Por razones de 
explicar, fueron fabricadas en acero F-522 y tratadas 
térmicamente en dos talleres diferentes. Una de las 
matrices, designada A, fue austenizada en un horno de 
solera giratoria y la otra, designada B, lo fue en baño de 
sales. Al parecer, tanto el horno de solera 
protectora de nitrógeno más metano!) como el de sales 
(cianuros) eran carburantes. Las matrices fueron 
fabricadas a partir de barra comercial, cortadas a 
dimensiones, refrentadas, taladradas para formar el 
orificio central, templadas en lavadas en agua 
con detergente, revenidas, rectificadas 
interiormente y aceitadas. 

El procedimiento experimental seguido para determinar 
las causas de la rotura ha sido el habitual en la ""'~u'u"'" 
de fallos, es decir, recopilación de datos sobre el 
historial de las piezas, observaciones macro y 
microfractografía, análisis medidas de 
ensayos no destructivos, etc. 

3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

3.1. Observaciones visuales 

La matriz A rompió en servicio, en su 
utilización, cuando se había alcanzado una 
900 MPa, durante el reprensado de un compacto 
aluminio aleado mecánicamente (A.M.) de densidad 
relativa illicial del 90%. La figura 1 muestra una vista 
general de la matriz rota, donde aun están el 
compacto y el punzón superior. En la parte izquierda de 
dicha figura, por donde parece haberse iniciado la 
rotura, puede observarse una fractura de 
conchoidal, centrada alrededor del campo de tensiones 
emanantes del compacto, que recuerda, por su """'""""•'-'· 
las características de la rotura por fatiga. Una gran 
grieta exterior, limitada por el halo de la debe 
haber existido en la matriz, así corno varias 
menor tamaño, en ambas caras fracturadas. En la 
2, correspondiente a la cara conchoidal, 
contemplarse dos de estas grietas menores. 

Dado que la matriz rota en servicio había revelado que 
poseía grietas previas, se llevó a cabo un examen 
detallado de la matriz por usar (B), detectándose que 



3.2.1. Microestructura dureza 

haberse """'"'uv 
calentamiento hasta la 
durante el enfriamiento 
entre y revenido. 

3.2.2. Calentamiento 

En se recomienda que las matrices 
herramientas se sometan a un --..;.·~~r.l,;·; ... auu•c,w.v 

al proceso de austenización. 
disminuir las tensiones térmicas que 
por la diferencia de ten1pe:ratura 
núcleo de las 

3. "~'"'"''"'" 
extiende por ias bases 
La intensidad de las 
de n<u·tíf'nl 
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Fig. 4. Matriz B tras la rotura provocada por prensado 
a 1500 MPa. 

Fig. 5. Detalle ampliado de la superficie fracturada de 
la matriz B donde pueden observarse el halo formado 
por las líneas de detención de la grieta y la semicorona 
circular negra. 

Fig. 6. Estructura martensítica con pequeños carburos 
dispersos de la matriz B. Ataque con nital 3. 

ple de este acero es relativamente baja, alrededor de 
800°C, esta etapa puede suprimirse en algunos casos. 
Sin embargo, debe darse un precalentamiento, cuando 
las matrices han de introducirse súbitamente en el horno 
a la temperatura de austenización, particularmente en el 
caso de austenización en un baño líquido (horno de 
sales). 

La posibilidad de agrietamiento de las matrices durante 
el precalentamiento se ha investigado por metalograffa 
óptica, SEM y EDAX. Por esta última técnica se ha 
analizado la superficie de fractura en distintos puntos, 
especialmente en el aro oscuro de la figura 5, ya que si 
su composición fuese coincidente con la de los baños de 
sales Hpicas (cianuro sódico, cloruro bárico, cloruro 
sódico, carbonato sódico y otras sales alcalinas) [5], 
indicaría que ha habido agrietamiento durante el 
calentamiento. El análisis revela que la banda oscura 
contiene principalmente silicio, calcio y azufre y, en 
menor medida, también, particularmente en 
determinadas localizaciones, sodio, doro y potasio. Es 
curioso que una composición similar a la de la banda 
oscura, pero con picos de menor intensidad, se observa 
a lo largo de un ribete de suciedad, de aproximadamente 
200 ~-tm de anchura, que limita la periferia de dicha 
superficie fracturada (Figura 7). Los espectros 
respectivos, a estas dos zonas, se representan en la 
figura 8. De la consideración de estos datos de 
composición química no puede probarse que las sales 
líquidas hayan penetrado en las grietas; antes. bien, 
parece que la suciedad, tanto de la semicorona circular 
oscura, como del ribete periférico, se ha originado 
como consecuencia de las diversas operaciones de 
temple en aceite, lavados con aguas industriales y restos 
de los materiales usados en los ensayos END. Por otra 
parte, por metalograffa óptica y por SEM se ha podido 
detectar la existencia de una ataque intergranular, de 
una profundidad de unos 15 ~-tm. en toda la superficie 

Fig. 7. Ribete periférico de suciedad, de 200 ~-tm de 
anchura, que limita la periferia de la superficie 
agrietada. 
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externa de ambas matrices, excepto en la superficie 
perforada interior, que fue rectificada tras los 
tratamientos térmicos. Este ataque, originado durante la 
etapa de austenización, no se ha observado sobre las 
superficies fracturadas, lo que demuestra la carencia de 
grietas previas al enfriamiento de temple. La figura 9 
ilustra este ataque intergranular. Este fenómeno podría 
interpretarse como debido a una simple carburación 
intergranular, seguida de agrietamiento motivado por la 

Fig. 8. Espectros EDAX correspondientes a la semi
corona circular de suciedad de la matriz B (parte 
superior) y al ribete de suciedad periférico (parte 
inferior). 

Fig. 9. Ataque intergranular, de unas 15 ¡;.m de 
profundidad, de la superficie de la matriz B. Ataque 
ligero con nital 0,5. 

fragilización que conlleva la formación de carburos, 
combinada con las tensiones que surgen durante los 
cambios bruscos de temperatura. Las minigrietas, así 
generadas, podrían rellenarse, posteriormente, con los 
productos con los cuales han estado en contacto. No 
obstante, por su aspecto, parece que ha habido también 
una oxidación intergranular, que es más patente en la 
matriz B. En ambas matrices se detecta un doble ataque, 
en principio, de oxidación y carburación intergranular, 
siendo mayor la penetración de los carburos (Figura 
1 0). Este fenómeno puede que haya tenido lugar de 
manera semejante a la oxidación/sulfuración 
intergranular, que se ha descrito en algunas aleaciones, 
como la aleación 800 H, utilizada en procesos de 
combustión de carbón en lecho fluidizado [6]. Además, 
al menos en una probeta procedente de la matriz B, se 
ha detectado un ataque particularmente intenso sobre la 
superficie externa de la matriz, también de tipo 
intergranular, que, o bien ha ocasionado grandes 
picaduras anchas o ha tenido lugar en localizaciones de 
irregularidades superficiales (Figura 11 ). 

Fig. 10. Ataque intergranular doble - carburación y 
oxidación - de la superficie de la matriz A; Ataque con 
nital 0,5. 

Fig. 11. Ataque intergranular aislado, de especial 
intensidad, sobre la superficie de la matriz B. Ataque 
con nital 0,5. 
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3.2.3. Temple y revenido 

Los datos recopilados y las observaciones y ensayos 
realizados apuntan a que el agrietamiento de las matrices 
ha ocurrido durante el temple. Aunque se ignoran 
diversos detalles relativos a esta etapa del procesado, la 
temperatura de austenización debe haber sido, dada la 
elevada dureza conseguida (66 HRC), superior a 820°C. 
Esta temperatura es más alta de lo recomendable y 
habitual, ya que un exceso de unos 25°C puede 
conducir a agrietamientos [3,7]. En la literatura [3,8] se 
recoge que las grietas de temple son intergranulares, 
creciendo a lo largo de los límites de grano de la 
austenita original. Mediante metalografía óptica se ha 
podido comprobar que las grietas existentes en las 
matrices falladas, que parten de la superficie, poseen 
dicho carácter. En realidad, ese es su aspecto cuando se 
observan por microscopía óptica. El estudio 
microfractrográfico de las superficies fracturadas de 
ambas matrices, realizado por SEM, revela que las 
regiones que habían tenido grietas previas, supuestas de 
temple, bien sea la grieta principal u otras menores, han 
roto de modo intergranular en un porcentaje superior al 
55%, siendo el resto, transgranular (Figura 12). En el 
examen llevado a cabo desde el exterior hacia el 
interior, se encuentra que, a partir de la zona del halo, 
donde termina la grieta de temple, la fr&ctura es 
intergranular entre un 10 y un 90% (Figura 13), hasta 
llegar a unos 5 mm, aproximadamente, de la superficie 
interior, donde probablemente tuvo lugar la semirotura 
fmal de la cara agrietada. En esta región, de alrededor 
de 5 mm de anchura, la fractura es transgranular 
(Figura 14). Asimismo, en zonas puntuales observadas, 
a partir del halo, en dirección al interior, se han 
detectado estrechas bandas, de alrededor de 100 ¡.¡,m de 
espesor, donde la fractura es transgranular, estando 
limitadas, a ambos lados, por roturas esencialmente 
intergranulares (Figura 15). El origen de las roturas 
transcristalinas, observadas en grietas de temple de 

Fig. 12. Fractura intergranular, en un 65%, observada 
sobre un punto de la zona exterior agrietada A. 

