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FRACTURA DE MATERIAIS COMPÓSITOS: UMA REVISÁO DE ALGUNS RESULTADOS 

P. T. de Castro*, A. T. Marques*, A. B. de Moraist 

*Departamento de Engenharia Medinica e Gestao Industrial 
Faculdade de Engenharia da Universidade do Porto (FEUP) 

Rua dos Bragas 4099 Porto Codex 

tinstituto de Engenharia Mecíinica e Gestao Industrial (INEGI) 
Rua do Barroco 174/214 4465 S. Mamede de Infesta 

Resumo. Neste artigo sao revistos alguns aspectos relativos a fractura de materiais compósitos de matriz polimérica. 
Abordam-se os problemas actuais em dois domínios fundamentais: a fractura interlaminar e a fractura intralaminar. A 
discussao é complementada coma apresenta¡;ao de alguns resultados experimentais obtidos pela FEUP. 

Abstract. In this paper certain aspects of the fracture of Polymer matrix composite materials are reviewed. Both ínter 
and intra-laminar fracture are discussed. Experimental results obtained by FEUP are also presented. 

I.INTRODU(ÁO 

Os compósitos de matriz polimérica sao hoje alvo de 
grande interesse por parte dos investigadores e da 
indústria. dadas as excelentes propriedades mecánicas 
combinadas com baixo peso específico. Todavía alguns 
aspectos do seu complexo comportamento 
permanecem mal compreendidos. o que tem limitado o 
campo de aplica¡;oes. Os laminados sao constituídos 
por várias camadas fortemente anisotrópicas. facto que 
está na origem dos diversos modos de rotura 
observados. 

A anisotropia da camada gera tensoes interlaminares. 
de cálculo extremamente elaborado. e que podem 
provocar delaminagens. Estes defeitos podem ser 
gerados em situa¡;oes furtuitas. como por exemplo o 
impacto resultante da queda de urna ferramenta em 
opera¡;oes de manuten¡;ao. Sendo frequentemente 
invisíveis. podem contudo debilitar fortemente a 
estrutura. particulannente no que toca ao 
comportamento ú compressao. devido a encun:adura 
localizada. Torna-se assim evidente o interesse 11-7] 
no desenvolvimento de métodos normalizados de 
cnsaio que permitam quantificar a resistencia a 
propaga¡;ao de dclaminagens. ou seja. medir a 

tenacidade interlaminar. Em 2. sao abordadas questoes 
relativas a estes ensaios e apresentados alguns 
resultados obtidos pela FEUP no ambito dos trabalhos 
da ESIS (European Structural Integrity Socíety). 

Ao nível da camada podem surgir vários modos de 
rotura, sendo os mais comuns a rotura longitudinal e a 
fissura¡;ao transversal [8-10]. Tradicionalmente 
recorre-se a modelos macromedinicos (Teoría Clássica 
dos Laminados. vulgarmente), que. combinados com 
critérios de rotura da camada (por exemplo o critério 
de Tsai-Hill). permitem prever a ocorrencia daqueles 
modos de rotura. A rotura longitudinal deve-se. ao 
nível micromecanico, a fractura das fibras. E 
naturalmente o modo de rotura mais importante. ao 
qual corresponde a maior tensao de rotura, e que 
acarreta geralmente a rotura do laminado. Pelo 
contrário. laminados com camadas fissuradas 
transversalmente podem continuar a suportar cargas 
crescentes [11-13]. Há portanto que considerar o 
caracter progressivo do dano sofrido pelos laminados, 
o que dificulta em muito a previsao da resistencia. 
dados os complexos fenómenos de redistribui¡;ao de 
tensoes e interac¡;oes dos diversos modos de rotura. A 
presen¡;a de descontinuidades introduz complexidades 
adicionais, em face da natureza localizada do dano. 
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Este é contudo um problema de grande interesse pois a 
presew;:a de descontinuidades é essencial cm grande 
parte das aplica¡;:oes. Este caso é tratado em 3., sendo 
referida a contribui¡;:ao da FEUP para um projecto 
BRlTE/EURAM [l.f-15]. 

2. FRACTURA INTERLAMINAR 

Existem actualmente protocolos e normas 
apresentados pela ASTM. JIS (Japanese Industrial 
,)'tandards) e pela ESIS (European Structural Integrity 
,','ociety). da qua! a FEUP faz parte. 

Os métodos de ensaio [ 1-31 pennitem reproduzir as 
situa¡;:oes de carregamento na frente da fenda, 
nomeadamente (Fig. l) 

o ensaio de modo 1 Double Cantiliver Beam 
(DCB): 

os ensaios de modo II End .\'otched Flexure 
(ENF) e E:nd Loaded S'plit (ELS): 

o ensaio de modo misto I/II Asymelrical 
JJouble Canliliver Beam (ADCB): 

DCB 

ELS ADCB 

Fi~. l. Esquema ilustrando os Yúrios ensaios de 
fractura ínterlaminar. 

Os provetes utilizados sao unidireccionais. cujo 
comportamento essencialmente linear elástico é 
consistente com a Mecánica da Fractura Linear 
Elástica. A delaminagem inicial é criada aquando do 
fabrico da placa da qua! aqueles sao cortados. Para tal 
recorre-se a um filme desmoldante que é inserido a 
meio da espessura da placa. Um dos bordos do provete 
é coberto por mua fina camada de fluido corrector para 
facilitar a observa¡;:ao da frente da fenda, cujo 
crescimento é seguido durante o ensaio através de um 
microscópio móvel. Cada vez que a fenda atinge uma 
das marcas preYiamente realizadas no bordo, sao 
registados os Yalores da carga (P) e do deslocamcnto 
(d). associados ao comprimento de fenda (a). Após a 

propaga¡;:ao desejada, procede-se a descarga de modo a 
detectar eventuais defonna¡;:oes permanentes. que 
poem em causa a validade dos resultados. 

O tratamento de dados permite a obten¡;:ao das taxas 
críticas de liberta¡;ao de energía GJc e G1Ic- Os métodos 
[1-31 sao essencialmente de dois típos. Um primeiro. 
cm que cada metade do provete (acima e abaixo da 
fenda) é tratada como uma viga. Um segundo. que 
recorre a aproxima¡;ao por curvas adequadas dos dados 
obtidos em termos da compliance (C=d;P) em fun¡;ao 
de a. Para qualquer dos métodos estilo disponíveis 
correcc;:oes para grandes deslocamentos. corte 
transverso e efeitos dos tabs (pe¡;:as em Al para 
transmissao da carga). Os métodos designam-se 
habitualmente por Teoría das vigas corrigída 
(corrected beam 7heory - CBT) e calíbra¡;:ao 
experimental da compliance (experimental compliance 
calibration). 

Actualmente existe um workbook descnvolvido pela 
EMPA 12-..¡.1 que permite fazer de uma forma bastante 
expedita o tratamento de dados utilizando o programa 
EXCEL. Desta forma procura-se garantir a 
homogeneidadc e evitar erras no confronto de 
resultados obtídos pelos vúrios participantes nos 
round-robins promovidos pelo Technical ( 'ommiflec -+ 
(Po~vmers and Composites Group) da ESIS. 

Nos parágrafos que se seguem sao revistos os 
principais resultados obtidos pela FEUP no ámbito da 
sua participac;:ao nos trabalhos da ESIS. Sao referidos 
os problemas actuais e os objectivos do trabalho cm 
curso. 

2.1. O ENSAIO DCB 

Trata-se do ensaio mais cstudado, para o qua! cxistcm 
inclusiYe várias normas [5]: ASTM 05528. J!S K708G 
e o draft proposto pela ESIS [2] e que é actualmente o 
documento de trabalho da ISO. Apesar de Ludo 
subsistcm algumas questoes a esclarecer. 

No ensaio DCB verifica-se geralmcntc uma 
propaga¡;ao estável da fenda (Fig. 2). cujo crcscimcnto 
é seguido com relativa facilidade, permitindo 
posteriormente a obten¡;ao da chamada curva R. isto é. 
G1c em fuw;:ao de a. 
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p 

deforma~o permanente 

Fig. 2. Curva carga - deslocamento (P-d) típica num 
ensaio DCB. A eventual ocorrencm de deformayoes 
permanentes poe cm causa a validade dos resultados. 

Em geral os compósitos de fibra de vidro apresentam 
curvas R algo pronunciadas (Fig. 3). ao contrário dos 
de fibra de carbono (Fig. 4). Cre-se que esta se deve 
sobretudo ao chamado.fibre bridging (fibras ligando as 
metades do provete). Em provetes carbono/epóxido de 
boa qualidade nao se observa geralmente tal efeito. 
pelo que a curvatura da frente de delaminagem poderá 
ser o factor responsável. 

3000k::::: ~ 2000 

t.l 1000 
(5 

0+-----~--~~---+----~ 

o 20 40 60 80 

Crescimento da fenda (mm) 

Fig. 3. Curva R obtida para um laminado 
vidro/epóxido. 

~400c:: ~ 300 
~ 200 
.2 100 
~ 0+-----~----~-----+----~ 

o 20 40 60 80 

Crescimento da fenda (mm) 

Fig. 4. Curva R obtida para um laminado 
carbono/cpóxido [6]. 

Uma das dificuldades é a definiyao do valor de GJc de 
início de propaga((ao. Esta pode ser estável (Fig. 5) ou 
instável (stick-slip). podendo neste caso ser precedida 
de algum crcscímento estável. 

p 

inicia¡;;ao instável 

d 

Fig. 5. Início do crescimento da fenda em cnsaios 
DCB: tipo e critérios da ESIS. 

Em qualquer dos casos ao operador será praticamcntc 
impossível assinalar exactamente o momento do início 
da propaga((ao. A ESIS preconiza doís critérios 
adicionais para a defini((ao deste (Fig. 5): o limiar da 
nao-linearidade (critério NL) da curva, e o ponto de 5 
% de acréscimo da compliance, ou. caso anterior a 
este, o ponto de carga máxima da curva (critério 5/M). 
O G le é calculado com base no valor inicial do 
comprimento da fenda. Na prática o critério NL. 
naturalmente mais conservador. tem como principais 
desvantagens a dependencia da escala do gráfico 
utilizado. bem como o facto de poder ser falseado por 
grandes deslocamcntos que nada tem a ver com a 
propaga9ao da fenda. O critério 5/M é urna defini((ao 
arbitrária mas que poderia constituir o compromisso 
necessário e fornecer os valores conservadores 
descjados. A prática contudo tem dcmonstrado (Fig. 6) 
que a observa9ao visual fornece menores valores de 
G1c que o referido critério. É opiniao dos autores que. 
apesar dos erros inevitáveis que !he sao inerentes. a 
observa9ao visual parece ser o critério de início de 
propaga9ao a utilizar. 

3 
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Fi~. 6. Valores de GJc de inicio de propaga<;:ao obtidos 
para laminados carbono/epóxido segundo os critérios 
ESIS. Resultados obtidos a partir do filme e de pré
fenda gerada em ensaios DCB anteriormente 
realizados. 

Outra questao fundamental é a natureza da fenda 
inicial. A ASTM (5) e a ESIS [1.2] estabelecem que 
esta deve ser gerada por um filme de espessura nao 
superior a 15 f..Lm. Entre os problemas das fendas assim 
geradas incluem-se adesao parcial, acumula~ao de 
resina na frente do filme, que enruga facilmente. O 
inicio de propaga~ao é invariavelmente instável e 
conduz a valores de G Jc superiores aos obtidos com 
pré-fendas geradas em ensaios DCB realizados 
previamente (Fig. 6). O argumento contra a gera~ao de 
pré-fendas advém da existencia de urna curva R., e 
consequentemente de este procedimento implicar a 
perda do valor de G Jc para o comprimento inicial do 
filme. Tal nao se verifica se a pré-fenda for criada por 
um ensaio DCB. mas ocorre se se recorrer a inser~ao 
de uma lfunina. método mais expedito actualmente em 
avalia~o. 

Outro ponto a esclarecer neste método de ensaio 
prende-se com o tratamento de dados. A Teoria das 
vigas corrigida permite, para cada comprimento da 
fenda. o cálculo do módulo de elasticidade E, o que 
pode ser utilizado para efeitos de verifica~o da 
qualidade dos dados. Tem-se verificado contudo que o 
valor calculado é geralmente superior em cerca de 10-
20 cy., (7) ao medido no ensaio de flexao em 3 pontos. 
Na origem destas discrepancias podem estar o já 
referido bridging e a curvatura da frente de 
delaminagem. De referir que problemas semelhantes 
afectam o método da calibra<;:ao experimental da 
compliance. com a agravante das aproxima~aes que 
este envolve serem mais sensíveis a qualidade e 
quantidade dos pontos experimentais obtidos. 

Em resumo. no ensaio DCB sao questaes importantes 
a esclarecer a defini<;:ao do inicio do crescimento da 
fcnda e a robustez do método de tratamento de dados. 

2.2. OS ENSAIOS DE MODO ll 

Conforme se viu em l., sao dois os métodos de ensaio 
estudados pela ESIS. O preferido tem sido o ELS. urna 
vez que este, ao contrário do ENF. envolve um 
crescimento estável da fenda, o que permite a obten<;:ao 
de urna curva R. De facto no ensaio ENF o inicio de 
propaga<;:ao é intrínsecamente instável. O maior 
interesse (5] que !he tem devotado a ASTM e a JIS. 
que apresentou inclusive urna norma (K7086), reside 
na simplicidade e disponibilidade do dispositivo. que 
nao é mais do que o de flexao em 3 pontos. 

Os problemas que se poem neste tipo de ensaios sao 
muito semelhantes aos referidos cm 2., senda porém 
quantitativamente mais graves. A definil;ao do inicio 
da propaga<;:ao baseia-se nos mesmos critéríos. Nos 
ensaios ENF o critério NL resulta geralmente em 
valores bastante baixos (Fig. 7) para G1lc" 

3000 ----------------

2500 

~ 2000 
::?. 1500 
g 1000 
(!) 

500 
o 

Film ENF DCB Ulm. 

Fenda inicial 

IIVis. 

lllli5/M 

Fig. 7. Resultados obtidos em ensaios ENF de provetes 
vidro/epóxido. Foram empregues pré-fendas geradas 
em ensaios ENF. DCB e feítas com urna lamina de 
barbear. 

Em geral os ensaios ENF fomecem G11c (7J inferiores 
cerca de 20 % aos ELS. 

A detec~ao visual é mais dificil que nos ensaios DCB. 
dada a ausencia de qualquer abertura da fenda. Nos 
ensaios ELS o inicio de propagacao pode ser estável. 
mas permanacem as questaes já referidas em 2. A 
estabilidade do micio da propagacao está 
condicionada, tal como nos ensaios de modo 1, ao tipo 
de pré-fenda utilizado. A partir do filme obtem-se urna 
incia~ao instável e valores para GJic superiores que 
com pré-fendas. Sao as pré-fendas DCB as que 
resultam em menores valores de G11c de início de 
propaga~tao, quer nos ensaios ENF (Fig. 7) quer nos 
ensaios ELS (Fig. 8) 
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Fig. 8. Valores de Gnc de início de propagar;ao obtidos 
cm ensaios ELS de provetes carbono/epóxido [6]. O 
critério empregue é a observar;ao visual. 

Conforme já foi referido a grande vantagem dos 
ensaios ELS é o facto de permitirem a obtenr;ao de 
mna curva R. Todavía é de assmalar que seguir a 
fenda nao é tarefa fácil nestes ensaios. Por outro lado a 
compliance varia pouco com o comprimento da fenda. 
Por estas razoes a calibrar;ao experimental da 
compliance é um método a preterir em relar;ao a 
Teoría das vigas corrigida. De facto as diferenr;as entre 
os Gnc obtidos pelos dois métodos sao por vezes 
significativas [ 4-7]. 

Outra desvantagem dos ensaios ELS é a grande 
propensao para grandes deslocamentos. em particular 
quando se desejam propaga<;:oes importantes. o que 
obriga a empregar maiores comprimentos livres. Os 
critérios de inicio da propagar;ao NL e 5/M sao 
portanto de excluir. Recentemente verificou-se a 
impossibilidade de ensaiar provetes vidro/epóxido de 
módulo relativamente baixo (20 GPa). enquanto que o 
ensaio ENF pode ser aplicado. 

Finalmente. e talvez a deficiencia mais grave. o aperto 
do provete na guia móvel (Fig. l) parece exercer uma 
indesejável influencia [7]. Isto é notório quando se usa 
o dispositivo para medir o módulo. o que é feíto 
alterando a posir;ao do provete de modo a excluir a 
fenda do comprimento livre. Os valores de E assim 
obtidos sao consideravemente (20-30%) inferiores aos 
medidos em flexao em 3 pontos, e sao afectados pela 
for<;:a de aperto empregue. Estas discrepancias 
reflectem-sc nos G IIc• o que poe de alguma forma em 
causa este método de ensaio. Estao previstos novos 
raund-robins com o objectivo de esclarecer estas 
questoes. 

3. FRACTURA INTRALAMINAR 

Urna das grandes vantagens dos laminados compósitos 
é a adaptabilidade da construc<;:ao do laminado 
( orientar;oes das camadas e sequéncia de 
empilhamento) as solicita<;:oes. Em geral procurar-se 
tirar pleno partido da elevada resistencia longitudinal 
da camada, caso a que se restringe esta discussao. 

A presen<;:a de descontinuidades é essencial em grande 
número de aplicar;oes, dai a importancia do estudo do 
seu efeitos na resistencia dos laminados. Sao diversos 
[9-15] os estudos dedicados ao problema, em 
particular a resistencia a tracr;ao e a compressao de 
placas contendo um furo circular (Fig. 9). 

X 

y 

Fig. 9. Placa de dimensoes infinitas com um furo 
circular submetida a urna tensao no topo. 

A previsao da resistencia pode basear-se directamente 
na Meciinica da Fractura [8,11,12]. Pressupoe-se que o 
dano localizado na frente da descontinuidade é 
representável por urna fenda equivalente (Fig. lO). 
que. ao atingir um determinado comprimento crítico. 
provoca a rotura da placa. 

a 

2R 

Fig. 10. Fenda equivalente numa placa com um furo 
circular. 

A propagar;ao da fenda equivalente ocorre quando a 
tensao na frente da fenda é igual a tensao de rotura do 
laminado (sem furo) a;r As distribuir;oes de tensao 
a:,(x,O) utlizadas sao obtidas da Elasticidade 2D para 
o~ diversos tipos de descontinuidades. O comprimento 

5 
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crítico da fenda é relacionável com a Tenacidade Kc 
(8] 

(1) 

ou com a Taxa Crítica de Liberta¡yao de energía G e 

[1 U2). Uma vez obtida uma destas quantidades. é 
possível obter a tensao de rotura da placa a;11v 

(2) 

em que f é uma fun¡yao tabelada e R a dimensao 
característica do entalhe. 

Os crítéríos de Tensao Pontual (Point Stress) e de 
Tensao Média (Average Stress) de Whitney e Nuismer 
(9) estiio bastante divulgados. O crítério de Tensao 
Pontual admi~e que a rotura se dá quando a tensao o;, a 
uma distancia crítica d0 atingir a tensao de rotura do 
laminado a; .. No crítério de Tensao Média a rotura da 
placa ocorre quando a tensao média ao longo de uma 
distancia crítica a0 é a;,N· Recorrcndo a Elasticidade 
2D. o critério de tcnsao pode exprimir-se 

2 

ondc KT é o factor de concentra¡yao de tensao e 

y R 
L;=--

R+do 
(4) 

O critério da Tensao Média exprime-se de modo 
amllogo. Na realidade estcs critérios sao equivalentes a 
abordagem anterior. conduzindo. para mna placa com 
mna fenda central de comprímento 2a. a uma 
Tenacidade 

sen do 

s=-a
a+do 

(5) 

(6) 

Trata-se de um critérío simples de aplicar. mas cuja 
utilidade prática depende de a distancia crítica d0 ser 
constante. Na realidade esta tem-se revelado [8] 
scnsível a construc¡yao do laminado. Alternativamente. 
a abordagem baseada na Mecanica da Fractura requere 

a medi¡yao da Tenacidade Kc. o implica a realiza¡yao de 
um ensaio complexo e dispendioso. Ncste caso seria 
mais fácil e directo realizar um ensaio de resistencia. 
Outra dcsvantagem importante de qualquer destes 
métodos é a necessidade da resistencia do laminado 
sem entalhe. particularmente se tivermos em conta a 
grande variedade de construc¡yoes possíveis para os 
laminados. Finalmente. há que salientar que. 
baseiando-se estes crítérios cm distríbui¡yoes de tensao 
da Elasticidade 2D. nao tém em conta dano intermédio 
que provoca redistribui¡yao de tensoes. Apesar de tudo 
mantem-se aceso o interesse nos critérios de Whitney e 
Nuismer. dada a simplicidade de aplica¡yao e a falta de 
abordagens mais rigorosas. 

A FEUP realizou. no ambito de um projecto 
BRITE/EURAM. um estudo [14.15] sobre o 
comportamento a trac¡yao e a compressao de provetes 
contendo um furo circular. Tratou-se de dois materiais 
fibra de carbono (T300)/ resina epox). aqui designados 
por C/Rl e CIR5. Os laminados tinham construc¡yoes 
do tipo [ (0°V( 45°)n/(90°)n/( -45°)n1ms com n= L2 e 4 e 
m=4/n. com o objectivo de estudar o efeito da 
sequcncia de cmpilhamento. Os provetes tinham 150 
mm de comprimcnto. 30 mm de lar!:,'llra. 
aproximadamente 4 mm de espcssura e um furo 
central circular de 6mm de diametro. Os 
comprimcntos livrcs adoptados foram de 60 mm para 
os cnsaios de trac¡yao e 30 mm para os ensaios de 
compressao. Nestcs. de execu¡yao mais delicada. 
utilizou-sc o dispositivo IITRI modificado [1-t.-lój.Os 
resultados cstao cxpostos na Tabela 1 

Tabela l. Resultados dos ensaios de resistencia de 
provetes com um furo circular. 

Material n Ensaio Res. (MPa) 

C/RO trac¡yáo 274 
2 285 
4 298 

compresa o 335 
2 325 
4 373 

C/R5 trac¡yáo 287 
compressáo 316 

Confonne se pode constatar. no caso presente. as 
resisténcias a trac¡yao e a comprcssao sao relativamente 
pouco sensíveis a sequéncia de empilhamento. 
Radiografias revelaram a ausencia de dano intermédio 
nos provetes sem agrupamento de camadas da mesma 
orienta¡yao (n=l). Pelo contrário. nos provetes (n=.f) 
notam-se quantidades apreciáveis de dano íntermédio 
(Fig. 11). incluindo fissura¡;:ao transversal e 
delaminagens. O dano intermédio parece portanto 
provocar um certo relaxar da concentra¡;:ao de tensao. 
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traccao 

compressao 

Fig. 11. Rcpresenta¡;ao esquemática do dano 
intermédio e m provetes [(0°)4/( 45°)4/(90°)4/( --l.S0)4]

5
. 

A-fenda longitudinal responsável pela rotura final: B
fissura¡;ao transversal das camadas a 0°: C-fissura¡;:ao 
transversal das camadas a 45": D-fissura¡;:ao 
transversal das camadas a 90'': E-delaminagem entre 
as fcndas transversais B. 

Apesar de se medirem resistencias ligciramente 
superiores com crescente agrupamento de camadas. na 
prática utlizar-se-ao geralmente sequencia de 
empilhamento (n= l) o u (n=2), por razoes de melhor 
comportamento ao impacto. Nestes casos o dano 
intermédio é nulo (n=l) ou incipiente (n=2). facto que 
favorece a aplicabilidade dos critérios de Whitney e 
Nuismer aos laminados de construc¡;ao 
! (0'')

0
/( 4S)i(90°)

0
/( -45°)nlms· Os valores 

cxperimcntais até agora disponíveis apontam para uma 
distancia crítica de 0.45 mm. Naturalmente os dados 
experimentais sao nesta fase limitados para tirar 
conclusoes definitivas. 

-t CONCLUSÓES 

Trataram-se questoes relativas ao comportamento a 
fractura de materiais compósitos 

Foi abordado o estado da arte dos ensaios de fractura 
interlaminar de laminados compósitos Expuseram-se 
as questües relativas aos procedimentos e interpreta¡;:ao 
dos resultados. ilustradas com resultados obtidos pela 

FEUP no funbito da sua participa¡;:ao na ESlS. 
Trabalho futuro procurará dar resposta aos principais 
problemas aqui analisados. 

Foram tarnbém analisado o problema da fractura 
intralaminar, em particular dos laminados contendo 
descontinuidades. Apresentaram-se critérios de 
previsao da resistencia e discutiram-se as condi¡;oes de 
aplicabilidade. 
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FRACTURA POR CONTACTO DE MATERIALES CERAMICOS 

F. Guiherteau 
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Resumen. En este trabajo se realiza un estudio de los procesos de daño por contacto en 
materiales cerámicos mediante ensayos de indentación Hertz. A diferencia de la clásica fisura 
cónica típica de materiales frágiles homogeneos, desarrolla~a en l~ r~gión s~~etid_a a 
tensiones de tracción fuera del circulo de contacto, en los matenales cerrumcos policnstalinos 
se observa un cierto daño bajo la superficie de contacto, donde existen fuertes tensiones 
hidrostáticas y de cizalladura. Las curvas experimentales tensión-deformación revelan una 
cierta ductilidad por contacto. El elemento clave responsable de esta ductilidad es la 
existencia de un plano débil en la microestructura que, al estar sometido a fuertes tensiones 
de cizalladura, origina una "falla". Se discuten las implicaciones que tienen los resultados 
obtenidos para el diseño de materiales cerámicos en aplicaciones de contacto. 

Ahstract. A study of contact damage process from Hertzian indentation tests in ceramics 
materials is presented. In contrast to the classical Hertzian cone cracl~ that form in mo~e 
homogeneous materials in the region oftensile stress outside the contact crrcle, the damage J? 
heterogeneous materials develops in the zone of high shear stress and hydrostatic 
compression beneath the contact circle. Measurement of indentation-stress curves reveal a 
certain indentation "ductility". The key element for this plasticity is the existence of a weak 
plane in the microstructure, which is submitted to high shear stress. and genera~s a "sh~ar 
fault". Implications ofthese results in relation to microstructural des1gn of cerrumc matenals 
for contact related applications are discussed. 

I. INTRODUCCION 

En las últimas décadas se ha realizado un gran 
esfuerzo encaminado al diseño de materiales 
cerámicos para aplicaciones estructurales. En 
particular, se ha avanzado considerablemente 
en el desarrollo de cerámicos tenaces, que se 
caracterizan por presentar curvas de tenacidad 
creciente al aumentar la longitud de fisura 
(curva-R). Este comportamiento se debe a la 
activación de mecanismos de refuerzo de 
tenacidad, destacando por su eficacia el de 
puenteado (crack-interface bridging), observado 
en alúmina así como en materiales compuestos 
[1-4], y el mecanismo de transformación tenaz 
(transformation-toughening), característico de 
los cerámicos a base de zirconia [5-7]. Sin 
embargo, este enfoque no siempre es el más 
adecuado frente a una detenninada aplicación. 
Efectivamente, es un hecho bién conocido que en 
en el dominio de fisuras largas (en relación a la 
microestructura) la tenacidad de la alúmina 
aumenta al aumentar el tamaño de grano [8] 

pero, al mismo tiempo, ésta disminuye para 
fisuras cortas [9]. 

En el caso de materiales de espesor limitado 
(láminas delgadas, recubrimientos cerámicos, 
materiales usados en restauraciones dentales, 
etc.) la degradación mecánica del compuesto 
está relacionada con el desarrollo de fisuras a 
escala microestructural (microfisuras) más bién 
que con la propagación catastrófica de fisuras 
macroscópicas. Una situación similar se plantea 
en la selección de materiales resistentes a 
erosión. En éstas y en otras aplicaciones los 
materiales están sometidos a fuertes tensiones 
de contacto, limitadas a pequeñas regiones, y no 
a la distribución macroscópica de tensiones, 
característica de un ensayo típico de fractura. 
Existe pues la necesidad de incidir en el estudio 
de aspectos relacionados con la fractura de 
materiales cerámicos a escala microestructural. 

En este trabajo, nuestro interés se centra en la 
relación existente entre la microestructura y los 

9 
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micromecanismos reponsables del daño por 
contacto en materiales cerámicos. Se muestran 
resultados de diversos estudios sobre 
policristales de alúmina y zirconia [10-13], con 
el fin de efectuar un análisis comparativo entre 
materiales con mecanismos de refuerzo de 
tenacidad de diferente naturaleza. Como 
veremos, este estudio permitirá la deducción de 
implicaciones de gran interés práctico para el 
diseño de microestructuras adecuadas en 
aplicaciones de contacto. Por otro lado, se 
muestra la utilidad de una simple 
metododología para la realización de este tipo 
de estudios. Se trata de efectuar ensayos de 
indentación Hertz, consistentes en la aplicación 
de una cierta carga, P, sobre la superficie del 
material en estudio utilizando impresores 
esféricos (fig.1). Esta metodología ofrece 
ventajas evidentes por su simplicidad y, lo que 
es también importante, reproduce con mayor 
fidelidad las tensiones reales que actuan sobre 
algunos materiales en servicio. Como veremos, 
se trata de una excelente alternativa 
experimental de gran interés práctico para la 
caracterización mecánica de materiales 
cerámicos. 

Esfera 

[- 2a-j 

Sección 

Fig. l. Esquema ilustrativo de un ensayo de 
indentación Hertz. 

2. ENSAYOS DE INDENTACION HERTZ 

En los ensayos de indentación Hertz, el campo 
de tensiones se escala con la presión de 
contacto, p 0 , [14,15] 

p 0 = Plna2 (1) 

donde P es la carga de indentación y a el radio 

del círculo de contacto (fig. 1). Por ello, a Po se le 
suele denominar tensión de indentación. 

De acuerdo con el principio de similaridad 
geométrica, el campo de deformaciones se escala 
con la razón 

alr, (2) 

donde r es el radio de la esfera. A esta razón se 
le denomina deformación de indentación. 

La determinación experimental de a permite la 
obtención de la curva tensión-deformación de 
indentación 

p 0 (a!r), (3) 

característica de cada material e independiente 
del radio, r, del impresor o impresores esféricos 
utilizados. La figura 2 ilustra una curva 
tensión-deformación genérica. La parte lineal 
corresponde al dominio de contacto elástico. A 
partir de un cierto nivel de tensiones la 
respuesta deja de ser lineal [15, 16], indicando 
la iniciación de procesos irreversibles que 
generan un cierto daño. Esta figura ilustra 
tambien la diferencia esencial entre los ensayos 
Hertz (blunt) y los realizados con impresores 
puntiagudos (sharp), tipo Vickers, Knoop, etc., 
en los que la presión de contacto es una 
constante independiente de la carga del ensayo 
denominada dureza, H. Esta diferencia es la 
que justifica la ventaja de los ensayos Hertz 
frente a los ensayos Vickers o Knoop para 
analizar la evolución del daño, ya que en estos 
últimos se produce daño saturado desde el inicio 
del contacto. 

Hertz: 

1 

, 
1 

1 

, 
1 

1 

Dureza, H 

alr 

Fig. 2. Curva típica tensión-deformación de 
indentación. 

Los ensayos Hertz han sido ampliamente 
utilizados en materiales frágiles y homogéneos 
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como el vidrio [17-20], en los que se desarrollan 
fisuras cónicas debido a la acción de tensiones 
de tracción. Sin embargo, sólo recientemente 
han comenzado a ser aplicados al estudio de 
materiales cerámicos heterogéneos. 

Por ser de interés para nuestro estudio, 
resumiremos brevemente algunos resultados 
deducidos de la teoría elástica de Hertz [21]. En 
condiciones de contacto elástico se cumple 

p 0 =(3E 1 4rrk) (al r) (4) 

donde E es el módulo de Young del material y k 
una constante adimensional en la forma 

k=(9/16) {(1-v2)+(1-v'2) ElE} (5) 

siendo v y v' los coeficientes de Poisson del 
material e impresor, respectivamente, y E el 
módulo de Young del impresor [15]. En 
condiciones de contacto elástico, es posible 
determinar las tensiones principales GJ., a2 y aa, 

escogidas de forma que a1 > az > a3 en casi 
todos los puntos bajo la superficie de contacto 
(los valores positivos corresponden a tensiones 
de tracción) [18,19,22]. La figura 3 muestra las 
isolíneas de tensiones principales (a) y (b), asi 
como la tensión hidrostática (e) y la tensión 
principal de cizalladura (d). Las tensiones de 
tracción (o1l son relativamente débiles, 
alcanzando su valor máximo (0.28p0 ) en la zona 
exterior e inmediatamente próxima al círculo de 
contacto (Fig. 3a). Esta tensión decrece muy 
rapidamente fuera de esta zona y es la 
responsable de la formación de fisuras cónicas. 
Las tensiones de cizalladura son más intensas 
y alcanzan su valor máximo (0.48p0 ) a la 
profundidad 0.5a sobre el eje de carga. 

3. METODO EXPERIMENTAL 

Ensayos 

Los ensayos de indentación se efectuaron con 
una máquina universal (lnstron modelo 1122) 
en el rango de cargas comprendido entre O y 
3500 N, utilizando como impresores esferas de 
carburo de tungsteno (WC) de radios r=l.98, 
3.18, 4.76, 7.94 y 12.70 mm. 

Las superficies de las muestras fueron 
previamente pulidas y recubiertas con oro, para 
determinar el radio de contacto, a, (fig.1) a 
partir de la huella residual en el recubrimiento. 
Las observaciones se realizaron en un 
miroscopio óptico de luz reflejada CNikon), 
equipado con contraste interferencia! N omarski. 

A 

a 

0.015 

b 
-0.02 

-0.10 

-0.25 

e 

d \ :J ~ -"-~Y- ();~ 11.40 

OJO 

0.20 

OJO 

/ 
Fig. 3. Isolineas de tensiones elásticas de Hertz 
(Alúmina v=0.22) normalizadas según la 
presión de contacto p 0 . (a) Tensión principal 
máxima 01 (o CJ2), (b) tensión principal mínima 
03, (e) tensión hidrostática 113 (al+ a2+ aa), (d) 
tensión de cizalladura. 1/2 (ol- oa). 

Con el fm de examinar el daño introducido bajo 
la superficie de contacto, se han realizado 
experimentos de sección, similares a los 
utilizados originalmente por Mulream [23] y 
otros [24]. Para ello, se unen las superficies de 
dos muestras previamente pulidas ( 1 ~-tm) 
mediante una fina capa O O ~-tm) de adhesivo 
(Loctite). A continuación, se obtiene una nueva 
superficie perpendicular al plano de unión 
mediante corte. Una vez pulida esta nueva 
superficie, se realizan los ensayos sobre la 
interfase como se ilustra en la figura l. 
Finalmente, se disuelve el adhesivo en acetona 
y las dos secciones se examinan al microscopio. 
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Para precisar la secuencia de evolución del daño 
generado en el transcurso del ensayo, se han 
realizado algunos experimentos de detección de 
la actividad acústica emitida durante el ciclo de 
carga-descarga. Para ello, se utilizó un equipo 
comercial (LOCAN 320) situando un transductor 
piezoeléctrico en contacto con la superficie de la 
muestra a una determinada distancia de la 
zona de ensayo. 

Materiales utilizados 

Los ensayos fueron realizados sobre policristales 
de alumina de tamaños de grano de 3, 9, 15, 
21, 35 y 48 ¡..tm, cuyas curvas de tenacidad son 
bién conocidas [8]. Se trata de materiales 
procesados en cámara limpia, para minimizar el 
contenido de impurezas, cuyas microestructuras 
se caracterizan por su elevada densidad, una 
distribución uniforme de granos equiaxiados y 
un bajo contenido de poros y puntos triples [8]. 

En cuanto a las muestras de zirconia, los 
resultados corresponden a policristales de 
zirconia estabilizada con una concentración de 
magnesia 9.9 mol% (9.9Mg-PSZ). Los ensayos 
fueron realizados sobre muestras sintetizadas a 
1700 °C (AF), asi como sobre muestras 
posteriormente recocidas a la temperatura 
eutectoide (1400 oc¡ durante 2h. (PA) y 16 h. 
(OA). El tamaño de grano es aproximadamente 
igual a 35 ¡..tm en todos los casos [25]. La 
microestructura de las muestras AF (as-frred) 
consiste en una matriz cúbica con una 
distribución uniforme de precipitados 
tetragonales submicroscópicos (100 nm) que son 
muy estables. Se trata de un material de baja 
tenacidad (2 MPa m112). En las muestra P A 
(peak-aged) los precipitados tetragonales 
alcanzan el tamaño crítico durante el recocido 
(300 nm), originando un material con 
comportamiento tipo curva-R óptimo (plateau de 
tenacidad 6 MPa m112), ya que el mecanismo de 
transformación tenaz es operativo. En las 
muestras OA (over-aged) los precipitados 
tetragonales crecen excesivamente durante el 
recocido (500 nm) y se hacen muy inestables, 
transformandose espontáneamente a la fase 
monoclínica en el enfriamiento. La tenacidad del 
material OA resultante es muy similar a la del 
material AF. Las concentraciones de las 
diferentes fases cúbica/tetragonal/ monoclínica 
son: 80/20/0 para la muestra AF, 55/45/0 para 
PA y 50/10/40 para OA. 

4. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

Curvas tensión-deformación 

Las curvas experimentales tensión-deformación 
correspondientes a las muestras de alúmina y 
zirconia se muestran en las Figuras 4 y 5, 

respectivamente. En todos los casos, los 
resultados concuerdan con las predicciones de la 
teoría elástica de Hertz hasta una cierta tensión 
(límite elástico), a partir de la cual los 
resultados se desvían del comportamiento lineal 
indicando una cierta ductilidad. 

En alúmina, los resultados indican la existencia 
de una curva tensión-deformación universal, 
independiente del tamaño de grano (fig. 4), 
sugiriendo un origen intrínseco para la 
ductilidad de este compuesto, con independencia 
de su microestructura. La coincidencia de los 
valores de dureza Vickers para estos materiales 
avala también esta hipótesis. 

5 

o 3¡Lm 

o 48 ¡Lffi 

0.10 

a/r 

, 
' 

H --------

Hertz 
' 

0.15 0.20 

Fig. 4. Curvas experimentales tensión
deformación de indentación para alúmina 
(tamañ.os de grano 3 y 48 ¡..tm). La línea 
discontinua corresponde a la predicción de la 
teoría elástica de Hertz. Se indica la dureza, H. 

14.----.-----.----~-----r----.---~ 

Hertz 
12 

/ AF ~ . ~ - -
/ 

PA ·----
JO / Q¡\ 

/ AF PA 

OJ 
alr 

Fig. 5. Curvas experimentales tensión
deformación de indentación de muestras de 
zirconia AF, PA y OA. Los valores de dureza se 
indican mediante trazo discontinuo en la parte 
superior derecha de la figura. 
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Contrariamente a lo que sucede en alúmina, 
existen diferencias notables entre las curvas 
tensión-deformación correspondientes a los tres 
tipos de zirconia examinados (fig.5), indicando 
claramente una mayor ductilidad para la 
muestra OA, intermedia para P A y tan sólo 
ligera para AF, en concordancia con los valores 
de dureza Vickers de estos materiales. Es 
importante destacar que la situación en zirconia 
es diferente que en la alúmina, ya que el 
tamaño de grano es similar y su contenido de 
fases diferentes. 

Observaciones microscópicas 

Para analizar la evolución del daño con la 
presión de contacto, describiremos en primer 
lugar observaciones efectuadas sobre una 
muestra de grano grueso (d=48 fi.m). Las 
micrografias A, B, C y D de la figura 6 muestran 
secciones correspondientes a ensayos realizados 
con cargas de indentación progresivamente 
crecientes (puntos A, B, C y D de la curva 
tensión-deformación). Esta secuencia confirma 
que la desviación respecto del comportamiento 
lineal se debe al inicio de un cierto daño bajo la 
zona de contacto, que se extiende al aumentar 
la carga del ensayo tanto en profundidad como 
hacia la superficie de la muestra. En cuanto a la 
naturaleza del daño, se aprecian macias en el 
interior de los granos. El número de granos 
afectados, así como su grado de deformación, 
crece al aumentar la tensión de contacto. Se 
aprecian también microfisuras en las fronteras 
de los granos deformados, sugiriendo que el 
proceso de deformación actua como precursor de 
la microfisuración. 

La influencia del tamaño de grano sobre la 
naturaleza del daño introducido queda patente 
en las micrografias de la figura 7. La incidencia 
de microfisuras parece disminuir al decrecer el 
tamaño de grano, si bién esta tendencia va 
acompañada de una mayor tendencia al 
desarrollo de fisuras fuera del círculo de 
contacto. Efectivamente, para las muestras de 
grano fino (3 fi.m) se observan fisuras cónicas 
[17-20], que no se desarrollan en las muestras 
de grano grueso, debido a que en este último 
caso la microestructura desvía las fisuras de las 
trayectorias favorecidas por el campo de 
tensiones. 

En las muestras de zirconia la situación es 
diferente ya que, como se ha mencionado 
anteriormente, el tratamiento térmico modifica 
su respuesta plástica. En la figura 8 se 
muestran micrografias de la superficie, asi como 
de secciones transversales, correspondientes 
muestras y OA sometidas a presiones 
de contacto 5.4, 4.9 y 4.3 GPa, 
respectivamente. La impronta es más 
pronunciada para la muestra OA, seguida de la 

Fig. 6. Evolución del daño bajo la zona de 
contacto en una muestra de alúmina de tamaño 
de grano 48 !!ID, a presiones de contacto, p0 : (A) 
5.3, (B) 6.2, (C) 7.0 y (D) 8.0 GPa. 
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Fig. 7. Micrografías de superficie y sección correspondientes a muestras de ~úm.ina con 
diferentes tamaños de grano sometidas a ensayos Hertz (p0 = 8.0 GPa). El d1ametro de 
contacto, 2a, coincide aproximadamente con la escala de aumentos(:::::: 500 ~-tm). 

muestra P A y apenas distinguible en el caso de 
la muestra AF, de acuerdo con la tendencia 
observada en las curvas tensión-deformación de 
estos materiales. Al igual que las muestras de 
alúmina de grano grueso, se observan fisuras en 
la superficie de las muestras AF y OA que no 
llegan a desarrollarse completamente para 
formar fisuras cónicas, debido a que el tamaño 
de grano es también grueso (35 ~-tm). El caso de 
la muestra P A es el más singular ya que es el 
único donde no se observan fisuras en superfie 
y, en su lugar, aparece una cierta rugosidad 
en las direcciones que forman 45° con las 
direcciones radiales y tangenciales (trayectorias 
de cizalladura), similares a las observadas en 
ensayos Vickers y que corresponde a 
transformación de particulas tetragonales a la 
fase monoclínica [26]. En cuanto al daño 
generado bajo la superficie, si bién en ningún 
caso se observa desarrollo de fisuras cónicas, 
existen diferencias entre los tres tipos de 
muestras. En el caso de las muestras AF se 
observa microfisuración intergranular pero, a 
diferencia de lo que sucede en alúmina, sin 
signos de deformación intragranular. Para la 
muestra P A se observa una notable rugosidad 
en la sección, así como bandas en el interior de 
los granos asociadas a transformación que son 

similares a las observadas en superficie; de 
nuevo estas bandas muestran una cierta 
tendencia a alinearse según trayectorias de 
cizalladura. Finalmente, en la muestra OA el 
daño parece ser relativamente modesto, 
contrariamente a lo que podía esperarse 
teniendo en cuenta que el tamaño de la 
impronta es mayor. También se observa una 
cierta rugosidad en la sección de la muestra OA, 
pero a escala mas reducida que en la muestra 
P A y sin bandas de transformación en los 
granos. Para esta muestra se observan también 
microfisuras entre los granos, pero su incidencia 
es menor que en la muestra AF. 

Emisión Acústica 

Los resultados de las experiencias de detección 
acústica correspondientes a los diferentes tipos 
de muestras de alúmina y zirconia se muestran 
en las figuras 9 y 10, respectivamente. 

La emisión acústica tiene lugar durante la 
secuencia de carga y se inicia siempre a 
presiones de contacto que son superiores al 
límite elástico. En ocasiones, se registra una 
cierta actividad durante la descarga, pero muy 
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Fig. 8. Micrografias (superficie y sección) de zirconia as-fired (AF), peak-aged (PA) y over-aged 
(OA) sometidas a ensayos Hertz a presiones de contacto 5.4, 4.9 y 4.3 GPa, respectivamente. 

débil comparada con la detectada en carga. 

En alúmina, la emisión acústica se inicia a 
presiones de contacto que resultan más bajas 
para las muestras de grano grueso (fig. 9). Por 

5 

¡...----- 3 IJ.m 
1-------r--¡ 

_...¡,~---- 9 IJ.m 
1--------- 15~ 

Jr----- 21 Jlffi 
J.---~- 35 Jlffi 

QL--------~---------~ 
o Q5 

Fig. 9. Actividad acústica emitida (unidades 
arbitrarias) por muestras de alúmina de 
diferente tamañ.o de grano durate el ciclo de 
carga (0-0.5) y descarga (0.5-1) de un ensayo de 
indentación Hertz. El gráfico inferior de la figura 
muestra la variación de la presión de contacto 
(en GPa) durante el ensayo. 

otro lado, los resultados muestran una 
tendencia clara de emisión creciente cuando se 
aumenta el tamañ.o de grano. De hecho, para la 
muestra de grano fino sólo se registran algunas 
emisiones discretas (fig. 9), probablemente 
debidas al inicio y posterior desarrollo de fisuras 
cónicas. En el caso de las muestras de grano 
grueso, la emisión se produce de forma continua, 
en buén acuerdo con el aumento de microfisuras 
observado bajo la superficie al aumentar la 
presión de contacto (fig. 6). 

La actividad acústica registrada en zirconia 
(fig. 10) es intensa en el caso de la muestra AF, 
muy inferior para la muestra OA y apenas 
detectable para la muestra P A, de nuevo 
deacuerdo con la diferente tendencia a 
microsfisuración ex.hlbida por estos materiales. 

PA 
o 

Fig. 10. Actividad acústica emitida por las 
muestras de zirconia AF, PA and OA durante 
un ensayo de indentación Hertz (r=3.18 mm y 
P=1500 N). 
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5. DISCUSION, CONCLUSIONES E 
IMPLICACIONES 

En todos los casos analizados se observan 
diferencias con respecto a la respuesta elástica 
ideal, reflejadas macroscópicamente por la 
existencia de curvas tensión-deformación de 
indentación no lineales, indicando una 
respuesta "dúctil" bajo la acción de tensiones de 
contacto. Este comportamiento se debe a la 
generación de un cierto daño bajo la superficie 
de la muestra, en la región sometida a fuertes 
tensiones hidrostáticas y de cizalladura (fig.3). 
Así pues, la naturaleza del daño generado 
mediante ensayos Hertz difiere esencialmente 
de la clásica fisura cónica, observada en 
materiales frágiles homogenéos [17 -20], y que 
se origina debida a tensiones de tracción que 
son comparativamente más débiles. 

La existencia de una curva tensión-deformación 
universal en alúmina, independiente del 
tamaño de grano, indica una plasticidad 
intrínseca para este compuesto a presiones de 
contacto superiores al límite elástico. La 
observación de planos de macla en los granos 
individuales sugiere que éste es el 
micromecanismo responsable de su ductilidad. 
Estos resultados indican que, si bién el número 
de granos deformados depende del tamaño de 
grano de la muestra, la deformación neta 
integrada sobre todo el volumen de material 
deformado es idéntica en todos los casos y, en 
consecuencia, independiente del tamaño de 
grano. Sin embargo, las observaciones 
microscópicas (fig. 7) y, sobre todo, las 
experiencias de detección acústica (fig. 9) indican 
que el tamaño de grano afecta sensiblemente a 
la naturaleza del daño generado. Efectivamente, 
el aumento del tamaño de grano inhibe el 
desarrollo de fisuras cónicas, en favor del 
desarrollo de microfisuras intergranulares bajo 
la zona de contacto. Es importante precisar que 
el mecanismo precursor para el inicio de 
microfisuras en alúmina es la deformación por 
maclaje de los granos. En un trabajo reciente 
[27] se ha propuesto un modelo para la 
iniciación y propagación de microfisuras en 
cerámicos policristalinos sometidos a ensayos 
Hertz, poniendo de manifiesto que el tamaño de 
grano es un elemento crítico en la evolución de 
microfisuras, especialmente en el proceso de 
iniciación . 

Los resultados obtenidos en alúmina tienen 
implicaciones de interés práctico inmediato para 
seleccionar estrategias de procesado que 
conduzcan a la obtención de materiales 
resistentes al daño por contacto. En particular, 
sugieren la conveniencia de minimizar el 
tamaño de grano para evitar la iniciación de 
microfisuras y, en consecuencia, aumentar la 
resistencia a erosión del material, en buén 

acuerdo _con estudios previos realizados sobre 
alúmina [9]. Debido a que el proceso de 
contacto genera su propia población de defectos, 
el enfoque adoptado en los métodos de 
procesado tradicionales, encaminados a la 
obtención de materiales de alta pureza y libres 
de defectos, pierde su interés. En su lugar, 
parece más adecuado la obtención de 
microestructuras con distribuciones de grano 
fino y homogéneas, al objeto de evitar la 
formación ocasional de agrupaciones de granos 
de tamaño grueso que faciliten el desarrollo de 
microfisuras. Sin embargo, es importante 
destacar que esta estrategia puede reducir la 
tenacidad en el dominio de fisuras largas para 
aquellos materiales que, como la alúmina, 
exhiban el mecanismo de puenteado. 

Al igual que en alúmina, el daño generado en las 
muestras de zirconia está localizado en la región 
situada bajo la zona de contacto sometida a 
fuertes tensiones hidrostáticas y de cizalladura,. 
Sin embargo, la situación en zirconia es 
esencialmente diferente ya que su ductilidad 
depende del tratamiento térmico previo, 
sugiriendo la existencia de diferentes 
mecanismos de plasticidad en los tres tipos de 
muestras. En la muestra PA existen indicios 
claros que sugieren la transformación de 
partículas tetragonales a la fase monoclínica 
durante el ensayo. Se trata del mecanismo de 
plasticidad por transformación [28,29]. El 
aumento de volumen asociado a la 
transformación supone un aumento del estado 
de compresión hidrostático que dificulta el 
desarrollo de microfisuras, incluso en la 
superficie de la muestra, predicción ésta que 
resulta consistente con los resultados de las 
observaciones y la baja emisión acústica de este 
material. En la muestra AF los precipitados 
tetragonales son muy estables, debido a su 
reducido tamaño, y el mecanismo de 
deformación por transformación no es posible. 
Este material exhibe una gran tendencia a la 
microfisuración intergranular, similar a la 
observada en alúminas de grano grueso, pero en 
este caso sin signos de deformación 
intragranular previa. Así pues, la ligera 
ductilidad observada solo puede ser atribuida a 
microfisuración intergranular. La clave para 
comprender estos resultados radica en el hecho 
de que se trata de un material de baja 
tenacidad, siendo la unión entre granos débil 
Efectivamente, en trabajos recientes sobre 
materiales bifásicos caracterizados por uniones 
entre fases muy débiles (mica-containing glass
ceramics, silicon carbide platelet composites) [30-
32], se observan microfisuras originadas por 
deslizamiento relativo etre las distintas fases (o 

granos), sin que estas hayan sufrido 
deformación plástica previa. Los resultados de 
estos trabajos son concluyentes en relación a la 
efectividad de la microfisuración para dotar al 
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material cerámico de una cierta ductilidad 
frente a tensiones de contacto, siendo ésta tanto 
mayor cuanto mayor sea la densidad de 
miscrofisuras. En el caso de la muestra AF la 
efectividad de la microfisuración es limitada 
debido a que se trata de un material de grano 
grueso (35 ¡.tm). En la muestra OA, casi todos 
los precipitados han sufrido la transformación 
previa a la fase monoclínica con anterioridad al 
ensayo y el mecanismo de plasticidad por 
transformación tampoco es posible, sin 
embargo, es el que exhibe mayor ductilidad 
sugiriendo la existencia de otro mecanismo que 
debe ser incluso más efectivo. Este mecanismo 
es el de deformación por maclaje de las 
partículas tetragonales submicroscópicas 
[28,33] que tiene lugar a bajas tensiones. En 
este caso la deformación de las partículas 
monoclínicas induce al desarrollo de fisuras 
submicroscópicas en la interfase precipitado
matriz (fase cúbica), constituyendo otro 
mecanismo efectivo de ductilidad. Al igual que 
sucede en las muestras de alúmina de grano 
grueso, en los tres tipos de zirconia examinados 
la microestructura inhibe el desarrollo de 
fisuras cónicas. Esta inhibición se debe al modo 
de propagación intergranular de las fisuras, así 
como a la relajación de tensiones de tracción que 
supone la ductilidad que presentan estos 
materiales. El mecanismo de deformación por 
maclaje no es tan efectivo como el 
transformación para inhibir el desarrollo de 
microfisuras, justificando la modesta emisión 
acústica detectada en la muestra OA. 

A diferencia de lo que sucede en alúmina, en el 
caso de la zirconia existe una microestructura 
óptima para la mayoría de las aplicaciones. Se 
trata de la muestra P A, de tenacidad más 
elevada y, a la vez, resistente a microfisuración 
bajo tensiones de contacto. Sin embargo, la 
muestra OA, aunque algo mas susceptible a 
microfisuración, es la que presenta mayor 
ductilidad y, en consecuencia, sería también 
adecuada para aplicaciones que requieran 
absorción de energía en el contacto. 

A pesar de que hemos centrado nuestra atención 
en estos dos tipos de materiales, podemos 
deducir ciertas características generales 
relativas a los procesos de daño por contacto en 
materiales cerámicos heterogéneos. El daño 
observado bajo la superficie se debe a la 
acumulación de procesos elementales originados 
por fuertes tensiones de cizalladura. El 
elemento clave es la existencia de planos débiles 
en la microestructura (ya sean intergranulares, 
intragranulares, en interfases, etc.), de forma 
que las fuertes tensiones de cizalladura generan 
algun tipo de falla de cizalladura; en el caso de 
la alúmina se trata de planos cristalográficos 
(macias) intragranulares, en zirconia sucede 
algo similar en el interior de los precipitados 

submicroscópicos, en materiales compuestos 
pueden ser interfases débiles, etc. La 
naturaleza de estos micromecanismos es pues 
más general que el deslizamiento de 
dislocaciones típico de materiales metálicos. La 
ductilidad de estos materiales frágiles a 
temperatura ambiente es posible gracias a la 
componente hidrostática adicional del campo de 
tensiones. La comparación de estos resultados 
con los de otros materiales homogéneos sugiere 
una transición frágil-dúctil al aumentar el grado 
de heterogeneidad de la microestrucutra. 
Efectivamente, a mayor heterogeneidad se 
produce mayor deflexión de las fisuras con 
respecto a las trayectorias de tensiones 
favorecidas por el campo de tensiones, 
inhibiendo el desarrollo de fisuras cónicas 
características de la respuesta frágil ideal. Por 
otro lado, las fuertes tensiones de cizalladura 
producen fallas en los planos débiles dotando al 
material de una cierta ductilidad. Por otro lado, 
en la mayoría de los casos el contacto suele 
generar una cierta población de microfisuras 
estabilizadas bajo la acción de fuertes tensiones 
hidrostáticas. 

En relación a la metodología utilizada, es 
evidente que los ensayos Hertz constituyen una 
alternativa experimental excelente para 
investigar las propiedades de deformación y 
fractura de materiales cerámicos. Parte de esta 
información, en especial la relativa a los 
procesos de deformación, resulta inaccesible 
haciendo uso de otros ensayos convencionales 
(ensayos de resistencia, tenacidad, compresión 
uniaxial, etc.) ya que en éstos las tensiones de 
tracción favorecen la propagación de una fisura 
individual. Para obtener información sobre los 
procesos de cizalladura es necesario aplicar 
tensiones hidrostáticas adicionales, al objeto de 
evitar la fractura catastrófica del material. Los 
ensayos de indentación (Vickers, Knoop, Hertz, 
etc.) son una forma simple de aplicar dichas 
tensiones. La relativa ventaja de los ensayos 
Hertz, frente a los realizados con impresores 
puntiagudos, radica en que permite analizar la 
evolución del daño debido a la posibilidad de 
control de la presión de contacto. Esta 
metodología tiene además interés para 
investigar la posible fatiga por contacto de 
materiales cerámicos [10,13,34,35] y, 
actualmente, está siendo utilizada para 
caracterizar la respuesta mecánica de 
recubrimientos cerámicos sobre materiales 
metálicos. 

Como conclusión general, el análisis 
comparativo de los resultados obtenidos en 
alúmina y zirconia ilustra claramente el 
diferente papel que juegan los mecanismos de 
puenteado y transformación tenaz en la 
respuesta mecánica de materiales cerámicos 
sometidos a tensiones de contacto. Estos 
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resultados tienen implicaciones de interés 
práctico para el procesado de materiales 
cerámicos. Mediante un adecuado diseño 
microestructural es posible variar de forma 
controlada la naturaleza del daño introducido y, 
en consecuencia, optimizar la respuesta 
mecánica del material frente a una determinada 
aplicación. 
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Resumen. Se presentan brevemente las aproximaciones globales y locales de la fractura ductil. En la 
aproximacion global, se insiste sobre el efecto de los terminas no-singulares del crunpo de tensiones y de 
deformaciones en la punta de la fisura. En la aproximacion local de la fractura, se muestra la importancia 
del mecanismo de los medios porosos. Asimismo se presentan tres tipos de modelos : (i) totalmente 
desacoplados; (ii) parcialmente acoplados; (iii) totalmente acoplados, para preveer la tenacidad de los 
materiales. En cada uno de los casos se discute las ventajas comparandolas con las aproximaciones 
utilizadas. 

Abstract. The global and local approaches of ductile fracture are brietly reviewed. In the presentation of 
the global approach the emphasis is laid on the effect of non-singular terms in the crack-tip stress-strain 
field. In the local approach the importance of the mechanics of drunaging porous materials is underlined. 
Three types of models to predict the fracture toughness are introduced : (i) fully uncoupled: (ii) pmtly 
coupled; (iii) fully coupled. In each case the advanta.ges of using a given model is discussed. 

l. INTRODUCION 

Para la evaluacion de la resistencia mecanica de las 
estructuras fisuradas es necesario el desarollo de 
aproximaciones generales que sean capaces de tratar no 
solamente los casos de esfuerzos simples, como el modo I 
simetrico en plasticidad confinad:'l, sino tambien los casos 
mas complejos como los esfuerzos no simetricos (Modo II 
y III), los esfuerzos termomecanicos o el caso de la 
plasticidad generalizada. Son varias las aproximaciones 
posibles. La primera, la "aproximacion global", se basa en 
la mecanica (lineal y no lineal) de la fractura. En ella. se 
supone que la tension de fractura puede cmtcterizarse con 
ayuda de un solo parmnetro, K¡c, .TJC o la CTOD. Esta 
aproximacion se basa en la similitud de las zonas de 
tension y de deformacion en el extremo de la grieta entre 
diversos solidos fisurados, ya sean probetas de laboratorio 
o estructuras. De forma general este principio de similitud 
se establece en base a un solo parmnetro, K o J, al que se 
supone capaz de describir perfectamente el campo 
asintotico de las tensiones y de las deformaciones en el 
extremo de la grieta. Sin embargo, se ha demostrado 
recientemente que esta aproximacion global ba-;ada en un 
solo parametro no es totalmente satisfactoria en la medida 
en que el campo de tensiones en el extremo de la grieta, 
incluso en pla-;ticidad confinada, depende de la geometría 
del problema estudiado. 

Una segunda aproximacion, la "aproximacion local'', se 
apoya en el hecho de que se puede modelizar el 
comportamiento macroscopico con respecto a la fractura 

con ayuda de criterios de fractura locales. E~ta 

aproximacion local de la fractura se ha desarrollado mas 
recientemente que la aproximacion global. De hecho, 
ambas aproximaciones son mas complementarias que 
opuestas, en la medida en que la aproximacion local de la 
fractura requiere igualmente un conocimiento preciso del 
campl, de tensiones en el extremo de la grieta. El 
desarrollo de la aproximacion local supone el 
cumplimiento de dos condiciones : 

(i) El campo de tension y de deformacion en el extremo de 
la grieta debe ser conocido perfectrunente. L-:s la razon por 
la cual, en la primera parte de este articulo, se recuerdan 
algunos resultados recientes en este campo. 

(ii) Deben establecerse criterios de fractura basados en el 
estudio de mecanismos elementales de la fractura. En este 
articulo, se presenta brevemente la metodología utilizada 
para establecer estos criterios y, asimismo, se ilustra con 
resultados obtenidos para la fractura ductil de aceros 
ferriticos y de aceros duplex, asi como en aleaciones de 
aluminio de alta resistencia. 

El mismo tipo de aproximacion ha sido desarrollado para 
la fractura fragil ya sea por clivaje o de tipo intergnmulm· 
(ver p.e.[1.2]). 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vo1.13 (1996) 21 

2. CAMPO DE TENSION-DEFORMACION EN EL 
EXTREMO DE LA GRIETA 

2.1. Plasticidad confinada 

Cuando el esfuerzo es suficientemente debil, el campo de 
tensiones esta caracterizado por la ecuacion de Williams 
[3] : 

K¡ . 
<Jij (r,e) = _ r::- fij (9) + T OJiOlj 

'1 2rr.r 
(1) 

Normalmente se utiliza unicamente el primer termino. Sin 
embargo, Larsson y Carlsson [4] han demostrado que el 
segundo termino en la expresion ( 1) tiene un marcado 
efecto sobre la forma y la extension de la zona plastica en 
el extremo de la grieta. 

Este segundo termino, T, traduce la existencia de una 
tension no singular paralela a la grieta. A menudo, para 
representar este efecto, se introduce un parametro 
adimensional B. Este parametro B viene definido como : 

B=~ 
K¡ (2) 

Un cierto numero de resultados relativos al parametro B 
vienen referidos en la bibliografia [5-7]. Para las placas 
conteniendo una ent.:'llla central (CCP), Bes muy negativo 
y proximo a -1, mientras que para las probetas CT 
conteniendo grietas profundas (a/w = 0,60). Bes positivo y 
proximo a 0.60. Cuando la tension Tes negativa, la zona 
plastica crece. Por otra parte, calculos detallados 
realizados por el metodo de elementos finitos han 
demostrado que el parametro T intluye marcadamente 
sobre el estado triaxial o la triaxialidad de las tensiones 
alrededor de la grieta. Valores negativos de T provocan 
una disminucion de esta triaxialidad, mientras que valores 
positivos producen un ligero aumento [8]. 

Algunos autores han propuesto recientemente caracterizar 
la fractura ductil, es decir el valor de .T¡c y la pendiente 
d.T/da de la<; curva-; J-L'1a de fractura ductil, con ayuda del 
parametro T (ver. p.e.[9J). En este caso se supone que la 
fractura puede describirse por un lugar de ti:actura en el 
plano K (.T)-B. La mayor objecion que puede hacerse a esta 
aproximacion resulta del hecho de ba<;arse en la existencia 
de un campo asintotico caracterizado por la expresion (1). 
Cuando la plasticidad se extiende, este campo deja de 
existir. 

2.2. Pla'lticidad extendida 

La mecanica de la fractura no lineal y su utilizacion, han 
conocido recientemente progresos importantes (ver.p.e. [9-
12}). O'Dowd y Shih [13] han demostrado que para un 
material cuya curva cr-E puede escribirse por una ley 
potencial: 

{
cr/E, si cr < cr0 

E = E0 (cr/cr0 )n, si cr>cr0 
(3) 

el campo de tension sera de la forma : 

(4) 

En esta expresion, J es la integral de contorno de Rice

Cherepenov, In es una constante que varia con n y i:lij 
representa la distribucion angular del campo de 
Hutchinson, Rice y Rosengreu (H.R.R.). La ecuaciou (4) 
indica que el segundo termino, e, que mide la desviacion 
con respecto al campo H.R.R. corresponde a una tension 
puramente hidrostatica. O'Dowd y Shih han demostrado 
que el valor exacto de Q no depende mucho de la distancia 
al extremo de la grieta en la medida en que Q viene 

determinada a e = O y a una distancia r/((J!cr0 ) = 2. Un 
ejemplo de calculo del campo de tensiones existente en el 
extremo de una grieta situada en una probeta CCP se 
muestra en la figura l. A excepcion de la zona de 
influencia de C.O.D. de la grieta, se pueden notar, para 
esta geometría, grandes desviaciones con respecto a la 
solucion asintotica del campo H.R.R. Por otra parte, el 
valor de Q que mide la desviacion con respecto al campo 
H.R.R. varia con la tension. Sin embargo, esta vez, 
contrariamente al caso del para.metro T, no existe una 
relacion sencilla entre el valor de Q y la medida de la 
tension. 

Del mismo modo que anwriormente, un cierto numero de 
autores admiten esta vez que la fractura puede ser descrita 
en un plano J-Q (ver p.e. [14]). Sin embargo, el caracter 
unico de esta correlacion asi propuesta nunca ha sido 
demostrada. Por otra parte, la determinacion precisa de Q 
necesita mallas muy finas en los calculos por elementos 
finitos. En estas condiciones, podemos muy bien 
preguntarnos sino es preferible recurrir directamente a la 
aproximacion local de la fractura. 

1\ 1 
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Fig.l. Campo de tensiones en la punta de la fisura de una 
probeta CCP. Comparacion entre el campo HRR y los 
resultados de calculos por elementos finitos. 

3. APROXIMACION LOCAL DE LA FRACTURA 
DUCTIL 

Como se ha indicado en la introduccion, ante todo, es 
necesario estudiar los mecanismos de la ti:actura ductil de 
manera a poder establecer los criterios que permiten 
deducir las tres etapas bien conocidas (nucleacion de 
cavidades, su crecimiento y su coalescencia). Despues de 
describir brevemente estas tres etapas. presentaremos 
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sucintamente la mecanica de los medios porosos que sera: 
la base para los dos tipos de modelos de fractura de 
elementos de volumen que introduciremos. Finalmente la 
aplícacion de estos modelos a la prevision de la tenacidad 
de los materiales metalícos sera presentada y discutida. 

3.1. Mecanismos y criterios 

Formacion de cavidades 
En muchos de los materiales utilizados en la construccion, 
las cavidades se inician en lm; inclusiones (Ex.: sulfuros en 
los aceros, compuestos intermetalicos en las aleaciones de 
aluminio). Cuando los nucleos de germinacion 
corresponden a partículas suficientemente grandes e: 
lf.!m) y suficientemente espaciadas (:: lOOf.!m) la 
formacion de cavidades es discontinua. Puede entonces 
describirse por la mecanica del medio continuo [15]. A 
partir de la teoria de Eshelby [16], Beremin [17] demostro 
que la tension de fractura de las inclusiones o de la 
descohesion de la interfase entre la~ inclusiones y la matriz 
puede escribirse en la forma : 

(5) 

En esta expresion, L 1 es la mayor tension principal, cr0 es 
el limite elastíco del material, creq la ten~.;ion equivalente 
de Von Mises y k es una funcion de la forma de las 
partículas. 

En otros materiales, la formacion de cavidades es 
continua. Se observa entonces que el numero de estas es 
una funcion creciente de la deformacion. En todos los 
ca-;o, la descohesion es el resultado de las concentraciones 
de lao.; tensiones provocada-; por las incompatibilidades de 
deformacion entre la matriz y las partículas. Un estudio 
reciente relativo a un acero inoxidable bifasico (austenita 
+ alrededor 20% ferrita) ha puesto claramente en 
evidencia este aspecto [18-20]. Se ha demostrado 
entonces, que en este material, la componente de la 
fraccion volumetrica de las cavidades ligada a la 
germinacion, dfn, era una funcion lineal de la deformacion 
y que dependía del estado de tension, sea : 

dfn = An dEeq (6) 

En esta relacion, dEeq es el incremento de deformacion 
plastica equivalente en el sentido de Von Mises y An es la 
velocidad de germinacion. En este material, se ha 
demostrado que el valor de An era extremadamente 
heterogeneo en el espacio, como puede imaginarse a partir 
de los datos de la figura 2. Puede observarse, en particular, 
que los puntos de germinacion se agrupan en forma de 
nodos cuyas dimensiones son del orden de lxlxl mm3. 
En el interior de estos nucleos, se ha medido la 
distribucion de las densidades de cavidades y, por 
consiguiente, de los valores de An. 

Crecimiento de las cavidades 
Se dispone de un cierto numero de modelos de crecimiento 
de las cavidades (p.e. [21-23]). Por el contrario, el numero 
de datos experimentales es pequeño. En el modelo de Rice 
y Tracey [23] que es muy utilizado, la velocidad de 
crecimiento de la" cavidades se expresa, para los valores 
importantes de la triaxialidad de las tensiones, crmlcreq , 
bajo la forma : 

En esta expresion, R designa el radio de la cavidad 
supuestamente esferica, f la fraccion volumetrica de la 
porosidad, crm la componente de traccion hidrostatica y a. 
una constante (a .:: 0,283). 

a) 

b) 

Fig.2. Acero duplex austeno-ferritico. Evolucion de la 
distribucion de microfisuras de clivaje en la ferrita con la 
deformacion; a) E= 3.60%; b) E= 7.20%; e) E= 10.7%. En 
la figura, la traccion uniaxial corresponde a la horizontal. 
Los microfisuras estan señalada<> gracia~ a la~ celulas de 
Vorono"i. 

Los pocos datos experimentales de los que disponemos 
(ver, p.e. [24]) parecen indicar que la variacion 
exponencial prevista por esta ley esta bastante bien 
verificada. Sin embargo, el termino preexponencia:l, a es 
una funcion creciente de la fraccion de cavidades, f. La 
relacion (7) subestima pues, la velocidad de crecimiento. 
Frecuentemente se enuncian dos razones para explicar esta 
diferencia. La primera se apoya en el hecho de que la 
ecuacion (7) no tiene en cuenta las interacciones entre las 
cavidades. La segunda explicacion reside en el hecho de 
que, en la mayoría de los materiales, deben distinguirse 
dos poblaciones de inclusiones. Una esta formada por 
partículas grandes mientra<; 4ue la otra corresponde a las 
fases endurecedoras : carburos en los aceros y precipitados 
en el endurecimiento por precipitacion estructural de las 
aleaciones de aluminio. El problema de la doble poblacion 
de cavidades ha sido tratado teoricamente por Leblond y 
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Penin [25), mientras que Marini y al.[24] han demostrado 
que el crecimiento de las cavidades mayores puede 
acelerarse por la presencia de cavidades mas pequeñas que 
la~ rodean. 

Coalescencia- Modelo desacoplado de la .fractura ductil 
La ultima etapa de la fractura ductil es la menos concida. 
McClintock [26] fue el primero en proponer que la 
fractura se produce cuando la fraccion de cavidades 
alcanza un valor critico, fe. Esta idea fue retornada por 
Beremin [17] para establecer asi un criterio de fractura 
simple. Este modelo que denominaremos en adelante 
"modelo desacoplado" en la medida en que, 
contrariamente a los modelos presentados a continuacion 
no hay acoplamiento entre el endurecimiento por 
deformacion y el comportamiento del material. 

Si admitimos esta hipotesis, la relacion (7) indica que para 
un trayecto de carga para el caso en el que la triaxialidad 
de las tensiones se mantiene constante, la cantidad de 
crecimiento critico (~)e donde Ro es el radio inicial de 
las cavidades (a menudo tomado como el tamaño de la 
inclusion) viene dado por : 

Ln (RIR0 )c = 1/3 x Ln (f!t(::) =a ER exp Ocrm/2creq) 
(8) 

De esta forma, al comienzo, como viene indicado en la 
figura 3, se debe observar, en un diagrama 
semilogaritrnico donde ER es la deformacion a la fractura, 
una pendiente de -312 cuando la fractura esta controlada 
unicamente por la fase de crecimiento. siendo la 
germinaci.on casi instantanea. Se ha demostrado 
efectivamente que en un cierto numero de casos : aceros 
ferriticos conteniendo inclusiones de MnS [27] y, mas 
recientemente, aleaciones de aluminio con diferentes 
contenidos en Si y Fe, que la relacion (8) se cumplia 
bastante bien. En estas condiciones, se dispone de un 
metodo muy sencillo para establecer el criterio de fractura. 

~f 
:::_ -------------¡_----~ --------------

1 --

-3/2! -----

O'm/O'eq 

Fig. 3. Esquema que muestra la variacion de la ductilidad 
con el porcentaje de triaxialidad de las tensiones. 

Este rnetodo se apoya en diferentes ensayos llevados a 
cabo en probeta<; de simetria axial entalladas, con facilidad 
de calculo por el metodo de elementos finitos. Variando el 
radio de las entallas, se modifican facilmente los 
volurnenes del termino de triaxialidad a la fractura. Con 
ayuda de un extensometro diametral, es suficiente para 

determinar la deformacion a la fractura media ER, y a 
continuacion con la ayuda de los resultados de calculo, 
realizarlo para los valores de la deformacion en el centro 

de las probetas, ER. 

Es necesario hacer notar que para un cierto numero de 
casos, como son los aceros inoxidables duplex 
mencionados anteriormente, no es posible admitir que la 
gerrninacion de cavidades es instantanea. Si a pesar de ello 
la fractura se produce siempre para un valor critico de la 
porosidad fe, es facil demostrar que, con una ley de 
germinacion lineal (Eq.6), la deformaeion a la fractura se 
expresa en la forma [19-20] : 
- 1 
ER =K . Ln [l+K(f/An)c] (9) 

donde K = 3 a exp (3crm/2creq). Esta expresion se halla 
esquematizada en la figura 3. Cuando el valor de An 
aumenta, la ductilidad no presenta una dependencia tan 
fuerte de crn/creq como cabía esperar ya que, en tales 
condiciones, la germinacion (supuestamente independiente 
del estado de tensiones) predomina sobre la fase de 
crecimiento. Se dispone asi, con ayuda de resultados 
aportados en la forma indicada en la figura 3, de un 
diagnostico simple sobre la fase preponderante en el 
esquema de fractura de un material. Esta aproximacion, a 
pesar del hecho de ser sencilla y eficaz, no permite 
explicar el origen de la fractura. Para seguir en esta 
direccion, es necesario introducir la mecanica de los 
medios porosos. 

3.2. Mecanica de los medios porosos 

La mecanica de los medios porosos se emplea cada vez 
mas para describir la inestabilidad debida a la coalescencia 
de las cavidades. Varios potenciales se utilizan para 
describir el efecto del debilitamiento asociado a la 
germinacion y al crecimiento de las cavidades. Todos 
estos potenciales contrariamente al caso de la plasticidad 
clasica hacen intervenir la presion hidrostatica (ver p.e. 
Gurson [29] y Rousselier [30-31]) como se indica 
esquematicamente en la figura 4. En particular, el criterio 
de Gurson modit1cado por Tvergaard [32] se expresa en la 
forma: 

(10) 

En esta relacion, designa la resistencia a la deformacion 
plastica de la matriz no afectada, q1 q2 y q

3 
son 

constantes tales que q1 = 1,50, q2 = 1 y q3 = qi. Puede 

demostrarse facilmente que, despreciando el termino q
3

f2, 

de la fracion de cavidades debida al crecimiento, viene 
dada por: 

dE¡¡=df/(1-t)=~fq 1 sinh [~ ~~Jdceq (11) 

Se puede notar que, para valores elevados del porcentaje 
de triaxialidad, esta relacion es muy parecida a la de Rice 
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Fig. 4. Plasticidad de medios porosos dcteriorables. a) 
Forma del potencial, b) Esquema que enseña el 
ablandamineto provocado por el deterioro. 

y Tracey (Eq.7). Como esta indicado en la figura 4b, el 
efecto de debilitamiento compensa sobradamente el efecto 
de la acritud de la matriz de tal manera que pant valores de 
defonnacion elevados, la curva inicial a-e pasa por un 
maximo. En los calculos para elementos de volumen, 
Mudry [33] ha supuesto que la localizacion de la 
deformacion y la fractura se producen en el maxírno de la 
curva a-e, es decir cuando : 

daeq/dEeq = o (12) 

Cuando la nucleacion es continua, es posible considerar 
las dos contribuciones a la defonnacion de la porosidad; la 
a-;ociada a la nucleacion (dada p.e. por una relacíon del 
tipo de la ecuacion 6) y la correspondiente al crecimiento. 
L<L<; curvas a-e correspondientes se muestnm en la figura 
5a para un valor dado de triaxialidad. Cabe remarcar el 
importante efecto de la velocidad de nucleacion An. 
Utilizando la relacion 12, se puede entonces predecir la 
evolucion de la ductilidad calculada en funcion de la 
cantidad de triaxialidad am/aeq (Fig.5b). Se observa 
entonces, que la ductilidad es tanto menos sensible a la 
triaxialidad como el valor de An crece. Se trata de un 
resultado ya anunciado. de m<mera cualitativa (Fig.3) y al 
cual se esperaba llegar. 

De hecho. la mayor parte de investigadores que utilizan el 
potencial de Gurson hacen intervenir, a partir de un valor 
clitico de la porosidad, t"c, una aceleracion de f, como se 

indica esquematicamente en la figure 4b. Se hace, 
entonces, intervenir una fraccinn efectiva, f*, tal t.¡ue : 

f* = f si f <fe 

f =fe+ -- (f-fc) '* . [1/q¡-f~ .. 
fu- L 

si f >fe (13) 
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Fig.5. Efecto de la germinacion de cavidades, a) 
desconsolidacion creciente de An, b) ductilidad calculada 
en funcion del porcentage de triaxialidad. 

Si no se introduciera este efecto de aceleracion, se 
sobreestimarian, de manera general, las ductilidades de los 
materiales. Esto se debe. sin duda, al hecho de que se 
supone que el deterioro se reparte de fonna uniforme, lo 
que no es el caso, como demostraremos mas adelante. Asi 
pues, podemos decir que. en esta forma, el potencial de 
Gurson y el criterio de fractura asociado se encuentran 
cercanos del introducido anteriormente y 4ue hacia 
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intervenir una fraccion critica de cavidades. El interes 
esencial de estos potenciales reside sin embargo en la 
medida en que permiten describir numericarnente el 
progreso del deterioro y sobre todo la forrnacion de zonas 
fracturadas. 

3.3. Tres clases de modelos de fractura ductil para 
elementos de volumen 

Se pueden agrupar los modelos de fractura de los 
elementos de volumen en los cuales los gradientes de 
tensiones y de deformaciones y, por consiguiente los del 
deterioro son debiles, en tres categorías : (i) modelos 
totalmente desacoplados; (ii) modelos parcialmente 
acoplados; (iii) modelos totalmente acoplados. 

. Modelos desacoplados 
En estos modelos completamente desacoplados, las leyes 
de comportamiento (ecuaciones descriptivas) no hacen 
intervenir el deterioro. Se propone un criterio de fractura 
de forma general : 

<Pe= J f(cr,Eeq) deeq 
o 

(14) 

El criterio del porcentaje de crecimiento critico de las 
cavidades introducido anterionnente (Eq.8) pertenece a 
esta familia. Se puede señalar tambien la existencia de 
otros criterios empleados a menudo en el campo del 
conformado (Ex : Latham y Cockcroft [34], Oy<me [35] y 
Norris y al. [36], etc ). 
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funcion del porcentaje de la 
de las tensiones, crm/creq para los valores 

crecientes de la relacion fo/n. 

Ya se ha dicho que la utilizacion de estos criterios es 
El mayor inconveniente es la ausencia de bases 

De modo que si nos limitamos al criterio 
de crecimiento critico, (R/R0 )c o fe, 

de la ecuacion 7, y que lo aplic;unos a 

los materiales clasicos de construccion como los aceros y 
las aleaciones de aluminio de alta resistencia, se halla que, 
a menudo, los valores de (RJR0 )c son inferiores a 2, lo 
que conduce a valores de (f!f0 )c inferiores a un orden de 
las fracciones de inclusiones siendo, frecuentamente, 
inferiores a 0,1 %, ello conduce a fracciones de cavidades 
calculadas a fractura del orden de 1%. Se entiende mal 
corno unos valores de la porosidad tan debiles pueden 
iniciar la fractura. De esta manera resulta esencial hacer 
intervenir la distribucion heterogenea de las fracciones, 
corno ha sido mostrado esquernaticamente en el caso de un 
material particular (í1g.2J. Este efecto de heterogeneidad 
se tiene en cuent:'l en la segunda clase de modelo. 

. Modelos parcialmente acoplados 
En estos modelos, los calculos de estructura se hacen, 
corno anteriormente, utilizando las ecuaciones descriptivas 
(leyes de comportamiento) que no hacen intervenir el 
deterioro. Esta hipotesis es tanto mas justificada cuanto 
que la fraccion media de cavidades es debil. Al contrarío, 
localmente se acopla el comportamiento y d deterioro por 
medio de potenciales de tipo Gurson. 

En un elemento de volumen (volumen V) importante en 
comparacion con las heterogeneidades rnicroestructurales, 
se distribuyen la~ celulas de deterioro; su probabilidad de 
presencia se denomina P. Para una celula que encierra una 
fracion inicial fo, el esquema de la figura 4b indica que la 
fractura se produce supuestmnente para un valor de la 
deformacion local, Emicro· Con un modelo en el que se 
supone que todas las celulas estan sometidas a la misma 
tension, esta fractura local provoca la fractura del 
elemento de volumen. Se acude de esta manera a una 
nocion de malla mas debil, de modo que el criterio esta 
formulado de manera estadística. La probabilidad de 
fractura puede excribirse como sigue : 

PR = 1-exp [-P VIV0 ] (15) 

en la cual P es la probabilidad de arrastrar una celula 
elemental que da lugm· a una velocidad de germinacion 
superior a An o a una fraccion inicial de cavidades f0 
superior a fe y V0 el volumen de celulas elementales. 

Esta teoría es facil de utilizar ya que los calculos a la 
fractura son realizados en post-tratamiento de los calculos 
de estructura. Esta teoría prevee un efecto de escala que 
por desgracia no ha sido estudiado de rn<mera amplia en la 
literatura, contrarirunente a lo que ocurre con el hormigon 
(ver p.e [37]). Este analisís ha sido aplicado a la fractura 
ductil de diversos tipos de aceros C-Mn-Ni-Mo por Mudry 
[33), este suponía que l~ls inclusiones estaban distribuidas 
segun una ley de Poisson. Los resultados de esta 
aplicacion estan consignados en la figura 6 en donde se 
observa que en primera aproxirnacion, para materiales que 
siguen una ley de acritud potencial ( cr = kE n) las 
variaciones de la ductilidad con el porcentaje de 
triaxialidad tan solo dependen de la proporcion f0 /n. Mas 
recientemente, el mismo tipo de modelo ha sido aplicado a 
aleaciones de aluminio de alta resistencia. En este caso se 
ha demostrado que las fracciones locales deben ser, en 
termino de media, 5 a 1 O veces superiores a las fracciones 
medÜL'\ para dar cuenta de la ductilidad de estos materiales 
[2R). Tales distribuciones de fracciones de volumen han 
sido medidas por metalografia cuantitativa [38]. Este 
modelo ha sido tambien utilizado p<mt interpretar la 
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dispersion de los resultados de ductilidad obtenidos para 
un acero inoxidable bifasico asi como p<ml interpretar los 
efectos de escala observados en este material. 

. Modelos totalmente acoplados 
De manera general, es necesario considerar el efecto de la 
distribucion de las cavidades sobre la fractura ductil y 
recurrir a los modelos en los que, se debe hacer intervenir, 
desde la fase de calculo de estructura, al acoplamiento 
entre el comportamiento del material y su deterioro. Los 
aceros inoxidables bifasicos a los que se ha hecho 
referencia precedentemente (fig.2) dan un buen ejemplo. 
El efecto de una distribucion no uniforme de cavidades 
sobre la localizacion de la deformacion y la fractura ya ha 
sido estudiado por Becker. [39]. El potencial Gurson
Tvergaard ha sido utilizado para simular la tenacidad de 
probetas entalladas, particularmente de probetas Charpy 
U, (fig.7)[19,20,40]. Se distribuyen las celulas con 
diferentes valores de An utilizando una simulacion de tipo 
Monte Cario. La figura 7b da un ejemplo de distribucion 
simplificada de los valores An. La modelizacion se hace 
en deformacion plana. Esta es bidimensional en la medida 
en la que se supone .que los nucleos son cilindros de 
seccion lxlmm2 y de longitud igual a la anchura de las 
probetas. En la figura 7 se han reproducido les resultados 
de tres simulaciones numericas de las curvas carga
desplazamiento que hacen intervenir valores de An 
distribuidos. Se pueden comparar estos valores al 
resullado obtenido con un valor de An 
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Fig. 7. Simulacion numerica por el metodo de Monte
Cario de la fractura de probetas Charpy U. Acero Duplex, 
a) Distribucion de celulas en las probetas, b) Ley de 
distribucion de los An. 

uniforme. Se observa que, en todos los casos, el efecto de 
ablandamiento debido a la presencia de cavidades se 
traduce por la existencia de un maximo en la curva de 

carga. Este maxirno coincide con la iniciacion de la fisura 
como se puede comprobar en la figura 8. De manera 
general, la iniciacion de la tisura se produce mas bien 
cuando los valores de An se encuentran distribuidos. Esto 
se entiende comodamente en la medida en LJUe la 
probabilidad de encontrar una celula correspondiente a un 
fuerte valor de An alrededor de la entalla es entonces mas 
importante. 

Es impotante de subrayar que, en esta modelizacion, el 
material se fractura cuando la fraccion de volumen local 
alcanza el valor 1/q 1 = 0,66 y no un valor fe escogido de 
manera mas o menos arbitraria como esta indicado 
esquematicamente en la figura 4b en la modificacion del 
potencial de Gurson introducida por Tvergaard [32]. Por 
otro lado, el principal interes de este modelo totalmente 
acoplado reside en el hecho de que es capaz de reproducir 
no solo la iniciacion de fisura sino t.:'Ullbien la propagacion 
de las fisuras (t1g.8). El principal inconveniente es que los 
calculos resultan pesados. Deberían ser realizados en tres 
dimensiones para representar con mas fidelidad la 
microestructura del mate1ial. 

mm 

2mm 

Fig. 8. Resultado de la símulacion de la fractura de los 
probetas Charpy U para valores crecientes del 
desplazamiento. 

3.4. Aplicacion a la tenacidad 

En los limites de este articulo, no es posible exponer, de 
manera detallada, la.-; utilizaciones que han sido hechas de 
la aproximacion local para preveer la tenacidad de los 
materiales. Nos limitaremos a preveer algunas 
indicaciones y indicar la.<> ideas directrices. 

La primera dificultad esta relacionada can los gradientes 
elevados de tensiones y de defonnaciones en punta de la 
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fisura. Numerosos modelos de aproximacion local 
introducen una dist:wcia característica, A., llmnada zona de 
elaboracion de la fractura. Se toman las medias de 
tensiones y deformaciones sobre esta distancia. En los 
calculos por elementos finitos, esta distancia representa la 
talla de las primeras mallas situadas en punta de fisura. La 
eleccion de esta distancia A. no es demasiado crítica 
cuando los mecanismos elementales de la fractura estan 
controlados por las tensiones. Esto es debido al efecto de 
la zona COD de la t1sura que reduce los gradientes de 
tensiones. En cambio, la eleccion de A. es demasiado 
importante cuando la fractura depende esencialmente de 
las deformaciones, lo que es debido habitualmente en el 
caso de la fractura ductil. Teoricamente, la utilizacion de 
las leyes de comportamiento (ecuaciones descriptivas) 
acopladas rebaja esta dificultad. Por otra parte, algunas 
tentativas se han llevado a cab para recurrir a las 
aproximaciones no-locales en las que una distancia 
característica es tambien introducida pero, esta vez, no 
esta directamente relacionada con la talla de la malla. 

A pesar de esta dificultad, modelos basados sobre este 
metodo han sido establecidos y resultan muy utiles. Para 
un relato mas completo, se podra consultar la referencia 
[41]. De modo que, en caso de materiales para los que la 
germinacion de cavidades es casi-instantanea, se puede 
calcular el porcentaje medio de crecimiento de las 
cavidades en la punta de las fisuras y suponer t¡ue habra la 
iniciacion de fisura cuando el porcentaje alcance el valor 
determinado con las probeta~ entalladas, como se ha dicho 
anteriormente. Resultados satisfactorios han sido 
obtenidos de esta manera para la determinacion de la 
tenacidad, Jrc de los aceros ferriticos C-Mn-Ni-Mo [41]. 
En plasticidad confinada se ha podido establecer una 
relacion semi-analítica entre el valor .TIC y el porcentaje de 
crecimiento critico de la cavidades (R/R0 )c [1]: 

(16) 

en que A. ha sido detinido como la distancia media entre 
inclusiones en un plano perpendicular al frente de fisura y 
a es un factor numerico. Este modelo ha sido tmnbien 
utilizado para mostrar t¡ue, en plasticidad extendida, el 
valor de .Trc no es una magnitud intrínseca, pero depende 
de la geometría, como se na indicado anteriormente. En 
particular, se ha podido mostrar que el valor de .TIC 
calculado a partir del criterio (R/R0 )c es ma~ importante 
para geometrías de probetas del tipo traccion (CCP) que 
para probek'l.s del tipo t1exion (CT con fisura profunda). 
De esta manera se vuelve a encontrar un resultado que ha 
sido el objeto de correlaciones J-Q propuestas por ciertos 
<1Utores. 

Modelos del mismo tipo (no acoplados o parcialmente 
acoplados) han sido tambien aplicados en casos en los que 
la fase de germinacion no puede ser omisible y en los que 
esta. se produce de manera continua, como se ha visto para 
los aceros inoxidables bifasicos. Un modelo del mismo 
tipo t¡ue el t¡ue se utiliza para los elementos de volumen y 
que estan basados sobre una simulacion de tipo Monte
Cario ha sido por lo tanto puesta a punto. Para los detailes, 
se podra consul!ar la referencia [42]. Los resultados de las 
simulaciones numericas se observan en la figura 9. 
Corresponden a probetas CT de 18 mm de espesor. La 
comparacion con algunos datos experimentales se puede 

ohteniendose un acuerdo bastante bueno. Este 

modelo ha sido tambien utilizado para abordar los efectos 
de escala. Se han modelizado probetas CT de misma 
dimension en el plano, pero de espesor variable. Los 
resultados obtenidos (fig.lO) muestran que los valores 
medios de la tenacidad Jo,2 tienden a disminuir con el 
espesor, pero sobre todo que la dispersion es inferior 
cuando el espesor aumenta. El comportamiento esperado 
puede tener aplicaciones practicas importantes para la 
sistematica de los ensayos y para la evaluacion de los 
valores mas debiles. 
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Fig. 9. Comparacion entre los resultados experimentales y 
los calculos de la tenacidad del acero inoxidable duplex. 

140 O average o F=16% 

• medianc 11 F=3% 

120 

o___ 
100 ------~----0----~====· N • E 

........ 80 
~ o_____.o-o 
f"i 

~-
o 60 -.. 

/ 
11 1111 

40 

20 

oL-~~--~~--~~~~-L~~~~~ 

o 1 o 20 30 40 50 60 70 so 90 1 00 11 o 120 

Thickness Bn mm 

Fig. 10. Acero inoxidable duplex. Variacion de la 
tenacidad con el espesor de las probeta-;. 

La utilizacion de modelos totalmente acoplados para 
describir la iniciacion de fisura y la propagacion ductil de 
la-; fisuras es reciente (ver ejemplos [43,44]). Estos autores 
han utilizado un potencial de Gurson para calcular el 
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crecimiento de las cavidades y la fractura en las celulas 
disquestas en la punta de fisura, se supone que la talla de 
las celulas es del orden de magnitud de la distancia media 
entre inclusiones. Los efectos del confinamiento 
relacionados con las geometrías de las probetas han sido 
estudiados con ayuda de los parametros T o Q. De esta 
manera Xia y Shih [43] han mostrado que. con las 
probeta<> de flexion 3 puntos, los valores de la curva J-Aa 
son mas debiles para las figuras profundas que las 
pequeñas fisuras. De modo que se dispone, gracias a la 
aproximacion local de la fractura y, como ha sido citado 
anteriormente [42]) de un metodo mucho mas general y 
mas satisfactorio que las correlaciones J-T o .T-Q para 
explicar los efectos de la geometria. El interes aun mas 
importante reside en la utilizacion de calculas de 
estructura como los de discos en rotacion [ 45]. Estos 
autores han mostrado que la aplicacion local ba'iada sobre 
el potencial de Rousselier permite de dar cuenta de la 
fractura de estos componentes. 

Conclusions 

La aproximacion global con dos parametro. 0-T, J-Q) 
presenta inconvenientes y no puede explicar todas las 
condiciones de fractura. La aproximacion J-T tiene la 
vent<ija de ser simple. La aproximacion local de fractura es 
mas general y, teoricamente, debe describir mejor todas 
las estricciones que se pueden encontrar en la medida en 
que se apoya sobre una descripcion fisica de los 
mecanismos de fractura. Sin embargo, esta necesita un 
esfuerzo particular para calcular el cmnpo de tensiones y 
de deformaciones en la punt .. 'l de la fisura. Se desarollaran 
los modelos parcialmente o totalmente acoplados en Jos 
cuales se acopla el componamiento con el deterioro. Estos 
permiten particularmente tener en cuenta los efectos de la 
heterogeneidad en la microestructura de los materiales. 
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Abstract. A model for crack growth in ceramic matrix composites with creeping fibers has 
been developed using a time dependent bridging law to account for the effect of fibers 
bridging a matrix crack. Time dependent crack growth was predicted when the matrix crack 
growth occurs at a critical stress intensity factor at the matrix crack tip. Crack growth rates 
are presented as a function of crack length and time. After the crack has grown completely 
across a laminate, life is controlled by the time to rupture exposed creeping fibers. A 
transition is expected from life dominated by matrix crack growth at low stress to life 
dominated by fiber creep rupture after crack growth at higher stress. 

l. INTRODUCTION 

The creep rupture behavior of ceramic 
matrix composites (CMCs) is most 
harmful when the fibers exhibit creep 
behavior and the matrix is elastic [1,2]. 
Stress relaxation in the creeping fibers 
causes load to be shed to the matrix, 
increasing the likelihood of matrix 
cracking. Matrix cracks will cause 
additional loading of the fibers, advancing 
creep and possibly leading to creep rupture 
of the fibers. The decaying bridging 
tractions of creeping fibers cause time 
dependent growth of matrix cracks, due to 
the reduction of the shielding effect of the 
fibers. A model for this time dependent 
crack growth is presented here. 

W e consider the growth of matrix cracks 
from naturally occurring flaws in 
unnotched laminated CMCs. In laminated 

CMCs subjected to increasing stress in the 
0° fiber direction, flaws grow into 
tunnelling cracks, which appear frrst in the 
90° layers [3]. (See Figure l.) Since the 
tunnelling cracks propagate through the 
90° plies unstably, this phase of crack 
growth is not affected by creep. 
Subsequently, crack growth will proceed 
stably into the adjacent 0° layers, with 
increasing stress required to increase the 
size of the bridged regían [4]. When the 
fibers creep, however, the bridging 
tractions will decay by relaxation and the 
crack will continue to grow through the 0° 
layers. The time to rupture will depend 
strongly on how long it takes matrix 
cracks to completely penetrate the 0° 
layers. Once they have done so, cracks 
will grow unstably across the specimen 
until the material is held together only by 
creeping fibers. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 13 (1996) 

Cracks that have tunnelled through the 90° 
plies and are now growing through the 0° 
plies have an unbridged zone of length 
equal to the 90° ply width. Since the fibers 
and matrix are assumed to have idenúcal 
elastic constants, which is justified in 
many CMCs, the crack growth problem 
for the laminate reduces to the idealization 
shown in Figure 2 with an unbridged notch 
of length 2ao and a partially bridged crack 
of length 2a in an infinite body. 

2. TIME DEPENDENT BRIDGING 
LAW 

The relationship between the opening rate 
of the matrix crack and the stress rate in 
the fibers must be determined. Based on 
this relationship, a standard line spring 
model can be used to determine the time 
derivatives of the bridging stress, which 
are used to update the bridging stress 
profile as time progresses. The time 
dependent bridging law used in our model 
assumes that the matrix behaves elastically 
and the fibers creep linearly [5]. The 
tensile strain rate of the fibers was 
assumed to consist of the elastic response 
and a creep term; 

(1) 

where E is Young's modulus, B is the 
creep coefficient, O'f is the stress in the 

fiber, and Ór is the rate of change of stress 
in the fiber. A constant shear sliding stress 

't was assumed to exist along a slip zone 
whose length is time-dependent. The 
following bridging law results from a 
shear lag cell model similar to the elastic 
rate-independent case [5]. A simplified 
version of the bridging law is [6] 

B(x) = 2/.,cr(x)[ ó(x)+~cr(x)] (2) 

where o(x) is the rate of change of crack 

opening at position x along the crack, cr(x) 

is the bridging stress at x, ~ is a modified 
creep coefficient given by 

BE 
~ = 2(1- f) 

(3) 

and 

(4) 

In these expressions, the elasúc properties 
of the matrix and fiber are the same (e.g. 
SiC/SiC) and f is the volume of fibers 
having diameter D. When B=O (i.e. no 
creep ), the bridging law is the classical one 
for ceramic composites [7 -10]. 

3. NUMERICAL PROCEDURE 

The simplified bridging law given by 
equation (1) was used to calculate crack 
velocity as a function crack length. The 
crack is modelled as if it were embedded 
in elastic material and the solution 
technique is very similar to the static case 
[11,12]. The problem is solved by 
determining the time step, .1-t, necessary to 
advance the crack by a given increment in 
length, denoted .1-a . .1-t is determined as the 
time required for creep to reduce the 
bridging tractions sufficiently for the 
requirement that the crack tip stress 
intensity Ktip equals the matrix toughness 
Kc to be maintained following the crack 
growth increment. Since the problem is 
nonlinear, this must be done by iterating 
o ver estima tes of .1. t. The crack growth 

increment .1-a causes the crack tip stress 
intensity factor to rise, so that the balance 
among crack growth, shielding and creep 
relaxation of the bridge is maintained. 

At each stage, consistency between the 
crack opening profile, the bridging stresses 
and the applied load must be maintained. 
This is achieved by standard integral 
equation methods in which the relationship 
between the bridging stresses, the applied 
load and the crack opening profile is 
represented by a Green's function. Iteration 
on the bridging stresses is then carried out 
to solve the integral equation, given that an 
increment of crack opening is occurring 
during this process. A full description of 
the method is given in [6] which used an 
approach based on the techniques 
described in [ 11, 12]. Once the bridging 
stress profile has been computed for a 
given value of Dt, the crack tip stress 
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intensity factor is evaluated using the 
standard weight function relationship for 
crack surface tractions on a finite crack in 
an infinite body [6]. If the crack tip stress 
intensity factor equals or exceeds the 
matrix toughness at the end of the 
increment, Dt is too large; if Kti is 
smaller than the matrix toughness, Ót is 
too small. Iteration is pursued varying Dt 
until Ktip = Kc to sorne specified precision 
after the crack growth increment. Finally, 
the crack growth rate v = da/dt is 
computed by interpolating the computed 
crack length versus time curve with 
polynomials over a few increments. 

4. RESULTS 

The predicted crack velocity as a function 
of crack length for severa! notch sizes and 
load levels is shown in Figure 3. The 
curves shown in Figure 3 represent a 
universal set of results for composites 
exhibiting the behavior outlined in the 
introduction, given that the fiber and 
matrix have identical elastic properties. All 
relevant combinations of material property 
constants are contained in the 
normalizations. The term am in the 
normalization of velocity and crack length 
is 

nE ame A. a = ---'-'"'--
m 4 (5) 

where <Jmc is the matrix cracking stress 
[10] given by 

a = [12Eetr]x (6) 
me D(l-f) 

and r is the matrix toughness. The applied 

stress is <J a . The generalizations of the 
normalizing parameters when fiber and 
matrix have different elastic properties is 
given in [6]. 

The starting point for the velocity curves 
in Figure 3 is the crack length 
corresponding to the condition Ktip = Kc 
for a given applied load level, which 
creates an initial bridge with a length 
dependent on the applied load [3,4,6]. 

Increasing the applied load increases the 
initial bridged crack length. Thus, velocity 
curves with higher loads will start further 
along the crack length axis. The initial 
crack velocities are high because creep 
allows the initially high fiber bridging 
stresses to decay rapidly. The relatively 
rapid crack growth at the beginning causes 
fiber bridging stresses to rebuild elastically 
and the crack slows down. After the initial 
deceleration, the crack growth rate steadily 
increases as the crack lengthens and the 
crack accelerates monotonically thereafter. 
For large crack lengths (beyond the 
deceleration transient), the crack velocity 
appears to be asymptotically independent 
of initial crack size. The bridging traction 
profile is found to be very similar for 
different initial crack sizes in this regime 
and depends only on current crack size and 
applied load. Crack acceleration in the 
long crack domain also declines with crack 
length and increasing applied stress. 
However the logarithmic scale on the 
ordinate of Figure 3 minimizes the 
appearance of increases in velocity. 

Integration of the reciproca! of the velocity 
shown in Figure 3 with respect to crack 
length yields the crack length as a function 
of time. Typical results are shown in 
Figure 4 for one initial crack size and 
several load levels. As expected from 
Figure 3, the time to a given crack length 
depends strongly on the load level. Figure 
4 also indicates that the deceleration 
transient sometimes dominates the time to 
extend the crack to significant lengths. For 

instance, for stress <Ja/<Jmc = 0.4, a deep 
narrow dip in Figure 3 corresponds to the 
long times taken to achieve modest 
extensions of the crack as shown in Figure 
4. In a laminated composite as shown in 
Figure 1 with plies of equal thickness, the 
critical crack length is a = 3a0 ; that is, 
crack growth across the first 0° ply. For all 
the cases shown in Figure 3, crack growth 
up to this critical length is dominated by 
the deceleration transient. 

5. DISCUSSION 

The rupture time of a composite can be 
considered to have two components. The 
first component is the time required to 
grow matrix cracks across the 0° plies. All 
such plies will be affected by matrix 
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cracks growing across them and they will 
either link up or a given crack will 
propagate unstably across all zero degree 
plies. This component of the rupture time 
can be estimated directly from the results 
shown in Figure 4. The second component 
of the rupture time of the composite is the 
time required to cause creep rupture of the 
fibers holding the remaining intact pieces 
of material together. This contribution to 
the time to rupture, lr· is estimated by 
considering fibers loaded uniformly. This 
gives [6] 

(7) 

where Ec is the critical true strain for 
rupture. For Nicalon SiC fibers, a critica! 
strain of Ec = 1% has been suggested [13]. 
U se of this critical strain with B = 
6.5lxl0-16 (Pa srl (determined for a 
temperature of 1200 e from the creep 

curves in [13]), cra = 150 MPa, and f = 1/3, 
Eq. (7) predicts the approximate creep 
rupture time for the fibers as 1r "" 9.4 
hours. 

This creep rupture time of the fibers can be 
compared directly with results presented in 
Figure 4. For the case of a common 
SiC/SiC composite, the values used above 

correspond to the case where aa/ame = 
0.6. For the case where aJam = 2 and B is 
the same as above, the time needed to 
penetrate the first 0° ply (crack length 
alam = 6) is t "" 8.2 hours. Thus stable 
matrix crack growth and creep rupture of 
the fibers after crack growth is complete 
take similar amounts of time in this case. 

The initial crack velocity varíes very 
strongly with applied load as shown by 
Fig. 3. On the other hand, lr• which is 

inversely proportional to cra has a weaker 
dependence. Therefore, a transition will 
occur from a lifetime dominated by creep
controlled crack growth at lower applied 
loads to a lifetime dominated by creep 
rupture after crack growth at higher loads. 

6. CLOSURE 

Solutions have been presented for the 
problem of a crack growing through a 
brittle matrix when it is bridged by 
creeping fibers. The crack velocity is 
characterized by a transient deceleration, 
during which the stress in fibers near the 
edge of the unbridged segment of the 
crack falls rapidly through creep. 
Subsequently acceleration occurs during 
which the velocity appears to be most 
strongly influenced by fibers near the 
crack tip. 

The solutions presented are pertinent to 
predicting the creep-rupture life of 
unnotched laminated ceramic matrix 
composites at high temperature. If life is 
defined by the rupture of the laminare, 
then lifetime is dominated by creep
controlled matrix crack growth at stresses 
well below the rate-independent matrix 
cracking stress and by fiber rupture 
following crack growth at higher stresses. 
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"DIMENSIONADO DE PROBETAS CARBONO/EPOXI Y REDUCCION DE 

DATOS EN ENSAYOS DE TIPO VIGA DOBLE EN VOLADIZO (VDV)". 

J. M. Pintado S. 

Instituto Nacional de Técnica Aeroespacial, E. T. 
División de Materiales y Estructuras. 

Cra. Ajalvir P.K. 4'5, 28850 Torrejón de Ardoz, Madrid 

Res~ m en .• Esta comunicación presenta un breve y sencillo análisis de diferentes aspectos teóricos relativos 
~ di~e~swnado de las probetas y la r~.ucción de los dato~ experimentales obtenidos mediante el ensayo de 
tipo VIga ~oble en Voladtzo(VDV) que se va 1mpomendo como el más apropiado para determinar el 
comp~>rtam1ento frente al creCimiento de gnetas interlaminares bajo modo-I "puro" en los laminados de 
matenal compuesto. 

Abstra~t. This ~ommunication presents a brief and simple analysis of sevcralt.hcoretical aspects related to 
the spec1men th1ckness esllmauon and expenmental data reduction in "Double Cantilever Beam (DCB)" test 
type. Th1s sp~c1men JS bemg accepted as the more adccuate to investiga te interlaminar crack growth behaviour 
under "pure'mode-I m composite laminares. 

1. INTRODUCCION 

La probeta tipo "Viga Doble en Voladizo" ("VDV") o 
"Double Cantilever Beam" ("DCB "), rectangular o de 
bordes paralelos, descrita en varios métodos de ensayo 
utilizados en la Industria Aeroespacial, como los CRAG, 
el CASA l+D-E 290, el AITM 1.0005, el propuesto en la 
NASAReference Publication 1092 [l] o el que está siendo 
evaluado por el comité D30 de ASTM, entre otros, es el 
tipo de probeta generalmente utilizado en investigaciones 
relacionadas con la determinación de la variación de 
energía liberada por unidad de superficie de fractura 
generada ("G") durante el crecimiento de grietas 
interlaminares bajo modo-I en laminados de material 
compuesto. 

Esta probeta, de forma rectangular y con una delaminación 
iniciadora en su plano medio y en uno de sus extremos, se 
obtiene mediante corte de un panel o laminado de 
dimensiones y secuencia de apilamiento adecuada a cada 
caso de ensayo. Las dimensiones de este tipo de probeta 
varían de unos autores a otros y los tipos y detalles de las 
piezas de introducción de carga son diferentes en muchos 
casos, aunque los resultados obtenidos parecen 
corresponderse bastante bien si se interpretan con cuidado 
en función de todas las variables del ensayo. 

El espesor total del laminado, 2t, debería ser lo menor 
posible desde el punto de vista de minimizar la cantidad de 
material necesario y el coste de laminación y preparación 
de los paneles de ensayo, pero dependiendo del tipo de 
material, secuencias de apilamiento y/o condiciones de 
ensayo particulares (temperatura elevada, material húmedo. 

cabe esperar variaciones de rigidez en flexión, r;. y 

de energía de fractura disipada por unidad de superficie de 
rotura generada, lo que lleva a la conveniencia de utilizar 
espesores mayores que un determinado valor mínimo, 
para proporcionar adecuada rigidez en flexión a las dos 
mitades («semivigas o semíprobetas») de la probeta tipo 
VDV, de modo que se garantice comportamiento lineal 
elástico en flexión y pequeñas deformaciones. 

El espesor mímmo requerido por la probeta considerada 
para cumplir esta condición, puede evaluarse de forma 
sencilia utilizando la teoría lineal elástica clásica de vigas 
en flexión, enfoque utilizado en esta breve comunicación, 
justificando el dimensionado de la probeta de modo que se 
verifiquen las hipótesis utilizadas como base para la 
reducción de los datos obtenidos en los ensayos. 

Es importante que cada «semi viga» o mitad de la probeta 
upo VDV, tenga una secuencia de apilamiento equilibrada 
y simétrica para evitar efectos de acoplo flexión-torsión, 
pero con la mayor parte de las láminas orientadas a cero 
grados a fin de dar a la probeta la mayor rigidez posible en 
flexión y no necesitar recurrir a espesores excesivos que, 
aparte de la pega de precisar mayor cantidad de material a 
veces escaso y caro, podrían llevar a la necesidad de 
longitudes grandes de probeta para mantener una relación 
apropiada entre la longitud inicial de grieta, "%" y el 
sem1espesor, "t ".de la probeta, lo que volvería a incidir en 
la necesidad de mucho material por probeta o a plantear 
problemas en ensayos a temperaturas distintas de la 
ambiente. en los que la probeta debe estar en el interior de 
una cámara clim::ítica durante todo el ensayo, por lo que su 
longitud total vendrá limitada por !as dimensiones interiores 
útiles de la cámara disponible. 
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2. ESPESOR DE LA PROBETA TIPO «VDV». 

Cada «semi probeta» de espesor «t» y anchura «W» (Figura 
1) se supone tiene comportamiento lineal elástico y 
equivalente al de flexión de una viga en voladizo empotrada 
en la seccion AA', con la carga «P» concentrada y aplicada 
a una distancia «a» (longitud real de la grieta interlaminar 
o delarninación) del empotramiento. 

En base a las anteriores hipótesis, siempre y cuando no 
existan efectos de acoplo flexión-torsión y de acuerdo con 
Timoshenko [2, pág. 142 y págs. 166-167] y [3, pág. 62]. 
(debe tenerse presente que la forma de introducir la carga 
puede tener algún efecto ),la flecha en el punto de aplicación 
de carga puede expresarse como: 

donde se ha tenido en cuenta el efecto de la fuerza cortante, 
pero se supone que la sección empotrada puede alabear 
libremente. 

En dicha expresión, «I» es el momento de inercia del área 
transversal de cada semiprobeta, de valor I = (we)/12 
(dado que la sección transversal es rectangular). J; es el 
módulo en flexión correspondiente y q

3 
el módulo de 

cortadura fuera del plano del laminado que, a efectos 
prácticos y para secuencias [OL. puede tomarse igual al 
módulo de cortadura intralaminaro en el plano del laminado, 
G

12
, cuya determinación experimental es sencilla. 

Si se supone que el alabeamiento del extremo empotrado 
está totalmente impedido, la flecha adicional debida a las 
fuerzas cortantes será algo menor que la supuesta en la 
expresión anterior, aunque para el caso de voladizos 
suficientemente largos, dicha expresión puede considerarse 
válida, de acuerdo con Timoshenko [3, pág. 63], en 
secciones alejadas del empotramiento, por lo que conviene 
garantizar una relación suficientemente grande entre 

A 

X 

t-a 
p A' 

longitud inicial de grieta imerlaminar,"b, y semiespesorde 
probeta (un valor recomendado por Russell y S treet [ 4] es 
aoft > 30). 

El valor del término (3J;·t2)/(8 G13·a2
) en la expresión (1) 

corresponde al efecto de la fuerza cortante y en la Figura 
2 se ha representado en función de la relación (t/a) y para 
diferentes valores del parámetro E¡G

13
, a fin de comprobar 

si el efecto adicional de la fuerza cortante en el 
desplazamiento total, «b», para la probeta tipo VDV 
considerada, podría despreciarse y no ser tenido en cuenta 
en la reducción de los datos de los ensayos, sin que por ello 
se cometieran errores apreciables. 

Para el caso de la probeta considerada, de anchura, w, 
conswme, ensayada bajo modo-I y suponiendo una 
superficie de fractura macroscópicamente plana, el valor 
de la variación de la energía de deformación liberada 
durante la rotura respecto a la superficie de fractura 
generada, Gl' puede expresarse como: 

G, = (l/w)·[cl(F o U)/da], (2) 

donde Fes el trabajo realizado por las fuerzas externas y 
U es la energía elástica de deformación (se supone que no 
existe ningún mro mecanismo disipativo de energía al 
escribir la ecuación anterior). 

En un ensayo de V 1ga Doble en Voladizo, comportándose 
la probeta de forma lineal elástica, como: 

F = jP·d8 y U = (P·8)/2, (3) 

puede ponerse que: 

d(F · U J = P·d8 o Wd8 + 8·dP)/2 = (P·d8 · 8·dP)/2. (4) 

Ten1endo presente además que la flexibilidad para 
comportamiento lineal elástico se define como e =8/P, 

anchura: w 

2t 

Figura l. Esquema del ensayo con prohcta lipo VDV 
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Figura 2. Efecto de la fuerza cortante en el desplazamiento 
del punto de aplicación de carga. 

puede ponerse: 

dC = (P·do- o·dP)fP2, (5) 

con lo que sustituyendo (5) en (4), queda finalmente que: 

d(F - U) = (P2/2)·dC, (6) 

valores te último que sustituido en (2), conduce finalmente 
a la expresión: 

G1 = (P2/2w)·(dC/da), (7) 

donde, utilizando el valor deo proporcionado por la teoría 
de vigas en flexión de acuerdo con la expresión (1), la 
flexibilidad, C, viene dada por: 

La mayor parte de los amores consultados [4, 5, 6,7, 8, 9, 
10], no consideran efectos de cortadura y utilizan la 
expresión (8),simplificadasin considerar el término (3J;·t2)/ 

(8G13 ·a
2
), en la redución de daws; otros como Gustafson et 

al. [11], sí consideran dichos efectos, pero utilizan un 
denominado «factor de forma para deformaciones por 
cortadura», !J., según la siguiente expresión de la 
flexibilidad: 

(9) 

Para !J.= 3/2, esta última expresión comcide con la (8). 

Por su parte, Aliyu y Daniel [12] indican que el análisis de 

la probeta tipo VDV suele realizarse suponiendo que toda 
la energía de deformación debida a la apertura de la 
probeta se almacena únicamente en la parte ya abierta de 
ella (de hecho, esta hipótesis se ha venido utilizando de 
modo implícito en lo expresado en páginas anteriores). La 
realidad es que una cierta fracción de esa energía resulta 
almacenada en la parte aún sin agrietar de la probeta, ya 
que no puede suponerse de modo realista que esa parte sea 
infinitamente rígida. Consideran entonces los autores 
mencionados el efecto de los esfuerzos de cortadura, 
utilizando para la flexibilidad la expresión: 

C = [24/(Er·w)]·((1/3)·(a/t)3 + (l/10)-(E/G13)-(a/t}]; (10) 

expresión que coincide en realidad con la deducida mediante 
la teoría de vigas en flexión incluyendo efectos de cortadura, 
pero no para una viga empotrada, sino para la mitad de una 
viga simplememe apoyada con una carga concentrada en 
su centro, siendo la única diferencia que el factor 3/8 de 
(8), aquí es 3/1 O [2,págs. 292-293]. Por otro lado, si en la 
expresión (9)deGustafson etal., sehace!J.=6/5,seobtiene 
la expresión (10) de Aliyu y Daniel. 

Básicamente debe escogerse un espesor de probeta 
suficientemente pequeño (espesor máximo) como para 
poder despreciar los efectos de cortadura, pero lo 
suficientemente grande (espesor mínimo) como para 
garantiz.ar que realmente aquélla se comporta de acuerdo 
con una viga lineal elástica en flexión y dentro de las 
hipótesis de pequeños desplazamientos, premisas que se 
han supuesto válidas desde el comienzo de esta discusión. 

Para que efectivamente se produzcan sólo pequeñas 
curvaturas (pequeños desplazami~ntos), la máxima 
pendiente de la elástica de la semi-probeta tipo VDV, que 
por otra parte se da en el pumo de aplicación de la carga, 
debe alcanzar corno mucho un valor tal que pueda 
efectivamente afirmarse que e::: tg 8 = dy/dx. La pendiente 
de la sem1probcta VDY en el punto de aplicación de carga 
(x = a) para pequeños desplazamientos, en función del 
desplazamiemo de dicho punto, 8/2, viene dada por: 

y'= (dy/dx),., = (3o)/(4a). (11) 

Partiendo ahora de la expresión (7) de q y sustituyendo en 
ella el valor de la flexibilidad dado por (8), despreciando 
los efectos de cortadura y expresando P en función deo, 
quedaría: 

(12) 

expresión donde, despejando el valor del desplazamiento 
correspondiente al inicio de crecimiento de grieta o 
desplazamiento crítico, 8,, se llega finalmente a que: 

(13) 

Volviendo ahora a la expresión (11) y despejando en ella, 
queda o= (4a·y')/3 y si ahora se limita el valor de y' a uno 
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tal que se verifique efectivamente la hipótesis de quee = 
tg e (pequeños desplazamientos) y se denomina a ese valor 
de y' como y' (valor permisible de y'), quedaría el valor 

p 

máximo permisible de 5, bP, como: 

(14) 

Imponiendo ahora la condición de que la flecha 
correspondiente al comienzo del crecimiento de la grieLa 
interlaminar, oc, dada por (13) sea menor o igual que ese 
valor permisible, Sp, dado por (14), es decir, Se :::; op • 
simplificando y despejando el valor del espesor, quedaría: 

(15) 

El otro punto a considerar es el de comprobar si 
efectivamente se desarrolla el ensayo dentro del régimen 
lineal elástico, sin que se produzca el fallo por flexión de 
la probeta tipo VDV antes de que se haya alcanzado el 
momento del inicio de crecimiento de la grieta interlam inar 
(eso podría suceder de elegirse un espesor demasiado 
pequeño, lo que conduciría a la rotura de las semiprobeLas 
por flexión, antes de que pudiera empezar a crecer la 
delaminación). De hecho, el esfuerzo máximo se da 
precisamente en el fondo de la delaminación y la 
deformación máxima cerca del fondo de grieLa y asociada 
a ese esfuerzo de flexión (sin considerar la singularidad de 
fondo de grieta), puede expresarse como [2, pág. 60): 

(16) 

habiendo sustituido P por su valor obtenido despejan do en 
la expresión (1) simplificada sin considerar efectos de 
fuerza cortante. Despejando ahora S en (16) y siendo S. el 
desplazamiento máximo admisible del punto de aplicación 
de carga de la probeta tipo VDV, correspondiente a una 
deformación máxima admisible E. tal que garantice un 
comportamiento lineal elástico del material, quedaría: 

(17) 

Si ahora se expresa que Se :::; S •• utilizando para Se la 
expresión (13) y para S. el valor obtenido en (17), el 
espesor, t, de semiprobeta tipo VD V mínimo para garantizar 
que no se produzca el fallo por flexión durante el ensayo, 
vendría finalmente dado por: 

(18) 

Los espesores mínimos dados por las ecuaciones (15) y 
(18) se han representado en las figuras 3 y 4, habiéndose 
tomado un valor de y' =O' 1 (efectivamente se cumple que 

p 
e::: tg e, ya que e = arctg(O'l) = 5'7106° = 0'09967 
radianes= O' 1 = tg6 =y' ) en la primera de ellas, para 

p 

diferentes longitudes de grieta y un valor deE. = 0'5% en 
la segunda. 

En ensayos realizados a elevada velocidad de aplicación 
de carga, podría tener influencia en el valor de q medido 
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Figura 3. Espesor mínimo de semiprobeta para comporta
miento lineal-elástico y pequeñas deformaciones. 

experimenLalmeme la contribución de la energía cinética, 
deLalle considerado por algunos autores [9, 12] que llegan 
a la conclusión de que el término de contribución de la 
energía cinética al valor de q es realmente despreciable, 
incluso para valores muy altos de (dO/dt). 
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Figura 4. Detalle de la zona correspondiente a valores 
pequeños de (Glc /Er) de la Figura 3. 
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Finalmente y a la vista de todo lo discutido anterionneme, 
si se elige un espesor de probeta, 2t, tal que se verifiquen 
las hipótesis de pequefios desplazamientos y 
comportamiento lineal elástico sin fallo por flexión, de 
acuerdo con los datos de las figuras 3 y 4, parece adecuado 
reducir los resultados de los ensayos con probetas VD V de 
acuerdo con los conceptos indicados en páginas anteriores 
suponiendo, además, despreciables los efectos de cortadura 
siempre y cuando ésto sea cierto de acuerdo con la figura 
2 que indica lo importante de dicho efecto para un laminado 
concreto (E/G

13
) y geometría dada de probeta (tia). 