Fig. 13. Fractura intergranular, en un 85%, observada 
sobre un punto de la zona interior al halo. 

Fig. 14, Fradtu:'a transgranular Cmixta" o TIS) 
observada en una franj~ de 5 inin de ~spesor limitante 
con el taladro interno deJa matriz.B. · 

Fig. 15. Estrecha banda de fractura transgranular, de 
100 ¡.¡,m de anchura, bordeada por roturas 
esencialmente intergranulares. Observación realizada en 
un punto situado a 13,3 mm del taladro interno. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 10 (1993) 355 

aceros, se ha atribuído a la presencia de altos contenidos 
de cementita y otros carburos. Este tipo de rotura ha 
sido calificada de "mixta •, con pequeñas zonas de 
clivaje y de descohesiones frágiles en las intercaras de 
los carburos [8]. Sin embargo, por su aspecto, más bJen 
parecen roturas por desgarre TTS (tearing topography 
surface) [9, 10]. La zona de fractura transgranular, que 
aparece en la figura 15, puede coincidir con el típico 
alineamiento de bandas de carburos que siguen la 
dirección de trabajo de la barra de acero original. A 
favor de esta explicación está el hecho de que la 
orientación de la zona transcristalina es la misma que la 
dirección del eje de la barra. Por otra parte, la 
superficie de rotura final - Figuras l (derecha) y 4 
(izquierda) - situada al otro lado de la cara por la cual 
se ha iniciado la fractura, presenta una estructura 
intergranular en más de un 55%. 

Otro aspecto importante a tener en cuenta es la 
necesidad de que el revenido sea inmediato al.temple, 
antes de que la pieza alcance la temperatura ambiente. 
Se desconocen las circunstancias en que se han dado 
estos tratamientos, si bien, en base a los valores de 
dureza, el revenido ha debido tener lugar a temperaturas 
relativamente bajas, menor de 150°C, o incluso puede 
que no se haya dado revenido. Este último punto, 
aunque poco probable, no es de descartar, dado el bajo 
nivel de formación técnica de algunos talleres 
industriales. 

4. CONCLUSIONES 

El agrietamiento de las matrices, que ha conducido a la 
rotura prematura, ha sido causado por un tratamiento 
térmico deficiente. 

Se descarta que dicho agrietamiento haya tenido lugar 
durante la etapa de calentamiento para la austenización. 

El fallo debe atribuírse a grietas de temple, promovidas, 
probablemente, por una temperatura de austenización 
demasiado elevada, superior a 820°C, y facilitadas por 
la presencia de microgrietas superficiales resultantes de 
un ataque intergranular durante la austenización. 

Es posible que el agrietamiento haya sido más intenso 
por, presumiblemente, haber transcurrido un largo 
intervalo entre el temple y el revenido. Este último, 
caso de haber sido dado, se ha realizado a una 
temperatura inferior a unos 150°C. 
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2!s JORNADAS IBÉRICAS DE FRACTURA 

ROTURAS NAS SERPENTINAS DAS CALDEIRAS 

Correia da Cruz (*) Dias Lopes (*) Eduardo Barata (**) Martins Neves (***) 

RESUMO 

A repetic;ao de rupturas, verificadas na ligac;ao soldada Suporte - Serpentina de urna zona específica do Reaquecedor 
na<; caldeiras de vários grupos das Centrais de Setúbal e Sines com consequencias imediatas na afectac;ao da 
disponibilidade dos grupos, motivou a EDP - Electricidade de Portugal, SA, e o Fabricante para um estudo mais 
aprofundado sobre esta ligac;ao soldada, apesar das várias abordagens do problema que entretanto foram feitas. Esta 
comunicac;ao constituí a apresentac;ao do projecto de investigac;ao na tecnología de fabrico da ligac;ao soldada e que 
envolve a EDP, para além do Instituto de Soldadura e Qualidade, e o Fabricante. 

Neste trabalho pretende-se, ainda conciliar as exigencias específicas de urna ligac;ao soldada complexa, envolvendo 
matctiais dissimilmes e funciommdo cm condic;é'ies mnbientais bastante severas, com a lógica da produtividade que está 
sempre associada a um processo industrial. 

l.INTRODU<;ÁO 

A repetic;ao de ruptura-; verificadas na ligac;ao soldada 
Suporte - Serpentina numa zona específica do 
Rcaqucccdor nas caldeiras de vários grupos das Ccntrais 
de Setúbal e no Grupo I de Sines com consequencias 
imediatas na afectw;ao da disponibilidade dos grupos. 
motivou a EDP e o Constructor pma um estudo mais 
aprofundado sobre esta ligac;ao soldada, apesar das 
várias abordagens do problema que entretanto foram 
feítas. Esta comunicac;ao constituí a apresentac;ao do 
projecto de investigac;ao na tecnología de fabrico da 
ligac;ao soldada e que en vol ve, para além do Instituto de 
Soldadura e Qualidade, necessariamente o Constructor. 

1..1.:. A DOET - Direcc;ao Operacional de Equipamento 
Ténnico é urna das oito Direcc;é'ies Operacionais da EDP
Eiectricidade de Portugal, SA. 

Como finalidades principais, incumbem a DOET estudar 
e realizar empreendimentos de produc;ao termoeléctrica, 
incluinclo a sua modcrnizac;ao e renovac;ao, e executar ou 
participar cm projectos de Engenharia da Qualidade e do 
Ambiente e cm estuclos de desenvolvimento tecnológico 
e investigac;ao, quer intema quer externamente a EDP. 

Mais específicamente, a par do acompanhamento dos 
processos de execuc;ao e das tecnologías utilizadas e da 
análise aos desvíos da qualidade, destacam-se a sua 
colaborac;ao nas análises de incidentes de operac;ao de 
instalac;é'ies e/ou equipamentos e o estudo e proposta de 
soluc;oes para problemas de tecnología dos materiais 
ligados ao funcionamento dos equipamentos e 
instalar;:é'ies. 

.l.1 O ISQ - Instituto de Soldadura e Qualidade, outra 
das instituic;oes envolvidas no estudo deste problema, é 
urna associac;ao técnico-científca, dedicada a investigac;ao 
e cuja actividade está fortemente ligada ao estudo de 
integridade de componentes industriais. Presentemente o 
ISQ é a instituic;ao de investigac;ao em Portugal que 
maior ligac;ao tem a EDP - Electricidade ele Portugal, 
SA. cm projectos de I & D e em actividades 
relacionadas com a fiabilidade dos seus equipamentos. O 
facto de o maior constructor de caldeiras cm Portugal ser 
a MAGUE, Indústrias Metalomecfulicas, SA, faz com 
que essa ligac;ao se estenda a esta instituic;ao. 

.lJ. MAGUE Indústrias Metalomecfinicas, SA, é urna 
empresa privada, especializada no fomecimento de 
equipamento para produc;ao de energía, nomeadamente 
para Centrais Tennoeléctricas para grandes centros 
produtores de electricidade e para instalac;oes industriais. 
A experiencia da MAGUE nesta actividade teve início 
no princípio da década de 60 e a sua capacidade de 
projecto, fabricac;ao, montagem, comissionarnento, 
ens<úos e assistencia após venda, foi desenvolvida 
através de dois Contratos de Licenc;a, um com a Foster 
Whecler Energy Corporation, USA, para a área dos 
Geradores de Vapor, e outro com a ABB-Asea Brown 
Bovcri, Switzerland, para Turbinas e Alternadores e 
Equipamentos Auxiliares, nomeadamente de pré
aquecimento e condensac;ao. Associado a esta actividade 
também foi desenvolvida capacidade própria nos ramos 
das tubagens e estruturas metálicas. 

(*) ISQ-Instituto de Soldadura e Qualidade 
(**) MAGUE-Construc;oes Metalomecfinicas, SA 
(***) EDP-Electricidade de Portugal, SA 
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Neste trabalho pretende-se, ainda, conciliar as exigencias 
específicas de urna ligac;ao soldada complexa, 
envolvendo materiais dissimilares e funcionando em 
condic;oes ambientais bastante severas, com a lógica da 
produtividade que está sempre associada a um processo 
industrial. 

Nao estando ainda equacionados todos os factores que 
afectam o insucesso que se tem verificado nesta ligac;ao 
soldada, sao no entanto já evidentes alguns indicadores 
sobre as causas prováveis. 

2. OBJECTIVOS DO PROJECTO 

Pretende-se analisar a influencia dos diferentes 
procedimentos de fabrico de tubos de serpentina no 

comportamento em servic;o e estabelecer regras para 
limites de controle, tendo em vista reparac;ües ou a 
construc;ao de novos componentes. 

O desenvolvimento deste trabalho passou por urna série 
de etapas relacionadas com: 

- Caracterizac;ao das soluc;oes construtiva~, processos de 
fabrico e condic;oes de servic;o. 

- Análise das falhas e caracterizac;ao detalhada dos 
fenómenos associados. 

- Simulac;ao por cálculo das solicitac;oes de servic;o. 
- Elaborac;ao de especificac;oes e recomendac;oes de 

fabrico para reparac;ao e/ou construc;ao de novos 
componentes. 

3. DESCRI<;ÁO TÉCNICA E CIENTÍFICA DO 
PROJECTO 

As falhas de componentes submetidos a alta temperatura 
e associadas a juntas dissimilares sao objecto de 
investigac;ao há largos anos, sendo alguns dos fenómenos 
já bem caracterizados [1,2,3]. Estas falhas estao 
normalmente relacionadas com um conjunto de factores 
inerentes as características dos materiais, as condic;oes de 
servic;o e concepc;ao geométrica das juntas soldadas e/ou 
dos componentes. 

A junc;ao de materiais dissimilares com ligas 
austenoferríticas ou ligas a base de níquel, cria na 
interface de ligac;ao (onde coexistem materiais com 
coeficientes de dilatac;ao linear diferentes) tensoes que 
em alguns casos podem atingir valores importantes. 
Ligac;oes soldadas com este tipo de ligas, originam a 
migrac;ao de carbono de urna faixa próxima a zona de 
fusao, para a zona de ligac;ao. Este efeito vai criar uma 

zona termicamente afectada empobrecida em carbono e 
a formac;ao de urna faixa de carbonetos no lado da zona 
de ligac;ao. Junto a esta faixa de carbonetos no lado da 
zona termicamente afectada, verifica-se que há formac;ao 
de moicrovazios que podem evoluir para microfissuras. 

O efeito das condic;ües operatórias e o meio agressivo 
provocam urna oxidac;ao acelerada pela deformac;ao 
cíclica preferencial na zona de concordfu¡cia do lado do 
material ferrítico com formac;ao de um entalhe. O efeito 
termodinfunico provocado pela diferenc;a de coeficientes 
de dilatac;ao (entre o material fundido e o material de 
base) é um dos factores que gera o aparecimento de 
tensoes iniciadoras do fenómeno de t1uencia. Os casos 
históricos publicados na literatura especializada tem feíto 
referencia a fenómenos deste tipo entre as 4 000 horas 
e 200 000 horas de servic;o. Os componentes com juntas 
soldadas em que estes fenómenos tem acorrido tem 
como materiais de adic;ao INCONEL 132, INCONEL 
182, E309, E310 e E312. 

Em componentes submetidos a tratamento térmico de 
relaxac;ao de tensoes ou revenido efectuado normalmente 
a temperaturas da ordem dos 700ºC, verifica-se 
igualmente, no mesmo tipo de junta soldada, urna 
migrac;ao de carbono da zona termicamente afectada para 
a linha de fusao, podendo verificar-se urna quebra de 
microdureza. 

Resumindo, podemos afirmar que a iniciac;ao destes 
fenómenos de degradac;ao está associada a difusao de 
carbono, precipitac;ao de carbonetos e amaciamento da 
zona termicamente afectada adjacente e formac;ao de um 
entalhe devido a oxidac;ao a alta temperatura na interface 
da junta dissímilar. A formac;ao de microvazios e 
microfissuras de fluencia está associada a alta 
temperatura de servic;o dos componentes e naturalmente 
a fenómenos mecfuücos e termodinfunicos que tem a ver 
com: 

- Diferenc;a de coeficientes de dilatac;ao linear que geram 
tensoes residuais na interface. 

- Carregamento proveniente do peso próprio, pressao 
interna ou gradiente térmico através da espessura. 

- Carregamento do sistema devido a constrangimento 
nao previsto, devido a dilatac;ao diferencial das 
serpentinas e dos componentes em que apoiam e 
também a defonnac;oes. 

O primeiro conjunto de fenómenos associa-se a vários 
aspectos relacionados com a combinac;ao de materiais, 
processos de soldadura ou geometrías dos cordoes. 
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O segundo conjunto de fenómenos está associado as 
condir.;6es operatórias, configurar.;oes geométrie<L<; e 
condir.;6es de condur.;ao. 

O terceiro conjunto de fenómenos está associado ao 
comportamento dos componentes das caldeiras e que 
podem de algum modo originar comportamento diverso 
dos suportes. 

O funbito do presente acordo insere-se na avaliar.;ao 
metalúrgica dos fenómenos ocorridos e na análise das 
causas inerentes as falhas ocorridas com recurso a 
simular.;6es. 

4. DESCRH;Áo DA FALHA 

4.1 Análise da Falha 

Apresenta-se nas Figs. 1 e 2, desenhos gerais e de 
pormenor do local de ocorréncia de fall1a, numa dada 
zona característica das serpentinas do reaqucccdor. 

Fig. 1 

Fig. 2. 

A Fig. 3 apresenta um corte de zona do suporte onde se 
identificam os fenómenos acorridos. Nestes exemplos 
verifica-se que num dos lados há uma fissura quase 
tnmsversante e com uma direcr.;ao radial com início na 
interface metal fundido tubo. A fissura propaga-se pela 
zona tennicarnente afectada de um dos cordoes da 
soldadura de ligar.;ao do suporte de ar.;o refractário (tipo 
25Crll2Ni) ao tubo de ar.;o de baixa (ti¡x1 
1Cr0,5Mo). 

Fig.3. Fotomacrografia mostrando um detalhe do 
fenómeno acorrido 

A fissura aparenta ter urna forma planar nao ramificada 
e propaga-se da superfície exterior para a interior. No 
lado contrário, no outro cordao de ligar.;ao do suporte ao 
tubo há urna pequena fissura também em 
desenvolvirnento. 

Ern algurnas das situar.;oes houve propagar.;ao destes 
defeitos ao longo de toda a espessura tendo originado 
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roturas que motivaram indisponibilidades de alguns 
grupos das Centrais Térmicas referidas. 

4.2 Dimensao do Problema 

Dos oito grupos geradores de vapor das Centrais 
Termoeléctricas de Setúbal e Sines (4+4) as falhas 
verificadas nos anos de 1989 e 1990 (dois anos 
anteriores ao início do projecto) conduziram a urna 
indisponibilidade de 67 dias no grupo 1 de Setúbal e 7 
días do grupo 1 de Sines. É, no entanto, de considerar 
ainda as reparaºoes realizadas nos grupos 2, 3 e 4 da 
Central de Setúbal nos períodos de revisao dos grupos, 
o que, nao ocasionando indisponibilidade, conduziu a 
custos bem significativos de reparaºao. 

4.3 Custos e Perdas Envolvidos 

O projecto que nos propusemos realizar e que contempla 
o desenvolvimento de um sistema de deteq:ao e 
dimensionamento de fissuras, objecto de outra 
comunicaºao deste encontro, foi orºado em 96 700 000 
escudos, com uma participaºao financeira a fundo 
perdido de 70%. 

Este custo poderá parecer significativo para um projecto 
desta natureza, mas é menos se comparado com os 
custos de reparaºao e os resultantes do facto de se ier 
de recorrer a importagao de energía. 

Nos anos de 1989 e 1990, os custos de reparagao 
motivados pelas roturas ou situagoes de pré-roturas das 
soldaduras elevaram-se a cerca de 125 000 000 escudos 
para a Central Termoeléctrica de Setúbal (todos os 
grupos). A este valor há a acrescentar cerca de 
3 500 000 escudos já dispendidos com as reparagoes 
efectuadas na CT de Sines. 

5. RESULTADOS EXPERIMENTAIS 

5.1 Ensaios Metalográficos 

Uma das amostras cuja fissura nao era transversante foi 
observada metalograficamente num corte transversal em 
zona intermédia da fissura ondc esta se apresentava mais 
aberta. 

As Figs. 4 a 14 apresentam detalhes de análise 
metalográfica dos dois tipos de defeito. 

X 50 
Fig. 4. Detalhe da fissura no lado 1 

X 500 
Fig. 5. Detalhe da Fig. 4. 

X 500 
Fig. 6. Detalhe da Fig. 4. 
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Fig. 7. 

Fig. 8. 

Fig. 9. 
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X 50 
Fig. 11. Detalhe do lado 2 

X 1 
Fig. 12. Porme11or da Fig. anterior 
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X 500 
Fig. 13. 