3. REDUCCION DE DATOS EXPERIMENTALES 
OBTENIDOS CON PROBETAS TIPO «VDV». 

Un repaso detallado a la bibliografía consultada, lleva a la 
conclusión de que diversos autores han utilizado métodos 
diferentes para calcular el valor de q, a partir de los 
resultados del ensayo sobre probeta tipo «VDV», aunque 
en realidad todos los métodos se basan en las 
consideraciones teóricas del apartado anterior, 
diferenciándose tan sólo en el modo de tratar los datos del 
ensayo. 

En líneas generales se utilizan, bien la expresión teórica de 
Gic en función de la carga crítica, «P,», necesaria para que 
comience a crecer una delaminación de longitud inicial 
«a» y en función de la variación de la «flexibilidad», <<C», 
respecto a la longitud de la delaminación, bien la medida 
directa de la energía utilizada para hacer crecer la grieta. 
Esta energía puede estimarse a base de medir las áreas 
correspondientes bajo la curva experimental de variación 
de la carga aplicada, P, en función del desplazamiento,o, 
es decir, se mide la parte del trabajo realizado por las 
fuerzas exteriores que se ha convertido en energía gastada 
para generar superficie de fractura. 

Pueden realizarse varias determinaciones de q, sobre una 
misma probeta, lo que plantea la necesidad de poder medir 
la longimd de la delaminación en cada instante o al menos 
varias longitudes escogidas o puede «calibrarse» una 
probeta obteniendo una relación entre la flexibilidad, C, y 
la longitud de la delaminación, a, es decir, e= f(a) para la 
muestra de probetas que se vayan a ensayar. 

Otras consideraciones que deben tenerse presentes son el 
que el valor de Gic correspondiente al primer inicio de 
crecimiento de la grieta interlaminar, puede no ser igual 
que los medidos durante la propagación (efectos de 
«puenteo» de fibras, influencia del fondo de grieta, etc.) y 
que para ciertas condiciones de ensayo (dentro de cámara 
de temperatura, velocidades altas, etc.) puede serrealmemc 
difícil, si no imposible, observar visualmente sobre el 
canto de la probeta el avance de la delaminación. lo que 
sólo pennitíría determinar un valor expcnmental de q 
correspondiente a la delaminación inicial. A veces se 
determina sólo ese valor, aunque pud1eran medirse los 
avances de grieta, por convemencia, a fin de eliminar la 

posible influencia del puenteo de fibras en la medida de q. 

3,1 Método de las áreas. 

En este método, utilizado por autores como Aliyu y Daniel 
[12], Whitney y Browning [13], Hibbs y Bradley [14], 
Davies et al. [15], Hibbs et al. [7] y Hunston et al. [16], 
entre otros, se calcula directamente y a partir de los datos 
experimentales el incremento de energía por unidad de 
extensión de la grieta como: 

(19) 

donde la carga P
1 
correspondiente a una apertura de grieta 

8
1
, cae a una carga P

2 
correspondiente a una apertura de 

grieta 8
2

, tras un incremento, b.a =a.- a1, en longitud de 
grieta. Se supone comportamiento lineal-elástico de la 
probeta. 

Este método es idéntico a la teoría lineal de vigas cuando 
las flexibilidades al descargar son lineales y pasan por el 
origen de la curva carga desplazamientos. 

3.2 A1éwdo de análisis mediante teoría de vieas. 

Su fundamento teórico se ha desarrollado a lo largo del 
presente trabajo. calculándose q, de acuerdo con la 
expresión (7), donde, utilizando para la flexibilidad la 
expresión (X¡ (supuesto despreciables los efectos de 
cortadura) y sustnuyendo en ella el valor de I = (wt3)/12, 
quedJ finalmente que: 

G. = (3CP 2) 1 (2w·a) , 
JL e 

(20) 

De la curva carga-desplazamiento se obtiene la pendiente 
o/P que es precisamente el valor de la flexibilidad, c. y 
tambien la carga crítica. P,, correspondiente. 

3.3 Méwdn de la flexihilidad. 

Una primera variante de este método, utilizado por autores 
como Wilkins et al. [JO], S mi ley y Pipes [9], Ramkumary 
Whitcomb [8 J. Bradley y Cohen [5], Hibbs y Bradley [14], 
Daviesetal.[lSJ, Hunstonetal. [16] yRussell (l7],sebasa 
en la teoría lineal elástica de vigas, suponiendo despreciables 
los efectos de cortadura en la expresión (8) y suponiendo 
además que G~c es una constante del material e independiente 
de la longitud de grieta. De ese modo, se llega a la 
expresión: 

(21) 

donde A
1 

se determina representando Jos datos 
experimentales de llexibilidad frente a longitud de grieta 
en ejes log-log y aJustándolos a una recta de pendiente 3 
(lo,l!C = logA

1 
+ 3·loga) y A

2 
se determina representando 

los datos experimentales de carga crítica, F:,. frente a 
longitud de gneta, a. en ejes iog-log y ajustándolos a una 
recta de pendiente -1 (logP, = log~ - loga). 
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Otros autores [6, 7, 11] uúlizan este mismo método, pero 
ajustan los datos tratando de considerar efectos que puedan 
desviar el comportamiento real de la probeta tipo VD V del 
supuesto mediante la teoría simple de vigas en flexión, 
proponiendo en lugar de la expresión (8), la siguiente: 

(22) 

donde «n» y «h» se determinan mediante experimentos 
sobre un conjunto de probetas con varios valores de 
longitud de grieta «a», hallando luego la flexibilidad, C, 
mediante la representación de: log C = n log a - log h y 
evaluando posteriormente ~e como: 

G1c = (n·P
0
·b)/(2a·w), (23) 

Estos métodos permiten determinar fácilmente el valor 
críúco de G

1 
interlaminar, pero la energía consumida por 

unidad de área de fractura no permanece constante al ir 
creciendo la delaminación y el incremento de q durante el 
crecimiento de la grieta interlaminar, queda entonces bien 
descrito mediante las denominadas «curvas de resistencia» 
o «Curvas-R» que son la representación del valor de q 
instantáneo en función de la longitud de grieta <<a». Su 
determinación puede hacerse fácilmente, suponiendo 
despreciables los efectos de cortadura, por el método de la 
flexibilidad, conocida la función de calibración C = f(a) y 
la curva carga-desplazamiento. 
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Abstract. A dislocation tbeory of tbe mechanísm of hydrogen induced fracture is developed in tbis paper. 
The Stroh-type model of cleavage in blocked array of dislocations is advauced to consider possible 
separation along tbe shear plane, too. The cores of densely placed dislocations in a coarse slip band of 
multiple plain pileups are taken ínto account as tbe nuclei of botb probable traverse and longitudinal 
cleavages in a band. The equations of equilibrium of tbis dislocation population in stress field are built up 
and fracture críteria are derived as tbe limit conditions for stability of band equilibrium. The role of 
hydrogen is assocíated witb its effect on lattice cohesion (interatomic potential) just in dislocation cores, 
which allows one to explain peculiarities of hydrogen assisted fracture of metals. 

Resumen. En este artículo se desarrolla una teoria dislocacional del mecanismo de fractura inducida por 
hidrógeno. El modelo de Stroh de clivaje en alineamientos bloqueados de dislocaciones es mejorado para 
incluir también la separación a lo largo del plano de deslizamiento. Los núcleos de dislocaciones densa
mente poblados en una banda de deslizamiento consistente en apilamientos planos múltiples se tienen en 
cuenta como embriones de clivaje tanto longitudinal como tranversal a lo largo de una banda. Se formulan 
las ecuaciones de equilibrio del conjunto de dislocaciones en el campo tensional, y se derivan criterios de 
fractura como condiciones límite para la estabilidad equilibrio de la banda. El papel del hidrógeno se 
asocia con su efecto sobre la cohesión de la red interatómico) precisamente en los núcleos de 
dislocaciones, lo que permite explicar las peculiaridades de la fractura inducida por hidrógeno en metales. 

1. INTRODUCTION 2. MODEL BACKGROUNDS 

45 

Significant amount of observations of hydrogen 
assisted damage in iron- and nickel-base alloys implies 
that hydrogen affected fracture is a plasticity enhanced 
phenomenon [ 1-3]. Depending on tbe particular 
circumstances, e.g., on hydrogen content in metal, 
temperature, etc., fracture proceeds apparently by 
microcracks opening eitber traversely to blocked shear 
planes (t-cracks), or by longitudinal separation of 
intense slip bands (l-cracks) localised along 
characteristic slip traces [3-6],as shown in 1. 
Interactions of dislocations in slip bands immersed in 
macroscopic externa! stress field O".xx *, O"yy * and 't"xy * 
(Fig. 1) are supposed to be responsible for tbe 
background mechanism of these manifestations. 

Apart from hydrogen effects, it is now commonly 
recognised tbat (micro )plastic shear is a necessary 
prerequisite and an inevitable attribute of fracture in 
crystalline solids which have favourable density and 
mobility of dislocations, such as tbe majoriyt of 
metals and alloys. Under sufficiently fine examination 
tbis seems to be always observable, even in ratber 
brittle macroscopic manifestations of fracture [2,9]. 

The objective of this work is to develop 
matbematically tbe model for elucidation of related 
dislocation reactions towards a better understanding of 
hydrogen effects on materials. The model to be 
presented below was inspired by u':le studies 
[7,8} which involved disiocation wre in analysis of 
fracture micromcchani.sms. 

The dislocational nature of the microscopíc 
deformntion-and-fracture event has been well proved and 
has received ample theoretical elaboration [10]. 
Evolution of dense dislocation arrays in stress fields 
was shown to be tbe common way of nucleation and 
growth (at least, initial) of microcracks. Peculiarities of 
the particular array configuration -e.g., if it is a 
Stroh-shape blocked plain pileup or a Cottrell-type 
couple of two intersecting ones or otber [9,10]- have 
minor importance. With independence of specific arra y 
structures, interaction of closely spaced dislocations and 
their coalescence produce deavage microcracks in 
unrelaxed pileups. 
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... t y ... 
~ 
Oxx ... 

+a;r + 
Fig. 1. Two modes of microcracking in unrelaxed 
coarse slip bands blocked at an impenetrable obstacle (a 
- t-cleavage, b -l-separation) 

Minute analysis of a dislocations [11, 12] revealed that, 
apart from the leading term of its stress field 
responsible for interaction between dislocations at long 
distance r with the force F oc r -1, there is a series of 
the opposite sign terms which domínate ~e short range 
components of the force as F oc -r -(21+1) (i = 1, ... ). 
The latter ones are due to the dislocation core effects 
and are quite essential for interaction of closely spaced 
dislocations, breakdown of interatomic bonds and 
nucleation of dislocational cracks in pileups [7, 12]. 
This implies the key role of a dislocation core in the 
initialion of microscopic fracture processes. 

Drastic effects of hydrogen on mechanical behaviour of 
metals are habitual for certain macroscopically averaged 
hydrogen content, e.g., in BCC ferrous alloys, about 
few ppm by weight [13] which corresponds to I0-5-
I0-4 in atomic fractions H/Fe [14]. This should argue 
the incredible impact of each hydrogen atom on metal 
lattice as far as it must be of enormous intensity and 
long span to be able to cause observable macroscopic 
effects, if hydrogen is assumed to be uniformly 
distributed in metal. Meanwhile, more precise studies 
proved that nearly all the hydrogen in metal at moderate 
temperatures T ::; 400 K segregates on dislocatio~s 
[15], namely, in their adjacent Cottrell clouds and m 
cores, where its atomic concentration can exceed unity 
[ 15, 16]. This saturation leve! seems to be able to 
induce significant changes in the dislocation core. 

Combination of the last notion and the previous one 
on the role of dislocation cores in micro fracture implies 
the auspicious way to explanation of mechanisms of 
hydrogen assisted damage. To follow it, advancement 
of dislocation models of fracture is desired with 
attention to the dislocation core. Moreover, stress field 
produced by plain edge dislocation has no tensile 
component ayy -:t- O able to facil~tate ~ac~g ~ong i.ts 
own glide plane (l-cleavage) as ts deptcted m Ftg. 2 m 
accordance with known formulae for stresses [17] 

3x2 + y2 x2 _ y2 
O"xx = - Mby r 4 ' O"yy = M by r 4 , 

x2 _ y2 
rxy = Mbx r 4 ( M- E ) 

- 41t(l - f.lh (1) 

where r2 = x2 + y2, b is the length of the B urgers 
vector of a dislocation, E is the Y oung modulus, 11 is 
the Poisson coefficient, and Cartesian coordinates x and 
y are fixed as in Fig. 2. Only dislocation cores can 
provide tensile stresses to promote z.-cleavage in slip 
plane of a single pileup [8], whtch makes theu 
incorporation not only advantageous but necessary to 
analyse this mode of fracture in a slip band. 

a b 
X 

e Gxx>O d 
X 

Fig. 2. Stress-fields of edge dislocations (a, b -
stress <ryy. c,d - stress <rxx). Arcas of positive 
(tensile) stresses are shadowed and on borders bctween 
sectors the correspondent stresses are zero. 

Hirth [8] analysed stress concentration from core fields 
in the Stroh-type blocked pileup of edge dislocations 
assuming the cores to be the centres of dilatation. They 
give rise only to tensile stress components of each 
dislocation, in particular, to <rvy oc r - 2, and thus can 
not affect neither interaction beiween dislocations being 
carried through shear stress component rxy nor 
dislocation spacing and their coalescence in arrays to 
form crack nuclei, consequently. To fíll in this 
deficiency the mechanistic model [7, 12] served well 
where the core was treated as a V -shape wedge cavity 
(Fig. 3a) represented by a distribution in a domain - h 
~ y ~ O (i.e., h being the core size) of infinitesimal 
disloca:.ions with density r¡(y) so that its width is 

y 

u(y) = J r¡(~ d~ (2) 

-h 
and opposite faces attract each other as atomic planes in 
crystal do with the interatomic force intensity g = g(u), 
Fig. 3a. In addition, the preservation condition for 
Burgers vector must be obeyed: 

o 

fr¡(~d~=b (3) 

-h 
This model quantitatively agrees with more refined 
physical studies and is able to explícate the way how 
the Stroh-type t-crack arises in a pileup, including the 
role of hydrogen (cf. [7,12,14]). To adopt the model for 
consideration of the [-cracking in a pileup it is natural 
to introduce there the carrier of this sort of cleavage as 
it has been done for the t-one, i.e., to consider a T
shape dislocation core as in Fig. 3b. It is represented 
by the same t-part (2) and (3) together with the l
component of a core given by a density of infinitesimal 
dislocations ~(x) at-a ~ x ~ a so that the l-opening is 
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X 

v(x) = J~;,c~) d~ (4) 
-a 

with the complementary condition of Burgers vector 
preservation 

a 

(5) 

-a 

Again, according to common approach of cohesive 
forces, the opposite faces of this core element attract 
each other with the intensity g = g(v), see Fig. 3b. 

a Y 

Fig. 3. Cohesive-forces models of the core of an edge 
dislocation: (a)- the V-shape wedge-like core; (b)
the triple wedge T-shape one. 

The rclation between traction g and separation o 
between core faces, g = g(O), is specified by the 
maximum attraction gnz = maxc5g(O) corresponding to 
thc ideallattice strength and by the span of interatomic 
forces efficacy Oc, so that 

g(O) =O when 02 Oc (6) 

In general, these two parameters are the functions of 
hydrogcn content in a core e*: 

With this core model the two types of potential 
cleavage in a pileup may be studied as is used to do in 
fracture mechanics of cohesive cracks. The criterion of 
crack initiation will spring from the limit equilibrium 
of the whole dislocational configuration which bears all 
the forces: externa! resolved stresses and interactions 
between pileup constítuents (cf. [7,12]). 

Apparently a common attribute of hydrogen affected 
fracture is that it happens by localisatíon of plastic 
strain, also promotcd by hydrogen, when slip bands 
becomc cxtremely coarsc and widely spaced [6]. In 
average, these bands of the width Hs are supposed to 
be formed by the N -floors heap of identical plain 

pileups of n dislocatíons in cach one (Fig. 4a), so that 
cumulative B urgers vector of a band is B = nN b. 
Coarsening of shear especially favours the !-cleavage in 
the bottom-floor slip line of the shear band because at 
y= O a cumulative non-zero tensile stress CTyy acts (cf. 
Fig. 2a) from a closely adjacent body B 8 of 
díslocations of a remainder pileups situated above, i.e., 
at y > O. Slip localisatíon urges pull apart of the 
planes of atoms along this single pileup of a heap. 

Fig. 4. The scheme (a) and the basic model (b) of a 
coarse shear band as a scene for development t- and l
decohesion cracking. The assemblage BB of the upper
floor pileups of a band is shadowed in (a)_ 

From previous analyses of stress ficlds and dislocation 
interactions in arrays (cf. [7-10, 12]) it may be assumed 
that in the band under consideration the stress 
concentration from al! its dislocations is the most 
severe just in the vicinity of the head of the bottom 
pileup. In addition, the head dislocations B1 and B2 
separated by the distance L (Fig. 4b) are the most 
closely spaced in the whole set, so that the core 
ínteractions are there the strongest whereas the role of 
the remainder dislocations ís dominated by their long
range stress fields according to equations (1) for each 
one. Thus, the only two díslocations B1 and B2 are 
worthy of minute treatment with attcntion to theír 
cores whereas consideration of all the others as the 
classical elastic ones will be a proper approxímation to 
the analysis of cleavage nuclcation. These ordinary 
dislocations form two arrays: the super-array BB which 
comprises the main body of the band, and the tail Br of 
the bottom pileup (Fig. 4b). 

3. BASIC EQUA TI ONS 

To evaluate interactions and equilibrium in the shear 
band, the two arrays B r and B 8 of ordinary e las tic 
díslocations are described by continuous dislocation 
densítíes, correspondingly, p1(x) and PB(x) situated 
along certain portions lt :$; x :$; l2 and O:$; x :$;LB of 
their slip lines y = O and y = H, where LB is the length 
and H is the effectíve width of the shear band. These 
densities are constrained to preserve the cumulative 
Burgers vectors of the arrays as follows: 
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J Pr(x)dx = Br (Br = (n- 2)b = nb at n >> 1) (8) 
l¡ 

La 

f PB(x)dx = BB (BB = n(N- 1)b = nNb at N>> 1) (9) 
o 

The exact configurations of these arrays are to be found 
from the equations of equilibrium of dislocations under 
glide torces defined by the cumulative shear stress 't'xy 
[17]. They are as follows (cf. [7,12]): 

(10) 

(11) 

where resolved shear stress 't' = 't' * - 't'¡ accounts for 
lattice resistance (friction) against dislocation glide 't'¡. 

The structure of the core of each dislocation B¡ (i = 1,2) 
is not frozen but depends on stress field in the 
dislocation site taking there the equilibrium 
configuration of densities 1](y) and '(x) under 
cumulative stresses, correspondingly, c:Txx and O"yv• 
opposed by lattice cohesive torces g(u) and g(v). 
Following the same route as in previous studies of the 
t-cleavage in a single pileup [7, 12], two cores of B¡ are 
supposed to be identical and symmetrical with respect 
to the axis Yl of new coordinate system (XI>Yl) with 
the origin pinned at x = L/2, y= O (Fig. 4b). Then, the 
cores B¡ and B2 occupy the intervals [-a¡,-a2] and 
[a2,a¡] of the x¡-axis, correspondingly. It is convenient 
to continue analysis in this new coordinates. Because 
the spacing L is small comparing with all other 
characteristic dimensions of the shear band (i.e., H, L8 , 
/1 and /2), this shift of coordinate system may cause 
only insignificant alterations of the equations 
describing the heavy components of the shear band. For 
this reason we do not discriminate below between the 
two coordinate systems while considering the long
range stress fields. 

Closeness of B 1 and B2 allows one to neglect the x
variation of stress field in the region of their location 
assuming it to be approximately the same as at x = O. 
Then, for the t-cleavage components of both cores the 
equation of equilibrium may be derived as it was done 
before [7, 12], calculating the stresses O"xx(x=O,y) on 
the wedge faces from all constituents of the band, i.e., 
long-range stress on the core B¡ from its neighbour Bj 
(iJ = 1 or 2, i -:f:. j), pileup tail Br and band body BB, 
and from the /-cleavage component ((x) of the core 
itself, sequentially. Equilibrating them with extemal 
stress O"xx * and cohesive forces g(u) gives: 

-a¡ 

Using the same technique, the equilibrium equation for 
the /-pulled portion of the í-th core comprises the 
O"yy(x,y=O) stresses from the symmetric counterpart of 
the j-th one, from its own t-cleavage part represented 
by the density 1J(y), the long-range stress of the super
pileup B B (the tail B r does not contribute to O" y 
stress), and the external field component O"yy *, ~ 
them opposed by the cohesive force intensity g(v). 
Explicitly this yields the following: 

g(u)- O"yy * 
+ M (13) 

Finally, to close the system of equations describing the 
structure of the localised shear band the equation to 
define equilibrium position of the dislocation B2, i.e., 
the spacing L between B1 and B2, must be derived. It 
consists of the forces of interaction of the element B2 
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with B¡, Br, and BB, summarising whicb we bave the 
following: 

o o 

f f L 2 _ (y _ g) 2 
L 1](/;) 1J(y) [L2 +(y- g)2]2 dgty + 

-h -h 
lz 

b f Pr(x) d + --X+ 
L-X 

l¡ 

Ln 
( (L - x)2 - H2 br: 

+ b ) p8(x)(L- x\(L _ x)2 + H 2]2 dx- M= O 

o 
(14) 

Singular integral equations (10)-(13) with respect to 
correspondent densities of infinitesimal dislocations 
accompanied with equation (14) regarding equilibrium 
location of the dislocation B2, and supplemented with 
norm conditions (3), (5) and (8), (9) forro the closed 
system of equations to define equilibrium of the slip 
band and evaluate its stability in externa! stress field -
microfracture criteria- provided the lattice cobesive 
properties (7) are known as functions of bydrogen 
content in dislocation core e*. 

4. DISCUSSION 

Two possible forros of microfracture nucleation in a 
sbear band are obvious: (i) cleavage of the dislocation 
B¡ spreading as a brittle cobesive crack along negative 
y-semiaxis - t-cleavage; (ii) breakthrough of the l
parts of neigbbour cores B¡ and B2 towards each other 
to produce another brittle cobesive crack of the length 
2c ~ (2a¡ + L) on the x-axis - l-cleavage or glide 
plane decobesion. These events are govemed by the 
common criteria of the fracture mechanics of cohesive 
cracks [10] with account for local stress from all 
available sources, i.e., dislocations of the shear band. 

In addition, the third less evident forro of the stability 
loss exists in the pileup: instability of the position, 
firstly, of the dislocation B2, and afterwards of the 
whole tail Br so that they drop down to the pileup head 
B 1 and coalesce there producing a superdislocation with 
Burgers vector Be>> B¡ + B2 = 2b , probably up to Be 
= Bt [7,12]. The opposite faces ofthis superdislocation 
do not attract each other and it really forros the wedge
like brittle crack. The origin of this instability is in the 
interaction of the closely spaced dislocations B1 and B2 
with account for the role of their cores. Namely, the 
frrst integral-term in equation (14) represents the force 
F(B¡,B2) between two dislocations. Applying Taylor's 
series expansion with respect to l(y - g)fLI :::;; h fL < 1 
to the integrand this force can be calculated as follows: 

Mblf 
F(B¡B2) =LL 1 -

o 

f F(1J(g)1J(y)(l;- y)2;b2) dydl;

-h 

- o(i: )] (15) 

Positive force corresponds here to repulsive interaction 
of dislocations B¡ and B2. As distinct from the classical 
formula of dislocations theory, in (15) appears the term 
in brackets which reflects the role of cores. These latter 
give rise to attraction of dislocations which dominates 
at short distance L between them. In general, the cores 
attraction is controlled by the their structures, mainly 
by correspondent densities 1J{y), which, in tum, depend 
on stresses in dislocations location produced by 
extemal torces and adjacent elements of the shear band. 

Therefore, in addition to the two mentioned above 
fracture mechanics-type criteria, the following 
condition of the limit of the stable equilibrium of the 
shear band must be evaluated, too: 

dF(B¡B2) 
dL 

o (16) 

The criterion (16) determines nucleation of t-cleavage 
in single Stroh-type pileup which occupies unique slip 
line because the altemative criterion of cobesive crack 
extension is more difficult to fulfil [7,12]. This is 
unlikely to be changed with respect to t-crack in a shear 
band, too. What about initiation of the l-cleavage, it 
also seems to be less probable in single pileup due to 
insufficient tensile stress concentration. However, in a 
localised intense sbear band the opposite may happen, 
i.e., l-cleavage may be easier. The main reason for this 
is that the body BB produces tensile stress, roughly, 
O"yy - MBB/H (cf. formulae (1)) which promotes slip 
band decohesion. Beside, shear stresses produced by B8 
on the bottom pileup at y = O may be unfavourable for 
t-cleavage in accordance with instability criterion (16) 
as far as they push the tail B t away from the pileup 
head and thus assist repulsion of the dislocations B 1 
and B2. Although, this repulsion of B2 may compete 
with attractive action on this dislocation of the very 
head portion of the body BB, i.e., of its density PB(X), 
situated at O :::;; x :::;; xo< L, y = H, if the "cap" of its 
negative stress 1: covered the location of the element 
B2. This probability, and finally, the possibility of t
cleavage, increases with rising of the ratio of H/L, i.e., 
for more thicker shear bands (less localised plasticity). 
On contrary, narrowing of the shear bands, e.g., due to 
bydrogen, promotes l-cleavage. 

The central idea of the presented model conceming the 
role of hydrogen associates microfracture facilitation 
with diminishing of lattice cohesion properties 
(decohesion) just in dislocation cores, cf. (7). The effect 
of hydrogen on decrease of interatomic torces in metal 
now is well grounded (cf. [12]). On the other hand, 
lattice friction stress 7:¡ also was confrrmed to depend 
strongly on interatomic potential [18], which surely 
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affects the whole structure of the core, i.e., relations 
between its t- and l-components, and the Peierls one 
[ 17] not taken into account herein as apparently less 
relevant directly. This way by which the core
decohesive action of hydrogen can provoke shear 
localisation [6] is the predecessor for decohesion 
fracture itself, and promotes the l-cleavage in shear 
band, in particular, through narrowing of the band 
width H. On the othcr hand, apparent increase of lattice 
friction due to pinning dislocation to hydrogen [6] 
amplifies even more the susceptibility to l-cleavage as 
it follows from the presented model because greater 'T¡ 
prevents the externa! stress 'Txy * to bring dislocations 
of the blocked arrays more clase and nucleate the 
wedge-like t-crack. All that suggests interactive roles of 
hydrogen in both shear localisation and cleavage, the 
two having their origins in hydrogenous disturbance of 
interatomic potential just in dislocation cores. 
However, to assess the effective contribution of these 
anticipated influences of hydrogen on dcformation and 
fracture needs further quantitative elaboration of the 
dislocation model of shear band evolution. 

5. CONCLUSIONS 

A dislocation model is developed towards elucidation of 
underlying mechanisms of hydrogen induced fracture. 
The earlier discrete-continuum model of Stroh-type 
cracking going traversely to slip plane of blocked arra y 
of edge dislocations is advanced to make it possible the 
consideration of the shear plane separation, too. The 
interactíons of dislocations in a narrow shear band 
containing a number of plain arrays are considered with 
attention to the dislocation cores role. This latter is 
shown to be essential for microfracture initiation in 
dense dislocation configurations. Accounting for the 
effect of hydrogen on interatomic potential in a 
dislocation core whích must be strong because of 
segregation of hydrogen on dislocations, this provides a 
reasonable description of mechanism of hydrogen 
affccted fracture (embrittlement) as a plasticity-related 
phcnomcnon. Further development of the proposed 
modcl, expcctedly, will allow establishing correlations 
bctween hydrogen effect on material and rnicrostructural 
parameters such as grain size or inclusions spacing, 
slip band width and localisation (spacing). 
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Resumen. En los últimos años se ha acentuado en las distintas fuerzas armadas la tendencia a reforzar el 
blindaje de sus vehículos blindados ligeros. En este sentido han ido cobrando importancia los blindajes 
"add-on", entre los que destacan por su efectividad los formados por una losa cerámica respaldada por 
una placa de aluminio. La optimización de este tipo de blindajes puede enfocarse de tres maneras 
diferentes. La primera de ellas es experimental y presenta el inconveniente de su alto costo siendo por 
contra la más precisa de las tres. La segunda es la simulación numérica que tiene frente a la anterior las 
ventajas de su aceptable fiabilidad y de un costo más reducido. Sin embargo, cada cálculo requiere de 
tiempos de ejecución excesivamente altos. El tercer método consiste en crear un modelo analítico 
sencillo que permita resolver cada problema en unos pocos segundos en un ordenador personal. Por 
descontado, la precisión de este último método es menor que la de los dos anteriores, pero permite 
realizar gran cantidad de cálculos en poco tiempo, ofreciendo una herramienta de gran valor para el 
diseño. En este artículo se presentan los resultados de un modelo analítico para el análisis balístico de 
blindajes cerámica-metal sometido al impacto de proyectiles de medio calibre. El modelo ha sido 
desarrollado a partir de datos obtenidos de pruebas reales de fuego mediante radiografía ultrarrápida. 

Abstract. In the last years an increasing interest is observed in the armies of different countries to 
increase the protection of existing infantry fighting vehicles (IFV) by means of add-on armours. Among 
thc diffcrcnt possibilities to improve the ballistic protection of IFV armours, the utilization of ceramic 
ti les backed by aluminium plates is being considered as an optimun solution. Design optimization of add
on armours may be carried out by empírica! methods, wich are obviously the most reliable approaches 
althoug they are expensive. It can also be performed by numerical methods, using commercial 
hydrocodes, but this approach used to be very time consuming. Finally, the third approach is the 
development of analytical models to simulate the impact phenomenon and obtain solutions of the 
differential equations by introducing simplyfying assumptions. This approach has the advantage of 
achieving optimised designs in a very short time with the simple help of a PC or even a hand calculator. 
On the other hand, its validity is limited by the accuracy of the assumptions. This paper presents a new 
analytical model development to simulate ballistic impact of medium caliber projectiles on ceramic-metal 
add-on armours. The model has been checked with data of residual mass and residual velocity of real firc 
tests. 
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l. INTRODUCCION 

La protección de personas, estructuras, armas y 
vehículos frente a los efectos del impacto de proyectiles 
ha sido siempre objeto de cuidadoso estudio. La utilidad 
de determinados sistemas depende fundamentalmente 
de su habilidad para resistir cargas impulsivas. Aunque 
es en el campo Militar donde más importancia ha tenido 
el problema de la protección frente a impacto, también 
en otras ramas de la Ingeniería existen dispositivos que 
presentan un serio riesgo de ser dañados por el impacto 
a alta velocidad de objetos pertenecientes al propio 
sistema o exteriores a él; el recinto interior de una 

separadora centrífuga, la carcasa interior de una turbina 
de aviación o el casco de una nave aeroespacial son 
claros ejemplos de componentes estructurales que deben 
proporcionar una eficiente protección ante eventuales 
cargas impulsivas para evitar que el daño causado por el 
impacto afecte al resto del sistema y lo deje fuera de 
servicio. 

Las características del sistema que se pretende proteger 
influyen decisivamente en el diseño del blindaje. En la 
protección de obras de fortificación o de edificios, el 
peso no es un factor determinante en la elección del 
blindaje. En estos casos es frecuente la utilización de 
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materiales de bajo costo que permiten compensar con 
espesores generosos sus pobres o moderadas 
propiedades resistentes. El uso de sacos de arena en 
fortificaciones militares o de muros, paneles y losas de 
hormigón de gran potencia en refugios militares, garitas 
de vigilancia y cubiertas de reactores nucleares 
constituyen ejemplos de blindajes en los que su elevado 
peso no resta eficacia a los sistema que pretenden 
proteger. 

No obstante ésta no es la situación más frecuente con 
que se encuentra el técnico responsable de diseñar un 
blindaje. El peso es uno de los factores que más 
importancia tiene en el diseño de la coraza que deberá 
resistir los impactos, ya que la mayor parte de los 
sistemas en los que es necesaria la protección frente a 
cargas impulsivas -vehículos y aeronaves militares y 
personal de los cuerpos de defensa y seguridad- se 
caracterizan por ser móviles. En este contexto cobra 
interés el desarrollo de los blindajes ligeros, cuya 
importancia ha ido creciendo acompañada de un 
considerable incremento en la variedad de materiales 
utilizados para su fabricación y de los diseños ideados 
para conseguir una mayor protección. 

Con la introducción de los materiales cerámicos en la 
protección balística desde principios de los años 60 se 
dió un salto cuantitativo en la disminución del peso de 
los blindajes. La idea de unir dos materiales, uno de 
elevada dureza situado en la cara exterior de la placa y 
encargado de "romper" la punta del proyectil y otro de 
mayor ductilidad situado dctnís del primeo y capaz de 
absorber la energía cinética del proyectil por 
deformación plástica permite reducir hasta un 60 o/r la 
densidad arca) del blindaje respecto de los aceros 
utilizados habitualmente en este tipo de aplicaciones 
(Ogorkiewicz [ 1 ]). Así surgen los blindajes mixtos 
cerámica-metal, cuya estructura se muestra en la figura 
l. 

adhesivo 

sentido del impacto 

Losa cerámica Placa de aluminio 

Figura l. Esquema del blindaje cerámica/aluminio. 

Aunque los blindajes cerámica-metal se han utilizado en 
la protección de cabinas de aviones y helicópteros 
militares (Ogorkiewicz et al. [2]) su estudio está ligado 
al desarrollo de los vehículos blindados ligeros. Este 
tipo de vehículos se ha convertido durante los últimos 
decenios en un elemento indispensable para los cuerpos 
de Infantería de los ejércitos occidentales y está 
diseñado para transportar de 8 a 10 soldados cuya tarea 
debe ser la de cooperar con los carros de combate en el 
mismo campo de batalla, por lo que deben disponer de 
un grado de movilidad y protección similar al de éstos. 
El blindaje cerámica-metal se dispone sobre el blindaje 
principal del vehículo -que hace las veces de estructura
en forma de pequeños paneles fácilmente sustituibles en 
caso de daño. 

La amenaza característica de estos vehículos es el 
proyectil perforante disparado por las ametralladoras 
pesadas, formados por un núcleo duro de acero o 
wolframio que alcanza a la salida del cañon velocidades 
de entre 800 y 1300 m/s; su energía cinética oscila entre 
Jos 15.000 y los 150.000 julio. En la figura 2 podemos 
observar la sección de uno de estos proyectiles 
perforan tes. 

latón 

Figura 2. Sección del proyectil 12,70 mm AP OTAN 
(tamaño real). 

2. DISEÑO DE BLINDAJES CERAMICA METAL 

El diseño de este tipo de blindajes es una actividad muy 
compleja para la que se requieren diferentes 
herramientas de diseño. Entre ellas, los métodos 
empíricos son obviamente los que más seguridad 
ofrecen y por ello han sido los más utilizados en el 
pasado, pero presentan la desventaja de ser válidos 
exclusivamente para el sistema proyectil-blindaje 
ensayado; cualquier modificación en el sistema requiere 
la repetición del ensayo. Un acercamiento alternativo 
consiste en la utilización de métodos numéricos 
-elementos finitos o diferencias finitas-, que permiten 
simular correctamente el proceso de penetración del 
proyectil en el blindaje cerámica-metal. Sin embargo, 
los programas numéricos adecuados para este tipo de 
simulaciones requieren de las ecuaciones constitutivas 
a altas velocidades de deformaciónde de los materiales 
involucrados; estas ecuaciones se desconocen en la 
mayoría de los casos y es necesario introducir una serie 
de parámetros que deben ser ajustados para la correcta 
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caracterizacwn del material. Por otra parte, la 
simulación numérica de un caso de impacto es muy 
costosa en tiempo, por lo que el número de sistemas 
proyectil-blindaje analizados no puede ser muy 
elevado. 

Los métodos analíticos para la simulación de impactos 
se muestran como una herramienta de gran utilidad en 
el diseño de blindajes por su rapidez y sencillez de 
manejo, además de proveer una detallada información 
acerca del proceso de penetración. La caracterización 
de los materiales en estos modelos se suele expresar 
mediante ecuaciones sencillas y a través de parámetros 
de fácil determinación experimental tales como el 
módulo elástico, la resistencia a compresión o la 
deformación de rotura. Las ecuaciones utilizadas en 
mecánica se simplifican considerablemente al 
introducir hipótesis derivadas del análisis del 
comportamiento global del fenómeno. La principal 
desventaja de estos métodos respecto de los numéricos 
es obviamente la menor fidelidad en la aproximación a 
los resultados experimentales. 

Hasta la fecha sólo se han propuesto tres modelos 
analíticos que simulen el impacto sobre blindajes 
cerámica-metal (Woodward [3], den Reijer [4], Zaera et 
al. [5]). Todos estos modelos son unidimensionales y 

consideran el impacto normal contra una losa de 
material cerámico respaldada por una placa metálica de 
un proyectil metálico cilíndrico de características 
similares a las del 7,62 AP OTAN, munición 
característica del fusil utilizado durante la última época 
por los ejércitos del bloque occidental. 

El modelo propuesto por los autores del presente 
artículo permite simular el impacto de proyectiles de 
mayor calibre y características similares a los 
disparados por las ametralladoras pesadas. Se contempla 
también la posibilidad de resolver impactos oblicuos 
(Fig. 3) mediante la utilización de una Regla de 
Equivalencia Balística (REB). 

Figura 3. Impacto con 9 grados de oblicuidad (según 
criterio OTAN). 

El problema oblicuo se transforma en un problema 
normal equivalente a través de una serie de 
conversiones realizadas sobre los distintos parámetros 
que definen el caso de impacto. Una vez determinado el 
nuevo problema, se resuelve mediante el modelo 
analítico disponible para impacto normal. 

3. DESCRIPCION DEL MODELO. 

Primera fase: fragmentación de la cerámica. 

Las radiografías obtenidas durante el impacto del 
proyectil sobre el blindaje cerámica-aluminio muestran 
que durante los primeros microsegundos la losa 
cerámica permanece casi intacta, mientras que la 
deflexión de la placa de metal es despreciable. La 
cerámica intacta es muy rígida y por tanto la presión 
transmitida a la placa es pequeña. Durante esta primera 
fase se asume en el modelo que la placa de aluminio no 
sufre deformación alguna. Se adopta la ecuación de Tate 
[6] y Alekseevski [7] para representar el proceso de 
penetración en la cerámica intacta: 

donde Yp es el límite elástico del proyectil, Y,. la 
resistencia a compresión de la cerámica confinada. Pp y 

Pe las densidades de proyectil y cerámica, v la 
velocidad del proyectil y 11 la velocidad de penetración. 
La ecuación ( l) es una corrección de la ecuación de 
Bernouilli para velocidades de impacto por debajo de 
los 2 km/s, para las cuales las propiedades resistentes de 
los materiales deben ser tenidas en cuenta. En un trabajo 
posterior Tate [8] apuntó la necesidad de tomar para Yp 
un valor de 1.7 O'p, siendo O'p es el límite elástico del 
proyectil, para conseguir una mejor aproximación a los 
resultados experimentales. 

La resistencia a compresión de la cerámica Yc se toma 
como tres veces la resistencia a compresión del 
material. Hauver et al. [9] han calculado en un reciente 
trabajo la historia de la resistencia de la cerámica 
durante la penetración a alta velocidad de proyectiles en 
blancos de cerámica, obteniendo valores iniciales de 
entre 5 y 10 GPa para alúmina del 99,5 % de pureza y 
de entre 5 y 8 GPa para alúmina del 90 % de pureza. 
Por lo tanto, durante esta fase Y e es mayor que Yp para 
todas las cerámicas avanzadas que se han estudiado y 
existen dos rangos de velocidades de impacto separadas 
por una velocidad límite Vfim dada por la ecuación (2) 
por debajo de la cual no existe penetración (u =0). Este 
es el caso del impacto del proyectil 12,70 mm 
perforante cuyo núcleo está formado por acero. Para el 
proyectil 20 mm perforante subcalibrado, cuyo núcleo 
es de wolframio, l'fim es inferior a la velocidad de 
impacto y la ecuación ( 1) da una velocidad de 
penetración positiva. 



54 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 

Vfim = (2) 

Como es sabido, la onda de compresión generada en la 
cerámica por el impacto viaja a través de la cerámica y 
al alcanzar el extremo posterior producen una deflexión 
en la losa cuyo resultado es la aparición de tracciones en 
sentido circunferencial (Fig. 4 ). estas tracciones 
provocan una fisuración radial de la losa cerámica que 
se va propagando como un frente de fractura a una 
velocidad muy inferior a la de las ondas elásticas 
(Hornemann [ 1 0]). En este modelo se toma para la 
propagación del frente la quinta parte de la velocidad de 
las ondas elásticas en el medio, igual al valor adoptado 
por otros autores (den Reijer [ 4 ]). La primera fase se da 
por concluida cuando las fisuras radiales alcanzan la 
punta del proyectil. 

velocidad del proyectil "v" 

fisuras cónicas 

Penetración 

Figura 4. Propagación de las fisuras en la cerámica. 

Segunda fase: penetración en la cerámica fracturada. 

proyectil 

cerámica 
fracturada 

aluminio 1 
u 

1--1 

w 

Figura 5. Sistema proyectil-blindaje en la fase 2. 

Siguiendo las ideas del modelo propuesto por den Reijer 
se asume que durante esta segunda fase la erosión del 
proyectil continúa mientras que un conoide de material 
cerámico fracturado comienza a moverse junta con un 
cilindro de la placa de aluminio. El estudio de pruebas 
de fuego con proyectiles de medio calibre muestra que 

la deformación del blindaje está mucho más 
concentrada cerca del eje del impacto que en las 
predicciones del modelo de den Reijer, donde se toma 
un conoide de 65° de semiángulo en el eje. En el 
presente modelo se considera que el conoide tiene un 
ángulo mucho más reducido. En la figura 5 se muestra 
el conjunto proyectil, conoide de cerámica fracturada y 
placa metálica; a la derecha del dibujo aparece el campo 
de velocidades adoptado. La fuerza resistente por 
unidad de longitud en la placa metálica se considera 
igual a 

(3) 

donde Tvb es el límite elástico a cortante del metal y lzb 
el espesor de la placa. En cuanto a la resistencia a 
compresión de la cerámica, se toma para esta segunda 
fase un valor inferior al de la cerámica intacta. Se 
aplican ecuaciones de variación del momento lineal 
sobre el proyectil y sobre el conjunto cerámica
aluminio. 

La segunda fase concluye cuando finaliza la erosión del 
proyectil (v =u ) o cuando la cerámica deja de 
erosionarse (u =w ). Igualmente se da por concluida 
cuando la punta del proyectil contacta con la placa 
metálica; en este momento, el proyectil "empuja" el 
tapón de aluminio hacia delante. 

Tercera fa~e: el proyectil empuja el blindaje. 

Durante esta fase no existe erosión de proyectil o de 
cerámica y por lo tanto la discontinuidad de velocidades 
entre proyectil y blindaje no puede ser resuelta a través 
de la velocidad de penetración u . Se asume que el 
proyectil transmite su momento lineal al blindaje a 
través de una onda que se propaga a velocidad absoluta 
v. La figura 6 ilustra el perfil de velocidades durante la 
tercera fase. 

V 
1----1 

1-1 

w 

Figura 6. Sistema proyectil-blindaje en la fase 3. 

La tercera fase finaliza cuando todo el sistema alcanza 
la misma velocidad, bien porque v y w se igualan o 
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porque la onda alcanza la parte posterior de la placa 
metálica. 

4. RESULTADOS. 

La validación del modelo se ha realizado comparando 
los resultados con pruebas de fuego de proyectiles de 
calibre medio -12,70 AP, 20 APDS, 25 APDS y 30 
APDS- sobre paneles de cerámica -se utilizaron tres 
tipos diferentes, alúmina 95 %, alúmina 99,5 % y 
nitruro de aluminio- respaldados por aluminio 6082-T6. 
Durante cada impacto se obtuvieron cuatro radiografías 
cuyo análisis posterior permitió determinar las 
velocidades y longitudes residuales de los proyectiles 
después de atravesar el blindaje. Una descripción más 
detallada de este dispositivo experimental, diseñado por 
el Centro de I+D de la empresa Santa Bárbara se puede 
obtener en la referencia [ 1 1 ]. 

En las figuras 7 y 8 aparecen comparados los resultados 
experimentales y analíticos para diversos casos de 
impacto normal de un proyectil 20 APDS contra 
blindajes de alúmina 95 % y aluminio. Este proyectil 
tiene una velocidad a la salida del cañon de 1250 m/s y 
una longitud de 36 mm. La longitud residual del 
proyectil viene condicionada fundamentalmente por el 
espesor de cerámica utilizado en el blindaje ya que es 
este material el encargado de erosionar la punta del 
proyectil. En la velocidad residual tiene int1uencia el 
espesor total de la placa: la cerámica en cuanto que la 
reducción de longitud del proyectil favorece la 
deceleración de éste y el aluminio por ser el material 
capaz de absorber su energía cinética. 

En las figuras 9 y 1 O se muestran las velocidades 
residuales de varios casos de impacto de proyectiles 20 
APDS contra blindajes de alúmina 99,5 % y aluminio. 
La primera corresponde a impactos oblicuos a 50° y la 
segunda a impactos oblicuos a 60°. 
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Figura 7. Longitudes residuales para 20 APDS contra 
blindajes de alumina 95 o/c y aluminio 6082. 
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Dentro de la dispersión propia de todo ensayo de estas 
características, las predicciones del modelo presentado 
se muestran suficientemente aproximadas, confirmando 
la validez del modelo para simular el impacto de 
proyectiles de medio calibre contra blindajes cerámica
aluminio. 
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RAMIFICACIÓN DE GRIETAS EN MATERIALES ANISÓTROPOS 
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Resumen. Se analiza el problema de la determinación del tipo de singularidad de las tensiones en un entorno del 
punto de ramificación de una grieta acodada en un material anisótropo. Partiendo de la solución de Stroh [1] para una 
dislocación en un medio infinito, se modelizan la grieta principal y la rama como distribuciones continuas de 
dislocaciones. las cuales se suponen singulares en el punto de ramificación, con tipo de singularidad desconocido, 
aunque más suave que para las puntas de la grieta. Aplicando la transformada de Mellin se obtiene un sistema 
funcional de seis ecuaciones con seis incógnitas que permite deducir el tipo de singularidad. Los resultados de este 
análisis se comparan con las soluciones disponibles para algunas geometrías y modelos materiales particulares 
(entallas agudas en materiales isótropos) que pueden resolverse como casos límite de la formulación general. Se 
presentan resultados para la situación general de una grieta acodada en un medio infinito anisótropo. que muestran la 
influencia de parámetros geométricos y del material. 

Abstract. The stress singularity at the apex of a kinked crack in an anisotropic material is studied. The starting point 
is the solution of Stroh [ l] for a dislocation in an anisotropic material. The crack and the branch are modelled as 
continuous distributions of such dislocations, which are assumed to be singular at the apex, the kind of singularity 
being unknown and weaker than at the crack tip. The Mellin transform is used to obtain a system of simultaneous 
functional equations that permits to find the kind of singularity. Results are presented to compare the present analysis 
with cxisting solutions for some particular geometries and materials models such as isotropic sharp angular notches. 
For the general anisotropic case, results are presented showing the influence of geometric and material parameters. 

1. INTRODUCCIÓN 

Se analiza el problema de la singularidad en las 
tensiones en un entorno del punto de ramificación de 
una grieta acodada en un material anisótropo. El 
problema es tridimensional aunque se supone que los 
campos de desplazamientos dependen únicamente de 
dos componentes -u k = uk(x1, x2)-. 

En la sección 2. partiendo de la solución de Stroh [ 1 J 
para una dislocación en un material anisótropo, se 
modeliza la grieta acodada como una distribución 
continua de dichas dislocaciones. Aplicando la 
transformada de Mellin, se obtiene un sistema 
funcional del que se deduce una ecuación para la 
obtención del tipo de singularidad de las tensiones en 
los puntos próximos al codo de la grieta. 

En la sección 3 se comparan los resultados obtenidos 
mediante este método con algunas geometrías, como 
puntas de entallas agudas, donde el comportamiento de 
las tensiones es análogo al que se estudia en este 
trabajo. Se presentan también resultados para el caso de 
anisotropía. 

2. ESTUDIO ASINTÓTICO DE LA 
SINGULARIDAD DE LAS TENSIONES EN EL 
PUNTO DE RAMIFICACIÓN DE UNA GRIETA 
ACODADA. 

2.1. Planteamiento del problema 

Se considera un sistema de referencia (0. x. y) en el 
cual la grieta principal yace sobre el plano y = O, el 
origen de coordenadas coincide con el punto de 
ramificación. y la recta sobre la que yace la rama forma 
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un ángulo r/J con el eje Ox (Fig. 1). En las proximidades 
del punto de ramificación. el campo de tensiones es 
singular. aunque la singularidad es más débil que en las 
puntas de la grieta. es decir. se verifica (Bogy [2]) 

(r--+0, -tr<{}<r/J) (1) 

con O < A. < l/2, y donde (r. 8) representan las 
coordenadas polares con el punto de ramificación como 
polo y eje polar el eje de abcisas. 

y 
A 

1 

1 

------~~~~---->~ X 

Fi~. l. Grieta acodada. 

Se trata. por tanto. de hallar el valor de A. para una 
grieta acodada situada en un material anisótropo 
cualquiera, con ángulo grieta-rama y longitudes de 
ambas arbitrarias. 

Las longitudes de la grieta y la rama no influyen en el 
tipo de singularidad de las tensiones. puesto que se 
están considerando únicamente los puntos 
infinitamente próximos al codo. Debido a este hecho. se 
considerará que ambas son semi-infinitas. lo que 
simplifica notablemente la formulación del problema. 

2.2. Desarrollo analítico 

Aplicando al sistema de referencia anterior un giro de 
ángulo r/J en sentido antihorario, se obtiene un nuevo 
sistema (0, x'. y') (Fig. 2). Aunque se está 
considerando una grieta acodada infinita con dos ramas 
semi-infinitas. para facilitar la notación, y por analogía 
con el problema real a resolver. se llamad grieta a la 
rama situada sobre el semieje Ox negatiYo y rama a la 
situada sobre el semieje Ox' positivo 

y' 

Jl\: 
\ 

y x' ,¡¿7 
Fig. 2. Sistemas de referencia. 

La solución de tensiones para una dislocación situada 
en un medio anisótropo infinito viene dada por las 
ecuaciones (Stroh ( l J) 

-1"' d) 
O";¡(x.y)= -+trL.,L;aAiq¡Pa z _;- +C.C. 

a a I:Ja 

0";2(x,y)= -+~ LL,.,Mq¡ z ~r +C. C. 
a a '='a 

(2) 

donde C. C. denota el complejo conjugado de la 
expresión que le precede y se aplica el convenio de la 
suma para los índices latinos. Las magnitudes Pro L;"' 
Afq1, zfb (a y el; son las designadas con los mismos 
nombres en el trabajo de Stroh [ 1]. Las tres primeras 
son constantes que dependen del material. Za designa la 
posición del punto, (a la posición de la dislococión y e~ 

es la componente j-ésima del vector de Burgers. 

Se modeliza la grieta acodada como una distribución 
continua de dislocaciones. que se designarán .fj si se 
encuentran sobre la grieta. y gJ si están sobre la rama. 
Así pues, el campo de tensiones debido al apilamiento 
de dichas dislocaciones vendrá dado por las ecuaciones 

(3.a) 

(3.b) 
f'" g,(l7) } , -

+J, ~ -(( )dq +(.(. 
O ~,. a lJ 

Las funciones/; y g, se espera que sean singulares en el 
origen por lo que se pueden expresar 

y (4) 

con F( (J y Ci( 77) regulares. 

Las tracciones sobre los labios de la grieta acodada 
deben ser nulas. de lo que se deducen las ecuaciones 

+ J dq +C.C. i•<>g(17) } 
o x-qr, 

(x <Ü) 

' ( ')- !k, "L '1 {Jo /.;(() d~' -tk X --,¡--L., ¡,w ,¡¡T, 1 ( ;, 
..,.¡r -·r.X T 

a a 
(5.b) 

_1 f'"gj(lJ)d }+('(' + ), ' 1] . . 
T" o X -17 

(x' >O) 

donde 
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(6) 

(7) 

(8) 

con t!i y 1~1 los tensores de tensiones en el medio sin 

agrietar en Jos sistemas de referencia (0. x, y) y (0. x'. 
y') respectivamente. La matriz hi es la matriz del 
cambio de coordenadas. 

Efectuando algunos cambios de variable. las ecuaciones 
(5. a.b) se pueden escribir 

t'. (x') =lE_" L M r {J"' .r; (() (V 
k 41l" L.. "' q¡ a o x'r + ;- ., 

a a ':> 

con 

+-1 f"' R;(r¡) d }+C.C. 
r a Jo x'- '7 r¡ 

~~· (x') = -r; (x') 

.((()= .f/-0· 

(9.a) 

(9.b) 

(x' >O) 

(10) 

(11) 

(12) 

Aplicando la transformada de Mellin a las ecuaciones 
(9. a.b). y tras algunas operaciones se obtiene 

siendo t;·(s) y l;;'*(s) las transformadas de Mellin de 

las funciones ( (x1) y ~~· (x') respectivamente, es decir, 

t;*(s)= fo"'x;-l((x¡)dx¡ 

y 

t;;'*(s) =fa"' x"- 1 tr(x')dx'. 

(14) 

(15) 

Obsérvese que las integrales que aparecen en el sistema 
{13) con variable mudar. son todas ellas transformadas 
de Mellin de ciertas funciones; se puede demostrar 
(Sneddon (3]) 

J
"' rs-1 

-
1 

dr = -Jrcot(m) 
o r-

J
" r'-1 
--dr = 1r r~- 1 csc(ns) 

o r+ "'" 

f' ~~ dr = 1l" t"~s CSC(JlS) Jo rr,1 + 

Definiendo 

i<s) = J: J;*(c;)('-1d( 

(O< Re(.s) < 1) (16) 

(O< Re(s) < 1) (17) 

(O<Re(.s)<l). (18) 

(19) 

(20) 

y teniendo en cuenta que las matrices L,a y lvfq¡ son 
matrices inversas. es decir 

(21) 
a 

las ecuaciones (13 a.b) se pueden escribir 

(22.a) 

con 

(23) 
a 
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Las ecuaciones (22) constituyen un sistema funcional 

de seis ecuaciones y seis incógnitas };es) y g1(s) conj 

= l. 2. 3. De forma matricial se puede escribir 

M(s) F(s) = T(s) (24) 

siendo 

[ 

cot(m) 13-3 

M(s)- 2 
ese ns 

/k, 4 lfu(l-s) 

csc(n:Y) H.(s-l)l 
4 11 (25) 

_1 cot(m 
ki 2 

donde 13, 3 es la matriz identidad, y F(s) y T(s) las 

matrices columna 6x 1 

(26) 

y 

T(s)= (T(s))· 
t/"(s) 

(27) 

A continuación se estudia el dominio de analiticidad de 
las funciones que componen dicho sistema funcional. 

Teniendo en cuenta las ecuaciones (16-18) y que las 
funciones lfu(z) son enteras, se puede concluir que los 
elementos de la matriz del sistema son funciones 
analíticas en la banda O< Re(s) <l. 

Por lo que se refiere a la matriz F(s), teniendo en 
cuenta las ecuaciones (4), (12) y (19). las funciones 

.f;(s) se pueden expresar 

(28) 

por lo que son analíticas en el semiplano Re(s) > A.. Lo 
mismo se puede afirmar de las incógnitas ~' (s) 

razonando de modo análogo. 

Finalmente se puede afirmar que los elementos de la 
matriz de términos independientes T(s) son analíticos 
en el semiplano Re(s) > O, puesto que las funciones 
t;"(x) y tr(x') que aparecen en las ecuaciones (14) y 

( 1 5) son regulares. 

Multiplicando por la izquierda los dos miembros de 
(24) por la matriz inversa de M(s). 

F(s) = M-1 (s)T(s). (29) 

El hecho de que T(s) sea analítica en el semiplano 
Re(s) > o. y sin embargo F(s) lo sea únicamente en el 
semi plano Re(s) > /. > O. indica que la matriz M-1 (s) 

tiene una singularidad en un punto so con Re(so) = A., es 
decir. la ecuación 

del [M(s)j =O (30) 

tiene una raíz cuya parte real coincide con el parámetro 
A. que determina el tipo de singularidad de las tensiones 
en las proximidades del punto de ramificación. 

El sistema (24) se resuelve por la regla de Cramer. Si 
se designa ~(s) al determinante de la matriz del 
sistema, las incógnitas se obtienen como 

··e ) ~ (s) 
./, s = ~(s) y g,(s)= ~;{(;;) (i =l. 2. 3) (31) 

donde ~;(s) es el determinante de la matriz del sistema 
en la que se ha sustituido la columna i-ésima por T(s). 

Sustituyendo (20) en (31). 

(32) 

y aplicando el teorema de inversión para la 
transformada de Mellin. 

g.(()= _l __ rr·io~i+3(s) r:: "'ds. 
.1 2m Jr-'"' ~(s) -

(A. <y<!). (33) 

Cerrando el contorno por la izquierda y aplicando el 
teorema de los residuos. se obtiene 

.(()= "Res(t-.,.3 (s) C'.s=s )= vl-.i+J(sp) C 'r (34) 
~, - L. L\(s) · P L. L\'(s ) · 

p p p 

siendo sP los polos del integrando situados en el 
semiplano Re(s) < r y 

~'(s )=(d~(s)) . 
P ds '"'=" ,, • p 

(35) 

De la ecuación (34) se deduce que 

cuando e;""""* O (36) 

donde s0 representa el polo con mayor parte real y 
Re(s0) >O. 

Para que la solución tenga sentido físico, s0 tiene que 
ser real. En caso contrario. el salto en desplazamientos 
en un punto de la rama x' sería 

(37) 

es decir. si s0 = s1 + is2 
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[u¡(x') J::::: xri-s, { cos( -s2 lnx') +i sen(-s2 lnx')} (38) 

lo que sólo tiene sentido cuando s: =O. 

Esta propiedad no se ha probado analíticamente, pero 
de hecho en los resultados obtenidos al resolver 
numéricamente la ecuación (30) se verifica. 

Se puede concluir. por tanto, que el parámetro A que 
caracteriza la singularidad de las tensiones en las 
proximidades del punto de ramificación es la raíz de la 
ecuación (30) de mayor parte real. 

3. RESULTADOS 

Se presentan a continuación algunos de los resultados 
obtenidos para el parámetro A que caracteriza el tipo de 
singularidad de las tensiones en un entorno del punto 
de ramificación. La solución de la ecuación (30) se ha 
obtenido resolviendo numéricamente el sistema de dos 
ecuaciones y dos incógnitas que se obtiene al igualar a 
cero la parte real e imaginaria de la función det [M(s)]. 
Como era de esperar. la solución de mayor parte real 
puede considerarse un número reaL puesto que su parte 
imaginaria en ningún caso ha superado el valor de 10-8

_ 

Los campos de tensiones y desplazamientos en el 
entorno de la punta de una entalla aguda. para el caso 
isótropo son conocidos [.+. 5]. Se demuestra que A es 
una raíz de la ecuación 

sen((!- A )fJ) = ±(1- A )senfJ (39) 

siendo fJ el ángulo de la parte material. A diferencia del 
caso anisótropo. la singularidad es independiente de las 
constantes elásticas. 

En la Tabla 1 se comparan los resultados que 
obtuvieron Atkinson et al. [4] con los obtenidos 
mediante el método desarrollado en este trabajo. 
considerando el caso isótropo como un caso límite de 
anisotropía suave. Cuando tjJ = 0°, la grieta y la rama 
están sobre el mismo plano y por tanto la grieta es 
recta. por lo que en la posición correspondiente al 
"punto de ramificación'· las tensiones no son singulares 
y se obtiene. para todos los casos, A= O. El otro caso 
límite corresponde al valor tjJ = 180" par el cual la punta 
de la entalla corresponde al extremo de una grieta y, 
como era de esperar. se obtiene A = 1/2. Aunque no 
tiene sentido fisico considerar este caso para la grieta 
acodada. se han recogido los resultados obtenidos 
mediante el análisis anterior. 

Tabla 1. Comparación de los valores de A para el caso 
isótropo. 

ángulo fj Ref[4) presente trabajo 

o o 0.000000 0.0000000 

lOO 0.099956 0.0999563 

20° 0.181304 0.1813043 

30° 0.248025 0.2480256 

40° 0.302835 0.3028352 

50" 0.347730 0.3477306 

60° 0.384269 0.3842691 

70° 0.413721 0.4137213 

80° 0.437161 0.4371607 

90° 0.455516 0.4555165 

100° 0.469604 0.4696045 

110° 0.480146 0.4801459 

!200 0.487779 0.4877788 

130° 0.493067 0.4930674 

140° 0.496510 0.4965097 

150° 0.498547 0.4985472 

160° 0.499574 0.4995738 

170° 0.499947 0.4999472 

18()0 0.500000 0.5000000 

En la Tabla 2 se recogen los resultados obtenidos para 
A cuando el material es anisótropo. Las columnas 
segunda y tercera corresponden a materiales 
monoclínicos, y la cuarta y quinta a materiales con 
anisotropía general; las constantes elásticas de dichos 
materiales se recogen en el anexo. 

Tabla 2. Valores de A para materiales anisótropos. 

ángulo ¡p i\1-1 M-2 A-1 A-2 lsótropo 

O" 0.0000000 0.0000000 0.0000000 0.0000000 0.0000000 

5" 0.0503991 0.0451267 0.0558471 0.0761649 0.0526284 

JO" 0.0964703 0.08691~5 0.1042536 0.1410883 0.0999563 

15" 0.1391085 0.1261972 0.1462803 0.1949498 0.1426683 

20° 0.1788659 0.1635320 0.1839976 0.2400362 0.1813043 

30" 0.2505845 0.2335444 0.2524791 0.3147426 0.2480256 

40" 0.3114456 0.2971224 0.3124190 0.3688054 0.3028352 

50" 0.3601852 0.3514929 0.3612075 0.4041585 0.3477306 

60" 0.3969997 0.3937718 0.3981096 0.4272152 0.3842691 

70" 0.4239829 0.4241848 0.4249835 0.4430274 0.4137213 

80° 0.4438177 0.4455232 0.4445890 0.4545890 0.4371607 

90° 0.4587367 0.4608047 0.4592605 0.4635784 0.4555165 

Se observa que al variar las constantes del material, el 
tipo de singularidad varía ligeramente. 
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4. CONCLUSIONES 

Se ha desarrollado un método analítico-numérico para 
obtener el tipo de singularidad en el punto de 
ramificación de una grieta acodada en un material 
anisótropo. 
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ANEXO: CONSTANTES ELÁSTICAS DE LOS 
MATERIALES. 

4.75 -1.74 -0.8 o -0.75 o 
3.53 -0.62 o 0.80 o 

2.40 o -1.4 o 
11.4 o -0.68 

si m 10.2 o 
12.3 

M-2. Tiosulfato sódico: Na2S20. 

5.02 -3.23 0.621 o 1.52 o 
15.6 -7.19 o -18.2 o 

6.74 o 11 o 
22.3 o 10 

si m 32.7 o 
21.2 

Los materiales anisótropos A-l y A-2 no son reales: se 
han tomado una matrices simétricas y definido-positiva 
con elementos arbitrarios. 

A-l. 

4.75 -1.74 

3.53 

si m 

A-2. 

20.3 -3.1 

4 

si m 

-0.8 

-0.62 o 
2.4 4.3 

11.4 

L6 -1 

20 l.5 

150.5 2 

1.75 

2 -1 

0.5 0.2 

2 3.5 

-0.68 0.8 

50. -0.8 

30. 

4 0.8 

2 -0.1 

lO 6.2 

1.7 5.7 

9.5 4.1 

222.2 
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EL ANALISIS DE DISCONTINUIDAD FUERTE EN LA SIMULACION 
DE PROBLEMAS DE MECANICA DE FRACTURA. 

J. Oliver, M. Cervera, O. Manzoli 

E.T.S. d'Enginyers de Camins, Canals i Ports. 
Universitat Politecnica de Catalunya 

Gran Capita s/n. Modul C-1, 08034 Barcelona, Spain 

Resumen. El trabajo presenta el análisis de discontinuidad fuerte como una herramienta que permite rela
cionar las técnicas de la mecánica de sólidos clásica, y en particular las que se refieren a problemas de localización 
de deformaciones via ecuaciones constitutivas tensión-deformación, con las técpicas de la mecánica de fractura 
cohesiva, con el objetivo de disminuir la actual distancia conceptual entre ambos áreas de trabajo. Se estable
cen los requisitos que deben cumplir las ecuaciones constitutivas standard (tensión-deformación) para que sean 
consistentes con los campos de deformación no acotados (deltas de Dirac) generados por los desplazamientos 
discontinuos en la interface de la fractura y se presentan las ecuaciones constitutivas discretas (tensión-salto 
en la interface) a los que conducen. Finalmente se presenta un ejemplo representativo de aplicación de la 
metodología desarrollada. 

Abstract. The paper deals on the strong discontinuity analysis as a tool that allows to relate the solid 
mechanics techniques used in strain localization problems via standard (stress-strain) constitutive equations, 
with the ones of cohesive fracture mechanics, in order to close the present gap between both methodologies. 
Severa! requeriments on the standard constitutive equations are imposed in order to make them consistent with 
the unbounded (Dirac's delta) strain fields emerging from the discontinuous displacement fields at the interface, 
and the corresponding discrete (stress-jump) constitutive equations are derived. A representative example of 
application of the proposed methodology is also presented. 

l. INTRODUCCION 

Entendemos por discontinuidades fuertes los sal
tos en el campo de desplazamientos que aparecen en 
ciertos procesos de deformación de sólidos, a lo largo 
de líneas de discontinuidad cuya situación, instante 
de generación y progresión son desconocidas antes 
del análisis. El estudio y consideración de dichas 
discontinuidades han sido tradicionalmente reserva
dos a la disciplina Mecánica de Fractura, mientras 
que la Mecánica de Medios Continuos, en sentido es
tricto, se ha dedicado al estudio de procesos de de
formación con campos de desplazamientos continuos 
o, como mucho, con deformaciones o velocidades de 
deformación discontinuos (ondas de choque). Sin em
bargo, en la última década se ha dedicado un consi
derable esfuerzo al estudio, con vistas a su simulación 
numérica, de procesos de deformación en los que en 
la fase previa al colapso o rotura aparecen discon
tinuidades físicas (fisuras, líneas de deslizamiento); 
son los denominados problemas de localización de de
formaciones [2,8] que contemplan la concentración de 
deformaciones (de magnitud teóricamente infinita) a 
lo largo de líneas o bandas de discontinuidad. 

Dichos métodos, inscritos en un ambiente de Mecá
nica de Medios Continuos y en los que la deformación 
es un objeto matemático bien definido, incluso a tra
vés de la teórica línea de discontinuidad que se quiere 
modelar, han adolecido tradicionalmente de dos in
convenientes: 

- Un diseño teórico, que está íntimamente conectado 
al método numérico elegido para la simulación (ge
neralmente el método de los elementos finitos), no 
del todo riguroso desde el punto de vista matemá
tico y en el que se introducen parámetros, como la 
denominada longitud característica [6], que derivan 
mas de la intuición ingenieril que del propio análisis 
teórico. 

- Su falta de conexión con la mecánica de fractura, y 
en particular con los métodos de mecánica de frac
tura cohesiva. 

En este trabajo se introducen los aspectos esen
ciales del denominado análisis de discontinuidad fuer
te: un entorno de trabajo, sobre el que se ha profun
dizado recientemente [1,4,5,7,9-12], destinado a ana
lizar bajo qué condiciones ecuaciones constitutivas 
standard (tensión vs. deformación) cuando son in
scritas en un problema clásico de mecánica no lineal 
de sólidos, conducen a soluciones discontinuas en el 
campo de desplazamientos y, por tanto, no acotadas 
en el campo de deformaciones (deltas de Dirac, o dis
tribuciones en lenguaje matemático). Los resultados 
pueden conectarse íntimamente con la mecánica de 
fractura cohesiva mediante dos ingredientes: 

- La definición de la energía de fractura, como en-
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ergía disipada por unidad de superficie en la inter
face de la discontinuidad. 

- Una ecuación constitutiva discreta tensión-salto, 
del tipo de las comúnmente utilizadas en la mecá
nica de fractura cohesiva [3], que está implícita
mente contenida en la ecuación constitutiva stan
dard tensión-deformación y que, por tanto, no 
necesita ser derivada explícitamente. 

2. CINEMATICA: CAMPOS DE DES
PLAZAMIENTOS DISCONTINUOS 

Figura l. Línea de discontinuidad. 

Consideremos un dominio O que exhibe una dis
continuidad fuerte sobre una línea (superficie en el 
caso tridimensional) S de normal n la cual divide a 
n en los dominios o+ y n- (ver Fig. 1). El campo 
de desplazamientos u en un punto material x y en un 
instante t puede escribirse como: 

u(x, t) = ü(x, t) + Hs (x)[u](x, t) (2.1) 

donde ü corresponde a la parte regular (continua) 
de los desplazamientos, [u] al salto en S y Hs es 
una funcion de Heaviside (Hs(x) = 1 Vx E n+ y 
Hs(x) =O Vx E n-, ver Fig.2 para el caso unidimen
sional). El correspondiente campo de deformaciones 
puede calcularse como el gradiente simétrico (V5

) de 
los desplazamientos: 

f = (Vu) 5 = (Vü) 5 + Hs (V[u])5 +ós ([u]® n)5 

l 

= € + ós ([u]® n) 5 

(2.2) 
donde el término l recoge la parte regular (como mu
cho discontinua, pero acotada) de las deformaciones y 
el término no acotado Ós ([u]®n)5 , contiene una delta 
de Dirac ós, asentada sobre la línea de discontinuidad 
S, que procede de la derivación del salto H .s [u] en la 
ec.(2.1). 

u 

Figura 2. Descomposición cinemática del 
campo de desplazamientos. 

La aparición de deformaciones no acotadas (infini
tas) es una característica típica de los problemas de 
discontinuidades fuertes lo cual, sin embargo, no 
impide que el análisis pueda ser continuado. Lo que 
sí establece es que, en sentido matemático estricto, el 
análisis debe llevarse a cabo no ya en el espacio de 
funciones regulares sino en el de las distribuciones. 

3. ANALISIS DE DISCONTINUIDAD 
FUERTE:CONDICIONES EN LA 
ECUACION CONSTITUTIVA 

El análisis de discontinuidad fuerte se asienta en 
tres requerimientos, con claro sentido físico, sobre el 
campo de tensiones proporcionado por la ecuación 
constitutiva tensión-deformación: 

- El campo de tensiones debe ser acotado en todo el 
sólido incluso en la propia interface de la discon
tinuidad S donde las deformaciones son de magni
tud infinita de acuerdo con la ec.(2.2). La moti
vación de esta condición procede de la carencia de 
sentido físico de tensiones infinitas. 

- El vector de tracciones u · n debe ser continuo a 
través de la interface de discontinuidad S. Es decir, 
debe tomar el mismo valor tanto en ambos lados de 
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la discontinuidad como en la propia interface S: 

La motivación de esta condición procede de las 
ecuaciones de balance del momento lineal [12]. 

- La superficie de discontinuidad es una superficie 
material (una vez determinada S en toda su longi
tud, o en parte de ella, su traza se mantiene fija a lo 
largo del resto del análisis ==:} n =O). La normal a 
la superficie de discontinuidad n en cada punto de 
S queda entonces determinada por el estado ten
sional en la propia interface en el instante de inicio 
de la discontinuidad (caracterizado por [u] = O y 
[ú] ::j:. O) 

Consideremos ahora cualquier ecuacwn constitu
tiva no caracterizada por una rama elástica inicial 
a la que sigue una rama cuya pendiente está definida 
por el el denominado parametro de endurecimiento
ablandamiento 1í (1í > O ==:} endurecimiento por 
deformación, 1í < O ==:} ablandamiento por defor
mación, ver Fig. 3 para el caso unidimensional). To
das las ecuaciones constitutivas usualmente consider
adas en la mecánica de sólidos pueden ser incluidas en 
dicha familia puesto que la rama inicial puede consid
erarse, en el caso más general, no-lineal con endurec
imiento por deformación. 

Figura 3. Ecuación constitutiva tensión
deformación para el caso unidimen
sional. 

La aplicación del análisis de discontinuidad fuerte 
a dichas ecuaciones constitutivas conduce, tras cierta 
elaboración matemática, a las siguientes conclusiones 
(ver refs. [7,10] para mas detalles): 

a) El parámetro de endurecimiento 1í debe ser nega
tivo. Es decir la ecuación constitutiva debe tener 
ablandamiento por deformación que conduzca, 
para valores de la deformación suficientemente 

grandes, a la total relajación de las tensiones. 

b) La inversa del parámetro de endurecimiento debe 
ser una delta de Dirac (1/?i = és!/'R., donde 'R.< 
O es el denominado parámetro de ablandamiento 
intrínseco). De una forma intuitiva, y con un cierto 
abuso descriptivo, esta condición establece que la 
rama de ablandamiento debe tender a ser "casi" 
horizontal (ver el caso 1t = O en Fig. 3). Como 
consecuencia directa del carácter distribucional del 
parámetro de endurecimiento el análisis permite 
concluir que: 

- Fuera de la interface el comportamiento tenso
deformacional del sólido se rige por la parte elástica 
de la ecuaión constitutiva (en el caso mas general 
puede ser no-lineal con endurecimiento). 

-En la propia interface, la ecuación constitutiva 
standard (tensión-deformación) define implícita
mente una ecuación constitutiva discreta tensión
salto (u s- [u]) específica del tipo de ecuación con
stitutiva tensón-deformación que se haya consider
ado (plasticidad, daño etc .. ). Aunque dicha ecua
ción constitutiva discreta puede derivarse explícita
mente, si as 'i se desea, el análisis no requiere su 
conocimiento y puede realizarse trabajando exclu
sivamente con la ecuación constitutiva tensión
deformación. El apartado 4, se extiende sobre estos 
aspectos. 

e) La disipación 1J tiene en todos los casos la estruc
tura 1J = -és ajil donde a > O es una función, 
constante a lo largo de S, de los parámetros que 
definen el modelo constitutivo tensión-deformación 
(módulo de elasticidad, coeficiente de Poisson, lí
mite elástico etc.). Como consecuencia, la energía 
disipada en un proceso de deformación que conduce 
a la formación de la discontinuidad en S y a la re
lajación total de las tensiones en O puede escribirse 
como: 

{ - ós ~dO = 1 -~ dr (3.2) ln 1t s 1t 
'-.,-' 

G¡ 

El integrando del lado derecho de la ec.(3.2) puede 
ser inmediatamente interpretado como la energía 
disipada por unidad de superficie, que es constante 
a lo largo de la interfase S, y que, consiguiente
mente, corresponde a la definición clásica de la en
ergía de fractura Gt. 
En consecuencia, la ec.(3.2) conduce a la relación: 

- a 
1t = -- (3.3) 

Gt 

que permite interpretar el parámetro intrínsico de 
ablandamiento 'R. como una propiedad del mate
rial inversamente relacionada con la energía de frac
tura G 1 . El carácter negativo de il (ablandamiento 
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por deformación en la ecuación constitutiva) queda 
también establecido por el signo de la ec.(3.3). 

4. APLICACION A ECUACIONES CONSTI
TUTIVAS DE DAÑO Y PLASTICIDAD 

La metodología presentada anteriormente puede 
ser aplicada a cualquier familia de ecuaciones con
stitutivas de las comúnmente utilizadas en Mecánica 
de Sólidos. Se presentan a continuación dos resulta
dos interesantes a efectos de lo modelización de prob
lemas de fractura: la ecuación constitutiva discreta 
(tensión-salto) que se obtiene de la ecuación constitu
tiva continua (tensión-deformación), y el ángulo que 
define la orientación de la línea de discontinuidad en 
función del estado de tensiones (o deformaciones) que 
exista en el instante de inicio de la misma. Dichos re
sultados, cuya derivación completa puede hallarse en 
[10], se presentan aquí para dos tipos de ecuaciones 
constitutivas muy frecuentemente utilizados como son 
los modelos de daño continuo y plasticidad J2 (ambos 
para el caso bidimensional). 

4.1 Plasticidad J2 (Modelo de Von-Mises) 

- Ecuación constitutiva discreta: 

o 
3 

- r: t 'R. "'s 

( 4.1) 

( 4.2) 

donde [u] .. y [u]t son, respectivamente, las compo
nentes del salto en las direcciones normal y tangen
cial a la línea de discontinuidad y Tnt es la tensión 

S 

tangencial en la interface. 

- Orientación de la línea de discontinuidad: 
El ángulo tJ que forma la normal n con la tensión 
principal desviadora mayor en 0\S (S¡n\s), viene 
determinado por dicha tensión y la otra tensión 
principal desviadora ( S2 O\S) mediante: 

(4.3) 

La ec.{ 4.1) establece una característica crucial de 
los modelos J2 que es que dichos modelos repro
ducen únicamente saltos de componente tangencial, 
lo que les hace adecuados para la simulación de 
líneas de deslizamiento o "slip lines" (fracturas en 
Modo II en términos de la Mecánica de Fractura) 
de especial interés , por ejemplo, en mecánica de 
suelos o en extrusión de metales. La ec.( 4.2) de
fine la ecuación constitutiva discreta mediante una 
relación directa entre el salto tangencial y la tensión 
tangencial en la interface. 

4.2 Modelos de daño continuo 

- Ecuación constitutiva discreta: 

[
[u]"] _ gs 1 [ (Hv/~.~-2v) 
[u]t - 'R. E O 

O ] [C7nn] 
1 + ll Tnt S 

(4.4) 
donde [u] .. y [u]t son las componentes normal y 
tangencial del salto, gs es una funcion de las ten
siones, propia del modelo de daño escogido [10], y 
u,.,. y Tnt son las componentes normal y tangencial, 
respectivamente, del vector de tracciones en la in
terface. La e c. ( 4.4) pone de manifiesto que los mod
elos de daño continuo no tienen ninguna limitación 
intrínseca para reproducir las dos componentes del 
salto, pudiendo, por consiguiente, simular fracturas 
en los Modos I, II y mixto. 

- Orientación de la línea de discontinuidad: 
El ángulo() que forma la normal n con el eje :z:¡ de 
un sistema arbitrario de ejes cartesianos (:z:¡, :z:2) 
viene determinado, en función de las componentes 
de la parte regular del tensor de deformaciones l.s 

en dicho sistema, como: 

(4.5) 

5. UN EJEMPLO REPRESENTATIVO 

La metodología presentada puede ser introducida 
de forma relativamente sencilla en cualquier código de 
análisis por elementos finitos, modificando muy liger
amente las rutinas que tratan con la ecuación con
stitutiva tensión-deformación y proveyéndolo de ele
mentos específicos que permitan la captura de campos 
de desplazamientos discontinuos [10]. Inconvenientes 
típicos de los métodos clásicos para la captura de la 
localización de deformaciones, como son la dependen
cia de los resultados del tamaño u orientación de la 
malla [8], desaparecen por completo. Como ejemplo 
representativo de aplicación se considera aquí la simu
lación numérica, utilizando una ecuación constitutiva 
de daño continuo, de la iniciación y propagacion de 
una fractura en modo I en la probeta entallada de la 
Fig 4. La fractura se genera en el fondo de la en
talla y se propaga a medida que se impone un C.O.D 
de valor 15. En la Fig. 5 se presentan las isolíneas de 
desplazamiento, para instantes crecientes del análisis, 
que se concentran en la banda de elementos que cap
turan la discontinuidad (de color negro en la figura) 
indicando la progresión de la fractura. Obsérvese la 
progresión vertical de la misma como sería esperable. 
En la Fig. 6 se presenta la malla deformada al final 
del análisis mostrando la concentración (localización) 
de deformaciones en la banda de elementos que cap
tura la fractura. Finalmente, en la Fig. 7 se presenta 
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a} / 1 45,7 mm 

1 

b) 

1 
45,7 mm 

l 
0,60 mm-* 3,85 mm 

Figura 4. Propagación de tn~l frgctura en Modo I: a) Definición geométrica b) Malla de elementos finitos. 

Figura 5. Progresión de la fractura a lo largo del análisis. 

al b) 

Figura 6. a) Malla deformada {amplificada 300 veces) b} Representacion tridimensional del salto (el salto 
normal se proyecta sobre la tercera dimensión) . 

67 
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la curva fuerza-C.O.D obtenida en el análisis que per
mite determinar la carga crítica (máximo valor de la 
curva) y el instante para el cual la fractura se vuelve 
inestable y, por tanto, la longitud crítica de fractura. 

6. CONCLUSIONES. 

El análisis de discontinuidad fuerte en mecánica de 
sólidos es una herramienta todavía no totalmente ex
plorada, que, sin embargo, presenta algunas caracter
ísticas prometedoras para el análisis y simulación de 
procesos de deformación donde la consideración de 
saltos en el campo de desplazamientos es relevante. 
Por una parte permite conectar la teoría clásica de 
ecuaciones constitutivas con la mecánica de fractura 
no lineal y relacionar aquellas con las ecuaciones con
stitutivas discretas utilizadas en esta disciplina. Por 
otra parte, permite modelar, con la misma ecuación 
constitutiva, tanto el estado tenso-deformacional an
terior a la fractura (aprovechando el enorme conoci
miento existente sobre ecuaciones constitutivas apro
piadas para este régimen) como el posterior a la frac
tura, proporcionando entonces información sobre 
dónde y cómo se inicia la discontinuidad así como 
sobre la progresión de la fractura en el sólido. Se 
consigue así una descripción consistente de ambos 
regímenes y una transición continua entre ellos. 

'~ 
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Figura 7. Curva fuerza-C.O.D 
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NUEVA EXPRESIÓN DE LA FLEXIBILIDAD PARA LA PROBETA DE 

FLEXIÓN EN TRES PUNTOS 
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Resumen. El objetivo del presente artículo es presentar una expresión general para la flexibilidad en 
probetas entalladas de flexión en tres puntos, válida para cualquier que sea la relación luz-canto y entalla
canto. Para su cálculo se ha procedido a la integración analítica del factor de intensidad de tensiones general 
propuesto por los autores para esta geometría. Los valores obtenidos se han comparado con otros 
procedentes de la literatura, y con resultados propios, obtenidos de una modelización por elementos fmitos, 
siendo el acuerdo, en general, muy bueno. Finalmente se presenta un método general para el cálculo de la 
función inversa de la flexibilidad. La generalidad de las ecuaciones obtenidas las hacen de gran utilidad en el 
análisis de la fractura de los materiales. 

Abstract: This article presents a general expression for the complíance of three point bending specimens, 
valid for any span-depth and notch-depth relations. This expression is obtained by analytical integration of 
the general equation proposed by the authors for the stress íntensity factor of this geometry. The results 
obtained has been widely compared with the fitting obtained for other authors, and own results from a 
finite elements' modelization. The agreement is, in general, excellent. Finally it is presented a general 
method for the deduction of the in verse function of the compliance. The wide range of application of the 
proposed equations makes there very useful for the fracture analysis of materials. 

1. INTRODUCCIÓN 

Las vigas entalladas de flexión en tres puntos se utilizan 
ampliamente en la caracterización en fractura de todo 
tipo de materiales debido a la facilidad de su mecanizado, 
la sencillez del ensayo, la poca cantidad de material 
empleado y la simplicidad del análisis de los resultados. 
Las probetas se disei'ian habitualmente con una relación 
luz-canto (S/D) igual a cuatro de acuerdo con las 
normas, y eventualmente con una relación S/D igual a 
ocho. No obstante, hay situaciones donde para mejorar 
la estabilidad del ensayo, ahorrar material, o por 
cualquier otro tipo razones, es necesario utilizar otras 
relaciones luz-canto. En ese caso, hay muy pocas 
expresiones disponibles que relacionen la flexibilidad 
con la longitud de grieta. En este artículo se calcula la 
flexibilidad de vigas en flexión en tres puntos válidas 
para cualquier relación luz-canto y cualquier profundidad 
de fisura, a. 

Este cálculo se realiza por integración directa de la 
expresión polinómica del factor de intensidad de 
tensiones (FIT), obtenida por los autores, empleando el 
método clásico de Irwing. La expresión obtenida se 
compara con el obtenido porTada para flexión pura, con 
la de Chen Chih el al. para flexión en tres puntos 
(válido corno el propuesto por los autores para cualquier 

relación canto-luz), y con los resultados de Shang-Xian 
y Tada para flexión en tres puntos en probetas con una 
relación luz-canto igual a cuatro. Además, se realiza una 
modelización por elementos finitos del problema. Esta 
comparación permite demostrar la bondad de las 
ecuaciones propuestas por los autores, y cómo las 
expresiones de la flexibilidad de Shang-Xian, Tada, y 
Chen están afectadas por errores superiores al tres por 
ciento en algún punto de su intervalo de validez. La 
sencillez y amplio intervalo de aplicación, hacen de la 
expresión propuesta una herramienta potente y fácil de 
utilizar en mecánica de fractura. 

Por último, la función de flexibilidad inversa se 
calculó para el caso de unas relaciones luz-canto igual a 
2.5, 4, 8, 10, 16, y flexión pura; proponiéndose un 
método general de obtención de la expresión para 
cualquiera que sea la relación luz-canto. 

2. DESPLAZAMIENTO DEL PUNTO DE 
CARGA 

Los autores en un artículo previo [1] presentaron una 
expresión para el factor de intensidad de tensiones en 
función de la relación canto-luz entre apoyos, f3=DIS, y 
de la longitud de grieta adimensionalizada, a=a!D, donde 
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a es la longitud de la grieta. A partir de esta ecuación es 
posible determinar la tenacidad de fractura del material, o 
factor de intensidad de tensiones crítico, lo que nos dice 
cuando empieza a propagarse la grieta en el material. No 
obstante, en muchas ocasiones es interesante, y 
necesario, obtener información acerca de la rama de 
descarga del material, esto es, de la evolución de la grieta 
una vez que se está propagando en el medio. Como es 
sabido la flexibilidad de una estructura cambia cuando en 
ella se propaga una grieta. Es decir, una medida continua 
de la flexibilidad del material nos permitiría una 
cuantificación del daño que se le está introduciendo, y 
viceversa. 

Ahora bien, resulta difícil encontrar expresiones del 
FIT para las probetas de flexión en tres puntos (TPB), 
fuera de las normalizadas [2], pero mucho más 
complicado resulta encontrar expresiones fiables para la 
flexibilidad y la flexibilidad inversa. Mostraremos a 
continuación como calcular una relación totalmente 
general de la flexibilidad (válida para cualquier longitud 
de grieta y cualquier relación canto-luz) a partir del FIT 
obtenido por los autores [1]. 

Sabemos que es posible obtener una relación entre la 
carga aplicada, el factor de intensidad de tensiones, K, y 
la flexibilidad, C, usando la aproximación energética de 
tipo global (energy approach) de la mecánica de fractura 
elástico y lineal. Según esta aproximación, la energía 
disponible, G, para la propagación de una grieta de 
longitud a viene dada por: 

K2 p2 dC 
G = F = 2 D B da (1) 

donde E' es el módulo de elasticidad (E para tensión 
plana, y E/(l-v2) para deformación plana), P la carga 
aplicada, y B el espesor. 

Además, la flexibilidad de esta geometría de probeta 
se puede escribir como relación entre el desplazamiento 
de la línea de carga, y la carga aplicada: 

u- uo 3 S2 
e = P = 2 B E, D2 v (a, P> (2) 

donde u es el desplazamiento de la linea de carga debido 
sólo a la presencia de la grieta de longitud a; uo es el 
desplazamiento del punto de carga de una probeta lisa, 
sin grieta ni entalla, bajo una carga P, y V (a) es una 
función adimensional dependiente unívocamente de la 
longitud de grieta y de la geometría de la probeta. 

Por tanto, V {a, P> puede obtenerse de las ecuaciones 
(1) y (2) como: 

dV (a,~)_ 1_B2 D3 K2 
da. - 3 S2 p2 (3) 

donde si sustituimos (1) en (3), lo que nos queda es la 
integral, 

(4) 

El resultado se puede obtener fácilmente y con total 
generalidad si para el FIT se elige una función 
fácilmente integrable {por ejemplo una expresión 
polinómica), y que tenga total generalidad. Tomando la 
expresión propuesta por Pastor et al. [1] se obtiene que: 

a 

V(a,P)=48J a.{pY¡(a) + JlYz(a)}2da (5) 

de forma que, tras integrar, qtenemos que: 

B2 SJ 
V (a, p) = {Bl + (1 - a) + (1 - a)2 

B4 
( 1 + 2 a) + Bs a + B6 a2 + B7 a.3 + Bs a.4 + 

B9 as+ Bw ln(l- a)+ B11ln(l + 2 a)} B12 (6) 

donde B¡, B2, B3, B4, Bs, B6. B7, Bg, B9, B10, Bn y 
B12, son coeficientes que dependen de~. y cuyo valor 
aparece reflejado en la Tabla l. 

El intervalo de aplicación de esta expresión está 
limitado únicamente por las hipótesis que se hicieron en 
la deducción del FIT empleado [1], siendo por tanto 
válida para p<0.5 y 0$;~1. 

Ahora, podemos escribir la flexibilidad de forma 
adimensionalizada, C* =E' B C, como: 

• E' B (u- uo) 3 
e (a, ~) = P = 2 ~2 v (a., ~) (7) 

si bien esta expresión no tiene una representación gráfica 
clara, ya que tiende a infmito cuando a. vale uno. Mucho 
más útil para su análisis resulta reescribir esta expresión 
como: 

F (a.,~)= (1- a.)2 V (a, P> (8) 

F (a, P> = (1- a)2 2 f2 
E' B C'"(a., P> (9) 

En la Fig. 1 se representa esta función para distintos 
valores de p en función de a. En ambas figuras se 
aprecia como la flexibilidad adimensionalizada, F, tiende 
a dos puntos fijos (independientes de la relación luz
canto) en los extremos. Puede verse que cuando la 
longitud de grieta es cero la flexibilidad debida a la grieta 
es nula; y que cuando la longitud de grieta es igual al 
canto, la función vale 0.66 para todas las probetas. 
Como era de esperar la flexibilidad adimensionalizada es 
la misma en estos puntos, independientemente de la 
geometría de la probeta TPB utilizada. Además, estos 
resultados en los extremos de a. coinciden con los de 
flexión pura de vigas entalladas dados porTada et al. [3]. 

Tabla l. Coeficientes de la función V(a., P) según 
ecuación (6) en el caso general, ~ igual a 1/4 y 1/8. 

p 

Caso general 1/4 1/8 

B¡ -3.8501 + t.3278P- o.ooo3~2 -3.5182 -3.6841 

B2 0.1543 + L2923P- o.ooo3p2 -0.4774 -0.3159 

B3 0.6594- 0.0003P + 3 1o-s p2 0.6594 0.6594 

B4 3.3450- o.o3s3p + o.ooo09p2 3.3361 3.3406 

Bs -8.4050- I.0753P- o.3onp2 -8.6930 -8.5442 

B6 3.0565 + o.nssp + o.o215p2 3.2375 3.1467 

B7 -2.0237- o.4298P + o.o047P2 -2.1308 -2.0773 

Bg o.9t78 + o.0049P- o.ooo2p2 0.9190 0.9184 

B9 -0.2256 + 0.005 p - 3 ¡o-s p2 -0.2242 -0.2249 

B¡o -1.0694- 0.5940~- 0.3165~2 -1.2377 -1.1486 

B¡¡ 6.4305 + o.85Isp- o.o041p2 6.6432 6.5369 

B¡2 3/(2p2) 24 96 
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Fig. 1. Flexibilidad adimensionalizada, según ecución (6), para flexión en tres puntos en función de a/D, para l/J3 == 
2.5, 4, 8, 16, 1000 y flexión pura según Tada et al. [3]. 

3. COMPROBACIÓN DE LA FUNCIÓN DE 
FLEXIBILIDAD OBTENIDA 

A fin de comprobar la bondad de nuestro resultado 
procederemos a compararlo con otras expresiones de la 
flexibilidad para probetas TPB tomadas de la literatura. 

Después de una intensa búsqueda bibliográfica, se ha 
encontrado una única expresión de la flexibilidad de 
carácter general (esto es, válida para todo a y casi todo 
J3). Esta es la propuesta por Chen Chih et al. [4], que en 
forma adimensionalizada es la siguiente: 

2 
e ::::~ (-1 

) tan2 e~)* e 1t 4J3 2 

( ( 
1 )1/2 )2 

* 7.31 + 0.21 ~- 2.9 (10) 

o bien en forma que quede más limitada su 
representación gráfica, como: 

2 w.: Fc(a, J3) = (1- a) Ve (a, J3) == (1- a) 
3 

Ce (11) 

siendo esta expresión válida para P<0.35 y O$;a:S 1, 
según los autores. 

La comparación entre nuestra expresión (8) y la de 
Chen (11) muestra que las diferencias son en general 
muy significativas, y que las dos expresiones sólo 
coinciden eventualmente. 

Por un lado tenemos que la expresión de Chen no 
tiende a un valor fijo cuando a tiende a uno (como sería 
de esperar ya que en esta situación la flexibilidad para 
cualquier relación S/D debe ser la misma), cosa que no 
ocurre con la expresión propuesta por los autores, y que 
coincide para a= 1 con la propuesta para flexión pura por 
Tada (Fig. 1). Por otro lado, los valores de flexibilidad 
de Chen, para un a dado, crecen asintóticamente cuando 
nos acercamos a p igual cero, cuando lo que deberían 
hacer es tender a un valor fijo (el de flexión pura que 
corresponde al caso límite de P igual a cero de una 
probeta TPB) como ocurre con nuestra expresión. Es 

decir, una de las dos debe ser incorrecta. A fm de ahondar 
en la cuestión haremos un análisis más detallado. 

Consideremos ahora el problema tomando como 
referencia expresiones de otros autores para una relación 
S/D fija, ya que no se encontraron otras expresiones de 
tipo general. Para ello se analizarán dos relaciónes 
concretas, S/D igual a 4 y a 16 (este último caso se 
puede tomar como muy próximo al de flexión pura). Se 
compararan en cada caso los valores de la flexibilidad 
adimensinalizada, F, obtenida por los autores, con los de 
Chen Chih, Fe, , los de otros autores, y con los 
resultados de una modelización por elementos finitos 
(FEM), FFEM. similar a la realizada para el cálculo del 
FIT en la referencia [1]. 

0.7 .----------------.., 

0.6 

,-., 0.5 
Q = > 0.4 

M 

Q 0.3 --el! 
1 

::::. 0.2 

0.1 

---- Ecuación (6) 

-- -- •-- -- Chen Chih 
---•---MEF 
- • - - - Shang-Xian 

0.2 0.4 0.6 0.8 1 
a ID 

Fig. 2. Flexibilidad adimensionalizada para probetas 
TPB, con p = l/4, obtenida por distintos autores. 

En la Fig. 2 se muestra la flexibilidad 
adimensionalizada para S/0:=4 obtenida de varias fuentes, 
mientras que en la Fig. 3 se puede ver más claramente la 
diferencia relativa -100 (1-Fotros/F)- entre nuestro 
resultado, F, y el obtenido por otros métodos, Fotros· 
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El resultado de los autores está muy próximo 
(diferencias menores del3%) al obtenido por FEM para 
todo valor de a. Además, en este caso, estos resultados 
pudieron ser comparados Shang-Xian [5], y los de Chen 
Chih [4]. Hay que señalar que no se consideró el ajuste 
dado por la norma ASTM E-813 [2] ya que se basa en 
los resultados de Underwood [6], que son un ajuste de 
los resultados de varios autores, y por tanto pierde 
precisión e incluye los posibles errores de cada autor. 
Notese que los resultados de Tada difieren 
considerablemente de los del FEM, de los nuestros y de 
los de Shang-Xian. Esta desviación, de hasta el 10%, 
hace pensar que hay algo incorrecto en esta expresión, lo 
que ya fue puesto de manifiesto en los artículos de 
Underwood [6] y Haggag [7]. En cuanto a las diferencia 
que aparecen entre nuestro resultado y el de Shang-Xian, 
se centran en el intervalo de a entre O y 0.4. Esta 
discrepancia se debe a que aunque ambas expresiones son 
obtenidas por el mismo método, integración del FIT, 
emplean expresiones de partida diferentes. Mientras 
Shang-Xian toma la expresión de Srawley [8] para 
flexión en tres puntos, en nuestro caso se ha utilizado la 
misma expresión pero corregida de su error para a=O 
[1]. Este error, que no es muy importante (del orden del 
3%), se ve amplificado hasta el 10% por efecto de la 
elevación al cuadrado del FIT y su posterior la 
integración (al elevarse al cuadrado la expresión los 
errores son siempre positivos y se acumulan en 
integración). Por lo que respecta a la expresión de Chen, 
las diferencias son importantes respecto al resto de 
resultados. El único intervalo de coincidencia es para a 
entre 0.55 y 0.75. Finalmente, hay que hacer notar que, 
excepto para la expresión de Chen, el resto de los casos 
la flexibilidad adimensíonalizada converge a 0.66 para 
a=l, como era de esperar. 
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Fig. 3. Diferencia relatica, respecto a la ecuación (6), 
de la flexibilidad adimensionalizada para probetas TPB, 
con ~ = 1/4, obtenida por distintos autores. 

Comparemos ahora el resultado de la ecuación (6) 
para s/D=l6, el de Chen Chih, los puntos de la 
modelización por elementos finitos, y la expresión de 
Tada para flexión pura. En la Fig. 4 se muestra la 
flexibilidad adimensionalizada para los cuatro casos, 
mientras que en la Fig. 5 se presentan sus diferencias 
relativas. Como se aprecia, las todas las curvas 
convergen para a=O, lo que no sucede en las 
inmediaciones de a= 1. La expresión de los autores, los 
resultados de elementos finitos y la expresión de flexión 
pura de Tada coinciden para a=l, mientras que la de 
Chen Chih diverge claramente, como ocurre para ~1/4. 
Parece pues claro que esta expresión tiene un intervalo 

de aplicación más limitado de lo que aseguran sus 
autores. Por otro lado, la tendencia de la expresión (6) y 
la curva obtenida por elementos finitos coinciden, y 
ambas están próximas a la curva propuesta porTada [3], 
salvo en las cercanías de a= l. Además, hay que destacar 
el comportamiento anómalo de la curva obtenida a partir 
de la expresión propuesta por Tada et al. para flexión 
pura, y que no es la misma que aparece dibujada en su 
conocido Handbook [3]. 

,...... 
Q 

0.8 

0.7 

0.6 

~ 0.5 
;;.. 

... ___ 0.4 

Q --1 0.3 -0.2 

0.1 

_ .. --

--- Flexión pura [3] 
-- · · •·--- Ecuación (6) 
- - - • - - - Chen Chih 
-•--- MEF 

0.2 0.4 0.6 0.8 
a/D 

Fig. 4. Flexibilidad adimensionalízada para probetas 
TPB, con ~ = l/16, y flexión pura, obtenida por 
distintos autores. 

Una explicación plausible a esta discrepancia es que 
hay un error en los coeficientes de ajuste del polinomio 
original tomado por Tada (de forma análoga a como 
ocurre con el caso de flexión en tres puntos para s/D=4). 
Si reproducimos el razonamiento original de Tada et al. 
quizás podamos detectar dónde está el error. 

Partiremos de la hipótesis de que nuestra expresión 
(6) es correcta, y que por tanto se puede tomar como 
punto de partida para ajustar una expresión polinómica 
más sencilla. Tomaremos ahora dos expresiones de 
ajuste, una similar al resultado que presentan Tada et al. 
en su Handbook [3]: 

F1(a)=a2(5.934+m2a+m3a2+m4 a3+msa4) (12) 

siendo los coeficientes obtenidos para este ajuste: m2 = 
-17.443, m3 = -27.331, m4 = -22.368, y ms = 7.2081, 

Por otro lado tomaremos la expresión con la que 
creemos que Tada et al. realizaron el ajuste de partida, y 
que dio lugar a una expresión del tipo anterior tras ser 
operada es: 

F2(a) = a2(0.66+k1 (l-a)2+k2(1-a)3+k3(l-a.)4) (13) 

siendo los coeficientes de ajuste k¡ = 12.056, k2 = 
26.610, y k3 = 21.398 

En la Fig. 5 se muestran las expresiones originales 
de Tada et al., y los de la ecuación (6), junto con los 
ajustes correspondientes a las ecuaciones (12) y (13). 
Puede verse que la primera ecuación da un ajuste 
bastante bueno (Fig. 6). con diferencias relativas 
menores al3%. y para a mayor que 0.3 menores al 1%. 
La segunda expresión da un comportamiento similar al 
de Tada (salvo en las cercanías de a=l). con un error 
total pequeño (los errores positivos y negativos se 
compensan en el ajuste y dan un coeficiente de regresión 
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igual a uno). pero con diferencias puntuales importantes 
(del4%). 

25r.-------------------------~ 

--- Chen Chih 
---MEF 

-5 

-100;-_.__-:0:l-:.2::--'-0-L.4-.__0_l.-6 __.____J0.-8_..____!1 

a/D 

Fig. 5. Diferencia relatica, respecto a la ecuación (6), 
de la flexibilidad adimensionalizada para probetas TPB, 
con ~ = 1/16, obtenida por distintos autores. 

En cualquier caso nos parece más adecuado utilizar la 
expresión obtenida por integración directa ya que 
ning~na ~e los dos ajustes propuestos (12) y (13) 
encaJan bien. Todo esto hace pensar en que la ecuación 
de ajuste utilizada por Tada et al. tanto para flexión en 
tres puntos como para flexión pura no son correctas en 
todo su intervalo de aplicación. 

Aunque serán necesarias comprobaciones adicionales 
para confirmar la ecuación propuesta por los autores en 
todos sus extremos, las expresiones de otros autores [8-
9) que han utilizado la ecuación de Chen Chih como 
punto de partida para sus análisis deberían ser 
reconsiderados antes de su utilización. 

4. LONGITUD DE GRIETA A PARTIR DE 
LA FLEXIBILIDAD 

En probetas TPB, la longitud de grieta puede 
determinarse a partir de la medida del CMOD (crack 
mouth openning displacement) por el método de la 
flexibili~d ~lástica [21: No obstante, esto no es siempre 
un procedimiento accestble, sobre todo cuando se trabaja 
con probetas de tamaño muy pequeño, a alta 
temperatura, en ambientes agresivos, o cualquiera otra 
situación que haga difícil el uso de equipos de 
extensometría convencionales. En estas circunstancias 
la longitud de grieta podría calcularse más fácilmente ~ 
partir del desplazamiento de la línea de carga, u, debido a 
la presencia de una grieta, si es posible medir la 
flexibili~d de la probeta, C, durante el ensayo. Sería 
necesano obtener una expresión inversa a la de la 
flexibilidad mostrada en las ecuación (6) para cada 
relación canto-luz. 

S~ propone a continuación un método general que 
permite hallar la función inversa de la flexibilidad con 
gran ~~cilid~d y precisión. P~ ello se propone una 
ecuacwn umversal que perrmte hallar la función de 
flexibilidad inversa. Inicialmente se toma la longitud de 
grieta adimensionalizada como: 

a 
a= o= Ao(x) At(X) (14) 

donde las funciones Ao(x) y A¡(x) se deftnen como: 

f. 
Ao(x)=:r:; 

1+ -
Po 

siendo 

(15) 

(16) 

(1-ai 
PO= Lim V( a) (17) 

a.~o a2 

y x = V(a), mientras que e, d, f, g, h son coeficientes 
del ajuste que hay que determinar para cada relación luz
canto,~-

En la Tabla 2 se pueden ver los coeficientes 
obtenidos para ~ = l/2.5, 1/4, l/8, 1/10, 1/16, y cero 
(flexión pura). En este caso no hemos comparado las 
funciones de flexibilidad inversa obtenidas con las de 
otros autores, ya que para su obtención se parte de 
expresiones con algún error importante en la flexibilidad 
(co~o se mostró en el apartado anterior), y por tanto 
son mcorrectas. 

Tabla 2. Coeficientes de las funciones Ao(x) y A1 (x) 
según las ecuaciones (15), (16) y (17) para flexión pura. 

~ Po e d r g h 

l/2.5 5.116 0.52612 1.1208 0.84747 0.83544 1.1734 

l/4 5.415 0.52462 1.1840 0.77697 0.82691 1.1860 

l/8 5.672 0.52278 1.2391 0.72390 0.82103 1.1941 

1/10 5.724 0.52246 1.2501 0.71399 0.81987 1.1958 

1/16 5.802 0.52217 1.2663 0.69974 0.81800 1.1989 

o 5.934 0.52134 1.2943 0.67646 0.81531 1.2028 

A fin de comprobar la validez de las funciones de 
flexibilidad inversa obtenidas se ha comparado el valor 
de longirud de griet adimensionalizado obtenido con 
estas funciones, a', con el valor original de partida a. 
La diferencia relativa entre ambos valores -100 (l
a/a')- puede verse en la Fig. 6. En todos los casos el 
error cometido es menor del ±0.22% sobre el intervalo 
completo de a (~a~l) y para ~<0.4. Nótese que este 
error disminuye conforme nos acercamos al caso de 
flexión pura. 

Los resultados descritos aquí, tal cual se muestran en 
la Tabla 2 y en las ecuaciones (14-17), son adecuados 
para su uso general en ensayos de fractura de probetas de 
flexión en tres puntos y en flexión pura, incluyendo 
ens~y?~ de crecimiento de grietas por fatiga, y 
flex1b1hdad de descarga (unloading compliance) l¡c. Es 
más, este método puede ser utilizado en la determinación 
de la longitud de grieta a partir del desplazamiento de la 
línea de carga para cualquier relación luz-canto con 
precisión similar. 
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Fig. 6. Error en la determinación de a/D utilizando el 
método de flexibilidad inversa propuesto por los autores 
para ~ ::: 1/2.5, 1/4, 1/8, l/16, y O. 

5. CONCLUSIONES 

l. Se ha detectado que la expresión para el cálculo de la 
flexibilidad dados por Chen Chih et al. [4] es 
incorrecta, siendo sólo válida para ciertos intervalos 
de longitud de grieta, y depende de la relación luz
canto. Así pues, esta expresión pierde la generalidad 
que pretendían los autores cuando la propusieron. 

2. Se ha confmnado que la expresión de Tada et al. [3] 
para la flexibilidad en probetas de flexión en tres 
puntos con una relación luz-canto igual a cuatro es 
incorrecta, tal y como ya indicaron Underwood [6) y 
Haggag [7]. 

3. La expresión de Shang-Xian [5] para la flexibilidad 
en probetas de flexión en tres puntos con una 
relación luz-canto igual a cuatro es incorrecta para 
longitudes de grieta menores que 0.4 veces el canto. 
El error en esta expresión se debe a que toma como 
punto de partida para su cálculo la expresión del 
factor de intensidad tensiones de Srawley [8] que, 
como se indica en la referencia [1], contiene un 
error. 

4. Se propone una nueva expresión de la flexibilidad 
para probetas de flexión en tres puntos válida con 
absoluta generalidad, para cualquier longitud de 
grieta y luz entre apoyos mayor que dos veces el 
canto. Estos resultados se han contrastado con los 
obtenidos mediante una modelización por elementos 
finitos, viéndose que el acuerdo es, en general, 
excelente. 

5. Se encontró que la expresión de Tada [3] para la 
flexibilidad de vigas sometidas a flexión pura parece 
ligeramente incorrecta (tomando como referencia el 
resultado de los autores). Se ha sugerido una posible 
explicación de este error y se han propuesto unos 
nuevos coeficientes para la ecuación de Tada. 

6. Se propone un método totalmente general para el 
cálculo, con gran precisión, de la flexibilidad inversa 
en probetas sometidas a flexión. Como ejemplo se 
dan las ecuaciones de flexibilidad inversa para 
flexión en tres puntos con relación luz-canto igual a 
2.5, 4, 8, 10, 16, y flexión pura. 

7. La generalidad y precisión de las expresiones 
propuestas para el cálculo de la flexibilidad las hacen 
de gran utilidad en el análisis de la fractura de vigas 
de flexión en tres puntos, y en flexión pura. 
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ANÁLISE DO EFEITO DE FENDAS NA VARIA(:ÁO DE DIFERENTES PARÁMETROS 
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A. J. M. Araújo Gomes e J. M. Montalvao e Siln 
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Resumo. A detec~tao de fendas (ou defeitos) em eiementos estruturais, por intermédio de técnicas de 
análise dinámica, constituí um campo de investiga~tao a que é dedicado interesse crescente. Os autores 
térn vindo a estudar este problema desde há alguns anos e desenvolveram uma técnica que pemlite a 
determina¡;ao das características de uma fenda. cm vigas, baseando-se na varia~tao dos valores de 
frequéncias naturais, provocada pelo desenvolvimento da fenda. No entanto, um dos problemas da 
técnica cm questao é o facto de pequenas fendas gerarcm pequenas varia¡;oes das frequéncias naturais o 
que toma necessária uma elevada precisao da análisc para que a técnica seja fiável. Neste artigo, os 
autores discutem o uso alternativo (ou combinado) de diferentes parámetros modais tais como as 
frequéncias naturaís e os modos de vibra~tao s~ja em termos dos deslocamentos s~ja em termos das 
rota¡;oes. Apresentam-se e discutem-se algtms cxemplos teóricos e mostra-se que a análise dos modos 
de vibra<;i"io em termos de rota~toes pode constituir urna alternativa eficiente para a detec<;ao de defeitos 
em elementos estruturais. 

Abstmct. Crack (or damage) detection in stmctural clements by mcans of dynamic analysis is a 
research field of increasing interest. The authors havc been looking at this technique for some years. 
and de\'eloped a method that allows the detem1ination of crack characteristics in beams. based on the 
kno"vledge of the natural frcquency variations due to the crack growth. However, one of the problems 
related to the teclmique under consideration is thc fact that small cracks induce small natural frequency 
variations and therefore a high degree of accuracy is needed for ü1e teclmique to be reliable. In ülis 
papee fue authors discuss the alternative or combined use of different modal parameters such as the 
natural frequencies and the mode shapes eiü1er in terms of translation or in terms of rotation. 
Theoretical examples are presented and discussed and it is shown üwt rotation mode shapes may be an 
efficient altemative to detect crack damage in structural elements. 

t.INTRODU(:ÁO 

75 

Ao longo dos últimos anos vários tém sido os 
indicadores de dano, sugeridos por diferentes 
investigadores, com base na análise de vibra~t6es. É 
de salientar o trabalho de Rytter [1] que aprescntou 
rccentemente urna síntese contemplando a 
classifica<;ao dos diferentes métodos utilizados na 
avalia~tao de defeitos estmturais. Basicamentc este 
autor divide os diferentes métodos em quatro grandes 
gmpos consoante a sua capacidade para caracterizar o 
dano. Enquanto que o primeiro grupo apenas permite 
concluir da existencia de dano o segundo gmpo já 
permite a sua localiza<;ao. Os métodos pertencentes ao 
terceiro gmpo além de localizarem o dano permitem 
avaliar a sua extensao. Por fimo quarto gmpo além de 
caracterizar os defeitos dcve permitir avaliar o tempo 
de utiliza<;ao segura que a cstmtura pode suportar sem 
se verificar a rotura. 

O estudo do comportamento dinámico de 
cstmturas fendidas ou com defeitos utilizando 
unicamente as varia<;oes das frequéncias naturais tem 
sido um objectivo perseguido por vanos 
investigadores. quer através do desenvolvimento de 
modelos teóricos [2 a 6] quer pela realiza<;ao de 
trabalho experimentaL concentrando-se neste último 
caso grande parte do trabalho dos autores deste artigo 
[7 a 11]. 

Deve salientar-se que em todos estes trabalhos a fenda 
foi assumida como pem1anecendo aberta durante o 
fenómeno vibratório ou seja, admitiu-se um 
comportamento diniimico linear das situa96es em 
estudo, Este pressuposto nao tem sido pacífico, 
particularmente quando se considera uma energía de 
excita~tao dinámica significativa. O eventual 
comportamento nao linear de urna estrutura fendida 
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foi analizada por lbrahim e al. [l2J, Cawley e Ray 
[13], Friswell e Penny [14], Brandon e Abraham [15] 
e Brandon e Macleod [l6L entre outros. Estes autores 
concluem da ocorréncia de nao linearidade do 
fenómeno devido ao encosto das faces da fenda 
embora ele tivesse sido provocado pela utiliza<;:ao de 
uma excita<;:ao significativa. Os autores deste trabalho 
também realizaram análise experimental neste 
dominio, utilizando vigas pl<mas fendidas, tendo 
concluido poder haver efectivamente ocorrcncia de 
nao linearidades embora apenas para nlores muito 
significativos da poténcia de excita<;:ao [17]. Nestas 
circunstáncias e em condi¡yoes normais de ensaio. nao 
se justifica que se tomem cm considera¡yao quaisquer 
nao linearidades de comportamento. 

A utiliza¡yao das frequéncias naturais na identifica¡;:ao 
de fendas em elementos estruturais tem uma 
vantagem, reconhecida por todos os investigadores, 
que consiste na relativa facilidade da sua obten¡yao por 
via c:-..1Jerimental. Nestc sentido. quer os meios 
experimentais envolvidos para a sua obten¡yao quer as 
necessidades de acessibilídade a estrutura que se irá 
sujeítar a teste tomam a utiliza¡;:ao da técnica 
francamente tentadora atcndendo a que basta apenas 
um ponto de contacto com a cstrutura para se obtcrem 
as respectivas frequéncias naturais. Em contrapartida 
tem a desvantagem de a varia<;:ao das frequéncias 
naturais. fun¡yao da profundidade de urna fcnda. poder 
ser muito pequena particularmente para fendas até 
25'X. de profundidade. profundidade esta que já pode 
inspirar cuidado. 

A utiliza¡yao do amortecimento estmtural de vigas 
fendidas como indicador de dano tem motivado o 
trabalho de alguns investigadores [1, 18 e 19) que 
concluiram ser o mcsmo pouco adcquado para o 
cfeito, devido ao pequeno yalor das varia<;:5es 
envolYidas, a sua dependéncia de outros factores 
dcsignadamente a temperatura e a irnprecisao na 
obten¡yao dos seus valores. A possibilidade de utilizar 
o amortecimento estrutural como indicador de dano 
chcga mesmo a ser r~jeitada por Alampalli ct al. [20]. 

A anlia<;:ao da variac;:ao dos deslocamcntos modais 
dcvido a progressao de fendas cm cstruturas tem 
também merecido a atcn<;:ao de al!,'Uns investigadores 
[21 a 24]. A obtenc;:ao dos deslocamentos modais 
requer. no entanto. o acesso a diversos pontos da 
estrutura particulam1entc aos pontos onde se 
pretendem medir os referidos deslocamentos, o que 
experimentalmente nem sempre se revela fácil. 

Embora dentes das limita¡;:ocs inercntes <l exclusiva 
utilizac;:ao das frequéncias naturais na caractcrizac;:ao 
de fendas cm estruturas, os autores destc trabalho nao 
deixaram de realizar alguns estudos de caracterizac;:5o 
de fendas em vigas rectas contendo uma e duas fendas 
[7 e 25]. a partir do conhecimento da variac;:ao de 
al!,'Umas das frequéncias naturais obtidas 

ex'}Jerimentalmente. Prevendo que para pequenas 
fendas as v_aria¡yoes das frequencias naturais pouco se 
fariam sentir foi dada particular atcn¡yao a realiza¡yao 
de trabali10 experimental (repetibilidade dos ensaios) 
antes e dcpois da viga ser fendida f9l. melhorando 
simultancamcntc o modelo analítico de Euler 
utilizado introduzindo-lhe a influencia do esforc;:o 
transverso [26]. 

Meneguctti e Magiori [27j apresentam também um 
modelo para a detennina¡;:ao da localiza¡yao de 
defcitos ou fendas a partir do conhecimento de 
algumas frequéncias naturais. Este modelo apenas 
considera a utiliza¡;:ao das frequéncias naturais que 
tenham sofrido varia<;:5es sensíveis, ignorando a 
inforrnac;:ao decorrente da nao varia¡;:ao ou pcquena 
Yariac;:ao de outras frequéncias naturais. 

Panday e al. [28] utilizam, ern alternativa, os 
dcslocamentos modais para detcnninar a localiza¡yao 
de fendas cm estruturas. Para o efeito. estes autores 
utilizam os resultados teóricos obtidos pela modela¡yao 
de uma viga cm elementos finitos, na qual a fenda foi 
simulada pela diminui¡;:ao do módulo de Young do 
elemento onde se considera estar a fenda localizada. 

Recentementc. Zhang e Aktan l29] considcram a 
utiliza¡yao da curvatura dos modos de vibra¡;ao como 
fcrramenta a utilizar na detcc¡yao de defeitos 
localizados. Este trabalho salienta o interesse no que 
concerne a utiliza¡yao das rota¡yocs das secc;:oes, 
sublinhando a sua limitac;:<lo apenas a defeitos 
localizados. Este método nao pode ser aplicado a 
cstruturas cm que os defeitos se generalizam a toda a 
estrutura como é o caso da corrosiio que implique uma 
diminui¡yao unifonne de cspessura em toda a estrutura. 
Para ultrapassar esta limitac;:ao Lam e al. [24] sugerem 
a utilizac;:ao de um método que recorre a utiliza¡yao de 
um coeficiente obtido pelo quociente da variac;:ao dos 
dcslocamentos modais pela varía<;:ao da frequéncia 
natural dessc modo de Yibra<;:ao. 

Mais rcccntcmente, Salawu [30] sugeriu um novo 
método que utíliza simultaneamente os modos de 
vibrac;:ao e as frcquéncias naturais de mna cstrutura 
antes e depois de fendida. pennitindo obter um 
coeficiente de sensibilidade capaz de localizar o dano 
no elemento respectivo. 

Dadas as limita¡yocs decorrentes da utilizac;:ao 
exclusiva dos valores das frequéncias naturais, o 
conhccirnento de mitras características modais podcrá 
ser de particular importáncia na detcc¡;ao de dano por 
análise dinamica. Esta cventualidade que por via 
teórica se considera fücil de satisfazer pode acarretar. 
cm tcm10s experimentais, uma dificuldade acrcscida 
no que conceme a sua obten¡yao. Esta dificuldade 
resulta nomeadamcnte da necessidade de obter outros 
parflmctros nos diferentes nós da cstrutura. 
dcsignadamente dcslocamentos. Com cfeito. é através 
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dos dcslocamentos relativos de diferentes pontos da 
estrutura que se definem normalmente os seus modos 
de vibra<;ilo. 

O trabalho que se aprescnta tem por finalidade ilustrar 
a importancia da utiliza<;ao das rota<;oes obtidas em 
diferentes pontos de uma estrutura na detec<;ilo de 
defeitos, nomeadamente quando a varia<;i'io das 
frequencias naturais s~ja pequena. A utiliza<;ao das 
rota<;6es toma-se particularmente relevante quando 
apenas se consegue obtcr, com a prccisao requerida. 
uma única frcquencia natural e o seu correspondente 
modo de vibra<;ilo. 

Para ilustrar a importancia da utiliza<;i'io das rota<;oes 
modais na localiza<(i'io de defeitos apresentam-se doís 
exemplos contemplando duas vigas fendidas sujeitas 
ás condi¡;:oes de fronteira "Livre-Livre" e "Encastrada
Livre" cujos resultados foram obtidos por via 
numérica. 

2. EXEMPLOS NUMÉRICOS 

Os exemplos numéricos que se apresentam 
consideram a utiliza<;ilo de duas vigas de a<;o (E=206 

GPa e r=7X50 kg/m3) e geometrias 800x32x 1 X mm e 
600x32xl8 mm sujeitas respectivamente ás condi<;ocs 
de fronteira "Livre-Livre" e "Encastrada-Livre" e 
\'ibrando cm flexilo. 

As vigas fendidas foram modeladas atra\'és de dois 
tro¡;:os de viga ligados por uma mola de tor<(ilo, cm 
que esta mola simula a scc<;ilo da viga ondc acorre a 
fenda [21. No caso da análisc em curso. a modela<;ilo 
foi efectuada através do método dos elementos finitos. 
O programa informático utilizado foi o Ansys, \ ersilo 
5.0 [31}. recorrendo ao emprcgo de elementos simples 
tipo viga de dois nós e dois graus de liberdade por nó 
para simular os tro<;os de viga em estado sao e um 
elemento tipo mola linear para simular a sec<;ilo 
fendida. 

Na viga "Livre-Livre" considera-se que a fenda está 
colocada a 300 mm de uma das extremidades livres 
(Le=300 mm) enquanto que na viga "Encastrada
Livre" a fenda se en contra a 100 mm da scc<;ao de 
encastramento (Le= l 00 mm). 

No caso da viga "Livre-Livre". de comprimcnto 800 
mm, os nós do modelo foram considerados espa¡;:ados 
de lOO mm tendo-se ainda considerado dois nós 
adicionais coincidindo com os nodos do modo de 
vibra<;ilo correspondente a primeira frequencia 
natural. 

No caso da viga "Encastrada-Livre". de comprimento 
600 mm, os nós do modelo foram considerados 
equidistantes e espa<;ados de 50 mm. 

Em qualquer das vigas analisadas foram estudadas 
profundidades de fenda de p=S mm (p/h=25'%), p=lG 
mm (plh=50%) e p=24 mm (p/h=75'%) O parametro h 
representa a altura útil da viga (32 mm). 

Todo o estudo foi conduzido com vista a obten<;ao dos 
valores das varia<;6es das frequencias naturais, dos 
deslocamentos e das rota<;oes modais para as tres 
primeiras frequencias naturais. Para o efeito e para 
cada viga. comc<;ou por se estudar a situa<;ilo de viga 
sil e só posteriormente se efectuaram as análises das 
mcsmas vigas com fcnda nas trés situa<;6es de 
profundidade de fenda referidas anteriormente. 

As frequencias naturais obtidas para o caso da viga 
"Livre-Livre" encontram-se listadas na tabela 1 
enquanto que nas figuras l a 3 se aprcsentam 
graficamente as varia<(6cs relativas dos deslocamentos 
e das rota<(6es verificadas nos respectivos nós para 
cada um dos modos de vibra<;ao. 

SIFenda plh=25% p/h=50% pih=75% 

¡;)] 262.31 261.72 234.65 164.26 

(¡) 2 720.6 719.3 671.7 602.9 

(<) 3 1406.7 1406.6 1402 1194.4 

Tahela t. Frequéncias naturais obtidas para a viga 
"Livre-Livre" de gcometria 800x32xl8 mm e 
localiza<;ao de fenda Lc=300 mm 

As frequencias naturais obtidas para o caso da viga 
"Encastrada-Livrc" encontram-se listadas na tabela 2, 
cnquanto que as varia<;6cs relativas dos 
dcslocamentos e rota<;6es modais nos nós se 
apresentam graficamente nas figuras 4 a 6. 

S/Fenda pih=25% p/h=50% p/h=75% 

w] 73.48 73.21 62.04 39.94 

w2 459.0 45X.9 453.9 446.6 

w3 127X.6 127X.2 1263.X 1240.5 

Tahela 2. Frequencias naturais obtidas para a viga 
"Encastrada-Livre" de geometria 600x32xl8 mm e 
localiza<;ilo de fenda Le= 100 mm. 

3. BREVE ANÁUSE DOS RESULTADOS 

Tal como se referiu na introdu<;ilo deste artigo. é 
evidente que as frequencias naturais sofrem varia<;6es 
devido ao aparecimento de fendas, sendo estas 
\'aria¡;:oes muito reduzidas no caso de fendas com 
pcquenas profundidades. Em condi<;6es normais, a sua 
medi<;ilo por vía experimental com a precisao 
ncccssária toma-se portanto difícil. 

Por outro lado, o recurso á utiliza<;:ilo da informa<;i'io 
decorrcnte do conhecimento dos modos de vibra<;ilo, 
em tennos do deslocamento, enferma de problemas 
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semelhantes. Analisando as figuras 1 a 6 verifica-se 
que a existencia de uma fenda produz altera¡;:oes no 
modo de vibra¡;:ao que sao dificilmentc perceptíveis 
cm alguns dos casos. De qualqucr fonna pode-se 
a inda concluir que. quando perceptíveis. as \ aria¡;:oes 
dos deslocamentos modais dilo indica¡;:ocs quanto ú 
localiza¡;:ao do defeito. 

Ao analisar-se a descri¡;:ao dos mesmos modos de 
vibra¡;:5o através dos valores das rotac;oes modais. 
verifica-se o aparecimento de mua bmsca altera<;:iio 
que toma bastante mais evidente a existencia (e a 
localizac;iio) da fenda. Este facto mostra ser esta urna 
fomm bastante mais precisa para se atingirem os 
objectivos de detecc;ao de defeitos. 

Nestas circunstáncias parece ser óbvio o interesse em 
explorar a aplicabilidade prática. na deteq:5o de 
danos cm elementos estmturais, de mua metodología 
em que se possa recorrer a utilizac;ao complementar 
dos modos de vibrac;ao expressos em tennos das 
rotac;5es e n5o dos deslocamentos como 
habitualmente se faz. A problemática da medic;iio 
experimental de rotac;oes virá certamente a por-se mas 
a sua discussiio ultrapassa os objectivos deste artigo. 
Salienta-se apenas que mua possívcl via consiste cm 
derivar os dclocamentos. 

4. CONCLUSÓES 

A utilizac;5o das rotac;oes modais pode constituir uma 
altemativa preciosa na localizac;ao de fendas ou 
defeitos localizados cm estruturas. 

A utilizac;fío dos dcslocamcntos ou rotac;oes modais 
obtidos/as cm apenas uma frequéncia natural podem 
ser suficientes para localizar o elemento daníficado, o 
que seria impossível pelo recurso exclusivo ao 
conhecimento da varia¡;:;lo de urna frequéncia natural. 

Modelos mistos utilizando sinmltaneamente as 
frcquéncias naturais e aos deslocamentos ou rotac;5es 
modais podem ser sugeridos como complemento a 
limitac;ao do emprego exclusivo das frequéncias 
naturais na caracteriza¡;:i'ío de fendas de pequcna 
profundidade. 
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ESTUDIO DE LA FRACTURA POR DESLAMINACION DE LAMINADOS 
COMPUESTOS MUL TIDIRECCIONALES 

C.Betegón,F.J.Belzunce 

E. T .S.Ingenicros Industriales. 
Crtra. de Castiello s/n. 33204-Gijón 

Resumen.- La presencia de deslaminaciones en estructuras formadas a base de láminas unidireccionales 
de materiales compuestos constituyen uno de los factores fundamentales en el análisis de las mismas. Las 
condiciones que provocan la presencia y la posterior propagación de estos fallos pueden determinarse 
mediante la mecánica de la fractura. Sin embargo, en la mayoría de los casos, es necesario considerar 
condiciones de fractura en modo mixto. En este trabajo se analizan las situaciones que conducen a la 
presencia de dichos modos mixtos. Se presenta así mismo un método numérico que permite separar las 
componentes en modo I y modo 11 de fractura. 

Abstrad:.- Fracture mechanics has been found lo be a useful too! for understanding polymer fibre
composite delamination. Delamination is often mixed-mode fracture process, and it is necessary to 
determine the components of the total energy release rate. In this paper, different sources for the mixed 
field are analyzed, and a numerical method to separate mode I and mode 11 components is presented. 

LINTRODUCCION. 

Las extraordinarias resistencia y rigidez específicas de los 
composites de fibra de carbono, junto con las 
posibilidades que estos materiales ofrecen a la hora de 
reforzar selectivamente partes concretas de las 
estructuras, han hecho que estos materiales compuestos 
sean los más adecuados a la hora de minimizar el peso de 
los componentes estructurales. Sin embargo, los 
laminados formados a base de láminas unidireccionales 
yuxtapuestas, de resinas diversas y fibras de carbono, 
orientadas de acuerdo con secuencias bien definidas, son 
susceptibles de sufrir deslaminaciones. es decir, la 
nucleación y crecimiento de grietas a lo largo de 
interearas entre láminas adyacentes. Estas grietas 
constituyen uno de los factores fundamentales que 
limitan la vida de las estructuras realizadas con 
composites. 

Las deslaminaciones aparecen entre los composites 
laminares, bien ya durante su procesado y fabricación o 
como consecuencia de las solicitaciones de servicio. A 
este último respecto, existen detalles estructurales 
comunes en los que las tensiones normales de servicio, 
aunque se apliquen en el plano de la lámina, originan 
concentraciones de tensiones interlaminares (en la 
dirección del espesor) capaces de generar deslaminaciones 
bajo esfuerzos estáticos o de fatiga. Algunos de estos 
detalles típicos se reflejan en la figura l: a) un borde 
libre, b) el contorno de un agujero, e) el extremo de una 
lámina interna en un bisel, d) una unión adhesiva y e) 
una unión mecánica[!]. De cualquier manera, incluso en 
ausencia de tales discontinuidades, se pueden producir 
deslaminaciones como resultado de la aplicación de 
esfuerzos de compresión, que a su vez originan pandeo 
local o global, así como tensiones internas transversales 

y de cortadura que son la causa última de las 
deslaminaciones. Asímismo, los impactos a baja 
velocidad producen deslaminaciones múltiples, además 
de otros defectos como grietas intralaminares y rotura de 
fibras. 

Fig. l. Detalles estructurales generadores de 
deslaminaciones 

La deslaminación de las estructuras de composites bajo 
cargas en su propio plano es una forma de fallo 
subcrítico (las deslaminaciones normalmente crecen de 
modo estable), que produce los siguientes efectos: a) una 
pérdida de rigidez, que tiene una repercusión menor desde 
el punto de vista de fallo de la estructura, b) una 
concentración local de la deformación en las capas que 
soportan las cargas, y e) una inestabilidad local, que 
puede ser el origen de un fallo a compresión. En los dos 
últimos supuestos la deslaminación acarrea la 
redistribución de las cargas entre las diferentes capas del 
composite, lo que puede ocasionar finalmente la rotura 
catastrófica. De este modo, las deslaminaciones pueden 
ser, indirectamente, las causas del fallo de la estructura 
[2]. 

Esta es una de las razones que explica el hecho de que, 
hasta épocas muy recientes. los materiales compuestos 
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sólo se utilizaban en componentes estructurales 
secundarios, es decir, en aquellas situaciones donde el 
fallo del mismo no ocasionaba inexorablemente la 
destrucción de la estructura. Sin embargo, en la 
actualidad estos laminados se utilizan en la fabricación 
de componentes con capacidad resistente sometidos a 
complejos estados de carga tridimensional, susceptibles 
por lo tanto de inducir el crecimiento de 
deslaminaciones. En estas situaciones, la mecánica de 
fractura es una herramienta fundamental que nos permite 
entender la mecánica de la deslaminación y determinar 
las variables que controlan el crecimiento de estos 
defectos, con el fin de asegurar la tolerancia al daño de 
las estructuras fabricadas con composites. 

2.FUNDAMENTOS DEL ANALISIS 
NUMERICO DEL CRECIMIENTO DE LAS 
DESLAMINACIONES 

Habitualmente se postula que el crecimiento de una 
deslaminación tiene lugar cuando la tasa de relajación de 
energía elástica aplicada, G, alcanza un valor 
característico del material. Es preciso destacar en primer 
lugar que, en una situación general, una deslaminación 
crecerá en servicio bajo los efectos de solicitaciones 
mixtas de Jos tres modos de fractura: modo l, modo li V 

modo III (G=G¡+GII+Gm). Si entendemos por carga e~ 
modo I aquella que provoca una apertura de los labios de 
la fisura, hay que señalar que en muchas estructuras 
laminadas, la aplicación de dicha carga produce 
deformaciones locales en el frente de la fisura con 
componentes tanto en modo I como en modo II. Esta 
situación se da, por ejemplo, cuando el plano de 
deslaminación no coincide con el plano central en 
relación al espesor del laminado [3]. 

Por otro lado, cuando la deslaminación avanza entre dos 
materiales diferentes, como es el caso de dos láminas 
con distinta orientación en un laminado, la diferencia en 
las propiedades del material a uno y otro lado del defecto 
induce componentes de cortadura bajo esfuerzos 
normales, y viceversa, de forma que la aplicación de una 
carga en modo I origina también un modo mixto. Para 
satisfacer las condiciones de contorno a Jo largo de la 
intercara, la singularidad de la tensión es de la forma 
.r-112±i<j> (i=-'h), donde <1> es función de las 
características de ambos materiales. La parte imaginaria 
de la singularidad corresponde a un componente 
oscilatorio de frecuencia creciente a medida que nos 
acercamos al frente de la grieta, de tal manera que los 
desplazamientos de los dos labios de la grieta se solapan, 
Jo que se traduce en una situación física irreal 
(interpenetración de los flancos de la fisura), Jo que por 
otro lado, además de cuestionar el uso de factores de 
intensidad de tensiones, da Jugar a la no convergencia de 
los componentes individuales de G en el análisis por 
elementos finitos, de tal manera que su magnitud 
depende de la longitud de cierre de grieta que se utiliza en 
el análisis, aunque el valor total de G, es decir, la suma 
de los tres componentes, toma un valor fijo y constante 
[3, 4, 5]. 

De esta manera, en una estructura de material 
compuesto, hs causas de la aparición de modos de 
fractura mixtos son básicamente tres: a) la carga 
aplicada, b) la falta de simetría de la estructura respecto 
al plano central y e) la diferencia de propiedades entre las 
!'minas situadas a ambos lados de la deslaminación. 

A la hora de establecer un criterio de fractura en 
condiciones de fractura mixta, no basta con conocer el 
valor de la tasa de relajación elástica, G y comparla con 
el valor crítico característico del material, sino que es 
necesario expresarlo como una combinación de G¡ y Gu 
(Gm en la mayor parte de las situaciones prácticas es 
despreciable) y las correspondientes tenacidades G1c y 
Gnc [6]. Por otro lado, dichas tenacidades dependen de la 
orientación de las láminas entre las que se sitúa este 
defecto, y no es igual, por ejemplo, entre láminas [0/0] 
que [45/45] o [90/90]. El criterio de fractura más 
utilizado en estos casos viene dado por 

(l) 

donde G1c y Guc corresponden a las resistencias a la 
deslaminación del material en modos I y II 
respectivamente. Aunque no existe aún ninguna norma 
internacionalmente aceptada para medir dichas 
resistencias en compuestos laminares, en el curso de los 
últimos años se han venido utilizando Jos ensayos sobre 
composites unidireccionales en modos I y II puros. La 
resistencia a la deslaminación en modo I de una probeta 
de composite unidireccional, Glc· se supone que 
proporciona la menor energía de fractura del material, y 
es por lo tanto un valor de cálculo conservador. Por otro 
lado, cuando únicamente se necesita un valor de la 
tenacidad del material a título comparativo, el ensayo en 
modo II de un composite unidireccional proporciona el 
parámetro más útil, ÜJic, ya que se han encontrado muy 
buenas correlaciones entre este valor y la resistencia a la 
compresión tras el impacto, que a su vez es un ensayo 
muy popular en la industria aeronaútica [ 1] 

En el presente trabajo se pretende el cálculo de la tasa de 
relajación de energía, así como su separación en los 
componentes correspondientes a cada modo de fractura, 
para distintas geometrías de estructuras laminadas de 
composites. Dichas estructuras se han seleccionado de 
forma que la aparición de los modos de fractura mixtos 
sea debida a las tres causas que se han señalado 
anteriormente. Además, un último caso combina dos de 
dichas situaciones (pérdida de simetría y materiales 
diferentes a ambos lados de la grieta). 

3.CALCULOS DE TASAS DE RELAJACION 
DE ENERGIA 

Los métodos de cálculo por elementos finitos basados en 
el cierre de la punta de la grieta son los más utilizados a 
la hora de evaluar la tasa de relajación de energía elástica 
en el contorno de una deslaminación, puesto que 
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permiten la descomposición de dicha tasa de relajación de 
energía en sus componentes I y II con relativa facilidad. 

Basándose en la fonnulación de Irwin, las expresiones de 
G¡ y G¡¡ viene dadas por 

1 1" "" 

el (a)= lim -- f O",(x, O)u, (.0.a- X, TC)d.x 
,,_.o 2.0.a 

\::dl 

l '""" 
e1¡(a)=lim-- Jr"(x,O)u,(.0.a-x,rc)d.x (2) 

~HO 2.0.(/ roO 

donde <Y, (x, O) y r" (x, 0) son las distribuciones de 

tensiones en el frente de la grieta, u, (M- x, re) y 

u, (M- x. rc)son los desplazamientos relativos entre los 

flancos de la fisura , y .0.a es el incremento de grieta. 
Estas expresiones representan las tasa de liberación de 
energía Gj(a), j=I,II como el trabajo necesario para cerrar 
la grieta de longitud a+.0.a una cantidad ..0.a, y fueron 
utilizadas por primera vez en cálculos por elementos 
finitos por Rybicki y Kanninen [7]. Las fórmulas (2) 
pueden ser expresadas en función de las fuerzas nodales 
como 

e1(a,L) = 2~ [F;Ja).0.u,.¡_,(a)+ F;,. 1(a).0.u,,;_ 1(a)], 

(3) 

e11 (a,L) = 
2

1
L [r~)a).0.u, ,(a)+ r;_. 1(a)..0.u, ,(al] 

para el modelo de elementos finitos que se muestra en la 
figura 2. 

1~ 

i- 2 ....._ 
X¡ 

i i + 1 
i - 1 

i +2 

S a ·1· L ·1 
Fig.2. Detalle malla elementos finitos utilizada en el 
cálculo de G¡ y Gn 

Este método de separación de modos ha sido aplicado a 
distintas geometrías de materiales compuestos. En 
primer lugar, se lleva a cabo un análisis de la estructura 
por el método de los elementos finitos, utilizándose el 

programa de ordenador ABAQUS[8]. Posteriormente, se 
procesan los resultados obtenidos para extraer las fuerzas 
nodales en el frente de la grieta y los desplazamientos 
relativos correspondientes en los flancos de la misma, 
cálculádose los componentes GI y Gu según las 
fórmulas (3). La suma de estos dos valores se compara 
con el resultado proporcionado por el programa, donde G 
se calcula como una integral de contorno. En todos los 
casos, se han encontrado diferencias menores del uno por 
ciento. 

En la figura 3 se muestran las geometrías seleccionadas. 
La primera de ellas corresponde a una viga cargada en 
modo I, pero que al no ser simétrica presenta 
componente en modo II. Se trata de un compuesto 
unidireccional, cuyas propiedades se representan en la 
Tabla]. La proproción de modo II dependerá del espesor 
relativo h ¡/h2. La segunda geometría se ha obtenido a 
partir de una viga simétrica y bajo carga en modo I, 
también de compuesto unidireccional, en la cual se ha 
introducido una lámina del mismo compuesto pero con 
las fibras orientadas un ángulo e. Esta lámina es de 
espesor muy pequeño, de tal forma que la simetría 
global de la probeta apenas se vea alterada, por Jo que 
consideraremos que la aparición de modo mixto se deberá 
exclusivamente a que la deslaminación se produce entre 
dos materiales con propiedades distintas, las láminas con 
fibras orientadas a o y e grados. 

p~ 
(a{ 

h/2 

p • (b) 

M~~,~~rzf~:í;1 
(e) 

Fig. 3. Distintas geometrías de estructuras laminadas 

Los resultados obtenidos para la primera de las 
geometrías se prepresentan en la figura 4. La proporción 
de componente en modo 11 se presenta por medio del 
ángulo de fase'!', definido como 

-1~11 '!'=tan -
el 

(4) 
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45-

'l' 

de tal forma que un ángulo 'P igual a cero representa 
modo I puro. mientras que condiciones en modo JI puro 
vendrían dadas por lf1=90°. En la figura 4 se representan, 
para cada valor de (h2/h ), los valores de 'P obtenidos 
según el método de cierre de grieta descrito para los 
distintos valores de ~'la considerados. Puede observarse 
que, excepto en las dos situaciones más extremas 
(h2/h=O.J9 y h2/h=0.8J ), el valor de 'P no depende del 
incremento de grieta considerado. La dependencia 
presentada en las dos situaciones límites puede deberse a 
la ausencia de linearidad producida por la diferencia de 
rigidez en Jos dos brazos de la viga. y que no ha sido 
considerada en el análisis. 

o h2/h=0.19 

• h2/h=0.41 
¡¡¡ h2/h=0.5 

• h2/h=0.59 

• h2/h=0.81 

••••••••••••••••••••••••••••••••••••• ••••••••••••••••••••••• 

•••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••••• 
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Fig. 4. Angulo de fase para las distintas geometrías 
asimétricas 
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Fig. 5. Angulo de fase para las distintas 
configuraciones simétricas 

En cambio, cuando la presencia del modo mixto es 
debido a la diferencia de materiales, el ángulo de fase en 
límite (L'la ~O) no está definido, sino que presenta una 
oscilación, como se ha explicado anteriormente. La 
figura 5 muestra Jos resultados obtenidos para la segunda 
configuración considerada, según las distintas 
orientaciones de las láminas entre las que se sitúa la 
deslaminación. La mayor proporción de modo II en las 
proximidades de la grieta (~'la~ 0) corresponde al caso 
(0/90), debido a la mayor diferencia en las propiedades de 

Jos dos materiales. De cualquier manera, incluso en esta 
situación la proporción de modo II es muy pequeña, 
como puede verse en la figura 6, donde los valores 
absolutos de G¡ y G11 obtenidos en este caso (0/90) 
pueden verse con más detalle. Es de señalar como, 
aunque G¡ y G¡¡ independientemente muestran 
oscilaciones en el frente de la fisura. el valor de G 
permanece constante. 

G (kJ /rn2 J 
15 

o 0,005 0,01 M 0,015 
a 

o Gl 
e Gil 
m GI+GII 

0,02 0,025 

Fig. 6. Valores de las distintas tasas de relajación de 
energía para la probeta simétrica (0/90) 

Por último, se ha analizado una tercera situación, en la 
que aparece tanto falta de simetría global como 
materiales diferentes a ambos lados de la deslaminación. 
Para ello. se ha tomado la primera de las 
configuraciones, con (h2/h=0.5) y se ha introducido una 
pequeña lámina de compuesto unidireccional con las 
fibras orientadas a 90° (figura 3c ). En la figura 7 pueden 
verse Jos resultados obtenidos para el ángulo de fase 
según dicha lámina se coloque en el brazo superior o en 

el inferior ( 'Pa(0/ 901 y 'P11 ( 90/0) ). En la misma figura se 

han representado los valores de 'P obtenidos para los dos 

casos anteriores ( 'PaWIO) para la probeta asimétrica y 

'P( 01901 para la probeta cargada en modo I y 

orientaciones 0/90). así como la suma y la diferencia de 
estos dos valores. Como puede verse, estas suma y 
diferencia coinciden con Jos resultados de la tercera 
configuración, de tal forma que puede considerarse que el 
crecimiento de deslaminaciones entre láminas de 
diferente orientación induce un campo mixto local que se 
superpone al debido a la asimatría de la geometría objeto 
de estudio, de tal manera que cuando la mixicidad de 
modos se representa mediante el ángulo de fase 'P, el 
efecto conjunto de ambos factores se calcula como la 
suma de los ángulos de fase inducidos por cada una de 
las dos situaciones individuales. 

4. CONCLUSIONES 

Como se ha señalado, la propagación de la mayoría de 
las deslaminacioncs en estructuras laminadas de 
compuestos, se produce en condiciones mixtas de 
fractura. La proporción de modo II depende de dos 
factores: las condiciones "globales" de la geometría, 
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entendiendo por ello tanto la geometría de la probeta 
considerada como el modo de carga; y las diferencias en 
los materiales situados a ambos lados de la 
deslaminación. En el primero de los casos, la proporción 
de modo II no depende de de los campos locales en el 
frente de la fisura, sino que siempre podrá ser 
determinado a partir de magnitudes globales (cargas, 
geometría), mientras que en el segundo de los casos, 
dicha proproción está únicamente determinada por los 
materiales considerados y varía com la distancia a la 
punta de la fisura. Se ha demostrado que si la proproción 
de modo JI se representa mediante el ángulo de fase 'f, 
es posible obtener la proproción total como la suma de 
los ángulos de fase inducidos por cada una de las 
situaciones por separado. 
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Fig. 7. Angulo de fase para la geometría simétria con 
la deslaminación entre l'minas a O y 90 °. 
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APLICACIÓN DE LA MECÁNICA DE FRACTURA A LA FISURACIÓN DE 

FÁBRICAS DE LADRILLO 

G. Hussein, G.V. Guinea y M. Elices 

Departamento de Ciencia de Materiales, Universidad Politécnica de Madrid 

E.T.S. Ingenieros de Caminos, Ciudad Universitaria s/n. 28040 Madrid 

Resumen. La aparición de grietas y fisuras es probablemente la lesión más habitual de los tabiques y 
muros de ladrillo empleados en edificación. Estos defectos, que generalmente tienen poca repercusión 
estructural, son muy frecuentes y consumen un porcentaje elevado del presupuesto total dedicado a 
conservación de edificios. Por ello, antes de acometer su reparación es necesario investigar adecuadamente 
sus causas, pero la falta de una herramienta de análisis adecuada hace que el estudio de estos defectos se 
confíe casi siempre a la experiencia. Este trabajo presenta el primer paso hacia un estudio sistemático de 
las fisuras basado en las técnicas de la Mecánica de la Fractura y se muestra como con éste modelo se 
pueden predecir adecuadamente las trayectorias observadas en la práctica. 

Abstract. Cracking is probably the most frequent case of masonry performance failure and has been an 
engineering concem for at least 150 years. Most building develop cracks and most of this cracking is not 
structurally significant, but they reduce building performance and increase maintenance costs. Diagnosis 
of specific causes of cracking is often difficult but must be carried out necessary before repair. Otherwise 
an inappropriate, and consequently ineffective repair technique may be selected. This work shows how 
Fracture Mechanics can assist building professionals in assessing crack trajectories in an effective and 
simple way. 

l. INTRODUCCIÓN 

La fisuración es probablemente la lesión más frecuente 
en los tabiques y muros de ladrillo normalmente usados 
en edificación. Aunque casi siempre poco transcendentes 
para la integridad estructural del edificio, las lesiones por 
fisuración suman alrededor del 40% de los defectos 
señalados, y consumen un porcentaje muy elevado de los 
fondos que se dedican a mantenimiento y conservación. 

Los efectos indeseables de la fisuración afectan sobre 
todo a la función estética del edificio y a sus condiciones 
de servicio. El agrietamiento empeora la resistencia a los 
agentes meteorológicos, permitiendo la entrada del agua 
de lluvia y aumentando la conductividad térmica de los 
paramentos. También disminuye el aislamiento acústico 
y puede producir lesiones en conducciones de servicio así 
como en puertas y ventanas. Estas lesiones que 
inicialmente afectan sólo a la funcionalidad del edificio, 
pueden, de no ser tratadas a tiempo con las medidas 
oportunas, conducir a la ruina de la estructura. 

La reparación de los dai'ios originados por fisuras y 
grietas debe empezar por realizar una correcta diagnosis 

de su origen, que ayudará a decidir el tratamiento más 
adecuado. Por ejemplo, si la fisuración es debida a 
deformaciones bajo cargas permanentes de vigas o 
columnas bastará realizar un tratamiento superficial de la 
zona afectada. Si por el contrario la causa es el asiento 
de una zapata de cimentación será preciso determinar con 
exactitud su origen y recalzar si es preciso la estructura. 

El análisis de la fisuración de un edificio es una trabajo 
que en la actualidad se realiza de forma cási artesanal por 
empresas especializadas. Para diagnosticar las causas, 
estas empresas utilizan procedimientos que se basan en 
la experiencia. Las grietas que aparecen en los 
paramentos se comparan con patrones conocidos, 
obtenidos de la experiencia (figura 1). El método de 
análisis es cualitativo y su éxito depende en gran medida 
del buen criterio y de la experiencia del técnico que lo 
aplica. 

Cuando la fisuración es compleja o cuando la 
morfología del edificio no se adapta bien a los patrones 
conocidos la predicción correcta del origen de las fisuras 
resulta difícil. En estos casos el técnico apenas dispone 
de algo más que su intuición. 
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Fig. 1. Algunos patrones de fisuración (según [1]) 

Este artículo aborda el análisis de la fisuración en 
paramentos de edificación mediante las técnicas de la 
Mecánica de la Fractura Elástica Lineal. En los 
siguientes apartados se presentan los fundamentos del 
modelo y se muestra su aplicación a dos casos reales. 
Los resultados obtenidos predicen adecuadamente las 
trayectorias observadas y son de gran utilidad para 
conocer los movimientos que han originado la 
fisuración. El artículo se cierra con las conclusiones más 
importantes. 

2. MODELOS DE ANÁLISIS 

2.1 Introducción 

El análisis tradicional de la fisuración de paramentos de 
ladrillo (tabiques y muros) de un edificio se ha venido 
realizando a través de un modelo muy simplificado 
basado en la elasticidad lineal. El material se supone 
elástico-lineal, homogéneo e isótropo, y se toma 
despreciable su resistencia a tracción. De acuerdo con el 
modelo, las fisuración sigue las líneas de igual tensión 
principal mayor (isostáticas de compresión), que pueden 
determinarse fácilmente con un sencillo cálculo elástico 
(figura 2.). Además esta red de líneas es independiente de 
las caracteósticas elásticas del material y sólo depende de 
su geometóa y de la relación de las cargas aplicadas. 

APOYO BUENO 
APOYO 
DEFICIENTE 

ISOSTATICAS 
DE COMPAESION 

Fig. 2. Modelo de líneas isostaáticas (según [3]) 

Este modelo es el utilizado en numerosos textos 
técnicos dedicados a la físuración de edificios [2,3] y por 
la mayoría de arquitectos e ingenieros que trabajan en 
este campo. Su sencillez, junto con su capacidad de 
justificar cualitativamente algunas trayectorias que se 
observan en la práctica están en la base de su éxito. 

Sin embargo, el modelo en sí es inconsistente pues no 
tiene en cuenta que la aparición y propagación de fisuras 
modifica sustancialmente el estado tensional del 
elemento estudiado. De ahí que las trayectorias 
calculadas con la red de lineas isostáticas iniciales no 
sean válidas una vez iniciada la fisuración, cuando ha 
cambiado la geometría y, por tanto, la solicitación del 
elemento. 

Más recientemente han aparecido varios modelos que 
pretenden incorporar con detalle la interacción mortero
bloque de ladrillo durante el proceso de fractura. En 
general podemos clasificar estos modelos en dos grandes 
grupos en función del método de aproximación al 
material. En el primer grupo, que podemos denominar 
modelos macroscópicos, se encontrarían aquellos en los 
que se busca una relación constitutiva macroscópica para 
el conjunto mortero+bloque de ladrillo, supuesto 
homogéneo [4,5,6]. Esta relación se infiere a partir de 
las propiedades del los elementos constitutivos (mortero 
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y ladrillo). Una vez obtenida la ecuación del material, 
ésta se implementa en un programa estándar de cálculo 
numérico por elementos finitos con el que se modeliza 
la estructura deseada. 

El segundo grupo de modelos, llamados microscópicos, 
centra su atención en la modelización detallada de cada 
bloque de ladrillo y de su interacción con las juntas de 
mortero [7, 8, 9]. Evidentemente, y por limitaciones de 
cálculo, estos modelos sólo son aplicables a elementos 
pequefios, que contengan un número no muy elevado de 
bloques, y para analizar aquellas situaciones en las que el 
interés se centra en la interacción entre el mortero y los 
bloques (p. ej. bajo una carga concentrada). 

La necesaria incorporación de las propiedades mecánicas 
del mortero y de los bloques de ladrillo, tanto en los 
modelos macroscópicos como en los microscópicos, 
hace enormemente difícil su aplicación práctica. Estas 
propiedades se han de medir en el laboratorio sobre 
piezas construidas con el mismo material que compone 
el elemento bajo estudio, lo que suele ser difícil de 
conseguir en la mayoría de los casos. Además el 
procedimiento de cálculo es muy especializado, 
utilizando programas desarrollados específicamente para 
cada modelo. Por último, y dado que todos los modelos 
propuestos hasta ahora descansan en una formulación 
plástica del problema, los resultados del análisis no 
proporcionan trayectorias de fisuración propiamente 
dichas, sino zonas con mayor densidad de daño, a veces 
difíciles de relacionar con las observaciones prácticas, 
donde las fisuras aparecen bien definidas (figura 3). 

Como veremos en el próximo apartado, mediante la 
utilización de la Mecánica de la Fractura Elástica Lineal. 
es posible realizar un estudio adecuado de los patrones de 
fisuración presentes en paramentos de edificación. Con 
esta técnica comprobaremos que se pueden determinar 
con buena aproximación las trayectorias de una manera 
sencilla, sin que sea necesario conocer las caracteósticas 
concretas del mortero o bloque de ladrillo utilizado. 

2.2 Modelo basado en la Mecánica de la Fractura 
Elástica Lineal 

La Mecánica de la Fractura Elástica Lineal es una teoóa 
hoy en día bien conocida que se desarrolló en los años 
50-60 para el estudio de las roturas frágiles en elementos 
metalicos. 

Las hipótesis básicas son que el material bajo estudio es 
homogéneo, elástico y lineal, y que la propagación de 
una grieta en su seno sucede cuando el factor de 
intensidad de tensiones K alcanza un valor crítico K¡c 
característico del material [11]. Este modelo es una 
extensión natural del modelo tradicional de rotura según 
las líneas isostáticas que, como vimos en el apartado 
anterior, presentaba algunos inconvenientes. Aunque las 
hipótesis realizadas parecen muy restricivas, los 
resultados del modelo son buenos siempre que no se 
estudien zonas muy pequeñas en comparación con el 
tamafio de los bloques de ladrillo. 

'il LL l 
'.LLj ffj_ 

r--.. ln!ILL 
1 1 

l 1 

.1. 
-J. L 

(a) 

(b) 

Fig. 3. Análisis del agrietamiento de un muro sujeto a 
un desplazamiento horizontal en su parte superior. 

(a) Malla deformada. (b) Patrones de fisuración 
(según [10]) 

En este artículo el análisis se ha limitado al caso 
bidimensional, que es la situación más frecuente en 
paramentos de edificación. 

Condiciones de propagación de una fisura 

Una fisura en un sólido elástico bidimensional cargado 
en su propio plano puede estar solicitada de dos modos 
diferentes, I y II, según se muestra en la figura 4 [11]. 
En el modo I los desplazamientos de los labios son 
perpendiculares al plano de la fisura mientras que en el 
modo II son paralelos a ésta. Para conocer la dirección de 
la propagación y el valor de la carga que inicia la rotura 
se han propuesto diferentes teoóas [12, 13, 14] de entre 
las que hemos seleccionado la propuesta por Erdogan y 
Sih [12] de la tensión circunferencial máxima por su 
sencillez y claridad conceptual. 

Siguiendo a Erdogan y Sih, una fisura sujeta a una 
solicitación en modo mixto I+H se propaga desde su 
extremo en dirección radial y perpendicular a la tensión 
circunferencial máxima (figura 5). La dirección de 
propagación, e, puede calcularse por la ecuación: 

tg(9!2) = i ( p ± .,¡ p2+8 ) (1) 

siendo p la relación entre los factores de intensidad de 
tensiones Kr y Kn aplicados a la fisura, p = K¡/Kn. y 
seleccionando en (1) el signo que proporciona un valor 
positivo (tracción) de la tensión circunferencial cree 
(figura 5). 
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Fig. 4. Modos de fractura en un sólido bidimensional 

Fig. 5. Propagación de una fisura en modo mixto 

El valor de la carga que inicia la propagación de la fisura 
se calcula mediante la ecuación: 

Krc = K¡ cos3(9/2) - 3Kn cos2(9/2)sen{9/2) (2) 

en la que la carga aplicada interviene a través de los 
factores K¡ y Kn. 

Cálculo de las trayectorias de fisuración 

El cálculo de las trayectorias de las fisuras para una 
geometría y solicitación dadas es un problema complejo 
que requiere solución numérica. Para resolverlo hemos 
modelizado cada problema mediante el programa de 
elementos finitos FRANC2D [15] que implementa el 
criterio de propagación de la tensión circunferencial 
máxima y que permite trabajar con varias fisuras 

propagándose al mismo tiempo. Además, este programa 
rehace automáticamente la malla de elementos finitos 
cada vez que se produce la propagación, lo que simplifica 
enormemente el proceso de cálculo. 

Dado que la fractura elástica lineal no contempla la 
nucleación de fisuras, éstas se han introducido 'a priori' 
en los puntos más solicitados de la estructura, en la 
dirección perpendicular a la tensión principal mayor. 
Estos puntos fueron obtenidos de un primer cálculo 
elástico sobre la geometría sin fisurar. 

Una de las grandes ventajas de utilizar un modelo 
elástico lineal es que para la determinación de las 
trayectorias de las fisuras no es preciso conocer los 
valores de los parámetros del material (módulo de 
Elasticidad, E, coeficiente de Poisson, v, tenacidad de 
fractura, K¡c) ni el valor exacto de las cargas aplicadas. 
Estos datos sólo interviene si se desean relacionar 
desplazamientos y cargas, o cuando durante la 
propagación varían no proporcionalmente éstas últimas. 

Para verlo, considérese un sólido elástico lineal de 
espesor B sometido a la acción de su peso y de fuerzas 
P¡ (figura 6). 

Fig. 6. Sólido elástico fisurado 

Si analizamos las variables que intervienen en el 
problema podemos ver que la tensión en un punto del 
cuerpo siempre puede expresarse como: 

Po . P¡ ___}'Q_ 
cr = BD f (geometria'Po , Po/BD) (3) 

siendo B el espesor, D una dimensión característica, Po 
una de las fuerzas aplicadas que tomamos como 
referencia, y el peso específico del material y f una 
función adimensional que dependerá del punto 
considerado. En el término 'geometría' de la ecuación (3) 
se incluirán todas las relaciones geométricas que definen 
completamente el problema. 

Procediendo de igual forma, el valor de los factores de 
intensidad de tensiones podrá escribirse como: 

- p o r::::- • pi ___}'Q_ 
K¡ - BD '1 D g¡ (geometrm'Po , Po/BD ) (4) 

- p o -r::::- • pi ___}'Q_ 
Kn- BD " D gn (geometna,Po , Po/BD) (5) 

siendo g¡ y gu funciones adimensionales. 
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A la vista de las ecuaciones (4) y (5) y de que en la 
ecuación {1) que determina el ángulo de propagación de 
las fisuras sólo interviene la relación K¡/Kn. resulta 
evidente que, siempre que se mantengan constantes las 
relaciones adimensionales P¡/Po y yBD2/Po, la 
trayectoria de las fisuras dependerá sólo de la geometría, 
y no del valor de las cargas aplicadas o de otros 
parámetros. 

Un razonamiento similar muestra que cualquier 
desplazamiento admitirá la forma: 

_ Po!BD , P¡ _yQ_ o- E' D h (geometrta'Po , P()IBD) (6) 

siendo E' el módulo de elasticidad generalizado (E en 
tensión plana y E/(l-v2) en deformación plana). De 
nuevo podemos comprobar que la relación de 
desplazamientos entre diferentes puntos del cuerpo 
depende sólo de la geometría, siempre que se mantenga 
la proporcionalidad entre las cargas aplicadas. 

La consecuencia práctica más importante es que no es 
necesario conocer las propiedades mecánicas del material 
o el valor concreto de las cargas aplicadas para 
determinar las trayectorias de fisuración o las relaciones 
entre desplazamientos de diferentes puntos de la 
estructura. Estos valores se pueden calcular sin dificultad 
analizando una estructura que sea geométricamente 
proporcional. 

En el próximo apartado mostraremos las predicciones 
realizadas con este modelo sobre algunos casos 
conocidos. 

3. EJEMPLOS DE APLICACIÓN 

Para contrastar el modelo hemos analizado las 
trayectorias de fisuración para dos casos documentados 
en la literatura. Ambos casos corresponden a la 
fisuración por gravedad de un tabique de ladrillo con una 
abertura. En el primero, el hueco del tabique está situado 
asimétricamente, en el mismo lado en el que se produce 
el asentamiento de la cimentación. En el segundo caso el 
hueco está emplazado en el centro del tabique. 
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Fig. 7. Fisuración en un tabique asimétrico debida al 
asiento de la cimentación (según [15]) 

3. 1 Tabiguy con un hueco asimétrico 

La figura 7 muestra la fisura formada en el tabique de 
una vivienda por asiento del terreno en uno de sus lados 
[15]. Obsérvese que se desarrolla una sola grieta que 
crece desde la esquina superior derecha hacia el hueco de 
la puerta. 

Este problema ha sido estudiado mediante la Mecánica de 
la Fractura Elástica Lineal conforme lo descrito en el 
apartado anterior. El tabique se ha modelizado por 
elementos finitos con la malla mostrada en la figura 8a. 
Las condiciones de contorno reproducen las del tabique 
real y la única carga aplicada es la gravitatoria. 

Como puede apreciarse en la figura 8b los resultados del 
modelo son buenos. En particular, el modelo predice la 
trayectoria y dirección de la fisuración, iniciada en la 
esquina superior derecha. 

YW !W' IW :W lW' IW' <W <W 

·-

"" <W ,.,. 
'"" .,. "" '"' (VI( '·' 

(a) 

• 
(b) 

Fig. 8. (a)Modelo de elementos finitos para el tabique 
de la figura 7. (b) Patrón de fisuración obtenido 

3.2 Tabigue con un hueco simétrico 

La configuración de este problema se reproduce en la 
figura 9. Al igual que en el problema anterior, la única 
carga sobre la estructura es la gravitatoria pero ahora son 
dos las grietas producidas por el asiento de la 
cimentación. Como se muestra en la figura 10, el 
modelo predice adecuadamente la disposición y 
uayectoria de ambas grietas. 
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9. Fisuración en un tabique simétrico debida al 
asiento de la cimentación (según [15]) 

(a) 
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(b) 

Fig. 10. (a)Malla de elementos finitos para el tabique 
de la figura 9. (b) Patrón de fisuración obtenido 

4. CONCLUSIONES 

Como resumen y conclusión de este trabajo podemos 
afirmar que la Mecánica de Fractura Elástica Lineal 
constituye un método sencillo y accesible de análisis que 
puede ayudar en gran medida a la determinación de 
patrones de fisuración en paramentos de edificación. 
Hemos mostrado además que para realizar este tipo de 
predicciones no es necesario un conocimeiento profundo 
del estado de cargas ni de las propiedades de los 
elementos que componen el paramento. Esta técnica 
puede ayudar a comprender mejor cómo se forman las 
grietas en los edificios, y, en consecuencia, simplificar 
el análisis del problema, contribuyendo así a la búsqueda 
del mejor tratamiento para estas lesiones. 
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NEW RESULTS IN FRACTURE ANALYSIS OF CO~CRETE MICROSTRUCTURE 
USING INTERFACE ELEMENTS 

C. M. López, I. Cm·ol, A. Aguado 
ETSECCPB-UPC, E-08034 Barcelona, Spaín 

Abstract: Following the work by Stankowski [1], a 14xl4cm concrete specimen is represented in 2-D by 
two alternative arrangements of 16 or 36 irregular aggregate pieces embedded in a mortar matrix. In the 
FE analysis, the continuum elements rernain elastic and the possibility of cracking is introduced hy inserting 
interface elernents along al! aggregate-rnortar and monar-rnortar element boundaries. Interface behavior is 
given by a fracture energy-based work-softening plastic rnodel with a coupled normal-shear failure surface. 
Two FE discretizations are considered for the matrix of each aggregate arrangement: the one given originally, 
and a second one with element boundaries allowing less tortuous paths, as suggested by Vonk [2]. Numerical 
results of the four meshes subjected to pure tension in the x and y directions are presented and discussed. 

Resumen: Siguiendo el trabajo de Stankowski [1], una probeta dP hormigón de 14x14cm se representa en 
2-D mediante dos disposiciones alternativas de 16 o 3G piezas de árido de forma irregular, embebidos en una 
matriz de mortero. En el análisis por elementos finitos. los elementos de medio continuo se suponen elásticos 
y la posibilidad de fisuración se introduce insertando elementos interfase a lo largo de todos los contactos 
entre elementos árido-mortero y mortero-mortero. Para la interfase se suponP un modelo elasto-plástico con 
superficie de rotura en función de la tensión normal y tangencial y reblandecimiPnto por trabajo de fractura. 
Para la matriz de mortero de cada disposición de áridos, se consideran dos mallas distintas: la propuesta 
originalmente, y una segunda que permite trayectorias de fisuras menos tortuosas en la línea propuesta por 
Vonk [2]. Se presentan y comparan algunos resultados numéricos de las cuatro mallas smnPtidas a tracción 
pura en las direcciones x e y. 

1 INTRODUCTION 

Detailed understanding of complex aspects of frac
ture of composite rnaterials rnay be improved with 
explicit consideration of their cornponents and mi
crostructure. Sorne studies of this kind, using the 
FEM, can be found in the literature of concrete [1-
3]. In this paper, on-going research being carried 
out at ETSECCPB-UPC along this line is summa
rized, and sorne results are presented. This paper 
updates previous results described in [4]. Two ag
gregate arrangements are borrowed frorn [1], with 16 
( 4 x 4) or 36 ( 6 x 6) irregular pie ces which are sur
rounded by a rnortar matrix. Aggregates and mortar 
are discretized with triangular finite elements with 
linear elastic behavior. The FE mesh also includes 
zero-thickness interface elemeuts with two pairs of 
no des each, along al! mort ar-aggregate and sorne 
mortar-mortar inter-element boundaries. The use 
of interface elernents for fraci u re analysis was pro-

posed in [5] and developed later in [6-11] . The 
model adopted for interface behavior is described in 
the following section. lt incorporates the possibil
ity of crack opening if certain levels of shearjnorrnal 
st resses are reached. With interfaces inserted ovPr 
the mesh, cracks can open, close and develop specific 
paths depending on geometry, size, loading condi
tions, etc. with the only restriction that they rnust 
follow preest ablished element boundaries where in
tPrfaces have been inserted. Due to that, one can 
expect the results to be sensitive to the mesh layout 
in the mortar matrix, and the selection of element 
boundaries in which interface elements are inserted. 
Two different discretizations have been considered 
for each aggregate arrangement. The original one 
proposed by Stankowski, which was not conceived 
to be used with interfaces within the matrix because 
the mortar itself was considered elasto-plastic, and 
a new eme inspired in the work of Vonk [2], in which 
element boundaries follow much less tortuous paths 
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to connect aggregate corners. The original mesh was 
used initially in this study to obtain a first bat eh of 
results [4], and has also been used for the study of 
sulphide-induced differential expansions in the con
crete of two gravity Jams [12]. Fig. 1 depícts the 
4x4 aggregate arrangement with the new FE dis
cretization. Fig. 2 shows the interfaces inserted iuto 
the new and old 6 x 6 mesh es and the old 4 x 4 mesh 
respectively. N o te that in the new mesh, interfaces 
are located only along main element boundaries al-

lowing the least tortuous connection between cracks 
initiated at the matrix-aggregate bounclaries, while 
in the old mesh they have been inserted between all 
mortar elements. The new 4x4 mesh has 715 trian
gles, 4:15 interface elements anJ 997 uodes, while the 
Gx6 contains 1642 triangles, 998 interface elements 
and 2263 nodes. Calculations have been run with 
the FE code DRAC ancl representecl with the post
processor DRAC- VIU, both fully in-house developed 
at the ETSECCPB-UPC [1:)]. 

Fig. 1. New FE discretization of the 4 x4 arrangemeut: matrix (!eft.), aggregates ( center) and interfaces inserted (right ). 

Fig. 2. luterface elements in the new and old Gx6 and old 4x4 meshes (left to right). 

2 INTERFACE CONSTITUTIVE MODEL 

Interface behavior is formulated in terms of the nor
mal and shear cornponents of stresses ( tractions) on 
the interface plane, tT = [ cr N, crr] t, and corresponclíng 
relatíve displacements u= [uN, ur]t C=transposed). 
The model ís analogous to that used for each poten
tia! crack plane in the multicrack moclel [14-18] . lt 
conforms t.o work-softening elasto-plasticity, where 
plastic relative displacements can be identified with 
crack openings. The main features of the plastic 
model are represented in Fig. :l. The initialloading 
(failure) surface F=O is given as a three-parameter 
hyperbola (tensile strength x, e ancl tanc;b; Fig. ;}aJ. 
The m o del ís associatecl in tension ( Q = F), but 

not in compression, where dilatancy vanishes pro
gressively for O" N -+ crdil. Classic Mode I fracture 
occurs in pure tension. A second Mode Ila is de
fined under shear and high compression, with no di
latancy allowed (Fig. :lb). The fracture energies Gj 
and G?" are two model parameters. After initial 
cracking, e ancl X clecrease (Fig. 3d), and the load
ing surface shrinks, degenerating in the limit case 
into a pair of straight lines representing pure friction 
(Fig. 3c). The procPss is driven by the energy spent 
in fracture process, n ·n, the incrernents of which are 
t.aken equal to the increments of plastic work, !Pss 
frictional work in compression. Total exhaustion of 
tensile strength (\ =0) is reached for wcr=Gj, and 
residual friction (c=O) is reachec! for wcr=GY"· 
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Additional parameters cxx and ac allow for different 
shapes of the softening laws (linear decay for ax = 
ex e= 0). The elastic stiffness matrix is diagonal with 

e, X 

constant J{N and KT, that can be regarded simply 
as penalty coefficients. A more detailed description 
can be found in [19]. 

(b) 

(d) 

Fig. 3 - Interface model: (a) failure surface and plastic poten tia!, (b) basic 
m o des of fracture, (e) softening laws, and ( d) evolution of the failure surface. 

3 NUMERICAL RESULTS 

The results presented correspond to the four meshes 
of figures 1 and 2 ( all with the corresponding dis
aetization of the aggregates), subject to uniaxial 
tension along x-axis and y-axis. In each case, uni
form displacements are prescribed to al! nodes ofthe 
corresponding specimen edges, while transverse dis
placements are left free. Average stresses are ob
tained by summing nocla! reactions and dividing by 
,;pecimen size. The material parameters are, for the 
continuum elements: E= 70, OOO.MPa (aggregate), 
E= 25, OOO.MPa (mortar), v = 0.18 (both): for the 
aggregate-mortar interfaces: KN = 1\t = 109 MPa/m, 
tensile strength X o= 3MPa. c0 = 4.5MPa. tan q; = 0.8. 

Gj = 0.00003MPaxrn, cya = lOGj udil = 7MPa: 
same for mortar-mortar interfaces except for xo = 
6MPa, c0 = 9MPa and Gj = 0.00006MPaxm (note 
that different elastic properties are assumed for ag
gregates and matrix, and that higher strength is 
taken for mortar-mortar than for aggregate-mortar 
interfaces). Elastic stiffnesses for interfaces are as
signed high values compatible with not causing nu
merical difficulties. The iterative strategy used is an 
are length-type procedure [10], which seems neces
sary to obtain convergence near and after the peak 
load. Resulting average stress-average strain curves 
for all meshes and loading directions are represented 
in 4. In the figure, it is clear that the curves 
obtained with the new modified meshes exhibit a 
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lower residual stress than their conunterparts ob
tained with the original Stankowski's discretizations. 
This reflects a less tortuous crack path that elimi
nates spurious residual friction at advanced stages 
of the separation process. More insight into the re
sults may be gained with the detailed representation 
of the crack patterns through the mesh in figures 5 
to 8. Fig. 5 depicts the deformed mesh of the 4x4 
and 6x6 new meshes at sorne advance stage (about 
five times the peak strain) of x and y loading. 

~ 
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Fig. 4 - Average stress-average strain curves. 

The evolution of the cracking process is represented 
in figures 6 and 7 in terms of the fracture energy 
spent wcr_ Each vertical sequence corresponds to 
three stages of the loading along y (left diagrams) 
and x (right diagrams). From the figures it is appar
ent that an initially distributed crack pattern turns, 
at sorne point near the peak load, into a highly lo
calized state, with a singlé crack developing through 
the specirnen, and all other existing cracks unload. 
Also, the figures exhibit branching and bridging of 
cracks ( except perhaps on the y loading of the 4 x 4 
mesh) which are phenomena causing longer tails in 
the resulting average stress-strain diagrama. 

4 CONCLUDING REMARKS 

The research described continues at ETSECCPB
UPC to consolidate and improve the initial results 
obtained. In particular, further efforts are aimed at 
the compressive loading, for which preliminary re-
sults showed too high peak loads due to excessive in
terna! friction. Additional interfaces in between con
tinuum elernents inside the aggregates themselves, 
are also being considered. These should provide the 
possíbility of aggregate tip cut-off, and are surely 
required to extend the study to high-strength con
rretes, in which crack paths often cut through ag
gregate pieces instead of following aggregate-mortar 
interfaces. 

Fig. 5- Deformed mesh at advanced y (left) and x (right) loading 
stages for the 4x4 (up) and 6x6 (down) meshes. 
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Fig. 6 -- Progressive cracking of the 4x4 mesh (left to right), represented 
by amount. of energy spent upon y (up) a.nd x (dowu) loading. 

Fig. 7- Progressive cracking of the fix6 mesh (left to right), repn~sented 
by amount of energy spent upon y (up) a.nd J' (clown) loading. 
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SIMULACION NUMERICA DEL IMPACTO DE PROYECTILES SOBRE PLACAS 
DELGADAS DE ALUMINIO 

J.L. Pérez-Castellanos, R. Cortés, J. Fernández-Sáez y C. Navarro. 

Departamento de Ingeniería, Escuela Politécnica Superior, 
Universidad Carlos IH de Madrid, e/ Butarque 15, 28911 Leganés, Madrid. 

Resumen. En este trabajo se estudia numéricamente el comportamiento de chapas metálicas de aluminio 
impactadas por projectiles de acero. Las velocidades de impacto varían entre 26 mis y 93 m/s. Se estudió 
el comportamiento del sistema en condiciones de perforación y no perforación. El objetivo era comprobar 
la fiabilidad de las predicciones numéricas de la fuerza resistente del blanco, comparándolas con las medidas 
experimentales. Este es un aspecto novedoso, puesto que la fuerza de impacto es una magnitud que rara vez 
se puede medir experimentalmente. Las simulaciones numéricas permitieron obtener estimaciones de la 
fuerza resistente del blanco bastante similares a las obtenidas experimentalmente, por lo que se consideran 
válidas las aproximaciones realizadas. 

Abstract. In this paper the behavior of thin alurninium plates under the impact of steel targets is 
numerically studied. Impact velocities range from 26 m/s to 93 m/s. Perforation and projectile arrest cases 
were studied. The aim of this paper was test the reliability of the resisting force predictions, by 
comparing them with the corresponding experimental measurements.This is an interesting aspect, since it 
is very dificult to measure the impact force in the experiments. A good agreement between the numerical 
model and the experimental results was found. 

1. INTRODUCCION 

El estudio de los problemas de impacto reviste gran 
complejidad de cara a la obtención de estimaciones sobre 
el comportamiento de una estructura. Por una parte, los 
modelos de comportamiento mecánico de los materiales 
disponibles actualmente se evalúan en condiciones no 
necesariamente coincidentes con las que se tienen en 
problemas de impacto balístico. Estas dificultades se 
agravan cuando intervienen en el proceso fenómenos ce 
rotura dinámica, que son difíciles de modelizar con 
precisión y fiabilidad. Si bien se conocen actualmente 
los micromecanismos de rotura dinámica, los modelos 
que se han desarrollado hasta el momento son 
excesivamente complicados y, más aún, incompletos y 
de difícil generalización. Por esta razón, los modelos que 
se emplean en el análisis numérico tienden a ser en 
general simples, obtenidos a partir de un nímero 
limitado de experimentos y extrapolados a condiciones 
de impacto balístico. Dichos modelos requieren de una 
validación permanente, por medio de una contrastación 
de las predicciones numéricas con la nueva información 
experimental que se va obteniendo. 

Frecuentemente, las técnicas experimentales permiten 

determinar la evolución temporal de variables tales como 
la posición del proyectil y del blanco y la velocidad de la 
superficie libre del blanco. En el primero de los casos, 
se emplea una cámara de alta velocidad o una técnica de 
imagen por rayos X, mientras que en el segundo se 
emplean frecuentemente técnicas de interferometría En 
realidad, esto implica fuertes limitaciones de cara a una 
contrastación de los modelos numéricos con respecto a 
la experimentación puesto que las magnitudes realmente 
importantes, a saber, las tensiones y las deformaciones 
en la zona de impacto son muy difíciles de medir 
experimentalmente. Aunque se dispone actualmente re 
sensores de presión que permiten evaluar la dicha 
magnitud debida al impacto en dicha zona, su utilización 
es difícil y los resultados obtenidos se limitan 
necesariamente a intervalos cortos. 

Se han desarrollado recientemente diversas técnicas 
experimentales que permiten estimar la fuerza de 
penetración durante el impacto. Esta alternativa es de 
gran importancia práctica, no sólo en lo que respecta a 
los modelos numéricos, sino también en el casÓ de los 
modelos ingenieriles. Esto se debe a que, en primer 
lugar, la fuerza de penetración es un parámetro de 
fundamental importancia de cara al comportamiento 
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balístico de un determinado blindaje. En segundo lugar, 
los modelos analíticos o ingenieriles son herramientas 
simplificadas que predicen, entre otros parámetros re 
interés, la evolución de la fuerza de penetración en 
función del tiempo. Así, disponiendo de medidas 
experimentales de la fuerza de interacción 
proyectil/blanco es posible realizar una evaluación rápida 
de este tipo de modelos. En esta línea, se ha intentado 
medir la fuerza de impacto fijando transductores de 
cuarzo fijos a la cola del proyectil (Liss & Goldsmith, 
1984; Levy & Goldsmith, 1984)). Esta técnica ha sido 
empleada también en el caso de impacto oblicuo 
(Virostek et al., 1987), aunque el problema de la 
dispersión de los resultados por efecto del movimiento 
de las ondas elásticas aún no está resuelto. También se 
ha empleado una técnica consistente en disparar un 
blanco móvil contra un proyectil instrumentado (Biess 
et al, 1978), que presenta similares inconvenientes. Las 
técnicas de extensometría óptica también se han 
empleado con este fin (Zhu et al, 1992), aunque la doble 
derivación de la función de posición introduce errrores 
apreciables en el cálculo. Por otra parte, se ha aplicado 
recientemente una técnica de anemometría Laser-Doppler 
que permite estimar la la velocidad de un proyectil 
durante el proceso de penetración del blanco. En esta 
técnica se realiza un filtrado de las frecuencias más altas, 
y la derivación simple para obtener la fuerza de impacto 
permite en principio obtener registros más fiables (Wu 
etal., 1994). 

En este trabajo se realiza el análisis numenco de un 
problema de impacto de un proyectil de acero sobre una 
placa delgada de aluminio. La velocidad de impacto varía 
entre 26 mis y 93 m/s. En los experimentos, la 
penetración de la placa tuvo lugar sin que se registrara 
deformación plástica del proyectil. Así, a partir de la 
determinación experimental de la velocidad de un punto 
del proyectil se determinó, experimentalmente, la 
historia de la fuerza de interacción proyectil/blanco. 
Dicha técnica, llamada de anemometría laser-Doppler, es 
una técnica de reciente aplicación en problemas re 
impacto, que precisa de contrastación con respecto a 
resultados numéricos o experimentales independientes, 
de cara a evaluar su eficacia. El principal objetivo de este 
trabajo, era obtener estimaciones numéricas de la fuerza 
de penetración, con el fin de contrastarlas con los 
resultados experimentales y de evaluar así la fiabilidad 
del modelo numérico. El resultado de dicha comparación 
resultó ser bastante satisfactorio, por lo que pueden 
considerarse como aceptables las hipótesis realizadas. 

2. MODELIZACION NUMERICA. 

El problema analizado consiste en el impacto de un 
proyectil de acero de alta resistencia sobre una chapa de 
aluminio de 1 mm de espesor. El proyectil es un 

cilindro de punta semiesférica de 38.5 mm de longitud y 
12.7 mm de diámetro. Su masa es de 35.6 g. La 
modelización se realizó empleando condiciones de 
simetría axial mediante el programa AUfODYN-2D 
(Cowler y Bimbaum, 1989). El blanco fue modelizado 
empleando 1331 nudos y 1200 elementos. El proyectil 
se representó mediante 532 nudos y 468 elementos. El 
comportamiento del proyectil se supuso elástico lineal, 
puesto que el proyectil no experimentaba deformación 
plástica alguna durante el experimento. El 
comportamiento de la chapa de aluminio, del tipo 6061-
T6, se tomó de la literatura, incorporando el efecto de la 
velocidad de deformación en la tensión de fluencia del 
material (Vaziri et al., 1993). Para el alumino, se 
consideró un criterio de rotura simple basado en un valor 
crítico de la deformación plástica. Las velocidades de 
impacto consideradas fueron 26.0 m/s, 33.6 m/s, 41.4 
m/s, 53.0 mis, 63.3 mis, 70.5 m/s, 82.8 mis y 93.5 
mis. Para cada uno de estos casos, se registró la historia 
temporal del momento lineal del proyectil, obteniéndose 
la fuerza de penetración por derivación simple de dicha 
historia. De esta manera, se reduce considerablemente la 
dispersión de valores de la fuerza respecto a la situación 
en que se toma la velocidad de un punto del proyectil 
como referencia. En este último caso se observó, como 
en la experimentación, que los movimientos de las 
ondas elásticas dificultaban el conocimiento preciso de la 
evolución de la velocidad del proyectil, haciendo 
prácticamente imposible la determinación de la fuerza de 
impacto. Por el contrario, puesto que el momento lineal 
del proyectil es una curva mucho más suave que las 
curvas de velocidad, el efecto de movimiento de las 
ondas quedaba prácticamente desaparecía, obteniéndose 
curvas de fuert.a de penetración bastante más precisas. 

En las Figuras 1 a 8 se muestran las curvas 
experimentales y numéricas de fuerza de penetración en 
función del tiempo, para las velocidades de impacto 
estudiadas. Las curvas 1 a 3 corresponden a casos de 
parada, la curva 4 al límite balístico y las curvas 5 a 8 a 
casos de perforación. En dichas curvas se muestra 
también el correspondiente resultado experimental. En 
general, se aprecia en las mismas que el acuerdo entre 
simulación y experimentacxión es bastante aceptable. 
Este acuerdo es mejor en los casos de parada y en el caso 
del límite balístico (Figuras 1 a 4), mientras que el 
acuerdo es cada vez menos satisfactorio a medida que la 
velocidad de impacto aumenta (Figuras 5 a 8). 
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Figura l. Historias de fuerza de penetración experimental 
y numérica para una velocidad de impacto de 26.0 rn!s. 
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Figura 2. Historias de fuerza de penetración experimental 
y numérica para una velocidad de impacto de 33.6 m/s. 
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Figura 3. Historias de fuerza de penetración experimental 
y numérica para una velocidad de impacto de -HA m/s. 
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Figura 4. Historias de fuerza de penetración experimental 
y numérica para una velocidad de impacto de 53.0 rn!s. 
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Figura 5. Historias de fuerza de penetración experimental 
y numérica para una velocidad de impacto de 63.3 m/s. 
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Figura 6. Historias de fuerza de penetración experimental 
y numérica para una velocidad de impacto de 70.5 m/s. 
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Figura 7. Historias de fuerza de penetración experimental 
y numérica para una velocidad de impacto de 82.8 m/s. 
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experimental y numérica para una velocidad de impacto 
de 93.5 m/s. 
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J. DISCUSION. 

Para los casos en que se observó detención del proyectil, 
la correspondencia entre simulación y experimentación 
es bastante buena a lo largo de todo el proceso, con 
algunas pequeñas salvedades. En primer lugar, en el 
modelo numérico la carga se incrementa bruscamente 
desde un valor nulo hasta un valor con respecto al cual 
se inicia un crecimiento más gradual de la fuerza de 
penetración. Dicho fenómeno no se refleja en los 
resultados experimentales, en que el incremento de la 
carga crece gradualmente desde cero, al iniciarse el 
contacto. Además, el modelo numérico registra las 
oscilaciones asociadas al movimiento de las ondas de 
tensión, que tampoco son detectadas en el registro 
experimental. A pesar de lo anterior, la coincidencia 
entre simulación y experimentación es lo 
suficientemente buena como para aceptar que el modelo 
numérico ha retenido los aspectos esenciales del 
comportamiento del sistema. Por otra parte, se pone de 
manifiesto la efectividad de la técnica de anemometría 
Laser-Doppler como un medio fiable para estimar la 
fuerza de penetración de un proyectil sobre un blanco. 
Ciertamente, el método en cuestión utiliza un sistema re 
filtrado que impide la determinación de la historia de 
fuerza con un grado de detalle similar al que resulta de la 
simulación numérica, pero permite retener los aspectos 
más importantes de la misma. En el caso de una 
velocidad de impacto de 53 mis, caso correspondiente al 
límite balístico, la similitud entre experimentación y 
simulación numérica es también buena en el tramo de 
carga. Sin embargo, cuando se produce la rotura del 
blanco, se genera un importante ruido numérico, 
asociado a la rotura del material en distintas zonas de la 
chapa metálica Aunque esto dificulta la comparación 
con los resultados experimentales, se puede ver que la 
tendencia general de la fuerza sigue los valores 
experimentales. A medida que la velocidad de impacto 
crece, se hace menos satisfactorio el acuerdo entre 
simulación y experimentación. Esto se debe a la 
dificultad para determinar un criterio de rotura que 
permita aproximar el punto de la historia de fuerza de 
penetración en que se inicia la rotura del blanco, con 
similar grado de ajuste para todos los casos estudiados. 
Este es, sin duda, un resultado que se puede mejorar, y 
en el que se debe continuar investigando. 

4. CONCLUSIONES. 

En este trabajo se ha estudiado numéricamente el 
impacto de un projcctil de acero sobre una chapa delgada 
de aluminio. Se han estimado numéricamente las 
historias de fuerza de penetración para distintas 
velocidades de impacto. Se observó un grado de 
correspondencia aceptable entre experimentación y 
análisis numérico, especialmente en ausencia de rotura. 

El acuerdo_es menos bueno en el caso en que se tiene 
rotura, por lo que se hace evidente la necesidad de 
intentar perfeccionar el criterio de rotura del material. 
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Resumen. Empleando datos experimentales de la distribución del radio de las fibras, geometría del haz, 
módulos elásticos de matriz y fibra y la tensión de deslizamiento en la intercara fibra/matriz (obtenida 
mediante ensayos de nanoindentación), se calcula la probabilidad de fractura de un haz -tras el 
agrietamiento de la matriz. Cada fibra se divide en un número dado de segmentos por encima y por 
debajo de la grieta en la matriz. La probabilidad de fractura de cada segmento de la fibra se calcula de 
acuerdo con la distribución de Weibull obteruda para la resistencia de las fibras. Se supone que una fibra 
se rompe cuando la probabilidad acumulada para todo el haz alcanza el valor de 0.5. El segmento y la 
fibra se seleccionan al azar, de acuerdo con sus probabilidades individuales de fallo. Tras la rotura de 
una fibra. la fibra rota sólo puede transmitir, a través del plano de la grieta, la carga de fricción y 
aparece una reducción en la carga transmitida por la fibra. Este descenso en la carga es transmitido a las 
fibras vecinas de acuerdo con sus distancias a la fibra rota. Entonces se modifica la tensión remota para 
alcanzar de nuevo una probabilidad acumulada de fallo del 0.5, se rompe una nueva fibra y se repite el 
proceso hasta que todas las fibras están rotas. De esta manera se obtiene una curva carga-alargamiento 
característica del haz. 

Abstract. Using experimentally determined data on the fibre radius distributions, yarn geometry. matrix 
and fibre elastic moduli and frictional shear stress at thc matrix/fibre interface (obtained by 
nanoindentation experiments). the failure probability of the composite yarn -after matrix cracking- is 
estimated. Every single fibre is divided into a fixcd number of segments above and below the matrix 
crack. The failure probability on every segment of each fibre is computed using Weibull fibre strcngth 
statístics. A fibre is assumed to be broken when the cumulative failure probability for tbe complete yarn 
reaches a value of 0.5. The segment and fibre are then selected at random, according to their individual 
failure probabilities. After fibre failure, the broken fibre can only carry the frictional load and tbe load 
drop is transferred to its neighbours according to their distances to the broken fibre. The remote stress is 
then modified to match again thc cumulative failure probability of 0.5 anda new fibre is broken and the 
procedure is repeated tíll eventually al! the fibres become broken. In this way, it is possible to obtain the 
''characteristic" load carried by the yarn and its corresponding elongation. 

L INTRODUCCIÓN 2. DESCRIPCIÓN DEL MODELO 

2.1.Generación del haz de fibras 

103 

La necesidad de unir la caracterización 
microestructural con el comportamiento macroscópico 
para los diferentes tipos de materiales compuestos 
resulta bastante evidente. Máxime cuando aparecen 
problemas de oxidación o la fatiga degrada los 
materiales o se diseñan diferentes fibras, intercaras y 
matrices vítreo-cerámicas para su empleo a alta 
temperatura en la industria aeronáutica o espacial. El 
propósito de este micro-meso modelo es predecir cuáles 
serán las tendencias en el comportamiento 
macroscópico a tracción de estos materiales como 
resultado de modificaciones en su microestructura. 

La sección de un haz de fibras en un material 
compuesto de matriz cerámica SiC/SiC con estructura 
tejida es de forma elíptica con unas 500 fibras 
distribuidas en su interior. Los centros de las fibras (x1, 

v,) se distribuyen al azar dentro del rectángulo: 

X;=random[-(a .R),+(a-R)] 
(1) 

y,= random [-(b-.R),+(b-R)] 
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en donde a y b son los semiejes del haz y R es el radio 
medio de la fibra. El centro de la fibra además deberá 
siturarse en el interior de la elipse: 

(2) 

El radio de la fibra se escoge de acuerdo con su 
distribución de tamaños. R¡. Por último. las fibras no 
deberán solaparse. De lo contrario. se busca otra 
posición para la fibra (conservando el radio que se le 
asignó para evitar sesgar hacia tamaños pequeilos la 
distribución de sus tamaños). 

FIBRA 

Fig. 1. Distribución de la tensión axial tras la rotura de 
la fibra. 

2.2. Hipótesis simplificativas 

En el modelo se realizan unas pocas hipótesis 
simplificativas. habitualmente empleadas por muchos 
autores (Thouless y Evans. 1988: Curtin. 1991: 
Budiansky et al., 1986). Las más importantes son: 
• La energía de despegue de la intercara entre fibras y 

matriz se supone muy pequeila (f= 0). 
• El deslizamiento de la fibra ocurre con un esfuerzo 

cortante, r. constante. En consecuencia. la tensión 
axial en la fibra varía linealmente con la distancia 
al plano de la grieta en la matriz. a lo largo de la 
longitud de deslizamiento, véase la Fig. l. 

• Se desprecian los efectos de las tensiones radiales y 
Poisson. 

• Se desprecian los efectos de las tensiones residuales 
entre fibra y matriz. 

• La resistencia mecánica de las fibras se ajusta a una 
distribución de Weibull. 

2.3. Fractura de las fibras 

Cada fibra se divide en un número dado de segmentos 
por encima y debajo de la grieta en la matriz. Se supone 
un comportamiento del tipo "eslabón más débil'' para la 
resistencia de las fibras. La probabilidad de rotura de 
un segmento. p¡, es. de acuerdo con la estadística de 
Weibull (véase. por ejemplo. Trustrum y Jayatilaka, 
1983),: 

(3) 

en donde v, es el volumen del segmento y vu es un 
volumen de referencia. o; es la tensión axial en el 
segmento de fibra y o¡¡ y m son constantes. Además. se 
supondrá que un segmento no puede romperse cuando 
la tensión se reduce por debajo de la máxima que ha 
experimentado (en tal caso. p, = O) puesto que ya la 
experimentó sin producirse el fallo. 

La probabilidad total de fractura vale: 

N¡·A'.r 

<~> :;; 1 - n ( 1 - pJ 
!= 1 

en donde Nr y N, representan el número de fibras en el 
haz y el número de segmentos por fibra. 
respectivamente. 

La tensión remota, CJ>J, se incrementa hasta alcanzar la 
condición de fallo: <!> = 0.5. Obsérvese que esta 
condición representa el comportamiento más probable 
para el haz de fibras. Se pueden seleccionar otros 
límites para el comportamiento del haz cambiando el 
valor que se desea obtener para la probabilidad 
acumulada de fallo. 

<1--''""'-N-''b~J---~>+-- -+<!-- -- ... 
1 1111 1 1111 1 1111 1 1 1111 

? l !'i, t : l N, : t N, ? l t., 

Fig. 2. Selección del segmento y fibra que rompen. 

Ahora se construye un vector con las probabilidades de 
rotura de los diferentes segmentos. p., desde i = l hasta 
i = Nr x Ns. véase la Fig. 2. Para seleccionar la fibra y 
el segmento que rompe, se genera un número aleatorio 

NrN, 

entre O y L [J¡ (de esta manera. tanto más probable 
!=l 

será seleccionar un segmento cuanto mayor sea su 
probabilidad de fallo), 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 105 

2.4. Transferencia de carga desde la fibra rota a las 
intactas 

A través de una grieta en la matriz toda la carga la 
soportan las fibras. Si suponemos que inicialmente los 
dos lados de la grieta se separan paralelamente. el 
alargamiento de todas las fibras será el mismo, por 
tanto se obtiene la misma tensión axial para todas (en 
consecuencia, un reparto global de la carga). 

Cuando una fibra se rompe, se reduce la carga que 
transmite a través del plano de la grieta. Este reducción 
se transfiere a sus fibras vecinas intactas. La fibra rota 
aún transmite algo de carga a través del plano de la 
grieta debido a la fricción en la intercara con la matriz. 
Esta carga se calcula a partir de la longitud de fibra 
introducida en la matriz (su futura longitud de 
"pullout") y no será modificada en adelante (se 
modifica únicamente cuando se vaya extrayendo la 
fibra debido a un incremento de la separación entre los 
labios de la grieta en la matriz). 

La carga total sobre el haz se descompone en dos 
partes. la carga que soportan las fibras rotas gracias a la 
fricción (la que se considera casi una constante) y la 
que transmiten las fibras aún intactas. 

Tras la rotura de una fibra. j. la reducción en la carga 
transmitida por esta fibra, !M'. repertute sobre sus fibras 
vecinas. El reparto de esta carga se realiza de acuerdo 
con sus distancias a la fibra rota. d,J. elevadas a un 
exponente, irepart, que puede variar entre O (en el caso 
de un reparto global de la carga) hasta .f (una 
transferencia de la carga fuertemente localizada). 

(5) 

Se pueden justificar exponentes entre ambos valores 
extremos. Una matriz infinitamente rígida produce una 
condición de desplazamiento constante entre ambos 
lados de la grieta. Si excluimos los posibles efectos de 
doblado, se obtiene una condición de reparto global de 
la carga. Si el descenso en la carga transmitida se 
aplica sobre un indentador cilíndrico sobre la superficie 
de un sólido semi-infinito se obtiene un exponente de 
dos (Saada, 1974). Por último, si suponemos un par de 
fuerzas en el interior de un sólido infinito y calcumos la 
distribución de tensiones sobre su plano medio, se 
obtiene un exponente de cuatro (a partir de 
Westergaard. 1952). 

Tras la fractura de una nueva fibra y la redistribución 
de la carga sobre las fibras intactas. se modifica la 
tensión remota para conseguir de nuevo una 

probabilidad acumulada de fallo de <1> = 0.5 sobre las 
fibras intactas. De esta forma se obtiene un curva 
carga-alargamiento característica intrinseca del haz. 
independientemente de cuáles sean las condiciones 
reales de ensayo. La extensión del registro carga
alargamiento que se obtiene experimentalmente 
depende de la rigidez de la máquina de ensayo (más 
próxima .a una condición de carga o desplazamiento 
constante). 

El número de segmentos activos -que experimentan un 
incremento en la tensión- varía al variar la tensión 
remota aplicada, CY"'. Como consecuencia. la 
probabilidad acumulada de fallo se convierte en una 
función con escalones frente a la carga aplicada. El 
empleo del algoritmo de Brent (Press et al., 1986) se 
emplea para calcular el valor de la tensión remota que 
proporciona la probabilidad buscada de fallo (<1> = 0.5). 

2.5 Carga soportada por fricción sobre las fibras rotas 

La carga transmitida gracias a la fricción en las fibras 
rotas, Fbroken' se supone constante mientras se calcula la 
nueva tensión remota. la separación entre los labios de 
la grieta. COD, y el alargamiento de la probeta. M. 
Esto modificará las longitudes de las fibras rotas 
introducidas en la matriz {1,- COD) y, en consecuencia, 
se recalcula la carga transmitida por fricción. 
Únicamente se permiten reducciones en la carga 
transmitida por fricción. Si la probeta encoge, la 
separación entre los labios de la grieta se reduce, las 
longitudes de las fibras rotas introducidas en la matriz 
aumentan y -lo que es peor- se invierte el sentido de la 
fricción en las intercaras entre fibras y matriz. El 
modelo no tiene en cuenta todos estos complejos 
fenómenos y supone constante la carga de fricción. Esta 
suposición es correcta mientras la probeta no encoja. lo 
que ocurre en el registro carga-alargamiento. Realizada 
una transferencia de la carga, las fibras vecinas pueden 
estar sometidas a grandes cargas lo que produce valores 
elevados para sus probabilidades de rotura. Se 
presentan casos en los que será necesario reducir la 
tensión remota para obtener de nuevo una determinada 
probabilidad acumulada de fallo. De cualquier forma, la 
suposición es correcta cuando se vuelvan a obtener 
alargamientos mayores. 

2.6. Modelo tridimensional 

El problema más importante que se observa a la hora de 
acometer un tratamiento tridimensional del problema es 
la enom1e cantidad de datos necesarios. Un haz se 
compone de unas 500 fibras y tiene alrededor de 4000 
grietas en 50 mm de longitud: el programa emplea 11 
segmentos por fibra lo que resultaría en unos 23 
millones de segmentos. Las probabilidades de fallo 
deben calcularse repetidas veces en cada uno de los 
segmentos cada vez que se rompe una fibra. lo que 
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además requiere tiempos enormes de cálculo. Además, 
las transferencias de carga deberán calcularse no sólo 
en la grieta de la matriz más próxima a la rotura de la 
fibra sino también en aquellas grietas situadas dentro 
de su longitud de transferencia, donde se reduce la 
carga transmitida por la fibra. 

Un modelo bidimensional, como el presente, puede 
calcular dos cotas para el alargamiento de la probeta. 
La cota inferior se obtiene suponiendo que todas las 
roturas de las fibras se concentran en torno a la grieta 
que es objeto del cálculo y que todas las demás grietas 
de la matriz están "puenteadas" por fibras intactas. La 
cota superior para el alargamiento se obtiene 
suponiendo que todas las grietas se comportan de 
manera semejante (y, en consecuencia, que el daño se 
distribuye homogéneamente en toda la longitud de la 
probeta). El número de grietas, N0 , se calcula como 
aquél correspodiente a la densidad de saturación, de 
acuerdo con las ecuaciones propuestas por A veston et 
al. (1971). 

3. RESULTADOS 

El modelo descrito se ha empleado para simular el 
comportamiento a tracción de haces de SiC/SiC 
obtenidos mediante infiltración. Se introducen los datos 
obtenidos mediante nanoindentación y metalografia 
cuantitativa descritos en otros artículos (García et al. 
1993; Elizalde-González et al., 1995a, 1995b; Elizalde 
et al., 1995; Sánchez et al., 1995) y tomados de la 
bibliografia (Beyerle et al. 1992; Munier et al. 1993). 
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Fig. 3.a. Registro carga-alargamiento para un haz de 
SiC/SiC de 50 mm de longitud. Bajo dos hipótesis de 
localización del dafio (en un único plano y 
uniformemente distribuido en toda la longitud del haz). 
Se supone una transferencia global de la carga entre las 
fibras. 

Los únicq_s datos disponibles para la resistencia a la 
tracción de las fibras son los de Beyerle et al. (1992) 
medidos en CAS/SiC, a partir de los "espejos de 
fractura" de las fibras rotas, aunque probablemente el 
dafio introducido en las fibras sea mayor que en el 
SiC/SiC obtenido mediante infiltración. La longitud de 
transferencia (para el CAS/SiC) se ha empleado para 
estimar el volumen de referencia. La longitud de 
referencia, zo (y el volumen, v0), necesarios en la 
descripción de Weibull de la resistencia de las fibras se 
calcula a partir del espaciado medio entre grietas (en la 
saturación): Zc = 103 ¡..Lm (Beyerle et al., 1992; Chawla, 
1993). 

La Fig. 3.a compara los registros carga-alargamiento 
bajo la hipótesis de transferencia global de la carga y 
dos condiciones para la localización del daño: 1) en un 
único plano y 2) uniformemente distribuido. La energía 
absorbida por el haz varia desde 1.5 N·mm hasta 50 
N·mm, para el daño localizado en un único plano y el 
daño uniformente distribuido, respectivamente. Por 
tanto, se predice un comportamiento muy frágil cuando 
el daño se localiza en un único plano y un 
comportamiento mucho más tenaz cuando el daño se 
distribuye homogéneamente en toda la longitud de la 
probeta. El punto en el que ocurre el agrietamiento de 
la matriz se ha tomado de los resultados experimentales 
de Munier et al. (1993) obtenidos en ensayos de 
tracción de haces de SiC/SiC de 50 mm de longitud. La 
carga máxima se alcanza en el momento en el que 
rompe la primera fibra en ambos casos (suponiendo 
tanto un dafio uniforme como localizado). 
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Fig. 3.b.Registro carga-alargamiento para un haz de 
SiC/SiC de 50 mm de longitud. Con diferentes leyes 
para la transferencia de carga entre las fibras: global 
(irepart = O) o localizada (irepart = 1, 2, 3). 
Suponiendo el daño en las fibras uniformemente 
distribuido en toda la longitud del haz. 
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La Fig. 3.b muestra los resultados obtenidos con 
diferentes hipótesis para la transferencia de carga 
(global, irepart =O, ó localizada, irepart = 1, 2, 3). En 
los casos de transferencia localizada de la carga entre 
las fibras (irepart = 1, 2, 3), aparecen fuertes 
variaciones en el registro. Estas ondulaciones se deben 
a la rotura de agrupamientos de fibras. Por el contrario, 
el registro es más continuo en el caso de la 
transferencia global de la carga (irepart = 0). De nuevo, 
la carga máxima se alcanza en el momento en el que 
ocurre la primera rotura de una fibra. 

Para todas las distribuciones de resistencia de la fibras 
estudiadas (con exponentes de Weibull entre 3.6 y 6). la 
carga máxima siempre se alcanza en el mómento de la 
rotura de la primera fibra. con independencia de la ley 
de transferencia de las cargas o la hipótesis de 
localización del daño que se haga. 
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Fig. 4. Distribución acumulada de la carga de rotura 
en haces de SiC/SiC. 

Las cargas de rotura de los haces de fibras de SiC/SiC 
han sido medidas experimentalmente por Munier et al. 
(1993). La Fig. 4 compara sus resultados 
experimentales frente a los predichos por el modelo 
suponiendo la distribución de resistencia de las fibras 
medidas por Beyerle et al. ( 1992) en CAS/SiC. 
Podemos ahora modificar los parámetros de Weibull 
para ajustar las predicciones con los resultados 
experimentales. Obviamente. la técnica de fabricación 
del CAS/SiC, por impregnación y prensado en caliente. 
deteriora más las fibras que la técnica de infiltración en 
estado de vapor. empleada en el SiC/SiC, lo que es 
coherente con valores más altos para el exponente de 
Weibull. m. y la resistencia media de las fibras. cro. 

Por último. la Fig. 5 muestra la predicción de la 
fractografia para un haz de SiC/SiC. Las longitudes de 
"pullout" son muy cortas si se comparan con las 
obtenidas, por ejemplo, en CAS/SiC (con una tensión 
de deslizamiento mucho más baja en la intercara). 

Fig. 5. Fractografia predicha para un haz de SiC/SiC. 

4. CONCLUSIONES 

• El modelo ajusta y replica los resultados 
experimentales obtenidos en ensayos de tracción de 
haces de SiC/SiC y la fractografia que se observa en 
los ensayos de tracción de probetas tejidas en 2 
direcciones de SiC/SiC. 

• La carga máxima se alcanza, en el modelo 
bidimensional, cuando se fractura la primera fibra 
de refuerzo, con independencia de la localización 
del daiio o las hipótesis que se realicen sobre la 
transferencia de carga entre las fibras (para todas 
las distribuciones de resistencia de las fibras 
estudiadas, con exponentes de Weibull entre 3.6 y 
6). 

• La energía absorbida por el haz depende 
críticamente de cuándo ocurra la localización del 
daño. 

• Daños unifonnes en toda la longitud de la probeta y 
transferencias globales de la carga entre las fibras 
incrementan la pseudo-tenacidad del haz 
compuesto. 

AGRADECIMIENTOS 

Este trabajo se ha realizado en el marco del proyecto 
Brite-EuRam, BE-5462, financiado por la Comunidad 
Europea. coordinado por Rolls-Royce pie (Reino 
Unido) y en colaboración con SNECMA (Francia) y 
SEP (Francia). Igualmente se agradece la ayuda 
económica recibida por el CEIT de Rolls-Royce pie, 
SNECMA y SEP. 



108 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 

La financiación recibida de la "Comisión 
Interministerial de Ciencia y Tecnología" (CICYT) y la 
"Viceconsejeria de Educación, Universidades e 
Investigación" del Gobierno Vasco hicieron posible la 
adquisición del equipamiento de nanoindentación. 

RE., I.P. y A.M.D. agradecen al Ministerio de 
Educación y Ciencia, al Departamento de Educación, 
Universidades e Investigación del Gobierno Vasco, y a 
la Comisión de las Comunidades Europeas Dirección 
General XII para la Ciencia. Investigación y 
Desarrollo, respectivamente, las becas recibidas. 

REFERENCIAS 

Aveston, J., Cooper. G.A. y Kelly, A. "The properties 
of fibre composites". JPC Sci. and Tech. Press. 
Guildfor, U.K., 15-26 (1971). 

Beyerle. D.S., Spearing, S.M., Zok F. W. y Evans. 
A.G. ·'Damage and failure in unidirectional ceramic
matrix composiles". J. Am. Ceram. S'oc. 75. lO. 2719-
2725 (1992). 

Budiansky, B., Hutchinson, J.W. y Evans. AG. 
"Matrix fracture in fibre-reinforced ceramics". J. Mech. 
Phys. 5.'olid> 34. 2, 167-189 (1986). 

Chawla, K.K. "Ceramic Aiatrix Composites". Chapman 
& Hall. Loudon (1993 ). 

Curtiu, W.A. "Theory of mechanical properties of 
ceramic-matrix composites". J. Am. Ceram. Soc. 74. 
11. 2837-2845 (1991). 

Elizalde-González, M.R., Gil-Sevillano, J.. Martíu
Meizoso. A. Martínez-Esnaola, J.M. y Sánchez
Moreno. J.M. Brite-EuRam Project BE-5462, CEIT 
progress report MATI205.Tl0 (1995a). 

Elizalde-González. M.R.. Gil-Sevillano. J.. Martín
Meizoso. A., Martínez-Esnaola, J.M. y Sánchez
Moreno. J.M. Brite-EuRam Project BE-5462, CEIT 
progress report MA TI205.Tll (l995b). 

Elizalde, l'y1.R., Daniel, A.M., Sánchez, J.M .. Puente. 
I., Martín, A., Martínez, J.M., Fuentes, M. y Beesley, 
C.P. "Mechanícal characterisation of interfaces in 
ceramic matrix composites using nanoindentation 
techniques". Anales de A1ecánica de la Fractura 12, 
308-313 (1995). 

García, S., Gil-Sevillano, J., Martín-Meizoso, A., y 
Martínez-Esnaola, J.M. CEIT progress report 
1204.MAT59.TM3 (1993). 

Munier, E .. Renard, J. y Boussuge. M. '"Finite element 
simulation of the mechanical behavior of monolayer 
bidirectional woven SiC/SiC composites". High 
Temperature Ceramic lv!atrix Composites. R. Naslain. 
J. Lamon, y D. Doumeingts edts .. Proc. HTCMC-1. 
Bordeaux, Woodhead Publishing Ltd. (Reino Unido). 
557-564 (1993). 

Press, W.H., Flannery. B.P.. Teukolsky. S.A. y 
Vetterling, W.T. '"Xumerical Recipes". Cambridge 
University Press, Nueva York (1986). 

Samia, A.S. "Eiasticity. Theory ami applícatíons'·. 
Pergamon, Oxford (197 4). 

Sánchez. J.M., Elizalde, M.R.. Puente. L Daniel. 
A.M .. Martínez-Esnaola. J.M. y Martín. A. "Interfactal 
characterisation of 2D woven SiC/SiC and cross-ply 
0°/90° CAS/SiC composites''. Interfacial Phenomena in 
Composíte A4aterials. Eindhoven, Sept ( 1995). 

Thouless. M. D. y Evans. A. G. "Effect of pull-out on the 
mechanical properties of ceramic-matrix composites" 
Acta metal!. et mater. 36. 3. 517-522 (1988). 

Trustrmn, K. y Jayatilaka, S. "Applicability of Weibull 
analysis for brittle materials". J. Mater. Sci. 18. 2765-
2770 (1983). 

Westergaard. H.M. "Theory of elasticity ami 
plastícity". Dover Publications. Inc .. New York. 133-
135 (1952). 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.l3 (1996) 

SIMULAL1ÓN DEL CRECIMIENTO DE GRIETAS EN MATERIALES DÚCTILES ME])]ANTE 
ELEMENTOS INTERFACE DE ESPESOR NUUJ. 

Angel de Andrés Martínez . ]osé Luis Pérez Aparicio 
UNIVERSIDAD PONTIFICIA DE COMILLAS 

I.C.A.I. 
C/Mártires de Alea/d. 11 

28015 
MADRID 

RESUMEN.- En el presente artículo se pretende plantear un modelo de daño continuo lJUe nos permita 
representar el crecimiento de grietas en materiales dúctiles, mediante un modelo de fractura cohesiva. 
En el método propuesto se discretiza el cuerpo en estudio mediante una malla de Elementos :iD 
Elastoplásticos, representando el daño que propicia la formación y <-Tecimiento de grietas median te la 
degradación de la resistencia de las interfaces de unión entre los elementos. Esto se concreta 
introduciendo en la malla elementos interface planos en el espacio, de espesor nulo, entre las cam~ 
comunes de los elementos Elastoplásticos. La ley de tensión/elongación de estos último sigue el modelo 
planteado por Peierls y más recientemente retomado por otros autores como Rice y Beltz. 

ABSTRACT.- In the scope of this article we are trying to develop a continuous d:unage mmld in order 
to simulate crack growth in ductile materials, by means of a cohesive fracture model. This is done hy 
discretiziug the body with an Elastoplastic 3D mesh and representing the dmnage which causes the 
growth of cracks by the degradation in the strength of the common faces between the ::m, solid elements. 
For this purpose, we intercalate elements with zero width into the mesh, between the shared faces of the 
solid elastoplastic elements. The stress/ elongation law is defined ba<>ed on the Peierls models. rccently 
revised hy Rice, Beltz and others. · 

l.-INTRODUCCIÓN .• 

En un proceso de fractura dúctil, la 
aparición de una grieta viene precedida por el 
deslizamiento relativo entre planos cristalinos 
del sólido en cuestión. Este deslizamiento se va 
incrementando hasta que, llegado a un valor 
<-Títico de la carga, se produce la decohesión 
lJUe da origen a la aparición de dislocaciones en 
la red. (Ver fig. 1) 

Siguiendo el modelo planteado por 
PEIERLS (1940)[1], existe una relación 
funcional entre la tensión cortante 't y el 
desplazamiento relativo en uno de estos planos 
de deslizamiento. 

2 

Slip Plane 

1 

Fig.l.-Definición del deslizamiento relativo 

Por el momento. supuesto lJUe existe 
continuidad para el resto de desplazmnientos, la 
relación 't 1 o tendría una forma como la lJUe 
aparece representada en la fig.2. 
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o b/2 b 3b/2 2b Sb/2 

Fig.2.- Curva rJo 

Vemos que la relación 't 1 o presenta la 
forma de una función periódica de amplitud ''b" 
igual al vector de Burger de la dislocación 
completa y que cruza sobre el eje de abscisas a 
una distancia h/2. 

El área bajo la curva (0 = f 't d'b) 
representa la energía invertida en el proceso de 
formación de la dislocación, como se aprecia en 
la fig.3. 

~(Ó) (í (\ 
1/ ,\ 1 

I/ 11 \/ \ 
L. V 1 V 
o bi2 b 3b{2 2b 5b{2 

Fig.3.- Definición de la función 0(o) 

Se comprueba además que <)> alcanza su 
valor máximo cuando o == b/2, momento a partir 
del cual se produce la decohesión. A este valor 
máximo de (0/:0max = Yus), se le 

denomina "Unstable Stacking Energy" y 
representa la barrera energética que es preciso 
sup~rar para la formación de dislocaciones en 
un proceso de fractura dúctil. 

Siguiendo esta líne~ se han planteado 
también modelos más precisos, en los cuales 
existen discontinuidades en los desplazamientos 
nonnal y tangencial, por parte de Beltz y Rice 
[2] [3] y Sun [4] . Sin embargo, lo que aquí 
nos ocupa no es tanto la discusión detallada de 
los modelos antes citados como su aplicación a 
la simulación del Crecimiento de Grieta~ 

mediante el Método de los Elementos Finitos. 

2.- PlANTEAMIENTO lJEL PROBLEMA .-

Tomando como hase las ideas expuestas 
en el apartado anterior. se pretende plmnear un 
modelo de daño continuo que nos pennita 
representar el <.:recimiento de grietas en 
materiales dúctiles, en los cúales tenemos un 
modelo de fractura cohesiva. 

Para un material sujeto a un estado 
particular de carga. los .ni<>delos de daiio 
continuo[5][6][7][8] caracterizan su pérdida ue 
resistencia mecánica mediante un conjunto de 
variables internas: "Variables de daño", cuyo 
valor oscila entre O (material indemne) y 1 
(material completameme degradado). 

La originalidad del método propuesto 
reside en que, una vez uiscretizado el cuerpo en 
estudio mediante una malla de Elementos 
Finitos 3D Ela~roplásticos, represemamos el 
daño que propicia la !ormación y LTecimiento 
de grieta~ mediante la degradación de lw; 
interfaces de unión entre los elementos. 

Lo expuesto se concreta con la 
introducción en la malla de un elemento 
interface plano de espesor nulo. 4ue une léL" 
faceta<> comunes de todos los restantes 
elementos. A este elemento "interface" se le 
aplicará el modelo de daño continuo basauo en 
las teoría.<; expuestas en la mtroduccit'm. 

3.-FORMUJAC/ÓN DE ECUACIONES.-

En la mayor p;u·te ue los moLidos de 
fractura cohesiva que pouemos encontrar en la 
literatura ( sirvan como ejemplo [12](13][14) l 
se parte de una relacitín t 1 8 más o menos 
elaborada, pero de carácter reversible mientras 
no se alcance un límite a partir del cual el 
elemento pierde totalmente su capacidad lle 
soportar nuevos esfuerzos. 

Fig.4.- Curvas 1/8 habituales 
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Si pretendemos simular el <..íecimiento de 
grietas en materiales dúctiles ante cargas que 
pueden variar con el tiempo tanto en magnitud 
como en dirección, debemos plantear una 
relación 't 1 o irreversible que incluya: 

- lJna ley de carga/descarga. 
- l Jn método para identificar cómo la 

historia de cargas modifica la resistencia de la<; 
interfaces. Aquí es donde se identifica el 
modelo de daño continuo. 

Por último, si pretendemos trabajar con 
problemas tridimensionales, habremos de 
definir los conceptos de elongación y tensión 
efectiva-; teff 1 &ff, tal y como se hace con la'> 
tensiones/deformaciones equivalentes en los 
prohlemas de pla<;ticidad. 

3.1.- Definición de la relación te(f/ oe(f.-

Para la obtención de la<; elongaciones 
tracciones equivalentes, emplearemos el modelo 
propuesto por C'amacho & Ortiz (1995) [15], 
donde: 

definiendo los ejes 1,2 y 3 según la figura: 

.. 
.,;>' 2 
r' .... ··· 

Fig.5.- Definición del elemento interface. 

y siendo ~ el ratio que relaciona la 
resistencia normal y la tangencial de la 
interface según: 

(*3) 

Apoyándose en la ideas expuesta<; por 
Peit:rls [ l] y partiendo de modelos atómicos. 
diversos autores han obtenido relaciones 
constitutivas en forma de función sinusoidal del 

tipo de la propuesta por Frenkel 1 () 1 para la 
relación entre la tensión corlmlle y la 
elongación transversal para un valor 11io en la 
elongación normal. además de la expresión 
propuesta por Rose-Ferranle-Smith 110] para la 
dependencia entre la lensi<ín y la etongaci!ín 
nonnales para una elongacicín tr;msversal fija. 
Una recopilación de dichas investigaciones 
puede encontrarse en S un. Beltz & Rice ( IIN:I) 
[11]. 

Esta última relaci!ín funcional. propuesta 
por Rose- Ferrante-Smith. ha sido la adoptada 
para relacionar las tensiones y elongaciones 
efectiva<;: 

-I>.Jf 

teff = A 'óe,f{ e 6'' ( *4) 

El valor de la'> constantes A y & se deduce 
fácilmente de la figura ó a parlir de lm; 
propiedades del material. 

teff 

Fig.6.- Relación de Smith-Fcrrante. 

Donde Gc= "C'ritical Energy Rcleasc Ratc .. 
igual al área b~jo la curva teff 1 &{f. 

Enlazando con las ideas del ap;u·tado 
primero, la tensh'ín tciT dchería derivar de un 
funcional 0. tal que: 

a 0 
teff = i1f>e,f{ (*5) 

Al definir 'Oeff como :unes entonces la 
superficie (2l:;:cte. es un elipsoide de manera que 

0(oo) = Gc (*ó) 

con lo cual la 
comportamiento del 
completamente definida. 

caracterizachín del 
elemento queda 
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3.2.- Leves de carga y descarga en un espacio 
lridimensional.-

Si definimos el daño en el elemento 
interface como: 

0max D=-¡¡;- E (0,1) (*7) 

0max(t) = max0( 't) para O:::; 't:::; t 

cumpliéndose de ésta fonna que: 

. 
D(t) 2: O \1 tE (O,oo) (*8) 

con lo que el deterioro se hace de ésta 
fonna irreversible. 

Por lo tanto, introduciendo el concepto de 
0max como nueva variable de estado que 
represente la int1uencia de la historia de cargas: 

t¡ = [¡ (5;0max) (*9) 

Pretendemos que la ley de descarga sea 
lineal al origen de coordenadas, según fig.7. 

t 

Fig.7.- Ley de carga/descarga. 

por lo que si 

a 0 
fi - dbi (* 10) 

ha de suceder que en descarga, 

0= g 1 (0max) (*11) 

lo que lleva a que la función, 

ti= fi (8,0max) (*12) 

es una funci(m homogénea de grado l. 

En resumen: 

EN CARGA ~ 0 2: 0max: 

C''8' 
ti = 0' ( 8eff) _!j_j_ 

· 25efj 

EN DESCARGA ~ 0:::; 0nwx: 

dti 
ti=-

()8' .! 
. 8 ('' l 

J 

donde, 

( ~' () o¡ 
C=l O 

~ :: \) j ('' 15) 

o () 

4.- MATRIZ DE RIGWEZ.· 

ENCARGA: 

dti 0' 1 [ 0'' 0' l 
= ()5 · = 8eff Cij + 2 beff - 8efj'' . y .. .. ., 

( q;ak )( Cji8t) 

5e.ff 

EN DESCARGA: 

K 
.. _ 0'(8;~;~,) e·· 
lj - 8 <1/ IJ ( 1 7) 

11/tl\ 

defiendo en cualquiera Je lo:-. dos caso:-,. 

teff = 1 e~ l . ti . t¡' = 0' ( 8efj' ) ( 1 ~) 
• ~ lj . '' 
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5.- CONCLUSIONES.-

La conjunción entre un modelo de fractura 
cohesiva. las ideas aportadas por Rice [2] [3] 
tomando como referencia las ideas de Peierls 
[ 1] sohre teoría de dislocaciones y los modelos 
de dailo continuo, nos aporta un método versátil 
para simular el crecimiento de grietas. La 
ver~atilidad reside en que podemos analizar 
geometrías hi y tridimensionales complejas, 
ante cualquier combinación de los Modos I, II 
y III de fractura, en el marco de la Mecánica de 
la Practura Elá<;tica Lineal o Elastoplástica, 
siempre y cuando la formulación de los 
elementos s<Ílidos empleados lo permita. 
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MODELOS NUMÉRICOS DE ANÁLISE DE DANOS DA FADIGA DE JUNTAS 
SOLDADAS 

A. Silva Ribeiro, A. A. Fernandes. 
Dep. de Engenharias da Universidade deTrás-os-Montes e Alto Douro- 5000 Vila Real-Portugal. 

DEMEGI - FEUP, Rua dos Bragas - 4000 Porto-Portugal. 

Resumo. As juntas soldadas introduzem descontinuidades geométricas susceptíveis de criarem 
concentrac;ao de tensoes, tornando-se deste modo zonas privilegiadas de iniciac;ao e posterior propagac;ao 
de fenómenos de fadiga. Tradicionalmente o dimensionamento a fadiga de construc;ües soldadas é feíto 
através do recurso a curvas de projecto contidas em códigos de prática que garantem, quando correctamente 
aplicadas, que as construc;ües operam em seguranc;a durante a vida prevista da construc;ao. Verificam-se 
contudo inúmeras situac;oes, na prática. em que se toma necessário verificar a integridade da estrutura nao 
só porque foram detectados defeitos resultantes das condic;ües de fabrico mas também porque se pretende 
por razoes de economía prolongar a vida da estrutura além da fixada na fase de projecto. A utilizac;ao de 
métodos numéricos é neste contexto imprescindível. 
A presente comunicac;ao propüe um modelo numérico de análise da integridade de construc;oes soldadas 
em ligas de alumínio onde se incluí o efeito da fase de iniciac;ao, tendo por base os resultados do 
programa experimental levado a cabo no ambito do projecto EUREKA EU-269 e baseado no estudo de 
diversos tipos de juntas. 

Abstract. Welded joints introduce geometric discontinuities originating local stress concentration 
susceptible of giving rise to the initiation and propagation fatigue cracks. 
Traditionally fatigue resistance evaluation is carried out through the use of design SN curves contained in 
applicable codes of practice. Its correct application has contributed significantly to increase the safety of 
welded fabrications. However this methodology cannot be used if defects are present and there is a need to 
evaluate the construction integrity both due to economic and operational reasons. The use of prediction 
models are in this case particularly relevan!. In the present paper an analytical model. validated by 
extensive experimental tests carried out in wclded aluminium alloy joints within EUREKA project EU 
269, is reported. 

l. INTRODU<;ÁO fundamental para a determinac;ao do período de 
iniciac,;ao, que se atinge quando se desenvolve urna fenda 
de 0.25 mm de comprimento no elemento estrutural 
[2,3]. Por outro lado o período de propagac;ao pode ser 
estimado pelas teorías da MFLE recorrendo ao uso de 
leis de crescimento de rendas de fadiga. 

As juntas soldadas introduzem descontinuidades geo
métricas, constituindo zonas preferenciais para a 
iniciac;ao e posterior propagac;ao de rendas. podendo 
conduzir a rotura final. A durac;ao de um componente 
estrutural a fadiga, define-se geralmente pelo número de 
ciclos de aplicac;ao da carga até a rotura englobando a 
fase de iniciac;ao N¡ e a fase de propagac;ao Np, podendo
se no caso geral escrever [1]: 

(1) 

onde N¡ e NP podem ser estimados indepcndentemente. 
Contudo deve ser feita urna distinc;ao entre os dois 
períodos de crescimento da fenda. A cnracterizac;ao da 
fase de iniciac;ao cm termos da dimensao do defeito 
inicial a¡ nao é usual uma vez que nao é possívcl 
estudar o seu comportamento através dos princípios da 
MFLE. Resultados apresentados na literatura sugcrem 
que o raio de curvatura na raíz do entalhe, associado a 
geometría do componente, parece ser o parámetro 

1.2. Período de inicia¡;ao e de propaga~ao 

V ários modelos tem sido propostos para a avaliac;ao do 
período de iniciac;ao, mas os modelos baseados na 
análise de tensües e extensoes locais, parece m ser a base 
da maioria [2]. Segundo es tes modelos, se as tensoes e 
deformac;oes numa zona de concentrac;ao de tensoes 
forem conhecidas é possível estimar-se o número de 
ciclos correspondentes através dos resultados de fadiga 
obtidos em provetes nao entalhados em deformac;ao 
controlada. 
O período de propagac;ao é a fase dominada pelo 
crescimento macroscópico das fendas de fadiga e cujo 
comportamento pode ser estimado pelas teorías da 
MFLE recorrendo ao uso de leis de crescimento de 
fendas. A de maior aplicac;ao é a lei de París devido a 
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sua simplicidade matemática. Esta é apresentada na 
seguinte forma: 

(2) 

onde ..d!. é a taxa de propaga~ao de fendas e ¡jJ( a gama 
<N 

do factor de intensidade de tensües definido por: 

J:lK = {Kmáx - Kmin) Y dO' -.fifii (3) 

que representa a medida da gama do factor de intensidade 
de tensües na extremidade da fenda. O número de ciclos 
para a fase de propaga~ao pode ser calculado pela 
integra¡;ao da lei de propaga¡;ao de fendas obtcndo-se: 

N - 1 <b J
af 

P- C(ilcrr a¡ (Ymr 
(4) 

2. ANÁLISE DE TENSÓ ES EM ENT ALHES 
2.1. Análise Elastoplástica 

Devido a existéncia de zonas plásticas na frente dos 
entalhes, os modelos baseados cm análises elásticas nao 
caracterizam correctamente os danos acorridos dado nao 
contemplarem a influéncía de zonas plásticas. Neuber 
[ 4] propüe a relacao: 

2 
Kt= Kcr KE (5) 

onde Kcr é o factor de concentracao de tensücs elasto
plástico e KE o factor de concentracao de dcformacoes 
elasto-plástico. Topper el al [5] introduziu Kr cm vez 
de ~ para solicitacües de fadiga obtendo: 

2 
Kr= Ka KE (6) 

Existem algumas formas empíricas para a dcterminacao 
do factor Kr. Essas formas empíricas estabelecem 
relac5cs entre K1 e Kr. Entre as formulacoes publicadas 
destacam-se a de Peterson e de Radaj [6]. De acordo com 
Peterson a rela~ao é: 

Kr=l+~ 
1 + a/p 

(7) 

onde a é urna constante do material e p representa o 
raio na raiz do entalhe. Kosteas [6] menciona que a 
formula~ao de Radaj utilíza o seguinte valor Kr = Kt. 

4.1. Factores de redUI;ao de resistencia a 
fadiga para juntas de a~o soldadas 

Yung e Lawrence [7] propoem a seguinte expressao 
para determinar K1 para o caso de juntas soldadas: 

Kt= f3 [ 1+ a (~fJ (8) 

onde a, B e A sao constantes dependentes da geometría, 
natureza do cordao de soldadura e condi~ües 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 (8) assume a 
forma: 

(9) 

Yung e Lawrence apresentam os valores de~ e Krmax 
para várias juntas soldadas onde Krmax representa o 
máximo valor de ~. obtido para o raio crítico. 

5. MODELOS DE PREVISÁO PARA A 
FASE DE INICIA«;;ÁO 
5.1. Modelos elásticos 

K. Saanouni e C. Bathias [8] referem que podem ser 
obtidas rela~oes aproximadamente lineares entre 
K1.ilcrnom e N¡,. Todavia os parametros Kt e ilcrnom 
supoem a inicia~ao como um fenómeno puramente 
elástico, desprezando toda a ac~ao inelástica gerada na 
vizinhan~a do entalhe pelo que nao se pode defmir um 
modelo matemático generalizado nesta base mas sim 
modelos empíricos para estimar o número de ciclos para 
a fase de inicia~ao. 

5.2. Modelos elastoplásticos 

Os modelos elastoplásticos tem em canta a presen~ de 
zonas plásticas localizadas na vizinhan~a da extremidade 
de entalhes. A determina~ao das tensües e deform~ües 
locais pode ser feita recorrendo ao método de elementos 
finitos ou técnicas experimentais. Todavía estes sao 
demasiado demorados e de custos elevados. Alternativas 
foram descnvolvidas como o método de Neuber. De 
acordo com a altera~ao introduzida na regra de Neuber 
por Topper, se a varia~ao da tensao nominal, ilcrnom• 
for limitada ao campo elástico entao a equa~o (6) pode 
ser escrita na seguinte forma: 

(Kf L!crnom)
2 M .!ll_ 

4E 2 2 
(10) 

equa~ao que relaciona o factor empírico Kf com a 
tensao e a extensao local. A combinacao desta com a 
equa~ao da curva cíclica tensao-extensao, que representa 
a influencia do material, resulta a seguinte equa~o: 

(Kr LlO'nom)
2 

= J:lcr2 + J:lcr (ÓO'~ 
4E 4E 2 2K'/ 

(11) 

Dado este método sobrestimar as tensües e deforma~ües 
locais, foi posteriormente modificado por alguns 
investigadores tais como Seeger e Heuler, e Glinka [9). 
Seeger e Heuler [9] mostraram que a equa~ao (10) pode 
ser também aplicada a estados de tensao nominais 
superiores a tensao de cedencia recorrendo a equ~ao da 
curva cíclica do material para o cálculo quer de 
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deforma~oes nominais quer de deforma~oes locais 
obtendo: 

J(llanom[ llanom +(llanom)~] _!la [!la .J !la 'f] (12) 
2 2E 2K' 2 2E 'bK·J 

Esta altera~ao conduz a previsoes satisfatórias. Glinka 
propós para o cálculo das tensoes e deforma~oes locais 
o método da energía de deformar;ao equivalente que se 
traduz pela seguinte expressao(9]: 

2 2 ( rl Kt llanom = !la + !la !la · 
4E 4E 2(n +1) 2K 

(13) 

se a tensao nominal for superior a tensao de ccdcncia 
entao a equa~ao (13) toma a forma: 

~
2 2 l] 2 .L 

K llanom+llanom(llanom)" =~__ru¿_(.ill:!:_)"'(14) 
4E 2(n+l) 2K' 4E 2(n+l) 2K' 

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 cedcncia os 
resultados sao coincidentes com o método de Neubcr. 
As equa~oes (11) a (14) permitem a determína~ao da 
amplitude de deformar;ao, estimando-se a vida a fadiga 
pela equar;ao de Morrow usando técnicas iterativas: 

A ' b e 
~=a f- am (2Nr) + E'r (2Nr) 
2 E 

(15) 

onde llE é a amplitude de deformar;ao e CJm a tensao 
2 

média 

6. PROGRAMA EXPERIMENTAL 

De forma a estabelecer urna análise comparativa entre 
os valores obtidos, por modelos analíticos, foi desen
volvido um programa experimental, englobado no pro
jecto EUREKA EU 269, que consistiu em testes de 
fadiga cm juntas soldadas de alumínio da liga Al 6061-
T651 que se representam esquematicamente na figura 1. 

Tab. l. Propriedades de resistencia med'mica da liga de 
Al606I-T651 [10]. 

Tensao de resistencia, ar 
Tensao de cedcncia, accd 
Exp. de ductilidade cíclica, e 
Coef. de ductilidade cíclica, E'r 
Exp. de resist. cíclica, b 
Exp. de endurecimento cíclico, n' 
Coef. de endurecimento cíclico, K' 
Coef. de resistencia cíclica, a'r 
Módulo de elasticidade, E 

290/317 [MPa) 
242/279 [MPa] 

-0.723 
0.634 

-0.045 
0.062 

404 [MPa) 
394 

68300 rMPa] 

1 ...-------,! l.____._ ___ ______. 

720------..., 

Detalhe 1- Juntas topo a topo 

48 

j_ ......------------, 
12~------------------------~ T 

T 
48 l.____ __ _..........__ __ ~ ...... 

~-----------720----------~ 

Detalhe 2- Juntas de canto. 
1"'""' 

i ~ ~~------~ 
12 1~...-___ ___, 1 

T .,. "' 
1 
1 
48 

i 
~--------720------~~~¡ 

Detalhe 3- Juntas cruciformes com transferencia 
de carga 

~---------720----------_.~ 

Detalhe 4- Juntas de canto longitudinais 
sem transferencia de carga. 

Fig. l. Geometria e dimensoes das juntas utilizadas no 
programa experimental. 
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6.1. Previsao do período de inicia~ao 

A determinavao do número de ciclos passados no 
período de iniciavao foi estimado por um programa de 
cálculo automático "INICIA<;AO". A tabela 2 
representa os valores de Kt utilizados para a deter
mina¡;ao do número de ciclos passados na fase de 
inicia~ao. A op~ao por estcs valores ficou a dever-se ao 
facto de estarem enquadrados nas solu~oes analíticas e 
de serem valores da mesma ordem de grandeza que os 
obtidos por elementos finitos. 

Tab. 2- Valores de Kt [10]. 
Detalhe Kt 

1- Juntas topo a topo 3.50 
2- Juntas de canto 2.60 
3- Juntas cruciformes com transf. de carga 7.24 
4- Juntas longit. sem transf. de carga 4.43 

6.2. Previsao do período de propaga~ao 

Para a determina~ao do número de ciclos passados na 
fase de propaga~ao foi utilizado o programa de cálculo 
automático "FAFRAM" (FAtigue FRActure 
Mechanics) baseado nos conceitos da MFLE e desen
volvido no TNO - Institute for Building Materials and 
Structures tendo-se utilizado as condi~oes e limites de 
defeitos, esquematizadas na tabela 3. Optou-se para a 
formula~ao do factor de intcnsidade de tensocs pela 
solu~ao de Brown/ Scrawley/ Orange para o dctalhe 1, 
pela solu~ao proposta por Frank para as juntas 
cruciformes e pela solu~ao de Newman/ Raju para os 
detalhes 2 e 4. 

Os valores para as taxas de propaga~ao de fcndas de 
fadiga foram os valores obtidos para a liga utilizada no 
programa experimental, optando-se para os detalhcs 1 e 
3, os valores obtidos para o material de enchimento, 
l.22xl0·19(~K)5.93Nmm·3!2 e para os detalhes 2 e 4 os 
valores obtidos para a zona afectada termicamente, 
2.99xi0· 16(~K)4·63 Nmm-312. 

Tab. 3. Parametros utilízados no programa de cálculo 
"FAFRAM" [101 

Det. Dircc~ao (mm) Geometría 
a¡ ar e¡ Cf 

1 0.25 11.8 - - 2D 
2 0.25 11.8 0.25 48 3D 
3 (ai+0.25) (af) - - 2D 
4 0.25 1 1.8 0.25 48 3D 

(aj+0.25), (af)- Valores obl.ldos por mcd1~ao directa 

7. APRESENTA(:ÁO DE RESULTADOS. 
CONCLUSÓES 

As figuras 2 a 5 representam graficamente os valores 
estimados e experimentais. 

Existe urna rela~ao directa entre a resistencia a fadiga e 
o factor de concentra~ao de tensoes na regiao de 
soldadura. Verifica-se que as juntas de maior resistencia 
a fadiga sao as que revelam nos estudos teóricos baixos 
valores do factor de concentra~o de tensoes na regiao 
do cordao de soldadura. 

O número de ciclos estimados para o período de 
inicia~ao em rela~ao aos valores médios experimentais, 
revelaram que: 

-Para as juntas topo a topo a inicia~ao é significativa, 
estimando-se em cerca de 37% para as gamas de tenslio 
iguais ou superiores a 98 MPa. 

-Para as juntas de canto a inicia~ao é significativa, 
representando cerca de 50% para a gama de tensao de 
156 MPa. Para as gamas de tensao inferiores a 79 MPa 
a inicia~ao apresentou valores estimados da ordem dos 
5x w6 ciclos. 

-Para as juntas cruciformes com transferencia de carga a 
iniciac;:ao é pouco significativa, representando cerca de 
3.5% a 6.5% para as gamas de tensao de 114, 80 e 57 
MPa, em rela~ao aos valores experimentais da vida 
total de fadiga. Para a gama de tensao de 40 MPa a 
inicia~ao tomou-se significativa representando cerca de 
36%. 

-As juntas longitudinais de canto sem transferencia de 
carga, a inicia~ao representou valores aproximados de 
2,2% para a gama de tensao de 143 MPa, registando-se 
valores de 11 a 20% para os níveis de 94 a 71 MPa. 

Pode concluir-se globalmente que: 

-Para as juntas soldadas com elevados factores de 
concentra~ao de tensoes e para elevadas gamas de 
tcnsao o pcóodo de inicia~ao nao é determinante na vida 
total de fadiga. Para baixos níveis de tensao o efeito do 
período de inicia~ao é significativo no processo de 
fadiga. 

-Para geometrías com baixos factores de concentra~ao 
de tensoes a inicia~ao é determinante, para baixas ou 
elevadas gamas de tensao aplicada no processo de rotura 
de fadiga 

Assim nao parece relevante incluir a fase de inicia~ao 
em modelos de previsao da dura~ao a fadiga das juntas 
soldadas com elevados factores de concentra~ao de 
tensao quando solicitadas a elevadas gamas de tensao, 
sen do de considerar para estas unicamente o número de 
ciclos passados na fase de propaga~ao. 
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COMPROBACIÓN EXPERIMENTAL DE LAS FUNCIONES DE FLEXIBILIDAD EN SECCIONES 
RECTANGULARES Y SECCIONES EN T 

F. Ustáriz, A. Valiente y M. Elices. 

Departamento de Ciencia de Materiales 
Escuela Técnica Superior de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos 
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Ciudad Universitaria s/n, 28040 -Madrid 

Resumen. El método de las funciones de flexibilidad es un procedimiento ideado para calcular el factor 
de intensidad de tensiones en elementos fisurados de estructuras hiperestáticas lineales. En trabajos 
previos publicados en estos anales se han desarrollado los fundamentos del método y se han aplicado al 
cálculo de los factores de intensidad de tensiones en modo 1 y en modo 11 para vigas con sección 
rectangular y sección en T, determinando las funciones de flexibilidad correspondientes por el método 
de los elementos finitos. En este trabajo se presenta un estudio experimental llevado a cabo con ambas 
secciones para comparar aquellos resultados con resultados empíricos. El estudio consiste en el diseño y 
ejecución de un tipo de ensayo cuyo fundamento teórico es el método propuesto y cuya finalidad es la 
obtención experimental de las funciones de flexibilidad. 

Abstract. The compliance function theory is a method for the mechanical and fracture analysis of 
cracked members of statically indetermínate linear structures. Previously, this method was used for 
determining the mode I and II stress intensity factors of cracked beams with rectangular and T -shaped 
cross-section. The compliance functions of these cross-sections were obtained by applying the finite 
element method. This paper compares these numerical values of the compliance functions with 
experimental values measured by performing a series of test specifically desígned for this purpose. 
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1.- INTRODUCCIÓN 

El modelo de las funciones de flexibilidad proporciona 
un método de análisis de estructuras resistentes lineales 
(vigas, pórticos, marcos, etc.) con secciones fisuradas. 
Mediante este método es posible determinar esfuerzos, 
movimientos y factores de intensidad de tensiones 
aunque la estructura sea hiperestática, y todo ello en un 
marco acorde con los métodos de análisis de 
Resistencia de Materiales. Los fundamentos del 
modelo, cuyos precedentes son soluciones de casos 
particulares (1], están recogidos en las referencias [2] y 
[3]. La determinación de las funciones de flexibilidad 
de la sección rectangular y de una sección en T por 
procedimientos numéricos aparece en las referencias 
[2] y [4], respectivamente. Este trabajo está dedicado a 
un estudio experimental que se ha llevado a cabo con la 
doble finalidad de comprobar los valores numéricos de 
las funciones de flexibilidad anteriores, y de confirmar, 
a través de esta comprobación, la validez de las 
i:UJJI()te~s!S simplificativas asumidas en la teoría de las 

funciones de flexibilidad. La experimentación se ha 
diseñado sobre la base del modelo y se ha llevado a 
cabo con un material de fácil fisuración, siempre bajo 
condiciones de comportamiento elástico y lineal. 