X 500 
Fig. 14. 

No lado 1 (Figs. 4 a 10) há um fenómeno característico 
e descrito em bibliografía que tem tratado destes tipos de 
falhas, isto é, o efeito térmico na interface do metal 
fundido de liga base de níquel, com metal de base de 
ac;:o de baixa liga. É nítido o fenómeno de migrac;:ao de 
carbono, formac;:ao de camada de carbonetos e 
microfissuras predominantes de fenómenos de fluencia, 
com iniciac;:ao em microvazios junto desta camada de 
carbonetos na interface. É ainda visível o fenómeno da 
corrosao oxidac,;ao na interface dissimilar. No lado 2 
(Figs. 11 a 14), parece ser predominante um outro tipo 
de fenómeno possivelmente iniciado a um mecanismo 
identico ao lado 1, mas cm que a propagac;:ao tem uma 
morfología scmelhante a um fenómeno de fadiga 
(associado a oxidac,;ao ou corrosao a alta temperatura). A 
extremidade da fissura contém produtos de corrosao, 
tendo o aumento de tens6es (provocado pela fissura) 
degenerado em fluencia ou fadiga/fluencia. Sao visíveis 

bastantes microvazios característicos destes fenómenos, 
próximos da extremidade da fissura. 

X 150 
Fig. 15. 

Na Fig. 15 apresenta-se um esquema de um corte 
transversal do tubo onde foram medidas durezas Vickers 
e camada de espessura de magnetite na superficie 
interior; nestas medic;:oes roram observados valores 
homogéneos de durezas e de espessura de magnetite. A 
Fig. 15A mostra um aspecto dessa magnetite, junto da 
superfície interior. 

'"'-¡ •o:-

~:/54 "''c::::ns 

-180,4 
55 M1crcns 

Fig. 15A. Identificac;:ao dos locais onde se efectuaram as 
medic;:oes de espessura da camada de óxidos 
aderentes a parede interior do tubo e os ensaios 
de dureza Vickers, HV 0.5 
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Os valores de dureza Vickers sob o cordao no tubo de 
1Cr0,5Mo, igualmente medidos, encontravam-se entre 
230 e 290, corrcspondendo para o tempo de servic,:G, a 
temperatura média do metal entre 490 a 540º C. 

5.2 Análisc em Microscópio Electrónico de Varrimellto 

Foram feítas análises em Microscopia Electrónica de 
V arrimento, tendo-se encontrado próximo da iniciac,:ao da 
fissurac,:ao, urna fractura tipo frágil, com urna fase inicial 
de propagac,:ao por fadiga e urna fase tina! de tipo dúctil. 
De salientar que esta análisc foi efectuada numa amostra 
de urna caldeira cm que ocmTeu urna fissura 
transvcrsante. 

5.3 Medicao de Coeficientes de Dilatacao Linear 

Um conhccimento correcto dos coeficientes de dilatac,:ao 
linear, dos materiais do tubo das serpentinas do 
reaquccedor, metal fundido e suporte de ac,:o rcfractário 
é de extrema importfmcia para a simulac,:ao das tcnsües 
térmicas geradas na interface. Formn pma isso extraídos 
provetes adequados de 2mm de diamctro e de l2mm de 
comprimento, tcndo-se obtido valores l/1 versus 
temperatura até cerca de 700ºC, cujos resultados se 
apresentam n<L<; Figs. 16 a 18. 

JI 0~/li~l 
MI:Ji f!L(. 

Fig. 16. 

Fig. 17. 

"'" 1 o )/0~1 ~~~ 1 
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'~·~· (QR fld. 

Fig. 18. 

5.4 Análisc Experimental de Tensoes Resicluais por 
DisfraCf,:ilo de Raios X 

Foram efectuados na Faculdadc de Ciencias e 
Tecnología da Universidade de Coimbra, vários ensaios 
de medic,:ao de Tensoes Residuais por Difraq:ilo de 
Raios X, a tubos cm zonas direitas, tubos dohrados por 
processo de fabrico comum, tubos com supone soldado 
com liga base de níquel com e sem tratmnento térmico. 
Os tubos apresentam cm qualquer dos casos 
predominancia de tensües residuais de compressilo, 
longitudinalmente e transversalmente. No caso de tubos 
soldados a suportes com e sem tratmnento ténnico há 
predominfmcia de tensoes de compressilo até próximo da 
interü1ce metal fundido com tubo (Figs. 19 a 25). 
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Fig. 20. 
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Fig. 21. 
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Fig. 22. 
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Fig. 23. 
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so 

·150 

Tubo Soldado- N~o Tratado 

Estcao Pos1c;!.o Tans TrM.-.. Tens Longrt 
1 ·1)2 ·03 

·155 'J4 
-165 146 

Bn.noSo!d ·155 -<bO 
..SJ -24 
JO ..Q., 

--!0 ·i'9 
·197 ·11J 

• T•n• Trl!!lav 1 

O T 111n1 Longn. 1 

Fig. 24. 
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Fig. 25. 

5.5 Análise de Tensóes por Cálculo Numérico 

Usando elementos finitos, comec;:ou por se fazer urna 
análise da flexibilidade de serpentina, tendo e m conta os 
constrangimentos possíveis. Neste momento procede-se 
a urna análise por elementos fmitos da zona do suporte 
para estudo das solicitac;:oes Iocais junto as ligac;:oes 
soldadas. Alguns efeitos dinfunicos, como por exemplo, 
vibrac;:oes devido ao fluxo dos fluidos, nomeadamente 
gases de combust:ao ou constrangimento em regime 
transiente, serao igualmente introduzidos de forma a 
estudar o mecanismo predominante na propagac;:ao dos 
defeitos. 

A Fig. 26 mostra o comportamento da tubagem da 
serpentina, tendo em conta os constrangimentos da 
caldeira. 

11111 

Fig. 26 

6. DISCUSSÁ O 

Dos vários fenómenos detectados nas análises efectuadas 
até ao momento há diferentes aspectos que podem ser 
identificados como associados ao mecanismo 
preponderante na falha. 

Os resultados experimentais apontam para um 
mecanismo de degradac;:ao na interface da junta soldada 
a partir de defeitos gerados numa zona ou através de 
mecanismo de corrosao associado a fluencia na junta 
dissimilar. A corrosao na interface parece estar presente 
e relaciona-se com a ciclagem térmica e seus efeitos na 
junta dissimilar que provocam no material ferrítico do 
tubo urna deformac;:ao devido as diferenc;:as de 
coeficientes de dilatac;:ao. Os fenómenos iniciam-se na 
banda de carbonetos situada na interface e a acelerac;:ao 
destes fenómenos depende das condic;:oes locais. No caso 
presente e dada a morfología da fissura, a propagac;:ao de 
tipo planar tendo sido detectados efeitos de fadiga, em 
que o meio corrosivo actua como factor de acelerac;:ao. 
A extensao da zona intercrítica tem influencia na fase 
final de propagac;:ao, devido ao aumento de tens5es como 
factor de degradac;:ao e onde se manifestam de forma 
mareante os fenómenos de fluencia. Os valores de 
dureza obtidos sob cordao, comparados com curvas 
típicas de associamento com temperaturas, apontam para 
valores médios de temperaturas de metal que se situam 
entre 490 e 540º C, o que está de acordo com valores do 
projecto inicial para esta zona. 

Restam os mecanismos de degradac;:ao directamente 
relacionados com causas de fadiga e que induzem urna 
velocidade de propagac;:ao mais ou menos elevada. Est:ao 
ainda em análise dois factores que podem influenciar o 
comportamento em re gime de fadiga e que se relacionam 
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ou com vibra¡;ües das serpentinas e/ou com o 
contrangime!lto a livre expansao das serpentinas em 
fases transientes. Es tes dois aspectos es tao a ser tomados 
em conta na simul~ao de cálculo em curso. "As tenséíes 
residuais geradas pelas opem¡;ües de enforma¡;ao dos 
tubos e soldadura com material dissimilar (liga a base de 
níquel) sao predominantemente de compressao. 

A resistencia a fadiga de vários tipos de junta está a ser 
analisada, estudando a influencia do factor de "dressing" 
e outros aspectos relacionados com melhorias na 
fabrica¡;ao na zona da interface, de modo a aumentar o 
tempo de vida destes componentes. Estao em curso 
ensaios de fadiga considerando os efeitos da enformar;ao 
dos tubos (dobragem), soldadura, efeitos do tratamento 
térmico após soldadura, efeitos dos "dressing", etc. 

7. CONCLUSÓES 

11. - O mecanismo de degrada¡;ao inicia-se por um 
fenómeno associado as camcterísticas típicas de interface 
de juntas dissimilares, devido a fenómenos de fluencia 
e/ou corrosao. 