2.- FUNDAMENTO DEL MÉTODO EXPERIMEN
TAL. 

El modelo de las funciones de flexibilidad permite 
calcular los movimientos que se producen en una 
estructura lineal con elementos fisurados [2 y 3], y en 
particular en una viga fisurada. Se admite como 
hipótesis del modelo que los efectos de la fisura están 
concentrados en la sección fisurada y que consisten en 
discontinuidades del giro y los desplazamientos. En 
ausencia de esfuerzos axiles, la discontinuidad de cada 
tipo de movimiento está asociada sólamente a uno de 
los dos esfuerzos que actúan en la sección (el giro al 
momento flector y el desplazamiento al esfuerzo 
cortante) y es proporcional al valor del esfuerzo, siendo 
los factores de proporcionalidad funciones del tamaño 
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de la fisura propias de la forma de la sección. Estas 
conclusiones permiten formular los teoremas de Mohr 
para vigas fisuradas según las ecuaciones (1) y (2). La 
figura 1 ilustra gráficamente el significado de ambas 
ecuaciones, en las cuales e.b y v.b representan el giro y 
la flecha de la sección b respecto a la sección a debidos 
a los esfuerzos que actúan, cuando lo hacen en ausencia 
de fisura. 

eb =9. + e.b + CmM (1) 

V b = V a + 9 a (X a - X b ) + V ab + 

+ CmM(xf- xJ + CqQ (2) 

La aplicación de las ecuaciones (1) y (2) a casos 
particulares isostáticos es la base del método 
experimental diseñado para comprobar la validez de las 
funciones de flexibilidad determinadas numéricamente. 
Las contribuciones E> y V de la sección fisurada al giro 
y a la flecha en una sección cualquiera se deducen 
fácilmente de las ecuaciones (1) y (2) teniendo en 
cuenta las variaciones que experimenta cada sumando 
del segundo miembro de dichas ecuaciones al comparar 
sus valores para los mismos esfuerzos cuando la sección 
f está fisurada y cuando no lo está. Mientras que CmM y 
CqQ desaparecen en ausencia de fisura, ni e.b ni v.b 
varían. Por tanto: 

Bb =8.-+CmM 

Vb = v. +B.(x.- xJ+ 

+CmM(xf -xb)+CqQ 

(3) 

(4) 

Para una viga y un sistema de cargas simétricos 
respecto al plano de la sección fisurada, tanto la 
deformación total como la contribución de la fisura han 
de mantener la simetría. Por tanto, al aplicar la 
ecuación (3) a dos secciones situadas simétricamente 
respecto a la sección fisuradaf, se tiene: 

-8 =8 +C M ~e =-ü"C M a a m a ,.J m (5) 

Introduciendo este resultado en (4) junto con la 
condición debida a la simetría de que el esfuerzo 
cortante Q en la sección fisurada es nulo, después de 
resolver en cm se obtiene: 

2(v.- vJ e - -
m- M(xb -xr +x. -xr)-

2( v.- vb) 
- M(b-a) 

(6) 

donde las distancias de las secciones a y b a la sección 
f, Xr- x. y xb- xf respectivamente, se han denominado 

X 

Fig. 1. Efecto de la fisura en una viga según el modelo de las funciones de flexibilidad. 
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a y b (nótese que a y b están a distinto lado dej). 

la igualdad (6) permite determinar experimentalmente 
la función Cm para un tipo de sección dado. Basta 
someter a carga una viga isostática con ese tipo sección 
respetando las condiciones de simetría en que se basa la 
igualdad y medir las cargas aplicadas y las flechas de 
dos secciones a y b. Si el experimento y las medidas se 
efectúan dos veces, siendo la única diferencia entre los 
dos ensayos la existencia de fisura en la sección de la 
viga situada en el plano de simetría, la diferencia de las 
dos flechas medidas en una misma sección sería la 
contribuéión V de la fisura a la primera de ellas. De 
este modo se habrían obtenido los valores 
experimentales de las flechas v. y vb debidas a la 
fisura, a partir de las cargas aplicadas podría hacerse lo 
mismo con el momento M, y aplicando la igualdad (6) 
se determinaría experimentalmente el valor de Cm. Este 
ha sido el procedimiento empleado en la investigación. 

Se obtiene una igualdad análoga a (6) para la función 
Cq bajo las mismas condiciones de simetría geométrica, 
pero con antisimetría de cargas. Los giros en secciones 
simétricas serían iguales, las flechas opuestas y el 
momento flector M en la sección fisurada sería nulo. 
Debido a ello, desaparece un término en la ecuación 
(4): 

(7) 

y al particularizarla para la sección a y su simétrica, 
cuyas abscisas respectivas son x. y 2xr ~ x.. se 
transforma en: 

Eliminando el ángulo e. entre ambas ecuaciones y 
resolviendo en Cq se obtiene finalmente: 

vb(xf -xJ+ v.(xb -xf) e =2 = 
q Q( Xr - x. + Xr - xJ 

Vba+ V.b 
= 

2 Q(a- b) (9) 

3.- EXPERIMENTACIÓN REALIZADA. 

Las secciones transversales elegidas para la 
comprobación experimental de los valores numéricos 
de las funciones de flexibilidad son la sección 
rectangular y una sección en T, cuyas dimensiones 
aparecen en la figura 2 y cuyas funciones de 
flexibilidad son conocidas por haber sido determinadas 
numéricamente con anterioridad. 

4cm 

2cm 

D 
'--- -

4cm 

2cm 2cm 
~ " " . 
" .. ~ " 

Fig. 2. Secciones transversales estudiadas. 

El material escogido para la experimentación es un 
polímero termoplástico, polimetilmetacrilato (PMMA) 
de 3,2 GPa de módulo de elasticidad, 0,4 de coeficiente 
de Poisson y 1 ,O MPa'-'m de tenacidad de fractura. las 
razones por las que se ha elegido este material son dos. 
la primera es que su comportamiento es elástico-lineal 
en un amplio intervalo de deformaciones y su módulo 
de elasticidad es mucho menor que el de los materiales 
típicamente utilizados en ensayos mecánicos como el 
acero o el aluminio. Esto permite realizar ensayos con 
cargas moderadas y probetas de gran tamafío, en los 
cuales los desplazamientos que se producen son 
grandes y se pueden medir con poco error. la segunda 
razón es la comodidad con que pueden realizarse 

Fig. 3. Esquema del ensayo. 
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fisuras con crecimiento controlado en este material, ya 
que es transparente y ofrece poca resistencia a la 
fisuración. 

El procedimiento de fisuración empleado es el que se 
describe en la referencia [5]. La primera etapa del 
proceso consiste en la realización de un corte estrecho y 
poco profundo en la sección a fisurar, sobre la cara de 
la probeta donde se desea que la fisura arranque. Para 
generarla se flecta la probeta. manteniendo traccionada 
la cara donde está la entalla, y simultáneamente se 
comprime el filo de una cuchilla contra la arista de 
ésta. El avance de la cuchilla produce un doble efecto, 
de cuña y de penetración, que da lugar a la formación 
de una fisura cuya velocidad de crecimiento, 
incurvación del frente y plano de propagación pueden 
controlarse, dentro de ciertos márgenes, a través de la 
velocidad de avance de la cuchilla y del esfuerzo de 
flexión aplicado a la probeta. 

La configuración elegida para el ensayo es el de la 
figura 3, que produce solicitación en modo I y una 
distribución uniforme de momentos flectores en un 
amplio tramo de la viga, lo que elimina los errores de 
determinación del momento flector en la sección 
fisurada debidos a la incertidumbre en su ubicación 
exacta. Las cargas han sido aplicadas en una máquina 
de ensayos universal y las medidas han sido realizadas 
mediante un sistema de adquisición de datos acoplado a 
la máquina. Las secciones cuyas flechas se han medido 
son las secciones a, b y e de la figura 3, distantes 20, 50 
y 90 mm de la sección fisurada respectivamente. Las 
tres medidas se han efectuado mediante captadores 
inductivos L VDT de ±2 mm de recorrido. La carga se 
aplicaba en control de desplazamiento, sin llegar a 
provocar nunca la propagación de la fisura. Las cuatro 
fuerzas que actuaban sobre la probeta eran transmitidas 
mediante rodillos simplemente apoyados con libertad 
de rodadura. Los dos de la parte superior transmitían la 
carga desde el actuador de la máquina a la probeta a 
través de una viga rígida unida al actuador por medio 
de una rótula de compresión con libertad de giro en 
todas la direcciones. El ajuste de la rótula se llevaba a 
cabo antes de comenzar el ensayo y de este modo 
quedaba asegurada la transmisión de fuerza a lo largo 
de todo el rodillo. Cada ensayo se efectuó dos veces la 
primera para medir las flechas de las secciones a, b y e 
(figura 3) y la segunda para medir las de las secciones 
respecto al plano de la fisura. De esta manera se pudo 
comprobar y corregir la existencia de errores de 
centrado. Una vez concluidos los ensayos 
correspondientes a un determinado valor de la 
profundidad de fisura, se empleaba la misma probeta 
para los correspondientes a un nuevo valor, a base de 
hacer crecer la fisura anterior por el procedimiento 
descrito. 

Como ya-se ha indicado, el control que permite el 
método de fisuración en cuanto a la incurvación del 
frente y a la profundidad de la fisura, es limitado. Las 
dimensiones exactas de ésta sólo se conocen una vez 
concluidos los ensayos y rotas las probetas, al medirlas 
con ayuda de un proyector de perfiles. Los frentes de 
los distintos tamaños de fisura ensayados quedan 
perfectamente marcados en la superficie de rotura 
(figura 4). Esta es otra de las ventajas que ofrece el 
PMMA en los ensayos de esta clase. 

Fig. 4. Detalle de la probeta con sección enT. 

La figura 4 muestra una sección transversal donde 
pueden observarse los distintos tamaños de fisura para 
los cuales se ha ensayado la probeta. Es una sección en 
T sobre la cual se aprecian claramente la entalla y los 
frentes de fisura para distintas profundidades, desde 0,1 
hasta 0,8 veces el canto. 

El tipo de registros obtenidos en los ensayos puede 
verse en la figura 5, que corresponde a la probeta de 
sección en T sin fisurar y con fisuras de profundidades 
0,3 y 0,6 veces el canto. Los tres registros representados 
por cada tamaño de fisura son los valores de la carga 
aplicada frente a los de las flechas medidas en las 
secciones a, b y e, una vez promediadas con los de las 
secciones simétricas. Todos los registros son líneas 
rectas como era de esperar del comportamiento elástico 
y lineal del material. El efecto del tamaño de la fisura 
se manifiesta en el incremento que experimentan las 
pendientes de los registros a medida que aumenta el 
tamaño de la fisura. Para cada una de las dos secciones 
estudiadas se han ensayado vigas con nueve tamaños de 
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fisura distintos, incluyendo la viga no fisurada. Los 
tamaftos restantes barren un intervalo de profundidades 
de fisura entre 0,1 y 0,8 veces el canto de la sección, 
con un incremento de profundidad de 0,1 veces dicho 
canto entre un tamafto y el siguiente. 

0.4 

~0.3 

gj¡ 
~ 0.2 

0.1 

o 

.· . 
- - a/W=fJ 
-- a/W=fJ.3 
...... a/W=fJ.6 

o 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25 

Flecha(mm) 

Fig. S. Relación Carga-Flecha obtenida en los 
ensayos 

4.- RESULTADOS OBTENIDOS. 

Los ensayos realizados aportan los datos 
experimentales necesarios para aplicar la ecuación (6) y 
obtener los valores de Cm correspondientes a los tipos 
de sección y tamaftos de fisura estudiados. Los registros 
carga-flecha obtenidos son líneas rectas, lo que permite 
trabajar con las pendientes al utilizar la ecuación (6). 
En efecto, la contribución de la fisura a la flecha en una 
sección es la diferencia entre los registros de las flechas 
en esa sección para la viga fisurada y sin fisurar. Dicha 
diferencia es también proporcional a la carga, con un 
factor de proporcionalidad r-R sí las pendientes 
respectivas de los registros que se restan son r y R. Por 
su parte (figura 3), el momento flector en la sección 
fisurada es el producto de la semicarga P/2 multiplicada 
por la distancia h, con lo cual la ecuación (6), 
particularizada para los ensayos realizados se reduce a: 

(lO) 

Puesto que las medidas de flechas se han realizado en 
tres secciones distintas para cada profundidad de fisura, 
hay tres posibilidades distintas de emparejarlas para 
aplicar la igualdad (10) y obtener el valor de Cm 
correspondiente. Debido a ello, la ecuación se ha 
aplicado para los tres emparejamientos posibles, 
adoptándose la media de los tres valores obtenidos 
como valor de Cm. y considerando las diferencias entre 
ellos como dispersión experimental. 

Los valores de Cm así obtenidos se han representado en 
función de la profundidad de fisura para las dos 
secciones estudiadas (figuras 6 y 7). Los márgenes de 
error que aparecen en los gráficos son debidos a la 
dispersión del valor de Cm por los motivos 
mencionados en el párrafo anterior y a la incertidumbre 
en el valor de la profundidad de fisura por la 
incurvación que presenta su frente. Dicho valor se ha 
acotado entre los dos límites definidos por los dos 
frentes rectos envolventes del frente curvo real. 

e 
u 
"' o -

e 
u 
b ..... 

Sr-------------------------, 

Sección rectangular 

4 • Experimental 

Numérico 

3 

2 

o~~~~~~~~~~~~~ 

o 0.2 0.4 0.6 0.8 

a/W 
Fig. 6. Resultados experimentales: sección 

rectangular. 

lOr---------------------RFr---. 
Sección en T 

• Experimental 
--- Numérico 

o~~~~~~~~~~~~ 

o 0.2 0.4 0.6 0.8 

Fig. 7. Resultados experimentales: 
sección en T. 

1 

Además de los valores experimentales de Cm se han 
representado los valores calculados en trabajos 
anteriores [3,4] aplicando el método de los elementos 
finitos. Las diferencias son pequefias y aleatorias 
tendiendo a mantenerse constantes en valor absoluto. 
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Esto hace que los errores relativos sean importantes 
cuando el valor de la función de flexibilidad es bajo, es 
decir para fisuras de poca profundidad. Por lo tanto, el 
procedimiento experimental diseñado tiene limitaciones 
para determinar las funciones de flexibilidad, pero es 
un instrumento eficaz para comprobar la validez de los 
valores obtenidos numéricamente y por añadidura, la de 
las hipótesis del propio método de las funciones de 
flexibilidad. 

5.- CONCLUSIONES 

La experimentación realizada ha confirmado los 
valores de las funciones de flexibilidad calculados 
anteriormente mediante elementos finitos para la 
sección rectangular y una sección en forma de T. El 
diseño de la experimentación está basado en el modelo 
de las funciones de flexibilidad, desarrollado para 
determinar movimientos y factores de intensidad de 
tensiones en vigas fisuradas hiperestáticas. 
Consecuentemente, la concordancia entre valores 
experimentales y teóricos no sólo confirma la validez 
de estos últimos, sino las hipótesis del propio modelo. 
Como método experimental para la determinación de 
funciones de flexibilidad, el procedimiento diseñado 
tiene serias limitaciones para fisuras de pequeño 
tamaño, porque los efectos que produce el error 
experimental en esos casos no son despreciables. 
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Resumen.- Se han aplicado técnicas experimentales para la determinación de la energía de fractura en 
ensayos de impacto instrumentado, realizados sobre un PVC sin modificar, de comportamiento frágil. 
Los ensayos de impacto se han llevado a cabo sobre un péndulo Charpy instrumentado, obteniéndose, 
tanto la energía como el resto de parámetros de fractura, mediante tratamiento numérico de la señal 
captada en la cuchilla del mismo. Dos cuchillas instrumentadas, de diferente sensibilidad, han sido 
utilizadas en el proceso, debido a la pequeña carga de rotura del material . Asimismo, al objeto de 
atenuar en lo posible las oscilaciones del materiaL se han dispuesto amortiguadores elásticos en las 
probetas. Los resultados experimentales han sido obtenidos variando parámetros tales como el tipo de 
entalla y el tamaño de la misma, al objeto de verificar la validez y el campo de aplicación de la 
formulación empleada, dentro del marco de un ensayo interlaboratorio efectuado por el Grupo Europeo de 
Fractura, ESIS TC-4, "Polymers and Composites". 

Abstract.- Experimental techniques and numerical methods have been applied in order to assess the 
fracture energy and toughness of an unmodified PVC in instrumented impact tests. The impact tests 
ha ve been carried out in a Charpy pendulum with strain gauges placed at the striking edge of the ham
mer in order to obtain all the fracture parameters. Two hammers with different sensibility have been 
used and also elastomeric damping has been needed. Different notch lengths and notch radii have been 
mechanised on the specimens in order to asess the validity of an ESIS protocol ("Polymer and 
composite Task Group, TC-4) whích is under development. 

l.INTR.ODUCCION. 

La mayoría de los materiales utilizados en ingeniería 
están sometidos a cargas dinámicas y ésta es la razón que 
está impulsando el desarrollo de métodos experimentales 
fiables que permitan realizar la caracterización del 
comportamiento mecánico de los materiales y de sus 
procesos de fractura en condiciones de impacto de baja, 
media y alta velocidad. 

En relación a los productos plásticos habría que decir que 
su empleo en ingeniería es cada vez mayor, de tal 
manera que en este momento es tan necesario poner a 
punto métodos de ensayo para caracterizar estos 
productos como en el caso, más tradicional, de las 
aleaciones metálicas. 

El Cloruro de Polivinilo (PVC), es uno de los plásticos 
más versátiles, y de empleo industrial más masivo. El 
PVC sin modificar es un plástico con una temperatura 
de transición vítrea claramente superior a la temperatura 
ambiente, por lo que en condiciones normales es un 
polímero frágil. Su resistencia química es buena, aunque 
sensible a ciertos disolventes (hidrocarburos aromáticos 
y clorados, ésteres y cetonas), presentando un 
comportamiento satisfactorio a los agentes atmosféricos 
y la luz solar [1]. Su uso en construcción va desde el 
recubrimiento aislante de conductores eléctricos, 
tuberías, válvulas, recubrimientos de piezas metálicas, 
pavimentos, etc. 

Resulta entonces, que en virtud de la fragilidad inherente 
a la estructura de este polímero resulta imprescindible, 
para su uso en ingeniería con las mayores garantías de 
seguridad, evaluar su resistencia a la propagación de grie
tas bajo esfuerzos de impacto dinámico. 

En la actualidad existen ciertos procedimientos de en
sayo, algunos de ellos todavía en periodo de 
normalización, que permiten caracterizar dinámicamente 
los materiales metálicos [2,3]. En este tipo de ensayos 
realizados a alta velocidad, la presencia de efectos 
dinámicos, tales como vibraciones en el sistema 
ensayado (que provocan oscilaciones en las cantidades 
monitorizadas) y fuerzas de inercia en las probetas (que 
originan diferencias entre las fuerzas captadas por 
distintos sensores), hacen más complejo el problema, 
por lo que es necesario el conocimiento y control de 
tales efectos dinámicos, para reducirlos o tenerlos en 
cuenta en el análisis experimental. 

Por otra parte, la medida de la tenacidad a fractura de 
plásticos está teniendo un crecimiento importante y 
comienza a surgir la necesidad de una normativa que 
recoja, de un modo práctico, la realización adecuada de 
estos ensayos, de manera que se garantice su 
reproducibilidad. El grupo de trabajo de la European 
Structural Integrity Society, especializado en Polímeros 
y Compuestos (ESIS-TC4 ), se encuentra en la actualidad 
trabajando en estos aspectos, mediante la realización de 
ensayos interlaboratorios en base a un Protocolo que 
sirva de base para una norma internacional [4]. 
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Las especificaciones del citado protocolo están extraídas, 
en parte, de la normativa ASTM E-399 desarrollada para 
metales [3]. No obstante, problemas específicos 
asociados con el comportamiento de los plásticos, 
quedan todavía por resolver. 

En este trabajo, en virtud de la vinculación del equipo de 
trabajo con el ESIS-TC4, se ha procedido al estudio de 
la problemática ligada a la determinación de los 
parámetros de fractura en condiciones dinámicas de 
polímeros frágiles, valorándose la influencia en la 
energía de fractura del tamaño de las entallas y del radio 
del fondo de la entalla. 

2.PROTOCOLO ESIS-TC4. 

El protocolo de ensayos para la determinación de la 
tenacidad a fractura en plásticos del ESIS-TC-4 
especifica Jos principios para la determinación de la 
tenacidad a fractura bajo modo I en plásticos, bajo ciertas 
condiciones . Se permiten ensayos mediante probetas de 
flexión en tres puntos (SENB), así como probetas 
compactas (CT). El protocolo impone ciertas 
restricciones de linealidad en el diagrama fuerza
desplazamiento, así como en el ancho y espesor de las 
probetas, al objeto de asegurar un estado de tensiones 
correspondientes al caso de deformación plana, en el 
fondo de la entalla. 

Este protocolo permite la realización de dos tipos de 
entallas : 

a) Por mecanizado de una entalla aguda y generación 
posterior de una grieta natural golpeando con una 
cuchilla nueva en el fondo de la entalla. 

b) Por mecanizado de una entalla seguido del afilado del 
extremo de la misma realizado por deslizamiento de 
una cuchilla nueva. 

Cualquiera de los dos métodos recomendados es 
problemático de cara a la reproducibilidad de los 
resultados ya que siempre resulta muy dificil obtener 
frentes de grieta uniformes y de geometría repetitiva. Por 
esta razón, suele resultar aconsejable utilizar únicamente 
entallas muy agudas obtenidas por mecanizado. 

Se recomienda igualmente realizar la atenuación de los 
efectos dinámicos mediante el empleo de amortiguadores 
elásticos colocados en la región de aplicación de la carga 
de impacto y/o los apoyos. 

El protocolo ESIS-TC4 propone realizar un mínimo de 
15 ensayos, cinco con una relación a/W comprendida 
entre 0,45 y 0,55, con objeto de obtener la tenacidad a la 
fractura, Kq. y los restantes utilizando relaciones a/W 
variables desde 0,05 hasta 0,70 para determinar con 
mayor precisión la energía de fractura Gq . 

Las fórmulas utilizadas para la obtención de estos dos 
parámetros, en el caso de la probeta de flexión SENB, 
son: 

siendo: 

~ ~) = ~[ 1.99- a(l-a)( 2.1H.9~ +2.7a
2

)] 

(l+h)·(l-a):z 

Fq .: La fuerza obtenida en el ensayo, con las oportunas 
correcciones. 

W, B: El ancho y espesor de las probetas. 

Uq: El trabajo real de fractura, es decir, el área bajo la 
curva fuerza-desplazamiento, con las oportunas 
correcciones. 

A+ 1864 <l> = .;:.:;_.;_;;;_;;;.;:;....; 
dA 

da 
un factor de calibración [5] dependiente de la flexibilidad 
adimensional de la probeta, A, dada por : 

siendo (ao, a¡, a2, a3, a4, as)= (8.9; -33.717; 
79.616; -112.952; 84.815; -25.672). 

La determinación de la fuerza Fq se realiza en base al 
ajuste, mediante mínimos cuadrados, de una función 
lineal y de otra parabólica, al diagrama fuerza-tiempo 
obtenido en el ensayo. Al objeto de mejorar el citado 
proceso de ajuste se realiza previamente un filtrado 
numérico de la señal, que atenúa las oscilaciones y el 
ruido de alta frecuencia de la misma [6]. De cualquier 
manera, el punto concreto se define como el 
correspondiente a una pérdida de la rigidez inicial de la 
probeta de un 5%, tal y como se muestra en la figura 
N°2. Al igual que en otras normas de fractura, si existe 
un máximo anterior en la curva fuerza-desplazamiento, 
se adopta dicho valor como F q . 

El trabajo real de fractura, Uq. se obtiene en base al 
diagrama fuerza-desplazamiento, obtenido a partir de los 
datos captados en el ensayo mediante un proceso de 
integración numérica. En el caso de utilizar 
amortiguadores, se realizan las oportunas correcciones en 
la parte inicial del ensayo, al objeto de tener en cuenta 
tanto los desplazamientos como los instantes reales en 
los cálculos subsiguientes. 
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3.PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

3.1. Material 

La experimentación se ha realizado sobre un PVC de 
alto peso molecular, no modificado, que nos ha sido 
suministrado en forma de placas extruídas de 
200x200xl0 mm. Dado que estos procesos de 
conformado dan lugar a una cierta orientación de las 
moléculas del polímero, todas las probetas fueron 
extraídas de modo que el avance de la grieta era paralelo a 
la dirección de extrusión. 

Previamente se habían realizado ensayos de tracción a 
temperatura ambiente con objeto de conocer la evolución 
del límite elástico con la velocidad de aplicación de la 
carga, habiéndose obtenido la relación siguiente: 

cry (MPa) = 58,2 - 4,659 log t (s) 

Donde t es el tiempo hasta la rotura. 

De cada una de las placas citadas anteriormente se 
mecanizaron veinte probetas de flexión (SENB) de 
dimensiones 88x20x 10 mm, todas ellas extraídas en 
dirección transversal a la de extrusión, efectuándose las 
entallas en la dirección L-T. El proceso de realización de 
la entalla se llevó a cabo mediante mecanizado con fresa. 
Se prepararon dos series de probetas con diferentes 
geometrías de entalla, de tal manera que los radios en su 
extremo eran de 0,25 mm y 15 J.Lm respectivamente. 

3.2. Equipos utilizados 

Como unidad de impacto dinámica se ha utilizado un 
Péndulo Charpy marca IBERTEST, PIB-30, 300 J., con 
una velocidad de impacto máxima de 5.42 rnls, dotado de 
un prototipo low-blow, que permite regular la altura 
de caída entre 0.0 y 0.9 m. 

Auxiliarmente también ha sido necesario utilizar los 
siguientes equipos : 

- Cuchillas instrumentadas según normativa DVMS, 
elaboradas en Titanio y en Epoxi, marca Araldit®. 

- Equipos de amplificación y filtrado de la señal de las 
cuchillas instrumentadas, de una frecuencia de hasta 
IMHz. 

-Tarjetas de recogida de datos analógico-digitales, marca 
Keithley-Metrabite, DAS-50, frecuencia de hasta 1 
Mmuestra/s, 1MB de memoria RAM, 12 bits. 

-Ordenador personal, encargado de la lectura y procesado 
de los datos adquiridos por las T AD, mediante el 
programa OSCILOS-3 V.2.2 ©OFS-JJCD(ETSII), 
bajo Windows® 3.1. 

3.3. Realización de los ensayos de impacto 

Los ensayos de impacto se llevaron a cabo bajo las si
guientes condiciones de operación : 

-Velocidad de impacto = l. O mis 
-Temperatura = 18°C 
-Frecuencia de muestreo = 1 a 0.5 MHz 
-Número de puntos almacenados >= 2500 
-Puntos antes del trigger = 200-800 
-Rango de voltaje = ± 2.50 V 
-Tipo de cuchillas= Forma y dimensiones según DIN-

DVM, elaboradas en acero aleado y epoxi. 

La atenuación de los efectos dinámicos ha sido llevada a 
cabo mediante la utilización de bandas de goma tanto en 
la región de impacto de la maza como en los puntos de 
apoyo de las probetas en el soporte de la máquina de 
ensayos. También se llevaron a cabo ensayos piloto sin 
amortiguadores, pero la amplitud de las oscilaciones, tal 
y como se puede apreciar en la figura 1, desaconsejaron 
su osterior realización. 

Achero cc:\IUanfO\ovcLdat Veloc.:::.l.OD nñ Fecha =10127195 
Matertai=PVC Sin modificar T emp.= 18"00 tC Cuchilla tipo DIN-OVM.Araidtt 
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0.-400 

0.360 

0.370 
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0.000 t:::t=~~=::;:::::::;:=::;:::::::;:=~~~~::: 
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Fig. l. Señal captada en el ensayo de impacto 
instrumentado, sin amortiguadores. 

En los ensayos se registró la señal procedente de las 
bandas extensométricas ubicadas en la cuchilla, a partir 
de la cual se obtuvieron los valores de la tenacidad y la 
energía de fractura, Kq. y Gq. utilizando la metodología 
descrita en el apartado anterior. 

En la figura 2 se muestra el gráfico fuerza
desplazamiento obtenido en el ensayo de una probeta con 
una relación a!W = 0.2 

IL O t) 
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Fig. 2. Señal captada en el ensayo de impacto 
instrumentado, con amortiguadores. 
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4. RESULTADOS 

Las figuras 3 y 4 muestran, respectivamente, los 
resultados obtenidos con las dos series de probetas con 
radio en la punta de la entalla de 15 y 250 f.Lm, en 
relación al tamaño relativo de la entalla a/W. Se observa 
que los parámetros críticos de fractura, Kq y Gq, son 
independientes del tamaño del defecto. Por otra parte, la 
dispersión de los resultados obtenidos es la habitual en 
este tipo de ensayos. 

Las figuras 5 y 6 dan cuenta de la evolución de la 
energía de fractura, Gq. del cojunto de probetas (series 
con radio en la punta de la entalla de 15 y 250 f.Lm 
respectivamente) según el método propuesto por ESIS
TC4, que consiste en calcular la pendiente de la 
regresión lineal de la representación gráfica de Uq frente 
a B.W.CI> (expresión (2)). 
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Fig. 3. Radio de entalla = 15 f.Lm 

1,5 

5 
O" 

¡;;:¡ 0,5 

o 
o 50 100 150 200 

B.W.Fi lmm"2l 

Fig. 5. Radio de entalla= l5f.Lm. 

K o Go Gre2 
MN/m312 KJ/m2 KJ/m2 

Radio= 15 um 3,8 8000 8500 
Radio= 250 11m 4,9 9000 8300 
Tabla l. Valores medios. 

S.CONCLUSIONES 

A partir de los resultados obtenidos, se apuntan las si
guientes conclusiones : 

Finalmente, la tabla 1 muestra los resultados medios 
obtenidos en todos estos ensayos. Se recogen dos 
valores de Gq. calculados uno como media de los 
resultados individuales, y otro a partir de las figuras 5 y 
6 (Greg). 

Se aprecia que los parámetros medios de fractura de la 
serie de probetas con un radio en el extremo de la entalla 
mayor son sensiblemente superiores a los 
correspondientes a la otra serie. Por esta razón debe 
hacerse hincapié en la generación de entallas lo 
suficientemente agudas, con objeto de evaluar con 
precisión los parámetros de fractura de los plásticos 
frágiles, tales como el PVC. 
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Fig. 4. Radio de entalla = 250 f.Lm 
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Fig. 6. Radio de entalla= 250 f.Lm 

- La adopción de amortiguadores elásticos (bandas de 
goma) en los ensayos de impacto atenuó, en gran 
medida, la amplitud de oscilaciones inerciales, con lo 
que la deducción de los correspondientes parámetros de 
resistencia dinámica del material pudieron ser evaluados 
con una mejor aproximación. 

- Los valores de tenacidad y energía de fractura, Kq y 
Gq. obtenidos a partir de probetas con un radio de 
entalla de 250 f.Lm son superiores a los deducidos a partir 
de probetas con un radio de 15 f.Lm. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA 

- El método de regresión aplicado a los resultados 
experimentales obtenidos en base a probetas de diferentes 
tamaños, proporciona resultados más coherentes en el 
cálculo de la energía de fractura del PVC. 

6.AG RADECIMIENTOS 

Agradecemos al Profesor Pavan del Politécnico de Milán 
y al Grupo de trabajo sobre Polímeros y Compuestos de 
ESIS el suministro del material. 

7.REFERENCIAS 

[1] Dominninghaus H., "Plastics for engineers: 
materials, properties and applications", Hanser Pub., 
129-181 (1988) 

[2] ASTM E24.03.03,"Proposed Standard method of test 
for instrumental impact testing of precraked Charpy 
specimens of metallic materials. "Draft 2d, ASTM, 
Philadelphia (1981 ). 

[3] ASTM E992, "Standard Practice for Determination 
of Fracture Toughness of Steels Using Equivalent 
Energy Methodology ". ASTM, Philadelphia (1989) 

[4] Protocolo ESIS, "High-rate Kc and Gc testing of 
Plastics" , Task Group 4 of ESIS, Delft, Holanda 
(Marzo 1994) 

[5] Bakker, A., "Compatible compliance and stress 
intensity expressions for the standard three-point 
bend specimen" , Fatigue Fract. Engng. Mater. 
Struct. Vol 13, W2, pp 145-154 (1990) 

[6] COZ DIAZ,J .. "Técnicas experimentales y métodos 
numéricos aplicados a la determinación de los paní
metros de fractura dinámica". Tesis Doctoral. ( 1994). 

Vol.13 (1996) 129 



130 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 13 (1996) 

FISURACION DEL HORMIGON EN MODO MIXTO 

J, Gálvez, G.V. Guinea, M. Elices 
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Resumen. Este trabajo es resumen de una investigación en curso sobre la propagación de fisuras en 
piezas de hormigón en masa en modo mixto. Se presentan los resultados preliminares de una colección de 
ensayos de fractura de hormigón en modo mixto en vigas solicitadas a flexión en tres y cuatro puntos, 
mediante cargas proporcionales y no proporcionales. La investigación pretende aportar un "banco de 
ensayos", hasta ahora inexistente, para la verificacion y el contraste de modelos de fisura cohesiva en 
modo mixto. Además se ha podido confirmar la validez de asumir la trayectoria correspondiente a un 
modelo de fractura elástica lineal para los modelos de fisura cohesiva en modo mixto. 

Abstract. This paper is a previous summary of a research project, which is unfinished, in mixed mode 
fracture of concrete. We present the preliminary results of fracture mechanics tests upon mixed mode on 
flexura} concrete beams, upon three or four load points, under proportional and non-proportional 
loading. The aim of the research project is to produce a "bench-mark" for contrast and to verify new 
models of mixed mode fracture mechanic on cohesive materials. Also, the validity of the crack trajectory 
under fracture linear elastic analysis for non cohesive material has been proven. 

l. INTRODUCCION 

La existencia de grietas en el hormigón es una realidad 
que afecta a muchas de las estructuras de hormigón 
armado y en masa actualmente en servicio. El análisis 
correcto de la estabilidad de las grietas, y por tanto de la 
capacidad portante de la estructura, no permite en la 
mayoría de los casos el empleo simplificado de la 
Mecánica de la Fractura Elástica Lineal por conducir a 
soluciones del lado de la inseguridad. Por el momento 
no se dispone de una herramienta de cálculo que 
permita estudiar adecuadamente la propagación de 
fisuras en modo mixto -modos I y II- de materiales 
cohesivos, como es el hormigón. 

Por lo que se refiere a resultados experimentales, 
aunque existen varias colecciones de ensayos de 
propagación de fisuras en modo mixto: Arrea & 
Ingraffea [1], Ballatore & Carpinteri [2], Guo & Koba
yashi [3], Ojdrovic [4], Reinhardt et al. [5], Davies [6], 
Barr et al. [7] y Nooru-Mohamed & Van Mier [8], entre 
otros, no se dispone de una colección de ensayos, con 

trayectorias no fácilmente predecibles, que sirvan de 
referencia para verificar y contrastar los modelos y 
programas que se desarrollen. Algunos de estos ensayos 
[5], [7] y [8] presentan problemas por la propagación de 
más de una fisura, y los correspondientes a vigas 
entalladas con flexión por carga en tres o cuatro puntos 
presentan trayectorias de propagación de las fisuras 
fácilmente predecibles. 

El objetivo de la investigación es disponer de una 
colección de ensayos que permita contrastar modelos 
analíticos y numéricos de propagación de fisuras en 
modo mixto en hormigón. En este sentido, se estableció 
como objetivo principal de los ensayos realizados 
obtener una colección de trayectorias de propagación 
de fisuras en modo mixto, con sus correspondientes 
curvas carga-CMOD y carga-desplazamiento, estables 
y repetitivas. 

El trabajo supone un gran avance para el desarrollo de 
un modelo de fisura cohesiva en modo mixto para el 
hormigón, pues constituye un banco de pruebas- hasta 
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ahora inexistente- para los modelos numéricos que se 
desarrollen y, además, pretende dar respuesta a algunos 
interrogantes no resueltos, como la validez de asumir 
la trayectoria elástica lineal para una fisura de hormigón 
en modo mixto. 

2. DESCRIPCION DE LA PROBETAS 

Se han confeccionado probetas en 5 amasadas de hormi
gón (nº O a 4). La amasada nº O ha servido para la 
puesta a punto de las técnicas experimentales y de los 
equipos, y las amasadas nº 1 a 4 corresponden a los 
ensayos en modo mixto cuyos resultados se presentan. 

La Tabla 1 presenta las probeta que componen cada 
amasada. 

Tabla l. Probetas de hormigón de cada amasada. 

Probetas prismáticas 

Denomi- D L B Nº de Finalidad 
nación mm mm mm probetas 

DI 
D2 

75 340 50 
150 675 50 

8 
4 

Probetas cilíndricas 

Cl 

donde: 

75 x 150mm 8 

D: canto de la probeta 
L: longitud de la probeta 
B: espesor de la probeta 

Caracterizac. 
Modo mixto 

Brasileño y 
compresión 

De las amasadas n11 1 y 2 se han empleado 4 probetas 
D 1 para ensayos en modo mixto. 

Todas las probetas ensayadas en modo mixto se han 
entallado hasta la mitad de su canto (D/2) con sierra 
circular a baja velocidad. La entalla resultante tiene un 
ancho de 2 mm y su fondo es rectangular. Las super
ficies de apoyo y de aplicación de las cargas fueron 
rectificadas con el fin de garantizar la distribución 
correcta de la carga en todo el espesor de la probeta 
mediante los rodillos, y de evitar desplazamientos no 
deseados por el aplastamiento de irregularidades 
superficiales. 

El hormigón se ha confeccionado con árido silíceo de 
diámetro máximo 5 mm, cemento Portland 1-55-A, 
suministrado a granel para garantizar la homogeneidad, 
y una relación agua/cemento 0.45. El hormigón se 
vibró 12 segundos en mesa vibradora. El asiento medio 
del cono de Abrams para las 5 amasadas fue 100 mm 
aproximadamente. 

Las probetas se desenmoldaron a las 72 horas, 
manteniéndose hasta ese momento a temperatura 
ambiente de laboratorio y regándolas superficialmente 

cada 24 horas. Una vez desnmoldadas pasaron a cámara 
húmeda a 20 °C y 99% de humedad relativa durante 28 
días. A partir de ese momento y hasta su ensayo se 
mantuvieron sumergidas en piscina de agua a tem
peratura ambiente de laboratorio. Fueron ensayadas 4 
meses después de haber sido horrnigonadas. 

Las propiedades mecánicas del material empleado se 
detallan en la Tabla 2. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas del hormigón de cada 
amasada. 

Amasada fe k fct (1) fct (2) Gc E 
(MPa) (MPa) (MPa) (N/m) (GPa) 

1 54 7.0 2.4 69 
2 56 6.5 2.7 70 
3 56 6.8 2.4 61 
4 61 7.2 2.6 75 

(1) Resistencia a flexo-tracción (módulo de ruptura) 
(2) Resistencia a tracción (Ensayo Brasilei'io) 

3. DESCRIPCION DE LOS ENSAYOS 

Con la finalidad de obtener trayectorias de propagación 
de fisuras muy distintas, que aún en el caso de una 
dispersión experimental amplia no diesen lugar a 
malinterpretaciones, se adoptaron dos tipos de ensayo: 

Tipo l:Probeta prismática con carga asimétrica y 
entalla en la sección central de profundidad 
medio canto (D/2), solicitada a flexión simple 
en tres puntos (Figura la) 

Tipo 2: Probeta prismática con carga asimétrica y 
entalla en la sección central de profundidad 
medio canto (D/2), solicitada a flexión simple 
en cuatro puntos, mediante una carga P e 
impidiendo el desplazamiento vertical del 
punto B (Figura lb) 

Las variables medidas en los ensayos han sido: 

- Apertura de la boca de la entalla (CMOD en la 
terminología anlosajona). 

- CargaP. 
- Desplazamiento del punto de aplicación de la 

carga P. 
- Apertura de la boca de la entalla se§un la 

dirección normal a la rectaAC ("CSOD" ). 
- Desplazamiento del punto B (Figuras la y b). 
- Reacción en el punto B (ensayos tipo 2). 

Los ensayos tipo 1 fueron hechos en control de CMOD, 
a una velocidad de 0.004 mm/min hasta el 40% de la 
carga máxima en la rama de descarga, y 0.08 mm/min 
desde ese punto hasta el final del ensayo. 

* El "CSOD" ha permitido obtener ensayos estables del tipo 
2, pues por la cinemática del ensayo el control con CMOD 
conducía a ensayos inestables. 

28 
18 
22 
21 
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Los ensayos de tipo 2 (extremo B con movimiento 
vertical impedido) han dado muchos problemas para 
obtener su estabilidad. Una de las causas ha sido la 
imposibilidad de retroalimentar conjuntamente la carga 
P, dada por una máquina de ensayos, y la reacción para 
impedir el movimiento vertical del punto B, 
controlándose ambas máquinas independientemente con 
sefiales distintas. Además, por la cinemática del ensayo, 
ha sido necesario controlar la carga P con el "CSOD" 
(apertura de la fisura en la dirección normal a la recta 
AC de la Figura la y b), pues el CMOD, en estados 
avanzados del ensayo, varía poco en relación a la 
apertura normal de la fisura en el fondo de la misma y 
controla mal el ensayo, con la consiguiente 
inestabilidad; por otro lado, y como se pudo comprobar 
en los primeros ensayos, el "CSOD" presenta snap-back 
en la rama ascendente de la curva carga-"CSOD". Por 
todo ello, los ensayos tipo 2 se han hecho en control de 
CMOD hasta el70% de la carga máxima en la rama de 
descarga y control en "CSOD" hasta el final del ensayo. 
La velocidad de ensayo ha sido 0.004 mm/min hasta el 
40 % de la carga máxima en la rama de descarga y 0.08 
mm/min hasta el final. 

La denominación de las probetas ha sido: 

Amasada.T amaño Nº especimen 

así la probeta A2 D 1.2 es la probeta n9 2 de tamafio 1 
(canto D = 75 mm), perteneciente a la amasada 2. 

En la Tabla 3 se especifican las probetas ensayadas en 
modo mixto y el tipo de ensayo. 

La carga P se aplicó con una máquina de ensayos servo
controlada INSTRON 1275, y la reacción en el punto B 
con un actuador servocontrolado INSTRON 1287. Para 
el control y la medida de la carga P y la reacción en el 
punto B se han utilizado dos células de carga INSTRON 
de 25 y 5 KN respectivamente, con un error a fondo de 
escala de± 0.5%. 

La medida del CMOD y "CSOD"se hizo con exten
sómetros INSTRON de± 2.5 mm de recorrido nominal 

20 

p 

B A 

D/4 30/2 20 0/4 

O 

Figura la. Geometría y disposición de los ensayos de 
hormigón en modo mixto tipo 1, con movimiento ver
tical del punto B libre (cargas proporcionales). 

y ± 0.1 % de error a fondo de escala. La medida del 
desplazamiento del punto de aplicación de la carga P se 
hizo con un transductor inductivo HBM de± 20 mm de 
recorrido nominal y ± 0.1 % de error a fondo de escala. 
El control del desplazamiento del punto B se hizo con 
un LVDT de ± 1 mm de recorrido nominal y± 0.1 % 
de error a fondo de escala. 

Tabla 3. Probetas ensayadas en modo mixto 

Probeta Amasada Canto D Tipo de Observa-

Al.Dl.l 
Al Dl.2 
Al.Dl.3 
Al.Dl.4 

Al.D2.1 
AJD2.2 
Al.D2.3 
Al.D2.4 

A2Dl.l 
A2Dl.2 
A2.D1.3 
A2.Dl.4 

A2D2.1 
A2.D2.2 
A2D2.3 
A2D2.4 

A3D2.1 
A3.D2.2 
A3.D2.3 
A3D2.4 

A4.D2.1 
A4.D2.2 
A4D2.3 
A4.D2.4 

' B 

0/4 

1 
1 
1 
1 

1 
1 
1 
1 

2 
2 
2 
2 

2 
2 
2 
2 

3 
3 
3 
3 

4 
4 
4 
4 

30/2 

mm 

75 
75 
75 
75 

ISO 
ISO 
150 
150 

75 
75 
75 
75 

150 
150 
1SO 
1SO 

150 
1SO 
150 
ISO 

150 
150 
150 
150 

0/2 

ensayo 

20 

1 
1 
2 
1 

2 
2 
1 
1 

1 
1 
1 
1 

2 
2 
1 
1 

2 
2 
2 
2 

1 
1 
2 
2 
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Estable 
Estable 
Estable 
Estable 

Estable 
Estable 
Estable 
Estable 

Estable 
Estable 
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Inestable 
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Estable 
Estable 

No válido 
Estable 
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O 

Figura lb. Geometría y disposición de los ensayos de 
hormigón en modo mixto tipo 2, con movimiento ver
tical del punto B impedido (cargas no proporcionales). 
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4. RESULTADOS DE LOS ENSAYOS 

La Figura 2 presenta las curvas carga-e M O D 
correspondientes a las probetas de tamaño 2 (D = 150 
mm) ensayadas con el extremo B libre (tipo 1). La 
Figura 2 corresponde a 6 probetas de tres amasadas 
distintas, y como se puede observar la dispersión de 
resultados es pequefta y los ensayos han sido estables. 

La Figura 3 presenta las curvas carga-desplazamiento 
del punto de aplicación de la carga correspondientes a 
las probetas de tamafto 2 (D = 150 mm) ensayadas con 
el extremo B libre (tipo 1). 

La Figura 4 presenta las curvas carga-CMOD corres
pondientes a las probetas de tamafto 2 (D = 150 mm) 
ensayadas con el extremo B con movimiento vertical 

7 
Probetas A1.D2.3 y 4 

6 
A2.D2.3 y 4 
A4.D2.1 y 2 

Amasadas 1, 2 y 4 
5 Tamaf'lo 2 

Extremo B libre z 
~ 4 
c.. --A1.D2.3 
al --A1.D2.4 e> 3 -- ·A2.02.3 al 
(.) -- ·A2.D2.4 

2 -----A4.D2.1 
----·A4.D2.4 

o 
0.0 0.5 1.0 1.5 

CMOO (mm) 

Figura 2. Curvas experimentales carga-CMOD de las 
probetas A1.D2.3 y 4, A.2.D2.3 y4, A4D2.1 y 2, 
pertenecientes a las amasadas 1,2 y 4, de tamafto 2 (D = 
150 mm) y extremo B libre. 

?r------------------------------. 

6 

Probetas A 1.02.3 y 4 
A2.D2.3 y 4 
A4.D2.1 y 2 

5 
Amasadas 1, 2 y 4 

Tamafío 2 
Extremo B libre 

z 
~ 4 
c.. --Al.D2.3 

--AI.D2.3 
-- -A2.D2.3 

2 -- -A2.D2.4 
- - - - · A4 .02.1 
---- -A4.02.2 

ol_--~-=~~~~~d 
0.0 0.1 0.2 0.3 0.4 

Desplazamiento (mm) 

Figura 3. Curvas experimentales carga-desplazamiento 
de las probetas Al D2.3 y 4, A.2.D2.3 y 4, A4.D2.1 y 2, 
pertenecientes a las amasadas 1,2 y 4, de tamafto 2 (D = 
150 mm) y extremo B libre. 

impedido (tipo 2). La Figura 4 corresponde a 4 probetas 
de dos amasadas distintas, y como se puede observar la 
dispersión de resultados es pequefta y los ensayos han 
sido estables. 

La Figura 5 presenta las curvas reacción en el punto B
CMOD correspondientes a las probetas de tamafto 2 (D 
= 150 mm) ensayadas con el extremo B con movimiento 
vertical impedido (tipo 2). La Figura 5 corresponde a 4 
probetas de dos amasadas distintas, y como se puede 
observar la dispersión de resultados es pequefta y los 
ensayos han sido estables. 

La Figura 6 presenta las curvas carga P-desplazamiento 
del punto de aplicación de la carga correspondientes a 
las probetas de tamaño 2 (D = 150 mm) ensayadas con 
el extremo B con movimiento vertical impedido (tipo 2). 
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-- ·A3.02.2 
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0.3 0.4 

CMOD (mm) 

Figura 4. Curvas experimentales carga-CMOD de las 
probetas Al D2.1 y 2, A.3D2.2 y 4, pertenecientes a las 
amasadas 1 y 3, de tamafto 2 (D = 150 mm) y extremoB 
fijo. 
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Figura 5. Curvas experimentales reacción en el punto 
B-CMOD de las probetas A1.D2.1 y 2, A.3D2.2 y 4, 
pertenecientes a las amasadas 1 y 3, de tamaño 2 (D = 
150 mm) y extremoB tijo. 
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La Figura 7 presenta la envolvente de las trayectorias 
experimentales de las fisuras correspondientes a las 
probetas de tamailo 2 (D = 150 mm) ensayadas con el 
extremo B libre (tipo 1) y con el extremo B con 
movimiento vertical impedido (tipo 2), se ha ailadido la 
previsión de trayectoria de la fisura hecha con 

14 
Probetas A1.D2.1 y 2 

1 2 
A3.02.2 y 4 

Amasadas 1 y 3 
Tamano 2 

Extremo B fijo 

z 
~ 8 --A1.D2.1 
a. --A1.02.2 

"' -- ·A3.02.2 ¡¡¡ 6 -- -A3.02.4 
u 

4 

2 

0.1 0.2 0.3 0.4 
Desplazamiento (mm) 

Figura 6. Curvas experimentales carga-desplazamiento 
de las probetas A1.D2.1 y 2, A.3.D2.2 y 4, perte
necientes a las amasadas 1 y 3, de tamaiio 2 (D = 150 
mm) y extremo B con movimiento vertical impedido. 
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Figura 7. Envolvente de las trayectorias experimentales 
de las fisuras de las probetas A1.D2.1 y 2, A2.D2.3 y 4, 
A3.D2.2 a 4 A4.D2.1, 2 y 3, pertenecientes a las ama
sadas l, 2, 3 y 4, de tamafio 2 (D= 150 mm) y extremo 
B libre y con movimiento vertical impedido. Se incluye 
predicción con FRANC2D (fractura elástica lineal). 

FRANC2D_ [9] (fractura elástica lineal) para cada 
familia de ensayos. Se observa una clara diferencia en 
las trayectorias correspondientes a cada tipo de ensayo; 
la dispersión experimental es pequefia y los trayectorias 
experimentales se adecúan bien a la predicción hecha 
por el modelo elástico lineal. 
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Figura 8. Curvas experimentales carga-CMOD de las 
probetas A 1 .D 1 .4 y A .2 .D 1 .1 a 4, pertenecientes a las 
amasadas 1 y 2, de tamafio 1 (D = 75 mm) y extremo B 
libre. 
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Figura 9. Envolvente de las trayectorias experimentales 
de las fisuras de las probetas A1.D1.1, 2 y 4, A.2.D1.1 a 
4, pertenecientes a las amasadas 1 y 2, de tamaño 1 (D = 
75 mm) y extremo B libre. Se incluye predicción con 
FRANC2D (fractura elástica lineal). 
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La Figura 8 presenta las curvas carga-e M O D 
correspondientes a las probetas de tamaño 1 (D = 75 
mm) ensayadas con el extremo B libre (tipo 1). La 
Figura 8 corresponde a 5 probetas de dos amasadas 
distintas, y como se puede observar la dispersión de 
resultados es pequel'la y los ensayos han sido estables. 

La Figura 9 presenta la envolvente de las trayectorias 
experimentales de las fisuras correspondientes a las 
probetas de tamai\o 1 (D = 75 mm) ensayadas con el 
extremo B libre (tipo 1), se ha afíadido la previsión de 
trayectoria de la fisura para este tipo de ensayo hecha 
con FRANC2D [9] (fractura elástica lineal). La 
dispersión experimental es pequefta y los trayectorias 
experimentales se adecúan bien a la predicción hecha 
por el modelo elástico lineal. 

5. CONCLUSIONES 

De los ensayos realizados y de los resultados obtenidos 
se puede concluir: 

a) Se ha obtenido una colección de ensayos de 
hormigón en modo mixto, con dos familias de 
trayectorias claramente distintas, estables y 
repetitivos, bien caracterizados (curvas carga
CMOD, carga-desplazamiento, etc), que puede 
servir de referencia para verificar y comprobar 
modelos analíticos y numéricos de propagación 
de fisuras en modo mixto en hormigón y 
morteros. 

b) La trayectoria de la fisura en modo mixto se 
adecúa bien a la predicción hecha por un modelo 
elástico lineal, siendo, además, la dispersión 
experimental pequefta. 

e) Se ha presentado un modelo de ensayo: probeta 
prismática solicitada a flexión en cuatro puntos, 
con cargas asimétricas y no proporcionales, que 
permite obtener condiciones de ensayo en modo 
mixto distintas a las empleadas hasta ahora, con 
cargas proporcionales, y que facilita modificar la 
trayectoria de la fisura en su propagación, con la 
consiguiente modificación del resto de registros 
durante el ensayo (curvas carga-CMOD, carga
desplazamiento, etc). 
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APLICA<:ÓES DA TÉCNICA DE ANÁLISE EXP.ERI,MENTAL DE TENSÓES 
BASEADA NO EFEITO TERMOELASTICO 

J.P.M. Gonc;:alves, J.E.P.C. Ribeiro, F.M.F. Oliveira, A.A. Fernandes, P.M.S.T. de Castro 
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Ruados Bragas, 4099 Porto 

Resumo. O aproveitamento do fenómeno termoelástico na análise experimental de 
tensoes tem resultado, principalmente desde o início da última década, nurn crescente 
número de aplicac;:oes. Senda urna técnica bastante recente, nao deixa de ser 
considerada como bastante importante particularmente no estudo qualitativo da 
distribuic;:ao de tensoes na fase de projecto de novas produtos. Assim, ela é utilizada 
por várias indústrias na análise de tensoes em protótipos o que permite a identificac;:ao 
de zonas críticas que podem ser imediatamente corrigidas, reduzindo o tempo de 
desenvolvimento de um novo produto. 

A aplicac;:ao da técnica de análise experimental de tensoes baseada no efeito 
termoelástico tem evoluído no sentido da sua utilizac;:ao como técnica capaz de 
produzir, para além de distribuic;:ao de tensoes qualitativas, resultados quantitativos 
fiáveis. N esta perspectiva enquadram-se experiencias para a determinac;:ao de possíveis 
áreas de interesse ande seja vantajoso o emprego desta técnica. 

Neste artigo faz-se a apresentac;:ao da evoluc;:ao do uso do efeito termoelástico como 
técnica de análise experimental de tensoes. Os seus princípios fundamentais sao 
detalhados e outras técnicas experimentais sao revistas e comparadas com a anterior. 
Diversas aplicac;:oes descritas na literatura sao apresentadas. Finalmente, o trabalho até 
ao momento desenvolvido pelos autores na utilizac;:ao da técnica é descrito, 
nomeadamente os estudos produzidos sobre a possibilidade de aplicac;:ao da mesma a 
determinac;:ao da distribuic;:ao de tensoes em juntas adesivas e juntas soldadas. 

Abstract. The use of the thermoelastic effect as an experimental stress analysis 
technique has increased over the last decade. Although quite recent, the technique is 
commonly used in the qualitative study of stress distributions.lt is used by severa! 
industries for the stress analysis of prototypes allowing the identification of critica! 
areas and consequent redesign, contributing for a decrease in the development time of 
a new product. 

The evolution of this technique has been towards its use as a quantitative stress 
analysis too!, rather than just as a qualitative technique. Following that, a number of 
experiences have been made in arder to find new applications for the technique. 

In this paper, the evolution of the thermoelastic effect as a stress analysis technique 
is presented. The basic principies of the technique are highlighted and other 
techniques are compared. Severa! applications described in Jiterature are presented. 
Finally, sorne work done by the authors using this technique is presented, namely 
studies of adhesive and welded joints. 

l. INTRODU<;Á.O distribuic;:ao de tensoes em sólidos, tem registado 
ultimamente um crescimento de aplicac;:oes onde sao 
realizadas também análises quantitativas. A variac;:ao do estado de tensao de um sólido é 

acompanhada por urna variac;:ao de temperatura. A esse 
fenómeno chamou-se efeito termoelástico. A técnica de 
análise experimental de tensoes que utiliza este efeito 
tem tido nos últimos anos um crescimento significativo 
em termos de aplicac;:oes. Depois de ter sido utilizada 
primeiramente como técnica para avaliac;:ao qualitativa da 

Neste texto cornee;: a-se por se fazer urna revisao histórica 
da evoluc;:ao da técnica atrás referida. Seguidamente, faz
se urna abordagem sucinta as bases teóricas da técnica e 
referem-se algumas vantagens e desvantagens. Sao ainda 
referidas muito resumidamente algumas aplicac;:oes 
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descritas na literatura. Por fim, sao também apresentados 
alguns resultados de trabalhos realizados pelos autores 
com esta técnica e registadas algumas conclusoes. 

2. REVISÁ.O HISTÓRICA 

O fenómeno termoelástico é conhecido desde o século 
passado. Weber [1] em 1830 apresentou resultados de 
experiencias com arames sujeitos a vibra~oes que 
evidenciavam esse fenómeno. Em 1853, Lord Kelvin [2] 
publicou um tratamento teórico aplicável a materiais · 
homogéneos e isotrópicos. A sua teoria previa, em 
condi~oes adiabáticas, urna rela~ao linear entre a varia~rao 
da soma das tensoes principais e a varia~rao de 
temperatura. Esta teoría viria a ser posteriormente 
demonstrada experimentalmente, nomeadamente por 
Compton e Webster [3] em 1915 e por Rocca e Bever 
[4] em 1950. Todos esses trabalhos foram baseados em 
medi9oes de temperatura com instrumenta~rao de contacto 
de alta sensibilidade. 

Os progressos da tecnología dos infravermelhos 
permitiram a Belgen [5], em 1967, conduzir as primeiras 
medi9oes sem contacto do efeito termoelástico. Nessas 
experiencias foi utilizado um detector de infravermelhos 
de leítura pontual e foram medidas as pequen as varia~roes 
de temperatura num ponto de um objecto sujeito a um 
carregamento cíclico de amplitude constante. Belgen [6] 
também investigou a influencia, devido a transferencia 
de calor, da frequencia de aplica~rao do carregamento, da 
geometría do provete e da distribuü;;ao de tensoes na 
atenu~ao do efeito termoelástico. 

Os avan~ros das técnicas optoelétricas e de processamento 
de sinal permitiram o desenvolvimento e constru9ao de 
sistemas de detec9iío de infravermelhos com sensibilidade 
e resolu~rao suficientes para a determina¡;ao quantitativa 
de tensoes em estruturas e componentes. Em 1978, 
Mountain e Webber [7] publicaram os primeiros 
resultados baseados num sistema de leitura 
bidimensional que foi denominado SPA TE (Stress 
Pattern Analysis by Thermal Emission). O sistema tem 
evoluído e é boje reconhecido como urna técnica 
alternativa para análise experimental de tensoes. 

3. PRINCÍPIOS FUNDAMENTAIS 

A expressao fundamental da teoria da termoelasticidade, 
deduzida por Lord Kelvin, e aplicável a sólidos 
homogéneos e isotrópicos sob condi9oes adiabáticas, 
pode ser escrita na seguinte forma: 

AT =-Km T Acr 

emque 
AT- varia~rao de temperatura 
Km - constante termoelástica do material 
T - temperatura absoluta 

(1) 

Acr - varia~rao da soma das tensoes principais, ou seja, 
varia9ao do primeiro invariante das tensoes. 

A constante termoelástica é fun~rao das propriedades do 
material e é expressa na seguinte forma: 

emque 
a - coeficiente de dilata~rao térmica linear 
p - densidade 
Cp - calor específico a tensao constante. 

(2) 

O sistema SPATE é constituído basicamente por urna 
cfunara de infravermelhos, controlada por computador, e 
que detecta a energía infravermelha emitida pela 
superficie de um corpo sujeito a varia~rao do seu estado 
de tensao. A energía emitida pela superfície é 
relacionável com a varia9ao de temperatura a que o corpo 
está sujeito, através da lei de Stefan-Boltzman [8]. O 
detector de energía infravermelha é linear e. 
consequentemente, produz um sinal proporcional a 
varia~rao de temperatura detectada. Em presen~ra de 
condi9oes de aplicabilidade da teoria de Lord Kelvin, a 
varia9li.0 de temperatura é proporcional a varia9ií0 do 
estado de tensao do corpo o que permite escrever a 
seguinte rela~rao com interesse prático: 

Acr =A S (3) 

onde a constante A é o factor de calibra~rao e S o sinal 
produzido pelo sistema. 

As varia~roes de temperatura envolvidas no fenómeno 
termoelástico sao muito pequenas. Por exemplo, a 
varia~ao de temperatura superficial de um sólido em a~ro 
sujeito a passagem de um estado de carregamento nulo 
até atingir o limite de elasticidade é apenas urna frac~rao 
do grau centígrado (típicamente 0,3 °C). o sistema 
SPATE foi desenvolvido para ser sensível as vari~oes 
mínimas de temperatura e consegue urna resolu~rao, em 
termos de temperatura, de 0,001 °C. Com este tipo de 
sensibilidade é possível detectar varia~roes de tensao de 1 
MPa em a~ro e de 0,4 MPa em alumínio. 

4. VANTAGENS E DESV ANTAGENS DO 
SPATE 

A técnica do SPATE enquadra-se no conjunto de técnicas 
de análise experimental de tensoes que permitem a 
determina~rao do campo de tensoes numa área da 
superfície de um sólido. Outras técnicas que possuem 
essa característica e podem ser consideradas alternativas 
da anterior sao seguidamente enumeradas: 

- Fotoelasticidade; 
- Interferometria de Moiré; 
- Holografía laser; 
- Método dos vernizes frágeis. 

Por estar fora do ambito deste trabalho, nao se faz aquí 
urna descri9ao das técnicas anteriores. Urna revisao das 
características fundamentais destas técnicas e compara~rao 
como sistema SPATE é apresentada em [9]. A técnica 
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da extensometria, apesar de ser urna das mais conhecidas 
e utilizadas, nao possui a característica fundamental das 
técnicas atrás referidas; é urna técnica que permite apenas 
a determinac;:ao localizada de deformac;:oes. 

Algumas vantagens do sistema SPATE sao: 
- permite a determinac;:ao rápida do campo de tensoes 
numa zona da superfície de urn sólido; 
- exige preparac;:ao mínima das superficies; 
- superfícies nao planas podem ser analisadas dado que o 
sinal termoelástico nao é particularmente sensível ao 
angula de incidencia da camara de leitura; 
- a estrutura ou componente podem estar su jeitos a urna 
gama bastante ampla de frequencias (de 0,5 Hz a mais de 
20kHz); 
- a resoluc;:ao é maior do que normalmente conseguido 
com outras técnicas que permitem a determinac;:ao de 
campos de tensoes; 
- é urna técnica sem contacto que pode ser usada em 
componentes e estruturas reais. 

Algumas desvantagens que se podem apontar sao: 
- é necessária a aplicac;:ao de urn carregamento cíclico de 
amplitude constantemente conhecida; 
- para a obtenc;:ao de bons resultados quantítativos é 
necessário garantir condic;:oes adiabáticas utilizando urn 
carregamento cíclico de frequéncia adequada; é necessário 
também a calibrac;:ao experimental do processo o que 
nem sempre é fácil; 
- obtém-se a variac;:ao do primeiro invariante das tensoes 
e nao é trivial a separac;:ao das tensoes e dos níveis entre 
os quais variam ; 
- só é possível medir tensoes superficiais; 
- é necessário acesso óptico a área pretendida; 
- o sistema é relativamente caro. 

5. APLICAf;ÓES 

A técnica SPATE pode, em princípio, ser utilizada com 
todos os materiais de engenharia e em pequenos 
componentes ou grandes estruturas. Apesar de ser urna 
técnica bastante recente, a literatura refere já um número 
considerável de aplicac;:oes práticas onde a sua utilizac;:ao 
conduziu a resultados satisfatórios. Harwood e 
Cummings [10] descrevem trés exemplos que 
demonstram bem a gama de aplicac;:oes possíveis. A 
primeira refere-se a urna junta em T soldada, utilizada 
para ligac;:ao de tubagens em instalac;:oes offshore. A 
utilizac;:ao do sistema permitiu a identificac;:ao de fendas 
de fadiga e o acompanhamento do crescímento das 
mesmas até a rotura do componente. A segunda 
aplicac;:ao descrita fez parte de urn estudo para melhorar o 
projecto de elos de correntes de ancoras. A distribuic;:ao 
de tensoes numa ligac;:ao com o desenho tradicional foi 
determinada tendo-se identificado as áreas de concentrac;:ao 
de tensoes. Foi assim possível obter dados concretos que 
possibilitaram o melhoramento do projecto desses elos. 
Por último, os mesmo autores apresentaram um estudo 
da distribuic;:ao de tensoes em próteses da anca. 

Num outro trabalho, Sarihan, Oliver e Russell [11] 
dcscrevem a análise da distribuic;:ao de tensoes numa 

biela com a utilizac;:ao do SPATE e comparac;:ao de 
resultados com análises de elementos finitos. Também 
aquí os resultados foram satisfatórios. 

Muitos outros exemplos podem ser encontrados na 
literatura. Os atrás referidos permitem no entanto dar 
urna indicac;:ao clara das potencialidades da técnica 
SPATE. 

6. TRABALHO DESENVOL VIDO PELOS 
AUTORES 

Desde a aquisic;:ao de um equipamento SPATE 9000 pelo 
Departamento de Engenharia Mecanica e Gestao 
Industrial da Universidade do Porto, os autores deste 
texto tém realizado diversos trabalhos de aplicac;:ao desta 
técnica que serao resumidamente descritos a seguir. 
Numa primeíra fase foram realizados ensaios com 
provetes simples (placas simples traccionadas e barras 
sujeitas a flexao pura) na tentativa de avaliar as 
capacidades do sistema e estudar a influencia de algumas 
condic;:oes de ensaio nos resultados finais. 
Nomeadamente, foi estudada, para vários materíais, a 
variac;:ao da constante de calibrac;:ao com a variac;:ao da 
frequéncia e da gama de tensoes aplicadas [12]. 

Posteriormente, foram realizados ensaios com provetes 
que apresentam urna distribuic;:ao de tensoes mais 
complexa. Urna placa com um furo central e traccionada 
é um desses exemplos. Neste caso, para além das 
medic;:oes com SPATE foram realizados estudos 
numéricos pelo método dos elementos finitos (MEF) e 
comparados os resultados. O gráfico da figura 1 é 
ilustrativo da distribuic;:ao de tensoes segundo urna linha 
que atravessa a largura do provete e passa pelo centro do 
furo. N este gráfico aparece também a distribuic;:ao teórica 
de tensoes. 
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Figura l. Distribuic;:ao de tensoes segundo a largura de 
urna placa, com furo, traccionada. 

Um outro exemplo, demonstrativo da capacidade do 
SPATE em reconhecer tensoes de tracc;:ao e de 
compressao, é o estudo da distribuic;:ao de tensoes na 
superfície exterior de um anel dinamométrico [131. O 
anel, cuja geometría é apresentada na figura 2, foi 
sujeito a compressao cíclica. Foi medida a distribuic;:ao 
de tensoes na área indicada a tracejado na figura 2. 
Desses resultados foi retirada a distribuic;:ao de tensoes 
segundo urna linha vertical, e aproximadamente a meio 
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da largura do anel, que está representada na figura 3. 
Como seria de esperar, a zona superior apresenta valores 
de compressao que atingem o valor máximo na zona da 
concordancia. Seguidamente essas tensoes diminuem até 
o aparecimento de tensoes de trac~ao que aumentam até 
ao plano horizontal de simetría. 

Figura 2. Geometría do anel dinamométrico ensaiado. 
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Figura 3. Distribui~ao de tensoes ao longo da superfície 
do anel dinamométrico. 

Foram também estudadas algumas juntas soldadas de 
alumínio. Nestes estudos foram também realizadas 
análises numéricas por elementos fmitos e os resultados 
comparados com os experimentaís. As figuras 4 e 5 
ilustram, respectivamente, a malha de elementos finitos 
utilizada e a distribui~ao de tensoes, numérica e 
experimental, ao longo da sec~ao A de urna junta em T. 

1 
Figura 4. Malha de elementos finitos de junta em T 
soldada 
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Figura 5. Distribui~ao de tensoes ao longo da sec~áo A. 

Por último, apresenta-se o resultado de ensaios em 
juntas adesivas de sobreposi~áo simples. Apesar deste 
tipo de juntas ter urna geometría simples, a distribui~áo 
de tensoes apresenta urna forma complexa devido 
fundamentalmente a presen~a de dois materiais com 
características diferentes e ao momento flector que 
aparece quando a junta é sujeita a um esfor~o tractivo. 
Devido as espessuras das chapas coladas e do filme 
adesivo serem bastante reduzidas (espessura das chapas= 
1,6 mm, espessura do adesivo = 0,25 mm) nao era 
executável a determina~ao de tensoes na zona da liga~áo 
substrato-adesivo. Foi escolhido determinar a 
distribui~áo de tensoes na superfície do substrato, na 
zona de sobreposi~ao. A figura 6 mostra a área coberta 
pela leitura experimental e a distribui~ao de tensoes 
resultante é ilustrada na figura 7. Os valores de tensao 
representados referem-se a tensao hidrostática 
multiplicada por ( -1). 

Figura 6. Esquema da área do pro vete coberta pela leitura 
do SPATE. 
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Figura 7. Distribuü;ao de tensoes na superfície da junta 
adesiva [MPa]. 

Tarnbém aquí foram realizados estudos numéricos com 
recurso ao método dos elementos finitos. As chapas e o 
adesivo forarn modelados com elementos tridimensionais 
e as interfaces entre eles foram modeladas com 
elementos de interface. A figura 8 representa um 
pormenor da malha utilizada. N estas análises o software 
ABAQUS foi utilizado. 

Figura 8. Malha de elementos finitos de juntas adesivas 
de sobreposil;ao simples. 

Na figura 9 está representada esquematicarnente a área 
considerada para compara¡;ao com os resultados 
experimentais. De notar que, devido a direc¡;ao do 
carregarnento, existe simetria na direc¡;ao longitudinal e 

por isso apenas metade da junta foi modelada. A figura 
1 O a presenta a distribui¡;ao de tensoes encontrada no 
estudo numérico. Novamente, os valores de tensao 
represen taro a ten sao hidrostática multiplicada por ( -1 ). 

Figura 9. Esquema da área considerada para apresenta¡;ao 
das tensoes resultantes do MEF. 

Figura 10. Distribui¡;ao de tensoes encontrada pelo MEF 
para ajunta adesiva [MPa]. 

7. CONCLUSÓES 

Como indicado no capítulo 4, a técnica de análise 
experimental de tensoes que recorre ao uso do efeito 
termoelástico possui algumas características que a 
colocam como urna alternativa a outras técnicas 
experimentais. O conjunto de exemplos de aplica¡,;ao 
apresentados, quer retirados da literatura, quer estudados 
pelos autores, revelam o potencial da técnica. 

Os resultados dos ensaios realizados indicarn urna boa 
aproxima¡;ao aos valores obtidos pela via numérica. Sao 
no entanto perceptíveis alguns problemas na 
determina¡;ao da distribui¡;ao de tensoes junto a um 
bordo. A discrepancia entre os resultados experimentais e 
numéricos sao bem visfveis nas figuras 1 e 5, 
respectivamente, urna placa simples com furo central e 
urna junta soldada em T, nas zonas próximas das 
fronteiras dos sólidos. Isso é devido ao tarnanho do 
ponto de leitura que no caso do equipamento SPA TE 
9000 tem o valor mínimo de 0,5 mm. 

Os valores experimentais de tensao encontrados para 
juntas adesivas revelam diferen¡;:as em rela¡;ao aos valores 
numéricos. Os resultados da análise por elementos 
finitos contém urna zona com compressao acentuada que 
nao foi identificada nos ensaios experimentais. A razao 



para essa diferen¡;;a pode residir em dificuldades, de ordem 
experimental, em garantir o alinhamento dos provetes. 
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CARACTERIZA<;ÁO DA DETERIORA<;ÁO SU~ERFICIAL DE UM A<;O 
DE CONSTRU<;ÁO MECÁNICA SUJEITO A IMPACTO SIMPLES DE 

ESFERAS DE ALUMINA 

J. P. Nobre, A. Morao Dias e R. Gras* 
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Universidade de Coimbra, Polo ll, Pinhal de Marrocos 3030 Coimbra, Portugal 
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Resumo. Com o auxilio de urna máquina pendular original estudou-se o comportamento de um a~o 
de constru~ao medinica sujeito ao impacto de esferas de alumina a.. A máquina permite associar os 
impulsos normal e tangencial gerados no impacto com a deteriora~ao superficial. Os ensaios de 
impacto simples (S PI) sao úteis para o estudo dos mecanismos envolvidos na rem~ de material nos 
processos erosivos. Nos ensaios de choque normal o a~o normalizado nao apresenta, na gama da 
energía de impacto utilizada, sinais de ocorrencia de forma~ao de lábios, sendo as indenta~oes 

identicas ao caso dos ensaios de dureza. A pressao dinfunica média parece nao ser constante e é 
superior ao valor que se obtem nos ensaios quase-estáticos. Por outro lado, nos ensaios com 
escorregamento o processo de form~ao de lábios é facilitado, verificando-se a ejec~ao de urna 
pequena apara do material, frágil e oxidada, após urna determinada velocidade crítica. Constatou-se 
que as curvas referentes a evolu~o da dura~o de contacto e do coeficiente de atrito com a velocidade 
de escorregamento apresentam um máximo. Este valor máximo parece estar relacionado com a 
existencia de um angulo de ataque crítico, característico dos processos abrasivos e erosivos. 

Abstract. With the help of a pendulum machine, we studied the behaviour of a normalized steel 
when exposed to the impact of alumina a. balls. We could associate the normal and tangential 
impulses with surface deterioration. Experimental studies of single particle impact (SPI) are very 
useful for the knowledge of metal removal mechanisms in erosive processes. In normal impact 
experiments, we verified that, within the range of the impact energy used, there wasn 't Iip formation. 
The impact indentation was identical to the quasi-static one. The average dynamic pressure doesn't 
seem constant and is higher than the value obtained in quasi-static indentation. On the other hand, in 
the experiments with sliding friction, there was lip formation with ejection of a small, fragile, 
oxidized chip, after a certain critical sliding speed. The impact duration and the friction coefficient 
have a maximum value. This value seems to be related with the critical angle of attack, common in 
the abrasive and erosive ductile processes. 

1. INTRODU<;ÁO de tensoes residuais de compressao pode ser anulado 
pela diminui~o do estado final da superfície dos 
materiais. O conhecimento dos mecanismos de remo~o 
de material da superfície de componentes medinicos 
permite, por exemplo, o desenvolvimento de superfícies 
mais resistentes ao desgaste e a optimiza~ao de novas 
tecnologías de corte, como seja o corte por jacto de 
água contendo abrasivos. 

O impacto entre dois componentes pode aumentar, 
directa ou indirectamente, os danos causados em 
equipamentos devidos a fenómenos como fadiga, 
desgaste e fractura [ 1]. A resistencia superficial dos 
materiais a solicita~oes de impacto reveste-se de um 
interesse económico importante. A erosao por impacto 
de partículas sólidas, por exemplo, é urna das principais 
causas de falha em equipamentos industriais, como 
sejam os relacionados com turbomáquinas, transporte 
pneumático, "pipe-lines", estruturas "off-shore", etc. 
Por outro lado, os mesmos mecanismos de deteriora~o 
superficial ocorrem em tratamentos mecantcos 
superficiais, que tem por finalidade aumentar a 
resistencia de componentes medinicos a fadiga, como é 
o caso da grenalhagem. O efeito benéfico da introdu~ao 

É conhecido o comportamento antagónico que os 
materiais dúcteis e frágeis apresentam quando sujeitos a 
fenómenos erosivos. Os materiais com comportamento 
frágil resistem mais a erosao para baixos angulos de 
impacto (corte predominante), enquanto que os dúcteis 
resistem mais a erosao para grandes angulos de 
impacto (deforma~ao predominante) [2-3]. As solu~6es 
propostas para a resistencia ao desgaste erosivo e 
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abrasivo passam, na maior parte dos casos, pelo 
emprego de materiais duros utilizados sob urna forma 
maci«;:a, através da introdu«;:ao de partículas de segunda 
fase a base de crómio, tungsténio, etc, ou ainda sob a 
forma de revestimentos anti-desgaste. As ligas 
utilizadas sao geralmente constituídas por duas fases. 
Urna fase muito dura, destinada a resistir ao desgaste 
abrasivo. Outra dúctil que serve de Iigante entre os 
constituintes duros, de modo a aumentar a tenacidade 
da liga. Estas fases comportam-se de modo diferente 
quando sujeitas a ac«;:ao de partículas erosivas e 
abrasivas: arrancamento de aparas da fase dúctil e 
fissura~ao dos carbonetos frágeis. Se no caso dos 
materiais frágeis a nuclea~ao e propaga~ao de fissuras 
sao bastante importantes, no caso dos materiais dúcteis 
um dos principais mecanismos pelos quais o material é 
removido (forma«;:ao de lábios) ainda nao é bem 
conhecido [4-5]. Na presen~a de escorregamento, a 
tensao radial, de trac«;:ao ao longo do círculo de 
contacto, deixa de ser simétrica passando a ser de 
compressao na zona frontal da área de contacto e de 
traq:a.o na sua zona posterior [6]. Os valores máximos 
de compressao e traq;ao aumentam com o coeficiente 
de atrito. O aparecimento de tensoes de trac~ao é de 
grande importancia no comportamento dos materiais 
frágeis (fissura~ao radial e cónica); Griffith [7] mostrou 
que a carga crítica necessária para produzir urna fissura 
varia com o coeficiente de atrito e com o raio da esfera. 
Se se utiliza o conceito de tensao crítica de fissurar;:ao, 
verifica-se, por exemplo, que para 1.1 = 0.2 e v = 0.22, a 
carga crítica é cerca de 1/20 da carga crítica no caso 
estático. 

Sedriks et Mulhearn [8], ao simularem o processo de 
abrasao em materíais dúcteis, distinguiram dois 
mecanismos diferentes: lavragem (ploughing) e a 
forma~ao de apara (corte). Observaram que a passagem 
da ac~ao de um mecanismo a outro faz-se de um modo 
brusco, verificando a existencia de um angulo de ataque 
crítico (menor angulo da asperidade abrasiva que 
permite a forma~ao de urna apara). Huard et Fiset [9] 
estudaram a influencia da microestrutura de diversos 
materiais sobre o angulo de ataque crítico. Verificaram 
que os angulos de ataque críticos, sensivelmente iguais, 
manifestados pelos metais puros, parecem apoiar a 
linearidade da rela~ao existente entre a sua resistencia a 
abrasao e a sua dureza. Huard et Fiset [9] empregaram 
um a¡;:o de composí¡;:lí.o eutectóide, sujeito a diferentes 
tratamentos térmicos (diferentes microestruturas), de 
modo a obterem provetes com a mesma dureza mas 
com ductilidades diferentes e vice-versa. Verificaram 
urna diminui~ao do angulo de ataque crítico com o 
aumento da dureza dos a¡;:os, razao pela qual a curva 
que traduz a evolu~ao da resistencia a abrasao com a 
dureza, apresenta um patamar. Concluíram que a 
ductilidade, ao contrário do coeficiente de 
encruamento, parece nao ter qualquer papel sobre este 
fenómeno, urna vez suposto que o material deve atingir 

um estado de deforma~ao crítico (estric~ao dos Iábios 
laterais) antes de poder formar urna apara. Este estado é 
facilmente atingido por um a~o de alta resistencia e 
baixo coeficiente de encruamento. De referir que, 
embora com durezas idénticas, a estrutura bainítica 
apresenta urna resistencia ao desgaste superior a todas 
as outras microestruras do mesmo a¡;:o [9]. Cballen e 
Oxley [10] demonstraram que o angulo crítico aumenta 
com o aumento do encruamento. 

V ários modelos tem sido propostos nas últimas décadas 
no estudo do desgaste erosivo, devido ao efeito dos 
parametros envolvidos (influencia da velocidade de 
deforma~ao, leí elasto-plástica, ambiente e 
temperatura). Um dos primeiros modelos sobre erosao, 
da autoría de Finnie [2], baseava-se na teoría de corte 
por arranque de apara e permitía prever com realismo a 
taxa de erosao para baixos angulos de impacto, 
falbando contudo na previsao para elevados angulos. o 
modelo introduzido por Bitter [3], com base em 
<..Titérios energéticos, permite a previsao do desgaste 
com base nos valores das energías específicas de corte e 
de deforma¡;:lí.o, respectivamente, mas toma-o 
dependente dos ensaios de erosao. Estes modelos nao 
permitiam prever o efeito da velocidade (locvn), ondeo 
expoente n varia normalmente entre 2 e 3, podendo 
atingir valores de cerca de 6.5 [11]. Um modelo 
simples que permite prever com mais realismo a 
velocidade de impacto e a forma das partículas, além do 
angulo de impacto, foi introduzido por Hashish [11]. 
Kragelsky et al. [11] e Hutcbings [4] introduziram o 
modelo de fadiga e Sundararajan e Shewmon [12] um 
modelo que designaram por modelo localizado onde 
um novo parametro, que designaram por deforma¡;:lí.o 
crítica, é introduzido com o intuito de explicar a 
forma~ao de lábios no material bem como o processo da 
sua remo¡;:ao. 

2. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

Neste trabalho estudou-se o comportamento de um a~o 
de constru¡;:ao mecanica (a¡;:o AFNOR 25CD4 -
normalizado), quando sujeito ao impacto de esferas de 
alumina a. Este a~o de baixa liga, no estado 
normalizado, apresenta um comportamento 
predominantemente dúctil, quando suJeito a 
deformar;:ao sob condi¡;:oes normais de temperatura, 
velocidade de deforma¡;:ao e estado de tensao, como o 
demonstram os ensaios de trac¡;:ao realizados. A tabela 
1 resume as propriedades mecanicas obtidas nos 
ensaios de trac¡;:ao. Como corpo opositor, devido a sua 
elevada dureza, utilizaram-se projécteis esféricos 
sinterizados de alumina a (2200HV). O diametro 
médio dos projécteis utilizados foi de 11 mm ± 0,5 mm. 
As superfícies das pistas foram rectificadas após 
maquinagem. Os ensaios foram realizados a 
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temperatura ambiente, sem lubrificacyao. Para cada 
ensaio os projécteis eram trocados e as pistas 
desengorduradas com tetracloroetileno e éter. 

A máquina de ensaios de choque é constituída por um 
martelo pendular, equipado com urn transdutor 
piezoeléctrico, que permite a medi~ao dos esfor~os 

gerados durante o impacto. Urna pré-tensao de 2500 N 
é aplicada de modo a obter-se urna boa linearidade 
(<1%). Nestas condi~6es, é possível medir esfor~os de 
compressao (trac~ao) até 5000 N e de corte até 2500 N. 
O projéctil é lan~ado contra pistas cilíndricas, podendo 
variar-se a velocidade de impacto entre O m/s e 1,25 
m/s e a velocidade tangencial entre O m/s e 30 m/s. Os 
sinais emitidos pelo transdutor sao visualizados, após 
amplifica~ao, nurn osciloscópio de memória, obtendo-se 
a evolucyao dos esfor~os desenvolvidos durante o 
choque. Os esfor~os sao registados em fun~ao do 
tempo. As velocidades do pendulo, antes e depois do 
impacto, sao registadas por meio de urn sistema 
fotoelectrónico. Para a estabiliza~ao da velocidade de 
rota~ao do veio, é utilizado urn volante de inércia. O 
equilíbrio dinfunico do veio é efectuado para urna 
frequencia rotacional de 650 rot/min. Os provetes 
cilíndricos fiXados na extremidade do veio, podem ter 
difunetros entre 80 mm e 120 mm (foram utilizadas 
pistas com cerca de 0 100 mm). Para mais pormenores 
ver referencias [13-14]. 

3. RESULTADOS E DISCUSSÁO 

Procedeu-se a dois tipos de ensaios de choque: com e 
sem escorregamento. Nos ensaios de choque normal a 
primeira observa~ao prende-se com a dureza dinfunica 
do material. O gráfico adimensionalizado da figura 1 
mostra a evolucyao da pressao dinfunica com o raio da 
indenta~ao resultante. Na gama de angulos de 
lan~ento utilizada, o regime de defonna~ao é do tipo 
elasto-plástico [1,16]. O valor da pressao dinfunica 
média é superior ao valor obtido com base no critério 
da pressao média constante, normalmente utilizado na 
previsao da resistencia dos metais a indenta~ao, isto é, 
Pd = HMd = Ccrc, onde C é urna constante que toma 
valores entre 2.8 e 3, no caso dos indentadores 
esféricos, e <Jc a tensao de cedencia do material [15]. 
No gráfico comparam-se os resultados experimentais 
com os que se obteriam como modelo de Johnson [16] 
para os ensaios quase-estáticos. De referir que esta 
compara~ao é pertinente devido as conclus6es do 

trabalho de Hunter [17] que demonstrou i)Ue, na gama 
das baixa8 velocidades de impacto, a influencia da 
propaga~ao de ondas de tensao pode ser desprezada e o 
problema pode ser tratado como se de urn problema 
quase-estático se tratasse. O afastamento entre as duas 
curvas do gráfico da figura 1 poderá ser devido ao 
aumento do encruamento do material como 
consequencia da velocidade de deforma~ao nos ensaios 
de impacto (10"3-4). 
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• 

Fig. 1. Pressao dinfunica média em fun~ao do 
raio da indenta~ao 

80 

De facto, os resultados experimentais parecem validar 
urna lei do tipo de Meyer [14]. Contudo, o coeficiente 
de encruamento é superior ao valor obtido nos ensaios 
quase-estáticos (0.16 e 0.22, respectivamente). Por esta 
razao Kleis e Kangur [15] referem que o critério da 
dureza do material nao dá resultados satisfatórios 
quando utilizado na previsao dos volumes das 
indenta~6es nas solicita~6es de impacto, introduzindo 
um critério energético, baseado na energía específica de 
craterizacyao que estes autores consideram ser constante 
numa gama alargada de velocidades de impacto (5 a 
250 m/s). O gráfico da figura 2 mostra a evolucyao do 
esfor~o normal máximo com o raio de contacto. No 
gráfico comparam-se igualmente os resultados 
experimentais com os obtidos utilizando a teoría de 
Tabor [18]. Este modelo despreza o efeito da 
recupera~ao elástica do material. 

O choque compreende duas fases: urna fase de carga ou 
de compressao e urna fase de descarga ou 

a e a opn T b 1 1 Pr 'edad ó . d es mecamcas monot meas oaco R 5 (A TME AFNO 2 CD4* S 64 6) 

Tensao de Resistencia a Tensao de Extensao no Extensao de Coeficiente 
Cedencia crc Traq:ao crR Rotura cru[MPa] ponto de carga Rotura Ef [%] de 
(0,2%) [MPa] [MPa] máximac.R encruamento 

[%] 

410 ± 30 660 ± 15 520 ± 15 11± 0,5 19,6 ± 0,2 0.16±0.1 

(*) Nonnaliza~ao: 860-900 °C. Composi~ao química aproximada: 0,25% C, 0,25% Si, 0,65% 
Mn, 1,05% Cr, 0,20%Mo. Dureza: 205 HB. 
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descompressao. O gráfico da figura 3 mostra a evolu~ao 
de cada urna das fases do choque normal com a 
velocidade de impacto. Verifica-se que a dura~o da 
fase de descarga é pouco influenciada pela energía de 
impacto. Por outro lado, a dura~o da fase de carga 
diminui com o aumento da velocidade de impacto, 
parecendo tender assintoticarnente para o valor 
calculado através da teoría de Tabor [18]. Os valores 
calculados tiveram em aten~ao a energía que é 
absorvida na deforma~ao plástica do material durante o 
impacto [1,19]. 
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- - Choque Plástico {Tabor): N=3958a'Q 
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6000 
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/ 
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Fig. 2. Esfor~o normal máximo em fun~ao do 
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Fig. 3. Tempo de contacto em fun~ao da 
velocidade de impacto 

As análises realizadas por microscopia óptica e por 
perfilometria nao puseram em evidencia a existencia de 
forma~ao de lábios em tomo das crateras. Embora 
alguns metais puros, como o cobre, exibam este 
comportamento numa larga gama de velocidades, para 
outros, como é o caso dos a~os inoxidáveis AISI 301 e 

304, este fenómeno só ocorre a partir de urna 
determinada velocidade de impacto crítica (150-200 
m/s) [5]. A elevada densidade de desloca~oes em tomo 
das crateras deverá ser identica nos ensaios de impacto 
e quase-estáticos, como foi verificado por Ives e Ruff 
[20]. 

Nos ensaios de choque com escorregamento verifica-se 
o imediato aparecimento de lábios frontais e laterais. 
Aumentando a velocidade tangencial desde zero, 
verifica-se inicialmente a presen~a de micro 
escorregamento nas crateras. Para baixas velocidades 
tangenciais sao visfveis ao microscópio óptico duas 
zonas distintas no interior das crateras. Urna zona 
interior rugosa e um anel exterior brilhante. Kragelsky 
et al. [6] referem que esta zona corresponde ao que 
designaram por deslocamento preliminar, sendo um 
fenómeno caracterfstico do atrito de escorregamento 
(atrito estático). Nesta zona comprovou-se 
experimentalmente que a razao entre os impulsos 
aumenta com o aumento da velocidade tangencial. O 
aumento da velocidade de escorregamento provoca urna 
acumula~ao crescente de material nas zonas frontais 
das crateras [21]. O fundo das crateras apresenta duas 
zonas distintas. Urna zona inicial estriada e urna zona 
final estremamente rugosa. É vísivel o aparecimento de 
bandas de corte (ASB [5-19]) na zona frontal exterior a 
cratera. Após urna velocidade de escorregamento crítica 
verifica-se a ejec~ao abrupta de urna pequena apara do 
material fortemente oxidada. Constatou-se que o 
esfor~o tangencial aumenta até este ponto, onde sofre 
urna forte inflexao. A razao entre os impulsos, assim 
como a dura~o de contacto, atingem um valor máximo 
nesta zona, decrescendo repentinamente quando se 
eleva a velocidade de escorregamento. Segundo 
Kragelsky et al. [6] o angulo de atrito no choque pode 
ser defmido pela seguinte equa~o: 

t 

fTdt 
~ = arctgJt = arctgf--

JNdt 
o 

(1) 

onde T e N sao, respectivamente, a for~a tangencial e 
normal durante o impacto e t o tempo de impacto. O 
valor aproximado de ~ deve ser estimado através de um 
ensaio preliminar, urna vez que dele depende o bom 
desempenho da máquina de choque, de modo a 
diminuir ao máximo a influencia de vibra~oes parasitas 
[13-14]. 

Os gráficos da figura 4 e 5 mostram a evolu~o da 
dura~o de contacto e do coeficiente de atrito com a 
velocidade de escorregamento, para dois angulos de 
lan~ento (10° e 200), correspondendo a energías 
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cinéticas, no momento do impacto, de 0.18 J e 0.71 J, 
respectivamente. 

2.3 ...------------------.... 

e Energía de impacto: 0.18 J 
2.1 
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Fig. 4. Dura~;ao de contacto em tün~;ao da 
velocidade de escorregamento 

Como se pode observar na figura 4, o tempo total de 
contacto aumenta rapidamente com a velocidade de 
escorregamento, atingindo um valor 1..:rítico quando é 
ejectada urna apara do material, a partir do qual se 
verifica a sua diminui~;ao assintótica para valores 
identicos aos obtidos no caso do choque normal. A 
velocidade de escorregamento crítica, para a qual existe 
ejec~;ao da apara do material, parece aumentar com a 
velocidade de impacto. As velocidades críticas obtidas 
foram cerca de 2 m/s e 2.6 mis, para as energías de 
impacto de 0.18 J e 0.71 J, respectivamente. A 
principal contribui~;ao para esta variar;ao do tempo de 
contacto provem da durar;ao de fase de descarga. 
Constata-se pela análise dos impulsos que, quando 
intervem o escorregamento, a dura~;ao da fase de 
descarga aumenta consideravelmente. A durar;ao de 
contacto aumenta bruscamente. Com o aumento da 
velocidade de escorregamento ambas as fases 
aumentam, sendo o aumento mais pronunciado na fase 
de descarga. A partir da velocidade crítica, após a 
ejecr;ao de apara, verifica-se urna contínua diminuir;ao 
da fase de descarga com o aumento da velocidade de 
escorregamento. A apara adere fracamente ao projéctil. 
Para elevadas velocidades (> 12 m/s) a apara adere 
fortemente ao projéctil fragmentando-se quando se 
pretende remove-la. A variar;ao da fase de descarga 
pode ser explicada pelo aparecimento de forl(as 
adesivas na interface de contacto [14]. 

Como se pode observar pela figura 5 o coeficiente de 
atrito tem urna variar;ao semelhante ao tempo de 
contacto. Os valores do coeficiente de atrito 
apresentados correspondem aos valores máximos dos 
esforr;os nonnais e tangenciais. 
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Fig. 5. Coeficiente de atrito rnédio ern funr;ao da 
velocidade de escorregamento 
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Pode-se definir o angulo de incidencia ou angulo de 
impacto como o angulo entre o vector da velocidade 
relativa do projéctil corn o plano tangente ao ponto de 
contacto. A velocidade de escorregamento crítica 
ser relacionada corn um angulo de ataque crítico. A 
existencia de urn angulo crítico deve estar associada a 
mudan~a dos mecanimos de rernor;ao de material 
envolvidos (ploughing/corte) [8-10]. Os resultados 
obtidos sobre a durar;ao de contacto e coeficiente de 
atrito, indicam que existe urna ligeíra variayao do valor 
do angulo crítico corn a velocidade de impacto, isto é, o 
angulo crítico aumenta ligeiramente a medida que 
aumenta a velocidade de impacto. Esta variar;ao pode 
estar relacionada corn a influencia da velocidade de 
deformar;ao no encruamento do material [9-10]. 

Nos emaios de choque corn escorregamento o sinal 
referente ao esforr;o tangencial é rnais perturbado que o 
do esforr;o normal. Nos ensaios realizados, este sinal 
apresenta oscilar;oes ern tomo de urn valor rnédio (1.6-2 
kHz), na zona do escorregamento generalizado > 5 
rn/s). Esta frequencia, cuja origern parece nao provir da 
máquina de ensaios, está relacionada corn zonas 
diferenciadas observadas no fundo das crateras. É de 
referir que este fenómeno é referido no trabalho de 
Sedriks e Mulhearn [7] sobre sirnulayao de fenómenos 
abrasivos. O fenómeno parece-nos relacionável com o 
processo de formar;ao de apara, urna vez que as 
frequéncias associadas as zonas de cornpressao e corte 
observáveis nas aparas sao da rnesrna ordem de 
grandeza variando, contudo, com a velocidade de corte. 
Pela análise micrográfica do fundo das crateras, é 
possível verificar a presenr;a de microcorte na direcc;:ao 
longitudinal das indentar;oes. As estrías podern ser 
devidas a abrasao provocada pela rugosidade da 
superfície da alumina ou, no caso de velocidades de 
escorregamento mais elevadas, ao microcorte por 
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partículas abrasivas que se formam no inicio do 
impacto. 

4. CONCLUSÓES 

a) No choque normal elasto-plástico a pressao 
dinamica é superior a que se obteria num ensaio 
convencional de dureza. A descrepancia poderá 
residir no efeito da velocidade de deforma~ao no 
encruamento do material. Na gama de energía de 
impacto utilizada nao se observou o efeito de 
extrusao de material, o que pressupoe a existencia 
de urna velocidade de impacto crítica para o a~,;o 

estudado. A fase de carga do choque é sempre 
inferior a fase de descarga e a diferen~,;a aumenta 
coro o aumento da velocidade de impacto. 

b) No choque coro escorregamento a forma~ao de 
lábios no material é facilitada. Existe um ángulo 
crítico de incidencia, para o qua! o tempo de 
contacto e o coeficiente de atrito atingem um 
máximo, obervando-se a ejec~ao de urna pequena 
apara frágil do material. A existencia de um angulo 
de ataque <..Títico é urna característica dos processos 
abrasivos e erosivos em materiais coro 
comportamento dúctil. 

e) O ángulo de incidencia crítico aumenta 
Iigeiramente coro o aumento da velocidade de 
impacto. Esta varia~,;ao parece estar relacionada coro 
o efeito dos parametros de impacto no encruamento 
do material das pistas. 

d) O dcslocamento priliminar, bem como a 
temperatura local, deverao ser responsáveis pela 
varia~,;ao do coeficiente de atrito observado. A 
oxida~,;ao verificada nas aparas indicia temperaturas 
locais elevada<>. A evolu\(3.o do coeficiente de atrito 
pode ser explicado através de urna competi\(3.o entre 
o efeito do aumento de fenómenos adesivos e a 
diminui\(3.o das propriedades mecamcas das 
películas superficiais devido ao aumento da 
temperatura. 
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FRACTURE BEHA VIOUR OF AN ALUMINIDE COATJNG ON A SINGLE CRYSTAL 
SUPERALLOY UNDER TENSILE CONDITIONS 

M. Arana <*,#l, P.K. Johnson <*>, K.M. Ostolaza <*>, J.M. Martínez-Esnaola <#l and J. Bressers <*> 

(*) JRC Petten, Institute For Advanced Materials 
P.O. Box 2, 1755 ZG Petten, The Netherlands 

(#) Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipúzcoa (CEIT) 
Paseo de Manuel Lardizábal, 15, 20009 San Sebastián, Spain 

Resumen. En esta comunicación se estudia el comportamiento a fractura de un recubrimiento de 
alumizado sobre un monocristal de base níquel en ensayos de tracción. Los ensayos, realizados a diversas 
temperaturas, proporcionan los valores de la deformacion a fractura del recubrimiento. Por medio de un 
sistema óptico se adquieren imágenes del estado superficial del recubrimiento para diversos niveles de 
carga. Estas imagenes revelan una profunda influencia de la orientación del substrato sobre la deformación 
a fractura del recubrimiento que se discute y presenta en esta comunicación. 

Abstract. The fracture behaviour of an aluminide coating applied to the single crystal nickel based 
superalloy SRR99 under tensile conditions is reported. A set of tensile tests were carried out in order to 
determine the fracture strain of the coating at different temperatures. During testing the sample surface 
was periodically recorded by means of a video camera system. The analysis of the surface images allowed 
a local fracture strain to be estimated. The local strain state and the position at which cracks were initiated 
are described in terms ofthe substrate crystal orientation. 

1. INTRODUCTION 

Turbine blade material systems are designed to remain 
stable at high temperatures. Under working conditions 
fatigue, oxidation and creep damage mechanisms take 
place simultaneously. Creep resistance is principally 
provided by the composition and microstructure of the 
substrate. For this reason, the substrate is often a 
superalloy cast by directional solidification techniques. 
Such is the case for the system studied in this 
contribution, whose substrate is the nickel based single 
crystal superalloy SRR99. 

The oxidation and corrosion resistance of this kind of 
system is usually provided by a coating with a high 
thermal stability. In the work described here, a diffusion 
aluminide coating is applied to the SRR99 substrate. 
These coatings are intended to protect the blade against 
hot corrosion, but they may offer poor fracture 
properties with a high ductile to brittle transition 
temperature (DBTT), and produce a detrimental effect 
on the life of the blade [1-3]. Furthermore, the 
properties of such coatings are sensitive to the substrate 
on which they are applied. 

The aim of the present study is to characterise the strain 
to fracture of a diffusion aluminide coating applied on 
the single crystal superalloy SRR99. 

2. EXPERIMENTAL PROCEDURE 

Cast cylindrical bars of bare SRR99 were supplied by 
Rolls-Royce pie with the long axis oriented within 10° 
of a <001> direction. Test specimens were machined to 
form a gauge length with a rectangular cross section 
(12x3 mm2

) allowing the sample to be oriented during 
machining such that each of the gauge surfaces 
produced contained one of the remaining <00 1 > 
directions. The resulting geometry complies with that 
used for thermomechanical fatigue (TMF) tests. 

After machining, the test pieces underwent the coating 
treatment. First, the samples were subjected to an 
aluminium pack cementation process at 870°C, 
followed by a diffusion treatment at 1100°C for 
approximately one hour. Finally, an ageing treatment of 
16 hours at 870°C develops the desired y' precipitate 
structure in the bulk. 

The resulting coating is an approximately 30 ¡.¡.m thick 
layer of polycrystalline P-NiAI. However, the coating 
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thickness and microstructure have been observed to 
show batch-wise variation [4]. 

In order to characterise the fracture properties (DBTT 
and strain to fracture) of the coating, four samples were 
tested under tensile conditions at different temperatures. 
Before testing, the samples were subjected to severa! 
thermal cycles between 300 and 1 050°C. During 
testing, the state of the sample's gauge surface is 
recorded at fixed strain steps by a video camera system 
(with a resolution of about 3.5 ¡ .. un/pixel) that scans the 
surface and stores the images for further analysis. This 
system allows the detection of the first crack on the 
sarnple, and the rnonitoring of the crack density 
evolution with the applied strain. 

Al! the tests were carried out at a strain rate of 1 x 10"4 s·' 
with hold times of 1 minute between strain steps to 
allow sarnple surface scanning. The rnain characteristics 
of the sarnples and tests are described in Table l. The 
rnisorientation is expressed using two angles: a, 
between the loading direction and the <00 l > direction 
on a plane parallel to the front surface and ~. between 
the loading direction and the <00 1 > direction on a plane 
parallel to the side surfaces. 

Table l. Tensile test specifications. 

Temperature [0 C] 300 490 600 700 

coating tbickness [f.Ull] 30 25 30 25 

strain step [%) 0.04 0.08 0.08 0.08 

misorientation (o. J3) 90,20 oo, 60 oo, 60 60,20 

final strain [%] 2 3 4 11 

3. RESULTS 

3.1 Mechanical response ofthe svstern 

3 .1.1 Stress-strain curves 

The remote stress-strain curves determined over an 8 
mm gauge length are plotted in Fig. l. 

1 -300'C - -490'C ...... SOO'C - • 700'C 1 

1000 r - - T ' 

.. ~~=...:..::. .. =.=-~:::::-.::~:::;".Z"·=oi;"t;:!":::"~"".q 

800 

200 

0.00 0.40 0.80 1.20 1.80 2.00 

Straln l%1 

Fig. l. Stress-strain plots for the tensile tests. 

It is possible to observe that the sarnple conforms to 
practically perfect elastic-plastic behaviour. In all tests, 
the yield stress is around 900 MPa, with a 
corresponding strain value within the range 0.7-0.9%. 
The stress response can be associated solely with the 
substrate since the coating represents only 2.5% of the 
cross section. 

3.1.2 Local displacernents and strains 

By rneans of the video carnera systern previously 
described, it was possible to measure the displacernents 
within the focus plane and hence to estímate the 
distribution of strain over the sarnple surface. Highly 
contrasted features were tracked throughout the test. 
The local strain values were estirnated using 
displacernent data obtained frorn pairs of points at 
approxirnately the same X position and initially 
separated by at least 3 mm in the Y direction. This 
provides the resolution required to detect strain steps of 
0.1 to 0.2%. These positions will be referred to as 
optical gauges. 

Depending on the misorientation of the sample, the 
displacements and strains observed on the coating vary 
considerably. Once the substrate yields the 
displacements of surface points follow the flow 
direction of the substrate, and the local strains deviate 
from the remote strain. To illustrate this effect, the 
evolution of the displacements on the coating surface 
for the samples tested at 300 and 490°C are described. 

(m Yielding area 

O Non vieldina area 

- Optical gauges 

Tensile Test 300'C 
Slip system [·l.O,l](·l,l,l) 

Fig. 2. Sketch of the substrate plastic behaviour in the 
300°C test. 
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Fig. 3. Displacements in the 300°C test at the positions 
indicated in Fig. 2. 
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Fig. 2 sketches the position of the slip band developed 
in the substrate in the 300°e test. Fig. 3 shows the 
displacements measured for two points, labelled A and 
B in Fig. 2. The strain leve! at which the substrate yields 
is indicated as well as the starting point. Fig. 4 shows 
the local strain estimates over the optical gauges (see 
Fig. 2). The strain in unyielding areas (optical gauges 
near the edges) tends to stabilise at around 1%, on the 
other hand the yielding area reaches a strain value 25% 
higher than the remote strain. Due to the nature of the 
slip system activated, the coating has been subjected to 
strains perpendicular to the front surface that could not 
be detected in the present experiment. 

• Local straln in ylelding area a Local strain in unyieldlng area 

0.5 1.5 

Remate Straln [%] 

Fig. 4. Local strains versus remote strain evolution in 
the 300° e test. 
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Fig. 5. Sketch ofthe substrate plastic behaviour in the 
490oe test. 

In the sample tested at 490°e the rnisorientation allows 
the activation of two slip systems (see Table 1 ). The 
plastic behaviour of the substrate is sketched in Fig. 5. 
In this case only displacements parallel to the free 
surface are expected, since the Burgers vectors of the 
two active slip systems are within the coating plane. 
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Fig. 6. Displacements measured on the sample surface 
tested at 490°C. 
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Fig. 7. Local strains versus remote strain evolution in 
the 490° e test. 

Figure 6 shows the displacements of three 
representative points (labelled A, B and e in Fig. 5). 
Fig. 7 illustrates the local strains in the area where the 
slip systems interacted (rniddle optical gauge in Fig. 5) 
and in the non yielding area (near the edges). The strain 
in the rniddle of the sample followed the remote strain 
up to the yield point of the substrate, then started to 
increase rapidly reaching a value 2.5 times higher than 
the remote strain at the end of the test. 

2 

..... Local straln In the mlddle of the sample -local stralns near the edges 

-,-

0.5 1.5 
Remole Straln [%] 

2.5 3 

Fig. 8. Local strain versus remote strain evolution in the 
600° e test. 
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In the case of the tensile tests at 600 and 700°C, local 
displacements and strains are similar to those at 490 and 
300°C, respectively. However, in the 600°C test the slip 
band is wider than that of the 490°C test producing 
larger local strains in areas towards the edges, as is 
illustrated in Fig. 8. 

3.2 Fracture ofthe coating 

The fracture behaviour of each specimen is dependent 
on testing conditions, narnely temperature and the 
crystallographic orientation of the tensile axis. Fig. 9 
shows the remote strain leve! at which the first crack is 
observed at any point on the coating surface with a 
resolution of approximately 3.5~pixel. On a remote 
strain basis, the DBTT appears to be between 550 and 
650°C. Fig. 9 also compares different fracture strains 
reported in the literature for aluminide coatings. Typical 
fracture strains reported in the literature are smaller than 
those found in the present work. 

300 

- Present work 
-Hancock et a1.(61 

~ Totemeier et al(51 

-. Heine el al. [71 
00

• OBemard and Remy 111 

400 500 600 
Temperatura I'C] 

700 800 

Fig. 9. Strain to fracture versus temperature for 
different aluminide coatings. 

900 

Cracking in the 300°C test appears at 0.84% remote 
strain leve!. This first crack covers the whole gauge 
width from its detection. In the next loading steps two 
types of cracking appear; one confined to the yielding 
substrate area and the other covering the whole sample 
width. Fig. 1 O shows the coating condition after testing 
where it is possible to distinguish the two different set 
of cracks. 

In the 490°C test only the coating area that is over the 
region where the main slip bands interacted was 
fractured, as clearly visible in Fig. 11. Two small cracks 
of around 150 ¡.tm in length appeared at 0.84% remote 
strain. Later, at 1.08% remote strain, larger cracks 
around lmm long appeared. These cracks grew quasi
statically within the boundaries of the region of 
intersecting slip which expanded with the strain. After 
testing it was possible to detect lateral cracking outside 
the scanned area. These cracks decorate the four regions 
where the slip bands imposed displacement components 
perpendicular to the free surface ( see Fig. 11 ). 

Fig. lO. Sarnple surface after the 300°C test. 

SEM exarnination of the coating outer surface revealed 
the presence of micro-cracking (10+20 ¡.tm) between 
long cracks for the test at 490°C, in contrast to the 600 
and 300°C tests where no micro-cracking was observed. 

Fig. H. Sarnple surface after the 490°C test. 
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Fig. 12 Sample surface after the 600°C test. 

The first crack in the 600°C test appears extended 
across the full gauge width at a remete strain of 2.16%. 
The crack was not observed to show quasi-static 
growth. Fig. 12 shows the condition of the coating after 
testing. In common with the 490°C test it is again 
possible to observe sorne lateral cracking due to the 
displacements perpendicular to the free surface imposed 
by the slip systems. 

In the sample tested at 700°C the coating and substrate 
failed simultaneously at approximately 11% strain. 

4. DISCUSSION 

From the results it is clear that the lengths and positions 
of cracks are different for each test condition. However, 
it is proposed that these observations can be rationalised 
by taking into account two main factors: the individual 
plastic behaviour of the coating and that of the 
substrate. 

All of the samples show a reasonably uniform strain 
distribution until the substrate yields. At this point the 
strain of sorne areas of the sample deviates from the 
remete strain (see Figs. 4, 7 and 8). Cracks are initiated 
in all the samples only once the substrate has yielded, 
therefore the plasticity of the substrate is likely to play 
a very important role in the crack distribution. 

Since strains are likely to be highly concentrated when 
the substrate starts yielding, it is difficult to make a 
good estímate of the strain to fracture of the coating. 
Optical measurements can be considered to be under 

estimares but closer to the real value than the remete 
strains. 

lt is well known that if the coating is able to deform 
plastically its fracture resistance increases. Using the 
elastic and plastic properties for the aluminide coating 
reported by Heine et al. [7] and considering that the 
equilibrium temperature of the coating-substrate system 
is 11 00°C, a simple two bar model predicts that the 
coating yields after the substrate at 300°C, whereas at 
490 and 600°C the coating yields before the substrate. 
This implies that the coating at 300°C would show 
limited plasticity, whereas at 490 and 600°C the whole 
coating is plastically deformed. 

Using the ideas proposed above, the fracture at 300°C 
could be explained as follows: the first crack is likely to 
initiate in the area of the coating situated above the 
substrate slip band, since this area is being subjected to 
the highest strains. Outside the slip region the coating is 
under elastic conditions which allows sorne of the 
cracks to propagate catastrophically over the whole 
coating width (brittle behaviour). However, not all the 
cracks propagate away from the slip band. and at the 
end of the test two sets of cracks were observed, one 
covering the whole sample surface and the other 
confined to the coating area over the slip band (see Fig. 
10). Consequently, the value of 0.84% as a strain to 
fracture is an under-estimate for crack initiation sínce it 
occurs in an area of the coating that is under highly 
localised strains (slip band), but it is a sensible value for 
crack propagation. The fracture toughness at 300°C can 
then be estimated by using linear elastic fracture 
mechanics. This value has been found to be 6 MPa...Jm 
for a 30 ¡..tm thick coating, assuming that the equilibrium 
temperature between the substrate and the coating 
occurs at ll 00°C, the diffusion treatment temperature 
[8]. 

In the 490°C test, the entire coating yields prior to the 
substrate, hence its fracture behaviour is ductile over the 
whole sample in contrast to the 300°C test. So, 
irrespective of the size of the cracks initiated, they 
failed to propagare spontaneously beyond the limits of 
the area of interacting substrate slip bands. In other 
words, the cracks are able to initiate and propagate 
within the highly strained diamond-shaped area but not 
in the adjacent zones. The observed quasi-static crack 
growth would be related to the incremental thickening 
of the active slip bands with increasing applied strain. 
In the authors' opinion, better estima tes of the strain to 
fracture are obtained using the strain leve! at which long 
cracks (1 mm) appear rather than the strain leve! for 
small crack (0.1 mm) appearance. This is considered to 
be reasonable since when the lmm cracks appeared 
across the optical gauge the strain in this region had 
homogenised. Long cracks were observed above a local 
strain leve! of 4%. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 153 

The coating fracture in the 600°C test displays the same 
behaviour as the 490°C test, the difference being that 
the cracking is produced when most of the substrate is 
behaving plastically (wide slip bands). This explains the 
fact that the cracks are much Jonger than at 490°C. The 
strain measured at the optical gauges near the edges are 
greater than the remote strains in contrast to the 490°C 
test (compare Fig. 7 and Fig. 8). The first crack 
appeared when a 7% strain was reached in the middle of 
the sample. The 4% strain leve! in the adjacent areas 
was able to support propagation. 

Table 2 summarises the estimated values of the local 
strain to fracture proposed. 

Table 2. Fracture conditions on the front surface. 

Test tcmperature [0 C] 300 490 600 700 

remote strain to fracture [%] 0.84 0.84 2.16 >11 

local strain ro initiate crack >200 ¡.¡m[%] :2:0.84 -4 -7 >11 

local strain to propagation [%] 0.84 >3 -4 -
coating behaviour: D = ductile, B = brittle B D D D 

displacemems .l free surface YES NO NO VES 

5. CONCLUSIONS 

The strain to fracture of an aluminide coating on the 
single crystal superalloy SRR99 has been measured 
under tensile conditions at different temperatures. 
Remote strains to fracture vary between 0.84 and 2.16% 
over the 300 to 600°C temperature range. These va!ues 
appear to be higher than those reported in the 1iterature. 
On the remote strain basis, the DBTT is placed between 
550 and 650°C. 

The crystallographic orientation of the tensile axis has 
been found to play an important role in the position of 
crack initiation sites over the test piece by determining 
the activated substrate slip systems. Due the substrate 
yielding behaviour the strain on the coating is not 
homogeneously distributed. 

It was possible to obtain local estimates of the strain to 
fracture using strain measurements made over 3 mm 
long gauges. This method partially overcomes the 
problem of strain non-uniformity. These values vary 
from 0.84 to 7% over the temperature range 300 to 
600°C. 

The local strain values put the onset of ductile coating 
behaviour between 300 and 490°C. 
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MICRO-DAÑO INDUCIDO POR HIDROGENO: MODELO DE FISURA MACROSCOPICA Y 
EFECTO SOBRE LA TENACIDAD 

J. Toribio 

Departamento de Ciencia de Materiales, Universidad de La Coruña 
E.T.S.I. Caminos, Campus de Elviña, 15192 La Coruña. 

Resumen. Este artículo ofrece un modelo mecánico simple de la zona micro-fracturada en modo TTS en 
muestras pre-fisuradas, considerando la extensión progresiva de la zona TTS como un crecimiento de fisura 
en el marco de la mecánica de fractura elástico-lineal. Asumiendo esto, el cambio del modo TTS (sub
crítico) al modo tipo clivaje inestable (crítico) tiene lugar cuando el factor de intensidad de tensiones en la 
muestra fisurada alcanza un valor crítico (KH). El análisis se centra en si el valor KH resulta próximo a la 
tenacidad de fractura del material en aire o depende de la cantidad de hidrógeno que ha penetrado en las 
proximidades de la fisura actual (pre-fisura y zona TTS). 

Abstract. This papers offers a mechanical modelling of the TTS micro-fracture mode in pre-cracked 
specimens, by considering the progressive extension of the TTS zone as a crack growth which involves 
linera elastic fracture mechanics principies. In this case, the change from TTS to cleavage-like takes place 
when a critica! stress intensity factor (KH) is reached. Analysis is focussed on the question if the value KH 
is close to the fracture toughness of the material in air or it depends on the amount of hydrogen whích 
penetrated in the viciníty of the actual crack tip (the actual crack is the pre-crack plus the TTS region in 
the pre-cracked samples). 

1. INTRODUCCION Este trabajo analiza si el valor KH resulta próximo a la 
tenacidad de fractura del material en aire o depende de la 
cantidad de hidrógeno que ha penetrado en las 
proximidades de la fisura actual (pre-fisura y zona 
TTS). Si KH resultara ser función de la distribución de 
concentración de hidrógeno en la muestra, entonces 
parece plausible que la transición de TTS a cliv~e en 
ensayos cuasi-estáticos se produjese en el punto de 
máxima tensión hidrostática, puesto que la 
concentración de hidrógeno es máxima en dicho punto, 
y el proceso final de fractura no sería puramente 
mecánico sino inducido por el ambiente. 
Contrariamente, si KH resultase próximo a la tenacidad 
de fractura del material en aire, el proceso final de 
fractura por clivaje tendría entonces naturaleza 
puramente mecánica. Los resultados de la investigación 
arrojarán luz sobre los aspectos físicos de la 
propagación en el estadio III de la curva de cinética de 
crecimiento de fisuras, es decir, en la fase posterior al 
crecimiento sub-crítico (lento) con velocidad de 
fisuración cuasi-constante (plateau). 

Investigaciones previas sobre fractura inducida por 
hidrógeno en muestras pre-fisuradas y entalladas de 
acero perlítico de alta resistencia han revelado que, a 
escala microscópica, el daño producido por el hidrógeno 
se manifiesta en forma de desgarramiento micro
plástico o micro-fisuración a escala muy pequeña, 
produciendo un modo microscópico de fractura 
específico que se ha dado en llamar tearing topography 
surface (TTS) [1-5]. 

Este artículo ofrece un modelo mecánico simple de la 
zona micro-fracturada en modo TTS en muestras pre
fisuradas, considerando la extensión progresiva de la 
zona TTS como un crecimiento de fisura en el marco de 
la mecánica de fractura elástico-lineal. Asumiendo esto, 
el cambio del modo TTS (sub-crítico) al modo tipo 
clivaje inestable (crítico) tiene lugar cuando el factor de 
intensidad de tensiones en la muestra fisurada alcanza 
un valor crítico (KH). 
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2. ASPECTOS FENOMENOLOGICOS 

Los resultados experimentales de estudios anteriores 
[5,6] sobre fragílizacíón por hidrógeno de muestras 
cilíndricas pre-fisuradas de acero perlítico de alta 
resistencia (realizados a velocidad de deformación 
constante suficientemente lenta) se dan en la Fig. 1. 

Estos resultados muestran relaciones fenomenológicas 
entre la carga de rotura en ambiente de hidrógeno FH 
(dividida por su valor de referencia en aire F0 ) y 
variables de ensayo de tipo electroquímico (pH y 
potencial E) y mecánico (Kmax/Ko): 

donde Kmax es el factor de intensidad de tensiones (Fln 
máximo al final de la última etapa de fisuración por 
fatiga y Ko la tenacidad de fractura, obtenida ésta 
utilizando el mismo tipo de muestras cilíndricas pre
fisuradas que en los ensayos de fragilización [6]. 

En lo que se refiere a la zona TTS, la Fig. 2 resume los 
resultados del estudio fractográfico sobre muestras pre
fisuradas y entalladas. En las primeras puede definirse 
una profundidad total de daño ~: 

~= ao+ Xrrs (2) 

donde ao representa la profundidad de la pre-fisura (final 
de la fisuración por fatiga y comienzo del ensayo 
propiamente dicho de fragilización por hidrógeno), 
mientras que x rrs es la profundidad de la región TTS 
medida desde el final de la pre-fisura y en dirección 
perpendicular a la misma (cf. Fig. 2). 

La topografía TTS no se crea con la presencia única del 
hidrógeno, sino que requiere la acción combinada de un 
campo de tensiones (o deformaciones), de forma que la 
rotura tiene lugar cuando se alcanza una determinada 
combinación de concentración de hidrógeno y nivel 
tensional (o deformacional). Sin embargo, existen 
evidencias experimentales claras que demuestran la 
asociación entre el modo TTS y la presencia de 
hidrógeno en el material,. Dichas evidencias se han 
discutido ampliamente en trabajos anteriores sobre 
fractura de aceros perlíticos [3-5], y se resumen a 
continuación : 

La apariencia microscópica de la región TIS presenta 
rastro de micro-daño, micro-fisuración o micro-desgarre 
debido a la degradación producida por el hidrógeno [3]. 
Este hecho experimental concuerda bien con las 
descripciones dadas por Keefe et al. [7] y Nair y Tien 
[8] sobre micro-fisuración (o micro-daño) producido por 
el hidrógeno. 

La zona TTS aparece sólo a potenciales catódicos 
(asociados con el fenómeno de fragilización por 
hidrógeno), pero no a potenciales anódicos (asociados 
con el fenómeno de disolución anódica), reemplazando 
al modo MVC (crecimiento y coalescencia de huecos) 
obtenido en aire para el mismo acero [3]. 
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Fig. 1. Relación entre la carga de rotura en ambiente 
de hidrógeno (FH) y la carga de rotura en aire (F0 ) en 
función del potencial electroquímico (E), para diferentes 
valores del pH y de la carga de fisuración por fatiga 
(expresada en forma de KmaxiKo, donde Kmax es el 
FIT máximo y Ko la tenacidad de fractura) [5]. 
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Xfrs 

Fig. 2. Análisis fractográfico general [5]. 

El modo microscópico de fractura TTS es una 
topografía de crecimiento sub-crítico o lento, asociada 
con el estadio II (plateau) en la curva de cinética de 
crecimiento de fisuras en ambiente agresivo (da/dt-K), 
lo que corresponde a un modo de fractura inducido y 
controlado por el ambiente, en este caso hidrógeno en 
las proximidades del extremo de la fisura [3]. 

El tamafio TIS aumenta cuando el potencial electro
químico se hace más catódico o negativo. Esto es una 
consecuencia de la mayor cantidad de hidrógeno 
absorbido en la superficie de la muestra para los 
potenciales más catódicos, lo que eleva la condición de 
contorno para el problema de la difusión [4]. 

La profundidad TIS disminuye claramente al aumentar 
la carga máxima de pre-fisuración por fatiga (en 
muestras pre-fisuradas). La razón es la presencia de 
tensiones residuales compresivas en el entorno próximo 
al extremo de la fisura. Cuanto mayor es la carga de 
fisuración, más elevadas son las tensiones residuales 
compresivas y más difícil la penetración de hidrógeno a 
los lugares potenciales de fractura [4]. 

ENTALLA PREVIA 

E FISURA DE FATIGA 

Xns 

~???1 CUASI-CLIVAJE 

La región TIS aumenta ligeramente en tamafio cuando 
el pH decrece (es decir, cuando éste se hace más ácido), 
lo que podría explicarse teniendo en cuenta la linea de 
estabilidad termodinámica para la reacción H2 = 2H+ + 
2 e-. Así, la cantidad de hidrógeno suministrado a la 
muestra es mayor para valores de pH menores, es decir, 
para soluciones más ácidas [4]. 

Experimentos realizados a velocidades de deformación 
muy diferentes muestran una tendencia creciente de la 
profundidad TIS a medida que la duración del ensayo 
aumenta (o la velocidad de deformación diminuye), lo 
que parece debido a un mecanismo predominante de 
transporte de hidrógeno consistente en difusión a través 
de la red cristalina [5]. 

La geometría de la muestra (en probetas entalladas) 
influye claramente en el tamafio de la zona TIS, a 
través de la distribución de tensión hidrostática en la 
zona potencial de fractura, lo que también es 
consistente con la asociación entre el modo TIS y el 
proceso de fragilización por hidrógeno basado en un 
mecanismo de transporte por difusión [5]. 
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La profundidad asintótica de la región ITS para ensayos 
cuasi-estáticos (suficientemente lentos para alcanzar la 
solución estacionaria del problema de la difusión de 
hidrógeno) alcanza precisamente el punto de máxima 
tensión hidrostática en la muestra, lo que confrrma que 
el hidrógeno se difunde hacia dichos lugares [5]. 

En los últimos análisis fractográficos realizados sobre 
la zona ITS [9] se observa una cierta orientación de la 
misma en la dirección de propagación del daño, siendo 
esta orientación más clara en su inicio (superficie 
exterior de la muestra). A medida que se avanza hacia el 
interior de la probeta, la topografía microscópica se 
vuelve más parecida a la de tipo MVC, pudiendo 
considerarse también como zona de proceso, pues 
presenta rasgos distintos a la observada en el caso de 
fractura en aire, y no cabe postular que se produjese 
antes que la zona ITS, dado el carácter específico del 
proceso de fractura en ambiente de hidrógeno. 

3. MODELO DE FISURA MACROSCOPICA 

El modelo de fisura macroscópica se basa en considerar 
la zona con topografía ITS como una prolongación de 
la pre-fisura original generada por fatiga. con el fin de 
aplicar los principios de la mecánica de fractura en 
régimen elástico-lineal (MFEL). De acuerdo con estas 
consideraciones, el FIT para la fisura total (pre-fisura 
más ITS) es: 

(3) 

donde M(aH> es el FIT adímensional, a¡,¡ está definida en 
(2) y crH es la tensión remota aplicada sobre el cilindro 
(lejos de la fisura). Si se considera la situación crítica 
(instante de fractura en ambiente de hidrógeno), KH 
representa el FIT crítico en ambiente de hidrógeno y crH 
viene dado por: 

(4) 

donde Des el diámetro de la muestra (12 mm) y FH la 
carga de rotura en hidrógeno dada en la Fig. 1 

Análogamente, para el caso de la fractura en aire, 
considerado como referencia, se tiene el FIT: 

(5) 

Analizando el instante de rotura, K0 representa la 
tenacidad de fractura del material en aire (si se admite 
que puede medirse esta valor con la geometría cilíndrica 
considerada) y la tensión remota en este caso: 

(6) 

donde F0 es la carga de fractura en aire. Dividiendo (3) 
y (5) se tiene: 

(7) 

y en términos de carga crítica FH (Fig. 1) y profundidad 
Xrrs (Fig.2): 

KH = M(ao+xrrs) _ ~ 
Ko M(ao) Fo . \J 1 +~ (8) 

Se trata de ver hasta qué punto esta relación es próxima 
a la unidad (obviamente será menor o igual) o, 
análogamente, hasta qué punto es el FIT crítico en 
ambiente de hidrógeno (KH) próximo a la tenacidad de 
fractura del material en aire (Ko). 

Para calcular la relación (8) es necesario conocer el FIT 
adimensional M para la geometría en consideración: un 
cilindro con una fisura superficial (en principio semi
elíptica) perpendicular a la dirección de tracción. Dada la 
forma de la zona dañada por hidrógeno (ITS) con 
aumento de profundidad junto a la superficie libre, en 
primera aproximación se adoptará el modelo geométrico 
de fisura de borde recto para todos los casos 
considerados, con lo cual el FIT dependerá de un único 
parámetro (la profundidad de fisura). Las expresiones 
más sencillas de M para este caso pueden encontrarse en 
la re f. [ 1 0], y son las siguientes, en función de la 
relación adimensionall;: 

M1(/;) = (0.473-3.286/;+14.7971;2)112 (l;-s2)-ll4 (9) 

M2(/;) = 1.4408-3.63641;+19.35001;2-34.78491;3 

(10) 

donde 1; es la relación aJD entre la profundidad de fisura 
y el diámetro del cilindro. Ambas expresiones proceden 
de un cálculo elástico tridimensional por elementos 
finitos. La expresión (9) para M 1 proviene del cálculo 
de la tasa de liberación de energía global de la geometría 
considerada, obtenida mediante el método de la 
flexibilidad. La expresión (10) para M2 se obtiene 
calculando el FIT local en el centro de la fisura de borde 
recto, mediante el método de la rigidez diferencial. 
Ambas expresiones se utilizarán para calcular los 
valores críticos en ambiente de hidrógeno, a fin de 
comparar sus predicciones. 

4. RESULTADOS Y DISCUSION 

La Tabla 1 muestra los resultados experimentales y de 
cálculo del FIT crítico en hidrógeno (con relación a su 
valor en aire o tenacidad de fractura). Los resultados a 
partir de M1 y M2 son muy parecidos, por lo que en 
adelante se utilizarán los primeros. 

Una primera conclusión que se desprende de la tabla es 
que el cociente KH/K0 resulta siempre claramente 
inferior a la unidad, demostrando así que el FIT crítico 
en ambiente de hidrógeno depende de la cantidad de este 
elemento que ha penetrado en las proximidades de la 
fisura actual (pre-fisura y zona ITS). Parece plausible 
que la transición de ITS a clivaje en ensayos cuasi
estáticos se produce en el punto de máxima tensión 
hidrostática, puesto que la concentración de hidrógeno 



158 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 

es máxima en dicho punto, y el proceso final de 
fractura no sería puramente mecánico sino inducido por 
el ambiente. 

Tabla 1. Cálculo del FIT critico en hidrógeno 

pH 

4 

8 

E 

(mVSCE) 

0.28 -1400 
-1200 
-1000 

0.45 -1200 
-1050 

0.60 -1200 
0.80 -1200 

0.28 -1200 
-1000 

0.45 -1200 
-1000 

0.60 -1200 
0.80 -1200 

-1000 

12.5 0.28 
0.45 

-1200 
-1200 

0.60 
0.80 

-1100 
-1000 
-1200 
-1200 

0.50 
0.58 
0.64 
0.61 
0.67 
0.72 
0.80 

0.53 
0.65 
0.60 
0.75 
0.67 
0.78 
0.88 

0.55 
0.62 
0.75 
0.83 
0.70 
0.81 

Xrrs 

Q.lm) 

320 
250 
70 

190 
10 
60 
12 

180 
30 

150 
15 
90 
10 
10 

170 
110 
70 
15 
80 

8 

0.56 
0.63 
0.65 
0.65 
0.67 
0.74 
0.80 

0.56 
0.66 
0.63 
0.75 
0.68 
0.78 
0.88 

0.59 
0.64 
0.77 
0.83 
0.72 
0.81 

0.55 
0.62 
0.65 
0.65 
0.67 
0.73 
0.80 

0.56 
0.66 
0.63 
0.75 
0.68 
0.78 
0.88 

0.58 
0.64 
0.76 
0.83 
0.72 
0.81 

El efecto del pH sobre los resultados resulta de menor 
importancia. Y a se ha visto en estudios anteriores [ 4] 
que los resultados correspondientes al régimen 
puramente catódico de -1200 m V SCE no dependen del 
pH, y en particular la profundidad de la zona TIS 
tampoco. 

En cuanto al potencial electro-químico, su efecto sobre 
el FIT critico en ambiente de hidrógeno es del mismo 
tipo que sobre el tamaño de zona TIS, es decir, el FIT 
critico disminuye y la profundidad TIS aumenta cuando 
el potencial se hace más catódico o negativo, como 
consecuencia del mayor daño producido por el hidró
geno en estos casos. 

La influencia de la carga de fisuración por fatiga (con la 
consiguiente distribución de tensiones residuales de 
compresión en las proximidades del fondo de la fisura) 
se refleja en la Fig. 3, donde se observa como el FIT 
critico en hidrógeno se incrementa al aumentar el FIT 
máximo durante la última etapa de pre-fisuración por 
fatiga. Este gráfico demuestra que el valor KH no es un 
parámetro intrínseco del material, sino que se ve 
afectado por la cantidad de hidrógeno introducida en la 
muestra, y así depende de las variables de ensayo que 
controlan la propia entrada de dicho elemento. 
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Fig. 3. Influencia de la carga máxima de pre-fisuración 
por fatiga (KmaxfKo) sobre el FIT critico en ambiente 
de hidrógeno (KH/K.0 ), para diferentes valores del pH. 
Se ha dibujado también la curva media ( < >). 
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Fig. 4. Curva da/dt-K para el mismo acero [3,6]. 

Una cuestión interesante es dilucidar el significado del 
parámetro KH, y esto se puede realizar mediante la 
curva de cinética de crecimiento de fisuras (da/dt-K) 
correspondiente el acero en estudio. Dicha curva se 
ofrece en la Fig. 4 [3,6] para diferentes valores de 
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Kmax· Esta curva ha sido obtenida mediante ensayos a 
deformación constante sobre probetas prismáticas 
fisuradas con solicitación de flexión en tres puntos. 
Para estas geometrías el valor K1c relativo a la fractura 
en aire es un valor algo mayor que la tenacidad de 
fractura del material obtenida en probetas cilíndricas 
(K0 ), pero este dato no altera sustancialmente el 
análisis, pues la diferente triaxialidad de las probetas 
prismáticas de pequefio espesor es corregida al dividir 
los valores por K1c (de igual modo que en probetas 
cilíndricas se dividían por Ko). 

De la observación de las Figs. 3 y 4 se desprende que 
para Kmax1K0 = 0.25 (Fig. 3) se tiene KH/K0 = 0.55, 
mientras que para la misma carga de fisuración por 
fatiga Kmax/K1c = 0.25 (Fig. 4) se tiene KIK1c = 0.55 
en el punto en que se produce un aumento brusco de la 
velocidad de fisuración, pasando el modo microscópico 
de fractura de TTS a clivaje [3,6]. También para 
KmaxiKo = 0.50 (Fig. 3) se tiene KH/K 0 = 0.65, 
mientras que para la misma carga de fisuración por 
fatiga Kmax1K1c = 0.50 (Fig. 4) se tiene KIK1c = 0.65 
en el punto en que se produce un aumento brusco de la 
velocidad de fisuración, pasando el modo microscópico 
de fractura de TTS a clivaje {3,6], punto que en este 
caso coincide con el umbral de propagación. La 
consecuencia clave resulta ser el propio significado de 
KH, que resulta ser el FIT para el cual el modo de 
fractura pasa de crecimiento sub-crítico en modo TTS a 
crecimiento inestable (crítico) en modo clivaje, 
representando un valor de transición en la curva da/dt-K. 

5. CONCLUSIONES 

Este artículo ofrece un modelo mecánico simple de la 
zona micro-fracturada en modo TTS en muestras pre
fisuradas, considerando la extensión progresiva de la 
zona TTS como un crecimiento de fisura en el marco de 
la mecánica de fractura elástico-lineal. 

El FIT crítico en ambiente de hidrógeno KH depende de 
la cantidad de este elemento que ha penetrado en las 
proximidades de la fisura actual (pre-fisura y zona 
TTS), y así resulta claramente inferior a su homónimo 
en aire o tenacidad de fractura Ko . 

El efecto del pH sobre los resultados resulta de menor 
importancia. En cuanto al potencial electro-químico, el 
FIT crítico disminuye y la profundidad TTS aumenta 
cuando el potencial se hace más catódico o negativo 
(mayor dafio producido por el hidrógeno). 

El FIT máximo durante la última etapa de pre
fisuración por fatiga condiciona el valor de KH , que por 
tanto no es un parámetro intrínseco del material, sino 
que depende de las variables de ensayo que controlan la 
propia entrada de hidrógeno. 

El parámetro de fractura KH resulta ser el FIT para el 
cual el modo de fractura pasa de crecimiento sub-crítico 
tipo TTS a crecimiento inestable (crítico) tipo clivaje, 
representando así el valor de transición en la curva de 
cinética de crecimiento de fisuras da/dt-K. 

Agradecimientos 

Este trabajo ha sido financiado por la DGICYT (Ref. 
UE94-001) y la Xunta de Galicia (Refs. XUGA 
11801A93 y XUGA 11801B95). 

REFERENCIAS 

[1] Thompson, A.W. y Chesnutt, J.C., 
"Identification of a fracture mode: the tearing 
topography surface", Metall. Trans. lOA, 1193-
1196 (1979). 

[2] Costa, J.C. y Thompson, A.W., "Hydrogen 
cracking in nominally pearlitic 1045 steel", 
Metall. Trans. 13A, 1315-1318 (1982). 

[3] Toribio, J., Lancha, A.M. y Elices, M., 
"Characteristics of the new tearing topography 
surface", Scripta Metall. Mater. 25, 2239-2244 
(1991). 

[4] Toribío, J., Lancha, A.M. y Elices, M., 
"Hydrogen embrittlement of pearlitic steels: 
phenomenological study on notched and 
precracked specimens", Corrosion 47, 781-791 
(1991). 

[5] Toribio, J., Lancha, A.M. y Elices, M., "The 
tearing topograpby surface as the zone associated 
with hydrogen embrittlement processes in 
pearlític steel", Metall. Trans. 23A, 1573-1584 
(1992). 

[6] Lancha, A.M., "Influencia del trefilado en la 
corrosión bajo tensión de aceros eutectoides", 
Tesis Doctoral, Universidad Complutense de 
Madrid (1987). 

[7] Keefe, P.W., Nair, S.V. y Tien, J.K., "Hydrogen 
induced interior crack-tip morphologies in high 
strength steel", Metall. Trans. ISA, 1865-1871 
(1984). 

[8] Nair, S.V. y Tien, J.K., "A plastic flow induced 
theory of Krscc", Metall. Trans. 16A, 2333-
2340 (1985). 

[9] Toribio, J. y Vasseur, E., "Estudio microscópico 
de la iniciación y propagación del proceso de 
fractura en un acero perlítico", Anales de 
Mecánica de la Fractura 12, 191-196 (1995). 

[10] Valiente, A., "Criterios de fractura para 
alambres", Tesis Doctoral, Universidad 
Politécnica de Madrid (1980). 



160 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 

ANALISIS COMPARATIVO DE LA TENACIDAD DE FRACTURA ESTATICA Y DINAMICA DE 
UN ACERO ASTM A 533 B 

J. La peña, F. J. Perosanz, M Serrano 

CIEMAT Centro de Investigaciones Energéticas Medioambientales y Tecnológicas 
Avda. Complutense 22, Madrid 28040 (ESPAÑA) 

Resumen: Las curvas Presión-Temperatura de la vasija del reactor de las cantrales nucleares, especialmente en 
los calentamientos y enfriamientos, están calculadas de forma que se asegure la integridad estructural de la 
misma. Estas curvas delimitan las zonas de operación segura atendiendo a criterios de mecánica de fractura. Sin 
embargo, estas curvas se obtienen de forma indirecta mediante ensayos Charpy-V, con lo que los resultados han 
de ser necesariamente conservadores. En el presente trabajo, comparamos el comportamiento de un material 
característico de vasijas de presión de reactores nucleares (ASTM A 533 B) por medio de dos técnicas: Charpy
V usando péndulo instrumentado y ensayos de tenacidad de fractura con probetas CT de 1 y 112 " siguiendo 
la norma de ensayo ASTM E 813. Se ha desarrollado un criterio propio para la determinación de crecimiento 
de grieta en ensayos dinámicos de péndulo instrumentado, verificando posteriormente la concordancia con los 
datos quasi-estáticos de tenacidad de fractura. 

Abstract: The Pressure-Temperature curves of the reactor vessels in nuclear power stations, are calculated in 
a form which insures structural integrity, especially during heat up and cool down. These curves delimit the 
zones of safe operation, according to fracture mechanics criteria. However, these curves are obtained in an 
indirect way, through Charpy - V tests, because of this, the results have to be necessarily conservative. In the 
present work, we compare the behavior of a RPV characteristic material (ASTM A 533 class B) using two 
techniques: instrumented Charpy impact test and standard fracture toughness test with CT specimens of 1 and 
1/2 " using ASTM E 813 standard. A criteria has been developed for the estimation of crack initiation in 
dynamic instrumented impact tests, verifying the conformity with the quasi-static fracture toughness data. 

INTRODUCCION 

Los límites de funcionamiento en operación normal en 
una planta nuclear vienen señalados por las llamadas 
curvas de operación (Figura 1). Estas, delimitan zonas 
de presión y temperatura dentro de las cuales el 
comportamiento del material de la vasija se califica de 
seguro ante cualquier eventualidad. Las curvas por 
consiguiente, son representativas del estado mecánico de 
la vasija y evolucionan con el tiempo, debido 
fundamentalmente al daño producido por la irradiación 
neutrónica. Esta evolución se sigue mediante la 
extracción y análisis de cápsulas de vigilancia, colocadas 
estratégicamente en diferentes posiciones en el interior 
del núcleo con el objeto de conocer con la suficiente 
antelación el estado de la vasija después de un período 
(estimado según el flujo neutrónico) de funcionamiento. 

Los procedimientos de vigilancia varían según la 
licencia de construcción de la central, aunque en la 
práctica más habitual se introducen probetas de tracción, 
Charpy-V y CT de 112 ". Estas últimas no vienen siendo 
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ensayadas normalmente dentro de los procedimientos de 
vigilancia, debido a discrepancias en el criterio de 
interpretación de resultados, pues, motivado por el 
pequeño espesor de estas probetas, los datos obtenidos 
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siguiendo la normativa de ensayo ASTM no entran 
dentro del rango de validez exigido por la norma. 

El compromiso necesario entre seguridad y coste 
económico (transitorios de corta duración) se decanta 
obviamente hacia el lado de la seguridad, por lo que la 
estimación de datos de tenacidad de fractura a partir de 
ensayos Charpy-V es necesariamente conservadora. En 
este sentido, la posibilidad de reducir el 
conservadurismo asegurando por supuesto la integridad 
de la vasija en condiciones de transitorios, daría lugar a 
tiempos reducidos de arranque o parada con el 
consiguiente ahorro económico. 

La incertidumbre entre las evaluaciones de tenacidad 
estáticas y dinámicas condicionan fuertemente los 
márgenes de seguridad aceptados. En el momento 
actual, no existe un criterio claro para la comparación y 
estimación de parámetros como la tenacidad de fractura 
en ensayos quasiestáticos (ASTM E 813) y ensayos 
dinámicos ll] (Charpy), en este trabajo, se ha 
pretendido establecer un rango de comparación entre 
ambos, usando una herramienta más poderosa como es 
el Charpy instrumentado, el cual, proporciona un 
registro continuo Fuerza-Tiempo del que se pueden 
extraer consecuencias adicionales. 

PARTE EXPERIMENTAL 

Material 

En todos los ensayos llevados a cabo se ha utilizado un 
acero típico de vasijas de presión para Centrales 
Nucleares ASTM A 533 B. La composición química 
porcentual de sus elementos más importantes y las 
propiedades mecánicas vienen referidas en las Tabla I 
y II. 

Tabla I : Composición química 

(%)e 0.180 
(%) Mn 1.420 
(%)Si 0.240 
(%) p 0.017 
(%)S 0.004 
(%) Cr 0.120 
(%)Ni 0.840 
(%) Mo 0.510 
(%)V 0.002 
(%) Cu 0.140 

Tabla H : Propiedades mecánicas 

Límite elástico (MPa) 
Resistencia a tracción (MPa) 
Alargamiento en rotura (%) 
Estricción (%) 

484 
622 
26 
77 

Figura 2. Microestructura del acero x 50 

De las figuras (micrografías de SEM) 2 y 3, es posible 
observar una segregación en bandas, en las cuales existe 
una clara diferencia en cuanto a la densidad de carburos; 
las bandas oscuras presentan una precipitación de 
carburos homogénea y mas abundante, mientras que las 
bandas mas claras presentan zonas ricas en carburos con 
otras prácticamente desprovistas de ellos. 

Figura 3. Magnificación de las bandas oscuras 

El análisis llevado a cabo con SEM se completó con 
TEM, constatando esta distribución asimétrica de 
carburos en zonas preferenciales como límites de grano, 
límites de subgrano y en colonias interiores, aunque en 
todos los casos mostrando una orientación preferente 

Asimismo, del análisis TEM es posible determinar la 
densidad de dislocaciones que muestra al igual que los 
precipitados de carburos una gran variabilidad, desde 
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zonas con gran concentración de dislocaciones a otras 
prácticamente limpias 

Los ensayos de tenacidad de fractura se efectuaron con 
arreglo a la norma ASTM E 813-81 con probetas CT 
standard de 1 y 112 " de espesor, a las probetas de 112" 
se les mecanizó una entalla lateral con el objeto de crear 
un factor de concentración de tensiones que permitiera 
realizar el ensayo en un estado de deformación plana, a 
diferencia de las CT de 1" a las que no fué necesario 
practicar ningún tipo de entalla lateral, ya que por su 
mayor espesor el criterio de deformación plana quedaba 
asegurado. 

Equipo experimental 

Los totalidad de ensayos de tenacidad de fractura fueron 
llevados a cabo en una máquina universal de ensayos de 
la marca MTS modelo 810, equipada con un pequeño 
horno para temperaturas superiores a la ambiente. 

El péndulo instrumentado empleado en la realización de 
este trabajo es de la marca WOLPERT, con una energía 
máxima de 300 J. Este péndulo cuenta con una tarjeta 
de adquisición de datos de l Mb y su correspondiente 
software. 
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Se ha perfeccionado también un software propio para el 
tratamiento y análisis de la señal que ha sido ya 
empleado con éxito [2] en trabajos anteriores. En esta 
etapa se ha sistematizado la localización de puntos 
críticos del ensayo (ya discutidos en otros trabajos) 
permitiendo determinar parámetros como la integral J y 
el factor de concentración de tensiones K¡ (dependiente 
de la integral) al igual que las curvas de respuesta al 
impacto [3] en cualquier punto de interés. 

RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

Se realizaron un total de 10 ensayos Charpy a diferentes 
temperaturas para determinar la curva completa Charpy. 
Los resultados así obtenidos quedan reflejados en la 
figura 4. 

Paralelamente se desarrollaron ensayos de tenacidad de 
fractura a dos diferentes temperaturas: ambiente y 120 
oc para probetas CT con espesores ya comentados. 

La determinación de los valores de Kj dinámicos 
presentó alguna dificultad inicial, dado que en la 
bibliografía consultada no existe un criterio unánime en 
la consideración del punto de inicio de grieta. Para 
solventar esta dificultad, establecimos un criterio propio 
que nos permitiera asignar un instante para el 
crecimiento crítico de la grieta, el cual, difiere de los 
criterios generalrneme empleados por diversos autores 
[4], [5] 

En nuestro caso tornamos como variable de análisis la 
flexibilidad de la probeta [5], que como es bien 
conocido para el caso de vigas apoyadas en dos puntos 
y con grieta central, depende directamente de la longitud 
de la grieta existente. De este modo, la variación de la 
flexibilidad en el tiempo podemos asociarla a variaciones 
en la velocidad de la grieta, y del mismo modo, 
variaciones en el tiempo de esta velocidad es asumible 
a fenómenos corno detenciones y aceleraciones 
repentinas de la grieta, o lo que es lo mismo puntos 
críticos en el ensayo. 

A diferencia de otros autores que trabajan directamente 
con el valor de la flexibilidad así definida, en nuestro 
caso, hemos empleado la inversa de la flexibilidad, cuyo 
sentido físico es mas comparable al valor de la constante 
elástica del material. Hemos comprobado que este 
parámetro presenta variaciones más fácilmente 
detectables que el uso directo de la comentada 
flexibilidad. 

El paquete de software desarrollado posibilita el análisis 
local de cualquier zona de las curvas obtenidas, al igual 
que filtrados selectivos, ajustes, regresiones, y en 
resumen cualquier tipo de análisis adicional de la señal 
digitalizada. 

La sistemática de análisis en el caso de los ensayos en 
Charpy instrumentado pasa por un filtrado previo de la 
señaL De los diversos filtros digitales empleados, el que 
mejor reproduce la señal base ha sido Window tipo 
Hanning con 50 coeficientes, siendo necesaria una 
convolución de estos coeficientes con la señal 
para obtener la señal filtrada 

Una vez filtrada la señal completa se determina la curva 
Fuerza/desplazamiento, o lo que es lo 
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1/flexibilidad. El cálculo del desplazamiento ha llevado 
a cabo según las ecuaciones [ 61 : 

[ 1] 

[ 2] 

Donde V 0 = Velocidad inicial 
F = Fuerza 
~t = Intervalo de tiempo (1/ Frecuencia) 
m = masa de la cabeza del péndulo. 

El aspecto que presenta esta curva es como el que se 
aprecia en la figura 5, con un marcado máximo seguido 
por una caída suave, Este tramo es el que contiene la 
mayor cantidad de información del ensayo. 
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Siguiendo esta sistemática, la determinación del 
"General Yield" o límite elástico es inmediata, pues 
corresponde con el máximo de la citada curva. 

Los puntos críticos de interés como punto de 
crecimiento estable de grieta, posibles detenciones, etc, 
se han determinado empleando la relación directa entre 
la longitud de grieta y el valor de flexibilidad de la 
probeta ya mencionados, de este modo, los puntos 
donde se anula la segunda derivada se han considerado 
como puntos críticos en los que se pueden dar alguno de 
los fenómenos comentados. 

El análisis así seguido ha mostrado una gran 
variabilidad, pasando de probetas solamente con dos 

puntos críticos (probetas con rotura frágil) a probetas 
con mas de cinco puntos a estudiar (probetas con 
comportamiento dúctil) generalmente ensayadas a 
elevadas temperaturas ( > 100 °C) 

De este modo el primer "cero" de esta función ha 
mostrado pocas variaciones de unas probetas a otras, 
habiéndose considerando como la iniciación del 
enromamiento del borde de grieta (recordemos que las 
probetas Charpy-V standard no han sido preagrietadas), 
descartando los valores así obtenidos en la 
determinación de la K1 dinámica. 

El segundo "cero" se ha asociado con el punto de 
iniciación del crecimiento estable de la grieta, o lo que 
es lo mismo el punto el instante donde K ¡ supera al 
valor crítico del factor de intensidad de tensiones K1c. 
En este punto se han determinado sistemáticamente los 
valores de K, para todas las muestras ensayadas a 
diferentes temperaturas. 

En cuanto a los ensayos quasiestáticos de tenacidad de 
fractura con probetas CT se ha adoptado el valor K1c 
como el obtenido por la norma E 813-81 en los ensayos 
considerados como "válidos" por la norma, es decir 
aquellos que cumplen la relación: 

siendo 11c = el valor crítico de J en el punto de 
iniciación de la grieta estable 
Límite elástico efectivo del material a 
la temperatura de ensayo 

Para poder relacionar datos de ensayos dinámicos con 
sus correspondientes estáticos a las mismas temperaturas 
se hizo necesario encontrar un parámetro que pudiera 
relacionar ambos. Se consideró que el módulo de 
elasticidad pudiera ser el nexo que nos sirviera para 
establecer la comparación entre ambos tipos de 
resultados. 

Como es sabido, el módulo de elasticidad depende 
fuertemente tanto de la velocidad a la que se realiza el 
ensayo, como de la temperatura a la que se realice el 
mismo. Con esta filosofía, se evaluaron los módulos de 
elasticidad dinámicos obtenidos en los ensayos Charpy, 
para lo cual, se recurrió a la formulación de la flecha 
obtenida en una viga entre dos apoyos: 

p L3 
D=-----

48 E I
2 

[ 4] 

En el que podemos considerar D como el 
desplazamiento obtenido en la ecuación [2], P la carga 
puntual en cada instante, L la distancia entre apoyos 
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( =40 mm) e Iz el momento de inercia de una sección 
transversal de área a*b (a = 10 mm, b = 8 mm). El 
modulo de elasticidad así obtenido se representa en la 
figura 6 en función de la temperatura de ensayo. 

Una vez obtenidos los módulos de elasticidad dinámicos 
y estáticos se puede establecer la comparación directa 
entre Kj obtenida de los ensayos Charpy según [7]: 

J= 2 Energía 
B (W b) 

[ 5] 

[ 6] 

y K1c obtenida de los ensayos de tenacidad de fractura. 
Los resultados entre los ensayos estáticos y dinámicos se 
muestran en la figura 7. La concordancia entre ambos 
resultados es satisfactoria, incluso en el caso de probetas 
CT de 1" donde el espesor de la probeta permite 
asegurar un estado de deformación plana a lo largo del 
ensayo, con resultados catalogados como validos por la 
norma. 

El ajuste de los datos de K¡ obtenidos por Charpy 
instrumentado a una curva del tipo: 
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comúnmente utilizado, proporciona un buen ajuste, 
proporcionando datos comparables a los referenciados 
por otros grupos de investigación [8], lo que parece 
indicar que el procedimiento de análisis expuesto supone 
una fuente de datos de tenacidad de fractura 
comparables a los obtenidos por los tradicionales 
procedimientos de ensayos quasiestáticos. 
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Esto supone dos ventajas principales: a} el 
procedimiento de ensayo Charpy es mas rápido y 
sencillo que el complicado montaje que requiere un 
ensayo típico de tenacidad de fractura, como por 
ejemplo el referido en nuestro trabajo (ASTM E 813) y 
b) el volumen del material a emplear se reduce 
considerablemente, lo que, en principio de cara a 
trabajar con material convencional no sugiere ningún 
tipo de ventaja, pero para el trabajo con material 
irradiado supone un éxito considerable. La reducción del 
volumen de las probetas a estudiar, conlleva un 
decrecimiento de la dosis de radiación emitida, y lo que 
es mas importante, hace factible aumentar el numero de 
probetas que pueden ser introducidas en las cápsulas de 
vigilancia, principal factor condicionante de los ensayos 
de tenacidad de fractura en los actuales procedimientos 
de vigilancia. 

No obstante, es necesario aún un mayor número de 
ensayos con diferentes materiales, si bien los datos 
encontrados confirman que existe una relación clara y 
directa entre ensayos estáticos y dinámicos, necesita de 
un estudio mas profundo y detallado. 

Un interrogante de interés a tener en cuenta en ensayos 
Charpy instrumentado es la relación entre probetas 
preagrietadas y standard-V. Desgraciadamente. en este 
trabajo no hemos podido disponer de probetas 
preagrietadas para realizar esta comparación, aunque 
estimamos que la única diferencia entre ambos ensayos 
es poder establecer con la suficiente exactitud el punto 
de crecimiento estable de grieta. En el caso de probetas 
preagrietadas la longitud y el instante de crecimiento 
estable se pueden determinar de forma triviaL Las 
probetas standard, por el contrario, presentan la 
dificultad conocida de establecer el momento preciso en 
el que se produce el crecimiento de la grieta. Los 
resultados obtenidos en el presente trabajo, con la 
sistemática de análisis descrita evitan esta incertidumbre. 
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Esto hace directamente comparable las tenacidades 
obtenidas con probetas sin agrietar en los puntos críticos 
estudiados a las obtenidas con probetas preagrietadas. 
No obstante, este punto, como se ha comentado queda 
aun por comprobar. 

CONCLUSIONES 

- Se ha desarrollado y verificado una sistemática de 
análisis para ensayos charpy instrumentados que 
proporciona una herramienta de gran utilidad en la 
estimación de valores resistentes del material. 

- Se ha podido verificar una significativa coherencia 
entre datos dinámicos y estáticos, que puede abrir 
nuevas expectativas en su campo de aplicación (p. ejem. 
análisis mas detallado de cápsulas de vigilancia, 
obtención de tenacidades de fractura desde ensayos 
charpy con menores incertidumbres, etc) 

- Según los resultados de este análisis, parece factible 
obviar el preagrietamiento de las probetas Charpy-V, lo 
que implicaría una reducción en los costes del ensayo y 
minimiza el tiempo de manejo de material irradiado. 

- Aparte de las buenas expectativas despertadas por lo 
hasta ahora expuesto es completamente necesario 
realizar análisis estadísticos en distintos materiales y 
condiciones de ensayo, para delimitar los rangos de 
aplicabilidad de la técnica de análisis descrita. 

El trabajo realizado, cuya mayor parte de ha centrado en 
la interpretación y análisis de los datos procedentes de 
charpy instrumentado es solamente el comienzo de un 
análisis mas profundo, pues queda aun por determinar 
un buen número de variables puestas en juego en el 
ensayo. Una vía adicional que actualmente es objeto de 
estudio es el análisis modal del espectro obtenido en el 
ensayo. Este procedimiento, aunque de mayor 
complejidad y laborioso puede proporcionar resultados 
de interés que se sumaran a los hasta ahora encontrados, 
no obstante, la conclusión final de un proceso completo 
que permita extraer toda la información generada en un 
ensayo parece todavía un objetivo lejano. Actualmente 
estamos trabajando en la instrumentación de las probetas 
Charpy para constatar los resultados expuestos en este 
documento. 
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Resumen. En este trabajo se analiza la influencia que la temperatura, estado de tensiones y 
microestructura ejercen en Jos mecanismos de fractura frágil de tres aceros microaleados de forja. Para 
ello, se han realizado ensayos de tenacidad a -196, -105 y 20°C utilizando probetas CT preagríetadas por 
fatiga. Las diferencias de comportamiento observadas pueden explicarse teniendo en cuenta el estado de 
tensiones en las proximidades de la punta de la grieta y su relación con los parámetros 
microestructurales que intervienen en el inicio y propagación de la fractura frágil. 

Abstract. In this work the influence of temperature, stress state and microstructure in the brittle fracture 
micromechanisms of three microalloyed forging steels is analised. Fatigue precracked CT specimens 
ha ve been tested at -196, -105 and 20°C. The different behaviours observed can be explained taking into 
account the relationship between the stress state near the crack tip and the interaction with 
microstructural parameters which take part in the nucleation and propagation of cleavage fracture. 

1. INTRODUCCIÓN 

Gran parte de los modelos que se han desarrollado para 
analizar y predecir el comportamiento frágil de las 
estructuras BCC de los aceros consideran que la 
fractura frágil se inicia en un único punto del material 
de acuerdo con la teoría del "weakest link". Estos 
modelos toman como base física la constatación 
experimental, corroborada en una gran cantidad de 
diferentes microestructuras, de que la fractura de 
probetas ensayadas a temperaturas correspondientes a 
la zona frágil o a la zona de transición frágil-dúctil 
tiene lugar siempre a partir de un único inicio. 

Los estudios experimentales en los que se basan la 
mayoría de los modelos han tenido como punto de 
referencia la realización de ensayos con probetas con 
entalla roma. En estos casos, los estudios fractográficos 
corroboran la vigencia del ''weakest link". Otro tanto 
sucede en la zona de transición frágil-dúctil con 

probetas preagrietadas. En este último caso. la 
propagación estable dúctil de la grieta modifica de una 
forma notable el estado de tensiones y deformaciones 
que hubiese correspondido a una grieta con punta 
aguda. 

Sin embargo, cuando el estudio de la fractura frágil se 
realiza en la zona del "palier" inferior con probetas 
preagrietadas, existe evidencia de que la fractura frágil 
no se corresponde con el modelo del "weakest link". En 
las ref. [ l, 2] se expusieron resultados obtenidos con 
probetas CT ensayadas a 77K en las que se demostraba 
que la fractura frágil tenía lugar simultáneamente en 
diferentes puntos del frente de la grieta. En este trabajo 
se ha ampliado dicho estudio considerando dos nuevas 
situaciones: la primera de ellas a -l 05°C (zona 
totalmente frágil) y la segunda a temperatura ambiente 
(20°C), que en los aceros estudiados corresponde a la 
zona de la transición frágil-dúctil. 
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2. TÉCNICAS EXPERIMENTALES 

Las composiciones químicas de los aceros microaleados 
de forja (suministrados por GSB, Azkoitia) se detallan 
en la Tabla l. Los tres aceros se han estudiado en 
condiciones de suministro (microestructura de 
laminación convencional en caliente y posterior 
enfriamiento al aire) con una estructura ferritico
perlítica. Las características microestructurales más 
relevantes se señalan en la referencia [3]. 

Tabla 1. Composición qmmtca de los aceros 
microaleados y características microestructurales 

Acero e Mn V Ti N fcx Da 
(ppm) (%) (¡,tm) 

Ti-Y .37 1.45 .11 .015 162 38 5.5 
Ti bajo .35 1.56 - .028 89 26 5.3 
Ti alto .23 1.72 - .044 75 - -

Para la medida de la tenacidad se han utilizado 
probetas compactas CT (espesor 8=18 mm, y 
profundidad W=36 mm) ensayadas a las temperaturas 
de -l96°C (nitrógeno líquido), -105°C (etanol fundente) 
y 20°C. Para el caso de los ensayos a realizar a -l96°C, 
el preagrietamiento previo por fatiga se realizó a 
temperatura ambiente, terminando con un valor de Kmax 
próximo al umbral de fatiga de los aceros (-lO 
MPa~m). Mediante este procedimiento se evita que la 
deformación plástica originada en el preagrietamiento 
influya en la medida de la tenacidad a bajas 
temperaturas (efecto del "warm prestressing'}. 

Con objeto de caracterizar las propiedades mecánicas 
convencionales, se procedió a realizar ensayos de 
tracción a las tres temperaturas anteriormente citadas. 
Para finalizar, se llevó a cabo el estudio fractográfico de 
todas las probetas CT ensayadas, identificando en cada 
caso las zonas de inicio de la fractura frágil. 

J. RESULTADOS 

Los resultados de los ensayos de tracción obtenidos 
para cada acero se indican en la Tabla 2, 
conjuntamente con el coeficiente de endurecimiento por 
deformación de la ecuación de Hollomon. Puede 
apreciarse que, como es habitual en los aceros, a 
medida que aumenta la temperatura se produce una 
disminución importante del límite elástico y de la 
resistencia a la tracción. Con relación al coeficiente n. 
el comportamiento del mismo con la temperatura varia 
de un acero a otro. 

Los ensayos de tenacidad se resumen en la Tabla 3. En 
dicha tabla también se han introducido el tamaño de la 

Tabla 2. Propiedades mecánicas convencionales 

Acero Temp. O'ozo;. R. T. n 
eq (MPa) (MPa) 
-196 1138 1219 0.105 

Ti-Y -l05 805 l077 0.176 
20 590 875 0.179 

-196 l0 53 1194 0.121 
Ti bajo -l05 627 931 0.262 

20 440 740 0.262 
-196 932 l099 0.117 

Ti alto -l05 619 875 0.184 
20 430 691 O. 138 

zona plástica en la fase final de preagrietamiento por 
fatiga y el tamaño correspondiente al momento de la 
fractura de la probeta. Como puede comprobarse. el 
tamaño de la zona afectada por la fatiga es muy 
pequeño, pudiendo despreciarse el mismo al 
compararlo con la zona plástica en el instante de la 
fractura. 

A medida que aumenta la temperatura se observa un 
incremento de la tenacidad, de tal forma que, para la 
temperatura de 20°C, los resultados obtenidos no 
cumplen las condiciones del ensayo K1c y. en 
consecuencia, se ha tomado Kc (según el procedimiento 
ESIS) como parámetro representativo de la tenacidad. 

El estudio fractográfico pone de manifiesto que la 
nucleación de la fractura frágil tiene lugar de fomm 
similar a las tres temperaturas ensayadas. Como ya se 
expuso en una publicación previa [ 1], en el caso de las 
probetas ensayadas a 77K la fractura frágil tiene lugar a 
través de la activación simultánea de un elevado 
número de núcleos de fractura muy próximos al frente 
de fatiga o situados en el propio borde. En una misma 
probeta, el número de puntos en los que se ha iniciado 
la fractura frágil es notablemente elevado (entre 12 y 16 
zonas diferentes en cada probeta). En algunos casos el 
inicio está relacionado con la rotura de una partícula 
gruesa de TiN, pero en otros no ha sido posible 
identificar ningún parámetro microestructural singular. 

Con relación a los ensayos realizados a -l05°C, la 
fractura se caracteriza, desde el punto de vista 
macroscópico, por presentar un aspecto plano muy 
uniforme con carencia de marcas macroscópicas ("river 
marks"). A más aumentos, se constata que la fractura 
se ha iniciado a partir de un único punto. En la Fig. 1 
puede apreciarse el caso de una probeta (acero ) 
ensayada a -1 05°C y con el inicio de la fractura frágil 
muy próximo al borde la fatiga. La nucleación de la 
fractura frágil ha tenido lugar a través de la rotura de 
una partícula de TiN (ver Fig. lb). Este tipo de 
comportamiento se reproduce en todas las probetas 
ensayadas a esa temperatura. 
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Tabla J. Tenacidad de los aceros microaleados a--196, -105 y 20°C. 

Acero crF Temp. (K.naJrat (r p)rat (*) K le Kc (r p}¡.;c 

(MPa) (oC) (MPa--Jm) (J..Lm) (MPa--Jm) (MPa--Jm) (J..Lm) 

-196 
11.5 16.3 20.3 50.6 
12.8 20.1 21.4 56.3 

-105 
14.6 52.4 32 251.5 

Ti-V 2109 10.8 28.6 37 336.2 

20 
19.4 172.6 73 2370.2 
21.1 203.7 67 1931.7 

-196 
ll.l 17.7 23.4 78.6 
10.8 16.7 22.6 73.3 

-105 
8.5 29.2 33.3 448.9 

Ti bajo 2148 10.0 40.5 35.1 498.8 

20 
22.0 398 96.5 2959.5 
24.0 473.5 121.5 2486.8 

-196 
ll.O 22.2 25.2 116.4 
11.2 23.0 25.6 120.1 

-105 
9.7 39.1 40.5 681.3 

Ti alto 1829 9.7 39.1 36.9 565.6 

20 
19.4 324.0 151 2510.0 
23.3 467.3 132 2996.3 

Fig. 1. Fractura frágil a -105°C (acero al Ti alto), mostrando un único inicio a partir de una partícula de TiN 
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Por otra parte. además de tener un único origen, la 
fractura a -1 05°C se caracteriza por propagarse 
fundamentalmente de forma paralela al frente de fatiga. 
En efecto, a partir del punto de iniciación, la 
propagación frágil se dirige hacia las dos caras laterales 
de la probeta de forma prácticamente paralela al frente 
de fatiga, con un crecimiento muy limitado en la 
dirección perpendicular al frente de fatiga. Para 
finalizar, a temperatura ambiente, tras una ligera 
propagación dúctil (inferior en todos los casos a 0.2 
mm), el comportamiento de los tres aceros es frágil. 
Desde el punto de vista macroscópico, el inicio frágil 
queda claramente definido, pudiendo a más aumentos 
identificarse la partícula de TiN responsable del 
desencadenamiento de la fractura frágil. A diferencia 
de lo que ocurría a -105°C, la propagación frágil tiene 
lugar en todas las direcciones (Fig. 2). 

Fig. 2. Fractura frágil a 20°C iniciada en un único 
punto después de una cierta propagación dúctil (acero 
Ti alto). La propagación frágil tiene lugar a partir del 
punto inicial en todas las direcciones. 

4. DISCUSIÓN 

El estudio realizado con los tres aceros a 77K mostró 
que el inicio de fractura frágil era múltiple y que no se 
correspondía con el criterio del "weakest link". Por otra 
parte, mediante el análisis fractográfico se evidenció 
que en la mayoría de los casos los inicios no se podían 
correlacionar con un parámetro microestructural 

determinado. Este comportamiento se analizó 
considerando la relación existente entre la distribución 
de tensiones en la punta de la grieta y el tamaño de 
grano de cada material. Teniendo en cuenta que para 
que la fractura frágil se active es necesario que la 
tensión actuante supere el valor de la tensión critica de 
exfoliación crF, a 77K en los tres aceros considerados 
eso sólo se satisface en una zona muy estrecha (- 20 J..l 

m para los aceros al Ti-V y al Ti bajo y - 30 ¡.tm para el 
acero al Ti alto) situada en las proximidades de la 
punta de la grieta. En definitiva, la condición de 
tensión cr :::: crF sólo se cumple en un volumen de 
material muy restringido. Como consecuencia de esa 
situación, se comprobó que en la propagación de 
microgrietas, al disminuir la tensión actuante, éstas 
podían ser detenidas por juntas de grano, 
comportamiento que no sucedía en el caso de probetas 
con entalla roma ensayadas a la misma temperatura [2]. 

A -105°C el comportamiento difiere del observado a 
77K. La diferencia fundamental reside en el hecho de 
que la fractura frágil ha tenido lugar siempre a partir de 
un único inicio (de acuerdo con el criterio del weakest 
link). Además, dicho inicio se encuentra relacionado 
con la rotura de una partícula de TiN. Para finalizar, si 
bien a 20°C el inicio también es único y a partir de una 
partícula de TiN, macroscópicamente la dirección de la 
propagación de la grieta difiere apreciablemente. 

A modo de resumen. en la Fig. 3 se muestra un 
esquema de la propagación frágil de la grieta a las tres 
temperaturas ensayadas: la característica fundamental a 
-196°C (77K) es la formación de múltiples inicios que 
se propagan fundamentalmente de forma paralela al 
frente de fatiga; a -105°C el inicio es único, siendo la 
propagación predominantemente paralela al frente de la 
grieta; a 20°C, en cambio a partir del estallido principal 
único, la propagación de la grieta tiene lugar en todas 
las direcciones. Este comportamiento se reproduce de 
forma similar en los tres aceros y no puede atribuirse a 
cambios microestructurales acaecidos en el material: la 
microestuctura y, fundamentalmente. el elemento 
nucleante (las partículas de TiN) de la fractura frágil ha 
permanecido constante a las tres temperaturas de 
ensayo. 

Por lo tanto, la distinta respuesta del material debe 
analizarse a través de la variación del límite elástico y 
del coeficiente de endurecimiento por deformación con 
la temperatura (ver Tabla 2). Como consecuencia de 
dicho cambio, la distribución de tensiones en las 
proximidades de la punta de la grieta varía de forma 
notable y su interacción con los parámetros 
microestructurales controlantes del proceso frágil es 
totalmente diferente de una temperatura a otra. 
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t 
Propagación frágil macroscópica 

(}j -105 "C @ -l9G "e temp. ambiente 1 

~i? 
" 

/ . . 
superficie de fatig¡¡ · • :mperficie de fatiga·· 

"' ~ ~ / / .// 

superficie de fatiga . / / / 

Fig. 3. Esquema representando los tres tipos de propagación frágil en función de la temperatura en probetas 
preagrietadas por fatiga. 

En la Fig. 4 se ha representado la distribución de la 
tensión tractiva, en el instante correspondiente a la 
fractura frágil, en función de la distancia a la punta de 
la grieta (sin tener en cuenta la zona afectada por el 
enromamiento y considerando la expresión analítica 
propuesta por Schwalbe [4]) para las temperaturas de-
196 y de -l05°C y para los aceros al Ti-V y al Ti alto. 
En la misma gráfica se ha representado también el 
valor de la tensión critica de fractura crF 
correspondiente a cada acero y que ha sido determinada 
eperimentalmente a 77K [5]. 

Para la temperatura de -105°C se han considerado los 
mismos valores de crF, siguiendo el criterio habitual de 
que dicha tensión se mantiene constante con la 
temperatura [6]. En ambos aceros (y otro tanto sucede 
con el acero al Ti bajo) a la temperatura de 77K la zona 
sometida a una tensión superior a la crítica de fractura 
frágil es muy pequeña y, tal como se expuso 
anteriormente, la rápida caída de la tensión motiva la 
formación de inicios múltiples y el crecimiento paralelo 
al frente de la grieta. A la temperatura de -105°C el 
aumento de la tenacidad (ver Tabla 3) y la disminución 
del límite elástico (Tabla 2) conduce a que la zona de 
material sometida a una tensión superior a la crítica de 
exfolicación sea aproximadamente el doble de la 
existente a 77K. Por otra parte, dicha distancia 
aumenta de forma apreciable si en vez de considerar la 
tensión de exfoliación macroscópica se toma el valor 
determinado experimentalmente de la tensión de 
fractura local crF* == O. 9crF . 

Comparando este hecho con el estudio fractográfico se 
deduce que a -1 05°C la zona sometida a una tensión 
superior a la crítica de fractura ha adquirido la 

dimensión suficiente para que una vez nucleada la 
microgrieta en una partícula de TiN. ésta pueda 
progresar a través de diferentes juntas de grano. Sin 
embargo, debido a que la zona afectada es estrecha. la 
propagación de la grieta tiene lugar de forma preferente 
en una dirección prácticamente paralela a la del frente 
de fatiga, por la caída brusca que experimenta la 
tensión en la dirección perpendicular. En cambio. a 
temperatura ambiente, la zona en la que se supera la 
tensión crítica de fractura es notablemente más amplia 
y, en consecuencia, el crecimiento tiene lugar 
indistintamente en todas las direcciones, tal como se 
representó en el esquema de la Fig. 3. 

Por otra parte, en cortes de secciones longitudinales de 
las probetas ensayadas se aprecia que a -l05°C existe 
una gran cantidad de microgrietas paradas en juntas de 
grano en las proximidades de las superficies de 
fractura. Ello pone de manifiesto que una vez nucleada 
la microgrieta, debido a la rápida caída de la tensión 
macroscópica, si no existe en sus proximidades una 
serie de planos de exfolicación adecuadamente 
orientados, puede quedar detenida y se enromarse. 

En definitiva, en los tres aceros microaleados 
estudiados, a diferencia de lo que sucede a -l96°C. 
tanto a -105°C como a 20°C, la fractura frágil se rige a 
través del criterio del weakest link. iniciándose la 
misma mediante la rotura de una partícula de TiN. Sin 
embargo, debido a la distribución de tensiones en la 
punta de la grieta, desde el punto de vista 
macroscópico. la propagación de la grieta es diferente. 
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Fig. 4. Distribuciones de tensiones en las proximidades de la punta de la grieta a -196 y a -l05°C en el acero al Ti-V y 
en el acero al Ti alto. En cada curva se ha representado la relación crF/cr02% correspondiente a dicha temperatura. 

5. CONCLUSIONES 

- Se ha comprobado que para unos parámetros 
microestructurales constantes. la distribución de 
tensiones en la punta de la grieta determina la 
forma en la que tiene lugar la propagación de la 
fractura frágil. 

- A 77K. la combinación parámetros 
microestructurales - distribución de tensiones da 
lugar a la activación de la fractura frágil a partir de 
múltiples inicios interconectados. 

- A -1 05°C y a 20°C el inicio es único y se ha 
nucleado a partir de la rotura de una partícula de 
TiN. Sin embargo. como consecuencia de la 
distribución de tensiones. el avance de la fractura 
hacia el interior de la probeta se encuentra más 
dificultado a -l05°C 
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DETERMINACION ANALITICA Y EXPERIMENTAL DE LA CURVA JR 
UTILIZANDO PROBETAS NORMALIZADAS Y RECONSTRUIDAS 

J.A. Alvarez, I. Gorrochategui, F. Gutiérrez-Solana, L. Van Wulpen 

Departamento de Ciencia e Ingeniería del Terreno y de los Materiales 
E.T.S. Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. Universidad de Cantabria 

Resumen. El objeto de este trabajo es simplificar el análisis de la viabilidad del empleo de distintos 
métodos analíticos para la caracterización frente a fractura de dos aceros al carbono diferentes, 
constituyentes habituales de vasijas a presión. Asi, los resultados obtenidos a tmvés de los métodos 
analíticos se comparan a los obtenidos a través de procesos experimentales normalizados. 
Este tmbajo se enmarca en un proyecto de mayor alcance cuyo objetivo final es el desarrollo de un 
procedimiento que permita la caracterización de las propiedades en fractura de aceros constituyentes de 
vasijas a presión a partir de material escaso mediante la construcción de probetas compuestas. Dada la gran 
cantidad de ensayos que requiere este programa, el desarrollo de métodos que simplifiquen su ejecución 
supone ventajas importantes. 
Finalmente, los resultados aquí presentados permiten avanzar las primeras conclusiones sobre la validez de 
las probetas compuestas para determinar las propiedades en fractura de los materiales estudiados. 

Abstract. The objective of the work presented in this paper is to analyze the possibility of using different 
analytical methods in arder to simplify the experimental fmcture toughness testing of two carbon steels 
typical constituents of pressure vessels. Thus. the results obtained making use of the analytical procedures 
are compared to the experimental ones obtained through standard procedures. 
This work is part of a higher scope project whose final objective is the development of a procedure for 
determining the fmcture properties of pressure vessel steels when little material is available through 
compound specimens reconstitution. This project require a high number of testing, therefore the 
simplification of the testing process involves significant advantages. 
Final! y, the results here presented allow to anticípate preliminary conclusions in regard to the validity of 
compound specimens testing for determining the fracture properties of the studied materials. 

l. INTRODUCCION El presente trabajo se enmarca en uno de los proyectos 
recientemente mencionados cuyo objetivo es la 
validación de un procedimiento de reconstrucción de 
probetas CT a partir de probetas Charpy ya ensayadas 
para la obtención de la curva JR de los aceros más 
comúnmente constituyentes de las vasijas a presión. En 
dicho proyecto se pretende la validación del 
procedimiento para distintos materiales. distintas 
orientaciones del material y distintas geometrías de 
implante. Esto supone un gran número de ensayos re 
determinación de la curva JR (ensayos J) cada uno de los 
cuales requiere una importante cantidad de tmbajo. 

Uno de los componentes de mayor responsabilidad de las 
centrales nucleares es la vasija de presión donde se alojan 
los elementos combustibles durante la opemción de la 
planta. A causa de la temperatura de trabajo y, 
especialmente. del bombardeo de neutrones, el acero 
constitutivo de la vasija sufre un proceso de 
fragilización. Para estimar la pérdida en la tenacidad del 
material a causa de este proceso. las centrales nucleares 
han de ubicar en el interior del reactor probetas Charpy 
hechas a partir del mismo material que la vasija. 

El desarrollo de la Mecánica de la Fmctum, posterior a la 
construcción de las primeras unidades nucleares, permite 
el estudio de la fractura de componentes a través de 
propiedades más significativas que las correlaciones 
empíricas obtenidas de los ensayos Charpy. Puesto que 
en el interior de los reactores únicamente se ubicaron, en 
bastantes casos, probetas Charpy. existen distintos 
progmmas de investigación cuyo objetivo es la 
obtención de las propiedades representativas de la fractura 
de materiales a partir de las probetas disponibles. 

De cara a simplificar la tarea experimental, el primer 
paso que se ha dado ha sido el estudio de la posibilidad 
del empleo de métodos analíticos simples que permitan 
la obtención de la curva JR a partir de ensayos de 
laboratorio más sencillos que los habitualmente 
realizados. En este artículo se presentan los resultados 
obtenidos de la comparación del método experimental 
normalizado (método de las descargas elásticas) con dos 
distintos métodos analíticos: método EPRI [1] y método 
directo [2] 
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La difícil evaluación del estado tensional real de la 
probeta entre tensión plana y deformación plana, junto 
con la falta de ajuste del comportamiento del material a 
una ley de Ramberg-Osgood, hacen que el empleo del 
método EPRI no sea apropiado de cara a simplificar la 
obtención de la curva JR de forma fiable. 

4.3. Método directo 

Las Figuras 6 y 7 muestran los resultados obtenidos a 
través del método experimental y del método directo para 
4 ensayos realizados sobre probetas convencionales. 
Puede apreciarse cómo ambos métodos conducen a 
resultados similares, e incluso que a través del método 
directo los resultados son más repetitivos. Así. el 
método directo se considero apropiado de cara a obtener 
curvas JR fiables. 
La bondad del método directo con independencia de las 
variables utilizadas permite su aplicación al análisis re 
determinadas variables que pueden afectar al método 
experimental o a la caracterización del material. 

5. APLICACION 

5 .l. Influencia de la orientación 

La Figura 6 muestra los resultados obtenidos con 
probetas idénticas pero de distinta orientación. En ambos 
casos el material es ML pero las probetas son TL y TS. 
Puede apreciarse cómo la orientación TS presenta 
valores menores de tenacidad. Comparando los ensayos 
-;obre probetas implantadas 2L2Ll y 6L6L3 se llega a 
idéntica conclusión. 
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Figura 6: Influencia de la orientación 

5.2. Influencia del material 

La Figura 7 representa ensayos equivalentes sobre los 
aceros laminado y forjado, ML y MF respectivamente, 
ambos sobre probetas de orientación TL. De la 
observación de la gráfica se concluye que ambos aceros 
presentan una tenacidad similar. al menos en la 
orientación estudiada. Una conclusión similar se obtiene 
comparando los ensayos 2L2Ll y 2F2Ll. 

700 

600 

- 500 

·~ 400 

~ 

300 

lOO 

0.5 1 1,5 

L\a (nun) 

Figura 7: Influencia del material 

5.3. Influencia del implante 

La Figura 8 contiene los resultados de los ensayos sobre 
el mismo material, bien en forma de implante, bien con 
probetas convencionales. Puede apreciarse el acuerdo 
obtenido en ambos casos, concluyendo así que el 
proceso de implante no modifica las propiedades re 
fracturo del material. Como en casos anteriores, la 
comparación de los ensayos CTlllL y CT121L con el 
2L2Ll y del Cf7Ll con el 6L6Ll conducen a la misma 
conclusión. 
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Figura 8: Influencia del implante 

6. CONCLUSIONES 

El objetivo principal definido al inicio de este tmbajo era 
la evaluación de métodos analíticos que permitieran 
simplificar la ejecución de ensayos J. Se han estudiado 
dos métodos, el método EPRI y el método directo, cala 
uno de los cuales ha conducido a distintas conclusiones. 

El método EPRI no conduce a estimaciones 
satisfactorias de la curva JR. Las razones de la falta re 
acerdo son, por un lado, el desajuste del comportamiento 
del material a una ley de Ramberg-Osgood y, por otro 
lado, la situación intermedia en el régimen tensional re 
la probeta entre los estados de tensión y deformación 
plana. 

El método directo no sólo conduce a resultados similares 
a los obtenidos mediante el procedimiento experimental 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 13 (1996) 175 

(15) 

siendo 

(16) 

y calculandose AN,i como muestra la Figura 3. 
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Figura 3: Definición de AN,i [2]. 

3. MATERIALES Y PROBETAS 

3 .l. Materiales 

Los dos materiales disponibles para el desarrollo de este 
proyecto son dos aceros al carbono constituyentes 
típicos de vasijas de reactores nucleares. El primero re 
ellos es un acero laminado, denominado ML re 
especificación ASME SA 533 Gr. B Cl. 1 que se 
utilizará tanto de implante como de material soporte. El 
segundo es un acero fmjado, denominado MF, re 
especificación ASME SA 508 Cl.3 que se utilizará 
únicamente como implante. 

3.2. Probetas 

El modelo de probeta utilizado ha sido de tipo compacto 
normalizado según ESIS-Pl-92 [3]. Las probetas tenían 
la boca de la grieta escalonada para permitir la medición 
del desplazamiento del punto de carga mediante un 
extensómetro. Asimismo las probetas disponían re 
ranuras laterales para favorecer el crecimiento uniforme 
de la fisura y la condición de deformación plana. La 
geometría de la probeta se define a partir del valor de su 
anchura W= 20 mm. 

Se han ensayado tanto probetas convencionales como 
probetas compuestas. La Figura 4 define la geometría 
del implante para estas últimas [6]. Igualmente se ha 
estudiado la influencia de la orientación en las 
propiedades del material tanto en probetas 
convencionales como implantadas. Las letras L, T y S 
se refieren a la dirección longitudinal, transversal y 
transversal corta respecto a la dirección principal re 
trabajo del material. La orientación de las probetas CT 
se defíne mediante 2 letras, la primera define la dirección 
de la línea de carga y la segunda la de crecimiento de las 
grietas. 

Figura 4: Geometrfa probetas implantadas 

La Tabla 1 define las características y denominación re 
los ensayos llevados a cabo. 

Tabla 1: Ensayos realizados 

Probeta Probeta 
convencional con irnolante 

AceroML CT 111 L 2L2L 1 
Orientación TL CT 121 L 
AceroML CT7Ll 6L6L3 
Orientación TS 
AceroMF CL 11 F 2F 2L 1 
Orientación TL CL 21 F 

4. RESULTADOS Y ANALISIS 

4.1. Curvas hs experimentales 

Las curvas JR obtenidas según el método de las descargas 
elásticas definido en la Norma ESIS Pl-92 se encuentran 
recogidas en la referencia [7). Algunas de ellas están 
representadas en los gráfícos comparativos contenidos en 
apartados posteriores de este artículo. 

4.2. Método EPRI 

La Figura 5 muestra la curva JR obtenida de forma 
experimental en el ensayo CTlllL junto con las 
predicciones del método EPRI para los casos de tensión 
plana y deformación plana. Puede apreciarse la falta re 
ajuste en ambos casos lo cual lleva a la conclusión que 
la probeta se comporta en un régimen intermedio entre 
los dos extremos considerados. 
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Figura 5: Curvas fR experimental y EPRI 
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o(~)= b2 

s:(!J (4) 

donde 

b=W -a (5) 

( b) (0.522b) g - =exp w w (6) 

Así. la carga se puede normalizar mediante esta función: 

P (CODpl J 
PN = G(a/W) = H W 

La carga normalizada PN depende exclusivamente re 
CODp¡/W, que es una medida de las propiedades re 
deformación del material; por tanto, la forma 
funcional de H(CODp¡/W) ha de reflejar la relación 
tensión-deformación del material. Según el rango re 
deformaciones, los materiales más comunes ajustan su 
comportamiento bien a funciones de tipo potencial o 
bien a funciones lineales. En este trabajo se ha ajustado 
un modo distinto a cada rango de deformación, una ley 
potencial en las etapas iniciales y posteriormente una 
ley lineal, según las expresiones: 

(
CODpl J _ n 

- APN w (8) 

(9) 

La estimación de los parámetros A, n, D¡ y D2 

requerirla el conocimiento de cuatro ecuaciones, es decir, 
cuatro puntos de la curva P-COD en los que se conozca 
la longitud de fisura. Sin embargo este parámetro 
únicamente se conoce al principio y al final del ensayo. 
Dada la importancia de este ajuste para la estimación re 
la curva JR, se ha de definir de una forma objetiva y 
precisa el procedimiento para calcular la función 
H(CODp¡/W), es decir. los parámetros de ajuste y el 
rango de aplicación de la funciones potencial y lineal, 
respectivamente. 

Habitualmente, la propagación de las grietas no se inicia 
hasta alcanzar un determinado valor de CODp1/W. Así, 

en las etapas iniciales del ensayo, se puede suponer que 
la longitud de fisura mantiene su valor inicial UQ. 

Por lo tanto, la parte lineal de la ecuación se puede 
calcular trazando la recta tangente entre el punto re 
calibración final y la curva calculada a partir de ao de los 
pares (PN, CODp¡/W) según muestra la Figura 2. Con 

los puntos anteriores al de tangencia se ajusta la parte 
potencial de la ecuación. 
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Figura l: Cálculo de H(C0Dp¡IW)[2]. 

En conclusión, el procedimiento a seguir para obtener la 
curva JR a través del método directo es el siguiente: 

- Realizar el ensayo J registrando la curva P-COD. 
- Medir la longitud de fisura inicial y final, ao y ar. 

- Calcular la carga normalizada PN en función de ao. 
- Determinar CODpl deduciendo CODel del 

desplazamiento total: 

CODP1 = COD-P ·e(~) (lO) 

- Determinar <PN, CODpt) para el instante final del 

ensayo, usando ac. 
- En un diagrama como el de la Figura 2 determinar los 

valores de D¡ y D2 según se ha descrito anteriormente. 

- Calcular los pares de valores (J. ~) a partir del punto 
de tangencia resolviendo la siguiente ecuación: 

donde PN.i se deduce de (7) y (4), quedando: 

Los valores de la integral J se calculan según: 

2 
J Kr ei=E 

(12) 

(13) 

(14) 
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2. METODOS DE DETERMINACION DE 
LA CURVA JR 

La curva J R representa una medida de la tenacidad a 
fractura de materiales que se rompen en régimen 
elastoplástico y, por lo tanto, es la propiedad que se trata 
de determinar en este trabajo. bien de forma 
experimental, bien de forma analítica a partir de ensayos 
más sencillos. 

2.1. Procedimiento Experimental 

El procedimiento normalizado para la determinación & 
la curva JR, ESIS Pl-92 [3], requiere la rotura & 
múltiples probetas. De cada uno de los ensayos se 
obtiene un punto de la curva h. ya que al finalizar el 
ensayo se pueden medir la propagación de fisura y la 
integral J aplicada, abcisa y ordenda respectivamente re 
la curva JR. Este procedimiento, aunque simple, requiere 
la disponibilidad de gran cantidad de material. En casos 
en los que el material de ensayo disponible es escaso, 
como pasa para las vasijas de reactores nucleares, la 
norma anteriormente mencionada ESIS Pl-92, define 
dos procedimientos para obtener la curva JR completa, 
bien a partir de la caída de potencial eléctrico o bien a 
partir de la flexibilidad de descargas elástica<> que se han 
de realizar a lo largo de proceso de carga. Cualquiera ce 
los dos procedimientos complica el dispositivo 
experimental y el post-procesamiento de los datos para 
elaborar la cw·va JR. 

Dada la escaqez de material de ensayo. en este caso se ha 
aplicado el método de las descargas elásticas definido en 
la norma ESIS Pl-92 para la obtención de una curva JR 
a partir del ensayo de una única probeta. El tipo re 
probeta utilizado ha sido compacta (CD con ranuras 
laterales, de geometría acorde a la norma. 

2. 2. Procedimientos analíticos 

2.2.1. Método EPRI 

El procedimiento de la referencia [ 1] defme la 
tormulación que describe el comportamiento en fractura 
de componentes en régimen elastoplástico. Dicha 
formulación se basa en funciones tabuladas dependientes 
de la geometría, de la longitud de fisura y del 
comportamiento del material en tracción uniaxial, 
suponiendo que sigue una ley de Ramberg-Osgood: 

(l) 

donde cr0 es el límite elástico, eo es la deformación 
correspondiente y a y n son los parámetros del ajuste. 

El procedimiento para obtener la curva JR se basa en la 
ejecucion de un ensayo J del cual únicamente es 
necesario el registro de la carga aplicada P, y el 
desplazamiento del punto de carga. il. La formulación 

contenida en [1] permite el cálculo de las curvas P-ó 
para distintos valores de longitud de fisura, suponiendo 
ésta constante. La intersección entre la curva 
experimental y las calculadas para cada longitud de fisura 
define la curva JR buscada. Este procedimiento se ilustra 
gráficamente en la Figura l. 
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Figura 1: Cálculo de la curva JR según el método 
EPRI 

2.2.2. Método directo 

Este método fue propuesto en la referencia (2] como una 
alternativa al registro de la longitud de fisura a lo largo 
del ensayo J. Se basa en la normalización de la carga 
publicada en las referencias [4, 5] para probetas & 
flexión con fisuras profundas. El método desanolla 
curvas de calibración que relacionan la carga, el 
desplazamiento y la longitud de fisura. Conocidos dos re 
estos parámetros. el tercero se puede determinar a través 
de las curvas de calibración. 

El principio de normalización [4. 5] establece que la 
carga se puede calcular como el producto de dos 
funciones. cada una de ellas dependiente de la longitud re 
fisura a y del desplazamiento del punto de carga. ó (en 
probetas CT el desplazamiento del punto de carga se 
puede medir como la apertura de la grieta. COD): 

(
a) (CODp1 ) P= G- · H w w (2) 

donde a y CODp1 han sido nonnalizados por la anchura 
de la probeta, W. El desplazamiento COD ha sido 
separado en sus componentes plástica y elástica: 

COD=CODel + CODpl =P ·e(~ )+CODp¡ (3) 

donde C(a/W) es la flexibilidad de la probeta en régimen 
elástico. 

Para probetas CT con grietas profundas , la función 
G(a/W) es conocida [5]: 
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normalizado. sino que los resultados que proporciona 
son incluso más repetitivos. En conclusión. este método 
resulta apropiado para satisfacer el objetivo inicialmente 
previsto. 

Un objetivo complementario que se ha cubierto en este 
trabajo ha sido la validación de un procedimiento <b 
implante para la reconstrucción de probetas CT a partir 
de restos de probetas Charpy ya ensayadas. A 
continuación se resumen las conclusiones preliminares 
obtenidas a este respecto: 

- De los dos materiales estudiados, el matera! laminado 
ML presenta un comportamiento anisótropo, es decir, 
su tenacidad varía en función de la orientación del 
plano de fractura. 

- Los dos materiales ensayados, laminado y forjado. 
presentan una resistencia a la fractura similar para 
orientaciones coincidentes, al menos en la orientación 
común ensayada TL. 

- El proceso de implante. con la geometría y el 
procedimiento utilizados. no afecta los resultados re 
caracterización en fractura de los materiales ensayados. 
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EFECTO DE LA VELOCIDAD DE SOLICIT ACION SOBRE EL COMPORTAMIENTO 
EN CBT A TRA VES DE LOS MICROMECANISMOS DE ROTURA LOCALES 

J.A. Alvarez, F. Gutiérrez-Solana, J. J. González 

Departamento de Ciencia e Ingeniería del Terreno y de los Materiales 
E.T.S. Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. Universidad de Cantabria 

Resumen. En este trabajo se estudian los efectos que la velocidad de solicitación produce sobre los 
parámetros que caracterizan el comportamiento en corrosión bajo tensión (CBT) y sobre los 
micromecanismos de fisuración correspondientes de tres diferentes microestructuras de un acero de baja 
aleación inmerso en agua de mar. Los diferentes resultados se analizan mediante la extensión de un modelo 
local de fisuración en CBT bajo condiciones estáticas, ensayos de apertura constante sobre probeta DCB, a 
las condiciones dinámicas propias de los ensayos realizados a velocidad de solicitación constante sobre 
probetas tipo CT. 

Abstract. This work study the effects of displacement loading rate on the characteristic parameters of the 
stress corrosion cracking (SCC) and the corresponding cracking micromechanisms of three different 
mícrostructures of a HSLA steel in sea water. The results are analysed from the extension of a local 
approach model of SCC under static loading conditions, DCB constant displacement tests, to the dynarnic 
conditions of the constan! displacemem loading rate of the tests performed on CT samples. 

l. INTRODUCCION 

La resistencia a la CBT de aceros de baja aleación y alto 
límite elástico se ha mostrado muy sensible a sus 
cambios microestructurales [ 1-3]. La importante 
variación de comportamiento observado para cualquier 
acero de esta familia en medios como el agua de mac 
desde valores umbrales de propagación menores a 10 
MPam 1/2 a superiores a 200 MPam 112, se asocia a 
cambios en los micromecanismos de rotura, desde 
intergranulares (IG) a transgranulares (TG) de todo tipo. 
clivajes y desgarros propios de procesos asistidos por 
presencia de hidrógeno. 

Un modelo general desarrollado [4] trata de explicar tanto 
el modo de rotura. sea IG o TG. como los parámetros re 
comportamiento mecánico en CBT de aceros de baja 
aleación y alto límite elástico en ambiente marino. El 
desarrollo de este modelo se lleva a cabo asumiendo que 
la CBT de aceros de baja aleación en ambientes 
agresivos acuosos es un fenómeno en el que la presencia 
de hidrógeno en el frente de fisuración juega un papel 
fundamental [5-14]. 

En dicho supuesto, el modelo establece que la 
propagación de fisuras en CBT tiene lugar como una 
sucesión de rotura<> locales aisladas. nucleadas y 
desarrolladas dentro de la zona plástica de fondo de fisura. 
Dichas roturas locales se nuclean cuando la deformación 
plástica aplicada alcanza los valores críticos 
delerminados por la fragilización producida en dicha zona 
plástica por la presencia del hidrógeno absorbido por el 
material, al ser la solubilidad del hidrógeno superior en 
esta zona a la del resto de la red metálica. Por lo tanto, 

el modelo establece que la propagación de las fisuras está 
controlada por la cinética del hidrógeno durante su 
entrada y su difusión a través de la red cristalina. 

Las condiciones críticas de rotura que permiten la 
nucleación de una rotura local en una zona donde el 
hidrógeno esté presente, se alcanzan si la deformación 
total cP en un cierto punto situado a una distancia L * del 
frente de fisura. y dentro de la zona plástica producida 
por la carga exterior, toma el valor crítico eH, que define 
la máxima capacidad de deformación del material en 
dicho punto en las condiciones de fragilidad producidas 
por el hidrógeno presente en la zona plástica. Tales 
condiciones dependen del perfil de concentración del 
hidrógeno a partir del fondo de fisura el cual a su vez es 
función de la solicitación. de la microestructura del 
material y del ambiente agresivo exterior. La Figura 1 
muestra las curvas que expresan ambos valores re 
deformación a comparar, en función de la distancia 
medida a partir del frente de fisura y adimensionalizada 
por medio del CTOD. 8. 

Alcanzada dicha condición. la rotura local comienza, se 
desarrolla en un tiempo corto produciendo un área re 
rotura en torno al punto de nucleación y se detiene. En 
ese momento las condiciones críticas tendrán lugar en 
otra zona del frente de fisura alejada de la rotura local 
anterior, produciéndose otras roturas locales de modo 
sucesivo, en cascada, de forma que macroscópicamente 
dicho frente de fisura avanza a una velocidad uniforme. 

El criterio de fisuración por CBT así descrito es 
equivalente a los criterios clásicos macroscópicos 
basados en ei K¡ o el CTOD aplicados al fenómeno re 
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CBT. Ello permite su aplicación a la situación re 
propagación (estado II) y a la situación umbral de parada 
o arranque (estado I). 

Así, los defectos de la red cristalina se constituyen en 
trampas en las cuales la concentración de hidrógeno es 
muy alta y por lo tanto en su entorno el valor re 
deformación crítica presenta un nivel especialmente 
bajo, como muestra la Figura l. Este modelo plantea 
que la nucleación de las roturas locales, que originan la 
propagación de fisuras, se lleva a cabo a partir re 
defectos concretos de la red cristalina, como frontera re 
lajas martensíticas o bainíticas, precipitados próximos al 
borde de grano o en ocasiones inclusiones no metálicas. 

Una vez nucleada la rotura local en un componente 
microestructural susceptible a ello, a una distancia L * 
del frente de fisura dentro de la zona plástica, se cumple 
la relación 

1< L */8 <E Sy/15 (1) 

por encontrarse dentro de la zona plástica. 

El tipo de fractura producido durante la propagación, IG 
o TG, está directamente asociado al proceso re 
nucleación descrito, de modo que. si la nucleación se 
produce en el borde de grano la fractura será 
intergranular, en tanto que si se produce en el interior del 
grano metálico, la fractura será transgranular. Ello viene 
establecido a través de condiciones de relación tamaño re 
grano (d)- posición de nucleación (L *)-tamaño de zona 
plástica (ry) que finalmente conducen a expresiones 
limitativas de los valores umbrales de propagación pard 
roturas IG y TG en función de parámetros 
microestructurales y mecánicos del material: 

Condición IG: Discc< d/2.3 (2) 

Condición TG: 8rscc > 15 d sy /2.3 E (3) 

Este modelo se ha utilizado con éxito para predecir 
mecanismos de rotura y acotar la resistencia a la 
fisuración inducida por hidrógeno de aceros microaleados 
utilizados en la construcción de plataformas marinas 
(15). La alta tenacidad y resistencia a todo tipo re 
fisuración de estos aceros ha motivado la aplicación re 
los métodos de análisis de Mecánica de Fractura 
Elastoplástica (MFEP) para apoyar la caracterización re 
su comportamiento en CBT. La metodología 
desarrollada (16), basada en el concepto de la integral J y 
en la formulación desarrollada por EPRI (17), aplicada a 
un proceso experimental exhaustivo sobre tres aceros 
diferentes ha puesto en evidencia que los mecanismos re 
rotura y los parámetros que caracterizan el 
comportamiento son dependientes de la velocidad re 
solicitación, y no necesariamente coincidentes con los 
valores obtenidos en ensayos convencionales de CBT 
sobre probetas de desplazamiento constante, DCB o 
similares. La Figura 2 recoge un ejemplo del tipo re 
caracterización que se obtiene en ensayos realizados 
sobre probetas CT ensayadas en ambientes agresivos en 

máquina de tracción lenta a baja velocidad re 
desplazamiento oo-7 -lQ-11 m/s). 

Parece necesario contrastar esta nueva metodología 
desarrollada, aplicándola en la caracterización re 
fenómenos de CBT de aceros en ambientes, cuyo 
comportamiento esté suficientemente contrastado por 
técnicas convencionales, e incluso modelizado. La CBT 
de aceros de baja aleación en agua de mar ofrece un 
marco adecuado para este análisis, que se convierte en el 
objetivo fundamental de este trabajo. 

2. MATERIALES 

Para el desarrollo de este objetivo se ha seleccionado un 
acero de baja aleación y alto límite elástico tipo 4140. 
En la Tabla 1 se puede ver su composición química. 

El material dividido en cupones se ha sometido a tres 
series de tratamientos térmicos diferentes por su 
enfriamiento, tras ser todos austenitizados a 830°C 
durante 30 minutos. Los cupones de la serie A fueron 
normalizados al aire, los de las series B y C templados 
en aceite con agitación, y los últimos revenidos a 550°C 
durante 1 hora. 

Tras el tratamiento. los cupones de la serie A 
presentaron una estructura bainítica con una dureza en 
tomo a 330 HV y un límite elástico superior a 670 
MPa. Los de la serie B martensítica, con una dureza en 
torno a 670 HV y un límite elástico superior a los 1200 
MPa. La microestructura resultante en los cupones de la 
serie C fue martensita revenida con dureza de 382 HV y 
un límite elástico de 1085 MPa. El tamaño de grano 
medio en todos los casos fue en torno a 14 J..lm. En la 
Tabla 2 se pueden ver las diferentes características 
obtenidas en los tres tipos de material. 

Los tratamientos fueron seleccionados en atención a su 
comportamiento en CBT en agua de mar, que 
caracterizado por probetas DCB resultó ser el que aparece 
en la Tabla 3. Los tratamientos de normalizado, Serie A, 
se hicieron en espera de obtener mecanismos re 
propagación en base a clivajes; los templados de la Serie 
B para obtener roturas intergranulares, y los revenidos re 
la e se hicieron a la temperatura para la que se obtiene 
un tránsito de comportamiento frágil a dúctil, con rotura 
mixta IG-TG. 

3. DESARROLLO EXPERIMENTAL 

Se emplearon probetas compactas (CT) de espesor 25 
mm con ranuras laterales de 2.5 mm. Después de una 
prefisuración por fatiga fueron puestas en carga e 
introducidas en el ambiente agresivo simultáneamente. 
De cada serie de tratamientos se ensayaron dos probetas a 
diferentes velocidades de solicitación, 4 .lx w-8 m/s y 
8.2xi0-10 m/s. Los ensayos se realizaron a velocidad re 
desplazamiento constante en una máquina de tracción 
lenta, sumergiendo las probetas en un único ambiente 
agresivo consistente en una solución 3.5% de NaCl en 
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agua destilada, simulando las condiciones ambientales 
marinas. 

La evolución de la longitud de fisura y de la velocidad re 
propagación de la misma durante el ensayo fueron 
detenninadas a partir de la metodología analítica 
desarrollada, anteriormente mencionada, que pennite 
obtener estos valores a partir de los de carga y 
desplazamiento en línea de carga (COD) en cada instante 
del ensayo [15,16]. 

El comportamiento en CBT del material fue evaluado 
con ayuda de la Mecánica de Fractura, por medio de las 
curvas características de velocidad de avance de la fisura 
frente al factor de intensidad de tensiones aplicado, 
detenninado a partir de la componente elástica de la 
integral J (da/dt versus K¡). 

Posteriormente a los ensayos se llevó a cabo un análisis 
fractográfico por microscopía electrónica de barrido 
(SEM) de las zonas de rotura parJ determinar la tipología 
(IG o TG) y observar accidentes microestructurales que 
pudieran ser relacionados con los mecanismos de rotura. 

Como complemento y punto de referencia en cuanto a 
mecanismos y parámetros de fisuración, además de la 
caracterización en ambiente se llevó a cabo la 
detenninación de la curva R de la integral J al aire del 
material para cada una de las series de tratamientos, re 
acuerdo con la normativa europea [18]. Asimismo se 
realizó un análisis fractográfico de las superficies re 
rotura. 

4. RESULTADOS Y ANALISIS 

El comportamiento tipo de los aceros ensayados con 
velocidad de desplazamiento constante, puede observarse 
en la Figura 2. Primero, existe un umbral de iniciación. 
K1h, a partir del cual se produce el periodo re 
propagación subcrítica. caracterizado por una velocidad 
de crecimiento (da/dOsc· Este período se extiende hasta 
que K1 alcanza un valor crítico. Kc, donde se produce un 
incremento brusco de la velocidad de propagación. Este 
valor de Kc inicia una segunda etapa en la propagación 
asociada con la inestabilidad de la probeta y su descarga. 
En esta etapa la velocidad de propagación tiene un valor 
característico. (da/dt)c. La Tabla 4 recoge los valores 
obtenidos en estos ensayos. 

Para las dos velocidades ensayadas el acero bainítico re 
la serie A presenta una rotura con presencia masiva re 
clivajes, condicionada por efectos dinámicos. que 
provocan la inestabilidad en la propagación (Figura 3). 
Comparando los valores obtenidos para esta serie en los 
ensayos estáticos (muestra AO de la Tabla 3). con los 
obtenidos en los ensayos dinámicos (muestras A3 y A2 
de la Tabla 4), se observa una clara intluencia de la 
velocidad de solicitación en valor umbral Klscc· La 
muestra ensayada a velocidad más lenta (8.2x10- 10 m/s) 
presentauna menor resistencia a la fisuración con un 

comportamiento próximo a la CBT convencional, ya 
que tiene -un valor umbral de propagación de 50 
MPam 112

, idéntico a la muestra AO. La aplicación del 
modelo a esta serie presenta diferentes previsiones en 
estos ensayos dinámicos para los que cumple sólo las 
condiciones de rotura TG a las de los estáticos para los 
que satisfacía ambas, las de rotura IG y TG, si bien la 
primera de forma casi extrema. Estas diferencias se 
explican por las diferencias de tamaños de grano, 14 y 
30 ¡lm respectivamente, factor limitativo en posibilitar 
las roturas de tipo intergranular. 

Las probetas de la serie B presentaron un crecimiento 
estable intergranular (IG). Las muestras ensayadas a 
velocidades más lentas presentan un comportamiento 
próximo a la eBT convencional. Las Figuras 4 y 5 
muestran las curvas de caracterización del 
comportamiento en CBT de esta serie. En ellas se puede 
apreciar la influencia de la velocidad de solicitación 
tanto en el valor umbral de inicio de crecimiento. Kth• 

como en la velocidad de propagación. Aun cuando las 
probetas muestran una rotura de tipo intergranular 
(Figura 6) se han observado algunas pequeñas zonas re 
transgranularidad en la ensayada a la velocidad re 
solicitación rápida (Figura 7). Esto concuerda con las 
previsiones del modelo que predice la posibilidad re 
ambos tipos de rotura para el caso de la muestra B2 e 
intergranular pura para la muestra B 1 (Tabla 4). 

Las muestras correspondientes a la serie e presentan una 
superficie de rotura transgranular con presencia re 
desgarramientos inducidos por hidrógeno. Igual que en 
las series anteriores aparece una notable intluencia de la 
velocidad de solicitación en los valores umbrales re 
propagación. K1h, pasando de 110 MPam 112 , para la 

muestra ensayada a mayor velocidad. a 50 MPam 1 
(2 para 

la muestra ensayada a menor velocidad de solicitación. 
Asímismo. la velocidad de fisuración (da/dOsc en el 
ensayo realizado a velocidad más rápida crece con K¡ 

alcanzando un valor máximo por encima de 10-7 m/s. 
superior al obtenido en ensayos clásicos, lo que 
demuestra la intluencia de la solicitación de fonna 
creciente por encima de un umbml de velocidad. La 
muestra ensayada a velocidad más lenta presenta un 
comportamiento similar a los ensayos clásicos de CBT 
con una velocidad de propagación de 2xl0-8 m/s. En las 
Figuras 8 y 9 pueden observarse las curvas re 
comportamiento de esta serie para ambas velocidades re 
ensayo. Los materiales pertenecientes a la serie e 
presentan una rotura de tipo transgranular por 
desgarramiento en las primeras fases de la propagación 
de la muestra ensayada a mayor velocidad, C l. y en toda 
la propagación de la muestra ensayada a menor 
velocidad. C2 (Figura 10). En la muestra Cl aparece 
rotura por fonnación de microhuecos para las velocidades 
de propagación más altas asociadas a la inestabilidad y 
característica. por tanto, de un proceso de rotura crítica 
donde la presencia del hidrógeno se manifiesta en la poca 
defonnación de los huecos (Figum 11 ). La aplicación re 
los parámetros propios de eBT de estos ensayos en el 
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modelo aportan unas previsiones para esta serie de rotura 
transgranular en todos los casos (Tabla 4). 

La aplicación del modelo a los tratamientos estudiados. 
que aparece en la Tabla 4. justifica la variación de los 
valores umbrales de inicio de la propagación. La 
propagación por escalones dentro de la zona plástica en 
un proceso de CBT está condicionada por la superación 
de unas condiciones críticaas dadas por la combinación 
de efectos tensionales, a través del valor de K¡, y d: 
efectos ambientales, a través de la concentración d: 
hidrógeno. La variación de uno de estos condicionantes 
justifica la necesidad de la variación del otro para 
compensar el efecto y alcanzar las mismas condiciones 
críticas. En los ensayos dinámicos la variación de la 
velocidad de solicitación produce una disminución de la 
concentración de hidrógeno debido al menor tiempo 
existente para la difusíón.y esto es compensado con un 
factor de intensidad de tensiones más alto como umbral 
de fisuración. 

5. CONCLUSIONES 

Se ha contrastado la metodología desarrollada para la 
caracterización de aceros con procesos de propagación <t 
fisuras por CBT en régimen elasto-plástico, aplicándolo 
a un acero en diferentes estados microestructurales cuyo 
comportamiento en CBT es ampliamente conocido. 

Los ensayos realizados demuestran una intluencia clam 
de la velocidad de solicitación en el comportamiento en 
CBT a través de los parámetros clásicos, da/dt en estado 
II y Klscc· De ello se deduce que resulta necesaria la 
realización de ensayos a una velocidad de solicitación por 
debajo de una crítica, para obtener situaciones 
comparables a los ensayos convencionales de CBT. 

El modelo global de comportamiento en CBT, 
desarrollado para estos aceros. analizado ha demostrado 
su adecuación a las diferentes condiciones dinámicas <t 
ensayo para las diferentes microestructuras ensayadas. Su 
aplicación justifica los cambios de tipo de rotura 
observados y la diferencia en parámetros <t 
comportamiento. 

6. AGRADECIMIENTOS 

Este trabajo se engloba dentro de un proyecto <t 
investigación de la Unión Europea (CECA 7210-
KB/934) y del proyecto CICYT MA T 93-0970-CE. 

7. REFERENCIAS 

[1] González. J.; "Iníluencia de la microestructura en el 
comportamiento de aceros de alta resistencia frente a 
fenómenos de corrosión bajo tensión". Tesis 
Doctoral. Santander, Julio 1985. 

[2] "Modelización de la Corrosión Bajo Tensión en 
aceros de baja aleación". ECSC Contrae! n9 7210-
SA-901. Final Report,Mach 1991. 

[3] González. J.: Gutiérrez-Solana. F.; Varona, J.Mª.; 

"Microstructure, strength leve! and crack 
propagation type effects on SCC behaviour of 4135 
steel"", Met. Trans , Pte. Pub .. 1996. 

[4] Gutierrez Solana, F.; Valiente, A.; Gonzalez, J.; 
Varona. J.M.; "A strain based fracture model for 
stress corrosion cracking of low alloy steels", Met. 
Trans , Pte. Pub., 1996. 

[5) Thompson, A.J. and Bernstein, I.M.; Advances in 
Corrosion Science and Technology, Fontana and 
Stachle, eds. vol. 7. Plenum, NY, 1980, p. 53. 

[6] Kennedy, J.W. and Whittaker, J.A.:Corrosion 
Science,1968, vol. 8. p. 359. 

[7] Beachem, C.D.; Met. Trans.,l972, vol. 3, p. 437. 

[8] Louthan, M.R.: Donovan, J.A. and RawL D.E.; 
Corrosion, 1973.vol. 29,p. 108. 

[9] Gerberich, W.W.; Hydrogen in metals, Bemstein 
and Thompson, eds., ASM, Metals Park, Ohio, 
1974, p. 115. 

[10] Speidel, M.O.; Hydrogen in metals, Bemstein and 
Thompson, eds., ASM. Metals Park, Ohio. 1974. 
p.575. 

lll]Thompson. A.W. and Bernstein. l.M.; Rev. 
Coating Corrosion. 1975. vol. 2. p. 3. 

[12] Williams. D.P. and Nelson, H.W.; Met. Trans .. 
1972, vol. 3, p. 2107. 

[ 13] Speidel. M.O.; "Theory of Stress Corrosion 
Cracking in Alloys", J.C. Scully, eds., NATO, 
Bruselas, 1971, p. 289. 

[14] Marsh. P.G. and Gerberich, W.W.; ISCC. 
Materials performance and evaluation, Jones, R.H. 
de., ASM, Materials Park, 1992, p.63. 

[15] "Stress Corrosion Cracking on Weldable 
Microalloyed Steels", ECSC Contract nº 92.F2 lla 
7210 KB. 1993-1996. 

[16]Alvarez, J.A.; Méndez, G.; Gutierrez-Solana, F.; 
Laceur, J. y Gorrochategui, L: "Determinación de la 
velocidad de fisuración en relación con la integral J"; 
Anales de Mecánica de la Fractura , X Encuentro del 
Grupo Español de Fractura; San Sebastián 1994. 

[17]Electric Power Reseach Institut ; ·· An engineering 
approach for elastic-plástic fracture analysis". July 
1981. 

[18] European Structural Integrity Society, 
"Recommendation for Determining the Fracture 
Resistance of Ductile Materials". ESIS PI-92, 
January 1992. 



182 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 

Tabla l. Composición química del acero 
estudiado. 

e Cr Ni Mn Si Al 

0.39 0.94 0.23 0.71 0.25 0.014 

M o Sn V Cu Ti As 

0.16 0.014 <0.01 0.14 0.013 0.019 

Tabla 2. Características mecánicas de 

STRA!N 
LO.----------------, 

0.8 

0.6 

0.4 

las dzferentes series del acero ensayado. o.2 

TIPO A 4140 
DE Serie A 

MATERIAL 
Dureza 330 

HV 
Límite elástico 690 

(Moa) 

Tensión de rotura 1150 
(MPa) 

emáx (%) 10 

A4140 A4140 
Serie B Serie C 

670 380 

1210 1085 

2100 1150 

2.5 8 

0.0 '-----'---..J...--,----'----'--=,..._..., 
o.s 2 n· 4 

l5 
X/8 

16 ry 
8 

Fig.l . Pe1fil de deformación aplicada y 
crítica en condiciones de propagación. 

Tabla 3 .Parámetros característicos de la resistencia a CBT del acero 4140 y su 
aplicación al modelo. 

Kt.h 8 Iscc (da/dOn d/2.3 ry 15dO:y Con d. Con d. 
Muestra (MPa m112

) (¡..tm) (m/s) (¡..tm) (J.lm) 2.3E IG TG 
(J.J.m) 

AO 50 12 2.6 w-7 17.4 126 0.82 SI SI 

BO 8 0.16 3 w·Ó 17.4 0.6 1.5 SI NO 

co 40 4.4 2.2 w-7 17.4 68 1.4 SI SI 

Tabla 4 . Parámetros característicos de la resistencia a CBT del acero 4140 y su 
aplicación al modelo sobre las probetas ensayadas a diferentes velocidades de 
solicitación (CT). 

Veloc. K,h (5 Iscc (da/dt)rr d/2.3 fy 15.Q.Q:y Condición 
Muestra ensayo (MPa m112

) (¡ . .un) (m/s) (¡..tm) (J.lm) 2.3E cumplida 
(m/s) (J.lm) 

A3 8.2 10'10 50 11 - 6.1 210 0.32 TG 

A2 4.1 10'8 71 22 - 6.1 435 0.32 TG 

Bl 8.2 w-JO 8 0.16 2 w-7 6.1 1.7 0.55 IG 

B2 4.1 w-s 18 0.81 4 w-6 6.1 9 0.55 IG/TG 

C2 8.2 w-Jo 50 6.9 2 w-s 6.1 85 0.49 TG 

Cl 4.1 w-s 110 33 1 10·7 6.1 410 0.49 TG 

Tipo 
re 

rotura 
TG 

IG 

IG+TG 

Tipo 
re 

rotura 
Inestable 

Inestable 

IG 

IG 

TG 

TG 
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1---da/di (mJs) 1 • Carga(kN) 1 
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Fig. 2a y 2b Esquema del comportamiento en CBT 
de aceros en ensayos a velocidad constame. 

Fig. 3 Superficie de rotura tfpica de las probetas de 
la serie A. 

4140 81 
v ,.=4.1 ~o ·"' mis 

10 11 12 13 

Fig. 4 Curva caracterfstica de CBT para la probeta 
Bl. 

-.::: 
e 

HJ' 

" ~ 

uf 

414082 

• • =4.2 uf "''' 

18 20 22 24 26 28 30 32 34 
K

1
( MParn" 2 ) 

Fig. S Curva caracterfstica de comportamiento en 
CBT para la probeta B2. 

Fig. 6 Superficie de rotura en la probeta Bl. 
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Fig. 7 Superficie de rotura en la probeta B2. 

" to·• -e 
-o -~ ¡o·• 

4140 el 
V dz8.2*10 '

1
' m/s 

T ~ 
..... 

~ ~ oo m w w 
~ (MPam112

) 

Fig. 8 Curva caracterfstica de comportamiento en 
CBT para la probeta C2. 

100 110 120 130 1~ 1~ 160 170 180 
K

1 
(MPam 11 2 ) 

Fig. 9 Curva caracterfstica de comportamiento en 
CBT para la probeta Cl. 

Fig. 10 Supeificie de rotura en la probeta C2. 

Fig. 11 Supeificie de rotura en la probeta Cl. 
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INFLUENCIA DA RESISTENCIA MECÁNICA DO METAL DEPOSITADO NA TENACIDAD E DA ZONA 
AFECTADA PELO CALOR DE SOLDADURAS NUM A(:O TEMPERADO E REVENIDO 

Carlos A. S. Soarcs e Altino J. R. Loureiro 
Dep. Eng" Mecanica - UNIVERSIDADE DE COIMBRA 

Pólo II - Pinhal de Marrocos - 3030 COIMBRA 

RESUMO 
O objectivo do presente trabalho foi o estudo da tenacidade da zona afectada pelo calor (ZAC) de soldaduras realizadas 
nurn a¡;;o cstrutural microligado C-Mn temperado e revenido e avaliar a influencia das propriedades mecanicas do metal 
depositado sobre a referida tenacidade. 

Para o eteito foram utilizadas chapas de a«;o RQT 501 (British Steel Corporation), com 25 mm de espessura soldadas pelo 
processo de arco submerso com urna energía específica de 2,5 kJ/mm e com tres pares fluxo/arame de soldadura 
diferentes. Com estes tres pares pretendeu-se obter metais depositados com resistencia mecanica respectivamente inferior, 
semelhante e superior a do material de base. 

Das placas soldadas toram retirados provetes para ensaios de flexao em tres pontos COD, com a orienta¡;;ao T-L. Nestes 
provetes foi introduzida urna fenda de tadiga na ZAC, junto a linha de fusao. Os ensaios foram realizados a temperaturas 
compreendidas entre -85 oc e +20 oc. 

Os resultados dos ensaios mostram que, para igual temperatura e energía específica adicionada, a tenacidade da ZAC é 
mais elevada para as soldaduras realizadas com materiais depositados mais resistentes e tenazes. 

ABSTRACT 
Thc aim ofthis work was to study thc HAZ toughness ofwclded Q&T C-Mn steel structures and to assess the influence of 
thc mcchanical behaviour ofweld metal ovcr its toughness. 

Bcad-on-plates welds werc deposited on 25 mm in thickness plates of a Q&T steel RQT 501 by SA W with 2,5 kJ/mm heat 
input. To get an overview ofweld metal mismatch bchaviour three flux/wire combinations were tested. 

Threc-point-bending COD specimens were obtained from coupon plates. These specimens were notched in HAZ. near of 
thc fusion line. The test tempcratures werc chosen between -85 oc and +20 oc. 

Test results show that , at the same temperatures and with the same heat input, HAZ toughness is grcater for ovcrmatching 
wt.:ld metals. 

l.INTRODUCÁO 

Até a década de 40, o projecto de constru¡;;oes soldadas, 
bem como o controlo de qualídade dos materiais e dos 
processos e procedimcntos de soldadura utilizados. 
asscntava. fimdamentalmcnte, nas respectivas tensao 
de rotura e ductilidade. Os metais de adi¡;;ao 
caracterizavam-se sempre por produzir depósitos com 
resistencia mecanica superior a do material de base 
(MB) [1]. 

A ocorrencia de vanos acidentes resultantes de 
fracturas frágeis, alguns dos quais com consequencias 
catastróficas, levou a que os critérios até entao 
utilizados na realiza~ao e controlo das soldaduras 
fossem revistos. As investiga¡;;5es efectuadas 
permitiram concluir que, nas constru¡;;5es soldadas, a 
tenacidade das soldaduras, principalmente na zona 
afectada pelo calor (ZAC) era inferior a do MB. 
Concluiu-se ainda que. para temperaturas negativas, 

esta tenacidade poderia tomar valores perigosamente 
baixos [1,2]. 

A partir dessa época. a selec¡;;ao dos a«;os e dos 
materiais de adi~ao das soldaduras, bem como o estudo 
do comportamento mecanico em servi«;o das estruturas 
soldadas, passaram a contar com a realiza~ao de 
ensaios de tcnacidade. Entre estes tem-se destacado os 
ensaios Charpy e COD (Crack Opening Displacement) 
[ 1, 2 ]. 

A partir da década de 60, as constru«;5es nas quais a 
diminui¡;;ao do peso se tomou importante e em que as 
temperaturas de servi¡;;o podem ser muito baixas, como 
sao exemplo as estruturas offshore, passaram a ser 
construídas maioritariamente cm a«;os estruturais de 
média e alta resistencia. entre os quais se destacam os 
a~os microligados C-Mn [1, 3, 4 ]. 
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Estes a¡;:os nao permitiram, só por si, resolver o 
problema das baixas tenacidades da ZAC anteriormente 
referidas. Além disso, da sua utiliza¡;:ao resulta que nem 
sempre é viável a utiliza¡;:ao de materiais de adi¡;:ao que 
criem depósitos mais resistentes que o MB, como 
sempre toi regra com a utiliza¡;:ao dos a¡;:os tradicionais 
[1]. Por outro lado, de acordo com investiga¡;:oes mais 
recentes [ 5, 6 ], urn grau de resistencia mecanica do 
metal depositado muito superior a do MB pode originar 
urna redu¡;:ao acentuada da tenacidade da ZAC. 

O interesse deste estudo resulta, portanto. da baixa 
tenacidade que, frequentemente, tem caracterizado as 
soldaduras, nao apenas dos antigos, mas também dos 
modernos a¡;:os estruturais, principalmente na ZAC, e 
de os respectivos valores poderem tomar-se muito 
baixos para temperaturas de servi¡;:o negativas. 

A ocorrencia de defeitos nas juntas soldadas, nao 
apenas na ZF mas também na ZAC, constituí urn outro 
problema que sempre se verificou na constru¡;:ao 
soldada [ 1 ]. 

Mesmo com boas condi¡;:ües de constru~ao, e embora os 
ensaios nao destrutivos permitam, , detectar, em larga 
medida, a existencia de defeitos, a sua forma~ao é 
dit1cil de evitar em absoluto e a sua remo¡;:ao toma-se 
dispendiosa. Por esses motivos, os critérios de 
aceitabilidade, tendo em conta as características e a sua 
intlucncia na seguran¡;:a das constru¡;:oes, baseiam-se, 
em larga medida, no desenvolvimento que tem tido a 
Medinica da Fractura [1, 7]. 

No presente trabalho pretende-se avaliar em que 
medida a resistencia do material depositado pode 
influenciar a tenacidade da ZAC da soldadura de urn 
a¡;:o C-Mn microligado temperado e revenido. Para o 

efeito fm:am utilizados tres pares fluxo/arame de 
soldadura a que correspondem depósitos de metal cujas 
resistencias se pretenderam, respectivamente, inferior, 
semelhante e superior a do MB. 

2. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 
2.1. Material de base e de adicao 
Foram utilizados tres pares de chapas de a¡;:o C-Mn 
microligado temperado e revenido, RQT 501 (British 
Steel Corporation). As pe¡;:as de cada urn dos pares 
foram ligadas entre si, topo-a-topo, por soldaduras 
multipasse, pelo processo de arco submerso, com urna 
energía térmica específica de 2,5 kJ/mm. 

A composi¡;:ao química e as dimensües das chapas 
utilizadas, bem como a respectiva prepara¡;:ao de junta, 
sao indicadas no quadro 1 e na figura l. 

A realiza~ao das soldaduras por arco submerso foi 
antecedida pela execu¡;:ao de passes de raíz pelo 
processo eléctrodo revestido, com a utiliza¡;:ao de 
eléctrodos AWS/SFA A5.1: E7018. 

Pretendeu-se, deste modo, obter urn suporte para o 
f1uxo do arco submerso e, ao mesmo tempo, garantir 
urna boa penetra~ao dos respectivos passes. 

Cada soldadura foi executada em cinco ou seis camadas 
por arco submerso, com urn dos tres pares 11uxo/aramc 
de soldadura seguintes: 

- AWS A5.17-80: F7 A4-EL12; 
-A WS A5.23-80:F9 Al0-(EA2) ; 
-A WS A5.23-80: F8 AlO-ENi2 . 

Os pariimetros de soldadura utilizados em todos os 
casos foram os seguintes: 550 A; 30 V: 24m/h. 

Quadro 1 - Composi¡;:ao química e dimensües das placas do material de hase 

1 Dimensoes das chapas utilizadas --- ·- --

145) 

' /NI 
~8 } _t 

Fig. 1 Prepara¡;:ao da junta 

! 1000x150x?5 [mm] -
2.2. Extrac~ao dos t~rovetes 
Foram retirados, de cada urna das placas obtidas, 
provetes metalográficos, de trac¡;:ao e COD, segundo o 
esquema da figura 2. 

Relativamente aos provetes metalograficos e de trac¡;ao, 
o trabalho realizado sobre eles, bem como os respectivos 
resultados, foram já anteriormente apresentados [ 8 ]. Os .. 
provetes metalograficos foram tambem utilizados para 
determina¡;ao da composi¡;:ao química da ZF por 
espectrometria de massa. 
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Fig. 2 - Esquema de corte das placas para extraq:ao dos 
provetes 
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Fig. 3 - Provete eOD 

2.3. eomposicao química e resistencia mecanica das 
soldaduras 
No quadro 2 está indicada a composil;ao química da ZF 
de cada urna das soldaduras. 

a o -Qudr2e d ZFd ompos1~ao quunica a as so ldad uras 

(/>!S) 

Os provetes eOD foram extraídos, preparados e 
ensaiados de acordo com a norma BS 5762 [ 9 ], com a 
orienta~ao T-L, tendo ficado, tal como se indica na 
figura 3, comas dimens5es 23x23x250 [mm]. Proc\lrou
se localizar o entalhe, bem como a respectiva fenda de 
fadiga, na ZAe, do lado do bordo da junta que nao fora 
previamente chanfrado, junto a linha de fusao. 

Í 
1 

j 

O quadro 3 indica a tensao límite de elasticidade e a 
tensao normal na tor~a máxima de acordo com a norma 
NP EN 10 002-1 [ 10 ] . 

ZF da soldadura obtida como par fluxo/arame de soldadura AWS A5.17-80:F7 A4- EL12 (referencia RQT-51) 

Ele'• e Si Mn p S er M o Ni 
eurn 

Al Mg Zn 
% 0,070 0,387 1,457 0,060 0,028 0,021 0,053 0,029 0,04 ,019 0,013 0,009 0,044 

ZF da soldadura obtida como par fluxo/arame de soldadura AWS A5.23-80:F9 AlO- (EA2) (referencia RQT-52) 

Ele'• e Si Mn p S~ M o Ni e u V Al Mg Zn 
% 0,080 0,266 0,968 0,055 0,0 2 0,450 0,036 <0,03 0,023 0,014 0,009 0,009 

ZF da soldadura obtida como par fluxo/arame de soldadura A WS A5.23-80:F8 AJO- ENi2 (referencia RQT-52) 

Ele'• e Si Mn p S er M o Ni e u V Al Mg Zn 
% 0,045 0,303 1,277 0,050 0,018 0,384 0,433 1,084 0,067 0,025 0,015 0,013 0,004 
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Quadro 3 - Valores da tensa.o limite de elasticidade e da tensao normal !la fon;a máxima das soldaduras e do 
material de base 

Referencia Zona 

RQT-51 ZF 
ZAC 

RQT-52 ZF 
ZAC 

RQT-53 ZF 
ZAC 

RQT501 MB 

Simbolos de acordo coma norma NP EN 10 002-1 (1990) 
R.- - Tensao limite de elasticidade 
R.. - T ensii.o na for~ máxima 

2.4. Realizacao dos ensaios 
Os ensaios COD foram efectuados de acordo com o 
estabelecido pela norma BS 5762 para a flexao em tres 
pontos. 

Antecedendo a realiza~ao dos ensaios, foi produzida, em 
cada provete e na continua~ao do respectivo enta!he, urna 
fenda de fadiga tendo, para o efeito, sido utilizada urna 
máquina de fadiga por flexao plana equipada com urna 
célula de carga e urna ponte dinamica VlSHA Y, modelo 
21 OO. O avan~o da fenda foi controlado com auxílio de 
urna luneta óptica, montada sobre uro suporte regulável, e 
de um comparador com precisao de 0,01 mm. 

Os ensaios foram realizados por meio de urna máquina 
lNSTRON, modelo 4206, computorizada e dispondo de 
software e de acessórios específicos, a temperaturas 
compreendidas entre -85°C e +20 °C. 

As temperaturas de ensaio inferiores a + 20 oc foram 
obtidas por meio de urna mistura de álcool etílico e azoto 
líquido em partes convenientes, depositada numa tina de 
a~o inox adaptada as amarras da máquina. Tornou-se 
possível, deste modo, manter o provete imerso nesta 
solu~ao e a respectiva temperatura, durante a realiza~ao 
do ensaio, mantendo-se tora do líquido o extensómetro 
montado para medi~ao dos deslocamentos das 
extremidades do enta!he. O controlo da temperatura do 
líquido fez-se com auxilio de um termopar tipo k. 

Após o ensaio, alguns provetes foram cortados 
longitudinalmente, polidos e contrastados quimicamente, 
a fim de identificar as zonas e correspondentes 
microestruturas em que se deu a propaga~ao das fendas, e 
analisar eventuais defeitos presentes. 
Foi também feita a análise da aceitabilidade das fendas 
de fadiga de acordo com a norma BS 5762. 

Ro.z R.. 
[ MPa] [ MPa] 

510 566 
448 560 
540 645 
477 593 
634 798 
441 569 
449 564 

3. RESULTADOS E DISCUSSÁO 

Os resultados dos ensaios COD estao indicados no 
quadro 4 e na figura 4. 

Considerando como valor de compara~ao o COIJ mínimo 
de 0,25 mm a -10 °C, imposto correntemente nas 
condh;i'ies de projecto de estruturas offshore [ 3 ], é de 
referir a existencia, nas tres soldaduras, de alguns 
resultados cujos valores sao inferiores a O, l mm a 
temperaturas próximas de -10 °C. Observa-se também, 
em contrapartida, valores de tenacidade COD 
significativamente superiores a 0,25 mm mesmo a 
algumas dezenas de graus negativos. Da observa~ao da 
figura 4 ressalta a elevada tenacidade obtida em vários 
provetes da soldadura RQT-53, com valores superiores a 
0,5 mm a temperaturas que chegam a -60 oc. 

Embora a dispersao dos resultados obtidos nas tres 
soldaduras s~ja relativamente acentuada, as curvas 
representativas da tendencia estatística de distribui~ao 
das tenacidades com a temperatura levam a crer que a 
soldadura realizada com material depositado mais 
resistente e tenaz (soldadura RQT-53) apresenta me!hor 
tenacidade a baixas temperaturas. 

Ainda em rela~ao a grande dispersao de valores de COD 
obtidos, importa ter em considera~ao os aspectos 
microestruturais que determinam a tenacidade na zona 
ou zonas em que a fenda de fadiga se iniciou e propagou, 
bem como a sua distancia e orienta~ao relativamente a 
linha de fusao [ 11 ]. 
Interessa ainda avaliar a presen~a e a dimensao de 
eventuais defeitos na regiii.o de propaga~ao da fenda de 
fadiga ou na regilio de fractura frágil dos provetes. 
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Quadro 4 - Resultados dos endaios COD 
Referencia do provete Temperatura Rela9iioaiw 

I 
§ 

1 oc l 
-80 
-38 

RQT-51 -30 
-28 
-10 
+20 

-82 
-81 
-75 
-63 
-50 
-44 

RQT-52 -40 
-35 
-28 
-23 
-14 

+20 
+20 
+20 

-86 
-80 
-72 
-58 
-47 
-40 

RQI-53 -37 
-33 
-30 
-10 
-13 

-7 
c20 
+20 

_, _________ 

á 

1 - ~""' ,, 
1 ,;::'' 

1 " / "'" . 
...-:• / , 

y 

• á 

1 

·100 -80 

1 

[rnrnlmm] 
0.525 
0.530 
0,560 
0,500 
0.570 
0,540 
0.540 
0,570 
0.520 
0,530 
0,530 
0.520 
0.510 
0.510 
0,560 
0.540 
0.520 
0.610 
0,540 
0.500 

0,510 
0.500 
0.680 
0.530 
0.540 
0.540 
0.5.\0 
0.550 
0.590 
0.560 
0.520 
0.520 
0.560 
0.520 

• • 
á. 