7.2 - A propaga¡;ao parece estar associada a um 
mecanismo de fadiga que pode originar urna degradar;ao 
precoce do fenómeno de inicia¡;ao. Este fenómeno 
associa-se eventualmente a vibrar;oes ou a 
constrangimento de expansao livre das serpentinas em 
regime transiente. 

7.3 - A propaga¡;ao final dá-se por fenómeno de fluencia 
e/ou cedencia de material em regime plástico a alta 
temperatura. 

7.4 - Os factores associados ao mecanismo de fadiga, 
fase mais importante, deverao ser mantidos em limites 
aceitáveis ou eliminados de modo a garantir a 
integridade destes componentes. 

7.5 - Alguns efeitos negativos relacionados com a 
iniciar;ao da degrada¡;ao podem ser contrariados através 
de melhorias que podem vir a ser obtidas pelo efeito 
dum "dressing", nomeadamente por uma passagem de 
acabamento TIG, contribuindo fortemente para o 
aumento de vida útil deste tipo de componentes. 

7.6 - Os factores fisíco-químicos destas juntas nao 
eliminarao totalmente as causas de degradar;ao 
identificadas; no entanto, a utilizar;ao de tecnología 
ajustada as características dos materiais envolvidos e a 
considera¡;ao e controle adequado dos factores exteriores 
ao tipo de junta em aprer;o, permitirao certamente 
prolongar a vida útil dos componentes para tempos de 
vida expectável. 
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ANÁLISE DE ESPECTROS DE CARGA COMPLEXOS USANDO O MÉTODO RAINFLOW E 
SUA UTILIZA<;ÁO NA AVALIA<;ÁO DA RESISTENCIA Á FADIGA DE UMA ESTRUTURA 

SOLDADA EM LIGA DE ALUMÍNIO 

C. Reis Gomes, J. A. Vasconcelos, A. A. Fernandes 

DEMI<::GI - FElJP, Rua ros Bmga; - 4099 Porto - Portugal 

Sumário: Na presente comunica~ao é feita urna apresenta~ao da análise estrutural estática e 
dinamica duma cisterna autoportante fabricada numa liga de alumínio do tipo A 5083. A 
análise estática foi efectuada pelo método dos elementos finitos. O modelo numérico foi 
comparado com os resultados obtidos por análise experimental de tensücs. Os espectros de 
carga, medidos cm circuitos tipo, foram objecto de tratamento pelo método de contagem 
"Rainflow". e forarn usados no cálculo da resisténcia a fadiga, recorrendo a lei de danos 
acumulados de Miner. 

Abstract : The work being reported in this paper covers a study conducted lo analyse the 
static and dynarnic strength of a self-supporting welded aluminium alloy car tanker for the 
transport of powder products. Finite element calculations, to evaluate static strength, were 
carried out. The numerical method was validated by experimental stress analysis. In order to 
study thc fatigue strength, real load spectra measured in a instrumented tanker were treated 
using the rainflow counting method and Miner darnage law. 

l. INTRODU<;ÁO 

Este estudo tinha como objectivo a análise estrutural de 
urna cisterna autoportante, construida numa liga de 
alumínio do tipo A5083. O estudo visava a optimiza~ao 
do projecto da cisterna. 

A cisterna está sujeita cm servi~o a solicita~oes estáticas 
e dinarnicas. As solicita~oes estáticas incluem as ac~oes 
devidas ao peso próprio da estrutura e carga e ainda as 
acc;oes devidas a pressao de ensaio estático e a pressao de 
descarga. 

As solicita~oes dinamicas resultam das condi~oes de 
utiliza~ao cm estrada, devido as irregularidades do 
pavimento ou a obstáculos de que podem resultar 
solicita~oes assimétricas sobre os rodados. O seu efeito 
sobre a estrutura é no entanto minorado pelo modo de 
liga~ao do chassis e cisterna a unidade tractora e pela 
suspensao do trailor. A cisterna utiliza um sistema de 
"King Pin" que permite urna rota~ao da cisterna sem 
transmissao de esfor~os do tractor a estrutura. 

2. MODELIZA<;ÁO ESTRUTURAL 

A análise de tensoes e deforma~oes na estrutura da 
cisterna foi efectuada recorrendo ao método dos 
elementos finitos. Dada a geometría do reservatório 
forarn utilizados fundamentalmente elementos de casca 
fina. 

No caso das solicitac;ücs estáticas, (peso próprio, carga e 
pressao de ensaio) foi considerado um modelo de 
elementos finitos correspondente a metade da estrutura, 
impondo condi~oes fronteira correspondentes a essa 
simetría, nos nós situados no plano de simetría. Nas 
figuras 1 e 2 apresentam-se diferentes aspectos da malha 
de elementos finitos utilizada. 

A ac~ao da carga a transportar (S 1) foi simulada por urna 
pressao hidrostática provocada pelo material 
pulverolento a transportar. Para urna densidade de 1,3 o 
valor médio da carga considerado foi de 30 toneladas. 

O peso próprio da cisterna (S2) é calculado 
automáticamente pelo programa de análise cm func;ao da 
geometria do modelo e da densidade do material usado. 

A cisterna é submetida a um ensaio de estanqueidade sob 
urna pressao interna de 3 kgf/cm2 (S3)· 

Para as solicita~oes simples descritas atrás foram 
determinadas as tensoes resultantes na estrutura da 
cisterna, para as seguintes combina~ücs de ac~ücs: 

i) 

ii) 

Resultante das ac~oes da carga e do peso 
próprio 

Cl=Sl+S2 

Peso próprio e pressao de ensaio 
C2 = S2 + 1.0 X S3 
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iii) Peso próprio, carga e pressao de descarga ( 1.8 
kgf/cm2) 

C3 = S 1 +S2 + 0.6 X S3 

Será analisada cm particular pela sua relevancia no 
contexto desta comunica~ao a combina~ao Cl. 

Considerou-se que a espessura da chapa do reservatório 
(fundos esféricos. virola cilíndrica e zona cónica) era de 
5mm. A liga de alumínio usada no fabrico da cisterna 
tinha as seguintes propriedades : 

Módulo de elasticidadc 
Módulo de elasticidadc 
transversal 

Coeficiente de Poisson 
Tcnsao de rotura 
Tcnsao de ccdcncia 
Alongamento 

E= 7.0 x l()IO N/m2 

G=2.6 x 1010 N/m2 
¡..t= 0.33 
295 MPa 
158 MPa 
22% 

A modeliza~ao efectuada permití u fazer urna avalia~ao do 
nível de tcnsües estáticas instaladas. . 

Para a sobreposi~ao dos cfcitos do peso próprio e do 
peso da carga vcrificou-sc que no reservatório as tensües 
médias eram cm geral inferiores a 47 MPa (Fig.3), 
elevando-se na zona de liga~ao ao chassis para valores da 
ordcm dos 100 MPa. Na modeliza~ao numérica efectuada 
pelo método dos elementos finitos considcrou-se que a 
espessura do reservatório é constante. 

A análise experimental de tens6cs efectuada numa 
cisterna instrumentada para o efeito, identificou os 
valores máximos de tensao de Von Mises na cisterna, 
para a combinac;ao do peso próprio e carga. A tensao 
máxima medida no corpo da cisterna foi de 47 MPa; na 
ligac;ao do chassis ao cone foram medidas tcnsoes de 65 
MPa. Estes valores sao da mesma grandeza dos valores 
determinados pela análise por elementos finitos. 

3. VERIFICA<;ÁO DA RESISTENCIA Á 
FADIGA 

A verificac;ao a fadiga das juntas soldadas da cisterna foi 
efectuada recorrendo as curvas de projecto propostas no 
projecto de norma BS8118 [1]. 

Como descrito anteriormente o estado de tcnsocs 
elásticas na cisterna quando sujeita ao peso próprio e 
carga foram obtidas através de modeliza~ao por 
elementos finitos e análise experimental de tens6cs. As 
tensües devidas as operac;ües de carga e descarga nao tem 
praticamente influencia no comportamento a fadiga dado 
que o número de ciclos devido ao enchimento e 
esvaziamento da cisterna se pode considerar irrelevante 
durante a vida operacional da cisterna. 