1 

• 
á 

• 
,. ......... 
~~~. ~ .. _;.-+-· -1-. 

~ ~ . 
/ 1 

i 

¡. 
l á 

1 

i 

1 

-40 

Temperatura ['CJ 

1 

1 

1 

i 
• .. 

á 

1 

-20 

Vol.13 (1996) 

COD Tipo 
[mm] 
0.092 o u 
0.210 o u 
0.419 lim 
0.384 o m 
0.355 óm 
0.348 o m 
0.051 líe 
0.185 o u 
0.296 o u 
0.317 o u 
0.461 óu 
0,504 o m 
0.450 o u 
0.151 o u 
0.445 o m 
0.196 o u 
0.082 líe 
0.281 o m 
0.487 1im 
0,506 1im 
0.044 líe 
0,204 o u 

0,213 o u 
0.554 o m 
0.469 óu 
0.156 iiu 
0.535 6m 
0.390 1iu 
0.184 o u 
0.501 o m 
0.474 iim 
0.157 óu 
0.417 o m 
0.335 iiu 

+ RQT-61 . -. 
--~ 

• ,.¡ 

A RQT-62 

e RQT-63 

..... .. ¡ 
1 • 

1 ' 

i • 
' 

-RQT-61 

- • RQT-62 

. 1 ..... 
• 

1 

• • • RQT-63 

1 

1 

1 

20 

Fig. 4 -1enacidade COD na ZAC das soldaduras RQT-51, RQT-52 e RQT-53 realizadas no a¡;o RQT 501 
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A avalia¡;ao da rela¡;ao a/w, a qua! determina o tactor Y 
[ 9 ] int1uenciando portanto o tactor de intensidade de 
tens5es, ernbora conduza a urna varia¡;ao relativamente 
significativa, parece nao ser aqui determinante na 
varia¡;ao de o. Por tudo isto, as varia¡;:oes de o, além de 
dependerem da temperatura, dependem também, 
provavelmente. da microestrutura e de eventuais 
defeitos. A este propósito é de referir as conclusoes a 
que chegaram Burget e Mernhard [ 12 ], segundo os 
quais os eteitos do valor da tensao de cedencia do metal 
depositado, comparativamente ao MB, sobre o 
comportamento global e localizado da junta dependem 
da geometria,do tamanno de defeito, do tipo de carga e 
das condi¡;:oes de constrangimento 

A propósito das microestruturas em que a tenda de 
fadiga se propagou, em cada provete, é de referir que, 
ernbora o entalhe e a fenda de fadiga correspondentes 
tenham sido produzidos no lado da junta de soldadura 
relativamente ao qua! o respectivo bordo nao havia sido 
chanfrado, a propaga¡;:ao da ZF sobre o MB é sernprc 
maior a superficie da pe¡;:a do que em profundidade. 
Deste modo, a ZAC apresenta-se também com o 
respectivo contorno nao perpendicular a superficie da 
chapa soldada. Como, por outro lado, a largura da 
ZAC é bastante pequena em rela¡;:ao a cspessura da 
chapa, dificilmente a fenda de fadiga poderá propagar
se sem encontrar várias microestruturas da ZAC bem 
como outras zonas da soldadura, o que dificulta 
bastante a interpreta¡;:ao dos resultados. Estes aspectos 
loram também já anteriormente referidos por Thaulow 
e Paauw [ 11 ]. 
Relativamente ao quadro 4, verifica-se que nele 
constam diversos oc. Estes correspondem a outros 
tantos pop-ins, os quais resultam, por sua vez, da 
existencia de zonas frágeis localizadas, situadas ao 
longo do caminho de propaga¡;ao da lenda durante os 
ensaios COD. 

4. CONCLUSÓES 

Os resultados dos ensaios de tcnacidade visando testar 
a ZAC das tres soldaduras permitem retirar as 
~eguintes eonclusoes: 
1) As tres soldaduras apresentam, a baixas 
temperaturas. tenacidades na ZAC que tendem a ser 
superiores aos valores mínimos que sao, geralmente, 
exigidos nas estruturas offshore; 
2) A baixa taxa de energía térmica específica das tres 
soldaduras,ao limitar o crescimento do grao, 
principalmente junto a linha de fusao, mclhorou 
significativamente a tenacidade da ZAC; 
3) A tenacidade da ZAC é mais elevada para 
soldaduras realizadas com material depositado mais 
resistente e tenaz; 
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A VALIA<;ÁO DA TENACIDADE EM SOLDADURAS COM GRANDE HETEROGENEIDADE 
ESTRUTURAL 

(Tougnness evaluation of welds with structural heterogeneity) 

Altino JR Loureiro 
Dep. Enga. Mecfulica - Universidade de Coimbra- Polo JI 

Pinhal de Marrocos. 3030 COIMBRA 

Resumo. O objectivo deste trabalho foi verificar em que medida os ensaios de traq;:ao poderiam 
constituir um método simples e eficaz de determinar um parámetro de tenacidade característico da junta 
soldada. Para isso foram realizadas soldaduras por arco submerso, no afo de alta resistencia RQT 701 
(British Steel Corporation), com o par fluxo/arame OK Flux 10.62/0K Autrod 13.43, com energías 
térmicas específicas de 2 kJ/mm e 5 kJ/mm. Das placas de ensaio foram retirados provetes de tracfao 
amostrando as diversas zonas da soldadura. O parámetro característico da tenacidade utilizado foi a 
energía absorvida por unidade de volume no ensaio de trac~ao uniaxial. Verificou-se que este parámetro 
apresenta razoável capacidade de discriminafao para estruturas aproximadan1ente homogéneas, como 
zonas fundidas (ZF) ou materiais de base (MB). Quando se testam as tres zonas em conjunto, zona 
fundida, zona afectada pelo calor (ZAC) e material de base (ZF+ZAC+MB), a deformafaO plástica 
localiza-se na zona menos resistente, o que reduz a energia global absorv1da. A existencia de defeitos 
naturais ou sintéticos localiza também a deforma~ao, reduzindo a energía absorvida no ensaio. O 
parámetro referido toma portanto em considerac;ao a interacc;iio entre as diversas zonas da soldadura, 
mas apresenta pouca capacidade discriminaliva no caso de soldaduras realizadas com energías 
específicas diferemes. 

Abstract. TI1e aim of this work was to check the aplicability of the tension test on the fracture 
toughness detennination of weld joints. Submcrged are wclds were perfonned on a high strength 
quenched and tempered steel RQT 701 (British Steel Corporation) with a couple OK Flux 10.62/0K 
Autrod 13.43 with hcat inputs of 2 kJ/mm and 5 kJ/mm. Tension test specimens were obtained from the 
weld plates, transversely to the weld direction. In the absence of weld defects plastic deformation 
occurs in the weakest zone of the weld. Tension test showed a reduced capacity to discriminate the 
touglmess of welds performed with different heat inputs. 

1. INTRODU<;ÁO 

191 

O ensaio Cllarpy é sem dúvida um dos ensaios de 
tenacidade mais usados em construc;ao soldada[l-2], 
devido principalmente a sua simplicidade. Este ensaio 
apresenta geralmente grande dispersao de resultados, 
principalmente quando aplicado a juntas soldadas, 
além de frequentcmente fomecer resultados 
demasiado conservativos. 

No caso de juntas soldadas, as diferentes zonas da 
soldadura apresentam geralmente propriedades 
mecfmicas muito diferenciadas, o que altera o 
desenvolvimento da zona plastificada, durante o 
ensaio de tenacidade. Os métodos tradicionais de 
ensaio nao levan1 em consideracao este aspecto. 

Nos últimos anos os ensaws J e COD tém sido 
largamente usados para caracterizar as propriedades 
de fractura de juntas soldadas.f3-4) Estes 
procedimentos de ensaio, em termos estritos, só sao 
aplicáveis a materiais homogéneos. 

O ensaio COD embora apresente maior capacidade 
discriminativa tem também o inconveniente de 
apresent.'lf elevada dispersao na análise da ZAC de 
juntas soldadas, entre outras causas devido a 
dificuldade em localizar a fenda de fadiga 
exclusivamente na estrutura que se pretende estudar 
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O recurso ao ensaio de traq:ao para caracterizar a 
tenacidade de estruturas homogéneas nao é novo [5]. 
O ensaio de trac~ao é um ensaio simples e expedito e 
que pode levar em considera~ao todas as estruturas 
presentes na soldadura. 

Vários autores tem usado o ensaio de traq:ao nao 
apenas para caracterizar as propriedades mecfulicas 
das diversas estruturas da soldadura e do seu conjunto 
[6-7], mas também para determinar as propriedades de 
tenacidade [8]. 

O presente trabalho teve por objectivo verificar em 
que medida o ensaio de trac~ao pode fornecer um 
parfunetro que caracterize a tenacidade global da junta 
soldada. Este parfunetro deverá tomar em 
considera~ao as propriedades mecfuücas das diferentes 
zonas da soldadura e apresentar boa capacidade 
discriminativa. 

2. PROCEDIMENTO EXPERil\fENTAL 

Foram realizadas soldaduras, pelo processo de arco 
submerso, em chapas de a~o RQT 701 (British S te el 
Corporation), temperado e revenido. com aespessura 
de 25 mm. As juntas foram preparadas em K. A 
composi~ao química e características mecánicas do 
metal de base esu1o indicadas na tabela l. 

a) 

As soldaduras foram executadas em várias camadas. 
com energías específicas de 2 kJ/mm (Ref. A) e 5 
kJ/mm (Ref. B), com o par fluxo/arame - OK flux 
10.62 /OK Autrod 13.43. 

Das placas de ensaio foram retirados provetes 
metalográficos e provetes de tracc;ao, 
transversalmente a direc~ao de soldadura. Os provetes 
de trac~ao foram retirados por fonna a amostrar as 
diferentes zonas da soldadura. Os provetes tipo 1 
amostram só a zona fundida (ZF); Os provetes tipo 2 
amostram a zona fundida e a zona afectada pelo calor 
(ZF+ZAC) e os provetes tipo 3 incluiram também o 
metal de base (ZF+ZAC+MB). A localizac;ao, forma e 
dimensao dos provetes está indicada na figura l. 

Foram ainda retirados provetes do tipo 3, onde foi 
introduzido um entalhe em V, a 30 graus com um raio 
de curvatura no fundo de 0,25 mm. O difunetro dos 
provetes no fundo do entalhe manteve os 8 mm. O 
entall1e foi localizado na zona de grao grosseiro, junto 
a linha de fusilo, de modo a simular um defeito de 
soldadura. 

Os ensaios de tracc;ao foram realizados em controlo de 
deslocamento, segundo a norma NP EN 10.002-1, 
tendo utilizado urna velocidade de deslocamento do 
travessao da máquina de 0,45 mm/mn, para 
alongamentos até 0,25 mm e de 5 mm/mn para 
alongamentos superiores ao refendo. 

\50 

b) 

Fig. l a) Posi~o e orienta~ao de extracc;ao dos pro vetes de traq:iio; b) Geometría dos pro vetes utilizados. Dimens5es 
emmm. 

3. RESULTADOS E DISCUSSÁO 

A composi~ao química e propriedadcs mecánicas do 
metal depositado das soldaduras com as referencias A 
e B estao indicadas na tabela l. 

Os resultados do estudo metalográfico e das medi96es 
de dureza, já anterionnente apresentados [9], 
mostraram um crescimento acentuado do grao da 
austeníte prévia, principalmente para as soldaduras 

com a referencia B, e um aumento sensível da dureza, 
na zona de grao grosseiro. para as soldaduras com a 
referencia A. 

A tenacidade foi aquí considerada. como a aptictao do 
material para absorver energía no domínio plástico. 
até a rotura [5]. Essa tenactdade é expressa em energta 
por unidade de volume e é tomada. como a 
correspondente a área debaixo do diagrama de tensao 
convencional/ extensao convencwnal. 
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Tabela l. Composi~ao químíca e características medinicas do metal de base e do metal depositado das soldaduras 
comas referencias A e B. 
e ompost ao qmmtca 

Re f. %C %Si %Mn %P %S %Cr %Mo %Ni %Cu %Ti %V %Al 
MB 0.17 0,349 1,207 0,019 0,013 0,147 0,136 0,242 0,136 0,027 0,008 0,011 

MDA 0,04 0,14 1,295 0,03 0,026 0,593 0,476 0,828 0,091 0,006 0,016 0,028 
MDB 0,045 0,15 1,317 0,031 0,026 0,584 0,473 0,811 0,094 0,007 0,016 0,023 

Pr . dad opne ( éd' d . es mecamcas m ta e cmco va ores 
Material Zona Rro.z Rm At 

(MPa) (MPa) (%) 

MB MB 819 868 14,0 
MB e/ ent. 1147 1186 2,7 

ZF 668 769 17,4 
A ZF+ZAC+MB 680 776 6,2 

ZF+ZAC+MB 1016 1132 3,6 
el ent. 

ZF 513 678 21,0 
B ZF+ZAC+MB 582 665 6,2 

ZF+ZAC+MB 850 984 3,1 
el ent. 

Tabela 2. Energía por unidade de volume, absorvida no ensaio de trac~ao. 

Re f. Zona 1 El E2 Rotura Defeitos 
x 107 (J/m3) x 107 (J/m3) 

ROT701 MB 4,5 10,8 MB -
RQT702 MB 5.6 11,8 MB -
ROT703 MB 4,3 10,4 MB -
RQT704 MB 5 10,4 MB -
RQT761 MB- cnt. 1,7 4 MB -
RQT762 MB - ent. 1,6 3 MB -
RQT763 MB- ent. 1,7 3,1 MB -
RQT764 MB- ent. 1,6 2,9 MB -

RQT7-IA2 ZF 1,1 3,9 ZF 6xl,2 
1A3 ZF 6,7 22,3 ZF -
1A4 ZF 4,7 14,3 ZF 1,6x0,9 

RQT7-lBl ZF 5,8 13,9 ZAC 
1B2 ZF 3,9 9 ZAC 2x0,5 
IB3 ZF 4,8 16,2 ZF -
1B4 ZF 1,9 4,4 ZF 2x2 
1B5 ZF 4,6 12,3 ZF -

RQT7-2Al ZF+ZAC 3,9 9,1 ZF 2xl 
2A2 ZF+ZAC 1,4 4,5 ZF 4x2 
2A3 ZF+ZAC 2,6 14,8 ZF -

RQT7-2Bl ZF+ZAC 6,7 15,5 ZAC/ZF -
2B2 ZF+ZAC 2,2 4,8 ZAC -
2B3 ZF+ZAC 6,1 11,6 ZAC -

RQT7-3Al ZF+ZAC+MB 0,5 1,4 ZF 0,9x8 
3A2 ZF+ZAC+MB 1,9 3,8 ZF -
3A3 ZF+ZAC+MB 1,7 2.9 ZF -
3A4 ZF+ZAC+MB 2 5 ZF -
3A5 ZF+ZAC+MB 1,7 5.3 ZF -

ROT7-3Bl ZF+ZAC+MB 0,8 1,9 ZF 2,5xl 
3B2 ZF+ZAC+MB 2 6 ZAC -
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3B3 ZF+ZAC+MB 0,8 
3B4 ZF+ZAC+MB 1,3 
3B5 ZF+ZAC+MB 2 

RQT7-4Al Ent. naZAC 2,9 
4A2 Ent. naZAC 2,9 
4A3 Ent. naZAC 1,8 

RQT7 -4Bl Ent. naZAC 3,6 
4B2 Ent. naZAC 5,7 
4B3 Ent. naZAC 1,6 
4B4 Ent. naZAC 1,8 
4B5 Ent. naZAC 1,2 

Foram calculadas a energía por unidade de volume, 
até ao ponto de carga máxima (El) e a energía total 
até a rotura (E2). O calculo de energía até ao pomo de 
carga máxima foi realizado por normalmente se 
considerar que o material fica inutilizado quando 
solicitado para além deste ponto. 

Os valores de energía específica absorvidos no ensaio 
de traq:ao estao indicados na tabela 2. Nesta tabela 
está ainda indicada a presen~a de defcitos de 
soldadura e o local de rotura no ensaio de trac~ao. 

A energía absorvida até ao ponto de carga máxima 
pelos tres tipos de provetes está representada na figura 
2. Desta figura retira-se que a tcnacidade da zona 
fundida e da zona afectada pelo calor das soldaduras 
realizadas com energías específicas de 2kJ/mm e 5 
kJ/mm é muito semelhante. 

A dispersao observada, quando se analisa em conjunto 
a zona fundida e a zona afectada pelo calor, parece 
resultar das propon;:oes relativas da ZF e da ZAC 
presentes na zona de ensaio. De facto, quando existe 
uma maior percentagem de ZF presente, a tenacidade 
global é mais elevada. 

1,6 - ZAC/ZF 0,5x8 
4,2 ZAC -
3,6 ZF -
5 ZAC -
5 ZAC -

3,2 ZAC -
5,4 ZAC -
7,9 ZAC -
4,1 ZAC -
3,7 ZAC -
2,1 ZAC -

A baixa tenacidade observada nos provetes onde sao 
testadas as tres zonas (ZF+ZAC+MB} resulta de a 
defonna¡;ao plástica ocorrer quase exclusiVamente na 
zona fundida ou na zona fundida e na zona afectada 
pelo calor, nao contribuindo o material de base, 
incluido no comprimento de referencia, para a 
fonna~ao da extensao. 

Neste caso, as tenacidades medidas nas duas 
soldaduras, realizadas com energías específicas tao 
diferentes, sao muito semelhantes. 

Convém referir que a tenacidade medida através do 
ensaio Charpy, na ZAC de soldaduras realizadas no 
a¡; o RQT 701 com energías específicas de 2,5 kJ/mm 
e 4,5 kJ/mm, conduziu a diferencas na ordem de 30 
joules, para a generalidade das temperaturas testadas 
[lO). 

A tenacidade do metal de base, obtida sobre provetes 
com um comprimcnto de referencia de 50 mm, é 
muito superior a de qualquer das soldaduras, quando 
analisada em conjunto, e semelhante a tenacidade do 
metal depositado de qualqucr das soldaduras. 

+ A(2Kjlmm) 

<> A (e/ defeito) 

11111 MB 

!1 B(5 KJ/mm) 

O B (e/ defeito) 

---Poly.(A 
(2Kj/mm)) 

- - - Power (B (5 
KJ/mm)) 

ZF ZF+ZAC ZF+ZAC+MB MB 

Fig. 2. Energía específica absorvida no ensaw de trac¡;ao, até ao ponto de carga máxima. 
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A figura 2 rnostra aincla que a presen~a de defeitos na 
soldadura reduz drasticarnente a sua tenacidade. Essa 
redu~ao é tanto maior quanto maior a dimensao dos 
defeitos. 

Na figura 3 representa-se a energía específica total 
absorvida no ensaio de traq:ao dos provetes com 
referéncia A e com referéncia B. O andamento geral é 
idéntico ao observado na figura 2 contudo, é mais 
nítida a tendéncia para a redu~áo da energía absorvida 
quando se passa dos provetes só com ZF para os 
provetes com ZF+ZAC. Este facto indica que a 
tenacidade da ZAC é inferior a da ZF em quaJquer das 
soldaduras. 

Na figura 4 sao apresentados os valores de energía 
específica medidos sobre provetes com entalhe. Para 
compara~ao, forarn introduzidos na rnesma figura os 
valores de provetes homólogos nao entalhados e os 
valores de provetes com defeítos. 

Verifica-se que a introdu~ao do entalhe nos provetes 
homogéneos de MB induziu urna redu~ao sensível da 
tenacidade. A introdu~ao do entalbe na ZAC nao 
induziu urna redu~ao muito sensível da energia 
absorvida. Isto deveu-se ao facto de a diminui~ao de 
extensao ser compensada pelo aumento da tensao 
limite de elasticidade, ocasionado pela prescn¡;;a do 
entalhe. Os entalhes tiniuun um raio de curvatura de 
0,25 mm na sua extremídade o que 
provavelrnenteocasionou o aparecimento de um 
estado triaxial de tensñes nessa zona. 

Na tabela 1 pode ver-se que a introdu~ao do entalhe 
induziu urn aumento da tensao limite de elasticidade e 
da resistencia a trac~ao na ordem de 45%, a 50% na 
generalidade dos casos. 

25 

20 

~ 
1"- 15 
~ 
¡:;; 

·~ 10 
8 ¡;¡,¡ 

5 

o 
ZF ZF+ZAC 

No caso do material de base o aumento da resistencia 
nao foi suficiente para compensar a redu~ao de 
extensao. 

A figura 4 mostra ainda que a presen~a de defeitos 
reduziu substancialmente a energía absorvida no 
ensaio de trac~ao. Esta redu~ao deve-se 
provavelmente nao só a redu~ao efectiva da sec~ao 
útil do provete mas tarnbém a reduzida dimensao do 
raio de curvatura na extremidade dos defeitos, 
ampliando o efeito concentrador de tensñes. 

4. CONCLUSOES 

O trabalho realizado permitiu extraír as seguintes 
conclusóes: 

o A tenacidade de qualquer das soldaduras com 
referencia A e B, avaliada através da energía por 
unidade de volume absorvida no ensaio de traq:ao, 
é inferior a tenacidade do material de base. 
avaliada do mesmo modo. 

• A tenacidade da zona fundida de qualquer das 
soldaduras realizadas é pelo menos igual a 
tenacidade do metal de base. 

"' A presen\a de defeitos de soldadura reduz de 
forma sensível a específica absorvida no 
ensaio de trac~ao. 

• O ensaio de trac~ao nao parece adequado para 
caracterizar a tenacidade de juntas soldadas devido 
ao seu fraco poder discriminativo. 

• A(2KJ/mm) 

<> A (el defeito) 

• B(5KJ/mm) 

o B (el defeito) 

11111 MB 

---Unear (A (2 
KJ/mm)) 

- - -Expon. (B (5 
KJ/mm)) 

ZF+ZAC+MB MB 

Fíg. 3. Energía específica total absorvida no ensaio de traq;ao. 
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IIIlMB 

C MB (el entalhe) 

8A(2KJ/mm) 

OB(5KJ/mm) 

MB S/ en t. C/ en!. C/ del. 

Fig. 4. Energía específica total absorvida no ensaio de trac~iio com provetes entalhados. 
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TENACIDADE A FRACTURA A BAIXAS TEMPERATURAS DE A<;OS 
ESTRUTURAIS MICROLIGADOS 

C. Moura Branco, A. Sousa e Brito 

ICEMS, Instituto Superior Técnico 
Av. Rovisco Pais 

1096 Lisboa Codex, Portugal 

Resumo. Nesta_comunica~;ao apresenta.m-se os resultados de tenacidade a fractura CTOD, para 
temperaturas compreendidas entre -lO e -130°C, obtidas em provetes de simula~;ao do ciclo térmico 
de soldadura pelo processo Gleeble tendo como material de base vários tipos de a~;os estruturais 
microligados utilizados em estruturas "offshore" a trabalhar no mar Ártico em que a temperatura de 
servi~;o é inferior a -300C. Os parámetros analisados no estudo foram a entrega térmica do processo 
de soldadura, com os valores de 3.5, 5.0 e 7.5 kJ/mm, e as microestruturas simuladas, 
respectivamente a regiao de crescimento de grao da zona afectada térmicamente (ZAT) e a regiao 
intercrítica de grao crescido da ZAT. Os resultados permitem fazer um estudo comparativo dos a~;os 
em termos de tenacidade a fractura, mediante a análise das curvas CTOD de temperatura de transi~;ao 
dúctil-frágil. Exempliticam-se alguns casos em que se relaciona a tenacidade com a microestrutura 
da zona simulada em que se verificou a propaga~;ao da fenda e rotura do provete. 

Abstract. In this paper CTOD fracture toughness data in the temperature range, -1 O to -130°C is 
presented for Gleeble simulated specimens of severa! microalloyed structural steels used in offshore 
structures working in the artic region where the design temperature is assumed to be below -30°C. 
Thc data was obtained for the heat input values of 3.5, 5.0 and 7.5 k.T/mm in two types of 
simulated microstructures; the coarse grained heat affected zone (CGHAZ) and the intercritically 
reheated coarse graincd heat affected zone (ICCGHAZ). From the analysis of the CTOD ductilc
briUle transition tcmperature curves a study is presented of the fracture toughncss behaviour of thc 
different steels. In a few cases fracture toughness is related with the microstructure of the simulated 
zone whcre crack propagation and fracture took place. 
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l. INTRODU<;ÁO fractura superiores aos ac;os estruturais convencionais ao 
C-Mn. 

Como se sabe, a nova gera~;ao de a~;os estruturais 
microligados combina urna boa soldabilidade com 
valores de resistencia mecfmica e de tenacidade a fractura 
capazes de satisfazer os requisitos das aplica~;oes a baixa 
temperatura. Os ac;os estruturais soldáveis utilizados em 
plataformas offshore a trabalhar nas regiües árticas tem 
que possuir elevada resistencia a iniciac;ao de fissuras e 
ta.mbém urna tenacidade a fractura adequada especialmente 
na zona afectada térmicamente. As especificac;ües dos 
ac;os para estas estruturas impoém valores mínimos de 
CTOD=O.l mm, quer na zona ZAT quer no metal de 
hase, e para urna temperatura de projecto de -50°C(l), 
que é a temperatura mínima normalmente observada 
nestas zonas do globo. 

Os ac;os microligados tém valores da tensao de cedencia 
entre 350 e 400 MPa podendo a resistencia a tracc;ao 
chegar a 550 MPa. Os teores de carbono sao bastante 
baixos devendo ficar compreendidos entre 0.05 e 0.12% 
no máximo. A característica básica destes ac;os é a de 
possuirem na sua composi~ao um número elevado de 
elementos de liga com teores bastante baixos. Deste 
modo, sem afectar a soldadibilidade, consegue-se por 
combinac;ües adequadas dos elementos de liga, obter 
propriedades de resistencia a fissurac;ao e tenacidade a 

Nao cabe no ámbito desta comunica~;ao apresentar urna 
análise detalhada dos diferentes elementos de liga nas 
propriedades dos a~os. Os trabalhos citados em (2-4) 
desenvolveram o assunto em detalhe e o relatório da 
Ref". (5), que é um trabalho que scrviu de base a este 
estudo, identifica as gamas de composi~ao mais 
adequadas para aplica¡;ües offshore a baixa temperatura. 
Em resumo, pode referir-se que as adi¡;oes de boron e 
titánio fazem aumentar a tenacidade contribuindo o 
titfmio fundamentalmente para o aparecimento duma 
microestrutura com base em ferritc acicular que 
aparentemente é desejável neste tipo de a¡;os. O titanio, 
nióbio e vanádio promovcm urna estrutura de grao fino. 
O níquel faz aumentar a tenacidade e, associado ao 
molibdénio e vanádio, provoca o aumento de resistencia 
por efeito de endurecimento por precipita~;ao. 

Existem ainda limites nos valores do carbono 
equivalente e dureza (valor máximo entre 280 e 350 HV 
na ZAT) que nao permitem que os teores dos elementos 
de liga sejam mais elevados. 

Outras condicionantes do aumento dos teores dos 
elementos de liga sao a soldahilidade e o custo. A 
composi~;ao final do ac;o resulta duma solw;ao de 
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compromisso entre os requesitos de resistencia 
med\nica, tenacidade a fractura, soldabilidade e o custo 
do material. 

A entrega térmica do proccsso de soldadura é outro 
parametro que faz variar de maneira significativa a 
tenacidade a fractura da ZAT. Aumentos de entrega 
térmica fazem aumentar a produtividade do processo mas 
a tenacidade a fractura pode baixar. 

A tenacidade a baixa temperatura da zona térmicamente 
afectada é determinada intrínsecamente pelas 
microestruturas alteradas pelos ciclos térmicos da 
soldadura. Numa soldadura de passagem simples há a 
considerar quatro zonas: zona de crescimento de grao 
(adjacente a linha de fusao), zona supercrítica de grao 
refinado, zona intcrcrítica e zona subcrítica. 
Subsequentes passagens e consequentes ciclos térmicos, 
alteram significativamente a morfología microestrutural 
criada pelas passagens anteriores, do que resulta um 
efeito muito complexo do qual no entanto se destacam 
as zonas supercrítica de grao crescido e intercrítica de 
grao crescido designadas em inglés por ("GCHAZ" e 
ICGCHAZ"), como as mais desfavoráveis quanto a 
tenacidade. 

Por outro lado, os microconstituintes originados no 
arrefecimento sao, por ordem de aparecimento, a ferrite 
primária nos limites ou no interior de grao da fase 
austenítica prévia, as ripas de ferrite de Widsmanstatten, 
a ferrite acicular e finalmente a bainite e as microfases 
(agregados de ferrite-carbonetos, martensite e austenite 
residual). É geralmente aceite que para se obter urna boa 
tenacidade é necessário desenvolver urna microestrutura 
que contenha urna elevada propor~ao de ferrite acicular 
em detrimento de estruturas mais duras, como a bainite 
e a martensite, evitando-se concomitantemente o 
crescimento de grJo (6,7). 

Os factores que podem condicionar o aparecimento 
dessas microestruturas e consequenlemente afectar a 
tenacidade do a~o sao a composi~ao, a distribui~ao das 
fases e inclusoes nao metálicas, a entrega térmica e a 
velocidade de arrefecimento. 

Um dos objectivos principais da investiga~ao consiste 
em analisar a influencia da entrega térmica. A presente 
comunica~ao apresenta os resultados principais de 
tenacidade a fractura CTOD e de análise de 
microestrutura para dez composi~oes de a~os estruturais 
microligados em que os ensaios de tenacidade a fractura 
foram realizados em provetes de simula~ao Gleeble da 
microestrutura para as entregas térmicas de 3.5, 5.0 e 
7.5 KJ/mm e para os dois tipos de microestrutura acima 
indicados (GCHAZ e ICGCHAZ). 

2. TRABALHO EXPER~ENTAL 
2.1 Material 

Os dez a~os micro ligados, cuja composi<;ao se apresenta 
na Tabela 1, foram produzidos na forma de lingotes com 
50 Kgs de peso pelo processo de laminagem termo-

mecamca controlada (5). O a<_;o designado por A 
constituí i composi~ao base sem boron. Os a~os F a J 
tém a composi¡;;ao base com boron adicionado. Em 
todos os a~os mantiveram-se constantes os teores de C, 
Ni, Mn, P, S e Ti havendo apenas varia¡;Ges nos teores 
dos restantes elementos de liga (silício, aluminio, 
azoto, nióbio, boron, e molibdénio). Assim, no a¡;o B 
apenas se reduziu o Si em rela<_;ao ao a~o A, no a¡;o C 
apenas se aumentou o aluminio, no a<;o D foi reduzido 
o azoto e no a<;o E aumentou-se o aluminio, reduzindo
se o silicio e o azoto. O a~o F é a composi~ao base 
com boron e com o silício e o aluminio reduzidos (em 
rela~ao a A). O a¡;;o G é análogo ao F com a adi¡;;ao de 
molibdénio, o a¡;;o H é análogo ao G com o azoto 
reduzido, o a¡;;o I tem a mesma composi~ao do F mas 
sem nióbio e finalmente o a~o J tem a composi¡;;ao do 
a<;o F sem nióbio e com a adi¡;;ao de vanádio. 

Tabela 1- Composi¡;;oes químicas dos dez a<_; os 
micro ligados. 

A Tabela 2 apresenta os valores médios da tensao de 
cedéncia a 0.2o/c e da resistencia a trac~ao e do 
alongamento de rotura para os dez a<;os da Tabela 1. 
foram determinados outros parámetros de resistencia e 
ductilidade cujos valores se apresentam em (8). 
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Tabela 2- V al ores médios da tensao de cedencia, O"ced a 
0.2%, da resistencia a trac~ao, O"R e do alongamento de 
rotura ER dos a~os da Tabela l. 

Ref". A B E 
O"ced (MPa) 447.3 449.4 425.6 

Ref". F G H I J 
O"ced (MPa) 359.2 376.9 426.7 300.9 355.5 

O"R (MPa) 492.4 557.6 595.3 435.8 445.9 
ER (%) 20.7 19.4 16.4 21.1 22.4 

2.2 Provetes e ensaios CTOD 

Os provetes para os ensaios CTOD, com sec~ao 
quadrada llxll mm e comprimento 100 mm, foram 
su jeitos a ciclos térmicos de soldadura num simulador 
Gleeble de modo a reproduzir na zona central do provete 
e com mna largura compreendida entre 13 a 20 mm, as 
microestruturas, já referidas. Os ciclos térmicos , cujas 
curvas temperatura-Lempo se encontram detalhadas em 
(9) correspondem as entregas térmicas de 3.5 e 5.0 
KJ/mm e para o processo de arco submerso usando 
eléctrodos do mesmo tipo do metal de base. Fez-se 
ainda urna série de provetes com a entrega térmica de 
7.5 kJ/mm mas apenas coma simula~ao da regiao de 
grao crescido. Os entalhes com forma de V com 
abertura de 450 na ponta, e profundidade de 1.5 mm, 
foram abertos na regiao central da zona de simula~ao 
térmicamente afectada. 

Os ensaios de tenacidade a fractura CTOD foram 
realizados numa máquina de ensaios servohidráulica, 
seguindo os procedimentos da norma BS7448 (10). As 
fissuras de fadiga foram abertas até atingirem urna 
profundidade, ao compreendida entre 0.45 e 0.55 da 
altura B do provete (0.45<aofB<0.55). O carregamento 
aplicado aos provetes foi de flexao em tres pontos com 
urna distáncia de 50 mm entre apoios. Os provetes 
foram colocados no interior duma camara ambiental 
arrefecida com azoto liquido. A temperatura do provete 
foi controlada, com um erro de ± 2oc, com um 
termopar de contacto colocado na vizinhan~a da fenda. 

Obtiveram-se os registos gráficos da carga P, em 
fun~ao da abertura da face do entalbe, v g a partir dos 
quais se obtiveram os valores de CTOD, o nos pontos 
corresponden tes a rotura, 8c ou 8u, o u a carga máxima, 
Úm. 

2.3 Metalografia 

Para observa~o das microestruturas consideraram-se os 
a~os das A, E, I e J que apresentam globalmente os 
maiores valores de CTOD, bem como um dos a~os, G, 
que deu os piores valores deste parfunetro. As amostras 

metalográficas (abrangendo a regiao de simula~ao, 
Gleeble e o metal de base adjacente), foram obtidas a 
partir dos provetes ensaiados, procedendo-se ao corte 
por jacto de agua no intuito de nao alterar as 
microestruturas originais. Após polimento, as amostras 
foram atacadas com solu~ao de Nital a 2%. Obtiveram
se fotomicrografias de diversas áreas desde o metal de 
base adjacente a zona afectada térmicamente até a linha 
de fractura. 
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Fig. 1- Curvas de temperatura de transi~ao CTOD vs. 
temperatura. a) a~o A. (Tabela 1), b) A~o I (Tabela 1). 

3. RESULTADOS E DISCUSSÁO 

3.1 Tenacidade a fractura, CTOD 

A Fig. la), b) apresenta duas curvas típicas de 
temperatura de transi~ao (CTOD vs. temperatura) para 
dois dos ac;:os (A e I) que deram os valores mais 
elevados de CTOD. Os pontos indicados no gráfico 
correspondem ao valor médio dos resultados de CTOD 
obtidos para os dois o u tres ensaios realizados para cada 
temperatura. Verifica-se que existe urna varia~ao 
significativa do CTOD com a entrega térmica e com o 
tipo de microestrutnra simulada. Para os a~os A e I nao 
foram realizados ensaios a temperaturas superiores a 
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-30°C porque os valores de CTOD obtidos iriam cair 
na regil:'io dúctil com valores de 8m. 

A zona de patamar inferior dos gráficos (Figs. la, b) 
corresponde a regHio de comportamento intrinsecamente 
frágil com o CTOD do tipo Oc (10). Para algumas 
condis;oes de entrega térmica e microestrutura obteve-se 
a zona de transic;ao frágil-dúctil em que o CTOD 
aumenta com a temperatura (Figs. la, b) e com 
resultados de CTOD do tipo <>u (10) em que a rotura se 
dá a carga máxima mas precedida de alguma deforrnas;ao 
plástica e até crescimento lento da fissura. 

CTOD 
[mm] 

0.6 ~1 

0.5 

0.4 

0.3 

0.2 

0.1 

o 

CTOD 
[mm] 

0.6 

0.5 

0.4 -
1 

0.3 -!3 

0.2 

0.1 

o 

CTOD para -50°C 

A B C DE F GH J 

A e; os 

CTOD para -70°C 

5 

tLll.~ 
A BCD E F GH J 

A e; os 
Fig. 2- CTOD em func;ao do tipo de as;o para as 
temperaturas de -50°C e -70°C. 1- 3.5 k.J/mm; GC 
ZAT.2-3.5 k.J/mm; ICGC ZAT. 3- 5.0 k.J/mm; GC 
ZAT. 4- 5.0 k.J/mm; ICGC ZAT. 5- 7.5 k.J/mm; GC 
ZAT. 

A partir das curvas de temperatura de transic;ao 
determinaram-se os valores de CTOD para várias 
temperaturas. A Fig. 2a), b) apresenta, sob a forma 
dum gráfico de barras, os valores de CTOD para todos 
os as;os e parfunetros dos ensaios e para as temperaturas 
de -50 e -70°C que sao as mais importantes em termos 
das condic;oes de servic;o dos as;os. Verifica-se que 
globalmente os melhores resultados pertencem aos ac;os 

A e I em que se conseguí u, para a temperatura de -sooc 
e para os éinco diferentes parfunetros analisados, valores 
de CTOD superiores a 0.1 mm. 

Os restantes ac;os apresentam valores médios de 
tenacidade inferiores (Fig. 3) notando-se que os ac;os G 
e H, que contero molibdénio na sua composic;ao tem 
valores de tenacidade a fractura que nao satisfazem 
minimamente os requisitos da aplicac;ao. Nao há assim 
qualquer vantagem em adicionar molibdénio na 
composic;ao do ac;o. Os ac;os C e D, também 
apresentam, em menor grau que os ac;os G e H, um 
comportamento pouco satisfatório em termos de 
tenacidade a fractura. Portanto, o aumento do teor de 
aluminio (ac;o C) e a redus;ao do teor de azoto (ac;o D) 
em relac;ao a composis;ao base. nao tem vantagem. 

-150 

Temperatura para CTOD=0.1 mm 

-100 -50 

Temperatura 
[ "C] 

H 

G 

o 50 

Fig. 3- Temperatura de transis;ao em func;ao do tipo de 
ac;o para um valor de CTOD=O.l mm. 1- 3.5 k.J/mm; 
GC ZAT.2-3.5 k.J/mm; ICGC ZAT. 3- 5.0 k.J/mm; 
GC ZAT. 4- 5.0 k.J/mm; ICGC ZAT. 5- 7.5 k.J/mm; 
GCZAT. 

A Fig. 3 apresenta. cm funs;ao do tipo de ac;o. as 
temperaturas atingidas para o valor de CTOD=O.l mm. 
Os resultados deste gráfico complementam a 
informac;ao da Fig. 2 e evidenciam que os ac;os A e I (e 
também o E e J) sao os que dao, como se esperava pela 
Fig. 2, os valores mais baixos de temperatura de 
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transi<;ao. Notar que para algumas condi<;oes 
conseguem-se temperaturas de transi<;ao inferiores a 
-100°C. 

A discussao seguinte em rela<;ao aos valores de CTOD, 
vai concentrar-se essencialmente no comportamento dos 
a~os A e l. Assim, os resultados da Fig. 2 indicam que 
para os dois a~os a.-50°C o CTOD é sempre menor na 
zona intercrítica do que na zona de grao crescido. 
Contudo a -70°C este comportamento verifica-se 
apenas no a~o A enquanto que no a<;o I a tendencia é 
oposta o que deve ser inputado a altera<;ao do 
mecanismo de fractura verificado no a<;o 1 quando a 
temperatura baixou de -50 para -700C. 

Em rela<;ao a entrega térmica, verifica-se também 
diferen~ de comportamento para as duas temperaturas e 
a<;os. No a<;o A a -50 e -70°C, o CTOD baixa quando a 
entrega térmica foi aumentada quer para a regiao 
intercrítica, quer para a regiao de grao grosseiro. No a<;o 
I a -50°C verifica-se urna tendencia oposta enquanto 
que a -70°C no a<;o I, e para a regiao de grao crescido, o 
CTOD baixa quando a entrega térmica aumenta e na 
regiao intercrítica aumenta com o aumento da entrega 
térmica. 

É facto conbecido, e confirmado neste trabalho, que 
aumentos de entrega térmica causam menores taxas de 
arrefecimento com a consequente redu<;ao de dureza, o 
que foi confirmado no ámbito deste trabalho pelos 
resultados das medi~oes de dureza realizadas. Portanto 
seria de esperar urna diminui<;ao do CTOD com o 
abaixamento da entrega térmica o que nao está de acordo 
com os resultados obtidos no a<;o A a -50 e -70°C. 

No a~o I, com exce~ao da zona de grao crescido e a 
-70°C apenas, o CTOD aumentou com o aumento da 
entrega térmica o que traduz o comportamento típico 
dos a~os ferríticos desde que nao haja altera~ao 
significativa do mecanismo de rotura, que deve 
permanecer essencialmente transgranular para originar 
urna boa tenacidade nas estruturas de grao fino. 
Verifica-se assim que no a~o A o mecanismo de rotura 
deve ser diferente do do a~o I, o que falta ainda 
confirmar por análise fractográfica no microscópio 
electrónico de varrimento. 

3.2 Metalografia 

As microestruturas observadas apresentam na zona de 
metal base, como seria de esperar, urna matriz 
predominantemente ferrítica com os graos de perlite 
tendendo-se a distribuir em bandas alinhadas, com 
excepc,;ao do a<;o G em que essa distribui~ao é bastante 
irregular. 

A identifica~ao dos constituintes na zona térmicamente 
afectada das diversas amostras observadas seguiu a 
nomenclatura proposta pelo I.I.W.(ll) Verificou-se que 

efectivamente os melhores resultados em ensaios 
CTOD correspondem de um modo geral, a morfologías 

Fig. 4- Fotomícrografia do a¡¡:o A (ICGC ZAT). Input 
térmico 3.5 KJ/mm. Observa-se urna microestrutura 
onde predominam a ferrite acicular e a ferrite poligonal 
intragranular (Amplia¡¡:ao 340x). 

Fig. 5- Fotomicrografia do a<;o I (ICGC ZAT). Input 
térmico 5.0 KJ/mm. Microestrutura constituida por 
grande variedade de morfologías: ferrite acicular, ferrite 
poligonal intragranular, estruturas de Widmanstaten 
bem como ferrite primária nos limites de grao 
(Amplia9iio 340x). 

microestruturais favoráveis como a ferrite acicular e 
ferrite poligonal intragranular. Contudo igualmente se 
identificam outras morfologías ferriticas como a ferrite 
com segunda fase (alinhada e/ou nao alinbada) e ferrite 
nos limites de grao, assinalando neste último caso o 
tamanho de grao da fase rnae. Porém no a¡¡:o G é muito 
mais flagrante o aparecimento de estruturas mais 
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desfavoráveis como bainite e ferrite nos limites de 
grao, verificando-se também assinalável coalescencia de 
grao. 

Urna precisa quantificac;ao das microestruturas em 
present;a terá necessariamente de ser efectuada para se 
estabelecer as percentagens volumétricas de cada urna, e 
melhor relacionar as microestruturas com os valores 
dos ensaios mecánicos de CTOD e das durezas. As 
Figuras 4 a 6 documentam algumas das mais 
caracteristicas microestruturas observadas. 

Fig. 6- Fotomicrografia do ac;o G (GC ZAT). Input 
térmico 3.5 KJ/mm. Mesmo para o mais baixo valor 
do input térmico a microestrutura apresenta-se 
claramente formada por microconstituintes duros 
resultantes de arrefecimento rapido no interior do grao 
perfeitamente identificado de austenite prévia. 

4. CONCLUSÓES 
- As adit;oes de molibdénio e vanádio nos ac;os 
estruturais microligados provocaram urna reduc;ao 
si&nificativa da tenacidade a fractura, CTOD. 
- E aconselhável manter os teores de Nb e Al em 
valores bastante baixos para obter valores aceitáveis de 
CTOD a baixas temperaturas. Os dois ac;os que 
satisfazem este requisito (A e 1), deram valores da 
temperatura de transic;ao abaixo de -50°C para um 
CTOD=O.l mm, e para todas as entregas térmicas e 
microestruturas simuladas nos provetes Gleeble. 
- Para os ac;os A e I e a -50°C o CTOD deu valores 
mais baixos na regíao ICGC ZAT do que na regíao de 
GC ZAT independentemente da entrega térmica 
fornecida. A -70°C esta tendencia apenas se verificou 
no at;o A, o que indicia urna dependencia dos resultados 
de CTOD em relat;ao ao mecanismo de rotura. 
- Em relac;ao a variac;ao do CTOD com a entrega 
térmica, no ac;o A e para as duas regiOes o CTOD 
baixou como aumento da entrega térmica. No ac;o I e a 
-50°C a tendencia é oposta a esta e a -70°C no ac;o I o 
CTOD baixou com o aumento da entrega térmica na 
regiao GC ZAT, enquanto que na regiao ICGC ZATo 
CTOD acompanhou o aumento da entrega térmica. 

Estas constatac;oes merecem um estudo mais detalhado 
dos mecanismos microestruturais de rotura. 
- Os melhores resultados de tenacidade a fractura CTOD 
constituem as microestruturas favoráveis de ferrite 
acicular e ferrite poligonal intragranular que foram 
observadas nos ac;os A e I. 
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ENSAYO BRASILEÑO: EFECTO TAMAÑO Y MECANISMOS DE ROTURA 
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Resumen. El ensayo brasileño (Norma ASTM C496), es uno de los ensayos más empleados para evaluar 
la resistencia a la tracción de materiales cuasi-frágiles, como son las rocas, los cerámicos y los 
hormigones. Según la norma, la tensión nominal de rotura obtenida a partir del ensayo coincide con la 
resistencia a la tracción del material. Aunque el ensayo es simple, los resultados contradictorios 
obtenidos por diferentes investigadores respecto a la variación de la tensión nominal de rotura con el 
tamaño de probeta han puesto en cuestionamiento la validéz de la norma En este trabajo se presenta un 
análisis numérico del ensayo, basado en el modelo de fisura cohesiva donde, se analiza el efecto del 
tamaño y de las condiciones de apoyo sobre la tensión nominal de rotura. Se incluyen tambien resultados 
experimentales correspondientes a ensayos de probetas de roca granítica. Los resultados permiten evaluar 
claramente el efecto de las variables estudiadas y la capacidad predictiva del modelo. 

Abstract. The brazilian test (Standard ASTM C496) is one of the most used test for evaluate the tensile 
strength in cuassi-brittle materials as rocks, concretes and ceramics. According to the standard, the 
nominal stress of rupture coincide with the tensile strength. Actually, the standard is questionated 
because of the ambiguos results obtained by differents authors in relation to the variation of the nominal 
stress of rupture with the size of the specimen. In this work a numeric analysis of the brazilian test is 
presentated, based in the cohesive crack model where the size effects and the conditions of support over 
the nominal stress of ruptures are analized. Also are included the experimental results test of granite rock. 
The results allow to evaluate cleary, the effects of the variables studied and the predictive capacity of the 
model. 
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1. INTRODUCCION 

A partir de la introducción y desarrollo de la mecánica 
de fractura en el campo de los materiales cuasi frágiles, 
como por ejemplo son las rocas, los cerámicos y los 
hormigones, una importante cantidad de trabajos de 
investigación se han concentrado en tratar de 
interpretar y analizar el efecto del tamaño sobre la 
tensión nominal de rotura de elementos estructurales o 
probetas de diferentes geometrías. 

las rocas las predicciones basadas en la teoría de 
W eibull no son suficientes para explicar los resultados 
experimentales. 

En la actualidad se dispone de una gran cantidad de 
resultados de ensayos donde se muestra claramente 
como la tensión nominal de rotura disminuye cuando 
aumenta el tamaño de probeta [1]. 

Las primeras teorías empleadas para interpretar el 
efecto tamaño sobre la tensión nominal de rotura se 
basaron en la teoría estadística de Weibull desarrollada 
para materiales frágiles [2]. Si bien esta teoría predice 
la disminución de la tensión nominal de rotura a 
medida que aumenta el tamaño, ha quedado 
demostrado que en materiales como los hormigones y 

Una de las razones por la cual la teoría estadística 
resulta insuficiente en este tipo de materiales es que a 
diferencia de lo que ocurre con los materiales frágiles 
donde la rotura se produce por la propagación de una 
única imperfección en carga máxima, en las rocas y los 
hormigónes la rotura va acompañada por el 
crecimiento y coalescencia de varias imperfecciones o 
microfisuras antes de la carga máxima. El efecto 
tamaño inducido por este crecimento subcrítico de 
microfisuras puede ser adecuadamente interpretado de 
manera determinística aplicando los conceptos de la 
mecánica de fractura no lineal. 

En el caso particular del ensayo brasileño, diferentes 
investigadores han realizado ensayos con el objeto de 
evaluar el efecto del tamaño sobre la tensión nominal 
de rotura. Algunos de estos resultados experimentales 
correspondientes a probetas de hormigón, se muestran 
en la fig.l. 
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Fig.l. Efecto del tamaño sobre la tensión nominal de 
rotura en el ensayo brasileño (según [3],[4],[5] y [6]). 

A diferencia de lo que ocurre con otro tipo de ensayos, 
los resultados muestran diferentes tendencias algunas 
de las cuales incluso contradicen la bien establecida 
tendencia de disminución de la resistencia con el 
tamaño tal como se puede predecir por la mecánica de 
fractura. Esta falta de homogeneidad en el 
comportamiento observado ha despertado en los 
últimos años cuestionamientos sobre la validez de 
considerar a la tensión nomial de rotura del ensayo 
brasileño como la resistencia a la tracción del material. 

En este trabajo se presentan resultados teóricos y 
experimentales de ensayos brasileños a partir de los 
cuales se evalua el efecto del tamaño y de las 
condiciones de apoyo sobre la tensión nominal de 
rotura. Los resultados teóricos se obtuvieron 
numéricamente aplicando un modelo de fractura no 
lineal basado en el modelo de fisura cohesiva. 

En la sección 2 se presenta el modelo de fractura 
empleado y se incluye un análisis teórico de los 
resultados numéricos. En la seccion 3 se indican los 
resultados experimentales juntamente con las 
características del material estudiado. Finalmente en el 
apartado 4 se incluyen las conclusiones finales del 
trabajo. 

2. MODELO DE FISURA COHESIVA 

Tanto la formulación tensional clásica basada en la 
elasticidad y plasticidad, como la mecánica de fractura 
elástica lineal resultan insuficientes para describir un 
amplio campo de situaciones relativas al 
comportamiento en fractura de los materiales cuasi 
frágiles. V arios modelos se han desarrolado en los 
últimos años con el objeto de contemplar a través de 
diferentes enfoques, el efecto de la no linealidad 
presente en este tipo de materiales. 

Uno de estos modelos es el conocido "modelo de fisura 
cohesiva" [7]. La formulación matemática de este 

modelo permite describir de manera simple y adecuada 
la realidád del comportamiento físico derivado de los 
distintos micromecanismos presentes en materiales 
tales como polímeros, cerámicos, rocas, hormigónes y 
materiales con matriz reforzada. 

2.1 Descripción del modelo 

En el modelo de fisura cohesiva la no linealidad de la 
zona de procesos de fractura es encuentra idealmente 
caracterizada por una extensión de la fisura real dentro 
de la cual es posible la transferencia de tensiones entre 
las caras de la fisura (fig. 2). 

Si bien el modelo se basa en el concepto de fisura 
cohesiva desarrollado por Dugdale (1960) [8), para 
introducir el efecto de la plasticidad en la punta de la 
fisura, su difución más amplia al campo de los 
hormigones y otros materiales cuasi frágiles se debe a 
la reformulación del problema introducida por 
Hillerborg y colaboradores, [9] a través del llamado 
modelo de fisura ficticia. Una de las ventajas de esta 
reformulación es la posibilidad de extender el modelo a 
situaciones donde no existe en la estructura una fisura 
previa lo que permite, entre otras cosas, ampliar el 
campo de aplicación del modelo al estudio de probetas 
sin entalla como ocurre en el ensayo brasileño. 

Fig.2. Propagación de una fisura cohesiva en Modo I 

Según el modelo la fisura cohesiva se inicia en el punto 
donde la máxima tensión de tracción alcanza la 
resistencia a la tracción ft del material. Aunque no es 
necesario hacer hipótesis restrictivas para el material 
fuera de la región de fractura, por simplicidad se 
considera que el material se comporta isotrópicamente 
en regimen elástico y lineal. Los parámetros del 
material característicos en esta zona son: el módulo de 
elasticidad E y el coeficiente de Poissón fJ.. 

Una vez que la fisura cohesiva se ha formado las 
tensiones cr que se transfieren entre las caras de la 
fisura dependen del desplazamiento relativo w (fig. 2). 
La ley que gobierna esta transferencia de tensiones se 
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denomina función o curva de ablandamiento y es una 
propiedad del material (fig. 3). 

El area bajo la curva de ablandamiento es la energía 
específica de fractura Gf. 

cs == f(w) 

w 

Fig.3. Función de ablandamiento. 

A partir de los parámetros del material ft. E, 1.1. y Gf, 
Hillerborg introdujo un parámetro que es característico 
del modelo y que denominó longitud característica lch· 

(1) 

Donde E es el módulo de elasticidad generalizado para 
tensión plana o deformación plana. 

2.2 Aplicación del modelo de fisura cohesiva al ensayo 
brasileño 

En la figura 4, se muestra un esquema del ensayo 
brasileflo. 

p 

D 

B 

Fig.4. Geometría de la probeta y esquema de 
aplicación de la carga en el ensayo brasileflo. 
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En este ensayo la tensión nominal de rotura puede ser 
convenientemente definida como: 

2Pu 
ONR =-

rum 
(2) 

Donde Pu es la carga máxima o de rotura, B el espesor 
de la probeta y D el diametro. 

La expresión (2) es la que emplea la norma ASTM 
C4% (Test Method for Splitting Tensile Strength of 
Cylinder Concrete Specimens) [10], para estimar la 
resistencia a la tracción ft. 

Para la modelización del ensayo se consideró que la 
fisura se nuclea en el centro de la probeta y la misma 
se propaga simétricamente en modo I hacia los puntos 
de aplicación de la carga en los apoyos. El modelo fué 
resuelto mediante un programa de elementos finitos 
desarrollado en nuestro Departamento. 

Las variables analizadas con el modelo fueron el 
tamaño de probeta y el ancho de reparto de la carga en 
los apoyos. Con el fin de adimensionalizar el análisis 
se emplearon las siguientes variables: 

r b 
b =-, 

D 

bf Ancho de reparto relativo 

Den Tamaño característico 

o~R Tensión nominal relativa de rotura 

En las figuras 5a y 5b, se representan las curvas 
teóricas obtenidas con el modelo donde se muestra el 
efecto de las variables estudiadas sobre la tensión 
nominal relativa de rotura. Para este caso se empleó 
una función de ablandamiento bilineal. En las mismas 
figuras se incluye la solución elástica lineal. 

1.2 

1.1 

Rotura 
Cuasi-Frágil 

..._ Sol. Elástica 

0.2 0.4 0.6 
Dch 

0.8 1 

Fig Sa. Efecto del tamaño de probeta sobre la tensión 
nominal de rotura del ensayo brasilefio. 
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br 
Fig •• Sb. Efecto del ancho de reparto sobre la tensión 
nominal de rotura del ensayo brasileño. 

La zona de rotura dúctil indicada en las figuras 
anteriores corresponde a valores del tamaño de probeta 
y de condiciones de apoyo para las cuales la carga 
crece monotónicamente sin alcanzar un valor máximo 
durante la extensión de la fisura. 

A partir de los resultados teóricos se pueden analizar 
los siguientes casos: 

a) br =O: La tensión nominal de rotura es 
independiente del tamaño y su valor coincide con la 

resistencia a la tracción del material ( crk =1). 

La solución del modelo cohesivo coincide con la 
solución elástica. 

b) br > O : La tensión nominal de rotura depende del 
tamaño y es posible analizar las siguientes situaciones: 

b 1) O eh ~ oo • Cuando el tamaño característico tiende 

a infinito (probetas de gran tamaño), la solución del 
modelo cohesivo converge a la solución elástica. 

(4) 

b2) D eh * oo. En este caso la tensión nominal de 

rotura no coincide con la solución elástica, y su 
relación con la resistencia a la tracción depende para, 
cada material, del tamaño y del ancho de reparto. A 
medida que se incrementa el ancho de reparto y se 
reduce el tamaño característico, los valores de la O"'NR 
divergen más fuertemente del valor de ft. 

Teniendo en cuenta que la norma ASTM considera con 
independencia del tamaño de la probeta, que el valor 

de la tensión nominal de rotura coincide con la 
resistencia a la tracción , resulta que la norma 
sobrestima el valor de la ft. Este efecto resulta más 
importante si se tiene en cuenta que el ancho de reparto 
relativo recomendado por la propia norma ASTM es 
igual a 0.16. 

3. COMPROBACION EXPERIMENTAL 

4.1. Características del Material y de las Probetas 

Con el objeto de analizar experimentalmente el efecto 
del tamaño y del ancho de reparto en el ensayo 
brasileño, se ensayaron probetas cilíndricas de roca 
granítica. 

En la tabla 1 se indican las propiedades del material 
ensayado 

Tabla l. Prooiedades de matenal 

PROPIEDAD VALOR 

Módulo de Elasticidad, E (GPa) 34 

Resistencia a la Tracción, ft (MPa) 10.1 

Energía específ. de Fractura, Gf (N/m) 167 

Longitud característica, lch (mm) 55 

Función de Ablandamiento Bilineal 

wl (mm) 0.0195 

wc(mm) 0.1684 

(JÜ 

-~ 
. 

~ 
1 .. 

wl 1 w 

wc 

Para evaluar las propiedades del material se hicieron 
ensayos estables de flexión en tres puntos, sobre vigas 
entalladas de lOOmm de canto y 30mm de espesor, con 
una entalla relativa de 0.50. La relación entre la luz de 
ensayo y el canto fué igual a 4. La energía específica 
de fractura Gf se calculó siguiendo las 
recomendaciones de la norma RILEM TC-50 con los 
ajustes recomendados en [11], [12) y [13]. El módulo 
de elasticidad E, se obtuvo a partir de la pendiente 
inicial de la curva carga vs apertura de fisura registrada 
en el ensayo (se usaron las expresiones dadas porTada, 
París y Irwin). Finalmente los parámetros w 1 y wc de 
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la curva de ablandamiento bilineal se obtuvieron 
mediante el método de ajuste general recomendado por 
los autores [ 14]. Como valor de la resistencia a 
tracción se tomó el valor de la tensión nominal de 
rotura del ensayo brasileño correspondiente a las 
probetas tipo STC3 con un ancho de reparto br=0.04. 

En la tabla2, se indican el número de probetas 
ensayadas y los tamaños y anchos de reparto 
estudiados. Las probetas se obtuvieron a partir de una 
misma placa de espesor uniforme (30mm), mediante 
calado con brocas diamantadas. 

Tabla2. Probetas ensayadas, tamaños y anchos de 
reparto 

Probeta D B bf 

Tipo (mm) (mm) 0.16 0.08 0.04 

STCl 30 30 6 3 

STC2 60 30 4 4 4 

STC3 120 30 4 4 4 

STC4 240 30 3 

3.2.Resultado de los ensayos 

En la tabla 3 se indican la dimensión característica Dch 

de las probetas, el ancho de reparto relativo br y los 
resultados de los ensayos brasilefios. En la misma se 
incluye el valor de la tensión nominal de rotura ONR, la 
desviación estándar S, el coeficiente de variación 
cv=SIONR y la tensión nominal relativa de rotura 

crrNR. 

T bl 3 R a a . 1 d d l esu ta o e os ensayos 

Probeta crNR S cv br Dch crrNR 
Tipo (MPa) (MPa) % 

STCl 11.03 1.180 10.69 0.16 0.54 1.092 

STCI 10.43 0.127 1.22 0.08 0.54 1.033 

STC2 10.76 0.049 0.46 0.16 1.09 1.065 

STC2 10.24 0.193 1.88 0.08 1.09 1.014 

STC2 10.15 0.074 0.73 0.04 1.09 1.005 

STC3 10.41 0.154 1.48 0.16 2.18 1.031 

STC3 10.12 0.282 2.79 0.08 2.18 1.002 

STC3 10.05 0.185 1.84 0.04 2.18 0.995 

STC4 10.39 0.462 4.44 0.16 4.36 1.029 

En las figuras 6a y 6b se representan los valores 
experimentales de la tensión nominal relativa de rotura 
en funCÍón del tamaño característico y del ancho de 

reparto relativo. En las mismas figuras se incluyen las 
curvas de predicción teórica obtenidas con el modelo 
de fisura cohesiva. Para el cálculo de estas curvas se 
tomó la función de ablandamiento correspondiente al 
material ensayado (tabla 1). 

1.15...----------------, 

1.10 ' <¡) 
'\ o 

a: 1.05 
~z 

" 1.00 

... ... __ 
--o-------- -o--

~ 

ENSAYO PREDICCION 
o br=0.16 -.. ---
• br=0.08 

1:::. br=0.04 -- -- -
2 3 4 

0ch 

Fig. 6a. Efecto del tamaño de probeta sobre la tensión 
nominal de rotura del ensayo brasileño. Valores 
experimentales y predicción teórica. 
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Dch= 1.09 
D = 2.18 

eh 

Dch=4.36 

br 

PREDICCION 

0.16 

Fig. 6b. Efecto del ancho de reparto sobre la tensión 
nominal de rotura del ensayo brasileño. Valores 
experimentales y predicción teórica. 

Como puede verse en las figuras, el efecto del ancho de 
reparto y del tamaño de probeta sobre los valores 
experimentales de la tensión nominal de rotura son 
similares al comportamiento teórico. Las curvas 
obtenidas a partir del modelo cohesivo predicen 
adecuadamente el comportamiento experimental. 

4. CONCLUSIONES 

Del análisis de los resultados teóricos obtenidos a 
partir del modelo de fisura cohesiva y de los resultados 
de los ensayos experimentales realizados en este 
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trabajo es posible efectuar las siguientes 
consideraciones: 

-.En general la tensión nominal de rotura obtenida en 
el ensayo brasileño sobrestima el valor de la 
resistencia a la tracción f1. A medida que se incrementa 
el ancho de reparto y se reduce el tamaño de probeta, 
los valores de la tensión nominal de rotura del ensayo 
brasileño divergen más fuertemente del valor de la 
resistencia a la tracción. 

-. El efecto del ancho de reparto y del tamaño de 
probeta sobre el valor de la tensión nominal de rotura 
obtenida en el ensayo brasileño puede ser 
convenientemente justificado mediante el modelo de 
fisura cohesiva. Se ha demostrado que el modelo 
empleado en este trabajo predice adecuadamente los 
resultados de los ensayos. 
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CRECIMIE~"TO POR FATIGA EN LA CIRCONA 
P ARCIALfdENTE ESTABILIZADA 

R. 

E.T.S. de Ingenieros Industriales de Barcelona- Universidad Pol!ik:cn1ca de Cataluña 
de Cienc. de los Mater. e .4.v. ""'""'lS'"-'"'"' 

Resumen. Se ha estudiado la de fisuras por fatiga en una circona estabilizada 
con magnesia (Mg-PSZ), con dos microestmcturas diferentes. En un caso el material presentó una 
microestmctura caracterizada por distribuidos uniformemente en una matriz 
cúbica El otro caso al material AR tratado a 1320°C durante 8 boras, 
getier:mc!o fundamentalmente una eutectoíde de la matriz cúbica localizada en el borde 
de grano y monoclinicas de mayor Para las dos dado un 
factor de intensidad de tensiones msocu:no aplu:a!to, 
cargas que 
de las curvas de pr<)pEig3lcxon 

Los resultados son discutidos en ,,.,, JU"'·'"" 
reSiStencia a la de fisuras nrP-e::P.?'IÍP~ 
el medio ambiente sobre estos mecanismos. 

Abstract. The crack 
different microstmctures, has 
precipitates uniformly distributed within a to the AR 
material, but heat treated at l320"C promoted localized 
eutectoid decomposition of the cubic matrix on vvell as formation of 
monodinic of For both given a maximurn stress intensity factor 
applied, the fatigue crack rates vvere under than under static one. It 
was observed, for both cases, a larger slope on the crack curves for the static loading 
conditions, when compared to the results to cydic loading. The results are discussed in 
terms of the microstmctural features and their influence on the mechanisms of crack growth resistance 
existing in each case; as vvell as of the effect loading and environment on such mechanisms. 

INTRODUCCIÓN 

La circona parcialmente estabilizada con 
(Mg-PSZ) pertenece al grupo de cerámicas llamadas 
"avanzadas". Estas cerámicas son candidatas a ser 
utilizadas en aplicaciones estructurales donde se 
requiera una relación alta rigídez/peso, como 
estabilidad química y térmica. La alta resistencia de las 
cerámicas, en general se ve opacada por su intrínseca 
baja tenacidad. La capacidad de aumento de tenacidad 
mediante transformación inducida por esfuerzo de la 
circona, reportada por primera vez por Garvie et ai. 
ha logrado que la circona sea tomada en cuenta para 
remplazar a otras cerámicas, e inclusive 
metales, en aplicaciones tradicionales. 

Desde un punto de vista estructural mas la 
obtención de cerámicas con resistencia y tenacidad 
mayores, repercute sensiblemente en el coJ:nport:anlieirlto 
mecánico de dichos materiales cargas fluctuantes. 
Como la mayoria de las cerámicas la 

"""'-.-,'v es propensa a presentar el fenómeno de "fatiga 
cíclica". En la literatura relacionada con propiedades 
mecánicas de materiales cerámicos, el termino "fatiga 
cíclica" es usado para la fatiga mecánica real 
del crecimiento subcritico de grietas bajo tensión 
asistido por el medio generalmente llamado 

Se han realizado varias en torno a la 
de tomando en cuenta tanto defectos de 

¡:m:~ee;sarmento como fisuras de diferentes tamaños [2-
tr,:¡J~l,..,~ se extraer algunos hechos 

muy interesa.'ltes en el de la Mg-PSZ 
en 1) el material sufre una degradación 
mecánica al ser sometido a cargas fluctuantes [2-5]; 2) 
existe una relación con un exponente elevado, 
entre el coeficiente de intensidad de tensiones aplicado 

y la velocidad de crecimiento de la fis-ura [3-5]; 3) 
la velocidad de de los defectos de 

en es mayor que la 
observada en de mayor tamaño, para un factor 
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de intensidad de tensiones aplicado equivalente [5]; y 4) 
el deterioro producido por fatiga cíclica en tensión
compresión es mayor que el producido en tensión
tensión [2,4]. 

Por otra parte, la influencia de la microestructura en el 
fenómeno de fatiga de la Mg-PSZ ha sido poco 
estudiada. El efecto de este parámetro en la magnitud 
relativa de fatiga estática y cíclica de la Mg-PSZ, en 
términos de la vida a fatiga del material, ha sido 
investigada por los autores recientemente [6,7]. El 
objetivo del presente trabajo es profundizar en dicho 
conocimiento a través de la evaluación de la velocidad 
de crecimiento de grietas "grandes" en la Mg-PSZ, con 
diferentes parámetros microestructurales. Los 
resultados obtenidos se discuten en términos de los 
mecanismos de resistencia a la propagación de fisuras 
relevantes en cada caso, y de su posible degradación 
bajo las solicitaciones mecánicas impuestas. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El material estudiado fue una circona parcialmente 
estabilizada, con aproximadamente 9% molar MgO, 
(ZrO:! tipo FZM, Friedrichsfeld Alemania) con dos 
microestructuras diferentes. Una microestructura, 
referida como material AR, corresponde a las 
condiciones de "recepción", óptimas según las 
especificaciones dadas por el fabricante. La otra 
microestructura referida como material OA, 
corresponde al material AR sometido a un tratamiento 
térmico sub-eutectoide de "envejecimiento", a 1320°C 
durante 8 horas. Ambas microestructuras han sido 
caracterizadas por microscopía óptica (MO), 
electrónica de barrido (MEB) y electrónica de 
transmisión (MET). 

Las muestras suministradas en forma de prismas 
rectangulares de 5x8x50mm fueron pulidas con pasta 
de diamante (6¡.tm) para facilitar la observación de la 
grieta. Se realizó una entalla con disco de diamante 
obteniendo una relación entalla/altura de 0.3. Las 
muestras fueron prefisuradas mediante carga cíclica en 
compresión-compresión. La prefisuración se llevo a 
cabo en una máquina de ensayos universal (INSTRON, 
modelo 1341) en control de carga y con una onda 
sinusoidal (relación entre carga mínima y máxima, R, 
de 10 y frecuencia de 20Hz). 

La medición de la velocidad de crecimiento de las 
grietas fue realizada en una máquina de ensayos 
universal (INSTRON, modelo 8511) mediante flexión 
por cuatro puntos. Los ensayos bajo carga constante 
fueron conducidos en control de carga con una rampa 
de 1 OON/s. En los ensayos de fatiga cíclica se utilizaron 
ondas sinusoidales con R de 0.2 y 0.6 en cada caso, 
ambas con una frecuencia de 2Hz. Para la 

determi~ión de la "Curva R", se utilizó una onda 
trapezoidal con velocidades de carga y descarga de 
1 OOON/s y un tiempo de permanencia a carga máxima 
de 0.5s. La longitud de la grieta fue medida in situ 
usando un microscopio óptico de larga distancia 
(QUEST AR, modelo QMlOO). En todos los casos el 
valor del factor de intensidad de esfuerzos aplicado se 
calculó utilizando la expresión presentada por Tada et 
al. [8]. Las superficies de fractura así como piezas no 
fracturadas fueron observadas mediante MO y MEB. 
Todos los ensayos se realizaron a temperatura ambiente 
y humedad aproximada de 55%. 

3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

3.1. Aspectos rnicroestructurales 

El tamaño de grano promedio, a partir de las imágenes 
por MO y MEB, fue en ambos casos de 
aproximadamente 65¡.tm. Como fue reportado 
previamente [6}, los precipitados se encuentran 
distribuidos uniformemente dentro de la matriz cúbica 
con una fracción de volumen cercana al 40%. En el 
caso del material AR los precipitados presentes 
corresponden a una simetría tetragonal y un tamaño 
promedio de 150¡.tm. En al material OA son de simetría 
monoclínica y con un tamaño de precipitado superior a 
los 250¡.tm, como se observa en la figura l. Otros 
aspectos generales del material OA se observan en la 
figura 2. En este caso, el borde de grano se observa 
como zonas de color oscuro, debido al ataque 
preferencial (ácido fluorhídrico concentrado por 
aproximadamente 4 minutos), revelando así zonas de 
diferente composición por la presencia del producto 
eutectoide. 

Fig. l. Micrografía por MEB del material OA donde se 
observa la distribución y tamaño de los precipitados 
monoclínicos. 
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Fig. 2. Micrografía por MEB del material OA donde el 
ataque químico preferencial revela claramente la región 
adyacente a los bordes de grano gracias a la presencia 
del producto eutectoide. 

3.2. Comportamiento mecánico 

En la figura 3 se muestra el crecimiento de grieta en 
función del factor de concentración de tensión aplicado 
(K). El gráfico muestra claramente el comportamiento 
de "Curva-R" en ambos materiales, el cual concuerda 
relativamente bien con otros resultados reportados en la 
literatura [9]. Los valores de partida para K de las 
Curvas-R mostradas en la figura 3 fueron estimados, 
bajo consideraciones físicas, como los umbrales de 
fatiga estática correspondientes para cada 
microestructura (6 y 3.5 l'v1Pam1

f2 para los materiales 
AR y OA respectivamente, sección 3.3). 

La figura 3 muestra un comportamiento de Curva-R 
pronunciado para el materia AR, lo cual era esperado 
según los parámetros microestructurales observados por 
MEB y MET, para el desarrollo de mecanismos de 
aumento de la tenacidad mediante transformación 
inducida por esfuerzo. Sin embargo es importante 
indicar que otros mecanismos como la ramificación de 
fisuras y la formación de puentes fueron igualmente 
observados, y por tanto deben ser considerados al 
explicar el comportamiento reportado. 

Un incremento en la tenacidad del material OA, con la 
extensión de la grieta, es también reflejado en la figura 
3. En este material un mecanismo de aumento de la 
tenacidad basado en apantallamiento de la punta de la 
grieta mediante transformación inducida por esfuerzo 
no es viable. Mas bien, este comportamiento debe estar 
asociado a otros mecanismos, entre los cuales podemos 
señalar: 1) la creación de puentes que transfieren carga 
entre las caras de la grieta, 2) la fricción entre las 
rugosidades de las superficies de fractura y 3) el desvio 
de la grieta, en escala comparable al tamaño del grano. 

El efecto importante de cada uno de estos mecanismos 
es una consecuencia directa de la tendencia de la grieta 
a propagarse por un borde de grano con menor energía 
especifica de fractura. La debilidad de los bordes de 
grano puede ser explicada por la presencia de 
porosidad, asi como el microagrietamiento resultado de 
una nucleación localizada de la matriz cúbica; como se 
intuye de.la figura 2. La zona que contiene el producto 
eutectoide presenta microfisuración debido a 
diferencias volumétricas de los compuestos [10]. 
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Fig. 3. Comportamiento de Curva-R para los materiales 
ARyOA. 

En general, la desigualdad en la respuesta mecánica 
observada para ambos materiales pueden ser asociadas 
con la clara diferencia en la interacción grieta
microestructura observada, diferente para cada uno de 
los materiales estudiados [7]. 

Las velocidades de propagación en función del factor de 
intensidad de esfuerzos máximo aplicado, son 
presentados en las figuras 4 y 5. En todos los casos la 
carga fue aumentada para obtener incrementos de 0.1 
MPa m1

f2 hasta que se detectó el crecimiento de la 
grieta. La figura 4 muestra datos de propagación para 
ambos materiales, tanto en fatiga cíclica (R=0.2) como 
fatiga estática. El valor designado como m, corresponde 
al coeficiente de Paris. 

En la mayoria de los casos las grietas disminuyeron de 
velocidad, o se detuvieron durante el crecimiento 
inicial, a valores del factor de intensidad de esfuerzos 
aplicado cercanos al umbral de propagación 
(esquematizado mediante flechas descendentes). Este 
comportamiento de grieta pequeña observado en ambas 
microestructuras puede ser asociado con 1) la 
formación gradual de una zona transformada a medida 
que la fisura se extiende (material AR), o 2) el 
desarrollo de una longitud caracteristica de puentes 
elásticos entre las caras de la grieta, asi como el desvio 
de esta última (material OA). 
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Fig. 4. Comparación de las velocidades de propagación de grietas, en función del factor de intensidad de esfuerzo 
aplicado máximo, para los materiales designados AR y OA. Las pendientes de las curvas correspondientes se 
encuentran designadas como m. 

Para los dos materiales se encontraron diferencias 
notables entre la propagación bajo carga cíclica y carga 
estática. Estas diferencias se observaron principalmente 
para velocidades de propagación por debajo de 10"5 mis. 
Al igual que para otros parámetros del comportamiento 
mecánico [6,7] el umbral de propagación para el 
material AR es significativamente mayor que el 
observado para el material OA. En los dos casos, los 
coeficientes de Paris para la propagación de fisuras bajo 
cargas estáticas fueron mayores que los 
correspondientes a la propagación bajo cargas cíclicas, 
en concordancia con trabajos previos [4]. 

En la figura 5 se observa la influencia del cociente de 
esfuerzos aplicados (R), en la propagación de fisuras 
por fatiga cíclica. Se muestran exclusivamente datos 
experimentales detallados para los ensayos llevados a 
cabo con R igual a 0.6, ·mientras las curvas 
representadas en la figura 4 se grafican en términos de 
pendientes para facilitar las comparaciones. Es evidente 
el desplazamiento que sufre la curva de propagación 
para ambos materiales al aumentar el parámetro R de 
0.2 a 0.6. Lo anterior confirma la existencia de fatiga 
mecánica real actuando en la degradación de los 
mecanismos de resistencia a la propagación de fisuras 
presentes en cada uno de los materiales. Este efecto 
seria muy claro en el mecanismo basado en la 
transferencia de carga por puentes elásticos entre las 
caras de la fisura. Trabajos recientes [11,12] basados en 
observaciones in situ por MEB de la propagación de 
fisuras bajo cargas cíclicas en la Mg-PSZ indican la 
existencia de estos puentes, formados tanto por granos 
como por precipitados. Sin embargo, no queda muy 
claro como la degradación de mecanismos, que parecen 

ser de importancia secundaria en términos del aumento 
de la tenacidad, puedan ser los responsables primarios 
de la fatiga cíclica en la Mg-PSZ, como dichos trabajos 
parecen sugerir. 
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Fig. 5. Efecto de R en la velocidades de propagación de 
grietas como función de Kmax. Los detalles se explican 
en el texto. 

Diferencias significativas en los mecanismos de 
propagación y de fractura fueron observadas en ambos 
materiales. El material AR presentó generalmente una 
fractura transgranular, independiente del ilK aplicado. 
De los estudios microestructurales se espera que el 
mecanismo de aumento de tenacidad esté asociado a la 
transformación inducida por esfuerzo de los 
precipitados uniformemente distribuidos en la matriz. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 13 (1996) 213 

Paralelamente a este mecanismo, como ya fue 
mencionado anteriormente, la ramificación de las 
grietas, la formación de puentes y el desvio de bajo 
ángulo fueron observadas en el material AR, como se 
muestra en la figura 6. Dichos mecanismos son 
también reconocidos como causantes del aumento de 
tenacidad bajo carga constante en estos materiales [ 11-
13]. 

La fatiga cíclica en materiales como el AR es 
generalmente atribuida a la degradación de un amplío 
espectro de mecanismos [4,12-14]. El estudio detallado 
mediante MEB, MET y la observación in situ de la 
propagación, permiten especular que algunos de los 
mecanismos que juegan un papel importante en la 
fatiga cíclica del material AR serían: 1) la degradación 
de puentes transgranulares; y 2) los efectos de cuña a 
causa de la rugosidad de las superficies de fractura, los 
cuales inducen tensiones complejas (modo II y UI) en la 
punta de la fisura. Otros mecanismos como la 
microfisuración y las tensiones residuales entre la 
matriz y los precipitados (parámetros que se acentúan 
al transformar estos últimos), así como una posible 
reversibilidad parcial de la transformación no deberían 
ser despreciados. Aunque ellos no fueron estudiados y 
resultan difíciles de evaluar, dichos mecanismos 
pueden ser igualmente responsables del efecto de fatiga 
cíclica observado. 

Fig. 6. Micrografía por MO del material AR. Se 
observa la ramificación y formación de puentes. La 
entalla se encuentra situada al lado izquierdo. 

La superficie de fractura observada para el material OA 
fue generalmente intergranular. En todos los casos la 
propagación de la grieta seguió los bordes de grano y la 
zona cercana a ellos, caracterizada por la presencia del 
producto eutectoide. 

La observación in situ de la propagación mostró 
desviaciones del orden de magnitud del tamaño de 

grano a lo largo de todo el recorrido de la grieta. Un 
ejemplo de ello es presentado en la figura 7. El desvio 
de las grietas en el material OA, si bien puede explicar 
parcialmente el comportamiento de grieta pequeña 
observado, no puede explicar por si solo un 
comportamiento de Curva-R incremental como el 
determinado. Lo anterior induce a pensar en la 
posibilidad de un "efecto mecánico" en términos de 
puentes elásticos ya sea entre las superficies creadas por 
dicha deflexión o envolviendo precipitados de tamaño 
considerable como el mecanismo real de aumento de 
tenacidad en este material. 

lOO um 

Fig. 7. Micrografía por MO del material OA. Se 
aprecia la deflexión de un orden de magnitud del 
tamaño de grano. 

Como se discutió anteriormente para el material AR, el 
crecimiento bajo cargas cíclicas en el material OA 
parece también estar asociado con un fenómeno 
mecánicamente inducido. Los mecanismos de fractura 
observados para el material OA indican un deterioro 
intrínseco del material previo al ensayo. Similarmente, 
una mayor sensibilidad al medio ambiente del producto 
eutectoide, podría implicar una menor fatiga cíclica 
real en el material OA comparado con el material AR. 
Los resultados presentados aquí parecen confirmar 
dichas ideas. 

Finalmente y tratando de establecer un paralelismo 
entre el comportamiento de los metales y el presentado 
en este estudio para el material OA, es posible realizar 
la siguiente comparación. En el caso de muchos 
sistemas metálicos un desvio pronunciado de la grieta, 
así como un crecimiento intergranular de la fisura es 
debido a un deterioro microestructural que implica un 
perjuicio de las propiedades mecánicas del material. Lo 
anterior es claramente observado para el material OA, 
e indica que las ideas anteriores pueden ser igualmente 
validas para los materiales cerámicos. 



214 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 

4. CONCLUSIONES 

Del estudio presentado anteriormente, sobre la 
propagación de fisuras por fatiga en circona 
parcialmente estabilizada con magnesia con dos 
microestructuras distintas, se puede extraer las 
siguientes conclusiones. 

El comportamiento de Curva-R mostrado por 
el material AR se debe al apantallamiento producido 
por la transformación de fase inducida por esfuerzo. En 
el caso del material OA dicho comportamiento puede 
ser explicado por la presencia de puentes entre las 
superficies de la grieta y el camino tortuoso que ella 
describe. 

El comportamiento a fatiga cíclica y estática 
observado parece estar asociado en todos los casos al 
deterioro de los mecanismos de resistencia a la 
propagación de la fisura presentes, según la 
microestructura 

Las fisuras en el material OA propagan por el 
borde de grano y zonas adyacentes, debido a la menor 
energía especifica de fractura de dichas zonas. 

La degradación de los mecanismos de 
resistencia a la propagación de la fisura es mas severa 
mediante la aplicación de cargas fluctuantes, y aumenta 
a medida que el factor R disminuye. 
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ROTURA FRAGIL DE PMMA PROVOCADA POR ENTALLAS EN V 
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Resu_men. E!l este trabaj~ se formula ~ ~ comprueba u~ criteri~ de rotura para polimetilmetacrilato que 
permite explic~ Y. predecrr la rotura fragll d~ este matenal a partrr de entallas en ángulo y solicitación en 
modo I. El entena se ha formulado combmando los micromecanismos de rotura del material con la 
condición de rotura elástico-lineal basada en el factor de intensidad de tensiones y la tenacidad de fractura. 
La concordancia entre la predicción teórica y los resultados experimentales confirman la validez del criterio. 

Abstract. Brittle fracture of polyrnetllylmethacrylate due to V -notches under rnode I loading is examined 
in this work. A fracture criterion is proposed to explain and predict this kind of failure. The criterion is 
based on a cornbination of the physical mechanisms that produces the fracture of PMMA and the fracture 
criterion of LEFM. Theoretical and experimental results for V -notched bend specirnens of PMMA are 
cornpared to verify the criterion showing a good agreemem. 

1. INTRODUCCION 

Las entallas en arista viva o entallas en V, igual que las 
fisuras, provocan campos de tensiones singulares en las 
proximidades de la arista. Debido a esto, la primera 
posibilidad al estudiar la rotura producida por este tipo de 
entallas es generalizar los criterios de roturas existentes 
en fisuras. Sin embargo, estos criterios, desarrollados 
ampliamente en Mecánica de Fractura, se basan en el 
carácter universal del término singular de los campos de 
tensiones y desplazamientos, propiedad que no poseen 
los campos originados por las entallas en V. La falta de 
universalidad dificulta la generalización y hace dirigir la 
atención a otro tipo de criterios, como los criterios 
locales. La aplicación de estos criterios requiere conocer 
los mecanismos microestructurales que rigen la fractura 
del material. 

Los estudios realizados sobre la fractura de polímeros 
[1], en particular de polimetilrnetacrilato (PMMA), 
indican que la rotura suele estar precedida por un 
fenómeno microscópico denominado "crazing", que se 
caracteriza por la formación de rnicrohuecos y 
ligamentos fibrilares del material polímérico en la zona 
de concentración de tensiones. En el caso de roturas 
iniciadas en fisuras y entallas este mecanismo se inicia 
en la raíz del defecto. Los microhuecos crecen en el 
plano normal a la tensión principal sin llegar a coalescer 
para formar una fisura, dando lugar a una estructura 
fibrilar conocida corno craze, característica del fenómeno. 
La diferencia principal entre un craze y una fisura es la 
capacidad del primero en transmitir cargas a través de sus 

caras, debido a los ligamentos que las unen en forma de 
fibras de polímero. El efecto mecánico de un craze puede 
representarse identificando el craze con una fisura sobre 
cuyas caras actúan cargas que tienden a cerrarla. En la 
referencia [1] se recogen distintas modelizaciones del 
fenómeno basadas en esa idea, una de las cuales es el 
modelo de Dugdale. 

En este artículo se propone un criterio de fractura que 
explica y permite predecir roturas provocadas por 
entallas en arista viva para materiales que, corno el 
PMMA, están afectados por fenómenos tipo crazing 
desencadenantes de la rotura. El criterio resulta de aplicar 
la condición de rotura elástico-lineal basada en el factor 
de intensidad de tensiones a la región del material 
debilitada por el crazing y sometida al campo de 
tensiones singular debido a la entalla. Dicha región se 
asimila a una fisura y el efecto de los ligamentos 
fibrilares a una tensión uniforme opuesta a que la fibra 
se abra y cuyo valor es característico del material. La 
rotura se produce por propagación frágil de esa fisura 
cuando el valor del factor de intensidad de tensiones 
iguale a la tenacidad del material. Este modelo a 
diferencia del de Dugdale no impone la eliminación de la 
singularidad de tensiones en el frente de la fisura, en su 
lugar se añade como condición alternativa para establecer 
el tamaño de la zona de crazing que este sea el que hace 
máximo el factor de intensidad de tensiones. 

2. CRITERIO DE ROTURA PROPUESTO 

La figura 1 muestra el modelo adoptado para representar 
el fenómeno de crazing en una entalla en V. La zona del 
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material afectada por el fenómeno es conúgua a la arista 
de la entalla y se comporta como una fisura que las 
fuerzas exteriores úenden a abrir con la oposición de los 
ligamentos, cuya acción es la tensión uniforme O'c, 
caracterísúca del material. 

F i g. l. Modelización del fenómeno. 

La rotura se producirá cuando el factor de intensidad de 
tensiones de esta fisura equivalente, sea igual al valor de 
la tenacidad del material. El factor de intensidad de 
tensiones depende de la profundidad de la fisura, es decir, 
de la extensión del material afectado por el crazing. Por 
tanto, para aplicar el criterio de fractura enunciado sería 
necesario conocer como evoluciona la extensión del 
crazing con el nivel de solicitación, esto es, la ley 
evoluúva del fenómeno. Dado que este aspecto del 
problema no está resuelto y se sitúa fuera del alcance de 
la investigación, se ha sustituido dicha ley por la 
condición límite para el criterio de fractura: la extensión 
del crazing es la que hace máximo el factor de intensidad 
de tensiones. Con ello la formulación del criterio sería la 
siguiente: 

Max{K¡} = K1c 
a 

(1) 

Kr 

Para calcular el valor del factor de intensidad de tensiones 
se puede aplicar el principio de superposición tal como 
muestra la figura 2. 

K 1 = Kj -K~ (2) 

En el estado de carga O) no hay factor de intensidad de 
tensiones porque sobre las caras de la fisura se ha 
aplicado una acción de origen externo idénúca a la acción 
interna transmiúda por el material a través del área de la 
fisura cuando esta no existe. Las cargas de los estados e) 
e i) consisten en sendas distribuciones de tensiones sobre 
las caras de la fisura, la segunda uniforme y la primera 
igual a las tensiones que se desarrollan en el plano de 
simetría de la entalla bajo las cargas exteriores del estado 
original en ausencia de fisura. En relación con este 
problema, Williams [2] ha demostrado que el campo de 
tensiones presenta una singularidad en la arista de la 
entalla y ha determinado el úpo de singularidad. El 
término singular domina el campo de tensiones en las 
proximidades de la arista, donde está situada la fisura que 
representa el crazing; en consecuencia las tensiones del 
estado de carga e) son las correspondientes a ese término 
singular, las cuales, según los resultados de Williams, 
varían con la distancia x a la arista de la entalla según: 

O'=C XA.-l (3) 

donde C y A. son constantes, la primera de las cuales 
depende de la geometría y de las cargas y la segunda del 
semiángulo de entalla 7t-o. a través de la relación 
explícita: 

A.sen2o. = -sen2A.o. (4) 

Aplicando la transformada de Mellin y la técnica de 
Wiener-Hopf, Gallagher [3] ha determinado el factor de 
intensidad de tensiones para casos como los de los 
estados e) e i), con tensiones aplicadas del úpo: 

O'= A xP (5) 

~a(x) 

r 

F i g. 2. Aplicación del principio de superposición. 
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donde A y p son constantes. Para una fisura de 
profundidad a, y una entalla de semiángulo n-a. el factor 
de intensidad de tensiones obtenido por Gallagher es: 

K 
A .fia 2 p + 1 - 1 p+! [ 

1 = exp --
p+l 7t Jo y2+(p+1)2 

( 
y

2
sen(2a.) +y senh(2ya.) l l (6) 

In -2y2sen2a.-l+cosh(2ya.)fy 

Al particularizar la fórmula (6) para p =A.- 1 y A= C, 
y para p = O y A= crc se obtienen las expresiones de los 
factores de intensidad de tensiones de los estados e) e i), 
y en consecuencia la correspondiente al problema 
original será: 

Á-! 
e ¡ ,-;;a 

2 [A. J K1 =K1 -K1 =C-v2-~..-exp ;I1(a.) -

2,6 ,.------------------, 

f (a) 
e ~----

2.4 

50° 100° 
Angulo de entalla 

150° 

1,8 .---------------, 

f (a) 
1 

1,7 

1,500 50° 100° 150° 
Angulo de entalla 

F i g. 3. Funciones fe( a.) y f;(a.). 

donde I1(a.) e I2(a.) son las funciones a que queda 
reducida la integral que aparece en la ecuación (6) como 

resultado de la particularización. Empleando una sola 
función del ángulo a. para cada sumando de la ecuación 
(7) resulta finalmente: 

donde las funciones fe(a.) y f;(a.) se han representado 
gráficamente en la figura 3. 

Puesto que el criterio de rotura (1) equivale a las 
condiciones: 

(9) 

(lO) 

al emplear la expresión de K1 dada por (8) y eliminar a 
entre las dos ecuaciones resultantes se llega a: 

A través del valor de la constante C, esta igualdad 
predice la combinación de cargas que causarán la rotura 
en función del ángulo de entalla y las propiedades del 
material crc y K¡c· 

3. COMPROBACION DEL CRITERIO 

Para comprobar el criterio de rotura propuesto en el 
apartado anterior se ha ampliado el programa 
experimental descrito en la referencia [4], consistente en 
la realización de ensayos de rotura por flexión de 
probetas entalladas en V. El material utilizado ha sido 
PMMA con las propiedades de la tabla l. 

Tabla 1. Propiedades mecánicas del PMMA. 

Módulo de elasticidad: 2,69 GPa 
Coeficiente de Poisson: 0,4 

Resistencia a tracción: 69 MPa 
Tenacidad de fractura, K1c: 1,04±0,02 MPa.Jffi [5] 

Tensión de crazing: 80 MPa [1] 

La forma y dimensiones de las probetas puede verse en 
la figura 4. Con la ampliación del programa de ensayos 
se han incorporado nuevos ángulos de entalla a la serie, 
la cual ha quedado configurada por los siguientes 
valores: 2P = 15', 30', 60', 90', 122' y 150'; asimismo 
se ha incrementado el número de ensayos por ángulo 
hasta completar ocho ensayos por cada uno. Las entallas 
se han mecanizado en taller con herramienta de corte 
convencional. 

Los ensayos se han realizado en control de deformación, 
registrando la apertura de los labios de la entalla 
(CMOD), la carga aplicada a la probeta, el 
desplazamiento del punto de aplicación de la carga y los 
desplazamientos verticales de los extremos de la probeta. 
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En todos los caso la rotura se ha producido de forma 
frágil, por formación de una fisura en la arista de la 

../ 

. 
14mm ~. ~ 

\Y 2B 

120mm 

244mm 

entalla y posterior propagación a través del ligamento 
resistente de la probeta. 

t.. 

../ 7 
14 mm 

28mm 

V 
\¡V 

F i g. 4. Forma y dimensiones de las probetas. 

Los valores de la carga de rotura (PMAx) obtenidos para 
cada ángulo de entalla con su desviación correspondiente 
figuran en la tabla 2: 

Tabla 2. Cargas de rotura obtenidas en los ensayos. 

Angulo de entalla 

15. 
30. 
60. 

90' 
122. 
15o· 

PMAX (N) 

193±1% 
241±2% 
207±3% 
317±2% 
490±5% 
880±2% 

Para aplicar el criterio de rotura a los ensayos 
particularizando la ecuación (11) es necesario conocer la 
cantidad C en el instante de rotura. Un método 
desarrollado por Carpenter [6] permite calcularla 
mediante una integral curvilínea definida a partir de los 
campos de tensiones y desplazamientos, cuya 
determinación se ha llevado a cabo, modelizando 
numéricamente los ensayos por el método de los 
elementos finitos con ayuda del programa comercial 
ABAQUS [7], para pequeñas deformaciones, material 
elástico, lineal e isótropo y deformación plana. En todos 
los casos se han empleado elementos de ocho nodos con 
tamaños decrecientes en las zonas de fuertes gradientes de 
tensiones, especialmente en la raíz de la entalla. 

De acuerdo con Carpenter la integral curvilínea 
independiente del camino de integración que proporciona 
la cantidad C es: 

C = G..fiit'A 1- 'Acos(2a)-cos(2'Aa)+ 'A 
h 

Jr { <J ñ · ü*- a*ñ · ü }ds (12) 

donde ñ es el versor normal a la curva de integración 
(figura 5), <J el tensor de tensiones, ü el vector 
desplazamiento, G el módulo de rigidez transversal del 
material y a•, ü* y h son un campo tensorial, un 
campo vectorial y una cantidad escalar. Las tres son 

funciones conocidas del ángulo de entalla cuyas 
expresiones explícitas pueden consultarse en la referencia 
[6]. 

F i g. 5. Camino de integración. 

Particularízando en (12) los resultados de la 
modelización por elementos finitos se han obtenido los 
valores de la cantidad C en el instante de rotura de cada 
ensayo. La ventaja de emplear (12) es que la 
modelización por elementos finitos no requiere 
elementos singulares, ni tampoco un excesivo 
refinamiento de la malla en la entalla. El tamaño de los 
elementos empleados en la modelización se ha 
determinado a partir de la convergencia del valor de la 
constante C, lo cual garantiza la fiabilidad del cálculo. 

Tabla 3. Valores del factor C en rotura. 

Angulodeentalla C (MPa mi..-1) C/crc I03(mA.-l) 

15" 0,372±0,004 4,65±0,05 
30' 0,464±0,009 5,8±0,1 
60° 0,440±0,013 5,50±0,16 
90' 0,86±0,02 10,7±0,2 
122' 2,4±0,1 29±2 
15o· 10,6±0,2 132±3 

Para comprobar si las roturas correspondientes a los 
ensayos verifican el criterio propuesto, en la figura 6 se 
ha representado gráficamente el cociente C/crc en función 
del ángulo de entalla según la ecuación (11) con los 
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valores de K1c y O"c dados en la tabla l. Los puntos de la 
curva así dibujada constituyen la predicción del criterio 
para el material ensayado. En la misma figura se han 

representado los puntos experimentales de la tabla 3, 
pudiendo observarse una sensible concordancia entre 
ambos tipos de resultados. 

15~----------------------------------~ 

~ 
E 

'b 

10 

1::><) 

ü 50 

60° 120° 
Angulo de entalla 2P 

F i g. 6. C/crc frente al ángulo de entalla. 

Como complemento de la comprobación anterior, en la 
figura 7 se ha representado el factor de intensidad de 
tensiones de rotura para toda la serie de ensayos en 
función del tamailo de fisura, con los valores de e 
calculados anteriormente y con las constantes del 
material de la tabla l. 

1,2,-------------, 

1 o·9 1 o .a 1 o·7 1 o-<> 
a(m) 

F i g. 7. K1 en rotura frente al tamaño de fisura. 

Se observa en la figura que el valor máximo de K1 para 
todos los ángulos de entalla es sensiblemente igual al 
valor de la tenacidad de fractura. El valor medio de los 
máximos de K1 con su dispersión es: 0,96±0,04 
MPa .Jffi, valores que son comparables a los que 
aparecen en la tabla l. 

La profundidad de fisura para la cual K1 es máximo es la 
extensión del crazing en el momento de rotura, los 
valores que indica la figura 7 son crecientes con el 

ángulo de entalla y van desde O hasta 50 J..l.m. Son 
valores comparables con los apuntados por otros autores 
[8] como medida de la extensión del crazing en el 
PMMA. 

4. CONCLUSIONES 

La concordancia de los resultados de los ensayos y las 
predicciones de rotura para el PMMA empleado en la 
experimentación confirma la validez del criterio 
propuesto. Las hipótesis en que se basa su desarrollo 
indican que la rotura de este material a partir de una 
entalla en arista viva es debida a un proceso creciente de 
crazing que desemboca en la propagación frágil de la 
zona afectada por el fenómeno bajo el impulso de la 
concentración de tensiones provocada por la entalla. La 
teoría propuesta es un modelo matemático predictivo de 
este proceso, contrastado satisfactoriamente con 
resultados experimentales de rotura. 
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EFECTO DE LA INCORPORACION DEL HIDROGEL HIDROXIPROPIL-METACRILATO 
EN EL COMPORTAMIENTO A FRACTURA DE CEMENTOS OSEOS ACRILICOS. 

M.P.Ginebra\ F.X.Gil\ I.Khairoun\ J.Ginebra2
, I.Goñi3

, M.Gurruchaga3
, B.Pascual3

, 

J.San Roman4
y J.A. Planell1 

1Dept. Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, 
2Dept. Estadística e Invetigación Operativa. 

E. T .S. Ingenieros Industriales de Barcelona. Universidad Politécnica de Cataluña. 
3 Facultad de Química. Universidad del País Vasco. San Sebastián. 
4Instituto de Ciencia y Tecnología de Polímeros. C.S.I.C. Madrid. 

Reswnen. Se han elaborado cementos óseos a partir de un componente sólido de partículas de 
polimetilmetacrilato y una tase líquida fonuada por monometilmetacrilato y un hidrogel HPMA 
(hidroxipropilmetacrilato) con diferentes porcentajes. Se han realizado ensayos de tracción y de tenacidad a la 
fractura con probetas C. T. Se ha observado que los valores de detomlaCión aumentan con el contenido de 
HPMA. Los ensayos de tenacidad a la fractura muestran la fragilidad del cemento con valores del mismo 
orden de magnitud que los cementos óseos acrílicos convencionales. Una de las causas de esta fragilidad 
parece ser debida a que para contenidos elevados de HPMA se fonua una separación de fases en la matriz del 
material, no habiendo una buena copolimerización y apareciendo descohesionada la matriz de líquido 
polimerizado. 

Abstract. A moditied f(Jmtulation ti.Jr acrylic bone cement, which contains different proportions of 
hydroxypropil-medlaCrylate is proposed in order to improve prosdlesís fixation and to obtain better 
mechanical properties in service. Tensile and fracture toughness tests have been carried out. The stmin values 
increase with die HPMA content. Fracture touglmess is not improved hy the additiom; of HPMA. One of d1e 
rea<>oll'; of tllis behaviour is tbat at high contents of HPMA, a phases separation is observed. The material 
seems not to haw a good copolimerization. 
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l. INTRODUCCION 

La fijación de las prótesis al hueso es actualmente un tema 
LJUe está despertando un interés creciente en la comunidad 
ciemítica. debido a los prohlemas que plantea el 
atlojamiento de la-; prótesis a largo plazo. Desde el punto 
de vista de la fijación, el diseño de una prótesis debe 
cwnplir dos objetivos fundamentales: que la prótesis no se 
atloje con las solicitaciones nomla.les y que en el ca-;o de 
umdiciones anomla.les, como puedan ser caídas o 
accidentes, la-; consecuencias que puedan producirse de 
llevar una prótesis implantada sea núnima. 

metacrilato) (PMMA). Los cementos óseos acn1icos se 
curan sin tempemtura, la reacción se inicia por la acción 
de una amina terciaria (DMT) sohre el productor de 
radicales libres: peróxido de benzoilo. 

La idea de las prótesis cementadas nació del cirujano 
inglés Jolm Chamley (1,2). El cemento óseo no actúa 
solamente como relleno, sino que además es el enlace 
mecánico entre el hueso receptor y la prótesis 
tavoreciendo un reparto más unifom1e de la carga sobre el 
tejido lÍSeo. 

El cemento óseo acrílico se obtiene de la mezcla de Wl 

líquido incoloro monómero (metilmetacrilato) y w1 fino 
polvo hla.nco que es el componente polimérico (polimetil-

El problema del aflojamiento con el tiempo de las prótesis 
articulares cementadas está bien documentado en 
publicaciones clínicas (3-5). Una de las razones que se 
plantea para tal aflojanliento es la fractum del manto de 
cemtnto. Dicho proceso de fractura está relacionado con 
la microesrructura del ctmento y con su.•;; propiedades 
mecánicas; aspectos tales como la eleimillaCión de la 
porosidad o la interdigitización del cemento en el hueso 
esponjoso han sido ya incluidas en los actuales protocolos 
relativos a la técnica quirúrgica medinate la preparación 
del cemento en vacío o la inyección presurizada del 
cemento. Sin embargo, existen otras alternativas como son 
la modificación del cemento mediante aditivos que 
aumenten su tenacidad o su resistencia a la fatiga (6-10). 

En este trabajo, se modifica la fase líquida polimerizable 
con la adición de compuestos que tienen un carácter 
hidrofilico, que puedan compensar la contracción de 
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volwnen asociada al proceso de curado por 
polimerización, al adsorber lUla cierta cantidad de fluidos 
fisiológicos aumenta ligeramente su volumen lmsta 
adaptarse perfectamente a las paredes óseas 
intramedulares. Este proceso de hidr&tación debería ir 
acompañado de w1 alUllento en la ductilidad y en la 
tenacidad a la fractura del 111aterial, ya que es bien 
conocido el efecto plastificante del agua. 

2. METODO EXPERIMENTAL 

El cemento óseo acrílico objeto de este estudio, se elaboró 
a partir de w1 polvo de PMMA, fommdo por partícula<; 
c:sféricas con las propiedades expresadas en la Tabla I. 

Tabla l. Propiedades del PMMA utilizado para este 
c:studio. 

En c:sta Tabla D corresponde al diámetro medio de las 
partículas y se detemlinó mediante la Técnica de Análisis 
de: lnmgen en un microscopio óptico. El valor de la 
tempc:ratura de tr<~.nsición vítrc:a, Te . se detenninó por 
calorimetría diferencial de barrido . Los pesos molecualres 
M11 y M" así como el índice de polidispersidad se 
detemúnaron por Cromatografía de Penneabilidad de Gel 
(GPC). Los valores de monómero residual (%Mr) se 
calcularon a partir de espectros de resonancia magnética 
nuclear de protón (RMN). 

El componente sólido wntiene w1 1.25% en peso de 
peróxido de benzoílo que actúa como iniciador de la 
rc:acción de polímerización. 

El componeme líquido está fommdo por el monómero, el 
acelerador de polimerización la N ,N l ,4 dimetil toluidi11a 
y el hidrogel lúdroxi propil metacrilato. HPMA . La 
relación polvo/líquido utilizada fue de 1 .86. Todas las 
tónuulaciones modificadas comienen w1 1 % en volwnen 
de roluidim con respecto al total del componente líquido, 
y las cantidades de HPMA oscilaron entre Wl 20 y lU1 

80% en volW11en del componente líquido. 

Se mezclaron an1bos componentes de manera 
convencional lmsta obtener Ulla n1asa pastosa con la cual 
se moldearon las probetas de tracción según la nomm ISO 
527-2 y las probetas C.T. de dimensiones: espesor 
8 =6mm, anchur<~. W =23nuu y longitud de la entalla 
a= ll.35nml, siguiendo la nomm ASTM E-399 (11). El 
t(mdo de la entalla se hizo agudo manualmente, tal como 
recomienda para el ca~o de ensayo de polímeros el 
European Group of Fracture (ESIS) (12). 

Tanto las_ probetas de tracción como las probetas C. T. se 
alnmcenaron durante un mes en solución de Ringer 's a 
37°C. Un coruumo de probetas C. T. se alniaCenó también 
en seco. Se ensayaron diez muestrdS pam la trd.Cción y seis 
para los ensayos de tenacidad a la fractura pam cada serie. 

Los ensayos se realizaron en Ulla máquim servohidráulica 
MTS Biomx 858, con Ulla velocidad de mordazas de 1 
mm/min. Pam los ensayos de tracción se utilizó 
extensometría infrarroja. 

Las superficies de fracturd. fueron examimdas mediante 
microscopía electrómca de barrido. 

El análisis estadístico de los resultados se llevó a cabo 
mediante el análisis de la varianza de dos factores 
(ANOVA). 

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES y 

DISCUSION. 

Los resultados de resistencia mecánica, defoffilaCión a 
rotura y módulo de elasticidad se pueden observar en la~ 
Figuras 1, 2 y 3, respectivamente. Se puede observar que 
los valores de resistencia mecánica disnúnuyen desde 39 
MPa para el cemento sin aditivo hasta un valor de 6 MPa 
para el caso en el que lmy un 80% de HPMA. La 
defommción aW11enta desde 4. 3% para el cemento sin 
hidro gel hasta un 7. 2 % pam el cemento con un 50% de 
HPMA, a partir de este porcentaje los valores de la 
detoffilaCión desciende hasta lU1 2.8% para el 80% de 
HPMA. Asimismo, los valores del módulo de ela-;ticidad 
disminuyen desde 1.41 GPa a 0.51 GPa para el 80% de 
HPMA. 

.., 
%HPfVIA 

i 

Fig.l. Resistencia mecánica a tracción en función del 
contenido de HPMA. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 223 

6 7 

~ 6 

~ 5 
o 
* 4 

I I 
T 

i I1 T 

j 
I 
ID 

Fig. 2. Ddcmnación a rotura para las muestras sometidas 
a ensayos de tracción con diferentes contenidos de 
HPMA. 
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Fig.3. Módulos de elasticidad respecto al contenido de 
HPMA. 

En la observación mediante microscopía electrónica de 
barrido de las superficies de fractura se observa un 
aumento en la ductilidad a medida que aumentamos el 
contenido de HPMA hasta m1 50%. Este aumento en la 
ductilidad, se puede observar al comparar las Figuras 4 y 
5 que muestran respectivamente, una muestra con un 0% 
de HPMA y una muestra con un 40% de HPMA. 

El descenso de ductilidad a partir del 50 % de HPMA es 
debido a que se produce una separación de fase, como se 
puede observar en la Fig. 6 donde se puede apreciar con 
claridad que no se ha llegado a una total copolimerización, 
para el caso de una muestra con un 80% de HPMA. 

El aumento en la ductilidad al aumentar el contenido de 
hidro gel, se justifica por la presencia del hidrogel y por el 
efecto plastificante del agua, ya que la incorporación de 
moléculas de agua aumenta la movilidad molecular dentro 
del cemento, haciéndo posible una mayor deformación 
plástica (13). 

Fig.4. Superficie de fractura de una muestra ensaya a 
tracción con un contenido de un O% de HPMA. 

Fig.5. Superficie de fractura de una muestra ensaya a 
tracción con un contenido de un 40% de HPMA. 

Fig.6. Superficie de fractura de una muestra ensaya a 
tracción con un contenido de un 80% de HPMA 

En los ensayos de tenacidad a la fractura se obtienen 
curvas características de materiales elásticos frágiles, 
alcanzada una carga máxima, la grieta se propaga 
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rápidamente hasta la fractura total. La tenacidad a la 
fractura se calcula como: 

siendo P máx la carga máxima alcanzada, B el espesor de la 
probeta , W su anchura desde el punto de aplicación de la 
carga e Y es w1 factor geométrico cuya expresión viene 
dada por la ASTM E399-83 (11). 

Al aplicar la norma, se comprobó que: Ko = K1c. Los 
valores de la K1c para las muestras conservadas en seco y 
en medio salino se muestrarl en la Tabla II para los 
cementos sin aditivos, con un 25% de HPMA y un 40% 
de HPMA. 

Tabla II. Valores de tenacidad a la fractura. 

1,37±0.11 
1,41±0,15 

1,16±0.09 
1,22±0.16 

1,02±0.08 
40% HPMA suero salino 1,05±0.22 

El análisis estadístico de estos resultados realizado un 
estudio de análisis de la varianza para dos factores, mostró 
que aw¡que cabría esperar que el suero fisiológico produce 
w1 incremento en la tenacidad a la fractura, este aumento 
no es estadísticamente significativo. Por otra parte, el 
efecto de la concentración de hidrogel sobre la tenacidad a 
la fractura es altamente significativo (p<0.01). 

El estudio estadístico de los resultados puso también de 
manifiesto que para el rango de concentraciones empleado 
en este trabajo, no hay interacción entre el contenido de 
hidrogel y el medio de conservación de las probetas 
(seco/suero fisiológico). Es decir, el efecto de la 
concentración de hidrogel sobre la tenacidad a la fractura 
no depende de la presencia de suero salino. Esto podría 
ser debido a que el efecto de la concentración de HPMA 
emnascara el posible efecto del agua en la tenacidad a la 
fractura del material. 

El estudio fractográfico de las superficies de fractura de 
las probetas C. T. proporciona también elementos para 
explicar este comportamiento. En la Figura 7, 
correspondiente a m1a muestra que no contiene HPMA, se 
observan claramente las perlas de PMMA del polvo del 
n1aterial de partida en m1a matriz homogénea. Sin 
embargo, para las muestras con contenido de un 25% de 
HPMA se aprecia m1a separación de fases que cabría 
atribuir a m1a n1ala copolimerización de los monómeros 

empleados (Figura 8). Este efecto se ve acentúado para las 
muestras éon contenidos de HPMA del40% (Figura 9). 

Fig. 7. Superficie de fractura de m1a probeta C. T. con un 
contenido del O% de HPMA. 

Fig. 8. Superficie de fractura de m1a probeta C. T. con un 
contenido del 25% de HPMA. 

Fig. 9. Superficie de fractura de m1a probeta C. T. con un 
contenido del40% de HPMA. 
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A partir de los valores de K1c. se han deternrinado los 
valores de la energía necesaria para la fractura, G1c de 
acuerdo con la ecuación: 

siendo v la relación de Poisson que para nuestro material 
es 0.35 (!4). K¡c la tenacidad a la fractura y E el módulo 
tk elasticidad. Los resultados de la energía de fractura se 
expresan en la Tabla III. 

Tabla m. Valores de Gl(' para las muestras ensayadas en 
seco y en suero con diferentes contenidos de HPMA. 

CEMENTO Gw(MJ /m2
) 

0% HPMAseco 1,17±0.21 
0% HPMA suero salino 1.25±0,10 
25% HPMA seco 1.36±0.08 
25% HPMA suero salino 1,50±0.16 
40% HPMA st:co 1,60±0.10 
40% HPMA suero salino 1,69±0.12 

U aumento de la energía de fractura con el contenido de 
HPtv1A c·s estailisticamente significativo (P<O,Ol). En 
-:;unhio. Illl se observan diferencias estailisticamente 
~ignilicativas al comparar los ensayos realizados en medio 
tisiológico respecto a los realizados en seco. El aumento 
en la energía con el contenido de HPMA se debe a la 
disminución del módulo elástico producido por la 
incorporación de hidrogel en el cemento óseo, como se 
ohserva en la Figur& 3. 
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FRACTURA DE MEZCLAS DE POLICARBONATO (PC) CON ACRILONITRILO-BUTADIENO
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Resumen: Hemos estudiado las características de la fractura por impacto instrumentado CHARPY de 
mezclas PC/ ABS tanto a temperatura ambiente como en condiciones críogénicas. Estos ensayos nos han 
permitido determinar los parámetros K1c y G1c. A temperatura ambiente el rango de aplicación de la 
LEFM se limita hasta un lO % de ABS, siendo extensivo a todo el rango en condiciones criogénicas. 
Para un 40 % de ABS se registró una caída en la tenacidad y un comportamiento anómalo en la 
propagación de la grieta producto de las características morfológicas de esta composición. 

Abstract: The PC/ ABS blends had been studied on the SENB geomet.ry in an instrumented impact 
pendulum. At cryogenic temperatures all the blends were brittles and the LEFM apply. At room 
temperature the LEFM apply just to the 10% of ABS. At largers ABS contents, there is morphological 
changes in the microstructure that changes the fracture. 

l. INTRODUCCIÓN 

Es sabido que la efectividad en las aleaciones 
poliméricas viene determinada tanto por la miscibilidad 
química de los componentes como por la 
compatibilidad mecánica de los mismos. 

Al evaluar las propiedades mecánicas por impacto en 
polímeros se presenta el problema de que los resultados 
obtenidos son altamente dependientes de las 
condiciones de ensayo. lo que hace que el valor 
reportado no sea una propiedad invariante del materiaL 
siendo dificil comparar resultados regidos por normas 
diferentes. 

Gracias al empleo de equipos de impacto 
instrumentados y con las modificaciones apropiadas de 
la geometría CHARPY, tras un análisis estático de las 
curvas Fuerza vs. tiempo obtenidas. se ha logrado 
aplicar la mecánica de la fractura elástico-lineal 
(LEFM), que ha permitido subsanar. en parte, el 
inconveniente anteriormente descrito [ 1]. 

El Policarbonato (PC) es uno de los polímeros 
ingenieriles con mayor tenacidad, sin embargo presenta 
ciertas dificultades como son su dificil procesamiento, 
su inestabilidad a las radiaciones UV y su alta 
sensibilidad a la existencia de grietas. Estos 
inconvenientes han sido mitigados al mezclar este 
polímero con el copolímero tribloque Acrilonitrilo
Butadieno-Estireno (ABS). 

En el presente reporte se presenta los resultados de la 
evaluación de la fractura de estas mezclas a altas 
velocidades de deformación (impacto) aplicando la 
mecánica de la fractura elástico-lineal. 

2. DETALLES EXPERIMENTALES 

2.1.- Materiales: 

Las mezclas fueron preparadas en una inyectora a 
partir del Policarbonato de Bisfenoal A (PC) UNDREX 
ST-101-BUY 92409 y el copolímero tribloque 
Acrilonitrilo-Butadieno-Estireno (ABS) NOVODUR 
PRMC con un contenido de Acrilonitrilo del 24 %, en 
el rango de composiciones PC/ABS: 95/5.90/10. 85/15, 
80/20 y 60/40. 

2.2.- Ensayos 

2.2.1.- Térmicos 

a) Calmimetría diferencial de barrido (DSC): 
Fueron encapsulados de lO a 15 mg de muestra y 
colocados en el microhomo del equipo (Pcrkin Elmcr 
DSC 7). Tras un precalentamiento a 170 "C durante 3 
minutos, se efectuó un enfriamiento a la máxima 
velocidad nominal del equipo (300 °C/min) hasta 50 
"C. para luego realizar un calentamiento a 1 O "C/min .. 
A partir de los termogramas registrados se determinó la 
Tg media o "mid point" de cada uno de los sistemas. 

b) Temperatura de indentación VICAT y de flexión 
bajo carga (HDT). 
El primero de los parámetros fue determinado 
aplicando una carga de 5 kgf y una velocidad de 
calentamiento de 50 °C/min. Para el segundo se empleó 
una carga de 1,032 kgf y una velocidad de 
calentamiento de 120 °C/min. 

2.2.2.- Determinación de Jos parámetros de fractura K._; 

y_Q~ 

Según la metodología de múltiples probetas [2). en 
forma de barra prismática de 6 x 7 x 65 mm .. con 
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geometría SENB (single edge notched in bending) y un 
equipo instrumentado de impacto como el descrito en 
publicaciones previas [3). con una masa efectiva de 
impactor de 2,508 kg . una velocidad de L06 ± 0,02 
m/s y una distancia entre apoyos de 50,88 mm. 

Los ensayos fueron efectuados tanto a temperatura 
ambiente (20°C) corno en condiciones criogénicas, para 
este último caso las probetas entalladas fueron 
sumergidas durante 3 horas en nitrógeno líquido, 
retiradas y ensayadas rápidamente. 

2.2.3.- Estudios fractográficos y morfológicos 

Las superficies de fractura obtenidas fueron observadas 
por microscopía óptica y microscopía electrónica por 
barrido. En este último caso las superficies fueron 
recubiertas con oro. 

3. RESULTADOS 

3 .l.- Comportamiento térmico 

Los terrnograrnas obtenidos por DSC presentaron dos 
señales caracteristicas de transición vítrea (Tg) 
adjudicadas a cada una de las fases presentes en el 
sistema. que presentaron., al igual que las temperaturas 
VICAT y HDT. desplazamientos con respecto a la de 
los componentes de la mezcla puros dependiendo de la 
composición del sistema, según se muestra en la tabla 
l. Esto nos permite establecer que el sistema presenta 
una miscibilidad parcial, lo cual pareciera ser lógico 
dada la proximidad de los valores del parámetro de 
solubilidad tanto del PC (19,4 MPa112

) corno el 
estimado por contribución ponderada de los valores de 
cada uno de los de los bloques constituyentes del 
copolímero ABS (2 LO MPa112

) [3!. 

Tabla 1.- Temperaturas de transición "itrea (Tg), 
VICAT HDT y 

%ABS Tg fase Tg fase VICAT HDT 
(OC) PC ABS (OC) (oC) 

(oC) (OC) 

o 144,3 ----- 143,0 139,0 
5 142,3 113,3 139,0 134,8 
lO 140,8 112,7 136,8 132,5 
15 137.5 110,0 134,0 130,3 
20 135,0 109,5 131,5 129,0 
40 127,3 105,5 104,2 118,0 
lOO ----- 100,6 98,2 90,5 

3.2.- Comportamiento a la fractura 

La figura l muestra las curvas típicas Fuerza vs. tiempo 
(F-t) obtenidas para las diferentes composiciones. 
Hasta un lO % de ABS se presenta un tipo de curva 
caracteristicas de materiales frágiles, cambiando, a 
partir de 15 %. a una de tipo dúctil. Para un 40 % de 
ABS el tipo de curva es una mezcla entre los 
comportamientos anteriores: iniciación frágil y 
culminación en forma dúctiL 

PC 

5%ABS 

10%ABS 

40%ABS 

ABS 

200 J.IS t(J!S) 

Fig. 1.- Curvas F-t obtenidas. 

Al analizar las diferentes superficies de fractura con 
ayuda de una lupa (aumento 2X), se observaron, entre O 
y lO % de ABS, zonas lisas dispuestas en terrazas, 
caracteristica de una propagación 

inestable de grieta. observación que concuerda con el 
sentido en que salieron expulsadas las mitades de 
probeta después del impacto (opuesto a la dirección del 
golpe). 

Entre un 15 y 20 % de ABS, la superficie presenta 
desgarro y emblanquecimiento total, característico de 
una alta deformación plástica. Para un 40 % el aspecto 
es mixto: terrazas de superficies aparentemente lisas y 
sin emblanquecimiento separadas por zonas altamente 
desgarradas y blancas, lo que podria relacionarse con la 
forma de la curva F-t obtenida. 

La tabla 2 muestra los resultados obtenidos para todo el 
rango de mezclas anali7.ados. Aparentemente hasta un 
1 O % de ABS la LEFM se cumple dada la similitud de 
los valores de módulo de Y oung (E) determinado por la 
técnica de rebote [ 5] y aquellos determinados a partir de 
los varlores de Kc y Gc considerando una relación de 
Poisson de 0,3. 
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Tabla 2.- Parámetros de fractura según LEFM, obtenidos por impacto GHARPY. v= 1,06 rn!s. en condiciones: Amb.: 
T= 20°C. v Crío.: Condiciones criogénicas (N2 líquido) . . 

oc Kc E (GPa) B, (W-a). a 

%ABS (kJ/m2
) (MPa/m1

:) Rebote Teórico"' Linealidad (mm) 
del sistema(bl 

o Amb. 2.4 2.1 2.4 2.5 2,6 2.83 
Crío. 2,5 3.4 3.9 4.2 3.6 

5 Amb. 2.9 2,6 2.0 2,1 2.2 ],40 
Crío. 2.6 :u 4,1 4,3 4,2 

10 Amb. 4.4 3,1 2,2 2.2 2.0 4.95 
Crío. 2.4 3.2 4,1 3,9 4.2 

15 Amb. 42.0 5.0 2,0 0,6 0,6 11.94 
Crío. 2.7 3.4 4.1 3.6 3.7 

20 Amb. 49.0 6,0 2.5 0.7 0.7 17.14 
Crío. 2.7 3.4 4,1 3.9 4.0 

40 Amb. 6,0* 3,8* 2,6 2.2 2.4 8.54 
Crío. 1.2 2,3 4,1 4,0 3.7 

100 Amb. 37,0 5,2 2.3 0,6 0,6 27.46 
Crío. 1,7 2,8 4,1 4,2 3,6 

.. 
* : determmados a partn de los valores de carga y energía de la zona imcml de tipo frágil de las curva F-t. 
(a) Según la ecuación: E = (KIC:: /G1c)*( l-v2

) 

(b) A partir del gráfico U vs. P:Y(a/w)2 $ 
(e) Según la condición: B. (W-a).a > 2,5*(K1c/cry)2 

Los valores determinados para este rango de 
composiciones son en deformación plana, ya que los 
requerimientos dimensionales. considerando el valor 
Kc determinado y la tensión a la cedencia Sy estimada a 
partir de los valores experimentales obtenidos por 
ensayos tensilcs a diferentes velocidades de separación 
de mordazas y considerando el modelo que describe la 
dependencia de cry con la velocidad de deformación 
(Eyring) [6]. se cumplen ampliamente. 

A partir de un 15 % de ABS la relación entre Kc y Gc 
que plantea la LEFM no se cumple. lo que supondría 
que en la punta de la grieta se genera una zona de 
deformación plástica considerable con lo que la no
linealidad entre la tensión y la deformación ya no es 
despreciable. 

Aparentemente. para un 40% de ABS la LEFM se 
cumpliría para la zona de iniciación frágil. sin embargo 
es aventurado establecer estos valores como los críticos 
en deformación plana, ya que como puede observarse 
las dimensiones requeridas para este estado de 
tensiones no se satisfacen. 

En condiciones criogénicas se obtuvieron curvas F-t 
con características frágiles y los niveles de consumo de 
energía inicial del péndulo se mantuvieron por debajo 
del 20%, condición indispensable para el tratamiento 
estático de las curvas F-t (7]. La tabla 2 muestra los 
resultados obtenidos, como puede observarse. a esta 
temperatura la validez de LEFM. 

4. DISCUSIÓN DE RESULTADOS 

A temperatura ambiente se observa un aumento 
importante de tenacidad en presencia del ABS. 
tendencia que no se observa en condiciones criogénicas. 
donde G1c tiende a disminuir con respecto al de 
temperatura ambiente hasta un valor próximo al del 
PC. que para este últ1mo permanece invariable. 

En condiciones criogénicas el sistema está por debajo 
de la temperatura de transición vítrea de la fase 
cauchosa del copolímero (butadieno) (-70 oc) y 
alrededor de la relajación ¡1 del PC (relajación sub Tg). 
Estas observaciones nos permitiría establecer en 
principio que el aumento de tenacidad está relacionado 
con la relajación de la fase cauchosa presente en el 
sistema, y que en condiciones criogénicas el 
comportamiento a la fmcturd esta regido por el PC. 
específicamente por la relajación sub T g ( -1 ()(l°C) que 
este presenta 161

. 

Tras un análisis de la plasticidad para el rango de 
composiciones entre 15 y 100 % de ABS como el 
sugerido por A. Martínez. M. Ll. Maspoch y M.R. Día~: 
[8]. se estableció que previo a la ruptura no hay 
formación del "slip line field". es decir que la grieta se 
inicia antes de llegar al colapso plástico, por lo que 
seria apropiado realizar determinaciones del valor de 
integral J critico, difÍcil más no imposible a estas 
velocidades de deformación [9]. 

El aumento aparente de la tenacidad del sistema a 
temperatura ambiente y la invariabilidad en 
condiciones criogénicas sufre una discontinuidad para 
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la composición con un 40 % de ABS, donde se 
observan valores de parámetros menores a los 
esperados. 

Las propiedades mecánicas en mezclas inmiscibles o 
parcialmente inmiscibles es altamente dependiente de 
la morfología. Algunos autores proponen, y pareciera 
razonable, que aquellos sistemas que presentan una 
dispersión homogénea de fase dispersa, trae como 
consecuencia una distribución uniforme del estado de 
tensiones y deformaciones, no así en sistemas 
estratificados o con morfología coalescente. 

Según se observó por SEM, las mezclas presentan una 
dispersión fina y aparentemente uniforme hasta un 20 
% de ABS, con partículas esféricas de hasta 1 mm, 
atribuidas al butadieno. Para un 40 % de ABS, la 
morfología obtenida es coalescente y no uniforme 
(figura 2b), corroborando la suposición de una 
inversión de fase como explicación para el 
comportamiento anómalo de esta composición. Dichas 
características morfológícas concuerdan con las 
reportadas por Lee, Hiltner y Baer [ 1 0], inclusive cabría 
esperar un gradiente morfológico a lo largo del espesor 
de la probeta como consecuencia del proceso de 
transformación empleado, partiendo desde una 
estructura tipo "bead-string" en las zonas extremas 
hasta una dispersión esférica como la reportada por los 
mismos autores. 

5.- CONCLUSIONES 

Los sistemas PC/ ABS presentan miscibilidad parcial en 
el rango de composiciones estudiado, según los 
desplazamientos reportados en las T g de las fases. 

En condiciones criogénicas, todo el rango de 
composiciones de mezclas PC/ ABS presenta un 
comportamiento frágil, siendo regido por la relajación 
sub Tg del PC. El comportamiento a la fractura puede 
ser descrito por la LEFM. 

A temperatura ambiente se observa que a medida que el 
% de ABS aumenta la tenacidad y G lo hacen hasta un 
15% de ABS donde la fractura es dúctil y no se cumple 
LEFM, sugíriéndose la aplicación de la mecánica de la 
fractura elastoplástica. 

Para un 40 % de ABS, si bien la relación entre Kc y Gc 
sigue lo prescrito por la LEFM, los valores obtenidos 
no pueden ser tomados como críticos ya que las 
condiciones dimensionales de deformación plana no se 
satisfacen. La caída aparente en la tenacidad y el 
comportamiento anómalo en la propagación de grieta 
es consecuencia directa de la morfología coalescente 
que se presenta. 

(a) 

(b) 

Fig. 2.- Micrografias SEM de las superficies de fractura 
criogénica para las mezclas PC/ABS: (a) 90/10 y (b) 
40/60. La barra de escala equivale a 10 ~m. 
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Resumen: Este trabajo presenta el estudio del comportamiento a fractura de un elastómero 
termoplástico, el HYTREL 5556. En este material no es posible aplicar satisfactoriamente ni la LEFM 
ni la EPFM. Se ha estudiado la fractura de este material siguiendo el protocolo del ESIS para 
determinar el trabajo esencial de fractura en tensión plana y ampliando el modelo para deformación 
plana. Se han ensayado dos espesores de probeta diferentes. 

Abstract: This paper present the fracture behavior of an elastomer termop!astic, the HYTREL 5556. 
In this material it is not possible to apply successfully the LEFM and the EPFM. We have studied the 
fracture of this material following ESIS protocol for determining the essential work of fracture in plane 
stress and extended the model for plane strain. We have checked two different ticknesses. 

1.-INTRODUCCIÓN 

El mRterial estudiado en este trabajo, un elastómero 
termoplástico, pertenece a la familia de copolimeros 
HYTREL comercializados por la firma Du Pont. Se 
trata de materiales que presenta propiedades 
mecánicas típicas de los elastómeros pero que se 
puede transformar como los termoplásticos, es decir, 
por inyección o extrusión. 

Estos materiales presentan un conjunto de 
característica muy interesantes que permiten 
utilizarlos en aplicaciones que exijan resistencia 
mecánica, durabilidad y flexibilidad, y mediante la 
combinación de diferentes constituyentes se puede 
aumentar su dureza o su resistencia a la humedad 

Este material se comercializa con diferentes grados, 
cuya diferencia más relevante es el valor de la 
dureza Shore D, que puede estar comprendida entre 
35 y 82. Para este trabajo se ha escogido el grado 
HYTREL 5556 que presenta una dureza Shore D de 
55. 

Este grado de dureza da unas propiedades 
mecánicas relativamente bajas, incluso dentro de los 
materiales plásticos y parece muy interesante 
estudiar el comportamiento a la fractura de dicho 
material. 

Cuando se realizan los ensayos con geometría SENB 
tanto a bajas velocidades de deformación como a 
altas en el caso de impacto, el material sufre una 
gran deformación y no hay propagación de grieta. 

Evidentemente con este material no se pueden 
aplicar los criterios de la LEFM ni de la EPFM , por 
tanto no se pueden determinar ni K1c, G1c ni la integral 
J. Parece pues, que la única forma de abordar este 
problema, e intentar caracterizar a fractura este 
material es determinando el trabajo esencial de 
fractura siguiendo el protocolo de norma del ESIS [1]. 

2.-MATERIAL 

Los HYTREL están compuestos de una fase 
cristalina de polibutilen tereftalato (A) y de una fase 
amorfa de cadenas de polieter glicol (B). En función 
de la proporción de cada una de las dos fases se 
obtiene toda una gama de propiedades. 

Este tipo de materiales se denominan copolímeros 
tribloque puesto que las unidades de la fase A se 
situan en los extremos de las cadenas de fase B. Sus 
temperaturas de transición vítrea (Tg) son 80°C y 
-40°C respectivamente. 

En general los HYTREL se caracterizan por: 
tenacidad exepcional, gran resistencia a la fluencia, 
al impacto y a la fatiga, flexibilidad a bajas 
temperaturas,conservación de sus propiedades a alta 
temperatura y resistencia importante a los ácidos y 
disolventes, entre otras. 

En este estudio se ha trabajado con el grado 
HYTREL 5556 por ser el material que posee el mejor 
conjunto de propiedades de toda la gama de 
productos HYTREL. 

En la tabla 1 se resumen los valores de las 
principales propiedades del HYTREL 5556. 
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Tabla 1 .- Propiedades del HYTREL 5556 

Resista la tracción (MPa) 40 

Alargamiento a rotura (%) 500 

E (flexión) a -40°C (MPa) 760 
a 23 oc (MPa) 207 
a 100°C (MPa) 110 

Resist. al impacto a -40°C (J/m) 170 
a 23 °C (J/m) rot.incomp 

Temperatura de fusión (0 C) 203 

Transición vítrea (T
9

) (
0 C) -18 

Densidad (g/cm3
) 1.2 

Dureza Shore D 55 

:lll 
tl.. 
ore: .... ooc (:32°Fl fll 

= .l:: 
23"C í73"FI 11) l 

..! 
·~ 

~ 65"C (, 4!3"fl 
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Fig.1.-Curvas de tracción del HYTREL 
Velocidad de deformación = 25.4 mm/min. 

5556 

ro~--------------------------------
1 :-t-0°C i-40°F) 

i so~) -2~C I-4"Fl 

¡MJ 
~30 
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Sltaitl. '• 
Fíg.2.-Curvas de tracción del HYTREL 5556. 
Velocidad de deformación= 50 mm/min. 

En las figuras 1 y 2 se representan las curvas de 
tracción del HYTREL 5556 a diferentes temperaturas 
y distintas velocidaddes de deformación. 

3.-ENSAYOS 

Para los materiales dúctiles en general Broberg [2] 
propuso que el trabajo total de fractura Wf fuera 
separado en dos componentes distintas. La primera 
se asocia a la plastificación del material, y es 
considerado como el trabajo no esencial de fractura 
Wp (la zona plástica no contribuye a propagar la 
grieta). La segunda parte se denomina trabajo 
esencial de fractura We, y se asocia a la inestabilidad 
generada en el fondo de la grieta. Únicamente el 
trabajo esencial de fractura es una propiedad 
característica del comportamiento a fractura de un 
material dúctil. El trabajo no esencial de rotura 
depende de la forma de la zona plástica. 

Posteriormente, diferentes autores [3-5] han 
desarrollado un procedimiento experimental para 
determinar el trabajo esencial de fractura en 
condiciones de tensión plana. A pesar de que el 
trabajo esencial de fractura se puede determinar con 
diferentes geometrías de probeta [6), el método más 
frecuente es utilizar probetas de tracción con doble 
entalla lateral en forma de V (DDENT) (Figura 3) 
Este procedimiento ha sido objeto de un protocolo de 
norma del ESIS [1], y de una presentación en este 
mismo congreso [7] donde se comprobaba la 
viavilidad de dicho ensayo. 

H 

.· 

w 
Fig.3.-Geometría de la probeta para el ensayo de 
determinación del trabajo esencial de fractura. 

El trabajo total de fractura viene dado por la relación 
siguiente: 
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W
1
=W +W =w lt+w ¡3l 2t (3.1) 

" p " p 

Donde: 
we es el trabajo esencial específico de fractura 
wP el trabajo no esencial específico de fractura 
lla longitud de ligamento 
t el espesor de la probeta 
y P un factor de forma que describe la geometría de 
la zona plástica. 

El trabajo esencial de fractura es pues: 

w 
w =_[=w +¡3w l 

f lt e p 
(3.2) 

Representando el trabajo específico de fractura en 
función de la longitud de ligamento, obtenemos una 
recta cuya ordenada en el origen coincide con el 
valor del trabajo esencial de fractura (we) y la 
pendiente corresponde al valor de ~wp. 

Para que la ecuación (3.2) sea válida, es necesario 
que el ligamento esté en un estado de tensión plana. 
Para evitar los efectos de borde en la superficie, la 
longitud 1 debe ser bastante más pequeña que la 
longitud de la probeta W (1< W/3). Además, para 
conservar un estado de tensión plana el ligamento 
debe ser suficientemente mayor que el espesor de la 
probeta t (1>3t). Por tanto le longitud de ligamento 
debe verificar la relación siguiente: 

w 
->l>3t 
3 

(3.3) 

Recientemente Saleemi y colaboradores [8] han 
desarrollado una metodología de ensayo para 
condiciones de deformación plana. En este caso la 
única condición que debe cumplir la longitud de 
ligamento es 1 < 3t. A medida que 1 disminuye el 
estado de tensión dentro del material se acerca más 
a una configuración de deformación plana, se habla 
de un estado mixto. Para un valor límite de 1 = O 
podemos considerar que nos encontramos en un 
estado de deformación plana puro. Por tanto, es 
suficiente con realizar una extrapolación de varias 
medidas dentro del estado mixto de tensión para 
obtener el trabajo esencial de fractura en condiciones 
de deformación plana. Este valor debe corresponder, 
en principio, al valor de Jlc. 

Si se realiza el ensayo en condiciones de tensión 
plana, tal como se describe en el protocolo de norma 
del ESIS [1], deben ensayarse como mínimo 20 
probetas con longitudes de ligamento que cumplan 
las condiciones especificadas en la tabla 2. Si el 

ensayo se realiza en condiciones de tensión plana y 
mixta, a fin de determinar el trabajo esencial de 
fractura en condiciones de deformación plana, el 
número de probetas debe aumentar bastante, y 
además de las longitudes de ligamento descritas en 
la tabla 2 deben ensayarse probetas con longitudes 
de ligamento menores. 

Las entállas en V tienen que ser perfectamente 
simétricas, una vez mecanizadas se prolongan hasta 
la longitud deseada con ayuda de una cuchilla de 
afeitar. 

Los ensayos de tracción se efectuan a una velocidad 
constante de (2W/75 mm/min) y a temperatura 
ambiente en una máquina universal de ensayos. Las 
probetas se llevan hasta rotura total, y posteriormente 
la longitud de ligamento se mide con precisión de:!: 
0.001mm con una lupa a la que se ha acoplado un 
micrómetro. 

Tabla 2.-Condiciones de 1 para tensión plana. 

longitud de ligamento Número 
mínimo de 

Máxima Mínima probetas 

0.33W 0.27W 2 

0.27W 0.20W 3 

0.20W 0.13W 5 

0.13W 3t 10 

Una vez realizados los ensayos se deben efectuar 
varias verificaciones a fin de validar los resultados 
experimentales: 
a) El valor de la carga máxima durante el ensayo de 
tracción nos permite calcular la tensión máxima en la 
sección reducida (am = Pm 1 lt). la teoría de la 
plasticidad [9] afirma que la tensión máxima en la 
sección reducida de una probeta DDENT, en 
condiciones de tensión plana, está relacionada con el 
límite lástico del material según la relación: 

(3.4) 

En un gráfico donde se represente am en función de 
1, los puntos experimentales deben ajustarse a una 
recta horizontal definida por la ecuación (3.4). 
Para el caso de una probeta DDENT en condiciones 
de deformación plana, y también aplicando la teoría 
de la plasticidad [9], la tensión en la sección reducida 
es: 
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o =2.97o m y (3.5) 

b) Para cada probeta, la observación en la lupa 
permite caracterizar la forma de la región plastificada. 
Se define un parámetro h que es igual a la amplitud 
máxima de esta zona en la dirección del esfuerzo 
aplicado. La representación de h en función de la 
longitud de ligamento 1, nos da una recta cuya 
pendiente es igual a 2~ en el caso donde la zona 
tiene la forma de rombo (4~ 1 n para una elipse). 

e) A partir de este último resultado, y de la recta del 
trabajo específico de fractura wf en función de 1, se 
puede determinar el trabajo no esencial de fractura 
wp. 

4.-RESUL TADOS Y DISCUSIÓN 

Los ensayos descritos en el apartado anterior se han 
realizado para dos series de materiales. En ambos 
casos se trataba de HYTREL 5556, la única 
diferencia era el espesor de las placas. 

Serie 1: placas de 3.2 mm de espesor, ensayos en 
condiciones de tensión plana según ESIS [1]. 

Serie 2 : placas de 2 mm de espesor, ensayos en 
condiciones de tenión plana y en condiciones mixtas, 
según el método propuesto por Saleemi y 
colaboradores [8]. 

Serie 1 

Las dimensiones de las probetas fueron: 
W=75mm 
t= 3.2 mm 
1=10<1<25mm 

La velocidad de desplazamiento de las mordazas fue 
de 2 mm /min. 

En la figura 4 se representa la energía total 
específica en función de la longitud de ligamento. 
Observamos que los valores experimentales ajustan 
muy bien a una recta, cuya ordenada en el origen 
corresponde al valor del trabajo esencial de fractura. 

En la figura 5 se representa la evolución de h en 
función de l. La observación, en la lupa, de la zona 
deformada plásticamente, revela que ésta tiene una 
forma elíptica. 

A partir de las representaciones de las figuras 4 y 5 
podemos obtener los siguientes resultados: 

we = 104.5 KJ 1m2 

~wp = 0.0166 J /mm3 

4~ 1 n = 0.3545 

0,50 

0,40 

0,30 

0,20 

0,10 

wp = 0.0596 J 1 mm" 

y= 0,0166x + 0,1045 

R2 = 0,9819 

l(mm) 
0,00 +------r----+----t-----¡-----1 

o 5 10 15 20 

Fig.4.-Energía total específica vs l. (Serie 1) 

14J h (mm) 

12 T 

10 y= 0,3545x + 3,0984 
R2 = 0,9704 

8 

6 

4 

2 
1 (mm) 

0+----~----r----+----r---~ 

25 

o 5 10 15 20 25 

Fig. S.-Características de la zona plástica. Serie 1. 

A fin de verificar la validez de estos resultados, 
podemos representar la tensión máxima en la 
sección reducida en función de la longitud de 
ligamento (figura 6}, los valores experimentales 
deberan cumplir la ecuación (3.4). Para determinar el 
valor del límite elástico se realizaron ensayos de 
tracción, en probetas sin entallar, a la misma 
velocidad de desplazamiento de las mordazas que 
los ensayos anteriores. El valor del límite elástico fue 
de 15.88 MPa. Por tanto, según la ecuación (3.4), la 
tensión máxima debe ser igual a 18.3 MPa. En la 
figura 6, observamos que efectivamente los puntos 
experimentales se ajustan a una recta horizontal cuya 
ordenada en el origen es 18 MPa. 

Mediante la representación de la figura 6 
comprobamos que la teoría de la plasticidad [9] se 
cumple para el caso de probetas DDENT en tensión 
plana en este material. 
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Fig.6.-Tensiones en la sección reducida vs l. 

Serie 2. 

Las dimensiones de las probetas para este caso 
fueron: 

W=75 mm 
t= 2 mm 
1 = 2 < 1 < 24 mm 

La velocidad de separación de las mordazas siguió 
siendo de 2 mm/min. 

Las figuras 7 y 8 son equivalentes a las figuras 4 y 5 
de la serie 1. La zona de deformación plástica, para 
esta serie, sigue siendo en forma elíptica. 

0,60 t Wr (J/mm2) 

0,50 

y= 0,0181x + 0,0786 

0,40 T R2 = 0,99 

0,30 t 
0.20 r 
0,10 + 

1 

l(mm) 
0,00 +----+-----+----+----11-----11 

o 5 10 15 20 25 

Fig. 7.-Energía total específica vs t. (Serie 2). 

A partir de las gráficas de las figuras 7 y 8 podemos 
determinar los valores de: 

we = 78.6 KJ/m2 

¡3wp = 0.0181 J/mm3 

4¡3/ n = 0.4634 
wp = 0.0497 J/mm3 

De estos resultados podemos comprobar que el valor 
del trabajo esencial de fractura, para esta serie, ha 
disminuido respecto al valor obtenido con la serie 1. 

14 T 

1 h(mm) 

:: f 
y= 0,4634x + 1,7691 

R2 = 0,9869 

6t 
1 

4f 

:t X 

l(mm) 
1 1 

o 5 10 15 20 25 

Fig. S.-Características de la zona plástica. Serie 2. 

Este hecho puede explicarse teniendo en cuenta que 
en la serie 2 no todas las probetas se han ensayado 
en condiciones de tensión plana, en algunos casos 
estábamos en condiciones mixtas, por tanto es lógico 
que el valor del trabajo esencial de fractura 
disminuya. Desgraciadamente no disponíamos de 
suficientes probetas para realizar ensayos con 
longitudes de ligamento inferiores que nos hubieran 
permitido extrapolar los puntos obtenidos al límite de 
1 = O con mayor fiabilidad. En cualquier caso, 
podemos afirmar que el valor del trabajo esencial de 
fractura en condiciones de deformación plana es 
inferior a 78.6 KJ/m2 y asimismo inferior al valor del 
trabajo esencial de fractura determinado en 
condiciones de tensión plana. 

Para comprobar que el espesor de las probetas no 
influye en el resultado del trabajo esencial de 
fractura, representamos de nuevo la energía total 
específica en función de la longitud de ligamento 
tomando únicamente los valores que cumplen las 
condiciones de tensión plana (figura 9). 

0•6 T Wt (J/mm2
) 

1 o.5 T 
o.4 T 
0,3 t 

1 0,2 1 

i 
0,1 t 

1 (mm) 
0,0 +----+----+---f----+----1 

y= 0,0168x + 0,0996 

R2 = 0,98 

o 5 10 15 20 25 

Fig. 9.-Energía total específica vs l. (Serie 2, tensión 
plana}. 

De la figura 9 se deduce que el valor del trabajo 
esencial de fractura, en condiciones de tensión plana, 
para esta serie es igual a 99.6 KJ/m2

. Este valor 
coincide razonablemente bien, dentro del error 
experimental, con el obtenido para la serie 1 (104.5 
KJ/m2

). De esta forma podemos comprobar que el 
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trabajo esencial de fractura es indepndiente del 
espesor de las probetas. 

Para verificar la validez de estos resultados 
representamos (figura 1 O) la tensión máxima en la 
sección reducida en función de la longitud de 
ligamento. 
60 

net str (MPa) 
55 

50 2,97crv 
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Fig. 10.-Tensión máxima vs l. (Serie 2). 

En la figura 10, la linea de puntos indica el cambio de 
condiciones de tensión plana a modo mixto. Los 
valores de tensión plana se ajustan a la ecuación 
(3.4), y la extrapolación para 1 = O se ajusta a la 
ecuación (3.5). 

S.-CONCLUSIONES 

Para materiales con comportamiento elastómerico, el 
trabajo esencial de fractura puede servir para 
caracterizarlos. 

El valor del trabajo esencial de fractura parece ser 
una propiedad intrínseca del material, y hasta donde 
nosotros hemos podido comprobar no depende del 
espesor de las probetas utilizadas. 

El método propuesto por Saleemi parece indicado 
para determinar el trabajo esencial de fractura en 
condiciones de deformación plana. El valor así 
obtenido es inferior al correspondiente en condiciones 
de tensión plana, tal como cabía esperar. 

El trabajo esencial de fractura en condiciones de 
deformación plana se corresponde [1 O] con el valor 
de Jlc, aunque en este caso y dadas las 
características de nuestro material no nos ha sido 
posible comprobarlo. 
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Resumen. El objetivo de este artículo es presentar un nuevo método de procesado para obtener nitruro de 
silicio de alta tenacidad. Esto se consigue diseñando una microestructura bimodal de ~-Si3N4 donde la 
matriz está formada por granos redondeados menores de dos micras y monocristales elongados con una 
longitud entre 6 y lO micras y diámetro alrededor de la micra. Los polvos de partida de nitruro de silicio se 
obtienen por síntesis autopropagada a alta temperatura (SHS). El coste de procesado de los polvos por este 
método es de una cuarta a una quinta parte del precio habitual de mercado de los polvos de nitruro de silicio 
obtenidos por otras rutas, mientras que las propiedades mecánicas del material compactado son similares al 
obtenido a partir de polvos fabricados por vias tradicionales. 

Abstract: This article presents a new route to produce high toughness silicon nitride using silicon 
nitride powder obtained by self-propagating high-temperature synthesis (SHS). This behaviour is a result 
of a bimodal microstructure of j3-Si3N4 formed by small equiaxed grains of an average siza below 2 J.1.ffi 
and elongated single crystals of 6-10 J.Uil in length and about 1 J.UI1 in diameter. The powder cost is 
between one fourth to one fifth that of the standard silicon nitride powder used by other routes and, in 
addition, contains the seeding j3-Si3N4 single crystal"particles that lead to the development of a bimodal 
microstructure during sintering. Futhermore, the SHS Si3N4 exhibits similar mechanical properties that 
the ones sintered from the traditional powders. 

1. INTRODUCCIÓN 

El nitruro de silicio desempeña un papel relevante entre 
los materiales cerámicos con fmes estructurales, siendo 
uno de los pocos que actualmente se utilizan dentro de 
este campo. Entre las más relevantes destaca su 
utilización en herramientas de corte [1]. 
turbocompresores para motores de automóviles [2], y 
varios componentes de turbinas de gas [3]. Estas 
aplicaciones han sido posibles gracias a su buena 
resistencia a la oxidación, su alta resistencia mecánica, y 
su bajo coeficiente de expansión térmica; lo que 
combinado con su moderada conductividad térmica 
conduce a un excelente comportamiento bajo choque 
térmico. No obstante, los futuros desarrollos en 
componentes estructurales para este material requieren 
superar dos importantres limitaciones: su baja 
resistencia a la fractura y su alto coste de producción. 

Como ha sido seflalado en la literatura [ 4-14] una 
ruta efectiva para mejorar la tenacidad de fractura de los 
cerámicos basados en nitruro de silicio es generar 
estructuras bimodales .en el compacto de sinterización. 

Tales microestructuras están normalmente formadas por 
granos largos elongados de ~-Si3N4 que se encuentran 
dispersos en una matriz de granos más pequeflos. Los 
granos elongados de ~-Si3N4 favorecen la deflexión y 
puenteo de la grieta [4-6], aumentando así la tenacidad 
de fractura del material desde valores típicos de 4 a 6 
M P a m 112 hasta 8- 10 MPam 112. Este tipo de 
microestructura puede obtenerse por tres caminos 
diferentes: 

• afladiendo un 15% en volumen de fibras o 
whiskers con unas 30 ¡.un de longitud y de 1 a 
3 ¡.un de diámetro [7-8]; 

• por sinterización de polvos de n-Si3N4 más 
aditivos oxidantes a temperaturas muy altas 
(180Q-2000 oq bajo atmósfera de nitrógeno a 
unos 10 MPa [9-12]; 

• por sembrado del polvo de n-Si3N4 y los 
aditivos oxidantes con ~-Si 3 N 4 
monocristalino de aproximadamente 1 J.Uil de 
diámetro y 4 ¡.un de longitud [13-14]. 
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Fig. 1. Difractograma de rayos-X del polvo SHS de partida. Nótense los picos de a-Si3N4 y ~-Si~4· 

En esta investigación se presenta una nueva vía para 
obtener nitruro de silicio de alta tenacidad con una 
estructura bimodal usando polvos de nitruro de silicio 
obtenidos por síntesis autopropagada a alta temperatura 
(SHS). El coste de los polvos así obtenidos es de una 
cuarta a una quinta parte del precio habitual de mercado 
de los polvos de nitruro de silicio obtenidos por otras 
rutas. Además, contienen los monocristales P-Si3N4 
que servirán de semilla para al desarrollo de estructuras 
birnodales durante la sinterización. 

2. MATERIALES 

En esta investigación se utilizan dos polvos de nitruro 
de silicio. Uno de ellos fue obtenido por SHS (SHS
España, Madrid). Las impurezas encontradas, en tanto 
por ciento en peso, fueron de: 0.017% de Fe, 0.002% de 
Ti, 0.006% de Ca, 0.004 %de Mg, 0.007% de Zr, 
0.12% de C, y 1.3% de O. Su composición de partida 
fue, de acuerdo con el diagrama de difracción de rayos-X 
(Fig. 1) es del 90% en peso de fase a y de un 10% de 
fase p. Tras la síntesis, el polvo lo formaban agregados 
de partículas de forma redondeada de a-Si3N4, de 
tamaño medio de grano de 1 ¡.¡.m, y monocristales 
elongados de j3-Si3N4, con un diámetro de 3 ¡.¡.m y 10.5 
¡.¡.m de longitud. Este polvo fue molido en agua destilada 
durante dos horas y media usando bolas de Si3N 4· 
Después de la molienda las partículas de a-Sí3N4 
pasaron a tener un tamaño medio de grano de 0.7 ¡.¡.m. 

Los aditivos utilizados en la sinterización de este 
primer polvo fueron itria, de 99.99% de pureza y 1.8 
¡.¡.m de tamaño medio de grano, y cuarzo-a, con un 
tamaño medio de grano de 3.8 ¡.¡.m. El contenido en peso 
de impurezas fue de 0.01% de Fe30 4, 0.06% de TiOz, 
0.02% de CaO, 0.004% de MgO, 0.005% de KzO, y 
0.005% de Na20. A fin de evitar compuestos 
cuaternarios que pudieran degradar la resistencia a la 
oxidación del material [15], se eligió una composición 
situada en el triángulo de compatibilidad de estado sólido 
del Si2N 20-Y 2S i 20 r S i 3N 4 con las siguientes 

proporciones en peso [16}: 77% de Si3N4-SHS, 14.5% 
de Y 20 3, 8.5% de Si02• Esta composición es similar a 
la empleada por Cinibulk et al. en un trabajo reciente 
[15]. 

Fig. 2. Micrografía de los polvos Si3N4 producidos 
por SHS. Nótese la forma esférica de la fase a y los 
moncristales elongados que forman la fase p. 

La mezcla así obtenida se homogeneizó en un 
molino de bolas, en agua destilada, durante media hora. 
La suspensión obtenida fue secada por aspersión (spray 
dried) a fin de evitar la segregación de los constituyentes. 
El polvo se prensó en caliente a 1750 oc en atmósfera 
de nitrógeno durante dos horas y media, bajo una presión 
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de 25 MPa. Finalmente se obtuvieron placas cilíndricas 
de 50 mm de diámetro, siendo la densidad del compacto 
el 97% de la densidad teórica. Este material será 
nombrado como material A en este artículo. 

A efectos de comparación se fabricó un segundo 
material, que denominaremos de aquí en adelante B, 
siguiendo la misma ruta de procesado y utilizando 
polvos a-Si3N4 comerciales, fabricados por UBE 
Industries Ltd (Japón) en lugar de los obtenidos por 
SHS. La nueva mezcla se preparó mezclando un 85% en 
peso de polvo con un 15% en peso de fibras 
monocristalinas f3-Si~4• Las fibras tenían alrededor 20 
J.l.m de longitud y 0.5 J.Lm de diámetro, y fueron 
obtenidas por el método SHS (Fig. 3a). Los polvos de 
UBE estaban formados por partículas redondeadas de 0.4 
J.l.m de tamafio medio (Fig. 3b ). El procedimiento para 
fabricar estas fibras está descrito en [17]. La mezcla del 
polvo y de las fibras se realizó en agua hirviendo bajo 
agitación continua para evitar la segregación de las 
fibras, y permitir su perfecta homogeneización. A 
continuación se prensó en caliente en condiciones 
similares a las del material A. El compacto fmal alcanzó 
también una densidad del 97% de la teórica. 

Fig. 3a. Micrografía de las fibras monocristalinas 
de j3-Si~4 empleadas para producir el material B. 

La composición de las fases del material sinteTizado 
se obtuvo por difracción de rayos-X, siendo analizada la 
microestructura en un microscopio electrónico de barrido 
tras atacar con 

Fig. 3b. Micrografía de los polvos de a-Si3N4 
empleados para producir el material B. 

3. CARACTERIZACIÓN MECÁNICA 

El material A se preparó en forma de barras prismáticas 
de 2.95x2.75x44 mm3, mientras que para el material B 
las dimensiones de las probetas fueron 4.00x2.95x44 
mm3. La resistencia a flexión y el módulo de elasticidad 
se determinó mediante ensayos de flexión en tres puntos 
con una longitud entre apoyos de 40 mm y con una 
velocidad de desplazamiento del puente de carga de 50 
J..U11 por minuto. La carga y el desplazamiento del punto 
de carga respecto de los rodillos de apoyo se midieron de 
forma continua durante todo el ensayo, utilizándose para 
la medida de la deformación un sistema de extensometría 
láser [18-19]. Este extensómetro está constituido por un 
emisor láser de He-Ne de baja potencia(< 1 mw) que 
realiza un barrido. Este barrido queda limitado por la cara 
inferior de la probeta y el dispositivo de ensayo. La 
distribución de intensidades resultante es analizada por 
un detector situado en la parte opuesta de la probeta. Un 
microordenador calcula a partir de la distribución de 
intensidades la amplitud del barrido, y determina el 
desplazamiento del punto de carga de la probeta durante 
el ensayo. 

El dispositivo experimental utilizado para la medida 
de la tenacidad de fractura es similar al detallado 
anteriormente. Para estos ensayos de fractura se 
mecanizó en las barras una entalla recta con un disco 
diamantado de 50 J..Ul1 de espesor, obteniéndose un radio 
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de fondo de entalla de unas 35 !J.m. Las muestras 
entalladas se ensayaron en flexión en tres puntos, 
midiéndose la carga aplicada y el desplazamiento del 
punto de carga de la probeta durante todo el ensayo. 

4. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

En la Fig. 4 se muestra el diagrama de difracción 
correspondiente al material A. Las únicas fases presentes 
fueron ~-ShN4, Si2N20, y Y 2Si20 7, como era de 
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La microestructura del material B se muestra en la 
Fig. Sb, dónde la presencia de fibras largas de ~-ShN4 
se observa claramente. Como se indicó más amba estas 
fibras no fueron crecidas in situ durante el sinterizado, 
sino que fueron ai'iadidas a los polvos de a-Si3N4 antes 
de su procesado. 

Los ensayos mecánicos mostraron que el 
comportamiento de ambos materiales es lineal hasta 
rotura. El modulo de elasticidad, E, se obtuvo de los 
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Fig. 4. Difractograma del material A después de la sinterización. 

esperar del diagrama de equilibrio de fases. La 
microestructura de este material se muestra en la Fig. 
Sa. El ataque por plasma, donde el nitruro de silicio es 
atacado mucho más rápido que la fase vítrea rica en 
oxígeno, reveló la distribución bimodal de los granos. 
El material estaba constituido por pequeños granos 
equiaxiales de ~-Si3N4 , menores de 2 !J.m, y granos 
elongados de ~-Si3N4 con un tamaño medio de grano 
entre 6 y 10 !J.m, y un factor de forma de seis. Una 
estructura bímodal similar es la que presenta el nitruro 
de silicio obtenido por Hirao et al. [13-14] y que es 
sembrado con monocristales elongados de ~-Si3N4, con 
un factor de forma similar al que presentan los polvos 
SHS (Fig. 2). 

Los granos largos y elongados encontrados en el 
material A y en los de Hirao et al. se formaron por 
crecimiento epitaxial de las partículas ~-Si 3N 4 
monocristalinas durante la sinterización, como ha sido 
demostrado por otros investigadores [20-21]. La 
microestructura resultante presenta una distribución 
homogénea de granos elongados dentro del material que 
reproduce la dispersión inicial de partículas sembradas. 
La principal diferencia entre los materiales de Hirao et 
al. y la nueva ruta propuesta estriba en el proceso de 
fabricación de las partículas. Ellos produjeron las 
partículas a partir del fundido de a-Si3N4, Y20 3, y 
Si02, que se mantuvo durante dos horas a 1850 oc en 
atmósfera de nitrógeno y a continuación se sometió a 
varios tratamientos de lavado ácido [22]. En nuestro 
caso, las partículas monocristalinas de ~-Si3N4 se 
produjeron directamente durante el proceso SHS, 
reduciendo mucho el coste de producción del material. 

ensayos de flexión a partir de la pendiente inicial del 
regristro carga-flecha según la expresión dada por Bucci 
et al. [23]. La resistencia flexión, a ... se calculó a partir 
de la carga máxima de los ensayos de flexión, de acuerdo 
con la teoría de Resistencia de Materiales para vigas 
elásticas. La tenacidad de fractura, K1c. se determinó en 
los ensayos de fractura a partir de la carga máxima y la 
longitud de entalla inicial utilizando la expresión dada en 
[24]. Los resultados de los ensayos mecánicos se 
muestran en la Tabla l. 

Tabla 1. Resultados de los ensayos mecánicos. 

Material E(GPa) a .. (MPa) K¡c (MPa 
mlfl) 

A 386 432 8.1 

B 287 502 8.4 

El efecto de la microestructura bimodal conteniendo 
granos elongados queda patente en la elevada tenacidad 
obtenida para los dos materiales, y que es similar a la 
medida en otros materiales de base Si3N 4 de alta 
tenacidad [4-6]. Ahora bien, es importante señalar que la 
tenacidad de fractura medida por Cornelissen [25] en un 
Si 3N 4 obtenido por prensado en caliente, y cuya 
composición es similar a la nuestra pero sin presencia de 
microestructura bimodal, fue sólo de 5.1 MPa mll2. 
Como se indica en la introducción, los granos de 
elongado de ¡3-Si~4 favorecen la deflexión y puenteo de 
la grieta, incrementando la energía necesaria para 
propagar la fisura. Además, es interesante darse cuenta 
que el módulo de elasticidad del material A fue 
considerablemente superior al del B. 
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Fig. Sa. Micrografía SEM de las superficies 
pulidas y atacadas con plasma del material A. 

Fig. Sb. Micrografía SEM de las superficies 
pulidas y atacadas con plasma del material B. 

Por otro lado, la resistencia a flexión de ambos 
materiales fue baja comparada con los resultados de 
Hirao et al. [13], que alcanzó valores cercanos a 1 GPa. 
Se ha señalado que la presencia de granos largos parece 
reducir la resistencia a flexión debido al incremento del 
tamaño intrínseco de defecto del material. Aunque el 
efecto de el tamaño de grano en la resistencia a flexión 
es bien conocido, la reducción de la resistencia a flexión 
en nuestros materiales es más bien consecuencia de la 
porosidad residual, alrededor del 3%. Mejoras en la 
técnica de procesado están siendo escrutadas a fin de 
alcanzar la densidad teórica durante el sinterización y es 
de esperar que esto conduzca a valores más elevados de la 
resistencia a flexión. 

5. CONCLUSIONES 

Ha sido desarrollado una nueva ruta para el procesado de 
materiales Si3N4 de alta tenacidad. Los polvos de partida 
se fabricaron por síntesis autopropagada a alta 
temperatura (SHS), estando constituidos por agregados 
de partículas de a-Si3N 4 de forma redondeada y 
monocristales elongados de f)-Si~4• El crecimiento 
epitaxial de los monocristales tiene lugar durante la 
sinterización, conduciendo a la formación de una 
microestructura bimodal conteniendo granos equiaxiales 
de f)-Si3N4, menores de 2 ¡.un, y granos elongados de 
f)-Si3N4, con un tamaño medio de grano de 6 a lO J.1.ffi 
y un factor de forma de seis. Los ensayos de fractura 
demostraron que la tenacidad de fractura de este material 
(==8 MPa m112) es similar a los reforzados con whiskers 
de Si3N4. 
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EVOLUCION DE LAS CARACTERISTICAS MECANICAS A FLEXION Y TRACCION EN 
MATERIALES COMPUESTOS DE POUESTER-FIBRA DE VIDRIO EXPUESTOS A LUZ SOLAR 

C. Ferrer, F. Segovia, :W D. Salvador, V. Amigó 

Departamento de Ingeniería Mecánica y Materiales 
Universidad Politécnica de Valencia 
Cno. de Vera S/N 46022 Valencia 

Resumen. Se ha investigado la degradación en las características mecánicas de laminados de poliéster con 
fibra de vidrio expuestos a una fuente lumínica ajustada al espectro solar de luz UV -visible-IR. En general, 
se han obtenido correlaciones lineales en la variación de las características mecánicas a tracción y flexión 
hasta un tiempo de exposición de 1.500 horas. 

Se han elaborado los laminados por el método de contacto a mano, el mas tradicional y ampliamente 
difundido en este sector industrial de manufacturación, con distintas configuraciones de refuerzo: tejido 
tafetán. multiaxial, mixto; con varias orientaciones: 0-90°, ±45°, 0-90/±45°, siempre con una disposición 
de capas no simétrica; para dos tipos de resina de reactividad química diferenciada, y con ciclos de curado 
a temperatura ambiente y a 40°C. También se discute la influencia de estos aspectos. Se incluye un estudio 
del comportamiento a fractura en modo I. 

Abstract. Research has been done into thc loss of mechanical characteristics of polyester fibre-glass 
laminate plates ex pose to the UV -visible IR light source. A linear correlation has been obtained in the 
mechanical characteristics under the influence of traction and flexion for 1500 hours. 

The hand contact method has been used, the most traditional and usual one in this industrial manufacturing 
sector, with different reinforcement configurations: taffeta, microaxial, mixed; with different orientations: 
0-90°, ±45°, 0-90/±45°, in asymmetric order, and for two types of resins, hardened at 17 and 40°C. The 
influence of this aspects have been studied, including a behaviour study of fracture mode I. 

243 

l.INTRODUCCION 

En la actualidad, los polúneros reforzados con fibra de 
vidrio, GFRP, han ido utilizándose en un amplio campo de 
aplicaciones debido, principalmente, a su durabilidad y 
estabilidad tanto ambiental como a ácidos y bases. Las 
técnicas de procesado y métodos de fabricación de los 
compuestos laminados han hecho crecer la aplicación de 
los mismos en los medios de transporte, tanto terrestre 
como marítimo, por lo que adquieren una especial 
importancia los efectos que el ambiente ejerce sobre los 
materiales compuestos [1,2]. 

la temperatura [5] ejerce en las propiedades mecánicas, 
sobre todo en su comportamiento a fractura y fatiga, de los 
materiales compuestos laminados. Pero no se ha 
especificado el efecto de la radiación solar en la pérdida de 
propiedades mecánicas de este tipo de laminados. En 
concreto, se trata de estudiar, mediante simulación 
acelerada con lápara de vapor mercurio, el efecto de la luz 
solar sobre las propiedadesa resistentes, plásticas y de 
rigidez de materiales compuestos laminados de poliester 
reforzado con fibra de vidrio. 

Algunos estudios han incidido en el efecto de la absorción 
de agua en los materiales compuestos [3], 
fundamentalmente en sistemas epoxi/carbono [4] o 
epoxi/fibra de vidrio. También es importante el efecto que 

2. MATERIALES 

Se ha fabricado laminados de 300 x 300 mm de superficie 
compuesto por 8 capas de tejido equilibrado, dispuestas 
asimétricarnente, con un espesor de unos 3 mm para el 



244 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 13 (1996) 

tejido tafetán y 4.5 mm para tejido multiaxial. 

Como matriz se ha utilizado resinas poliéster ortoftálicas 
estandar con dos grados de reactividad, mediana y elevada, 
de BASF Palatal P5 y P6. Con cada una de ellas se ha 
elaborado laminados utilizando tejidos de fibra de vidrio 
tafetán de 300 g/m2

, y multiaxial de 400 g/m2
• Los 

laminados se han curado a la temperatura del ambiente, 
1 re, y en estufa a 40°C. En la tabla 1 se recogen los 
laminados fabricados así como sus propiedades físicas más 
relevantes, temperatura de cutrado, densidad del 
compuesto, volumen de fibras, Vr, y, volumen de poros, 
v •. 

T bl 1 Pr . d d f' . d 1 a a opte a es lSlcas e os . d b 'd arruna os o tern os. 

Laminado Descripción 
T("C) Dens. Vr v, 
curado g/ cm' % % 

P5 tafetan 16 1.66 31.7 l.l 
502 (0-90), 

PS multiaxial 17 1.58 32.0 7.5 
541 (0-90/±45). 

P6 multiaxial 18 1.57 33.8 9.4 
631 (0-90), 

P6 multiaxial 40 1.58 33.5 8.7 
631Q (0-90), 

P6 multiaxial 16 1.59 32.8 7.2 
641 (0-90/±45), 

P6 multiaxial 40 1.58 32.9 7.8 
6410 (0-90/±45), 

Con estos materiales se han fabricado igualmente, 
laminados de espesores similares, a los que se ha efectuado 
una pregrieta mediante la inserción de una lánida de PTFE 
de 40 ¡.un, entre la cuarta y quinta capa de tejido, para la 
realización de los ensayos de fractura interlaminar en 
modo I, utilizando probetas DCB (double-cantilever 
beam). 

3. PROCESO EXPERIMENTAL 

3.1. Envejecimiento del polimero 

El ensayo de envejecimiento, se ha realizado mediante la 
aplicación de luz UV a los especúnenes cortados y 
preparados para los diferentes ensayos, tracción, flexión y 
fractura. Las muestras se han colocado en una cámara 
equipada con una lámpara OSRAM Ultra-Vitalux de 
espectro solar con 300 W de potencia, hasta un total de 
1500 horas de exposición. La altura del centro de la cámara 
a la bombilla es de 42 cm, situando las muestras de forma 
que la distancia a la lámpara esté entre 45 y 60 cm. La 
caracterización mecánica se ha realizado después de 500, 
1000 y 1500 horas de exposción. 

3.2. Ensayo de tracción 

Se ha seguido el procedimiento correspondiente a la norma 
ASTM D 3039-76. Las probetas se cortan a 25 mm de 
anchura, por 208 mm de largo, con una longitud calibrada 
de 127 mm. La velocidad de ensayo ha sido de 1 mm/min, 
con control de extensometría en máquina universal de 
ensayos Instron 4202. 

3.3. Ensayo de flexión 

El procedimiento de ensayo seguido se indica en la norma 
ASTM D 790M-86, con útil de 3 puntos. La longitud de 
la probeta es de 150 mm, con una anchura de 25 mm. La 
relación longitud soportada/espesor es de 25:1. La 
velocidad de ensayo ha sido 5.1 mm/min. 

3.4. Ensayo de fractura en modo I 

El procedimiento de ensayo se realiza de acuerdo a lo 
expuesto en [6]. La probeta tiene una longitud de 150 mm 
de largo, 25 de ancho. Se sujeta a las mordazas por medio 
de bisagras articuladas, pegadas contra la muestra con 
adhesivo epoxy bicomponente Hexcel HP 316. La 
velocidad de ensayo es de 1 mm/min. 

4. RESULTADOS Y DISCUSION 

Tabla 2. Características resistentes a tracción 

1 Lamín. t(h) A(%) 
E LE r RM 

(OPa) (MPa) (MPa) 

o 3.4 17.5 170 288 
P5 500 3.0 17.1 162 284 
502 1000 2.6 16.6 155 280 

1500 2.3 16.3 148 273 

o 4.6 15.7 137 273 
P5 500 4.5 15.3 130 269 
541 1000 4.3 15.1 125 266 

1500 4.1 14.9 120 258 

o 4.5 15.4 115 242 
P6 500 4.2 14.6 lll 232 
631 1000 4.1 13.0 99 226 

1500 3.7 12.2 96 214 

o 4.9 14.5 95 261 
P6 500 4.7 13.8 94 255 

631Q 1000 4.5 13.2 93 252 
1500 4.3 12.7 90 247 

o 5.0 14.6 112 250 
P6 500 4.8 l3.9 109 233 
641 1000 4.5 12.5 104 221 

1500 4.1 11.3 101 211 

Los resultados obtenidos en los ensayos de tracción, se 
recogen en la tabla 2 donde, para los diferentes tiempos de 
envejecimiento ensayados, se expresan las propiedades 
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plásticas por el alargamiento a rotura. A, las de rigidez por 
el módulo de elasticidad, E, y las reresistentes por el límite 
elástico, LE, y carga de rotura. RM. 

0,9 

o 
< 0,8 

< -o-- 502, tafetán 

-e-- 541, muhiaxial -- 631, Tamb 
0,7 --ir- 631,4a•e 

-o-- 641, Tamb 

0,6 t---.-----,,....----.---,----.----, 
o 500 1000 1500 

t (h) 

Figura l. Evolución de la plasticidad con el tiempo de exposición 

Las propiedades plásticas, muestran una disminución con 
el tiempo de envejecimiento, observándose en la figura 1 
la retención de estas características con respecto al valor de 
las mismas a tiempo O. De la figura. el laminado con 
tafetán muestra una mayor pérdida de plasticidad relativa 
(502-631). El efecto del endurecimiento y degradación de 
la resina se aprecia en un mejor comportamiento de la P5 
sobre laP6 (541-641). Respecto al efecto de la temperatura 
de curado se evidencia una retención mayor de la 
plasticidad a 40°C ( 631 T40-631 Ta) 

o 
w 
¡¡¡ 

1,0 

0,9 

0,8 -o-- 502, tafetán 

-e-- 541, muhialoal -- 631, Tamb 

--ir- 631,40 ·e 

-o-- 641, Tamb 
0,7 
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t (h) 

Figura 2. Evolución del módulo de elasticidad con el tiempo de 
exposición. 

La rigidez muestra. igualmente, una disminución aunque 
para este parámetro la retención supera. en alguno de los 
caso, el 90%. En la figura 2, se observa que para la resina 
con una reactividad media, la rigidez permanece práctica
mente inalterada, apenas pierde un 5%, mientras que para 
la resina de mayor reactividad las pérdida son mucho 
mayores. La temperatura de curado parece no afectar 

excesivamente a la rigidez del laminado, si tenemos en 
cuenta la evolución que muestra el laminado 631, y en este 
caso vemos una gran disminución del módulo relativo, 
aunque no puede atribuirse a la disposición del tejido, 
resultando similares igualmente los valores absolutos. 

Las características mecánicas relativas, representadas en las 
figuras 3 y 4 presentan igualmente una disminución con el 
tiempo de envejecimiento. El análisis respecto al límite 
elástico convencional (0.2%) relativo refleja en general una 
pérdida superior al 10%, a las 1500 horas de exposición. 

1 .oo,.....lliii:::---

0,95 

o 
w 0,90 _, 
¡¡¡ _, 
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-e-- 541, multiaxial 
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Figura 3. Evolución del límite elástico con el tiempo de exposición 

0,95 

o 
::11 
a: 0,90 

i -o-- 502, tafetán 
a: -e-- 541, muhiaxial -- 631, Tamb 

0,85 --ir- 631,40 ·e 

-o-- 641, Tamb 

0,80 1-------,,....----.---,-------. 
o 500 1000 1500 

1 (h) 

Figura 4. Evolución de la carga de rotura con el tiempo de exposición. 

Para este parámetro, el curado a temperatura hace que el 
laminado mantenga las propiedades con el tiempo de 
envejecimiento, aunque tal como se observa en la tabla 2 
presenta unos valores absolutos ligeramente inferiores que 
el curado al ambiente. De todas formas debe considerarse 
que la determinación del límite de elasticidad en estos 
materiales depende mucho de la anisotropía de la 
disposición de las fibras. Es por esto que el tejido tafetán 
presenta un mayor valor absoluto tanto en rigidez como en 
características mecánicas que para los tejidos multiaxiales. 
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Con la carga de rotura se observa una gran influencia de la 
reactividad de la resina, y sobre todo con el tiempo de 
envejecimiento. En valores absolutos, la resina con menor 
reactividad muestra valores superiores, alrededor de 30-40 
MPa, que los obtenidos por la resina de mayor reactividad. 
Y sólo ésta cuando ha sido curada a temperatura superior 
al ambiente presenta unas características intermedias. 

Los valores relativos, también son superiores para la resina 
de menor reactividad, figura 4, para la cual no se observa 
ninguna influencia del tipo de tejido, pues la evolución con 
el tiempo de envejecimiento se solapan totalmente. Para la 
resina de mayor reactividad, tiene una gran influencia la 
temperatura de curado del laminado, mostrando una 
pérdida mayor a mayor temperatura de curado, aunque los 
valores absolutos de éste superan al laminado curado a 
temperatura ambiente. 

Este comportamiento, sobre todo el comparativo entre las 
resinas con diferente reactividad, se explica en base al 
mayor grado de reticulación obtenido con la resina de 
mayor reactividad que inicia el proceso de envejecimiento 
de forma más prematura y desde el principio de los 
ensayos, mientras que en los laminados de la resina de 
menor reactividad mantiene los parámetros hasta práctica
mente las 500 horas de exposición. Tiempo en el cual la 
energía puede ser invertida en completar la reticulación y 
adhesión a la fibra, del polímero, y no en el deterioro o 
merma de las propiedades de la misma. 

Tabla 3. Características resistentes a flexión 

Lamín. t(h) A(%) 
E LE RM 

(OPa) (MPa) (MPa) 

o 3.2 14.5 271 317 
PS 500 3.0 14.1 254 296 
502 1000 2.9 13.3 250 286 

1500 2.8 12.8 237 271 

o 4.1 13.4 296 389 
PS 500 3.9 12.8 287 369 
541 1000 3.7 12.3 275 356 

1500 3.6 11.9 268 342 

o 3.9 12.6 292 376 
P6 500 3.7 12.1 276 357 

631 1000 3.6 11.7 268 347 
1500 3.5 10.8 253 3!8 

o 4.3 12.9 281 375 
P6 500 4.0 12.7 264 357 

631Q 1000 3.8 12.0 254 345 
1500 3.6 11.4 225 323 

o 4.0 12.8 312 399 
P6 500 3.8 12.2 295 374 
641 1000 3.6 11.5 272 355 

1500 3.3 11.1 258 305 

o 4.1 12.9 273 391 
P6 500 3.9 12.3 263 373 

641Q 1000 3.8 11.9 254 358 
1500 3.7 11.5 231 335 

Los resul~dos obtenidos en los ensayos de flexión, se 
recogen en la tabla 3, para los diferentes tiempos de 
envejecimiento. En la misma se observa la tendencia a 
disminuir, de los mismos, con el tiempo de envejecimeitno, 
de manera similar a la descrita para los ensayos de 
tracción. 

Sin embargo, en estos ensayos una mayor similitud en los 
valores de los parámetros analizados, y un limitado efecto 
con la temperatura de curado o la disposición de las fibras, 
fundamentalmente con la resina de una elevada reactivi
dad, aunque la inserción de capas intermedias de ±45° 
refuerza ligeramente las propiedades resistentes, según 
queda reflejado en la figura 5. 
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Figura S. Evolución de la carga de rotura con el tiempo de exposición, 
para la resina de elevada reactividad, P6. 

No obstante, con la resina de reactividad media, se obtiene 
en general menores valores y particularmente cuando se ha 
reforzado con tejido tafetán, para el que se obtienen los 
menores valores absolutos, tal como recoge la figura 6. 
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Figura 6. Evolución de la carga de rotura con el tiempo de exposición, 
para la resina de menor reactividad, P5. 

Un análisis comparativo de los valores relativos, tal como 
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el que se realiza en la figura 7, nos indica, tal como se 
habia apuntado, la escasa influencia tanto del tipo de 
resina, como de la temperatura o de la disposición de las 
fibras, que sólo en el caso de la resina de elevada reactivi
dad muestra una caida importante a las 1500 horas y que 
no puede atribuirse a una causa concreta. 
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Figura 7. Evolución de los valores relativos de la carga de rotura con el 
tiempo de exposición, para los materiales ensayados. 

Los ensayos de fractura han determinado los valores de 
tenacidad a fractura interlaminar G1c de acuerdo a los 
métodos propuestos por la teoría lineal de vigas modifica
da (MLBT) y Kageyama [7], que son básicamente 
concordantes, como queda reflejado en la figura 8. 
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Figura 8. Correlación de G1c con la dimensión de grieta. 

La tabla 4 nos muestra los resultados referentes a Grc• para 
una grieta de 26±1 mm, y GIFB, dermido como el valor 
promedio de tenacidad a fractura debida al fenómeno de 
ponteo por fibra. 

Se muestra una tendencia a la disminución de la tenacidad 
G1c con el tiempo de exposición. Debido a la asimetría en 
la disposición de los tejidos y la diferencia en porosidad 
(5% frente a 8%), el laminado con resina de media 

rea="ividad y tafetán manifiesta mejores prestaciones que 
el multiaxial. El efecto del curado no aparece muy claro. El 
efecto de la resina si se aprecia en mayor grado ya que el 
laminado con la de elevada reactividad mejora en tenaci
dad. 
El incremento de G1 debido al puenteo de fibra es del orden 
de 2 a 3 en la mayoría de casos. No es posible establecer 
una tendencia con el tiempo de exposición pués aparecen 
resultados contradictorios, por lo que se hacen necesarias 
nuevas experiencias. 

Tabla 4. Valores de tenacidad a fractura 

Laminado t (h) G¡c (J/m2) GIFB (J/m2) 

P5 o 420 870 
502 500 380 860 

1000 280 925 

P5 o 325 605 
541 500 150 560 

1000 260 735 

P6 o 430 1070 
631 500 375 830 

P6 o 425 890 
631Q 500 345 830 

P6 o 380 1170 
641 500 295 880 

P6 o 460 800 
641Q 500 415 930 

S. CONCLUSIONES 

La exposición a fuentes lumínicas de espectro solar 
degrada las características plásticas, de rigidez y resistentes 
de los materiales laminados compuestos elaborados en 
resinas poliéster-fibra de vidrio, tanto a tracción como a 
flexión. 

En valores absolutos, los laminados multiaxiales mejoran, 
en comportamiento a tracción, su plasticidad. La combina
ción tafetán-resina de media reactividad se ha revelado 
como la de mejores características resistentes. 

El curado a temperatura superior a la ambiental confiere al 
material un aumento de la plasticidad y la resistencia a 
tracción. 

Las características relativas módulo y resistencia se ven 
fuertemente disminuidas por efecto del curado frente a la 
exposición lumínica, mientras que la resina de reactividad 
media combinada con tejido multiaxial presenta los 
mejores índices de retención. 

La tenacidad a fractura también es un parámetro sensible 
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a la temperatura. No ha sido posible constatar de una 
manera definitiva la influencia de la temperatura de curado, 
si bien es evidente que ejerce algún efecto. 

Los compuestos con resina de mayor reactividad exhiben 
mayores valores de tenacidad a fractura (G1c). 

El efecto del puenteo de la fibra incrementa notablemente 
el comportamiento tenaz. Los valores de GIFB parecen ser 
sensibles a la exposición lumínica y a la temperatura de 
curado, aunque deben de realizarse nuevas experiencias en 
ese sentido. 
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Resumen. En el presente trabajo se estudia la evolución del espaciado enir.:; grietas en un material 
compuesto de matriz de calcio aluminosilicato reforzado con fibras de Nicalon® con arquitectura cruzada 
0°/90° mediante ensayos de flexión en cuatro puntos. La relación entre la tensión, la deformación y la 
evolución del agrietamiento de la matriz ha sido medida interrumpiendo el ensayo de flexión y replicando 
la superficie de tracción mediante láminas de acetato hasta alcanzarse la saturación del agrietamiento de 
la matriz. Simultáneamente se obtiene una medida precisa de la deformación pegando una galga en la 
superficie de tracción de la probeta ensayada. Posteriormente, utilizando el modelo ACK de la evolución 
del agrietamiento de la matriz, se obtiene un valor de la resistencia al deslizamiento en la intercara fibra
matriz. Esta propiedad clave del material se determina asimismo 'in situ', a partir de ensayos de empuje 
de fibras, mediante técnicas de nanoindentación. 

Abstract. The evolution of the matrix cracking spacing in a 0/90 cross CAS/SiC ceramic matrix 
composite has been studied on the basis of the four-point bending test, by interrupting the test and taking 
replicas from the tensile surface at severa! stresses until the saturation cracking distance was reached. A 
precise strain measurement has been obtained simultaneously from a strain gauge fixed on the sample's 
tensile surface. A value of the interfacial frictional shear resistance to sliding is derived from this data 
using the ACK model for matrix cracking evolution. This critica! property of CMC's is determined 'in 
situ', by means of fibre pushin tests, using nanoindentation techniques. 

1. INTRODUCCIÓN 

Los materiales compuestos de matriz cerámica poseen 
mayor tenacidad que las cerámicas monolíticas por su 
capacidad para redistribuir tensiones alrededor de los 
puntos de concentración de tensiones. Existen dos 
mecanismos fundamentales de redistribución [!]: el 
agrietamiento de la matriz y la extracción de fibras. Sin 
embargo estos fenómenos se producen únicamente 
cuando la intercara entre la fibra y la matriz es 
suficientemente débil para permitir la descohesión entre 
la fibra y la matriz y el posterior deslizamiento de la 
fibra dentro de la matriz. El dafio en estos materiales se 
inicia con ia aparición de grietas en la matriz, lo cual 
supone la desaparición de la protección de las fibras 
frente a la oxidación y la corrosión, y por tanto el 
comportamiento frágil de estos materiales a altas 
temperaturas, su principal campo de aplicación. 

En este trabajo se estudia la evolución del espaciado 
entre grietas en un material compuesto de matriz de 
calcio aluminosilicato reforzado con fibras de Nicalon® 
con arquitectura cruzada 0°/90° mediante ensayos de 

flexión en cuatro puntos. Se determina 'in situ' la 
resistencia al deslizamiento en la intercara fibra-matriz, 
a partir de ensayos de empuje de fibras, mediante 
técnicas de nanoindentación. Esta propiedad del 
material se calcula asimismo utilizando el modelo ACK 
[2] de agrietamiento de la matriz, y de este modo se 
relacionan los resultados de un ensayo macroscópico 
con una propiedad microscópica del material 
compuesto. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El material utilizado es un compuesto de matriz 
cerámica formado por una matriz de silicato de calcio y 
aluminio (CAS) reforzada con fibras de Nicalon®, ~
SiC, con arquitectura laminada [(0/90h]5, suministrado 
por Rolls-Royce plc (CAS/SiC). Su estructura consiste 
en doce láminas orientadas alternativamente a 0° y 90°, 
con las dos capas centrales a 90° unidas entre si. 

La evolución de la densidad de grietas en cada capa de 
la matriz con la deformación se ha medido mediante 
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ensayos interrumpidos de flexión en cuatro puntos sobre 
vigas de 4x2.5x45 mm, con una luz de 40 mm y una 
distancia entre apoyos centrales de 20 mm. Las probetas 
fueron dispuestas con las láminas perpendiculares a la 
superficie de tracción. Cada 1 O MPa se detuvo el 
actuador y se midió la densidad de grietas en cada 
lámina de la superficie de tracción mediante un proceso 
de replicado con películas de acetato. Simultáneamente 
se midió la deformación en dicha superficie mediante 
una galga extensométrica, según se describe en la Fig. 
l. 

Fig. 1. Ensayo interrumpido de flexión. Esquema. 

El ensayo de empuje de fibras consiste en aplicar una 
carga sobre el extremo de una fibra embebida dentro del 
material compuesto y orientada paralelamente a la 
dirección de la carga aplicada. Se realizan 40 ensayos 
sobre fibras con radios comprendidos entre 8 J.lm y 22 
~-tm utilizando un Nanoindenter 11 (Nano lnstruments, 
Inc), un sistema de indentación que permite medir 
fuerzas y desplazamientos con unas resoluciones de 0.3 
~-tN y 0.1 nm respectivamente. Las muestras ensayadas 
tienen una altura de 5 mm y se engastan en resina epoxy 
con las fibras orientadas perpendicularmente a la 
superficie. Esta superficie se pule con pasta de diamante 
de 1 J.lm. A partir de las curvas carga frente a 
deslizamiento de la fibra, obtenidas restando la dureza a 
las curvas carga frente a desplazamiento de la punta, se 
obtienen las propiedades mecánicas de la intercara [3], 
siendo una de ellas la resistencia al deslizamiento entre 
fibra y matriz, T. 

Se incluyen asimismo valores de la resistencia al 
deslizamiento obtenidos de ensayos de empuje de fibras 
sobre láminas delgadas del material, de forma que la 
fibra es empujada en toda su longitud dentro de la 
matriz. Se utilizan láminas de 464 J.tm de espesor [3]. 

3. RESULTADOS 

En las Figs. 2, 3, 4 y 5 se muestra la evolución del 
agrietamiento de la matriz en una zona de la superficie 

de tracción que abarca la capa doble central a 90°, otra 
capa a 90°-Y tres capas a 0°. 

Se observa que el dafio se m1cm en la capa central. 
Posteriormente aparecen grietas en las capas a 90° que 
se propagan hacia las capas a 0°. La saturación en las 
capas a 90° ocurre para valores de tensión menores que 
para las capas a 0°. 

Fig. 2. Micrografía de la réplica mostrando el 
agrietamiento de la matriz para una deformación del 
0.04%. 

Fig. 3. Micrografía de la réplica mostrando el 
agrietamiento de la matriz para una deformación del 
0.06%. 
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Fig. 4. Micrografía de la réplica mostrando el 
agrietamiento de la matriz para una deformación del 
0.14%. 

Fig. 5. Micrografía de la réplica mostrando el 
agrietamiento de la matriz para una deformación del 
0.2 %. 

En la Fig. 6 se representan las densidades de grietas 
medias en las capas a O, a 90 y en la capa central para 
cada réplica tomada de la superficie de tracción respecto 
de la deformación medida en dicha superficie por la 
galga. Se observa, al igual que en las Figs. 2 y 3, que el 
daño se inicia primero en las capas a 90, apareciendo las 
primeras grietas en la capa central. Para un val~r de la 
deformación entre O .16 % y O .18 % la densidad de 
grietas en las capas a O empieza a ser mayor que la de 
las capas a 90, siendo la menor densidad la 
correspondiente a la capa central. Esta tendencia se 
mantiene hasta alcanzarse la saturación. En la tabla 1 
aparecen, para las capas a O, a 90 y para la capa a 90 
central, los valores de la tensión y la deformación en la 
superficie de tracción en el inicio del agrietamiento •. crmc 

Y a al alcanzarse la saturación, cr5 y E5, y la densidad ms• 
de grietas en la saturación, Ps· 
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Fig. 6. Densidad de grietas en la matriz frente a la 
deformación en la capa central, las capas a 90 y las 
capas a O. 

Tabla 1. Valores de inicio y saturación del 
agrietamiento de la matriz. 

IJ Cfmc Eme crs Es Ps 

MPa % MPa % gr/mm 

central 51 0.04 180 0.29 6.19 
90 61 0.05 191 0.32 7.46 
o 61 0.05 191 0.32 !0.25 

La curva tensión frente a deformación de la superficie 
de tracción obtenida en el ensayo interrumpido de 
flexión en cuatro puntos junto con las densidades de 
grietas en las capas a O se muestran en la Fig. 7. Se 
incluyen únicamente los resultados de las capas a O 
porque son las que soportan la carga cuando el material 
compuesto se ve sometido a solicitaciones de tracción. 
La curva presenta el aspecto típico de las curvas 
tensión-deformación obtenidas en ensayos de tracción 
[1], con una primera zona lineal correspondiente al 
material compuesto sin daño, una zona no lineal 
relacionada con la aparición de grietas en la matriz y su 
crecimiento, y, finalmente, otra zona cuasilineal que 
corresponde a la saturación del agrietamiento de la 
matriz. Cabe señalar que la curva presenta un cambio de 
pendiente para una deformación aproximada de 0.8%. 
Este fenómeno se puede relacionar con la rotura de la 
superficie de tracción, puesto que de acuerdo con los 
ensayos de tracción realizados anteriormente para este 
material [4] el fallo se produce para una deformación 
media de 0.92%. Por lo tanto los resultados de la curva 
del ensayo interrumpido de flexión dejan de ser 
asimilables a los de un ensayo de tracción para 
deformaciones por encima de este valor. 

En trabajos anteriores [4] se propuso un método para el 
cálculo de la tensión de agrietamiento de la matriz en 
materiales compuestos reforzados con fibras largas a 
partir de ensayos de tracción. El inicio de la fisuración 
se asociaba con una pérdida de módulo elástico del 2% 
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en un material compuesto con matriz de SiC y fibras 
largas de Nicalon® tejidas en dos dimensiones. Este 
mismo criterio se aplicó al cálculo de la tensión de 
agrietamiento de la matriz para el CAS/SiC 
obteniéndose un valor medio de 62.2 MPa [5]. Según se 
observa en la Fig. 7 y en la Tabla 1, el inicio del 
agrietamiento de las capas a O y a 90 se produce 
aproximadamente a una tensión de 61 MPa. 
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Fig. 7. Densidad de grietas en las capas a O y tensión 
frente a la deformación en la superficie de tracción del 
ensayo interrumpido de flexión. 

Los valores de la resistencia al deslizamiento de la 
intercara, t, obtenidos a partir de los ensayos de empuje 
de fibras se encuentran en la Tabla 2. 

Tabla 2. Valores de la resistencia al deslizamiento 
obtenidos de ensayos de empuje de fibras utilizando 
diversos modelos -[3]. 

Empuje de 
fibras 

Lámina delgada 

Modelo 

Hutchinson y Jensen 
Corrección Poisson 

13 ± 3 

Para su cálculo [3] se utiliza el modelo de Hutchinson y 
Jensen. En estos ensayos se observó que -r depende del 
radio de la fibra ensayada. Para obtener una -r intrínseca 
del material se corrigieron Jos resultados teniendo en 
cuenta el efecto de Poisson. De este modo se obtiene un 
valor sensiblemente menor al anterior y próximo a los 
datos obtenidos mediante ensayos de empuje de fibras 
sobre láminas delgadas. En estos ensayos el efecto de 
Poisson es menor. 

4. DISCUSIÓN 

El modelo ACK [2] es un modelo sencillo basado en 
consideraciones energéticas y que predice el espaciado 
entre grietas para materiales compuestos 

unidireccionales reforzados con fibras largas. Se ha 
comprobado [6] que este modelo predice 
razonablemente el inicio del agrietamiento y el 
espaciado entre grietas en la saturación de las capas a O 
en materiales compuestos con arquitectura cruzada. 

Según el modelo ACK [2], el espaciado mínimo entre 
grietas en la saturación, x ', viene dado por la siguiente 
expresión: 

(1) 

Donde crmu es la resistencia a la rotura de la matriz, V m y 
Vr son las fracciones volumétricas de matriz y de fibras, 
respectivamente, en el material compuesto, r es el radio 
de las fibras y T la resistencia al deslizamiento de la 
intercara fibra-matriz. 

La tensión de rotura de la matriz se obtiene a partir de la 
tensión de agrietamiento [7] teniendo en cuenta que en 
el material compuesto, y debido a efectos térmicos 
durante el proceso de fabricación, la matriz está 

sometida a una tensión residual tractiva q _s_ que debe 
E m 

sumarse a la tensión externa aplicada, de forma que: 

E 
(Jmu = (Jmc + q-c 

E m 
(2) 

Según [8], la tensión residual en la matriz para un 
material compuesto de matriz de CAS reforzada con 
fibras largas de Nicaion® y con arquitectura cruzada es 
de 85 MPa. Los módulos elásticos del material 
compuesto y de la matriz, y Em, valen 
respectivamente !19 GPa [9] y 97 GPa [8]. Empleando 
estos valores se obtiene una tensión de rotura de la 
matriz de 165 MPa. 

La densidad de grietas en las capas a 0° una vez 
alcanzada la saturación es de 10.25 gr/mm (Tabla 1 ). y 
por lo tanto el espaciado entre grietas es de 97.56 fJ.m. 
Los demás valores se obtienen de [9] y son: 

Vf=38.7% 
Vm= 1-Vf 
r-7.1 Jlm 

Sustituyendo estos valores en la ec. ( 1) se obtiene un 
valor de la resistencia al deslizamiento de la intercara de 
9.5 MPa. Este valor concuerda con el límite inferior del 
obtenido en los ensayos de empuje de fibras sobre 
láminas delgadas, con lo cual se consigue relacionar los 
resultados obtenidos de un ensayo macroscópico con 
una propiedad fundamental de los materiales 
compuestos determinada en un ensayo micro,sc<)D!<co 
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Además este resultado pone de manifiesto la 
importancia del efecto de Poisson en los ensayos de 
empuje de fibras. 

5. CONCLUSIONES 

En primer lugar se ha medido un valor de la tensión de 
agrietamiento de la matriz, propiedad crítica de los 
materiales compuestos, que concuerda con el obtenido a 
partir de ensayos de tracción según la metodología 
descrita en [5]. Se proponía como criterio de daño una 
pérdida de módulo elástico del 2 % para un material 
compuesto de matriz de SiC y fibras largas de Nicalon® 
tejidas en dos dimensiones. Este mismo criterio se 
muestra con este trabajo válido para un material 
compuesto de matriz de CAS y fibras de Nicalon® con 
arquitectura cruzada, dando generalidad al criterio. 

En segundo lugar se observa la evolución del daño en la 
matriz en un ensayo de flexión en cuatro puntos, 
asimilable en la superficie de tracción a un ensayo de 
tracción, y se muestra su relación con una propiedad 
microestructural del material compuesto como es la 
resistencia al deslizamiento de la intercara fibra-matriz. 

Finalmente se muestra la importancia del efecto de 
Poisson en la interpretación de los resultados de los 
ensayos de empuje de fibras para el cálculo de las 
propiedades de la intercara fibra-matriz en materiales 
compuestos de matriz cerámica. 
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ANÁLISIS MICROMECÁNICO DE LA DEGRADACIÓN DE LA ENERGÍA DE FRACTURA 

A 1200 oc EN UN MATERIAL COMPUESTO SiCr 1 Al20 3 

J. A. Celemín, J. Y. Pastor, J. LLorca y M. Elices 

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

Resumen. En este trabajo se estudian las causas de reducción de la energía de fractura a 1200 °C, 
respecto a temperatura ambiente, en un material de matriz AI20 3 reforzado bidireccionalmente (0-
900) con fibras de SiC. Se analiza la variación de resistencia mecánica de las fibras, mediante el 
estudio cuantitativo de los defectos en su superficie, así como la de la tensión de rozamiento en la 
intercara fibra-matriz, a partir de la separación entre las grietas en la matriz en el ensayo de tracción 
simple. Los resultados del trabajo muestran que la disminución de la energía de fractura con la 
temperatura se debe, en este material, a la generación y crecimiento de defectos en las fibras a alta 
temperatura, y no a la degradación de la intercara fibra-matriz. 

Abstract. The origin of the fracture energy degradation at 1200 °C is studied in an Alz03-matrix 
composite bidirectionally reinforccd (0-90°) with SiC fibcrs. The changes in the mechanical propertíes 
of the SiC fibers between ambient and elcvated temperature are analyzed by a quantitative study of the 
defect population in the fiber surfaces; whereas, the fiber/matrix interfacial shear stress is estimated 
from the crack spacing in the matrix during the tensile tests. The results of the research indicates that 
the reduction of the fracture energy at 1200 oc is dueto the nucleation and growth of defects on the 
fiber surfaces at 1200 °C, and not to the degradation of the fiber/matrix interface. 

l. INTRODUCCIÓN 

La resistencia a la fractura de los materiales 
compuestos de matriz cerámica depende 
principalmente de las características de la intercara 
matriz/fibra y de la resistencia mecánica de las fibras 
[1-2]. Cuando la unión entre la fibra y la matriz es 
débil, la fisura se propaga sin romper las fibras, y 
aquellas situadas detrás de la punta de la fisura deslizan 
respecto de la matriz. De esta forma la energía 
necesaria para propagar la fisura se incrementa, ya que 
la energía elástica almacenada en las fibras y la energía 
disipada por fricción para extraer las fibras fracturadas 
dentro de la matriz aumentan. 

No obstante, se ha observado que la tenacidad de 
fractura de estos materiales decrece significativamente 
en condiciones de alta temperatura (por encima de los 
1100 °C). Este régimen de temperaturas es muy 
interesante ya que constituye su campo de aplicación 
natural, al estar por encima del intervalo de 
temperaturas donde las aleaciones metálicas resultan 

competitivas. Hace falta, pm~s. realizar un análisis 
detallado de las causas de esta degradación para poder 
diseñar microestructuras cuya resistencia a la fractura 
no se degrade a alta temperatura. Esta tarea pasa por 
determinar la tensión de fricción en la intercara y las 
propiedades mecánicas de las fibras dentro del 
compuesto a alta temperatura. Lamentablemente, en la 
actualidad estos parámetros no se pueden medir 
fácilmente, y es necesario recurrir a métodos indirectos 
que permitan estimarlos. 

En este artículo se presenta una aplicación de las 
técnicas de microscopía cuantitativa para evaluar la 
tensión de fricción en la intercara y las características 
mecánicas de las fibras a empreratura ambiente y a 
1200 °C, en un material compuesto de matriz de 
alúmina reforzado bidireccionalmente con fibras de 
SiC. La tensión de rozamiento en la intercara se estima 
a partir del espaciamiento medio entre las grietas en la 
matriz durante los ensayos de tracción, mientras que la 
resistencia mecánica de las fibras se obtiene a partir del 
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análisis cuantitativo de la morfología de los defectos en 
la superficie de las fibras. 

Las estimaciones de las propiedades mecánicas de 
las fibras y la intercara se utilizan con éxito para 
evaluar la degradación de la energía específica de 
fractura entre temperatura ambiente (unos 20 °C) y 
1200 oc en el material compuesto. Por último, se 
concluye que el doble recubrimiento de nitruro de boro 
(BN) y carburo de silicio (SiC), depositado sobre las 
fibras, es eficaz a elevada temperatura y que la 
degradación de la energía de fractura es debida a la 
generación y crecimiento de defectos en las fibras a alta 
temperatura. 

2. MATERIAL Y TÉCNICAS 
EXPERIMENTALES 

El material estudiado está formado por un tejido 
bidireccional (0-90°) de fibras de Nicalon-SiC (Nippon 
Carbon Co.) recubiertas mediante un proceso de CVD 
(chemical vapour deposition) por una doble capa, de 
nitruro de boro en la parte más interna (de espesor 
comprendido ente 0,2 y 0,5 J.UTI), y de carburo de silicio 
(3 a 4 ¡.tm de espesor) en la parte más externa, siendo el 
volumen total de fibras del 37%. La matriz de Al203 se 
infiltra en la preforma mediante un proceso de 
oxidación directa del aluminio fundido, siendo la 
porosidad resultante de un 10%. 

El material se recibió en forma de placas 
rectangulares de 3 mm de espesor, a partir de las cuales 
se mecanizaron las probetas para los ensayos de 
fractura y tracción. Los ensayos de fractura se 
realizaron en probetas entalladas por flexión en tres 
puntos. La separación nominal entre apoyos fue de 50 
mm, siendo el canto de las probetas de 1 O mm. La 
entalla, de 2 mm de profundidad, se introdujo con un 
hilo de diamante de 130 J.1.ffi espesor, dando como 
resultado un radio de fondo de entalla de unas 75 J.l.ffi. 
Durante los ensayos se midieron la carga aplicada, P, y 
el desplazamiento del actuador, o, (mediante un 
captador inductivo LVDT). 

Los ensayos de tracción se realizaron sobre 
probetas con una sección central recta de 15 x 4 mm2. 
La carga se aplicó mediante pasadores cilíndricos de 
alúmina que se alojaban en sendos taladros, de 10 mm 
de diámetro, mecanizados en las cabezas rectangulares 
de 37 mm de ancho de las probetas. Para la medida de 
deformaciones se pegaron dos espigas de alúmina, 
separadas entre sí unos 5 mm, en la sección recta de la 
probeta. La separación relativa entre las espigas 
durante el ensayo se midió mediante un extensómetro 
láser [11]. 

Los ensayos a alta temperatura se realizaron en un 
horno de mordazas calientes, manteniéndose las 
probetas durante 1 hora a 1200 oc antes de comenzar el 
ensayo, a fin de asegurar una distribución homogénea 
de temperaturas. Todos los ensayos se realizaron, por 

duplicado, en control de desplazamiento, a una 
velocidad de actuador de 50 ¡.tm por minuto, hasta la 
rotura de la probeta. 

Las probetas rotas se seccionaron en direcciones 
paralela y perpendicular a la superficie de fractura, 
utilizando para ello una cortadora de diamante de baja 
velocidad, a fin de no introducir daño en el material. 
Las superficies obtenidas se pulieron en etapas 
sucesivas con paños de diamante de 40, 9, 3 y 1 J.1.ffi de 
tamaño de grano y, finalmente, en un paño de alúmina 
de 0,3 J.1.ffi de tamaño de grano. A continuación para 
remover la alúmina residual del pulido se limpiaron en 
un baño de ultrasonidos, mediante inmersión en 
acetona, y se analizaron en un microscopio electrónico 
de barrido. A fin de mejorar la calidad de la imagen 
obtenida en el microscopio, las muestras se recubrieron 
con una fina capa de Au-Pd mediante un proceso de 
deposición iónica. 

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

La figura 1 presenta los registros fuerza
desplazamiento correspondientes a dos ensayos de 
fractura realizados a temperatura ambiente y a 1200 °C. 
Teniendo en cuenta que la energía disipada por la 
histéresis del dispositivo experimental puede 
considerarse despreciable, la energía gastada para 
romper las probetas vendrá representada por el área 
bajo la curva P-o. La energía específica de fractura, Gp, 
del material compuesto a cada temperartura vendrá 
dada por: 

Gp = l jPdo 
B (W -a0 ) 

(1) 

donde B, W y ao son respectivamente el espesor, el 
canto y la longitud de la entalla inicial. 
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Fig. 1. Curvas fuerza-desplazamiento en los ensayos de 
fractura a temperatura ambiente y 1200 oc 

Los valores de Gp obtenidos se presentan en la tabla 
l. Como se puede apreciar, la energía de fractura se 
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redujo a la mitad al aumentar la temperatura de 
temperatura ambiente a 1200 oc. 

Tabla 1 Valores de la energía de fractura. 
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Fig. 2. Curvas tensión-deformación en tracción. 

Las curvas tensión-deformación de dos de los 
ensayos de tracción se han representado en la figura 2. 
Los valores medios de las magnitudes más importantes 
medidas en estos ensayos se han recogido en la tabla 2, 
donde Ec es el módulo de elasticidad del material 
compuesto y O'mc es a tensión de agrietamiento de la 
matriz, que marca el fin de la zona lineal de la curva al 
comenzar a producirse el agrietamiento generalizado de 
la matriz. El módulo de las fibras Er fue determinado 
por otros autores [3], mientras que el módulo de la 
matriz, Em, fue calculado a partir de la regla de las 
mezclas considerando la porosidad del material y que 
sólo la mitad de las fibras están orientadas en la 
dirección de la carga 

Tabla 2. Resultados experimentales. 

Tamb 1200 oc 
Ero (GPa) 145 80 

Ef(GPa) 180 125 

Ec (GPa) 73 45 

- 215 160 lm (¡.tm) 

O'mc (MPa) 95 58 

Análogamente, se procedió a cuantificar la 
morfología de los defectos en las fibras lejos de la 
superficie de fractura. Se midieron el radio, r, y las 
dimensiones del mayor defecto encontrado en cada 
fibra (profundidad, a, y traza superfcial, 2c) sobre un 
total de 100 fibras en las probetas ensayadas a 20 oc y 

a 1200 °C. La probabilidad acumulada de que el mayor 
defecto en una fibra tenga una profundidad inferior una 
dada se representa en la figura 3. 
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Fig.J Medida de los defectos en las fibras. 

La separación media entre las grietas en la matriz, 

lm, se midió sobre las secciones pulidas de las 
probetas ensayadas a tracción, calculando la distancia 
entre 30 grietas paralelas y contiguas. Los resultados 
de este análisis se recogen en la figura 4, donde se ha 
representado la probabilidad de encontrar dos fisuras 
contiguas cuya separación fuera inferior a una dada. 
Como se puede observar, la distribución de las fisuras 
en el material es semejante en las probetas ensayadas a 
temperatura ambiente y a 1200 °C, aunque las grietas 
se encontraban más cerca en estas últimas. 

350,----------------------------, 
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so~~~~~~~~~~~~~~~ 
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Fig. 4. Medida de la distancia media entre grietas. 

El gráfico muestra el daño experimentado por las 
fibras durante su exposición a alta temperatura. El 40% 
de las fibras presentaba defectos inferiores a 0,5 ¡.tm a 
temperatura ambiente. Esta proporción se redujo al 
10% en las probetas ensaydas a 1200 °C. Además, la 
fracción de fibras con defectos superiores a 1 ¡.tm se 
incrementó del 20% al40% tras el tratamiento térmico, 
y la profundidad del defecto mayor también creció de 2 
a4,6¡.tm. 
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4. CÁLCULO DE LA TENSIÓN DE 
ROZAMIENTO EN LA INTERCARA 

De acuerdo con los estudios realizados por A veston, 
Cooper y Kelly [4], el agrietamiento generalizado de la 
matriz durante un ensayo de tracción comienza para 
una tensión O"mc que marcará el comienzo de fuertes 
deformaciones no lineales en el material compuesto. 
Esta tensión viene expresada por: 

E ¡ 6't 'Y m Er Vf 11/3 
O"mc= e EcE~r(l-Vr) (

2
) 

donde 'Ym es la energía de fractura de la matriz, V fes el 
volumen de fibras en la dirección de la carga aplicada 
y, 't, la tensión de rozamiento en la intcrcara. 

El número de grietas en la matriz crece 
paulatinamente durante la deformación hasta alcanzar 
la saturación. A partir de ese instante la distancia media 
entre dos grietas contiguas permanece constante y ha 
sido calculada como [5]: 

A partir de (2) y (3) podemos despejar 't como: 

(4) 

Tabla 3. Estimaciones de la tensión de rozamiento en 
la intercara matriz/fibra. 

Tamb 1200 oc 
't (MPa) 24,4 17,8 

Aplicando la expresión (4) obtenemos las 
estimaciones para la tensión de rozamiento en la 
intercara, a temperatura ambiente y a 1200 oc, y que se 
presentan en la tabla 3. Con independencia de otros 
factores, la reducción de 't con la temperatura se puede 
justificar por la relajación de las tensiones residuales de 
compresión que se generan en la intercara cuando el 
material compuesto se enfría a partir de la temperatura 
de fabricación. Es también interesante sefialar que 
Heredia et al. [6] estimaron recientemente la magnitud 
de 't en este material a temperatura ambiente a partir de 
la longitud media de pu/1-out de las fibras en la 
superficie de fractura, y la histéresis que presenta la 
curva tensión-deformación cuando el material 
compuesto es sometido a cargas y descargas sucesivas. 
Ambos métodos concluyeron que la tensión de fricción 
en la intercara estaba próxima a 20 MPa, en perfecto 
acuerdo con nuestros resultados. 

5. ANÁLISIS DE LA DEGRADACIÓN DE LA 
TENSIÓN DE ROTURA DE LAS FIBRAS 

Las resistencia mecánica de las fibras dentro del 
material compuesto, a temperatura ambiente y a 1200 
°C, se estimó a partir de los resultados de la figura 5. 
Los defectos se asimilaron a fisuras semielípticas y se 
adoptó un criterio de fractura frágil para las fibras, de 
manera que la tensión de rotura, cr, viene dada por: 

Krc 1 
(j = -:¡;; F(a/c,a/r) 

(5) 

donde Krc es la tenacidad de fractura de la fibra, que 
está próxima a 2 MPa m l/2 [7], y se supuso constante 
en el rango de temperaturas estudiado. La función de 
forma, F, se obtiene a partir de los resultados 
numéricos de Astiz [8] para una grieta semielíptica 
superficial en una barra circular cuando a<c , mientras 
que se empleó la expresión dada por Newman y Raju 
[9] para una grieta semielíptica interna cuando a>c. La 
probabilidad de fractura de las fibras en función de la 
tensión aplicada cr se ha representado en la figura 5, 
donde se puede apreciar la magnitud de la degradación 
de la resistencia mecánica de las fibras por efecto de la 
temperatura. Este fenómeno había sido postulado antes 
para este material compuesto [10], pero no se había 
llegado a cuantificar. 

Suponiendo que la probabilidad de la rotura de una 
fibra, P, sigue los postulados de la estadística de 
Weibull, ésta se puede escribir como: 

(6) 

donde m y cro son los parámetros que caracterizan la 
distribución; cro es la resistencia característica, que 
puede obtenerse de la figura 5 como la tensión para la 
qué la probabilidad de fallo es igual a (1 - e-1), y m es 
el módulo de Weibull, que se calcula mediante un 
ajuste por mínimos cuadrados de la ecuación (6) a 
partir de los resultados de la figura 3. Ambos valores se 
presentan en la tabla 4. La tensión de rotura de las 
fibraas se representa por s. 

Tabla 4. Parámetros de Weibull de las fibras. 

Temperatura cro (I\1Pa) m 

Tamb 2810 3,3 

1200 oc 1782 3,2 

En dicha tabla se puede observar que la degradación 
de las fibras se manifestó principalmente en la 
reducción de cr 0 , mientras que m permaneció 
prácticamente constante. 
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Fig. 5. Tensión de rotura de las fibras en función del 
tamaño y morfología de los defectos en su superficie. 

6. COMPARACIÓN DEL MODELO CON LOS 
RESULTADOS EXPERIMENTALES 

Recientemente Curtin [2] propuso un modelo teórico 
para estimar la energía de fractura de los materiales 
cerámicos reforzados con fibras en función de las 
propiedades de la fibras, de la matriz y de la intcrcara. 
Suponiendo que las fibras se rompen indepen
dientemente y que existe una distribución global de la 
carga tras el proceso de fractura de cada fibra, se 
analizó la sucesiva fragmentación de las fibras. Los 
resultados indicaron que la energía específica de 
fractura del material compuesto se podía expresar por: 

donde A es una función adimensional del módulo de 
W eibull de las fibras, y Lo es una longitud de 
referencia. La estimación de los valores de m, cr0 y 't, 
permitió calcular la relación entre la energía específica 
de fractura a temperatura ambiente y a 1200 °C, así 
como comparar su valor con los valores medios de Gp 
medidos en los ensayos de fractura. Los resultados se 
muestran en la tabla 5, donde se puede comprobar que 
el modelo teórico concuerda satisfactoriamente con los 
resultados experimentales. 

Tabla 5. Relación entre las energías de fractura. 

GF (1200 °C) 
GF(Tamb) 

Resultados teóricos 0,56 

Resultados experimentales 0,53 

7. CONCLUSIONES 

Se ha estudiado el comportamiento mecamco en 
fractura y tracción de un material compuesto 
SiCrfAiz03 a temperatura ambiente y a 1200 oc. La 
energía específica de fractura a 1200 oc se redujo al 
53% de la medida a temperatura ambiente. Para 
analizar las causas de esta degradación, se procedió a 
medir el espaciamiento entre las grietas en la matriz 
generadas durante el ensayo de tracción y la 
distribución de defectos en las fibras. Los resultados 
del análisis por microscopía cuantitativa y de los 
ensayos de tracción permitieron estimar la magnitud de 
la tensión de rozamiento en la intercara y de la 
resistencia mecánica de las fibras a T amb y a 1200 oc. 

La reducción de la energía especiífica de fractura a 
1200 oc fue debida a la degradación de las fibras. Su 
modulo de Weibull no varió con la temperatura, pero la 
resistencia característica se redujo al 60% a 1200 oc. 
Esta reducción fue ocasionada por la generación y 
crecimiento de defectos en las fibras durante la 
exposición a 1200 °C. El origen de estos defectos 
podría deberse a: i) la reacción química entre la matriz 
y las fibras en zonas donde el recubrimiento de SiC de 
las fibras estuviera agrietado, ii) al ingreso de oxígeno 
a través de las grietas formadas en la matriz durante el 
enfriamiento, o iii) a la reacción de las fibras con 
aluminio residual procedente del proceso de 
fabricación. No obstante, no ha sido posible llegar a 
una conclusión definitiva con los datos disponibles en 
estos momentos. 

8. AGRADECIMIENTOS 

Este trabajo ha sido financiado por Industria de 
Turbopropulsores, S. A., dentro de su programa de 
desarrollo de materiales CMC. Los resultados 
presentados son propiedad de ITP, S. A., y no pueden 
ser utilizados sin su autorización. Los autores desean 
hacer constar su agradecimiento a E. Erauzkin, J. 
Estevas, M. Gutiérrcz, A. Odriozola y A. Martín por las 
sugerencias y apoyo prestados durante el desarrollo de 
esta investigación. Los autores también desean 
agradecer la ayuda de la CICYT mediante el proyecto 
de investigación MAT95- 787. 

9. REFERENCIAS 

[1] LLorca, J., y Elices, M., "A cohesive crack 
model to study the fracture behaviour of fiber
reinforced brittle-matrix composítes", In t. J. 
Fracture, 54,251 (1992). 

[2] Curtin, W. A., "Theory of mechanical properties 
of ceramic-matrix composites", J. Am. Ceram. 
Soc., 74,2837 (1991). 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA 

[3] Pysher, D., J., Goretta, K., C., Hodder, R., S., 
Tressler, R., E., "Strengths of ccramic fibers at 
elevated temperatures", J. Am. Ceram. Soc., 72, 
284 (1989). 

(4] Aveston, J., Cooper, G. A., Kelly A., "Single 
and multiple fracture: the properties of fiber 
composites", Conference Proceedings, National 
Physical Laboratory (Guildford, U.K.). IPC 
Science and Technology Press, Ltd., 
Teddington, U.K. (1971). 

[5] Evans, A., G., Domergue, J., M., Vagaggini, E., 
"Mcthodology for relating thc tensile behaviour 
of ceramic-matrix composites to constitucnt 
properties", J. Am. Ccram. Soc., 77, 1425 
(1994). 

[6] Hcredia, F. E., Evans, A. G., y Andcrson, C. A., 
"Tcnsile and shear properties of continuous 
fiber-reinforced SiC/Al20 3 composites 
proccssed by melt oxidation, J. Amer. Ceram. 
Soc., 78,2790 (1995). 

[7] Sawyer, L. C., Jamieson, M., Brikowski, D., 
Haidcr, M., I., Chen, R. T., "Strcngth, structure 
and fracture properties of ceramic fibers 
produced from polymcric prccursors: I, base
line studies", J. Amer. Ceram. Soc., 70, 798 
(1987). 

[8] Astiz, M. A., "An incompatible singular elastic 
elcmcnt for two- and thrcc-dimcnsional crack 
problems", Int. J. Fracture, 31, 105 (1986). 

[9J Newman, J. C., Raju, I. S., "Stress intcnsity 
factor cquations for cracks in three-dimcnsional 
finite bodies", Fracture Mechanics, 14th 
Symposium, STP 791, J. C. Lcwis and G. Sines. 
eds., ASTM, Philadelphia. 

[10] Fareed, A. S., Schíroky, G. H., and Kcnnedy, C. 
R., "Developmcnt of BN/SiC duplcx fibcr 
coatings for fibcr- reinforccd alumina matrix 
compositcs fabricated by dircct metal 
oxidation", Ceram. Eng. Sci. Proc. 14, 794 
(1993). 

[11] Pastor, J. Y., Planas, J., and Eliccs, M., "New 
tcchnique for fracture charactcrization of 
ceramics at room ans at high tempcrature", J. 
Testing and Evaluation, 23, 209 (1995). 

Vol. 13 (1996) 259 



260 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 13 (1996) 

ROTURA A TRACCIÓN DE PROBETAS DEL COMPOSITE AI-5%NAI 
OBTENIDAS POR VÍA PUL VIMET ALÚRGICA 

J.A. Rodríguez, J.M. Gallardo y E.J. Herrera 

Grupo de Metalurgia e Ingeniería de los Materiales 
Escuela Superior de Ingenieros, Avda. Reina Mercedes s/n, E-41012 Sevilla 

Resumen. Se han preparado polvos ceramo-metálicos del composite Al-5NA1 AM por molienda de ambos 
componentes en un attritor, durante 10 h, y en presencia de una cera. Los polvos se consolidaron por un 
doble ciclo de prensado en frío y sinterización. Las piezas obtenidas tienen, en comparación con el 
aluminio pulvimetalúrgico consolidado por un método similar, una dureza Brinell casi 4 veces mayor, una 
resistencia a la tracción 3.5 veces superior y una ductilidad ( A7=5.5%) notablemente más baja. 
Composites obtenidos por consolidación de una mezcla simple de polvo de Al aleado mecánicamente y 
NAI muestran valores inferiores de resistencia a la tracción y alargamiento. Por otra parte, piezas de Al 
aleado mecánicamente y de composite preparadas por consolidación de polvos simplemente mezclados de 
Al y NA!, presentan propiedades mecánicas intermedias entre los resultados anteriores. 

Abstract. Ceramo-metallic powders of the composite Al-5AIN AM have been prepared by 10 h attrition 
milling of both materials in the presence of a wax. The powders were consolidated by a double cycle of 
cold pressing and sintering. The obtained parts have a Brinell hardness almost 4 times higher, a tensile 
strength 3.5 larger anda remarkably lower ductility ( A7 =5.5 %) than PM aluminium parts manufactured 
by a similar method. Composites obtained by consolídation of a simple mixing of mechanically alloyed 
Al and AlN show poorer values of tensile strength and elongation. On the other hand, mechanically 
alloyed Al and composites prepared by consolidation of a simple mixing of Al and A!N ha ve mechanical 
properties which are intermediate between the above-mentioned results. 

1. INTRODUCCIÓN 

Polvos del composite ceramo-metálico Al-5% N Al se han 
preparado por vía pulvimetalúrgica, siguiendo dos 
procedimientos, a saber, por simple mezclado de los 
polvos y por molienda conjunta en un attritor. El attritor 
es un molino de bolas de alta energía, que permite, entre 
otras posibilidades, la obtención de polvos composites 
por aleado mecánico. Los autores han descrito en un 
artículo anterior [1] la preparación de estos polvos 
composites por molienda en un attritor. En general, el 
aluminio aleado mecánicamente (Al AM), bien como tal 
metal, o formando parte de un composite, es un polvo 
duro, cuyas partículas están cubiertas por películas de 
óxido y/o hidróxidos de aluminio. Esto origina 
problemas en los procesos de consolidación de los 
polvos, ya que resulta difícil conseguir un buen contacto 
directo entre las partículas metálicas propiamente dichas. 
Por ello, la consolidación se lleva a cabo, normalmente, 
con la utilización de una etapa de extrusión en caliente, 
que permite la rotura de las películas de óxido y el 
contacto íntimo entre las partículas metálicas [2,3]. Sin 
embargo, en nuestro laboratorio, se ha desarrollado un 
mtStodo alternativo de consolidación consistente en un 
ciclo doble de prensado en frío y sinterización en vacío 
[4]. Este nuevo método original se ha utilizado en este 
trabajo para la consolidación de los polvos composites 
(el obtenido por mezcla y el obtenido por aleado 

mecánico) y de polvos de aluminio (aluminio simple y 
aluminio aleado mecánicamente). Estos últimos 
utilizados con fines comparativos. 

En esta investigación, se estudia el comportamiento a 
tracción de probetas pulvimetalúrgicas (P/M) del 
composite Al-5 %NA!, obtenidas a partir de polvos 
preparados por mera mezcla de los componentes y por 
aleado mecánico. En particular, se ha tratado de 
explicar, en base a observaciones experimentales, las 
causas de la b~ja ductilidad de estos materiales, así 
como la aparición de roturas indeseadas en las probetas. 
Los resultados se comparan con los obtenidos con 
muestras de aluminio, tanto simple como aleado 
mecánicamente, fabricadas por un método análogo de 
consolidación. 

2. MATERIALES Y PROCEDIMIENTO 
EXPERIMENTAL 

El polvo de aluminio de partida fue un polvo comercial 
obtenido por atomización, suministrado por Eckart
Werke. La pureza del polvo es superior al 99.5%, 
siendo la principal impureza un 0.15% de hierro. Su 
tamaño de partícula es inferior a 125 fLm. El polvo de 
NAl fue suministrado por Hermann C. Stark, con 
tamaño de grano inferior a 50 fLm y tamaño medio de 
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Tabla l. Condiciones de preparación y consolidación de los polvos. 

MATERIAL PREMOLIENDA/ MOLIENDA 
MEZCLADO 10h,500rpm 

Al - -

AIAM 1.5ACP 
Al 

5min,500rpm 

Al-5NAI Al+5NA1 -
5min,500rpm 

Al AM- 5NA1 Al AM +5NA1 -
5min, 500rpm 

Al-5NAl AM (a) 1.5ACP+5NAI 0.5ACP+Al 
Al-5NAI AM (b) 5min,500rpm 

partícula de 4 p.m. El tamaño del polvo NA! se redujo, 
eventualmente, por premolienda de 5 minutos en un 
attritor Szegvari, en presencia de una agente controlador 
del proceso (ACP). El attritor es un molino de bolas 
vertical, donde las bolas son agitadas por paletas 
giratorias. La velocidad de giro fue, en general, de 500 
rpm. El ACP utilizado fue la cera en polvo 
Micropowder C de Hoechst, que es un compuesto 
orgánico de carbono e hidrógeno, que contiene pequeñas 
cantidades de oxígeno y nitrógeno. 

Los materiales composites P/M se designan, 
respectivamente, Al-5NAl, Al AM-5NA1 y Al-5NAI 
AM, según se preparen por simple mezcla de los polvos 
metálicos y cerámicos, mezcla del Al AM y del NAJ, o 
se aleen mecánicamente en un attritor, previamente a su 
proceso de consolidación. El aleado mecánico del polvo 
composite se realizó por molienda conjunta de los 
polvos de aluminio y nitruro de aluminio en un attritor 
durante 10 horas [1]. La consolidación se llevó a cabo 
siguiendo, en líneas generales, el proceso de ciclo doble 
de prensado en frío y sinterización en vacío desarrollado 
en nuestro laboratorio para el aluminio aleado 
mecánicamente [ 4], eliminando, eventualmente, la etapa 
de desgasificación [5] y adaptando el valor de las 
presiones de forma que, tras el primer prensado, la 
densidad relativa de los compactos sea de un 90% y, 
tras el segundo prensado, de aproximadamente el 
100%. En el caso del polvo composite AI-5NA1 AM, se 
emplearon dos vías de consolidación, (a) y (b), ambas 
con un tratamiento de desgasificación y ablandamiento 
a 625. e, que se diferencian en la magnitud de la 
primera compactación, encaminada a conseguir una 
densidad relativa de los compactos de 95 y 90%, 
respectivamente. A efectos comparativos se han 
preparado, además de muestras de los dos materiales 
composites, probetas de tracción de aluminio simple, Al, 
y de aluminio aleado mecánicamente, Al AM. Las 
condiciones de preparación de los distintos polvos y el 
proceso seguido para su posterior consolidación se 

T (Desgasificación), PI, Sl, P2, S2, 
·e (2h, 5Pa) MPa ·e MPa ·e 

- 210 650 310 650 

500 850 650 1300 650 

- 225 650 1000 650 

- 1300 650 1300 650 

625 850 650 1300 650 
520 650 1300 650 

Fig. l. Representación de las probetas de tracción. 

recogen en la Tabla l. La probeta P/M de tracción 
utilizada, que es una modificación de la recomendada en 
la norma ASTM A370, se esquematiza en la Fig. l. Los 
ensayos de tracción se realizaron en una máquina MTS 
810. Estos ensayos se completaron con estudios de 
dureza, fractográficos y estructurales, llevados a cabo 
por los métodos usuales de medidas con durómetro, 
inspección visual y con lupa, microscopía óptica y SEM. 

3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

3.1 Propiedades mec<ínicas. 

Los valores finales de densidad relativa (D% ), dureza 
(HB), resistencia a la tracción (R) y alargamiento (A7 %) 
de piezas P/M de los seis materiales procesados según 
las indicaciones de la Tabla 1, se recogen en la Tabla 2. 
En todos los materiales la densidad relativa es muy 
elevada, oscilando la porosidad residual entre menos de 
un 2% y 0.1%, resultando, en la mayoría de los casos, 
del orden de 0.5%. Los tres materiales composites, que 
contienen NA!, y que han sido obtenidos por molienda 
conjunta de los polvos metálicos y cerámicos, o bien, 
por mezcla del aluminio aleado mecánicamente con el 
NAl, son los que presentan mayor dureza, 
aproximadamente 115 BH. En estos materiales, tanto el 
constituyente cerámico como la matriz metálica tienen 
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Tabla 2. Propiedades fmales de las piezas P /M de 
composites, Al y Al AM. 

D% HB R, MPa A7 
% 

Al 98.1 27 lOO 45 

AlAM 99.5 101 294 13.2 

Al-5NAl 99.9 65 131 26.6 

Al AM- 5NA1 98.7 116 284 3.3 

Al-5NAl AM (a) 99.5 114 373 5.5 
Al-5NAl AM (b) 99.2 114 340 4.2 

una alta dureza. La dureza de estos composites es 4 
veces superior a la del simple aluminio. El composíte 
obtenido por simple mezcla de los polvos metálicos y 
cerámicos (Al-5NA1) y el aluminio aleado 
mecánicamente presentan durezas intermedias entre las 
anteriores (65 y 101 HB, respectivamente). En lo 
relativo a la resistencia a la tracción, los tres materiales 
más duros poseen también las mayores resistencias, si 
bien a este grupo ha de añadirse el Al AM. Las menores 
resistencias las muestran el Al-5NA1 (131 MPa) y el Al 
(100 MPa), en gran medida en consonancia con su 
dureza. La ductilidad de los compactos sigue, como era 
de esperar, un orden inverso a la resistencia a la 
tracción, aunque existen excepciones, como se ilustra en 
la figura 2. Así, los composites obtenidos por simple 
mezcla de los componentes, es decir, sin molienda 
conjunta (Al-5NA1 y Al AM-SNAl), muestran valores de 
ductilidad más bajos de lo debido, separándose de la 
tendencia lineal, tal como puede comprobarse en la 
figura 2. El examen metalográfico de estos dos 
composites puede ayudar a interpretar las causas de la 
disminución del alargamiento. Las microestructuras 
correspondientes revelan que tanto en el Al-5NAl 
(Fig. 3) como el Al AM-5NA1 (Fig. 4) las partículas de 
NAI cercan o rodean a las partículas metálicas, lo que, 
de alguna manera, obstaculiza el contacto íntimo entre 
las partículas de aluminio y facilita, al mismo tiempo, la 
separación de las mismas al someterla a esfuerzos de 
tracción. El efecto es más notable en el Al AM-5NAl, 
de ahí su baja ductilidad (3. 3 %) , ya que las partículas de 
polvo Al AM, además de estar rodeadas de películas de 
óxido, son muy duras. Las partículas de simple 
aluminio, al ser mucho más blandas, están parcialmente 
penetradas por las partículas de NAl, con lo que el 
cercado por éstas es más difuso. Los composites aleados 
mecánicamente (Al-5NAl AM) tienen una mejor 
resistencia y ductilidad que el composite Al AM-5NA1, 
obtenido por simple mezcla de los polvos. La molienda 
conjunta de los polvos consigue un alto grado de afino 
de las partículas de N Al y una distribución homogénea 
de estas partículas (Fig. 5), lo que redunda en una 
mejora relativa de las propiedades mecánicas. Las 

50 
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Resistencia a la tracción, MPa 

Fig. 2. Ductilidad versus resistencia a la tracción, donde 
se observa la tendencia lineal inversa. Los composites 
obtenidos por simple mezclado están fuera de la misma. 

Fig. 3. Microestructura del composite Al-5NA1. Las 
partículas de NA! parecen que cercan o rodean a las de 
Al de la matriz. 

Fig. 4. Microestructura del composite Al AM-5NAI. 
Las partículas de NAI cercan o rodean manifiestamente 
a las de la matriz de Al AM. Compárese este efecto con 
el de la figura anterior. 
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variantes (a) y (b) del composite Al-5NAl AM se 
diferencian solamente en la distinta presión de la 
primera compactación (850 y 520 MPa, 
respectivamente). El empleo de la mayor presión de 
compactación (850 MPa) se traduce en un ligero 
aumento de la densidad y apreciables mejoras en la 
resistencia a la tracción y la ductilidad. En cualquier 
caso, la ductilidad de los composites Al-5NAl es baja, 
debido a la estructura de este material consistente en una 
abudante dispersión de partículas de N Al, de tamaño del 
orden de 1 14m, y de un compuesto intermetálico de 
Fe-Al, de tamaño - 0.5 14m, en una matriz metálica 
muy dura. A su vez, el Al AM, que presenta una buena 
combinación de resistencia (294 MPa) y de alargamiento 
(13,2%), posee también una finísima dispersión de 
partículas de segundas fases (Alp3 y Al4C3) 

submicroscópicas [6]. La microestructura del Al AM 
(Fig. 6) muestra que este material posee también agujas 
de un intermetálico Fe-Al, que, en parte, deterioran la 
ductilidad. A este respecto, el alargamiento de este 
material puede mejorarse [5] partiendo de un polvo de 
aluminio de menor contenido en hierro ( < 0.15 %Fe). 

3.2. Roturas indeseadas de las probetas de tracción. 

La baja ductilidad de alguno de los materiales 
estudiados, en particular del Al-5NAI AM, origina 
problemas durante los ensayos de tracción. Con 
frecuencia, del orden del 50%, se producen roturas de 
las probetas fuera de la zona calibrada. Estas roturas 
son, generalmente, fomentadas por la presencia en las 
muestras de grietas de distinto origen. 

Algunas roturas indeseadas son provocadas por las 
huellas dejadas por las mordazas sobre las cabezas de 
las probetas, especialmente, si dichas huellas se 
encuentran en las proximidades de las superficies 
laterales. La figura 7 muestra este efecto. Puede 
observarse en dicha figura que, aunque el material es 
frágil, ha habido un cierto grado de deformación plástica 
(abultamiento) previo a la formación de la grietas, la 
cuales, como era de esperar, parten de esquinas de las 
huellas. Éstas, dado que la área de las cabezas de las 
probetas es muy pequeño (Fig. 1), son relativamente 
grandes, por lo que el efecto fragilizante es más notable. 

Los compactos experimentan durante la sinterización una 
contracción. Como se utiliza la misma matriz para las 
dos compactaciones, las cabezas de las probetas han de 
rebajarse, en la parte de transición al cuerpo, con el fin 
de que puedan introducirse en la matriz para proceder a 
la segunda compactación. Dicho rebaje se ha realizado 
por medio de limado, lo que proporciona un acabado 
bastante basto (Fig. 8). Parte de este mal acabado se 
mitiga, por deformación plástica, durante la segunda 
compactación, pero no se elimina totalmente, quedando 
una superficie ligeramente entallada, precisamente en la 
zona del cuello de la probeta, que favorece la formación 

Fig. 5. Microestructura del composite Al-5NAl. La 
molienda conjunta consigue unas partículas más fmas de 
N Al y una distribución más uniforme. 

Fig. 6. Microestructura del composite Al AM. 
Dispersión de partículas de segunda fase 
(submicrocópicas) y presencia de un intermetálicoFe-Al 
en forma de aguja. 

400 ~m 

Fig. 7. Grietas en la cabeza de la probeta provocadas 
por los dientes de las mordazas en las proximidades de 
los extremos laterales. Se observa un cierto grado de 
deformación plástica (abultamiento). 
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de grietas durante la segunda compactación (Fig. 9). 

Estas grietas, que permanecen hasta el final del 
procesado, se producen probablemente a la salida de los 
compactos de la matriz, debido a la expansión desigual 
de la cabeza y el cuerpo de la probeta. La mayoría de 
las roturas indeseadas se producen en la zona del cuello 
de las probetas, partiendo de la superficie entallada 
(Fig. 10), frecuentemente con la ayuda de grietas del 
tipo de la ilustrada en la figura 9. Por supuesto, se 
pueden introducir algunas mejoras para mitigar o eludir 
este efecto indeseado, tales como, por ejemplo, hacer un 
limado más fmo y acabarlo con papel abrasivo o, aún 
mejor, emplear una matriz diferente para el segundo 
prensado, convenientemente diseñada, para que aloje la 
probeta y facilite, al mismo tiempo, su expulsión de la 
matriz. 

Fig. 8. Acabado grosero del limado en el cuello de la 
probeta. 

Fig. 9. Grieta formada en la segunda compactación en 
la zona, ligeramente entallada, en que se efectuó el 
limado. 

Se ha podido también observar que existe siempre en las 
probetas un ataque superficial, a través de los límites de 
grano (Fig. 11). Se trata muy probablemente de una 

oxidación _intergranular ocurrida durante la sinterización 
en vacío. La pequeña presión parcial de oxígeno 
presente es capaz de producir una delgada capa 

Fig. 10. Rotura de una probeta ensayada a tracción, 
producida en el cuello de la probeta en la zona 
entallada. 

Fig. 11. Oxidación intergranular superficial de una 
probeta sinterizada en vacío. 

Fig. 12. Los efectos del ataque intergranular se traducen 
en la formación de pequeñas fisuras superficiales. 
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superficial de óxido en los compactos y una oxidación 
preferente de los límites de grano hasta una profundidad 
de unos 50 p.m. El ataque se traduce en la formación de 
pequeñas grietas o fisuras superficiales (Fig. 12). Este 
ataque intergranular y sus consecuencias, podrían 
mitigarse por rectificado final, o por una o varias de las 
acciones siguientes, empleo de un vacío mayor, relleno 
de la cámara, previo al vacío, con gas inerte, presencia 
de un "getter". 

4. CONCLUSIONES 

El composite Al-5NA1 AM (a) presenta la mejor 
resistencia a la tracción de entre todos los estudiados. 
Las probetas de este composite tienen, en comparación 
con el aluminio pulvimetalúrgico consolidado por un 
método similar, una dureza Brinell casi 4 veces mayor, 
una resistencia a la tracción 3. 7 veces superior y una 
ductilidad (A7 =5.5%) notablemente más baja. El 
composite Al AM- 5NAI muestra valores inferiores de 
resistencia a la tracción y alargamiento, debido a que las 
partículas del material cerámico rodean las duras 
partículas del Al aleado mecánicamente, impidiendo un 
contacto íntimo entre las mismas. Por otra parte, piezas 
de Al AM y del composite AI-5NA1 presentan 
propiedades mecánicas intermedias entre los resultados 
anteriores. 

Sin embargo, la baja ductilidad de alguno de estos 
materiales, por ejemplo, del Al-5NA1 AM, causa 
problemas durante los ensayos de tracción, en forma de 
roturas de las probetas fuera del la zona calibrada. Esta 
roturas están, generalmente, fomentadas por la presencia 
de grietas generadas por diversas causas, entre las que 
cabe mencionar las originadas por los dientes de las 
mordazas, un ataque intergranular superficial durante la 
sinterización y las ocasionadas por la alta presión de 
compactación. Asimismo, la existencia de pequeñas 
entallas en zonas críticas de las probetas, producidas por 
el procedimiento de fabricación, cooperan también a 
estas fracturas indeseadas. Muchas de estas dificultades 
pueden ser superadas. 
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ESTUDIO DE UNIONES MECANICAS DE MATERIALES COMPUESTOS DE MATRIZ 
CERAMICA 

E. Erauzkin, J. Andikoetxea 

ITP. PARQUE TECNOLOGICO. EDIFICIO 300. ZAMUDIO. VIZCAYA 

Resumen. Los materiales compuestos de matriz cerámica son empleados cada dra en mayor 
número de aplicaciones en la industria aeronáutica. No obstante, la complejidad de formas 
demandada, para los componentes fabricados en estos materiales requiere la unión de partes 
sencillas. Sin embargo, éste es un tema que no ha sido abordado suficientemente y que dista 
mucho de ser solventado. El presente trabajo es una contribución en este campo, 
consecuencia de un problema real planteado. 

Abstract. Ceramic matrix composite materials are used more and more each day in the aircraft 
industry for different applications. However, new design required complicated forms, built 
from the union of others more simple. Nevertheless, this subject has not been enough studied 
and the solutions are selected for each particular problem. The present work represents a 
contribution in this field after the study of a particular case. 

1. INTRODUCCION 

Los materiales compuestos de matriz cerámica 
han ido incorporándose en los últimos años en 
aquellas aplicaciones en las que la temperatura 
y el peso son los factores preponderantes. No 
obstante, cuando deben fabricarse partes muy 
complejas, el costo puede ser tan elevado que 
debe recurrirse al diseño de otras más 
sencillas unidas entre sf. Este hecho normal en 
cualquier actividad de diseño puede resultar 
insalvable para estos materiales en los cuales 
no se ha encontrado la solución óptima para 
unirlos. De igual forma el problema de la unión 
se manifiesta también cuando una pieza 
cerámica debe integrarse en un conjunto 
metálico. Los problemas principales que se 
plantean son: por un lado una importante 
diferencia en los coeficientes de dilatación 
entre ambos tipos de materiales y por otro la 
falta de tornillos estandarizados que puedan 
trabajar a temperaturas tan elevadas como se 
requieren para los materiales cerámicos. 
Adicionalmente, las operaciones de atornillado 
pueden provocar agrietamientos en el material 
cerámico diffcilmente controlables en servicio. 
El problema requiere por tanto, un enfoque 

dirigido tanto a la elección del material 
adecuado, cálculo de la unión y método de 
llevarla a cabo. 

2. PARTE EXPERIMENTAl 

En el estudio realizado se parte de una placa 
de 3 mm. de espesor de material compuesto, 
tejido bidireccionalmente (0-90°) de fibras de 
SiC sobre una matriz cerámica Al20 3 • La 
porosidad del material es de un 10% y el 
contenido en fibras un 37%. Para llevar a cabo 
la unión se tomaron tornillos fabricados en una 
aleación base nfquel de alta resistencia a 
temperatura y fluencia. Las propiedades de 
este material a temperatura ambiente, son 
Módulo elástico 200 GPa, lfmite elástico 550 
MPa y carga de rotura 800 MPa. 

Para el cálculo de las uniones se empleó el 
paquete de elementos finitos NASTRAN. En la 
zona de unión de los materiales se 
consideraron elementos "GAP" los cuales 
inducen una rigidez variable entre materiales 
en función de que estén en contacto o no. 
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Una vez calculados los pares de apriete se 
llevaron a cabo tratamientos térmicos de 
simulación de las condiciones reales de 
servicio de placas unidas mediante tornillos 
metálicos comerciales en una mufla de 
laboratorio de ± 5°C de precisión. 

El tratamiento térmico se realizó a 800°C 
durante un tiempo máximo de 30 horas, 
realizándose posteriormente una inspección 
visual y metalográfica de las uniones. 

3. RESUlTADOS Y DISCUSION 

Para el cálculo de la geometrfa óptima de la unión 
y par de apriete se adoptó como criterio de fallo la 
tensión a agrietamiento de la matriz. Este es un 
valor de gran importancia para estos materiales, 
ya que si bien la tensión última de rotura es 
superior, la primera representa la tensión que 
origina un agrietamiento crftico en la matriz a 
partir de la cual las fibras se encuentran 
libremente expuestas frente a una oxidación 
exterior, y por tanto susceptibles de sufrir una 
degradación total del material. Se supone una 
condición de trabajo de 800°C por ser 
representativa de la que en servicio puede 
presentar el componente. 

El empleo de una unión de dos placas cerámicas y 
un tornillo estandard cónico o hexagonal reporta 
unos valores de la tensión principal muy por 
encima de la tensión de agrietamiento de la 
matriz, cuando se considera la temperatura 
anteriormente mencionada. La razón fundamental 
es que cuando se somete a temperatura el 
conjunto placa de material CMC y tornillo metálico 
la diferencia en los coeficientes de dilatación 
genera una descompresión en la unión que no 
puede ser mejorada, ya que precargas que 
consiguieran evitar este aspecto agrietarfan la 
matriz de ia placa cerámica. 

Deshechados tornillos convencionales, se ideó una 
nueva geometrfa, constituida por tuerca y 
arandela cónica. La tuerca se seleccionará con un 
coeficiente de dilatación mayor que de la arandela, 
de modo que al alcanzar la temperatura se origina 
una fuerza de compresión en la zona de contacto 
que mantendrá unidas las placas. 

La figura 1 muestra el sistema elegido. 

Tuerca 

Arandela 

PfacasdeCMC 
1Drni//o 

Figura 1: Esquema de unión mecánica. 

El cálculo del ángulo de la línea de contacto se 
define por medio de la ecuación 

z = A eq(T-To)j' 

donde A es una constante, q y p están 
relacionados con los coeficientes de dilatación del 
tornillo y material cerámico respectivamente, 
siendo T y To las temperaturas de trabajo y 
referencia. 

Tomando un tornillo de cabeza cónica de 100°, se 
necesita un ángulo de contacto de 70° para 
mantener unas tensiones admisibles, muy por 
debajo de la tensión de agrietamiento de la matriz. 

Los tratamientos térmicos llevados a cabo en 
varias uniones de placas cerámicas evidencian el 
buen comportamiento de la unión, habiéndose 
detectado como único problema la oxidación 
superficial de los tornillos a la temperatura del 
tratamiento. Asimismo, en algunos casos se 
observaron pequeños fallos en el mecanizado 
cuyo efecto no ha sido evaluado. 
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La figura 2 muestra el aspecto de una de las 
placas cerámicas con resto de óxidos. 

Figura 2: Aspecto de la placa cerámica 

4.- CONCLUSIONES 

Los materiales compuestos de matriz cerámica 
pueden unirse mediante uniones metálicas. 

La unión más favorable se consigue por medio 
de tuerca y arandela cónica. 

El diseño debe optimizarse en cuanto a 
tuercas y arandelas, (materiales y geometrra 
en función de los materiales a unir). 
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EFECTO DE LA TEMPERATURA EN EL COMPORTAMIENTO MECÁNICO A TRACCIÓN 
DE UN COMPOSITE DE MATRIZ CERÁMICA CAS/SIC 
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Resumen. Se han realizado ensayos de tracción a baja velocidad de deformación en un material 
compuesto de matriz cerámica CAS/SiC en un rango de temperaturas entre la ambiente y 900° C. Se 
analiza la evolución de las principales propiedades mecánicas en función de los mecanismos de 
deformación y fallo observados en estos materiales, v.g.: agrietamiento de la matriz, despegue de la 
intercara, deslizamiento, rotura y extracción de las fibras. 
Se ha observado un descenso substancial en la carga de rotura de las probetas ensayadas a 700 y 900° C; 
sin embargo, este parámetro permanece prácticamente constante hasta los 500° C. Por otra parte, la 
deformación a fractura y la densidad de energía absorbida durante el ensayo presentan su máximo valor 
a 500° C. Este comportamiento se justifica en base a la acción conjugada de dos procesos: la oxidación 
de la intercara de carbono y de las fibras de SiC y la relajación de tensiones residuales, ambos inducidos 
por el incremento de temperatura. Los análisis fractográficos de las probetas ensayadas confirman que la 
deformación a fractura está directamente relacionada con la densidad de grietas en la matriz. Así 
mismo. la longitud de la extracción de fibras parece estar relacionada con el valor de la carga última de 
rotura en este rango de temperaturas. 

Abstract. A set of low strain rate tensile tests have been carried out on test pieces of a continuous fibre 
ceramic matrix composite (CAS/SiC) at temperatures ranging from room temperature to 900°C. A 
correlation is established between the more signifícant tensile properties a.nd the deformation and 
fracture mechanisms observed in these high temperature tests. i.e. matrix cracking. debonding. fíbre 
sliding and breaking and fibre pullout. 

A substantial decrease of the fracture stress is observed at 700°C and 900°C. However. up to 500"C, the 
mechanical behaviour is similar to that observed at room tcmperature. On the other hand. the fracture 
strain and strain energy density have a maximum at 500°C. This behaviour is explained as the combined 
action of two processes: oxidation of the Nicalon fíbres and the carbon interface and residual stress 
relaxation. both induced by the temperature increment. Fractographic analyses have confirmed that the 
strain to fracture is directly related to the matrix cracking densities. Moreover, the average pullout 
length seems to be related to the ultimate !ensile strength within this temperature range. 
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l. INTRODUCCIÓN 

Las cerámicas reforzadas con fibras cerámicas largas 
son materiales que resultan sumamente interesantes 
para su utilización en motores a reacción y en 
protecciones térmicas estructurales [ 1]. 

limitada por el desconocimiento de su comportamiento 
mecánico, su intrínseca variabilidad. precio. potencial 
enfragilización, etc. En consecuencia, resulta 
necesario estudiar en profundidad su comportamiento 
y su fiabilidad. 

Este tipo de materiales presenta características que 
justifican sobradamente su utilización, pero ésta se ve 

Es, por tanto, interesante caracterizar la influencia de 
la temperatura en el comportamiento mecánico de 
unos materiales que se hallaran expuestos 
habitualmente a atmósferas oxidantes a elevadas 
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temperaturas de operación. Así mismo, y debido a la 
gran dispersión observada en su comportamiento 
mecánico a temperatura ambiente [2], se debe realizar 
un estudio sobre la variabilidad del material en estas 
condiciones. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El material utilizado en este estudio es un compuesto 
de matriz ceram1ca (CMC), disponible 
comercialmente. Está compuesto por una matriz de 
CAS (Calcio Alúmíno-Silicato), reforzado con fibras 
de Nicalon™ (~-SiC), con arquitectura laminada 
[(0/90h1. Su mesoestructura consiste en doce láminas 
orientadas alternativamente a O y 90°, con las dos 
capas centrales a 90° unidas entre sí [3]. 

Las condiciones de alineamiento bajo las cuales se 
han realizado los ensayos de tracción responden a las 
de trabajos anteriormente realizados por los autores 
[3]. 

Los ensayos han sido realizados a temperatura 
ambiente, 500, 700 y 900° C y en condiciones cuasi
estáticas de aplicación de carga (E =0.0005 s·1

) en 
una máquina servohídráulica de tracción. Se han 
realizado 21 ensayos a temperatura ambiente y 5 en 
cada una de las otras temperaturas consideradas. 

Se han utilizado probetas de 20 cm. de longitud, en el 
interior de un horno plano de radiación, en atmósfera 
de aire dotado con un sistema de garras frías. Las 
medidas de deformación se han obtenido mediante un 
extensómetro de varillas de carburo de silicio 
refrigerado por agua, con un rango de medida del 
±lO% sobre una longitud calibrada de 25 mm. 

Los datos obtenidos de los ensayos se procesaron 
utilizando ~-splines cúbicos, para la obtención del 
módulo elástico, E: la tensión de rotura de la matriz, 
<Tmc: y la densidad de energía absorbida en el momento 
de la rotura, "Strain Energy Density" (S.E.D.) 
calculada a partir del área bajo la curva tensión
deformación [ 4 ]. 

3. RESULTADOS 

3.1. Propiedades mecánicas 

La Tabla l muestra los valores medíos del módulo 
elástico (E). la tensión de rotura de la matriz ( crmc), la 

deformac~ón de fractura (!::e), la tensión última (crms) y 
la densidad de energía absorbida (SED). así como las 
desviaciones típicas de estos valores, para cada una de 
las temperaturas de ensayo estudiadas. 

Tabla l. CAS/SíC [{0/90)3],. Resultados obtenidos en 
36 ensayos de tracción. 

Temp. E O" me Er crurs SED 
(OC) (GPa) (MPa (%) (MPa) (MJ/m3

) 

20 119 62 0.92 246 1.51 
±6 ±9 ±0.14 ±28 ±0.3! 

500 105 42 1.27 232 2.18 
±10 ± 10 ±0.73 +44 + 1.45 

700 109 44 0.72 188 0.97 
± 14 ±6 ±0.28 ± 35 ±0.46 

900 110 52 0.57 126 0.56 
± 12 ± 11 ±0.08 ± 13 ±0.08 

En la Figura 1 se muestra una curva típica del 
comportamiento del material para cada temperatura. 

'i' 
200~--------~~~~~~---------1 

~150~--~~p~~-----4------~ 
~ 
íi 100 
¡.. 

0.4 0.8 1.2 

Deformación(%) 

Fig. 1. CAS/SiC [(0/90)3].. Curvas tensión-defonnación 
de cuatro ensayos de tracción cuasi-estáticos típicos. a 
temperatura ambiente, 500, 700 y 900° C. 

En la Figura 2 puede observarse como, al incrementar 
la temperatura del ensayo, la tensión última de rotura. 
crms, tiene una ligera tendencia a descender hasta los 
500° C, que a partir de esta temperatura resulta mucho 
más drástica para los ensayos a 700° C y aún más para 
Jos de 900° C. Se ha ajustado una ~-spline a los puntos 
correspondientes al valor medio a cada temperatura y se 
han incluido también los intervalos de confianza del 
95% de la población de 21 probetas ensayadas a 
temperatura ambiente. Puede verse claramente que el 
descenso de la carga de rotura no es significativo hasta 
los 500° C; a 700° C comienza a ser mas claro. 
mientras que a 900° e todos los valores obtenidos se 
hallan fuera de los intervalos de confianza de la 
población a temperatura ambiente. Por tanto, parece 
que estos resultados no presentan sesgo debido a la 
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variabilidad intrínseca del material. Otros autores 
confirman esta tendencia para ensayos de flexión [ 5]. 

400~----------------------------~ 

= •O 
·¡¡ 

~ ~ ~ 
- 200 - - ~ : , .. _______________ .:·----~------_ 
·¡¡ 
= ~ 1001-------------------------~~, 

~ 

o· 200' 400' 600' 800' 1,000' 

Temperatura ('C) 

Fig. 2. CAS/SiC [(0/90)3],. Evolución de la tensión 
última de rotura en función de la temperatura del 
ensayo. Se muestra un polígono uniendo los valores 
medios a cada temperatura. 

La Figura 3 muestra de manera análoga los datos 
correspondientes a la deformación a fractura del 
material. Como puede observarse, el valor máximo de 
la deformación a fractura se produce a 500° e pero con 
una gran dispersión de los resultados. Pluncket et aL [6] 