A circula~ao do veículo que transporta a cisterna (do tipo 
autoportante) é no entanto susceptível de introduzir 
tensoes dinamicas devido as for~as de inércia, que por 

sua vez sao fun~ao da massa do veículo, da carga 
transportada e da acelera~ao/desacelera~ao e ainda de 
obstáculos do pavimento. Sao diversas as ac~ües que 
poderao originar aquelas for~as tais como (2,3]: 

i) Ac~6cs verticais simétricas 

Estas ac~6cs resultam da existencia de obstáculos como 
ondula~ao do pavimento, buracos de passeio (h = 15 
cm); ocorrem quando as rodas da frente do veículo 
chocam simultancamentc com obstáculos do tipo atrás 
referido, originando acelera~ües verticais simétricas e 
for~as verticais que podem atingir até 3 vezes o peso do 
veículo (com ou sem carga) 

ii) Ac~ües verticais assimétricas 

As forps verticais assimétricas surgem quando o 
veículo circula sobre urna superfície desigual com 
obstáculos que podem ter até 30 cm no caso dos 
camiücs. Cada roda encontra o obstáculo cm tempos 
diferentes. f1cando a estrutura sujeita a um momento 
torsor e um momento flector; cm geral usa-se um 
coeficiente de majora~ao de 1.5 tanto das cargas 
suspensas como do momento introduzido 

iii) Ac~ües longitudinais 

As ac~oes longitudinais sao devidas a acelcra~oes ou 
travagem do camiao. O coeficiente de majora~ao varia 
cm geral entre 0.7 a 1.0. 

iv) Ac~6cs laterais 

As ac~oes laterais surgem quando o veículo circula 
numa curva ou choca lateralmente com um obstáculo. 
As ac~6cs latcrais máximas devido as for~as centrífugas 
ao cucular numa curva cstao limitadas pela aderencia 
rodas/pavimento. O coeficiente de majora~ao proposto é 
de 0.7 a 1.0. 

A combina~ao das ac~6cs atrás referidas, devidas a 
circula~ao do veículo, é susceptível de criar um espectro 
de carga durante a sua vida operacional que pode originar 
danos de fadiga, o que motiva o aparecimento de fcndas 
nao só no chassis como na própria cisterna. 

P~a fazer a avalia~ao correcta da resistencia a fadiga da 
cisterna torna-se assim indispcnsável conhecer o 
espectro de carga a que o veículo vai estar sujeito cm 
servi~o. nao sendo suficiente o conhecimento da tara e 
peso bruto. 

O espectro de carga tem que ser avaliado 
experimentalmente por meio de análise experimental de 
ten~ües e poste:ior .tratamento estatístico dos registos 
obtldos cm cam1ües mstrumentados para o efeito. 
A análise do comportamento a fadiga envolve os 
seguintes passos: 

Identifíca~ao dos pontos críticos da estrutura 
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Estimativa do espectro de carga no ponto 
crítico 
Classificac;ao do detalhe da cstrutura de acordo 
coma norma BS8118 e determinac;ao da curva 
de projecto corresponden te 

As curvas de projecto assumem a seguintc forma: 

N - durac;ao a fadiga, ciclos 

crr - gama de tensao 
K2- constante dependente da classe do dctalhe 
m - constante 

No presente caso usa-se como filosofía de projccto a 
filosofía "safe life", isto é, a probabilidade de ocorrencia 
duma rotura por fadiga durante a vida operacional da 
estrutura é diminuta (toma-se em gcral igual a 2,5% ). 

As tensoes do espectro nao tem amplitude constante 
pelo que a verificac;ao da resistencia a fadiga é feíta 
recorrendo a urna leí linear de danos acumulados. 
conhecida como regra de Miner [4] expressa por: 

n 

N 

n - número de ciclos real a urna dada gama de 
tensa o 

N- número de ciclos para a rotura para urna dada 
gama de tcnsao e classe do detalhe 

Para efeito de cálculo considerou-se o espectro de carga 
real determinado por análise experimental de tensoes. no 
ponto mais crítico; os resultados sao apresentados cm 
relatório confidencial [5]. 

Na figura 4 ilustra-se parte do espectro real soba forma 
de tensoes equivalentes, determinadas pelo critério de 
Von Mises. 

A fim de determinar o número de ciclos de variac;ao da 
carga foi usado o método de contagem de ciclos 
"RainOow Method", susceptível de ser tratado e m 
computador. Para o efeito foi elaborado um programa, 
que permite calcular as gamas de tensao e número de 
ciclos em que elas ocorrem bem como as respectivas 
frequencias. 

Nas figuras 5 e 6 sao apresentados o histograma e a 
func;ao de densidade de probabilidade de ocorrencias num 
percurso típico de estrada. 

Por limitac;ao do sistema de aquisic;ao de dados foi 
medido unicamente o espectro durante um período de 
160 segundos tendo sido identificados 2839 ciclos por 

aplicac;ao do método de contagem "Rainflow". A gama 
de tensao dos diferentes ciclos variava entre 1 e 57 MPa. 
Destes ciclos nem todos provocam danos de fadiga, pelo 
menos na fase inicial de propagac;ao. 

A fim de avaliar quais os ciclos que poderao na fase 
inicial provocar danos de fadiga recorreu-se a conceitos 
de Meci'mica da Fractura. Para o efeito considerou-se que 
no pé da soldadura de canto existente nas proximidades 
do ponto em análise estava presente um pequeno defeito 
de mordedura com 0.2 mm de profundidade ( defeito esse 
que nao é detectável por inspecc;ao visual). 

De acordo com a metodología proposta no documento 
PD 6493 [6] urna fenda de fadiga nao se propagará se o 
factor de intensidade de tensües relativo ao limiar de 
propagac;ao l.IK 0 para juntas soldadas em liga de 
alumínio. 

l.IK 0 = 21N.mm-3 12 

Atendendo a que o factor de intensidade de tensües no pé 
da soldadura de canto pode ser calculado pela expressao 

y= MkMm 
0 

a= 02mm 

factor de calibrac;ao 

Usando o documento PD 6493 foi possível fazer urna 
avaliac;ao do valor de K para a geometría em causa, a 
qual pode ser expressa em termos de gama de factor de 
intensidade e gama de tensao. 

Mm= 1.04 

0 = 1.57 

Tendo e m conta que l.IK 0 = 21N. mm-3 1 2 en tao é 

possível determinar o valor de l.lcr0 que corresponde ao 
valor da gama de tensao abaixo do qual os ciclos de 
carga correspondentes nao produzem danos de fadiga, 
pelo menos até a fenda atingir dimensoes apreciáveis. 
Verificou-se que: 

Para o ponto em análise considerou-se que durante o 
período de 160 s ocorreram 210 ciclos susceptíveis de 
propagar urna fenda com 0,2 mm de profundidade. 
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Atendendo a que o ensaio de medil;ao do espectro de 
carga foi efectuado a urna velocidade média de 50 
km/h0ra e admitindo que o camiao/cistema percorre num 
ano 5, '.000 km podemos calcular o número de ciclos de 
carga significativos num ano como sendo igual a : 

N ciclos = 4. 75x1 o6 
ciclos 

Para urna vida de 1 O anos (típico p:\ra veículos) a 
dura~;ao requerida seria de : 

n0 = 4. 75x1 O 7 ciclos 

Será esta dura~;ao que será usada no cálculo dos danos de 
fadiga acumulados ao longo da vida da cisterna. 

A expressao da regra de Miner para um espectro 
contínuo pode ser expressa por [7]. 

D = J nof(S) ds 
N(S) 

n0 f(S)- número de ciclos a urna dada gama de tensües 
N (S) - número de ciclos até a rotura 

A análise dos desenhos de fabrico da cisterna mostra que 
as juntas soldadas da cisterna s 0 basicamente de dois 
tipos: Juntas topo a topo com p... letra~ao total e juntas 
de canto do tipo cobre junta, como ilustrado na figura 7. 

Dado que existem juntas de canto, serao estas a 
condicionar a dura~ao a fadiga da cisterna. 

~·~~---------r~ 

~L------------~~ 
Figura 7 - Junta de canto 

A junta foi considerada da classe E 20 a que corresponde 
a curva de projecto: 

o u 

m 3 

lO 
K2 = 1.6 X 1 o 

N 

Considerando que óurante a vida operacional da cisterna 
o número wáximo de ciclos é de 

n0 = 4. 75x10 7 ciclos 

calculou-se o valor de D. somatório dos danos 
acumulados, prua diferentes valores da gama de tensao 
máxima suscertível de estar presente na cisterna e no 
detalhe em cam 1. Verificou-se que os danos acumulados 
para o ponto crítico coudmiam a um valor de D = 7.81. 
Nos outros de tal hes o valor de D cale Jlado era inferior a 
1 

Procedeu-se a modifica~;ao do design da cisterna para 
diminuir o nível de tensOes no ponto em análise de 
modo a que D = l. 

4. CONCLUSÓES 

A análise numérica de estruturas recorrendo ao método 
dos elementos finitos juntamente com a análise 
experimental de tensOes permitiu efectuar a verifica~;ao 
da resistencia a fadiga de urna estrutura soldada complexa 
sujeita a espectros de carga complexos. 
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X 

Figura 1 - Modelo da cisterna 

Figura 2 - Modelo de parte dos chassis 
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Figura 3 - Estado geral de tensoes no reservatÓrio 
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ACfiVIDADES DE NORMALIZACION DESARROLLADAS POR AENOR 
EN EL CAMPO DE LA MECANICA DE FRACfURA 

J.M Pintad>, R. ümilleri y A. Vaiente 

Subcomité SC-2 rei Comité Técnico d! Normalización C1N-7 d! AENOR 

Resumen.- El propósito de esta comunicación es dar a conocer las actividades de normaliza
ción desarrolladas por el Subcomité SC2 de AENOR en el campo de la Mecánica de Fractura. 
En la comunicación se exponen las razones que justifican la existencia del subcomité, se des
cribe su modo de funcionamiento dentro de la estructura de AENOR y se resumen las activi
dades realizadas desde su creación. 

Abstract.- The objective of this paper is to divulge the standardization activities develop
ped by the Subcommittee SC2 from AENOR in the field of Fracture Mechanics. The reasons 
why the subcommittee was created and the operation mode according to AENOR organization 
are exposed in the paper. Finally, the activities carried out by the subcommittee from its ori
gins are summarized. 

1. INTRODUCCION 

El objeto de esta comunicación es presentar a los parti
cipantes en el II Encuentro Hispano-Luso de Fractura las 
actividades de normalización de AENOR en el área de la 
Mecánica de Fractura. Naturalmente, estas actividades es
tán estrechamente vinculadas con los objetivos de la en
tidad mencionada, por lo que , antes de entrar en el deta
lle de las mismas, es conveniente exponer de forma re
sumida qué es AENOR en el campo de la normalización, 
cuales son sus fines y atribuciones, cómo se estructura, 
cómo es su funcionamiento y cuales son sus relaciones 
con los organismos análogos en el ámbito de la norma
lización en Europa y en el contexto de la C.E.E. 

Muy brevemente expresado, la Asociación Espaflola de 
Normalización y Certificación, cuyas siglas son AE
NOR, es una asociación privada espaflola de carácter no 
lucrativo, una de cuyas funciones es la normalización en 
Espafla. Esta función se concreta en el estudio, redacción 
y publicación de las normas UNE (Una Norma Espa
flola). 

AENOR se crea por Real Decreto 16/14 del afio 1985, 
que se desarrolla en la Orden 26/Febrero 1986. A partir 
de esta fecha, las funciones de normalización en Espafla 
que anteriormente realizaba el Organismo Oficial IRA
NOR (Instituto de Racionalización y Normalización), 
fueron pasando a AENOR de forma que la publicación de 
las normas UNE queda de la exclusiva competencia de 
AENOR. 

La importancia de la normalización en cualquier activi
dad es evidente y si se trata de actividades técnicas esta 
importancia se convierte en necesidad en la mayoría de 
los casos. Lo mismo puede decirse de la existencia de 

una norma única (o normas totalmente equivalentes) so
bre cada tema, y no sólo dentro una nación, sino del 
conjunto de naciones que componen una unidad econó
mica y comercial, por las repercusiones técnicas que esto 
supone, como en el caso de la C.E.E. Desde el punto de 
vista de la investigación y desarrollo, la necesidad de 
disponer de normas únicas o equivalentes es también 
obvia, de forma que se hable un "lenguaje" preciso y 
común que permita la comparación de resultados en pro
yectos de investigación comunes y favorezca el entendi
miento mutuo en los contratos de desarrollo internacio
nales. 

Puesto que una norma, además del documento a aplicar, 
es también el resultado directo del trabajo de normaliza
ción, resulta evidente que la esencia o principios básicos 
generales a que debe atenerse ese documento condicionan 
la estructura, organización y funcionamiento de los or
ganismos específicos de normalización. Sin entrar en el 
campo complejo y polémico de definiciones formales y 
distinciones entre norma, reglamento, especificación, 
etc, sí parece oportuno reflexionar sobre lo que es la 
esencia de una norma de carácter técnico, que queda refle
jado en la siguiente definición, que podría considerarse 
como una defmición básica de norma: 

Una norma es una solución satisfactoria a un problema 
que se repite, concretada en un documento que cumple 
determinados requisitos formales en cuanto a su proceso 
de estudio, redacción, difusión y aplicabilidad. Una 
norma técnica, por sí misma, no tiene carácter precep
tivo y su obligatoriedad no es otra que la que se le quiera 
dar por parte de los órganos superiores de la Administra
ción o por acuerdos entre partes establecido mediante 
convenios o contratos. 
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2. ES1RUCTIJRA Y FUNCIONAMIENTO DE AE
NOR EN CUANTO A ACTIVIDADES DE NORMA· 
LIZACION 

Las actividades de estudio y realización de las normas 
UNE correSJ>?nden, dentro de AENOR, a la División de 
Normalizactón, que tiene su sede en Madrid y cuyo Di
rector es también representante de Espafia en el Comité 
Europeo de Normalización (CEN). El CEN tiene su sede 
en Bruselas y forman de él los paises de la C.E.E. y de 
la E.S.T.A. El objetivo del C.E.N. es la consecución de 
una normalización unificada mediante la implantación de 
las normas EN (Norma Europea) como normas naciona
les consensuadas y aceptadas por los paises miembros, 
los cuales también intervienen en su estudio y realiza
ción. 

La División de Normalización de AENOR se estructura, 
por debajo de la Dirección, en una serie de Comités Téc
nicos de Normalización (CTN) que dependen de la Direc
ción y que son los órganos técnicos de estudio y elabo
ración de normas. Cada uno de ellos cubre una determi
nada área de temas sujetos a normalización y cuenta con 
un Presidente, un Secretario y un número variable de 
Vocales. Los CTN se estructuran a su vez en Subco
mités (SC) que son realmente grupos de trabajo de carác
ter semipermanente y abarcan áreas parciales de la total 
cubierta por CTN; el número de subcomités es variable 
y su composición, creación o disolución responden a las 
necesidades de normalización planteadas en el CTN. El 
acceso a estos se puede hacerse a petición propia de en
tidades o personas relacionadas con el tema objeto de 
normalización o en respuesta a una invitación expresa 
del Presidente del CTN o, en su nombre, del Presidente 
o coordinador del se. 
La iniciativa de una nueva norma o la modificación de 
una ya existente parte generalmente del CTN, bien como 
iniciativa propia o a instancias externas. Cuando el tema 
está ya en estudio en CEN, el CTN trabaja en las pro
puestas correspondientes para cubrir los objetivos del 
CEN (normas EN), con arreglo a los procedimientos es
tablecidos por este Organismo. 

Una vez que el CTN correspondiente de AENOR ha ela
borado una norma UNE, esta es considerada como una 
Propuesta y pasa a Encuesta Pública durante un periodo 
de tiempo variable a partir de la publicación en el BOE 
de la relación de normas que se encuentran en esta situa
ción. Asimismo, en la revista mensual UNE, se publi
can las listas de las normas en proceso elaboración o 
modificación y el estado en que se encuentran. 

3. ORIGEN Y CREACION DEL SUBCOMITE SC-2 
''MECANICA DE FRACTIJRA'' EN AENOR 

La creación por parte de AENOR del subcomité SC-2 
"Mecánica de Fractura", integrado en el comité CTN-7 
"Ensayos Mecánicos" tiene su origen en la propuesta 
que ESIS (Sociedad Europea de Integridad Estructural, 
conocida como EGF, Grupo Europeo de Fractura hasta 
1990) dirigió al CEN en fecha 3-9-90. En dicha pro
puesta se solicitaba al CEN la preparación de una norma 
EN sobre "Método de ensayo para determinar la resisten
cia de un material a la rotura dúctil" y se proponía que se 
tomase como documento de referencia para la prepara
ción de la norma el documento Doc EGF P1-90 de Di-

ciembre de 1989 "EGF Recomendaciones para determi
nar la resistencia a la fractura de los materiales dúctiles", 
elaborado por ESIS. 

La Secretaria del CEN admitió la propuesta con el carác
ter de "Propuesta para el estudio de un nuevo proyecto de 
norma", asignándola la identificación CEN-N907 y en
viándola a los miembros del BT del CEN junto con un 
formulario tipificado (Formulario 8), que debía ser cum
plimentado y devuelto al CEN antes del 20-10-90, y 
mediante el cual se recababa la postura de los miembros 
nacionales del BT. AENOR, al recibir esta documenta
ción, la envió al CTN-7 para estudiarla y cumplimentar 
el formulario. La posición de AENOR (Espafta), refle
jada en el formulario que se devolvió al CEN, debida
mente cumplimentado puede resumirse diciendo que 
AENOR estaba de acuerdo en iniciar un estudio con ca
rácter de propuesta a través de un nuevo comité técnico 
de CEN a quién se atribuiría el trabajo y en el cual AE
NOR estaba dispuesta a participar, y todo ello con el 
propósito último de establecer una euronorma. 
El estudio urgente de esta propuesta, así como una con
sideración general sobre el tema de la normalización de 
ensayos mecánicos relativos a la Mecánica de Fractura se 
realizó en la reunión 3/90(18-10-90) del CTN-7. En esta 
reunión se acordó estudiar la viabilidad de formar en el 
seno del CTN-7 un Subcomité de Mecánica de Fractura 
y entrar en contacto con el Grupo Espaftol de Fractura 
para considerar el tema. En la reunión 1/91 (14-2-91) del 
CTN-7 se confirma, con acuerdo de todos los vocales 
presentes, la intención de formar un Subcomité de Me
cánica de Fractura, encargándose a D. J. Manuel. Fer
nández Fernández, de INITEC, desgraciadamente fallecido 
en fecha muy reciente, iniciar los trabajos para constituir 
el Subcomité. También se acuerda el envío al Presidente 
del Grupo Espafiol de Fractura de una carta del Presidente 
del CTN-7 solicitando la colaboración del mencionado 
Grupo. 

En la reunión 2/91 (18-4-91) del CTN-7 se acuerda que 
este CTN quede constituido por 4 Subcomités, uno de 
los cuales es el SC2: Mecánica de la Fractura. 

Se crea pues oficialmente en esa fecha el SC-2 
"Mecánica de la Fractura", independiente del SC-1 
"Ensayo de Materiales Metálicos", nombrándose presi
dente del mismo al Sr. Femández, a quién se encarga 
contactar con las posibles entidades interesadas en el 
tema, a fin de conseguir una composición amplia y sa
tisfactoria del SC-2. 

4. ACTIVIDADES DEL SC-2 

Entre el18-4-91, fecha de su creación, y el 10-12-91 en 
que se celebra la 1 ~ Reunión del SC-1, el Presidente del 
SC, ayudado por algún otro miembro del CTN-7, conti
nua las gestiones para constituir el SC-2 con un ade
cuado grupo de vocales. Se recibe del CEN un segundo 
cuestionario, relativo a la propuesta CEN-N907 
(Documento de referencia EGF-P1-90), de fecha 17-7-91. 
Este cuestionario es consecuencia de la Resolución BT 
158/91 del CEN, por la cual solicita comentarios sobre 
dicho documento y decide constituir un grupo de trabajo 
BT/WG 61 para estudiar los que se reciban. El presidente 
del SC-2 consulta a 8 instituciones diferentes pidiéndo
les contestación y con fecha 17-10-91 se envía a la Di
rección de la División de Normalización la respuesta es-
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paftola para el CEN, consistente en el cuestionario cum
plimentado y los comentarios (13 puntos) al texto del 
EGF P1-90. La posición de AENOR/Espafta reflejada en 
el nuevo cuestionario era: que el Documento de Referen
cia podría ser aceptado como norma EN, con las modifi
caciones que se sugerían y que no existía norma espa
flola sobre el tema pero si intención de realizarla de 
modo que se correspondiera con el contenido de dicho 
documento. Conviene aclarar que el contenido del Do
cumento de Referencia EGF-Pl-90 se corresponde en 
parte con las normas americanas ASTM E813-87 "Jlc• a 
Measure of Fracture Toughness" y E1552-87 "Standard 
Test Method for Determining J-R Curves". 

A la 1~ Reunión del SC-2 (01/91 de fecha 10-12-91) se 
convoca a 11 personas que representan a 1 O institucio
nes, no pudiendo asistir a la reunión todos los convoca
dos. En esta reunión se ratifica el nombramiento de Pre
sidente y se nombra secretario. Se fija como objetivo 
fundamental de trabajo las actividades de normalización, 
no de investigación, referentes a la Mecánica de Fractura, 
dentro del marco de AENOR y de sus relaciones con el 
CEN, pero sin limitarse a la realización de la normativa 
propuesta por CEN. Como líneas de trabajo futuro se fi
jaron las siguientes: 

Preparar una norma UNE sobre terminología de Mecá
nica de Fractura en castellano, estableciendo su equiva
lencia con los términos y conceptos expresados en la 
norma ASTM-E-616-89 "Standard Terminology Rela
ting to Fracture Testing". 

Recopilar la normativa extranjera existente sobre el tema 
para seleccionar la que pudiera ser objeto prioritario de 
estudio por parte del SC-2 por su interés para la indus
tria espaftola. 

Solicitar a través de la Dirección de AENOR la relación 
de normas sobre Mecánica de Fractura que estén siendo 
contempladas por el CEN. 

Continuar trabajando en la propuesta CEN-N907 tan 
pronto se conozca la reacción del CEN a los últimos do
cumentos enviados por los distintos miembros del BT. 

La 2a Reunión del SC-2 se celebra el 21-5-92 y en ella 
se inicia la revisión y discusión de las propuestas de al
gunos vocales sobre terminología de Mecánica de Frac
tura. En esta reunión seguía sin conocerse la situación 
de la propuesta CEN-N 907 dentro del CEN. 

En fecha 24-6-92 se vuelve a reunir el SC-2 (3a Reu
nión en el afto 92). En esta reunión se informa a los vo
cales asistentes sobre el estado de la propuesta CEN-N 
907, que es el siguiente: 

En virtud del acuerdo entre ISO y CEN establecido en 
Junio del 92 en Viena, acuerdo por el que se decide in
crementar la colaboración entre ambos organismos, y 
debido a que los trabajos sobre normalización relativa a 
Mecánica de Fractura que realiza el comité ISO-TC 167 
se encuentran en un grado avanzado de desarrollo, el 
CEN está considerando la posibilidad de que no se forme 
en su seno ningún grupo de trabajo sobre ese tema y que 
los miembros del CEN interesados se incorporen si lo 
desean al Subcomité de Mecánica de Fractura del TC-
167. Asimismo el CEN considera la posibilidad de acep-

tar sin más la norma ISO relativa al tema de la pro
puesta CEN-N 907 como norma CEN. Sobre todos es
tas cuestiones el CEN realizará una votación entre los 
paises miembros, en fecha en ese momento aún no de
terminada. 

La postura del SC-2 es que para emitir una opinión a la 
Dirección de AENOR sobre el tema se necesitaría cono
cer el estado de los trabajos de ISO y la opinión de ISO 
sobre el documento EGF-PI-90 y sobre las observacio
nes al mismo formuladas por CEN. 

En esta misma reunión del SC-2 se continúa el trabajo 
sobre terminología de Mecánica de Fractura y se plantea 
la necesidad de incluir en la normativa de ensayos de 
Mecánica de Fractura los ensayos con probetas de ta
mafto reducido con entalla de ancho variable, o sea esta
blecer una norma UNE/CEN equivalente a las norma 
ASTM-E 1304-89 y SAE-ARP 1704, ya que este tipo 
de ensayo va introduciéndose cada vez más en la indus
tria. Como consecuencia de este informe del SC-7, el 
Presidente del CTN-7 encargó la traducción de estas 
normas para que posteriormente el SC-2 iniciase sus 
trabajos sobre ellas, siempre que la información sobre el 
estado de los trabajos de ISO así lo aconsejara. 

La 4a Reunión del SC-2 (04/92, fecha 16-10-92) tiene 
como causa fundamental la necesaria restructuración del 
SC-2 como consecuencia del fallecimiento del presidente 
Sr. Femández, fundador y principal impulsor del SC-2. 
En esta reunión se acuerda que el Secretario, Sr. Cami
lleri, de INITEC, asuma las funciones de coordinador del 
SC-2, además de las de secretario. En la reunión se con
cluyeron los trabajos de fijar los términos fundamentales 
de Mecánica de Fractura, disponiéndose así de la base ne
cesaria para poder acometer el estudio y redacción de la 
norma UNE sobre terminología en este campo. 

Continuaba sin conocerse el estado exacto de la relación 
ISO-CENen cuanto a la antigua propuesta CEN-N 907. 

5. RESUMEN E INVITACION 

Esta breve exposición sobre la normalización que se 
lleva a cabo en Espafta referente a la Mecánica de Frac
tura podría finalizar con dos conclusiones-resumen y una 
invitación: 

Una conclusión es que el importante avance que supone 
disponer de normas UNE sobre Ensayos de Mecánica de 
Fractura es un proceso en marcha y se cuenta con una 
organización que se ocupa de ello. La otra es que la po
sibilidad de disponer de una normativa unificada en las 
distintas naciones es al mismo tiempo que una inesti
mable ayuda, por otra parte imprescindible,una servi
dumbre que impone ritmos, plazos y prelaciones, pero 
que en ellos Espafta puede influir, si se lo propone, en 
pié de igualdad con otros paises. 

Por todo ello, los miembros del Subcomité 2 "Mecánica 
de la Fractura" del CTN-7 de AENOR invitan a todas 
aquellas personas y entidades interesadas en el tema a que 
participen en las actividades del subcomité, bien incor
porándose como miembros del mismo, bien haciéndole 
llegar cualquier tipo de propuesta o sugerencia, que 
siempre será bien recibida. 
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