y [7] han observado un comportamiento similar en 
CAS/SiC sometido a ensayos de flexión. A 700° C, la 
dispersión se reduce y los valores son algo inferiores a 
los obtenidos a temperatura ambiente. Finalmente. a 
900° C. la dispersión es muy pequeña y los valores son 
muy bajos. fuera del intervalo de confianza de la 
población a temperatura ambiente. 

~ 2.0%~: f-----------------------------1 

!! 
" t:: 1.5°/" 

¿;; .. 
. § l.O% ~ ...... ~---------"'--~--------J 
·¡¡ 

"' E 
~ 0.5% f----------------"'-----• .------"111---1 
Q 

o• 200' 4oo· 600' 800' 1,ooo• 
Temperatura ('C) 

Fig. 3. CAS/SiC [(0/90)3].,. Evolución de la 
deformación a fractura en función de la temperatura del 
ensayo. Se muestra un polígono uniendo los valores 
medios a cada temperatura. 

La densidad de energía absorbida durante el ensayo 
muestra un comportamiento análogo al de la 
deformación a fractura en el rango de temperatura 

estudiado, tanto en lo referente a la dispersión de 
resultados como en los valores medios, como puede 
verse en la Figura 4. 

o· 2oo· ~oo· 6000 800' 1,ooo· 
Temperatura (•e¡ 

Fig. 4. CAS/SiC [(0/90)3],. Evolución de la densidad de 
energía absorbida en función de la temperatura del 
ensayo. Se muestra un polígono uniendo los valores 
medios a cada temperatura 

Es, por tanto, claro que la tenacidad del material se ve 
afectada por la temperatura, observándose una pérdida 
sustancial en las propiedades mecánicas a 900° C. 

3.2. Metalogra(ía 

Se han realizado estudios fractográficos de las probetas 
más cercanas en su comportamiento al valor medio 
observado en cada temperatura. 

La Figura 5 muestra una secuencia de micrografías de 
la superficie de fractura a 500, 700 y 900" C 
respectivamente. Como puede observarse en la figura. 
la longitud de extracción de fibras a 500° es la mayor 
de las representadas, y similar a la correspondiente a 
temperatura ambiente. A 700° C la longitud se reduce, 
para llegar a una práctica desaparición de este 
fenómeno a 900° C. 

La drástica reducción en la longitud de extracción de 
fibras a 900° e es debida a la oxidación de la intercara 
de carbono que existe entre las fibras y la matriz en este 
material, seguida de la formación de puentes de silicio 
("silica bridges") [8]. La fuerte adherencia entre la capa 
de óxido de silicio y el carburo de silicio de las fibras, 
impide que se produzcan los mecanismos de deflexión y 
puenteo del frente de la grieta por parte de las fibras. 
Por lo tanto, en estas condiciones, el material se 
comporta como una cerámica monolítica. De este 
modo, se pierde la tenacidad asociada a mecanismos 
como el agrietamiento de la matriz y el despegue y 
extracción de las fibras. 
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(a) 

(b) 

Fig. 5. CAS/SiC [(0/90h] •. Las micrografías muestran 
la evolución de la longitud de extracción de fibras en 
función de la temperatura de ensayo: (a) 500, (b) 700 y 
(e) 900° C. 

El comportamiento descrito ha sido observado, en el 
mismo material. por otros autores que han realizado 
ensayos de flexión a diversas temperaturas [8]. 

(a) 

(b) 

(e) 

Fig. 6. CAS/SiC [(0/90)31. Las micrografias muestran 
la evolución de la densidad de grietas en la matriz en 
función de la temperatura de ensayo: (a) 500° C; (b) 
700° C y (e) 900° C. 

Así mismo, existen estudios sobre la variación de las 
propiedades de la intercara degradada por la oxidación 
[5]. Estos estudios demuestran, además. que el mínimo 
valor de la energía de despegue de la intercara se 
produce entorno a 400° C. 
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En la Figura 6 se presenta una serie de micrografias, 
mostrando la evolución del daño en la matriz al variar 
la temperatura del ensayo. Puede observarse que la 
máxima densidad de grietas se produce a 500° C, 
reduciéndose a 700° C. En la micrografia 
correspondiente a 900° e se observa que no aparecen 
grietas en la matriz. Esta ausencia de grietas confirma 
el hecho de que, al producirse los puentes de silicio, la 
primera grieta (o una de las primeras) se convierte en 
catastrófica, produciendo la rotura de la probeta, al no 
poder ser puenteada por las fibras. La máxima densidad 
de grietas a 500° e puede ser debida a la mayor 
deformación a fractura que presenta el material a esta 
temperatura. 

La Figura 7 muestra el aspecto de la superficie de una 
probeta ensayada a 900° C. Como puede verse, la 
matriz aparece adherida a las fibras de carburo de 
silicio. Estas fibras presentan un aspecto degradado, 
con la aparición de cavidades en su superficie. 

Fig. 7. CAS/SiC [(0/90)3],. La micrografia muestra el 
daño producido por la oxidación sobre fibras de la 
superficie de la probeta a 900° C. 

4. CONCLUSIONES 

La resistencia a la tracción del composite de matriz 
cerámica CAS/SiC [(0/90)3],. disminuye progresiva
mente al aumentar la temperatura. La pérdida de 
resistencia es significativa a partir de 700° C, siendo 
catastrófica a 900° C. Sin embargo, la deformación a 
fractura presenta su máximo valor a 500° C. 

La longitud promedio de las fibras extraídas tras la 
fractura se reduce progresivamente al aumentar la 
temperatura_ A 900° C. este mecanismo desaparece casi 
totalmente. La densidad de grietas en la matriz es 

máxima a 500° C; no obstante, este fenómeno también 
desaparece a 900° C. 

Se observa una correlación entre la densidad de grietas 
que aparecen en la matriz y la deformación a fractura 
del composite. Así mismo, la resistencia a la tracción 
sigue un comportamiento análogo a la longitud media 
de fibras. extraídas. 

Como es sabido [9], la densidad de grietas es 
proporcional al valor de la tensión de deslizamiento 
entre fibra y matriz (-r). A 500° C, la oxidación de la 
intercara aumenta el valor de -r [5-7], y, por tanto, la 
densidad de grietas. Para temperaturas superiores, el 
incremento del valor de -r es mucho mayor. provocando 
que el material deje de comportarse como un composite 
y pase a tener características similares a las de las 
ceranucas monolíticas. A esta temperatura, la 
oxidación de la intercara hace que la grieta atraviese a 
las fibras en su avance, en lugar de ser puenteada por 
éstas, resultando así la rotura del composite. 
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ANÁLISIS DE LA ROTURA DEL REFUERZO EN UN MATERIAL COMPUESTO DE MATRIZ 
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de Caminos, Canales y Puertos. Ciudad Universitaria, E - 28040 - Madrid. 

Resumen. En esta comunicación se presenta un modelo del comportamiento en tracción de materiales 
compuestos de matriz metálica (MCMM). La curva tensión-deformación se obtuvo mediante el análisis 
por elementos finitos de una celda unidad representativa del material. Las tensiones en las partículas 
cerámicas se emplearon para evaluar la fracción de refuerzos fracturados durante la deformación del material 
compuesto. El modelo se aplicó a una aleación Al 8090 (Al-Li-Cu-Mg-Zr) reforzada con un 15% en 
volumen con partículas de SiC. Se ensayaron tanto el material compuesto como la matriz sin reforzar en 
los tratamientos térmicos T651 y T4. El estudio metalográfico de las secciones transversales a las 
superficies de rotura mostró que el mecanismo de daño dominante durante la deformación fue la rotura 
frágil de las partículas de refuerzo. Finalmente se compararon los resultados experimentales con las 
predicciones del modelo. 

Abstract. A model of the mechanical behaviour of metal matrix composiles is presented. The tensile 
stress-strain curve of the composite was simulated by means of thc analysis of a unit cell. The stresses on 
the reinforcements were used to determine the fraction of broken reinforcements during deformation. The 
model was applied to a 8090 aluminium alloy reinforced with 15 vol. % SiC particulates. The composite 
material as well as the unreinforced alloy were tested in the peak-aged and naturally aged conditions. 
Quantitative metallography studies of the spccimens tested indicated that reinforcement fracture took place 
during deformation. Final! y the predictions of the model were compared with the experimental results. 

l. INTRODUCCIÓN 

El desarrollo de nuevas estructuras aeronáuticas y 
acroespaciales ha motivado la búsqueda de materiales 
ligeros con elevadas propiedades específicas. En el caso 
de las aleaciones de aluminio, una manera de conseguir 
este efecto es mediante la adición de litio, que aumenta 
el módulo de Young a la vez que reduce la densidad [1]. 

Otra manera de mejorar algunas propiedades mecánicas 
de las aleaciones de aluminio, manteniendo constante la 
densidad, es reforzándolas con partículas cerámicas de 
SiC [2 y 3]. Esto ha motivado un creciente interés en el 
desarrollo de materiales compuestos de matriz metálica 
(MCMM) basados en aleaciones de aluminio-litio [4]. 
Sin embargo, los principales inconvenientes que 
presentan los MCMM para su utilización como 
materiales estructurales son su reducida ductilidad y 
tenacidad de fractura. 

Para comprender el comportamiento mecánico de los 
MCMM se elaboraron modelos que tratan de predecir las 
propiedades del compuesto a partir de las propiedades 
mecánicas de la matriz y las partículas de refuerzo [3 y 

5]. Si embargo, estos modelos no tenían en cuenta el 
daño producido en el material durante la deformación. 
Experimentalmente se ha observado [3, 6 y 7] que 
durante la deformación se produce la fractura progresiva 
de los refuerzos cerámicos modificando la respuesta 
mecánica del material compuesto. 

Este trabajo presenta un modelo del comportamiento en 
tracción de los MCMM. El comportamiento mecánico 
del material compuesto se modelizó mediante el análisis 
por elementos finitos de una celda unidad representativa 
del material. Se evaluó la rotura del refuerzo a partir de 
las tensiones en las partículas y se predijo la ductilidad 
aplicando el criterio de Considére. 

El modelo se aplicó a una aleación Al 8090 reforzada en 
un 15% en volumen con partículas de SiC y se 
compararon las predicciones del modelo (curva tensión
deformación, ductilidad y fracción de partículas rotas) 
con los resultados experimentales. 
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2. MODELO TEÓRICO 

El material compuesto se modelizó como una red 
tridimensional de celdas hexagonales. En el centro de 
cada celda hexagonal se situó un refuerzo cerámico, 
considerado como un cilindro unitario, de longitud igual 
a su diámetro. Esta geometría se ha demostrado adecuada 
para modelizar partículas de forma irregular y bordes 
afilados como las que aparecen en el material estudiado. 
El refuerzo cerámico en cada celda puede encontrarse 
intacto o fracturado con una grieta perpendicular al eje de 
carga. La figura 1 representa gráficamente el modelo 
descrito. 

Fig.l Representación del material compuesto 
modelizado por celdas hexagonales. 

z 

t (a) 

R 

Suponiendo que las celdas con partículas rotas e intactas 
están distríbuidas homogéneamente, la tensión promedio 
en el material compuesto, cr, puede expresarse como: 

(l) 

donde p es la fracción de celdas con una partícula 
fracturada, y cri y crD son las tensiones promedio que 
soportan las celdas intacta y dafiada respectivamente. 

La magnitud de crl y crD se obtuvo aproximando las 
celdas hexagonales por un cilindro en cuyo centro se 
encontraba el refuerzo intacto o fracturado por una grieta 
semicircular. Por la simetría del problema sólo fue 
necesario estudiar un cuarto de las celdas. La figura 2 
representa las discretizaciones en elementos finitos 
empleadas, donde se utilizaron elementos 
isoparamétricos de seis y ocho nodos con cuatro puntos 
de integración. La grieta semicircular en la partícula rota 
tenía una apertura inicial igual a 0.003L, siendo L la 
longitud inicial de la celda. Las condiciones de contorno 
vinieron impuestas por la simetría del problema, que 
hace necesario que las celdas cilíndricas mantengan su 
forma durante la deformación. 

Un estudio más detallado del planteamiento numérico del 
problema puede encontrarse en [8]. La curva tensión 
deformación de las celdas puede calcularse según: 

donde U es el desplazamiento del extremo superior de la 
celda, Q es el área de la cara normal a la dirección z, y 
T z es la tensión normal que actúa sobre esta cara. 

z 

(b) 

r 
R 

Fig. 2. Discretización en elementos finitos de un cuarto de la celda unidad. a) Partícula intacta. b) Partícula fracturada. 
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Para calcular la fracción de refuerzos fracturados se 
consideró que la resistencia de las partículas cerámicas 
siguió la estadística de Weibull [3, 9-11]. De este modo 
la probabilidad de fractura, F, para un refuerzo de 
volumen V sobre el que actúa una tensión media O'P 
viene expresada por: 

(3) 

donde m es el módulo de Weibull, V o y cr0 son dos 
constantes con dimensiones de volumen y tensión 
respectivamente, y crp es la tensión media que actúa 
sobre la partícula. I:a tensión que actúa sobre los 
refuerzos no es constante, siendo máxima en la sección 
central de la partícula (z=O) y mínima en la intercara 
matriz-refuerzo (z=lp). De ese modo, el valor de O'p 
puede aproximarse como: 

(4) 

donde cr~=O y cr;=IP son respectivamente las tensiones 
en la sección central (z=O) y en la intercara matriz
refuerzo (z=lp) de las partículas cerámicas. El cálculo de 
estas tensiones se realizó a través del análisis por 
elementos finitos de la celda intacta, de un modo similar 
al indicado en la ecuación (2). 

La distribución volumétrica de los refuerzos puede 
representarse por la densidad de probabilidad p(V), de tal 
modo que la probabilidad de encontrar un refuerzo con 
tamaño comprendido entre V y V +dV viene expresada 
por p(V)dV. La distribución de partículas de SiC se 
estudió experimentalmente en el material compuesto y 
la función de densidad de probabilidad p(V) tuvo la 
forma: 

(5) 

donde V es el volumen medio de las partículas de 
refuerzo. 

Las fracciones de refuerzos fracturados (p) e intactos (1-
p) pueden calcularse a partir de las ecuaciones (3) y (5) 
como: 

Incluyendo la ecuación (6) en (1) puede obtenerse la 
curva tensión-deformación del material compuesto en 
tracción. 

Si se desprecia la deformación volumétrica asociada a la 
fractura de los refuerzos, la condición de inestabilidad 
plástica viene expresada por del criterio de Considére: 

_ da 
cr=-

de 
(7) 

La deformación obtenida por la ecuación (7) puede 
considerarse como un límite inferior de la ductilidad del 
material compuesto. 

3. MATERIALES Y RESULTADOS 
EXPERIMENTALES 

La aleación Al 8090 reforzada en un 15% en volumen 
con partículas de SiC así como la aleación sin reforzar 
fueron suministradas por Cospray (Reino Unido) en 
forma de barras extruidas con una sección de 25 mm x 
62.5 mm. Tras la extrusión las barras fueron tratadas a 
5302C, templadas en agua y deformadas un 2% para 
eliminar las tensiones residuales introducidas durante el 
temple. Finalmente se realizó el proceso de maduración 
artificial a 1709C durante 32 horas para el material 
compuesto y durante 48 horas para la aleación sin 
reforzar; de este modo los materiales alcanzaron la 
condición T65l que les confiere la máxima resistencia. 
Las probetas fueron mecanizadas a partir de las barras. 
Algunas de ellas fueron de nuevo tratadas a 5302C 
durante dos horas, templadas en agua y maduradas de 
forma natural a temperatura ambiente; por este proceso 
los materiales alcanzaron la condición T4. 

Se mecanizaron probetas para realizar ensayos de 
tracción de acuerdo con la norma ASTM E8M donde el 
eje de carga coincidió con la dirección de extrusión. En 
todos los casos la velocidad de deformación media fue de 
1 o-4 s-1, y se utilizó un extensómetro con una base de 
medida de 50 mm. 

Algunas probetas se seccionaron en dirección transversal 
a la superficie de fractura y fueron embutidas en resina 
para su estudio metalográfico. Las probetas se 
devastaron con lijas de SiC de grano decreciente hasta 
500 grit, y a continuación se pulieron con pasta de 
diamante de 9 ).l.m, 3).l.m y l).l.m, y finalmente con MgO. 
Para revelar las fronteras de grano algunas superficies 
pulidas fueron atacadas con el reactivo Keller. Las 
probetas pulidas fueron estudiadas mediante técnicas de 
microscopía óptica y electrónica de barrido. El estado del 
refuerzo se analizó antes de realizar los ensayos, y se 
encontró un porcentaje de partículas rotas inferior al 3%. 

Las secciones transversales a las superficies de fractura 
de las probetas de material compuesto ensayadas 
presentaron partículas rotas en la dirección normal a la 
dirección de carga (figura 3), incluso lejos de la 
superficie de fractura. En la sección donde se produjo la 
rotura también se observaron partículas decohesionadas. 
En la condición T4 estas partículas decohesionadas 
aparecían principalmente en zonas formadas por 
agrupaciones de partículas. Por el contrario las 
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decohesiones se observaron en partículas aisladas en la 
condición T651 donde la cavidad formada alrededor del 
refuerzo crecía a través de las fronteras de grano de la 
matriz. 

Fig.3.Micrografía en contraste de electrones 
retrodispersados de la sección pulida y atacada con el 
reactivo Keller, normal a la superficie de fractura del 
material compuesto en la condición T651. 

La tabla 1 presenta la fracción de partículas rotas, 
decohesionadas de forma aislada y decohesionadas en 
agrupaciones de refuerzos encontradas en la sección 
donde se produjo la rotura. 

Tabla 1: Diferentes mecanismos de daño en la sección 
donde se produjo la rotura. 

Tratamiento T651 T4 

Partículas rotas 21.5% 19.3% 

Decohesiones de 5.5% 3.7% 
forma aislada 

Decohesiones en - 12.8% 
agrupaciones 

Total partículas 27.0% 35.8% 
dañadas 

4. PREDICCIONES DEL MODELO Y 
DISCUSIÓN 

El modelo presentado en el apartado 2 permite predecir la 
evolución de la fractura del refuerzo, la curva tensión
deformación y la ductilidad del material compuesto, y se 
utilizó para modelizar la respuesta mecánica del material 
ensayado. El comportamiento de las partículas cerámicas 
se consideró elástico e isótropo, con un módulo de 
Young de 450 GPa y un coeficiente de Poisson de 0.17, 
valores característicos para las partículas de SiC. La 

matriz s~ consideró como un sólido isótropo 
elastoplástico con endurecimiento, siendo aplicable la 
teoría incremental de la plasticidad. El módulo de Young 
de la matriz fue de 80 GPa, característico de las 
aleaciones de Al-Li, y el coeficiente de Poisson 0.33. La 
curva tensión-deformación plástica se determinó a partir 
de los ensayos de tracción realizados para la aleación sin 
reforzar en las mismas condiciones que el material 
compuesto. 

Para utilizar la ecuación (6), que permite obtener la 
fracción de refuerzos fracturados, es necesario conocer los 
parámetros que caracterizan la resistencia mecánica de las 
partículas cerámicas, m, V o y cro. Estos parámetros no 
pueden ser medidos directamente y deben estimarse a 
partir de la fracción de refuerzos fracturados obtenida 
experimentalmente en las probetas ensayadas. El 
parámetro V o se introdujo E9r razones dimensionales y 
pudo tomarse como V o = V . La tabla 2 presenta los 
valores de cro para diferentes valores del módulo de 
Weibull comprendidos entre 1 y 6. Estos valores fueron 
obtenidos de tal modo que la fracción de partículas rotas 
obtenida a partir de la ecuación (6) coincidiera con el 
porcentaje de refuerzos fracturados observados en la 
sección donde se produjo la rotura en el material 
compuesto en la condición T4. Otros autores han 
encontrado valores similares de los parámetros m y cro 
en materiales compuestos reforzados con partículas de 
SiC de características similares [9, 10 y 11]. 

Tabla 2: Estimaciones de los parámetros m y cro para 
las partículas de SiC. 

m 1 3 5 6 

cro (MPa) 4230 1774 1491 1428 

La figura 4 representa las predicciones de la curva 
tensión-deformación del material compuesto en los 
tratamientos térmicos estudiados junto con los 
resultados experimentales. Se han incluido los valores 
extremos cri, donde no aparece rotura del refuerzo (p=O), 
y cr0 , donde todas las partículas se encuentran fracturadas 
(p=l). La evolución del porcentaje de partículas rotas 
durante la deformación aparece en la figura 5. 
Finalmente la tabla 3 recoge las predicciones de la 
ductilidad y fracción de refuerzos fracturados en el 
momento de la rotura junto con los resultados 
observados experimentalmente. 

Inicialmente las curvas tensión-deformación numéricas 
aparecen próximas a la curva correspondiente a p=O, que 
no considera rotura del refuerzo. La diferencia con esta 
curva aumenta con la deformación al producirse la 
fractura de las partículas cerámicas. Las predicciones del 
modelo, comparadas con los resultados experimentales, 
proporcionan una buena estimación del comportamiento 
mecánico del material compuesto, especialmente en la 
condición T4 donde la rotura del refuerzo se produce más 
lentamente que en la condición de madurado artificial. En 
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ambos casos el modelo sobrestima el comportamiento 
de los materiales estudiados. 

Pese a la diferencia en las curvas tensión deformación, 
las predicciones de la ductilidad presentan un buen 
acuerdo con los resultados experimentales y el criterio 
considerado parece adecuado para predecir la ductilidad de 
estos MCMM. Este resultado concuerda con trabajos 
anteriores [12] donde se observó una concentración del 
daño importante en tomo a la sección donde se produjo 
la rotura. 

Las diferencias entre las curvas tensión-deformación 
obtenidas numéricamente y las observadas 
experimentalmente puede deberse a la presencia de 
mecanismos de daño diferentes de la fractura del refuerzo. 
En la condición T4 apareció un porcentaje importante de 
partículas decohesíonadas en agrupaciones de refuerzos, y 
en la condición T651 se encontró un número 
significativo de partículas decohesionadas de forma 
aislada, dónde la cavidad nucleada alrededor de la partícula 
cerámica se propagó a través de las fronteras de grano de 
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la matriz. Estos mecanismos no se tuvieron en cuenta 
en el modelo y pueden afectar a la capacidad de 
endurecimiento por deformación. 

Por otra parte, pueden aparecer factores 
microestructurales que alteren la transferencia de carga de 
la matriz a las partículas. Los estudios realizados al 
caracterizar las aleaciones basadas en el sistema Al-Li [IJ 
han mostrado que el principal precipitado es la fase o' 
(Al3Li), que al ser coherente con la matriz, evita las 
zonas donde aparezca una gran concentración de defectos. 
La intercara partícula-matriz en los MCMM es una zona 
de alta densidad de dislocaciones debido a la gran 
diferencia entre los coeficientes de dilatación térmica de 
la matriz y el refuerzo. Por tanto, puede aparecer una 
zona libre de precipitados o' en la intercara, como se ha 
observado en una aleación Al 8090 reforzada con 
partículas de SiC y producida por metalurgia de polvos 
[13]. La presencia de esta zona libre de precipitados 
podría hacer menos eficiente la transferencia de carga de 
la matriz al refuerzo. 
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Fig . .t. Predicciones de la curva tensión-deformación del material compuesto. a) Condición T651. b) Condición T4. 
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Fig. 5. Evolución de la rotura del refuerzo durante la deformación. a) Condición T651. b) Condición T4. 
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Tabla 3: Predicciones de la ductilidad y fracción de 
refuerzos fracturados. 

T651 T4 

m Eu (%) p(%) Eu (%) p (%) 

1 2.8 22.6 7.7 19.4 

3 2.1 25.8 7.9 19.5 

5 1.5 23.1 8.1 19.7 

6 1.4 21.7 8.3 19.8 

Resultados experimentales 

1.5 21.5 11 6.5 19.3 

5. CONCLUSIONES 

En esta comunicación se presentó un modelo del 
comportamiento mecánico de MCMM que incluye el 
efecto de la fractura del refuerzo, y permite predecir la 
ductilidad de los materiales compuestos. El modelo 
presentado se aplicó al estudió de una aleación Al 8090 
reforzada al 15% en volumen con partículas de SiC en 
los tratamientos térmicos T651 y T4. 

Las predicciones del modelo proporcionaron una buena 
estimación de las curvas tensión-deformación de los 
materiales estudiados, especialmente para la condición 
T4. En las dos condiciones estudiadas el modelo 
sobrestima la respuesta mecánica del compuesto. A 
pesar de las diferencias en las curvas tensión
deformación, las predicciones de la ductilidad fueron 
cercanas a los resultados experimentales. 

Otros mecanismos de daño, como las partículas 
decohesionadas observadas en la sección donde se 
produjo la rotura, y posibles cambios microestructurales 
que hagan menos eficiente la transferencia de carga de la 
matriz al refuerzo pueden ser las causas de las diferencias 
entre las predicciones del modelo y los resultados 
experimentales. El modelo presentado se podrá mejorar 
teniendo en cuenta el efecto de las partículas 
decohesionadas en la respuesta mecánica de los MCMM. 
Por otra parte, para completar el estudio del 
comportamiento de estos materiales es necesario un 
análisis detallado de la intercara matriz-refuerw mediante 
microscopía electrónica de transmisión. 
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RESISTf:NCIA Á FRACTURA E Á F ADIGA DE UM COMPóSITO DE 
MATRIZ DE ALUMiNIO 6061 REFOR<;ADO COM CERÁMICOS SiC 

R. Carvalho* e M. de Freitas** 
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B. A. 1, Granja do Marqués, Sintra, Portugal 
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Resumo. Apresenta-sc neste trabalho. um cstudo sobre a influencia da dimensao do refon;:o e da respectiva 
frac~ao volúmica. na tcnacidadc a fractura e na resistencia a propaga~ao de fendas de um compúsito de matriz 
de alumínin (Al-Mg). 6061. tratado termicamente para o estado T6, rcfor~ado com partículas de carboneto de 
silício, SiC. Estudou-sc a influencia de tres granulomctrias com duas pcrcentagens volúmicas diferentes na 
tcnacidadc a fractura e no comportamento a fadiga. Os resultados mostram urna fraca influencia na tenacidade a 
fractura dos parámetros estudados. devido aos baixos valores de tenacidade a fractura obtidos. No entanto nos 
compósitos com partículas de refor~o de maiores dimensoes ,·erifica-se urna maior resistencia a propaga~ao de 
fcndas por fadiga. Os resultados sao comparados com os obtidos através de modelos teóricos. 

Abstract. A study of thc influence of the particlc size and volume fraction on fracture toughness and fatigue 
crack growth of reinforced metal matrix composites. is presented. A matrix of Al-Mg alloy, 6061, heat 
trcated at T6. reinforced with partides of silicon carbides SiC. present in three different dimensions and two 
\nlume fractions is studied. Results shm\ a \ery lo\\ intluence of the partide size and volume fraction on 
fracture toughness. For a constan! \olume fraction, an increase on particle size leads toan improvement of 
thc fatigue lifc. Results are anal) sed taking into account available models for fracture toughness calculations. 

l. INTRODU<;A.O 

Os materiais compósitos tem sido o~jecto de grandes 
desem oh imentos com grande aplicac;ao industrial. 
devido ao seu elevado desempenho medinico, isto é 
urna elevada resistencia para um baixo peso específico. 
A~ ligas metálicas le\ es. nomeadamente as ligas de 
alumínio, sao ¡mtencialmentc susccptívcis de serem 
refor~adas, devido a sua baixa densidade. a grande 
\ariedade de ligas possíveis. capacidadc de tratamento 
térmico e ü sua llexibilidade de processamento, no 
sentido de apresentarem valores superiores de módulo de 
elasticidade e de resistencia mecánica. sem grandes 
varia~óes de densidade. 

Os refon;os mais utilizados podem ser de fibras 
continuas 111. descontínuas ou através de partículas 
cer:imicas. Este último tipo de refor~o tem-se revelado 
mais atractivo devido ao seu baixo custo quando 
comparado como das fibras contínuas. Acresce ainda a 
possibilidade de ser produzido quer por métodos 
baseados na fusao do material quer por proccssos 
relacionados com a pulverometalurgia. e portanto com 
clentda manufacturJbilidade. Este último método 
a presenta di versas 'antagens. nomeadamente o facto ce 

permitir urna maior latitude de escolha de ligas quer 
para a matriz quer para o material ceramico. 

No presente trabalho, estuda-se o comportamento 
mecánico de um compúsito de matriz de urna liga de 
alumínio-magnésio. Al 6061 segundo a Aluminum 
Association. tratado térmicamente para o estado T6, 
rcfor\ado com partículas ceramicas de carboneto de 
silício. SiC. presente em tres granulometrias e duas 
percentagens volúmicas diferentes. Este compósito tem 
sido objecto de algum interesse por parte dos 
investigadores em materiais. devido ao facto da 
interligac;ao entre o reforc;o e a matriz ser boa. por ser 
difícil a forma~ao de fases de rea~ao frágeis. que 
influenciam negativamente a resistencia interfacial. 12 -
31, e consequentemente a deforma~ao a rotura. Nao se 
forma carboneto de alumínio, cm virtude da 
consolida~ao se fazer predominantemente no estado 
sólido. 

Urna das propriedades que tem um incremento mais 
interessante é o módulo de elasticidade. E. Conseguem
se aumentos de cerca de 50% no módulo de Young cm 
rela~ao ao da matriz para percentagens em volume de 
refor~o da ordem de 20% (V). Esta propriedade é das que 
mais facilmente podem ser previstas através de modelos 
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teóricos. a partir dos valores dos módulos de clasticidadc 
da matriz. Em. do refon;o. Ep e da percentagem 
'ol úmica. V p· A conhecida regra das misturas 
sobrestima normalmente o l'alor dcste módulo por se 
aplicar mais a compósitos refon;:ados com fibras 
contínuas pelo que é normalmente modificada para 
complísitos de refon;o descontínuo pela cqua~;ao de 
Halpin-Tsai Hl: 

( 1) 

cm que: 

(2) 

e s é o factor de forma da partícula ( rcla¡,:ao 
u lmprimenh l-largura). 

E\pressücs similares podcm encontrar-se na litcmtura 
para a resistencia mcdlnica. sendo de referir os trabalhos 
de McDanicls 151. que registou aumentos de até 60 rti 
nas tensocs de cedcncia e má\ima. ncste tipo de 
compósitos de matriz de ligas de alumínio reforc,:ados 
com partículas de SiC dependendo da frac¡,:ao volúmica. 
tipo de liga e tratarncnto térmico da liga da matriz. 
Naturalmente a maior limita¡,:ao an aumento da 
resistencia mecünica reside na respcctiYa diminui¡;ao da 
ductilidadc. A capacidadc de dcformac,:ao decresce 
rapidamente com a adic,;ao de partículas de rcforc,:o e mais 
particularmente pela distribui¡,:ao das partículas, pois a 
distribuic,;ao heterogénea fa,orcce o apan:cimento de 
aghm1eradns de partículas onde .;e gcra um estado de 
tensao tria'i.ial. 

A camcteriza¡;ao da-; propricdades de tenacidade ü fractum 
e da resistencia á fadiga tem sido menos estudadas e 
influenciam significati\amcnte a utiliza¡;ao destes 
rnateriais compósitos nomcadamente nas indústriao.; 
acro-espaciais ondea tolerancia ao dano é um parametro 
importante. Neste trabalho determinam-se a influencia 
da dimensan da partícula de refon;o e da percentagem e m 
'olume de rcfon;o nas tenacidade a fractura. e resistencia 
a propagac,;ao de defeitos por fadiga. discutindo-se os 
modelos matemáticos idealizados por vários autores 
para a sua prc\"isao e os principais factores que a-; 
controlam. 

2. MATERIAL E PROVETES 

O material compósito de matriz metülica cm estudo. é 
constituído por urna matriz com base numa liga de 
alumínio e magnésio. designada segundo as normas 
americanas (Aiuminum Association) por Al 606L de 
características e composic,;ao química presentes na 
tabela 1. tratada térmicamente para o estado T6. e por 
um rcfor¡;o de carbonetn de silício SiC. 

As proprjedades principais da liga da matriz e do refon;o 
vcem discriminadas nas tabelas 2 e 3. respectivamente. 
A liga da matriz Al/Mg 606l-T6. tcm valores de 
tcnacidade a fractura da ordem dos 30 MPav'm. 

Tabela 1 Características dos pós de Al 6061 

Forma Di m. )cnsid Composi¡,:ao química 
fllll (''cm peso) 

e Si M o e Cu Mn lrr !Zn lA! 

Nodular 26.1 2.7 18 .7 l.l .05 .03 .3 .03 bal. 

Tabela 2 Propriedadcs típicas da liga Al6061 (Tó) 

oo.2 Omax E E Densid. 

MN m·2 MN m· 2 (SO iN m-2 

Al606l 275 310 20 69 2.7 
(T6J 

Tabela 3 Propriedades típicas do rcfnr¡,:o Si(· 

'oef. expansao Coclicicnte E Densid. 
térmica K- 1 de Poisson <iN m-2 

SiC 275 0.17 -+20--l-50 .U 

() compósito foi fabricado por pulveromctalurgia. 
Resumidamente. as fases de fabrico do compósito. a 
partir da mistura dos pós 16-71. loram compacta~·¡:¡,, 

isostática a frío ( pressao 250 MPa), sinterizac,;ao ( 630 C 
cm argon durante 1 hora) e consolida¡;ao por fo~jagem 
(-1-50 Ca uma pressao de ..J.50 MPa durante uma hom). 
Os valores da densidade obtidos sao da nrdem dos 9Wir 
da densidadc teórica para o sistema AI/SiCp 2<YíUVl e 
de perto de 1 oorl da densidade teórica para o sistema 
AI/SiCp l0%(V). 

Foram fabricadas várias amostras de forma cilíndrica. 
urnas cnm 10% (Vl de SiC e outras com 20% (V) de 
SiC. O material compúsi!n com 10% (V) de SiC foi 
fabricado com tres granulomctrias diferentes. F600. 
F800 e F 1200 a que corresponde um diamctru mediano 
dos pós respectivamente de 13 !lm, 10 11m e ..J..6 ~tm. 
cujas características se cncontram na tabcla ..J.. Para o 
material compósito com 2Wk (V) de SiC apenas foi 
fabricado com urna granulometria F600 a que 
corresponde um diametro mediano de pós de 1 .:1 ¡..tm. O 
valor mediano do pó da matriz foi de 26J [tm 
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Tabela 4 Características dos pós de SiC 

Oimensao l:::.strul. 
Forma JAffi Dcnsidadc cristalina 

F600 F800 Fl20< 

Angulosa Il 10 -+.6 3.2 (t <hcxag.l 
13 (cúbica) 

Utilizaram-se prm etes de llexao em tres pontos (3PR ). 
com urna espessura de R=7.5 mm. para detcrminayao da 
tenacidadc a fmctura K1c. segundo a norma ASTM 
1:::.399-93 "Standard Test Mcthod for Plane Strain 
Fracture Toughness of Metallic Materials". Para m 
ensaios de propaga~ao de fendas ¡x)r fadiga. utilizaram
se provetes CT (Compact Tcnsion). com urna espessum 
de B=5 mm, de acordo com o método de ensaios ASTM 
E647-93a "Test Method for Mcasurement of Fatigue 
Crack Growth Rates". 

Os prmetes foram retirados dos cilindros qucr por corte 
por arranque de apam (pnn ctes de flcxao por tres 
pontos) quer por clcctro-erosao por fin (pnwetes de 
tlcxao por trés pontos e provetes rn. o pnx:esso de 
fabrico do material pressupüe a obten~ao de um 
material isotrópico. No entanto. é natural que no plano 
transn:rsal ü aplic:.u;ao da carga na rase de prensagem o 
material possua alguma anisotropia. Nesse sentido 
todo~ os prmctcs foram retirados dos cilindros de 
prcnsagcm com a oricnta<;ao do entalhc coincidente 
cum o cixo do cilindro. a que corresponde na norma 
ASTM 1-:::199 a oricnta¡;ao C-L. Após maquinagcm. o~ 
prm e tes foram tratados térmicamente para o estado T6. 
Consistiu num aquecimcnto ao ar até 530 C. pcrma
ncccndo a esta temperatura durante 2 homs a que se 
scguc uma témpcm cm ügua fria e um cn1 clhccimcnto. 
por aquccimcnto até 175 ( · durante 8 homs. ( )htém-sc 
as propricdadcs indicadas indicadas na t.abela 5. 

Tahela 5 l'ropriedadcs do Al 606 1/SiCp/V p<T6l 

uo.2 Omax 
!' E Dcnsid. 

MN m- 2 MN m-2 
(1.1() GN m-2 

Al6061 1S l-l61 375-391 2-5 92 2.75 
SiC/lO 
T6/F600 

Al 6061 361-370 38lJ--+O 1 2-6 78-87 2.75 
SiC/lO 
T6/F800 

Al6061 360-370 f405--+06 2-4 88 2.71 
SiC/lO 
T6/Fl200 

Al 6061 369-376 38-+-W2 ~U-0..+ 102-109 2.69 
SiC/20 
T6/F600 

3. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

Os ensaios foram realizados seguindo os proccdimentos 
descritos nas normas referidas anteriormente. numa 
máquina servo-hidráulica equipada de urna célula de 
carga de 1 O kN. comandada por computador e com um 
~istema de aquisi¡;ao de dados que permite nao só o 
comando da máquina como a lcitura automática de dados 
como por excmplo o comprimento de fenda. Para este 
cfeito utilizou-sc o método da varia~ao de complacéncia 
do prmcte. medido pela rela~ao EV\R/P, onde Yx é a 
medida de abertura da fcnda medida pelo extensómetro e 
P a for~a aplicada no pron~tc. 

Segundo a normas ASTM . esta rcla~ao é dada por: 

a=;= Co + C¡Ux + C2U; + C3U~ + C4Vt + C5U~ 
(4) 

cm que pam o prm etc 3PB: 

e W é a largura do provcte. S a distancia entre apoios da 
flcxao trés pontos e C¡ (i= l a 5) sao coeficientes de 
calihrw;an que dcpcndem da geometría do provete e da 
distancia entre os pontos de medida da abertura da renda. 

Tenacidade a fractum 

Depois dc criada a fcnda inicial por fadiga. a urna carga 
tal que o Kmax correspondcntc nao cxccdcsse 60'K do 
1 alor dc K1c esperado. os prm etes foram suhmctidos a 
uma rampa de aplica~ao de carga com uma ta.xa de 
aumento de intensidadc de carga de 1 MPav'm/s. sendo 
registados pelo sistema de aquisi¡;an de dados os valores 
de carga. abertura de fenda. Após a fractura do provete. 
mcdiu-se a fcnda cm trés pontos: no centro da frente da 
fcnda e nos pontos equidistantes do centro da frente da 
fenda e dos pontos ondc a fenda emerge em ambas as 
superfícics do pro,·etc. de acordo com a norma. 
utili.t.ando-sc a média dos tres 1 al ores. O ensaio só era 
considcmdo ,·álido quando a difcrcn¡;a entre as trés 
mcdi¡;ocs nao excedía l fY/r do valor médio e quando os 
angulos formados pelo plano que continha a renda e 
pelos lados formados pela largura e pela cspessura cram 
menores que 10. Estas limita¡;ües cm conjunto coma 
limita¡;ao de que o valor máximo da carga nao ultrapa
ssc cm 1 07r o valor da carga obtida pela intersecr;ao 
entre urna recta com inclina~ao de 95% da inclina~ao 
inicial da curva carga dcslocamenlo e esta curva. carga 
PQ. fez com que apenas um número limitado de ensaios 
fossc considerado como u m 'alor de K le· 

Propagacao de fcnda-; 

Foram ensaiados trés proretes de cada tipo de material. 
Os ensaios fomm realizados a urna carga ~p e a urna 
razao de tensao R=O. 1 constantes ao longo do cnsaio. 
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Para a determinacrao da taxa de crescimento da fenda 
daldN. foi ncccssário monitorar o crcscimento da fcnda. 
o que foi efectuado através do método da complacencia 
já descrito anteriormente. As lcituras foram efectuadas a 
um intervalo tal que os valores obtidos de da/dN 
ficassem uniformemente distribuídos relativamente a 
L1K. Sempre que. cm qualquer ponto de ensaio, a fenda 
se desviou para fora da zona envolvente da fenda 
delimitada pelos planos orientados a ±5ú do plano ideal 
de crescimento de fenda e que intersecta o cixo de 
carregamento. o ensaio era considerado inválido. 

4. RESULTADOS E DISCUSSAO 

Tenacidade a fractura 

Para a determinacrao da tenacidade a fractura. realizaram
se ensaios de flexao cm tres pontos cm provetes de Al 
6061/1 09( SiC' com granulometrias F600. F800 e 
Fl200 e Al 6061/200} SiC com granulometria F600. 
Foi sentida a dificuldadc. registada cm vários trabalhos 
cm obter ensaios válidos segundo os critérios da ASTM 
E399. A maior dificuldade foi obter urna fenda por 
fadiga com o comprimento exigido pela norma (cerca de 
509(, da largura do pnwetc), scm que o provcte 
fractumsse fragilmente. embora tenham sido. 
igualmente. rejeitados cnsaios por a forma da fenda nao 
estar dentro dos limites impostos. Ainda assim. na 
maior parte dos ensaios que fordm considerddos válidos. 
nao foi possível obtcr o \alor de KJc mas sim o de KQ. 
moti\ ado por a taxa de aplica¡,:ao da carga nao estar no 
intervalo entre 0.55 e 2.75 MPavm/s. como a norma 
impoc. 

Os resultados obtidos cstao representados na llgura 1 e 
'cm indicados. cm valores médios. na tabcla 6. A partir 
destes resultados. observam-se valores de K1c bastante 
inferiores aos do da matriz e urna ligcira dependencia cm 
run¡;iio quer da dimensao da partícula de refor¡,:o. quer da 
quantidade de refon.;o presente no compósito. 

Estes resultados podem ser analisados temlo como base 
alguns modelos teóricos existentes. No modelo de Hahn 
e Rosenfield 171 assume-se que a cria¡;ao da fenda se 
\Critica quando a zona altamente deformada a frente da 
fcnda tem urna dimensao comparável ao comprimento 
dos ligamentos intactos que separam as partículas 
fracturadas. Relaciona-se assim o factor de intensidade 
de tcnsoes crítico. Kic com a frac¡,:iio volúmica do 
refon;o atmvés da expressiio: 

[ 
11 3 ]¡ 1 2 .-1/6 

KJc= 2ayE(:rr:16) d fp (6) 

onde oy é a tensao de cedencia da matriz, d o diametro 
da partícula e f p a frac¡,:ao volúmica das partículas. 

1 lm dos problemas deste modelo reside no facto de ele 
predizer um aumento da resistencia a fractura com o 
aumento da resisténcia mecanica. o que nem sempre 
acontece. 

Tenacidade a fractura <MPavm l 

20,-----------------------------~ 

15-
+ T 

T + + .1 ..L 

10- + 

5-

0~---,,,--------.-,-------.,---------r-,--~ 

F600/20% F600/ 1 0°k F800/ 1 O<if F 1200/ 1 071 

Cnmpósito 

Fig. l Tenacidade a fractura 

Tabela 6 Resultados ohtidos nos cnsaios de flexiio 
cm tres pontos 

Com¡x)si¡,:iio Gran u l. K1c (MPa v'm) 

Al 6061/IO<.k SiC F 600 10,6 * 

Al 6061/IO<.k SiC' ¡-: 800 13.8 

Al 606111 O<.k SiC' F 1200 12.9 

Al 6061/201){ SiC F 600 * ·:.: 12.3 '• 

(*) - Valores de KQ (valores prováveis de K¡c 
seriam >1-l-MPa v'ml 

(**)- Valores de KQ 

No modelo de Thomason !8-91 introduz-se a influéncia 
da nuclcacrao de cavidades na resistencia a fractura. Essa 
rela¡,:ao é dada ¡x)r: 

onde p é o raio da exlremidade da fenda. que ele 
considera ser cm geral da ordcm dos 50 ~tm e Ec a 
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defonnw;ao criada pela nucleac,:ao de microcavidades. 
Esta equac,:ao, ao contrário da anterior, pennite observar 
que a um decréscimo de ductilidade, corresponde urna 
diminui\iio da resistencia a fractura. Contudo este 
modelo, ainda precisa de ser aperfeic,:oado, pois nao tem 
cm conta as dimens6es das partículas, a respectiva 
distribui93o e o estado de tensao e ainda nao existem 
dados suficientes para os relacionar. 

A comp~ao dos valores de tenacidade a fractura 
prevista por estes modelos e os valores experimentais 
relativos a este trabalho, mostram-se na tabela 7. 

Tabela 7 Comparac,:ao dos resultados experimentais 
com os calculados por modelos teóricos 

Material lr;ranul. K) e(*) !Kic(**) K1cexp. 
M:Pa v'm ¡M:Pa v'm MPa v'm 

Al6061/ f600 36,0 15,0 10,6 (>1-l) 
SiC 10% 

Al 6061/ F800 31.6 18,6 13,8 
SiC 10% 

Al 6061/ Fl200 21.6 17,4 !2.9 
SiC !O<Jt 

Al 6061/ F600 33.75 10,8 12,3 
SiC 20% 

(*) - segundo o modelo de Hahn e Rosenfield 
(* *) - segundo o modelo de Thomason 

Verifica-se pois que os valores experimentais de K1c. se 
aproximam bastante mais dos esperados a partir do 
modelo de Thomason do que dos do modelo de Hahn
Rosenfield que cxcedem cm muito os resultados 
experimentais. Por outro lado, de acordo com os 
resultados esperados através de ambos os modelos. 
especialmente os relativos ao modelo de Hahn
Rosenfield, verifica-se que. quer em tennos de 
granulometria, quer em tennos de quantidade de rcforc,:o, 
existe uma grande variac,:ao dos valores de Kfc. o que 
nao acontece com os valores obtidos experimental
mente. É por isso possível afinnar que. tanto relativa
mente a quantidade de reforc,:o presente no compósito, 
como relativamente a dimensao da partícula, nao existe 
urna influencia significativa na resisténcia a fractura 
deste tipo de compósitos. Conclusües similares foram 
obtidas por Arsenault 1111 relativamente a influencia da 
Jimensao da partícula de reforc,:o e por Mortensen 1121 
relativamente a quantidade de refon;o presente no 
compósito. 

Registe-se ainda que, o facto de o compósito com 
granulometria F600 apresentar zonas de concentra93o de 
partículas de cerfunico 161 ser a causa provável de se 
terem obtido valores tao haixos de Kic. com esta 
f!ranulometria. 

Comportamento a fadiga 

Os cnsaios de fadiga foram realizados com compósito ~ 
matriz metálica Al 6061/SiC 10%, com granulometria 
F600, F800 e F1200. A realizac,:ao destes ensaios nao 
apresentou as dificuldades observadas nos ensaios de 
fractura, tendo sido obtidos, com relativamente poucos 
provetes, resultados válidos de acordo com a ASTM 
E647, com excepc,:ao do material de granulometria 
F600, onde em todos os casos a fenda apresentou urna 
curvatura de tal fonna excessiva que o provete fracturou 
transversalmente a direcc,:ao do entalhe inicial. o que 
invalidou todos os ensaios. 

Efectuou-se a detenninac,:ao dos parámetros e e n da lei 
de propaga93o de fendas: 

da )n - =C(LlK 
dN 

(8) 

cujos resultados se encontram na tabela 8 e figura 2. 
Estes dados penni tem observar valores de n bastante 
inferiores aos típicos para a matriz (da ordem de 2.5) e 
urna ligeira influencia da dimensao da partícula na 
velocidade de propaga93o de fendas por fadiga, isto é 
para as partículas de menores dimensües, o compósito 
parece oferecer maior resistencia a fadiga 

da/dN (m/cicloJ 

lE-06 ...-------------,,...-----, 
(/ 

FSOO 

FI200 

IE-07-

IE-08 -1----------...:...._4 -----1 

AK (MPavm) 

Fig. 2 Curvas de propagac,:ao de fendas por fadiga 

O comportamento anómalo do material com reforc,:o de 
granulometria F600, deveu-se provavelmente ao facto 
de se terem fonnado aglomerados de partículas de 
material ccramico 161. e estes constituírem urna barreira 
para a progressao da fenda, obrigando esta a propagar-se 
segundo os limites dos aglomerados. 

10 
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Tabela 8 Resultados dos ensaios de fadiga 

Material e n 

Al 6061/F600 - - - - - - - -

Al 6061 /r'8oo 1.67 E-16 11.6 

Al 6061/Fl200 1.12 E-18 14.3 

CONCLUSóES 

Dos resultados obtidos podem-se tirar as seguintes 
concl us6es: 

- conseguem-se significativos aumentos no módulo de 
elasticidade e na resistencia medinica. caractcri1ada pela 
tensiio de cedencia e tensao máxima, com a adi¡;ao de 
partículas de refor¡;o ceriimico na matriz de alumínio; 

- a tcnacidade a fractura diminui cerca de 50% com a 
adi¡;iio de refor¡;o. cm rela¡;iio aos valores típicos para a 
matriz. mas existe apenas urna ligeira influencia na 
resistencia a fractura da quantidade de refor¡;o existente 
no material compósito; 

-da mesma forma, a dimensao das partículas de refor¡;o 
nao influencia significativamente o comportamento do 
compósito á fractura: 

-relativamente ao comportamento a fadiga. obsenou-se 
urna evidente diminui¡;iio da tolerancia ao dano cm 
rcla¡;iio a da matriz, mas apenas urna ligeira influencia 
da dimensao das partículas de refor~o. registando-se 
maior velocidade de propaga¡,;:ao de fendas por fadiga em 
compósitos refor~ados por partículas com maiores 
dimcnsi)es. 
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EFFECT OF CYCLE TYPE ON THE DAMAGE OF A DIFFUSION ALUMINIDE COATING 
ON A NI-BASED MONOCRYSTALLINE SUPERALLOY TESTED UNDER TMF 
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Resumen. El presente trabajo aborda la investigación del daño en recubrimientos de difusión sobre una 
superaleación monocristalina de base Ni sometidos a fatiga termo-mecánica (TMF). Se estudia el 
comportamiento del recubrimiento para rangos de deformaciones mecánicas medios, donde la fatiga, el 
creep y la oxidación interactuan con mecanismos de daño frágiles. Para ello, se han utilizado imágenes 
adquiridas durante y despues de los ensayos de TMF que proporcionan información sobre el estado de 
la probeta. El análisis de estas imagenes ha permitido cuantificar el daño en el recubrimiento. Las 
medidas resultantes se utilizan para estimar la contribución de mecanismos dependientes e 
independientes del tiempo al daño global del recubrimiento y relacionarlo con la microestrura de 
solidificación del sustrato. 

Abstract. The work presented is a characterisation of the coating damage accumulated during strain 
controlled thermo-mechanical fatigue (TMF) tests. Aluminide coated SRR99 samples were tested over 
strain ranges where creep, fatigue and oxidation heavily degrade the coating prior to the fatigue failure 
of the substrate. Light microscope images recorded during and after TMF tests were used for the 
quantification of coating damage. The results are discussed in terms of the relationship between coating 
cracking and the solidification structure of the substrate, and the relative contributions of time 
independent and time dependent damage mechanisms to the degeneration of the coating. 

1. INTRODUCTION 2. EXPERIMENTAL PROCEDURE 

287 

Nickel-base superalloy aero-engine blades are 
frequently covered with a protective nickel-aluminide 
diffusion coating in order to provide corrosion 
resistance at the high temperatures which are attained 
during engine operation. The effect of the presence of 
the coating upon the operationai lifetime of these blades 
is an issue of major concern. 

Cylindrical bars of the single-crystal Ni-based 
superalloy SRR99 each with the long axis oriented 
within 10° of the <001> direction were supplied by 
Rolls Royce pie. Test bars were manufactured with a 
rectangular cross section (12x3mm) such that each of 
the remaining <001> directions lay perpendicular to the 
flat surfaces ofthe gauge section. 

The understanding of the mechanical performance of 
these systems is important when formulating useful 
Iifetime prediction models for engineers. Brittle coating 
fracture has been previously described during TMF tests 
performed with large strain ranges [1-3]. However, 
there is a lack of reported work covering coating 
damage at low and mediurn strain ranges. 

The work presented is an initial characterisation of the 
gradual accurnulation of coating damage, principally 
resulting from time dependent mechanisms, in terms of 
the lifetime of the complete TMF sample. 

After machining the specimens were NiAI coated. The 
coating was applied via a pack cementation process 
using a high activity Al charge for 4 hours at 870°C. 
Further heat treatment was carried out to complete the 
Al-diffusion into the substrate. A final ageing heat 
treatment was used to produce the desired y' 
precipitation structure in the substrate. 

The as-received coating has two principie layers. The 
outer layer, referred to as the main coating , is a heavily 
textured polycrystalline B2-NiAl structure with a 
composition close to that of stochiometric NíA! [4]. 
Between the main coating and the superalloy lies the 
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sub-coating diffusion zone, which shows a high carbide 
concentration. 

Strain-controlled TMF tests with a 135° lag between 
temperature and strain were carried out. The 
temperature was varied, between 300 and 1 050°C, with 
a complete period of 90 s; 30 s for heating up and 60 s 
for cooling down. Two types of cycle were performed 
corresponding to two different strain ratios, i.e. 
R(strain) =O and R(strain) =- oo. 

-·-; ..... 
.0.6 

.0.8 .L...-------------' 
Temparature rCJ 

Fig. 1. The TMF strain-temperature controlloops used. 

From a wide programme of TMF tests, two samples 
were selected to study the coating damage since they 
did not show a completely catastrophic coating failure 
at the beginning of the test. The mechanical strain
temperature cycle applied to each specimen is shown in 
Fig. l. Details about TMF testing conditions and the 
size of the different coating layers are summarised in 
Table l. TMF life was defined as the number of cycles 
needed to reach a 33% drop in the cyclic saturation 
stress. 

Table 1. Nominal condition ofTMF tests. 
TMF Thickness 

conditions (±2.5gm) 

R 1 LlE 1 Life M a in Sub 
(%) (cycles) coating coating 

As Received --- 47.5 16 
A Ol 0.8 1 2809 42.5 17.5 
B -00 1 0.7 1 10625 38.5 23.5 

One of the wide flat sample surfaces was scanned 
during TMF testing at specific cycles by a video camera 
system with a resolution of 3.5 ¡.un/pixel. This 
procedure supplied a set of digitised light microscope 
irnages of the coating surface, traceable to the test cycle 
number [5]. 

Use was made of an incremental polishing and image 
processing procedure designed to allow coating 
characterisation, as a function of depth, over large areas 
[6]. Fragments of the failed samples were mounted and 
layers of coating were removed from the scanned 
surface. During testing the thickness of the coating can 
change by various processes so, depending on the 

testing cqnditions, the depth to the sub-coating, for 
example, will be different. Depth values should be 
treated as maximums since the starting plane is defined 
by the highest peaks on the sample surface. Images of 
the new surface after each polishing step were digitised 
for storage and measurement. 

Both sets of images were processed to obtain crack 
statistics, partially via use of image analysis software 
[7]. Crack statistics were derived from the stored 
positions of the crack tips or nodes in networks created 
from crack segments. The type of processing performed 
depended on the ability to identify discrete craeks. 

3. RESULTS 

3 .1 Surface-damage generati on during TMF testing 

The total sample surface was divided in cells of 
500x500 ¡.tm2

• The totallength of crack-like features per 
cell (damage) was calculated . 

100 900 

90 900 

80 700 

70 eoo¡ 
J: :¡ 
li 40 -size<30 300l ¡{1. 

30 ~ size<60 

20 ~size<100 200 
-size<150 

10 -size<165 100 

o o 
o 20 40 60 60 

%TMFII!e 

Fig. 2. Surface damage du~ng testing of sample A. 
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Fig. 3. Surface damage during testing of sample B. 

The highest mean damage values were found to be 11 
mm- 1 at N=l820 (65% life) and 22.5 mm·1 at N=5085 
(48% life) for samples A and B respectively. These 
values were used to normalise the rest of the data. 
Figures 2 and 3 show the relative increase in the 
damage on the outer surface of the coating during 
testing for specimens A and B. The stress developed at 
peak loading in each cycle is also plotted. 
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In specimen A, R = O, the damage retains an almost 
constant value until 30% of life, up to which point long 
brittle cracks (from 100 to 165!-lm) contribute markedly 
to the overall damage. Beyond this stage, a considerable 
increase in damage takes place (Fig. 2). 

In specimen B, R = -oo, a significant part of the total 
damage is induced at the early part of the test, and 
increases linearly from the first TMF cycles (Fig. 3). 
Large numbers of features resembling slip steps 
contribute to the increase in the damage within the 
number of cycles analysed. The presence of a phase 
which is susceptible to. reversible transformation (B2<::> 
Ll 0) has been detected at the end of life [8]. This phase 
transformation involving large volume changes can act 
as an alternative source of damage during thermo 
mechanical cycling. 

For both specimens, evidence of the operation of creep 
mechanisms such as grain boundary void formation and 
the development of a network of polygonal subgrains 
have been detected [9]. 

3.2 Crack characteristics ata small fraction oflife 

Fig. 4 shows the distribution of crack-like feature Jength 
at 0.2% (after 8 cycles) and 0.8% (after 86 cycles) of 
TMF life for samples A and B. The two distributions 
are clearly different. Specimen A presents a broad 
distribution of sizes from O to 250!-lm, in contrast with 
specimen B in which a sharper maximum was detected 
at sizes around 30!-lm. The contribution of longer 
defects in specimen A was clearly reflected in the 
average crack size of 8211m compared with 331-lm for 
specimen B. 

0.35 

lites! A 
0.3 llltestB 

,. 0.25 

l 0.2 

~ 0.15 

1 0.1 

0.05 

~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ ~ 
Slze[mm) 

Fig. 4. Size distribution of crack-like features on the 
surface of specimens A and B. 

Estimates were also made of the spacings of crack-like 
features in directions both parallel or perpendicular to 
the load axis. Spacings around 20+40f.Ull were found to 
be the most frequent. The spatial distribution of the 
longest cracks (~ 1 0011m) in specimen A was not 
uniform. In test A the cracking took place mainly 
perpendicular to the applied load axis, whereas in test B 

a significant number of highly damaged regions 
developed parallel to the loading direction. 

3.3 Crack characteristics mid-test 

During the testing of sample A, the spatial distribution 
of damage increasingly homogenised. The presence of 
localised "long" damage, at N = 8, was later dwarfed by 
the appearance of "short" damage. In test B, a highly 
uniform distribution of damage was maintained 
throughout the test. Figure 5 shows the spacings, 
between crack-like :mrface features, in a direction 
parallel to the loading axis. 

~--~~~~-----------------------. 
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350 

150 

100 

50 

o 
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Fig. 5. Crack-like feature spacings on the surfaces of 
samples A and B near mid-test. 

3.4 Crack characteristics at the end ofthe test 

Crack spacing estimates were also made on higher 
contrast images following the removal of part of the 
highly roughened and oxidised outer coating. The 
results are reported in this section and compared with 
the measurements made on the surface. 

The results from polished sections showed that crack 
formations are different depending on the polished 
depth. Figures 6 to 11 are light micrographs of the 
coating at different depths below the outer surface for 
both specimens. Partía! removal of the outer coating 
from sample A reveals a connected network of fine 
cracks (see Fig. 6). Fissures run both parallel and 
perpendicular to the load axis, and the cracks are often 
branched. As the sub-coating is approached (Fig. 7) the 
density of cracks is reduced, and discrete cracks can be 
identified. The largest cracks show high material loss in 
the centres. These cracks tend to be un-branched. Major 
defects appear stacked in vertical columns over parts of 
the sample, most clearly in the centre-right portion of 
the figure. Damage free areas have appeared towards 
the bottom corners. Fig. 8 shows the bulk superalloy in 
the same position as Fig. 7. Here it appears that, just 
below the sub-coating, cracks are present in the porous 
parts of the substrate. The crack density is relatively low 
and the cracks tend to show little opening. 
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Fig. 6. Specimen A, depth = 48f.lm 

Fig. 7. Specimen A, depth = 66f.lffi 

Fig. 8.Specimen A, depth = 94f.Lffi. 

Fig. 9 shows a network ofwide fissures (black contrast) 
that were often filied with oxidation products. The 
network is continuous over large areas. Fine branching 
is less readily visible. Voids and oxide particles were 
observed in the remaining metallic (grey contrast) parts. 
At greater depth, two sets of cracks are clearly revealed 

Fig. 9. Specimen B, depth = 54f.Lm. 

Fig. 10. Specimen B, depth= 68f.lffi. 

Crack statistics at different depths were derived from 
measurements made over areas of 5x3 and 7x2 mm2 

for specimens A and B respectively. Spacings in the 
loading direction between consecutive cracks are shown 
in Figs. 11 and 12. For outer regions of sample A, depth 
48f.lm, a maximum between 40 and 60f.lm appears. A 
broad peak at about 130f.lm was detected at depth of 
66f.lffi, whilst for inner regions no clear peak was 
found. The peak in the spacing distribution of sample B 
is found to be 80+ 1 OOf.lm for the o u ter !ayer, shifting to 
1 00+ 120f.lm as the sub-coating is approached. 

Figures 13 and 14 show the mean and maximum crack 
density values as a function of the depth. They are 
compared with the surface damage values found at 
approximately mid-life. 
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Fig. 11. Spacing in the loading direction between 
consecutive cracks for test A. 
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Fig. 12. Spacing in the loading direction between 
consecutive cracks for test B. 
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Fig. 13. Mean crack length per mm2 vs.depth 
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Fig. 14. Maximum crack Jength per mm2 vs.depth. 

4. DISCUSSION 

Coating surface damage in the early stages of life was 
clearly different in specimens A and B since a 
significant proportion of long cracks were detected in 
specimen A but not observed in B. This difference 
could be explained as follows. In test A (R=O) was 
subjected to maximum tensile stresses in cycle number 
l. As a consequence, pseudo-brittle coating cracking is 
promoted at the beginning of the TMF test. In test B (R 
= -oo) maximum stresses are applied about halfway 
through the test. Therefore, the presence of brittle 
coating cracking cannot be expected in the first TMF 
cycles. 

Peak values in the size distribution of crack-like surface 
features for both samples are from 20 to 40¡..un and can 
be related to the average B2-NiAl grain size (see Fig. 
4 ). A peak in the spacing distribution from 20 to 60¡..un 
(l to 2 times B2-NiAl grain síze) is fmina at the coatíng 
surface and in the outermost layers (Figs: · 5 and 11 ). 
Both values, spacings and sizes, suggesf that damage 
was produced via mechanisms on the scale of the grain 
size over the whole sample surface. Graín boundary 
related creep and oxidation phenomena are candida:tes. · 

Further similarities in samples A and B are found when 
a comparison is made between crack spacings parallel 
to the strain axis within the coating. For intermediate 
depths corresponding to the main coating to sub-coating 
transition (Figs. 11 and 12), the presence of a clear peak 
at around 120±20¡..un is found. This value approxímates 
to the dendrite secondary arm spacing of the 
solidification structure (A .. 2). Such a spatial periodicíty 
suggests that the long cracks that Jead to the fatigue 
failure of the specimen (Fig. 7 and 10) are generated in 
the sub-coating and are associated with the 
solidification structure [6]. The broad peak in the crack 
spacing in outer layer of sample B could be interpreted 
as a combination of spacings associated with the coating 
B2-NiAl grain size and substrate A.2 (Fig. 12). 

The substrate shows variations in chemistry and in the 
position of the stress raísing defects, with a periodicity 
of A.2 (secondary dendrite arm), which are remnants of 
casting microsegregation. As a result of this variation 
"imprinting" on the diffusion coating, sample A (R = 0), 
that was subjected to high stresses at low temperatures 
perhaps shows fatigue cracks predominately initiated at 
casting defect positions, and sample B that was 
subjected to R= - oo test conditions shows creep cracks, 
across the coating, related to both chemical and 
mechanical periodic variations. Therefore, damage 
generation in each test showed similar spacings. 

In situ surface damage measurements carried out on the 
coating at 64.8 and 47.9% ofthe TMF lives, in samples 
A and B respectively, were found to match qualitatively 
those measured in post-mortem polished samples, even 
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if there were large differences in the number of cycles 
between the two determinations (see Figs. 13 and 14). 
These similarities could be justified if, at half life, the 
outer layer of the coating is already approaching 
saturation and a substantial degree of crack propagation 
into the substrate has taken place. Consequently, from 
this stage on, the coating is relaxed and cracking will 
principally occur in the substrate. 

The damage kinetics appear to be very cycle-type 
dependent. The extent of darnage, that is produced at 
the start of the test differ greatly. In the R = O test, a 
high proportion of early brittle cracking was identified. 
The damage amounting to over half that estimated to 
have been produced in the R = -oo test was present at the 
beginning, and did not appear to include the brittle 
mechanism (overloading). It is suggested that a 
combination of creep and plasticity in the hot part of the 
cycle and the influence of a phase transformation have 
contributed to the difference in damage between both 
tests at the start. The subsequent increase in darnage in 
both tests involves inseparable combinations of creep, 
fatigue and oxidation. 

5. CONCLUSIONS 

Surface images collected during TMF tests perforrned 
on aluminide coated SRR99 can be used to follow the 
damage kinetics. 

It appears to have been possible to sort sorne of the 
darnage by mechanism when the characteristics differ 
sufficiently (for example, long brittle cracks in R = O 
tests) from others operating. 

When the same coating is exarnined destructively at the 
end of test there is evidence for both cracks on the grain 
size scale and mechanical darnage with spacings 120± 
20J.Ull. 

A relationship between substrate solidification structure 
and coating cracking has emerged. The evidence 
supports the idea that a large proportion of coating 
damage is related to existing periodic substrate 
variations and is independent of TMF loading history 
(R = O or R = -oo ). 
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Abstract. The paper analyzes ample experimental evidence of uncertainty of the threshold stress 
intensity factor (SIF) and the crack growth kinetics (CGK) curve in environmentally assisted cracking 
(EAC). These parameters -basic items in the fracture mechanics approach to EAC- are supposed to 
have an intrinsic character dependent solely on the specific material and the environment, i.e., to posses 
uniqueness. However, they are notably sensitive to the influence of a wide family of test/service variables, 
producíng loss of confidence in materials testing and structural integrity assessment. 

Resumen. Este artículo analiza numerosas evidencias experimentales de incertidumbre en el factor de 
intensidad de tensiones umbral y en la curva de cinética de crecimiento de fisuras en ambiente agresivo. De 
acuerdo con el tratamiento del fenómeno de fisuración en medios agresivos según la mecánica de fractura, 
se supone que los parámetros antedichos poseen carácter intrínseco, dependiendo sólo del material y del 
ambiente, es decir, gozan de la propiedad de unicidad. Sin embargo, en este trabajo se muestra la influencia 
sobre ellos de una serie de variables de ensayo/servicio, con la consiguiente disminución de la fiabilidad en 
ensayos de materiales y evaluación de la integridad estructural. 

1. INTRODUCTION 

One of the main rnsks in studies of environmentally 
induced degradation of materials is to pro vide adequate 
evaluation of the susceptibility of a given material to 
cracking caused by particular conditions of harmful 
surroundings (specified environment composition, 
temperature and pressure, etc.). This also has to render 
predictive ability regarding evolution of cracks in 
structures under the double influence of loads and 
aggressive environment. As the mínimum desired 
predictive capability, the transferability of laboratory 
specimen testing data must be ensured for assessment 
of crack growths and failures that could occur in 
structures in service. The ways to achieve this goal 
follow after the concept of similitude (cf. [1]). It relies 
on finding represenrntive variables and establishing 
between them key configuration-independent inter
relations able to match a diversity of cracking process 
evolutions that can occur in service in a given material
environment system. They should acquire the 
significance of constitutive-type equations for that 
system, i.e., they must have intrinsic character, so that 
their shape and characteristic quantities must depend 
solely on the material and the environment. Thus, they 

must possess uniqueness for the material-environment 
couple. Phenomenological fracture mechanics offers the 
way to solve this matter within the framework of its 
general grounding concept of the autonomy of the crack 
tip region in a loaded solid. It is believed to be able to 
characterise (quantify) behaviours of cracks in materials 
in general! y applicable terms, and not just to represent 
particular manifestations of the process in single 
solids, e.g., test specimens or specific structural 
members. 

The customary fracture mechanics approach to 
characterisation and implementation of environmentally 
assisted cracking (EAC) into material evaluation and 
structural reliability assessment codes is based on the 
general idea [2,3] that crack growth rate (CGR) v 
depends solely on stress intensity factor (SIF) K, and 
the particular concept that a special value of SIF does 
exist -the threshold one Kth- below which no 
propagation occurs (or it is negligible from the 
engineering point of view). Crack growth kinetics 
(CGK) curve v=v(K) (Figure 1) is considered to be the 
law of crack growth reflecting the behaviour of cracks 
dependent solely on the specific couple material
environment. Commonly, the bulk environment is 
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referred toas tbe constituent of tbis couple. Obviously, 
tbe CGK curve allows one to evaluate durations of 
crack extension in solids, i.e., structurallife, whereas 
tbe tbreshold SIF determines the limit condition 
(maximum SIF, i.e., maximum load for a given crack 
geometry) for crack non-propagation (unlimited 
durability) [3}. It is clear tbat the idea of CGK curve 
embraces the notion of threshold SIF since tbe latter 
one corresponds to zero crack growth rate (cf. Figure 
1). However, tbis value is considered separately for 
reasons of importance, less sophisticated applications 
and because it has often had individual tbeoretical and 
experimental treatment. Cracking threshold is of 
essential worth for both materials evaluation and 
structural design applications as the quantifyer of 
resistivity against EAC. Obtaining CGK curves and 
threshold SIF values witb tbe highest possible accuracy 
is of great interest in engineering. 

11 

Kth K e 

SIF K 

Fig. l. Schematic CGK curve witb three distinct stages 
of v-K dependence: strong K-dependence within regions 
I and m and plateau-like one within part II. 

The uniqueness of crack growth resistance 
characteristics is a very important matter because if 
tbey are indeed unique then tbe fracture mechanics 
approach to EAC quantification is actually valid in 
assessment of materials degradation and structural life 
prediction. When uniqueness exists, then any 
discrepancy between predicted and observed behaviour 
should be attributed to roughness in analysis or 
experimental scatter, but not to tbe concept (cf. [1]). 
Otherwise conceptual weakness makes the predictions 
less reliable and calls for more constraints on testing to 
obtain reliable characteristic values of tbe crack growtb 
resistance parameters under aggressive environment. 

The significant body of experimental data supports tbe 
presumption of uniqueness of the fracture mechanics 
characteristics of EAC [4-9]. However, this customary 
and widely used approach is not generally valid. This 
comes not only from tbe limited efficacy of linear 
elastic fracture mechanics (LEFM) which fails when 

extended_plastic zones appear near a crack. It is not 
restricted either to the known phenomenon of member 
thickness influence on crack growth resistance 
parameters. The latter is rationalised with the 
incorporation of the stress triaxiality factor representing 
plasticity constraint in the vicinity of tbe crack tip. 
Nevertheless, wide evidence is found of non-uniqueness 
of EAC characteristics in situations where SIF
controlled small-scale yielding (SSY) conditions at the 
crack tip were maintained, i.e., LEFM itself was 
applicable. 

This paper gives a collection of manifestations of non
uniqueness of the CGK curve which produce 
uncertainty in EAC evaluation. This brings doubts 
concerning the intrinsic character of tbe basic quantities 
and demonstrates a shortcoming of current fracture 
mechanics treatment of EAC. In effect, this shows that 
the extent to which CGK curve and threshold SIF are 
the properties of only the material and the environment 
becomes an open issue and sorne problems on EAC 
evaluation using fracture mechanics stiH need 
resolution. 

2. EVIDENCE OF UNCERTAINTY IN 
EV ALUA TION OF THRESHOLD SIF Kth 

The following paragraphs discuss the influence of 
factors able to produce lack of uniqueness on threshold 
SIF results, thus causing uncertainty in its evaluation. 

(Th-1) Fatigue Precracking 

Fatigue precracking of specimens requires a great deal 
of attention to ensure that test results are not influenced 
by residual plastic regions in the vicinity of tbe crack 
tip, particularly for steels witb low resistance to EAC 
[10]. Threshold values are higher when the precracking 
SIF exceeds the initially applied SIF in the ulterior 
EAC test. 

The influence of fatigue precracking on threshold 
evaluation is detectable in very different electrochemical 
processes which promote cracking [11,12]. The effect 
of maximum cyclic SIF during the last stage of 
precracking (Kmax.) on measured threshold values is 
spectacular in botb hydrogen assisted cracking (HAC) 
and localized anodic dissolution (LAD), as shown in 
Figure 2. A roughly linear increasing relationship 
between Kth and Kmax is connoted [12]. 

The cyclic stress intensíty range during fatigue LiK 
affects very much tbe EAC threshold SIF Kth [13]. For 
tbe same Kmax at the final stage of precracking, higher 
magnitudes of LiKIKmax render significantly greater 
values of Kth· Furthermore, tbe increase of measured 
Kth is even higher if tests are performed with lower 
Kmax at fixed LiKIKmax = const. This is sketched in 
Figure 3: for tbe precracking regimes A, B and C, the 
corresponding measured threshold values are ranged 
KthA < KthB < KthC· 
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Fíg. 2. Influence on threshold SIF and CGK curve of 
the maximum SIF during fatigue pre-cracking of 
specimens (K1na.x) 
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Fig. 3. Specimen loading histories affecting measured 
EAC thresholds. 

(Th-2) Prior Overloads 

Another manifestation of variability of measured Ktfz is 
the effect of single overloads before the EAC test. Prior 
overload in inert environment (e.g., argon or air) can 
cause an apparent increase of the threshold [14], the 
increase of Kth with overload SIF being approximately 
linear above a certain level of overload [15], as shown 
in Figure 4. This is consistent with the afore 

mentioned effect of maximum SIF given in Figure 2 if 
both are related to the maximum SIF ever attained in 
the pre-EAC history. Overloads and subsequent plastic 
zones also influence the evaluation of threshold 
through the effect on the incubation period for delayed 
cracking [16,17]. 
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Fig. 4. Trends of measured Kth dependence on overload 
SIF value. 

(Th-3) CrackLength 

It has been shown in interlaboratory research 
programmes that the threshold SIF is clearly affected 
by the crack length [18], or at least the latter produces a 
really large scatter in Kth· Furthermore, it has been 
proved that threshold values for short cracks are lower 
than those for long cracks [19], as displayed in Figure 
5. In these tests with edge crack lengths of several 
millimeters the estimated plastic zone sizes were 10-30 
Jliil and thus the influence of specimen sides closeness 
on the near-tip elastoplastic field might be negligible. 
However, differences of crack tip electrochemistry were 
detected between short and long cracks. 

:::.. 

a: 
CJ 
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SIF K 

Fig. 5. Influence of crack length on threshold SIF and 
CGKcurve. 
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(Th-4) Crack Bluntness 

Initial crack tip radius p (i.e., crack bluntness) has a 
strong influence on the threshold SIF, as analyzed in 
[20,21], where strong variations of measured Kth with 
p were found (Figure 6). The threshold SIF increases as 
the crack tip radius increases, and this parameter also 
influences the procedure of measuring the threshold. 
This denotes the role of crack tip acuity in the 
initiation of the EAC process. A limit bluntness value 
p * apparently exists below whicb such a effect 
disappears and the thresbold value seems to be 
independent of the crack tip radius. 
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Fig. 6. Relationship between measured threshold SIF 
and initial crack bluntness p. 

(Th-5) Threshold Approaching Technique 

Two techniques can be used to approach the threshold 
[9]: crack initiation (from previous SIF values below 
the thresbold) and crack arrest (from previous SIF 
values above the thresbold). Tbe measured thresbold 
SIF associated with crack blunting is likely to be 
considerably higher for decreasing SIF measurements 
(crack arrest) than for increasing SIF measurement 
(crack initiation) [22]. However, other data show in 
sorne cases the opposite trend, i.e., lower thresbold 
values are obtained wben the crack arrest technique is 
used in testing [23]. 

(Th-6) Initial SIF 

The influence of initialloading or straining conditions 
(initial SIF K¡ ) on Kth -wbich can be anticipated 
frorn test data wben a crack self-arrest tecbnique is 
used- does not seem to be clearly elucidated. CGK 
curves for self-retarding EAC displays deep drops of 
CGR with apparent thresbold values fitting into sorne 
scatter band for different values of K¡ [24]. This band is 
unacceptably wide, whicb seems to denote sorne kind 
of mechanical-environmental action on the thresbold. 

(Th-7) Di.yplacement Rate 

A key variable for EAC is the externally applied 
displacement rate, wbicb can be expressed in the form 
of rate of loading, local strain (at the crack tip) or crack 
tip opening displacement (CTOD), as well as K" under 
SSY. Its influence on the threshold is controversial, 
since papers [24,25] sbow that the thresbold increases 
wben the rate of elongation or loading rises, whereas 
[26,27] reveal the opposite trend, i.e., decreasing 
thresbold for increasing CTOD rate. 

The frrst of these trends of bigber threshold values for 
faster displacement or loading rate is consistent with an 
explanation based on competition between physico
cbemical kinetics of environmental attack at the crack 
tip and purely rnechanical damage by rising crack tip 
strain. A cbaracteristic displacement rate seems to exist 
at whicb there is a steep transition frorn very low to 
rather higb apparent thresbold values close to the 
fracture toughness of material Kc, as sbown in Figure 
7. Tbe lower-sbelf value corresponds toa maximum 
degree of environmental degradation of the material, 
wbereas in the upper sbelf there is not enougb time to 
fully develop environmental decay, the maximum value 
(close to Kc) corresponding to mecbanical damage with 
negligible participation of environmentally -assisted 
pbenomena. 

RATE OF ELONGATION, CTOD, OR SIF 

Fig. 7. Influence on the thresbold Kth of the rate of 
elongation, CTOD or SIF. 

According to the other tendency met in the literature, 
the commonly quoted values of thresbold SIF for the 
onset of environmental enbancement of cracking apply 
only to sustained load conditions, and if there is any 
superimposed dynamic load then Kth may decrease. The 
tbresbold SIF is very sensitive to tbe CTOD rate -
wbicb can be related to tbe externally-applied 
displacement rate- in tbe form of decreasing thresbold 
for increasing CTOD rate (Figure 8), wbicb contradicts 
tbe previous paragrapb. This kind of manifestation may 
result from instantaneous attainment at tbe crack tip of 
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the most harmful situation during dynamical 
interaction of straining and environmental-related 
processes (creation of fresh metal surface affecting the 
in-crack electrochemistry, formation-rupture of brittle 
surface films, etc.). 

-Kth 
SIF K 

Fig. 8. Trend of variation of crack behaviour depending 
on CTOD rate (arrows indicate the direction of shifting 
of CGK curve and Kth with rising of CTOD rate). 

3. EVIDENCE OF UNCERTAINTY IN 
EVALUATION OF CGK CURVE v=v(K) 

The following paragraphs discuss the influence of 
factors able to produce lack of uniqueness on the CGK 
as a whole, thus causing uncertainty in its evaluation: 

(V-1) Fatigue Precracking 

Fatigue precracking can induce variability on the whole 
CGK curve in both HAC and LAD [11, 12]. Increasing 
the maximum SIF Kmax at the final stage of fatigue 
precracking produces a decelerating effect on crack 
propagation. It ís not restrícted to the onset of EAC 
(i.e., at the threshold level), but affects the entire CGK 
curve (Figure 2). Furthermore, this alteration of CGK 
is accompanied by a modification of the microscopic 
topographies on the fracture surface, which implies a 
change in the operative fracture micromechanisms. 

(V-2) Prior Load Hold 

Experimental CGK curves display a dependence on 
preliminary loading in air [28]. Holding of a specimen 
during time th at sorne initial applied value of SIF K¡ 
under no environmental action was found to cause 
shifting of the CGK curve in the direction of 
diminishing CGR for rising duration of this pre-hold 
under load. The general trend for different hold times is 
given in Figure 9, showing that increasing times th 
produce decreasing CGR v. 

SIF K 

Fig.9. Schematic variation of CGK curve with duration 
of preliminary loading in air at about the same SIF K¡ 
before EAC (arrow indicates the trend of variation of 
CGK curve with the increase of holding time fh). 

(V-3) Crack Length 

Apart from the intense effect of crack length on the 
threshold level (higher Kth for longer cracks, cf. Figure 
5) there is a detectable influence of crack length on the 
whole CGK curve, especially in the plateau region 
(stage II) corresponding to nearly constant velocity of 
crack propagation. The rates of crack growth for short 
cracks are higher than those for long cracks [19], as 
depicted in Figure 5. Moreover, in the case of short 
cracks there is no typical plateau with constant CGR, 
but a sort of pseudo-plateau in which CGR decreases as 
SIF increases. 

(V-4) SIF Gradient 

During crack growth, SIF varíes with crack length a, 
and the gradient dK/da depends on cracked specimen 
geometry as well on the specific loading device 
(boundary conditions), e.g., gripping system used to 
maintain fixed load or flxed displacement. 

For the same material-environment couple, significant 
discrepancy was found [29] between CGK curves 
obtained from EAC tests performed on specimens with 
different SIF gradient dKJda. For the lowest values of 
SIF (stage I of a typical CGK curve, cf. Figure 1), the 
results obtained under constant load (increasing SIF, 
dK/da >O) and constant displacement (decreasing SIF, 
dKida < 0) agree well. However, for higher values of 
applied SIF (within region II of the CGK curve), 
significantly lower crack velocities were obtained in 
constant displacement tests. Thus, test devices 
providing diminishing SIF with crack propagation 
(dK/da < O) may lead to an underestimate of CGR in 
the plateau-like stage II of the CGK curve, as sketched 
in Figure 10. The effect is more pronounced in low 
strength materials. 
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o 

t
CGR 
DECREASE 

SIF GRADIENT (-dK/da) 

Fig. 10. Decrease in "plateau" CGR as a function of 
SIF gradient in terms of values related to crack 
velocities obtained under conditions of sustained SIF 
K(a) = const, i.e., at dKida = O. 

(V-5) Test lnterruption 

More evidence of the lack of CGK curve uniqueness is 
given by interrupted EAC tests with recess without 
load [28,30]. There crack growth was initiated at SIF 
K¡ (Figure 11), run up to a certain point A of the CGK 
curve (KA> K¡), then interrupted holding a specimen 
with no load, and after sorne period EAC was re-started 
at about the same initial value K¡ (point A'). This 
produced significant decrease of CGR (cf. Figure 11) in 
a wide range of SIF variation, when the crack grew 
apparently beyond the region of influence of residual 
plastic zone at the test interruption point. 

a: 
CJ 
ü 

A' 

A 

SIF K 

Fig. 11. The effect of test interruption and re-start on 
CGK curve appearance: curve 1 corresponds to initial 
run of EAC interrupted at point A; curve 2 relates to 
re-initiated cracking atA'. 

(V-6) lnitial SIF 

CGK curves for the same material-environment system 
may display systematic variations depending on the 
initial value of applied SIF Ki > Kth at the onset of 

the EAC _test under rising SIF K(a), i.e., when d.Kida > 
O [23,28,30]. In contrast to the idea of uniqueness of 
the CGK curve, the shape of the v(K)-dependence 
transforms significantly. It often shifts to faster crack 
velocities at the same SIF values if EAC tests started 
from greater values of initially applied SIF K¡1 < K¡z 
< K¡3 < K¡4 (Figure 12) [28,30]. However, it is not 
the general trend of the effect which apparently depends 
on alloy microstructure and on the environment. 
Another kind of CGR variability was also reported [31] 
when v(K)-curves for distinct initial SIF reveal 
transient behaviour approaching gradually sorne 
reference CGK curve for K> K¡ (Figure 13). 

a: 
CJ 
ü 

Ki1 K;¿ Ki3 Ki4 
SIF K 

Fig. 12. Tbe effect of initial loading condition -
initial applied SIF K¡ - on CGK curve. 

a: 
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Fig. 13. Dependence of CGK curves on the initial SIF 
leve!, showing transition periods. 

Similarly to the effect on cracking threshold (cf. ítem 
Th-6 above), the influence of initial loading/straining 
conditions (initial SIF K¡ ) on CGK curve in tests with 
decreasing K(a), i.e., when dK/da < O, is not clear. 
CGR values fit into a wide scatter band for differenl 
values of initial SIF, although a slight trend can be 
detected, so that CGR values are a little bit higher for 
lower values of K¡ [24]. 
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Finally, in specimens loaded to maintain constant SIF 
K= K¡> Kth· transient periods were evidenced [31,32] 
of variable CGR v which gradually increased to certain 
steady-state value vss(K) (Figure 14). Thus, in general, 
CGR is not a single-value function of SIF, rather for 
each value of K there is sorne definite band of crack 
velocities. 

1(, Vss(Ki) +---"7"' ___ ......,_......,__,......¡ 

a: 8 ~~~}+-+---~----------~ 

TIME t 

Fig. 14. Schematic variability of CGR during EAC 
tests under constant K conditions with different SIF 
values K¡> Kz. 

(V-7) Displacement Rate 

With regard to the influence on CGR of the externally 
applied displacement rate or -accordingly- the rate of 
elongation, loading, SIF, crack tip strain or CTOD, 
previous work [26,27] showed that faster crack tip 
straining (in terms of CTOD rate) produces an 
elevation of the CGK curve as a whole (Figure 8). This 
trend is confrrmed for ductile alloys with regard to stage 
n of CGK curve [33-36]. However, other data [24] 
display somewhat different CGR alteration due to 
increasing displacement rate: uplift of the stage n 
portion of the CGK curve and shifting of its near
threshold part I to higher SIF magnitudes (Figure 15). 

a: 
(!) 
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SIF K 

Fig. 15. Experienced trend of the influence of 
dísplacement rate on CGK curve. 

As in the influence on the threshold value, this latter 
mode of behaviour seems to be associated with the 
range of rather slow strain rates whereas for faster 
loading the trend can change to the frrst one (cf. Figure 
8). Nevertheless, despite the controversies with regard 
to the sign of the effect of straining rate on CGK 
curve, its quantitative significance has been well 
demonstrated. 

Final comment 

Among the reviewed effects, those associated with 
cracking history appear to be even more striking if we 
take into account that they do not seem to be limited 
only to the crack propagation through specific 
(extraordinary) plastic zone produced by overloads or 
other peculiarities of the immediate pre-history of 
plastic zone formation in particular cracking cases, but 
they have a defmitive prolonged influence on the whole 
subsequent crack propagation beyond the area of 
influence of such specíal domains of residual plasticity. 

In another paper in this volume [37], a rigorous local 
fracture mechanics approach to EAC -in which a11 
influencing factors are treated autonomously, i.e., in 
terms of local values at the crack tip-- is emphasised 
to advance towards a resolution of these problems. In 
addition, a saje approach is proposed for engineering 
design against EAC. 

4. CONCLUSIONS 

Uncertainty can appear in determination of the basic 
EAC-resistance characteristics of materials, and what is 
worse, it can invalid too optimistic material evaluation 
and consequently non-conservative estimation of 
structural strength. 

In general, customary fracture mechanics approach to 
evaluate CGK curve and threshold SIF in EAC cannot 
pretend to render adequate intrinsic characteristics of a 
material-environment system (the latter considered in a 
global sense, i.e., as bulk environment). 

The elucidated effects capable of originating a too wide 
diversity of cracking behaviours not covered by any 
single CGK curve call for additional restrictions to be 
imposed on testing to obtain reliable (conservative) 
values of crack growth resistance characteristics of 
materíals. 
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Resumen. En este trabajo se realiza el estudio de los aceros perlíticos, al carbono y de baja y media 
aleación, habitualmente utilizados en la fabricación de carril para uso ferroviario, que en virtud de las cada 
vez más exigentes condiciones de servicio deben asegurar un buen comportamiento a fatiga y una elevada 
tenacidad. Se ha relacionado la composición química, la microestuctura y las propiedades mecánicas 
convencionales de estos productos (todas ellas afectadas por el proceso de fabricación) con su 
comportamiento en presencia de defectos: tenacidad a la fractura y velocidad de crecimiento de grietas por 
fatiga. El objetivo fmal es lograr productos que presten un servicio más seguro. 

Abstract. This paper is devoted to the study of carbon and low-alloyed pearlitic steels used to make 
railway rails, which are submitted to increasingly hard service conditions and have to assure a good fatigue 
behaviour and high toughness. Their chemical composition, microstructure. and tensile properties (al! 
them affected by the manufacturing method) have been related to their fracture toughness and fatigue crack 
growth rate. The final aim is to obtain more reliable products. 

l. INTRODUCCION 

Los aceros de carril son unos productos de gran interés 
industrial en virtud de sus producciones masivas, 
fiabilidad y el alto nivel de calidad que se está exigiendo 
en la actualidad con el fín de evitar fallos en servicio. 

Uno de los problemas más graves es la fractura frágil 
del carril, que normalmente va precedida por el 
crecimiento de una grieta mediante un proceso de fatiga. 
Lógicamente, se trata de un riesgo que es necesario 
limitar ya que ocasiona, en el mejor de los casos, 
gastos debidos al reemplazo de la longitud de carril roto 
y gastos de inspección para buscar grietas de fatiga, 
pudiendo incluso originar problemas mucho más graves 
(afortunadamente ocurren raramente), como sería el 
descarrilamiento del tren. Este tipo de fallos ha sido 
valorado en E.E.U.U. en 100 millones de dólares 
anuales [1]. De cualquier manera, como las velocidades 
de los trenes están aumentando considerablemente 
(trenes de alta velocidad, por ejemplo), las cargas que 
soportan se incrementan igualmente (mayores cargas 
sobre los ejes de los vehículos), y las exigencias en 
cuanto a seguridad son más estrictas, los problemas que 
se acaban de exponer tienen cada vez una mayor 
transcendencia. y de ahí surge la necesidad imperiosa de 
conocer con la mayor precisión los factores que influyen 
en la ocurrencia de los citados fallos, con el fín de 
evitarlos. 

Por otro lado. en el momento actual. es necesario 
desarrollar nuevas calidades de carril y nuevos procesos 
de fabricación, de forma que se garantice en todo 
momento el adecuado comportamiento de este producto 
en las más exigentes condiciones de servicio. Sin 
embargo. la resistencia a la fatiga y a la fractura no son 
los únicos requisitos que debe satisfacer este producto. 
Otras propiedades de interés que no deben olvidarse son 
la resistencia al desgaste. a la deformación (alto límite 
elástico), soldabílidad, precisión y estabilidad 
dimensional. rectitud y bajo coste [2). 

2. DEFECTOS DE LOS CARRILES 

Progresos en el diseño y fabricación de los carriles y en 
las operaciones de mantenimiento han eliminado 
prácticamente muchos de los defectos que habían 
preocupado mucho en el curso de las últimas décadas. 
Sin embargo estudios realizados entre 197 5-85 han 
identificado cuatro defectos característicos que todavían 
aparecen de un modo significativo. El primero de ellos 
es típico de los carriles soldados en continuo. y en más 
de un 30% de los casos está provocado por un control 
ineficiente de los procesos de soldeo en campo. Los 
otros tres tipos de defectos son el resultado de la 
nucleación y crecimiento de grietas por fatiga. y 



302 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 

corresponden a grietas nucleadas en los agujeros de los 
can·i!es unidos por pernos. grietas verticales y grietas 
transversales ovaladas en cabeza. Al ser defectos 
nucleados por fatiga. el número de ellos crece con las 
toneladas de tráfico acumuladas en el carril [3]. 

Por otro lado, el desgaste de la superficie del can·il ha 
constituido el límite principal de la vida de éstos. 
especialmente en los tramos curvos. Sin embargo la 
optimización de sus composiciones químicas y la 
ejecución de tratamientos térmicos para lograr una 
dureza superficial en torno a 300-350 HB (frente a 250-
280 HB) combinados con una mejor lubricación del 
contacto rueda-carril, han incrementado la vida a desgaste 
de tal manera que en el momento actual la fatiga es el 
factor que limita la vida de estos elementos en las más 
exigentes condiciones de trabajo[3]. 

En el curso de los últimos ai'ios se han venido utilizando 
análisis basados en la mecánica de la fractura para 
estimar la vida de los carriles bajo las cargas reales de 
servicio. modelizando los diferentes defectos relatados 
más atrás. Por otro lado. como la generación de datos en 
campo resulta muy larga y costosa es necesario recunir 
a ensayos de laboratorio que permitan, por un lado, 
determinar la leyes de crecimiento de grietas por fatiga 
de los materiales de los carriles y sus cargas límites, y 
por otro. simular las condiciones de servicio de una 
manera más rápida y barata. En estos cálcuios es 
necesario utilizar con la mayor precisión posible las 
tensiones reales que actúan en el curso del servicio del 
carril, que consisten en una componente mecánica -
normalmente debida a la flexión del carril bajo la carga 
de la rueda-, tensiones térmicas y residuales [4]. 

En este trabajo se han evaluado y comparado entre sí la 
velocidad de crecimiento de grietas por fatiga y la 
tenacidad a la fractura de carriles de diferente 
composición química. Se ha puesto asímismo de 
manifiesto que estas propiedades. siendo muy 
dependientes de la microestructura. varían en las 
diferentes zonas constitutivas del carril (cabeza. alma y 
pie) dada su distinta velocidad de enfriamiento tras su 
laminación en caliente. 

3. MATERIALES Y PROPIEDADES 
MECANICAS CONVENCIONALES 

Los materiales utilizados en este trabajo han sido tres 
tipos de carriles de acero de 60Kg/m que denominaremos 
NºL Nº2 y Nº 3 y que únicamente se diferencian en el 
contenido en aleantes de cada uno de ellos. La 
composición química de estos materiales se muestra en 
la Tabla l. Por su parte. el estudio metalográfico 
realizado reveló en todos ellos una estructura totalmente 
perlítica, tanto en la cabeza como en el pie del rail (ver 
Figura 1). Sin embargo. el alma del carriL mostraba una 
microestructura con ferrita en borde de grano en el caso 
de las carriles Nº 1 y Nº2 y con bandas de martensita 
dispuestas en dirección vertical y dispersas en la matiiz 
perlítica (Figura 2) en el caso del carril Nº3. La diferente 
microestructura mostrada por el alma de los carriles se 

debe a quy por un lado, tras la laminción en caliente. 
esta zona se enfría más rápidamente que las otras dos 
regiones (cabeza y pie). y por otro lado. a la presencia. 
sobre todo en su zona centraL de una estructura 
ligeramente segregada. Conviene señalar que la presencia 
de esta zona segregada era mucho más notable en los 
carriles más aleados. 

Carril 
o/oC 
%Si 
%Mn 
%Cr 
%Mo 
%V 

Nºl 
0.72 
0.25 
1.10 

0.73 
0.28 
0.94 
0.28 
0.08 
0.07 

0.72 
0.27 
0.77 
0.52 
0.18 
O. 10 

Tabla l. Composición química de los caJTilcs 

Fig.l. Microestuctura pcrlítica de los carriles 

Fig.2. Microestuctura del alma del carril Nº3 
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La Tabla 2, por su parte, muestra los resultados 
obtenidos en los ensayos de dureza realizados en las tres 
zonas características (cabeza, alma y pie) del canil. 

Carril Nºl Nº2 Nº3 
Cabeza 271 310 343 
Alma 284 333 398 
Pie 279 320 360 

Tabla 2. Durezas HVlO 

Como puede observarse la dureza crece confonne lo hace 
el contenido en aleantes del carril. poniéndose de 
manifiesto, asímismo. la presencia de una zona 
segregada en el alma. que muestra siempre una mayor 
dureza que el resto de las partes del carril. 

Por su pane. y con objeto de conocer las propiedades 
mecánicas convencionales de los carriles se realizaron 
ensayos de traccíón a temperatura ambiente sobre 
probetas extraídas en dirección iongitudinal de la cabeza 
del carril y en dirección tanto longitudinal como vertical 
en el alma del mismo. La Tabla 3 muestra los 
resultados obtenidos. 

Carril ay (MPa) O'R (MPa) A(%) 

Nºl (Cabezal 480 950 12 
Nº2 (Cabeza) 628 1074 ll 
Nº2(AimaVer!.) 695 1118 9 
Nº2 (Alma Long.) 670 1113 12 
Nº3 (Cabeza) 740 1115 lO 
N"3 (Alma Ver!.) 870 1250 8 

Tabla 3. Propiedades mecánicas a tracción 

Como puede observarse. al igual que la dureza. tanto el 
límite elástico como la resistencia a la tracción de estos 
aceros crecen con su contenido en aleames. decreciendo 
lógicamente el alargamiento de los mismos. Además. 
las diferencias en los resultados obtenidos en cabeza y 
alma del carril ponen de nuevo de manifiesto la enorme 
dependencia de la microestructura que muestran todas 
estas propiedades. 

4. PROPIEDADES MECANICAS A 
FRACTURA 

Con objeto de determinar las propiedades mecánicas a 
fractura de estos materiales, se han realizado ensayos 
tanto de velocidad de crecimiento de grietas por fatiga 
como de tenacidad a la fractura. siguiendo las 
especificaciones de la Propuesta de Norma "DRAFT 
EUROPEAN RAILS STANDARD. Partl: Flat Bottom 
Simetrical railway Rails 46 Kg/metre and above". 

4.1. Ensayos de velocidad de crecimiento de grietas por 
fatüm 

Para la realización de estos ensayos se utilizaron 
probetas de flexión en tres puntos con una simple 
entalla lateral (SENB) que fueron extraídas en dirección 
longitudinal en ia cabeza del carril. mientras que en la 
zona del alma la extracción se pwdujo en dirección 

verticaL La dirección de crecimiento de las grietas fué 
perpendicular a la de Iaminación en todas las probetas 
extraídas de la cabeza y en las del alma del carril N''3. 
mientras que en las probetas del alma del carril N"2. la 
dirección de crecimiento era paralela a la de laminación. 
La localización y geometría de estas probetas se 
muestran en la Figura 3. Las probetas mecanizadas a 
partir de la cabeza tenían un ancho (W) de 45 mm y un 
espesor de 20 mm. mientras que las del alma del canil. 
tanto en una dirección como en otra. eran de sección 
cuadrada con un ancho de 15 mm, debido a la mayor 
esbeltez del alma con respecto a la cabeza. La separación 
entre apoyos utilizada fué de cuatro veces el ancho de la 
probeta (S=4W) en todos los casos. 

Fig.3. Localización y geometría de las probetas SENB 

Los ensayos fueron realizados a temperatura ambiente y 
en control de carga con una relación de cargas R=0.5 en 
el caso de los caniles Nºl y N"3 y de 0.1 en el caso del 
canil N"2. La frecuencia de ciclado adoptada fué de 30 
Hz en todos los casos. Para la medida del crecimiento de 
la grieta se utilizó un cxtensómetro tipo COD que 
colocado en la boca de la entalla detectaba cada 
incremento de la longitud de la grieta por cambios en la 
nexibilidad de la probeta. 

La Figura 4 muestra. en coordenadas doblemente 
logarítmicas. la ley de comportamiento en la mna de 
crecimiento estable de las grietas (ley de P;u·is¡ de las 
probetas extraídas de la cabeza de los cmTilcs N"l y N'T 
Como puede observarse el canil aleado (N"3) muestra 
mayores velocidades de crecimiento de grietas. en la 
zona de crecimiento estable. que el carnl sin alear. 
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siendo, sin embargo, las pendientes de las rectas de 
Paris, muy similares en ambos casos. 

e Nºl (Cabeza) 

--+ - Nº3 (Cabeza) 

............................................................. ~······ 

~~ 
............ 

1 o·6 
'----.L.-...a......J.--i--.JI...-.JI...-.JL....J......L.-....i-.........., 

1 o L1K (MPa.Ym) 20 

Fig.4. Curvas de velocidad de crecimiento de grietas 
por fatiga en cabeza. Ley de París. 

Si comparamos ahora los valores obtenidos con las 
probetas extraídas de la cabeza y del alma del carril más 
aleado (Figura St observamos un comportamiento muy 
diferente en un caso y en otro. Así, a excepción de los 
valores menores de L1K. cualquier grieta presente en el 
alma del carril creceria mucho más rápidamente que si se 
encontrase en la zona de la cabeza. Dado que la dirección 
de crecimiento de las grietas era en ambos casos 
perpendicular a la de laminación, parece lógico achacar 
esta diferencia de comportamiento únicamente al hecho 
de que las gnetas avanzan a través de diferentes 
microestructuras. 

............ 7 ....................................................... . 
A Nº3 (Cabeza) 

--o - N"3 (Alma) 

D.K (MPa.Ym) 10 

Fig.S. Curvas de velocidad de crecimiento de grietas 
por fatiga en carril Nº3. 

Esta apreciación también se hace evidente en el caso del 
carril Nº2 (Figura 6), aunque lógicamente la diferencia 
de comportamientos ya no es tan notable como en el 
caso anterior. debido al hecho de que al ser éste un carril 

menos aleado que el Nº3. la zona del alma presentará 
una estructura más similar a la de cabeza. Tengamos en 
cuenta además, que en el caso del carril Nº2. la dirección 
de propagación de las grietas era diferente según se 
tratase de probetas extraídas del alma (crecían en 
dirección paralela a la de laminación) ó de la cabeza (el 
crecimiento era perpendicular a la dirección de 
laminación) y que este hecho debería también influir en 
que la velocidad de crecimiento de grietas sea supe1ior en 
el alma del carril. Teniendo en cuenta. sin embargo. de 
que la diferencia más notable. en cuanto a velocidad de 
crecimiento de grietas por fatiga se refiere, entre alma y 
cabeza se observe sin embargo en el canil N~3. en el 
cual la dirección de propagación de las grietas era en 
ambos casos perpendicular a la de laminac1ón pero que 
no obstante era el que presentaba una mayor diferencia 
microestructural entre sus partes. incluye también a la 
velocidad de crecimiento de grietas por fatiga en el grupo 
de las propiedades que se ven fuer1emente influenciadas 
por la microestructura del producto. 

A W2 (Cabeza\ 

--o - N21 (Alma) 

............................................................. ~······· 

r~ 
............ ~ ... 

lO·Ó '----'--..J-......L.......I.--i--1--1......1.-'---'---''--'-' 

10 L\K (MPa~m) 20 

Fig.6. Curvas de velocidad de crecimiento de grietas 
por fatiga en carril N"2. 

4.2.Ensayos de tenacidad a la fmctura 

Los ensayos de tenacidad a la fmcmra. fueron rcali;.ados 
sobre probetas de flexión en tres puntos de la misma 
geometría que las de crecimiento de giietas por fatiga. El 
tamafio de las probetas. sin embargo. era el mismo que 
en el caso anterior únicamente para las extraída;, del 
alma de los carriles. mientras que en la zona de la caheza 
el ancho de las probetas era de 40 mm. y el espesor de 
25 mm. siguiendo las recomendaciones de la Propue~ta 
de Norma anteriormente citada. El preagnetam1ento por 
fatiga fué realizado en control de carga con una 
frecuencia de ciclado de 30 Hz y a temperatura ambiente. 
mientras que los ensayos de fractura se realizaron a una 
tempemtura de -20°C. 

En la Tabla 4 se muestra el valor medio de lo~ 

resultados obtenidos en los diferentes ensayos. En 
general los ensayos realizados no cumplen la condición 
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Pmáx/PQ < 1.1, pero la razón de este incumplimiento 
no es por que tenga lugar plastificación alguna en el 
frente de la grieta, sinó del hecho (ya constatado durante 
el proceso de preagrietamiento) de que el frente de la 
fisura se había extendido de forma irregular, presentando 
un perfil en forma de "lengua" que parece ser típico en 
estos materiales y que se caracteriza por diferencias 
notables en la longitud de la grieta entre un extremo y 
otro ó entre los extremos y el centro de la superficie 
fracturada. Esta diferencia de longitud que presenta la 
grieta a lo largo de la sección fisurada, trae como 
consecuencia que el ligamento resistente sea mayor en 
unas zonas que en otras, de modo que durante el 
posterior proceso de carga, y antes de que se desencadene 
la rotura final, tienen lugar pequeños crecimientos 
inestables de grieta que se caracterizan por cambios 
bruscos en la pendiente de las curvas Carga-COD, dando 
como resultado relaciones Pmáx/PQ elevadas (superiores 
a 1.1). Por lo tanto y a nuestro entender, el parámetro 
que mejor representaría el comportamiento a fractura de 
estos materiales sería el factor de intensidad de tensiones 
en el punto en el que se desencadenaría la rotura 
catastrófica del material (Kmáx). 

Carril 

Cabeza 
Alma(*) 
Alma(**) 

Kmáx (MPaJm) 
42.5 39.0 

32.8 

N"3 

-n.o 
36.2 

(*)probetas extraídas en dirección vertical y entalladas 
en dirección del espesor del carril 

probetas extraídas en dirección vertical y entalladas 
en dirección longitudinal (direc.laminación) 

Tabla 4. Valores de Kmáx en distintas zonas de los 
carriles 

Los valores de tenacidad a fractura presentados por los 
tres carriles en la zona de cabeza son muy similares y 
las pequeñas diferencias mostradas no parecen indicar lJU'! 
este parámetro dependa del grado de aleación del carril. 
Sin embargo, si comparamos los resultados obtenidos 
entre cabeza y alma, sí se advierte tUl brusco descenso de 
la tenacidad en la zona del alma con respecto a la cabeza. 
Dicho descenso se deberá, en el caso del carril N"3, a la 
diferente microestructura mostrada por el material en una 
zona y otra, mientras que en el carril N"2 (en el que el 
descenso de tenacidad ha sido más fuerte) el efecto que 
sobre este parámetro ejerce la microestructura del 
material se verá reforzado por el hecho de que la 
dirección de propagación de las grietas era distinta en un 
caso y en otro (en la zona de cabeza la propagación se 
produce en dirección perpendicular a la de laminación, 
mientras que en la zona del alma la dirección de 
propagación de la grieta y la de laminación 
coinciden)[5]. 

S. CONCLUSIONES 

Se ha puesto de manifiesto como las propiedades 
mecánicas convencionales y la microestructura de los 
carriles de ferrocarril dependen de su composición 

química y de las condiciones de fabricación, y en este 
último supuesto más concretamente, de la velocidadde 
enfriamiento después de la laminación en caliente. 
Asímismo la presencia de zonas segregadas en la zona 
central del alma del carril modifica su comportamiento 
mecánico. 

Estos mismos fenómenos afectan tanto a la velocidad de 
crecimiento de grietas por fatiga como a la tenacidad a la 
fractura de estos productos. En relación a la velocidad de 
crecimiento de grietas por fatiga se ha puesto de 
manifiesto que al aumentar la dureza del material, bien 
sea en virtud de un mayor grado de aleación o como 
consecuencia de una velocidad de enfriamiento después 
de la laminación más drástica, las grietas crecen por 
fatiga más rápidamente. Por otro lado, la tenacidad a la 
fractura de los carriles objeto de estudio apenas depende 
de su composición química (aceros perlíticos), 
habiéndose observado sin embargo que la presencia de 
fases no perlíticas ejercen una influencia notable en esta 
propiedad. 
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H. D' Armas\ M. Manaut\ L. Llanes\ J. Bas2 y M. Anglada1 

1. - Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, 
E.T.S.E.I.B., Universidad Politécnica de Cataluña, 08028 Barcelona. 

2. - Aplicaciones de Metales Sinterizados, S.A., 08620 Sant Vicent deis Horts. 

Resumen. En este trabajo se ha estudiado la tenacidad de fractura de un acero sinterizado a base de polvo 
metálico DIST ALOY AE + 0.6% e utilizando probetas de dimensiones ligeramente inferiores a las 
exigibles de acuerdo a la norma ASTM E-399, pero similares a las utilizadas en las pruebas de impacto 
normalizadas para estos materiales. Los ensayos de tenacidad fueron realizados bajo carga por flexión en 
tres puntos. Se discuten los problemas asociados a la aplicabilidad de tal norma en el acero sinterizado. El 
material estudiado presenta crecimiento estable de grieta según se incrementa la carga, observándose 
fenómenos de microfísuración de material y ramificación de la grieta. Estos efectos se asocian con el 
incumplimiento de la relación P max!PQ < 1.1 exigida por la normativa para el ensayo de evaluación de la 
tenacidad a fractura. 

Abstract. The fracture toughness of a sintered steel based on DIST ALOY AE + 0.6% e metallic powder 
using test samples with slightly smaller dimensions than required by ASTM E-399 standard, but similar 
to impact test pieces for these materials, was studied. Fracture toughness was evaluated using three-point 
bending. Problems about the applicability of this standard in sintered steels are discussed, mainly in terms 
of satisfying the relation Pmax!PQ < 1.1, as required by the standard. The material exhibits stable crack 
growth, showing microcracking and crack branching phenomena in front of the crack Thus, these 
fracture characteristics should be associated with the found limitations on applying the standard procedure 
offracture toughness evaluation to sintered steels. 

l. INTRODUCCIÓN 

La producción en serie mediante procesos pulvimeta
lúrgicos de determinados componentes mecánicos de 
precisión para la industria automotriz, aeronáutica y 
electrónica ofrece ciertas ventajas en comparación con 
los procesos de solidificación y conformación plástica. 
Ello se debe principalmente a que el procesamiento de 
estos materiales se realiza con un gasto de energia 
relativamente bajo y con una pérdida de material 
prácticamente despreciable. Para extender la utilización 
de los aceros sinterizados en aplicaciones estructurales 
es necesario el conocimiento en detalle de la respuesta 
mecánica de estos materiales bajo cargas monotónicas y 
cíclicas. La existencia de una estructura porosa, con 
porosidades aparentes entre 5 y 20 %, limita la 
ductilidad y la tenacidad de fractura. Sin embargo, la 
resistencia a la tracción puede llegar a valores similares 
a los correspondientes a aleaciones foijadas. La obser
vación por MEB de las superficies de fractura pone de 
manifiesto la existencia de microcavidades y de facetas 
de clivaje, siendo la proporción de ambos tipos de 
fractura muy sensible a la microestructura 

Los valores de tenacidad de fractura reportados en 
aceros sinterizados [1-8] normalmente están com
prendidos entre lO y 40 MPav'm. Ingelstrom et al. [1,2] 

han determinado la tenacidad de fractura (Krc) en una 
serie de aceros sinterizados elaborados bajo distintas 
condiciones y han puesto de relieve que este parámetro 
aumenta al disminuir la porosidad. Es decir, en los 
aceros sinterizados, al contrario de lo que generalmente 
ocurre en los aceros forjados, Krc aumenta con el límite 
elástico. La elaboración de probetas con geometría 
adecuada para el cumplimiento de la norma ASTM E-
399 para la determinación de la tenacidad de fractura 
es muy costosa debido a la necesidad de elaborar 
matrices específicas para determinadas geometrías. Por 
otra parte, en probetas de grandes dimensiones puede 
producirse una distribución inhomogénea de la 
densidad del material, lo cual conduciría a resultados 
no representativos del comportamiento de piezas de 
menores dimensiones. Por esta razón, es importante 
tratar de analizar la posibilidad de utilizar probetas de 
dimensiones ligeramente menores que las exigibles de 
acuerdo a la norma, pero similares a las utilizadas en 
las pruebas de impacto normalizadas para estos 
materiales. 

La validez de los resultados obtenidos para la tenacidad 
de fractura en aceros sinterizados ha sido cuestionada 
por erane y Farrow [8] debido a que frecuentemente la 
relación Pmax!PQ < 1.1 no se satisface. Fleck y Smith 
[3,4] han considerado que, a pesar de no cumplirse las 
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condiciones exigidas, los valores de Krc son correctos 
debido a que el crecimiento de la grieta se efectúa de 
una manera plana, similar a la que se produce en un 
acero macizo bajo estado plano de deformación. 

En este trabajo se evalúa el comportamiento a fractura 
de un acero sintetizado a base de polvo metálico 
DISTALOY AE + 0.6% C. Se caracteriza el crecimien
to de grieta durante el ensayo de tenacidad de fractura 
en base a observaciones "in situ" y también con 
referencia a la microestructura del acero. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El material estudiado fue un acero sintetizado a base de 
polvo metálico DIST ALOY AE 1 . Se mezcló el polvo 
metálico con 0.6% C y cera lubrificante (Etilen
bisesteramida). La mezcla se compactó y se sintetizó 
durante un tiempo de 20 min a una temperatura de 
1120 °C y en una atmósfera de 5% H2 + 95% Nz, 
obteniéndose una densidad de 7.1 gr/cm3

. Las compo
siciones químicas del polvo metálico y del acero dadas 
por los fabricantes se reportan en la tabla l. 

Tabla l. Composición química del polvo metálico y del 
acero sintetizado. 

%Fe %C %Ni %Cu %Mo 
1 DISTALOY AE 94 - 4 1.5 0.5 
1 Acero 93.43 0.60 3.98 1.49 0.50 

Se realizó el análisis metalográfico del acero 
sinterizado para la determinación de la porosidad 
aparente y la microestructura. Ésta fue caracterizada 
mediante microscopía óptica y microscopía electrónica 
de barrido. 

Se efectuaron ensayos de tracción según la norma 
ASTM E-8 con la finalidad de obtener las caracte
risticas mecánicas fundamentales del material. Estos 
ensayos fueron realizados en una máquina servo
hidráulica (INSTRON 4507) con control digital y 
procesador automático de datos, a una velocidad de 
desplazamiento de pistón de 1 mm/ruin. 

Los ensayos para evaluar la tenacidad de fractura 
fueron realizados mediante carga por flexión en tres 
puntos con probetas en forma de barras rectangulares. 
En la figura 1 se muestra tal geometría donde a es 
ignal a 5.5 mm. Se ensayaron probetas con distintos 
espesores B desde 3 hasta 17.5 mm. Primero, se 
pulieron las probetas por una de las caras con la 
finalidad de realizar las observaciones referentes al 
tamaño de las grietas mediante un microscopio de larga 
distancia (Questar, modelo QM 100) con sistema de 

1 Hoganas Sweden. 

vídeo incorporado. Posteriormente se determinaron los 
parámetros del crecimiento de grietas para el 
preagrietamiento de las probetas, partiendo de la 
geometría de entalla que se ilustra en la figura 2. Ésta 
se mecanizó mediante corte con disco abrasivo 
diamantado de 0.3 mm de espesor, seguido de un 
afinamiento de la punta de la entalla con disco metálico 
de 0.2 mm de espesor. El preagrietamiento ha sido 
realizado por carga cíclica en una máquina de fatiga 
por resonancia (RUMUL tipo MIKROTRON) con 
condiciones de carga flexión-flexión en 3 puntos, R de 
0.1 y frecuencia de trabajo en el rango de 230-250 Hz. 

Fig. 1. Geometría de las probetas (medidas en 
milímetros). 

Los ensayos de tenacidad de fractura se efectuaron en 
una máquina servo hidráulica (INSTRON 1341) con 
control digital. La velocidad de aplicación de carga fue 
de 1.4 kN/s. Las superficies de fractura de los ensayos 
de tracción y de tenacidad de fractura se analizaron 
mediante un microscopio electrónico de barrido (JEOL, 
modelo 6400). 

Fig. 2. Dimensiones de la entalla (medidas en milí
metros). 

3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

3.1. Aspectos microestructurales 

La porosidad aparente promedio que presentó el 
material estudiado fue de 14%. En la figura 3 se 
observa la porosidad aparente del material, la cual es 
inhomogénea en cuanto al tamaño de los poros aunque 
uniformemente distribuida en el material. El acero sin
tetizado presenta una microestructura heterogénea con
sistente en ferrita (1), perlita fina+ bainita superior (2), 
martensita masiva Fe-Ni (3) y martensita Fe-C ( 4), 
como se muestra en la figura 4. La martensita masiva, 
típica para la aleación en estudio, presenta una gran 
resistencia al ataque químico y se observa en vasta 
proporción. 
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Fig. 3. Porosidad aparente del acero sintetizado. 

Los diferentes constituyentes son producto de la semi
aleación del polvo de hierro con carbono, níquel y cobre 
por procesos de difusión en la sinterización, lo cual 
conduce a diversas microaleaciones en el material. 
Tales constituyentes se encuentran distribuidos unifor
memente en el acero sinterizado al igual que la 
porosidad, por lo que presentan características mecá
nicas uniformes a nivel macroscópico. 

Fig. 4. Microestructura del material. 

3.2. Respuesta mecánica 

Las características mecánicas básicas obtenidas de los 
ensayos de tracción para el material fueron: límite 
elástico (R¡, o.z%) de 380 MPa, resistencia máxima a la 
tracción (Rm) de 690 MPa y porcentaje de deformación 

a la rotura(% ~:>r) de 2.6%. La medición de la tenacidad 
de fractura para aceros macizos según la norma ASTM 
E-399 se basa en la técnica de la medición de la 
abertura de grieta (COD) en función de la carga 
aplicada. Se obtiene una curva P vs. COD que se 
presenta esquemáticamente en la figura 5. Se muestra 
en dicha figura el comportamiento del material en 
estudio sometido al ensayo de tenacidad de fractura. El 
punto Po se obtiene a partir de la intersección de la 
recta con una pendiente igual al 95 % de la pendiente 

elástica E y la curva P- COD. Este punto representa el 
inicio de crecimiento de la grieta. Los valores de Ko 
calculados con la carga en el punto P0 para los 
diferentes espesores arrojaron un resultado prác
ticamente constante de 18 MPa..,¡m para el parámetro 
K.o. El punto P max de la curva representa el valor de la 
carga donde el material presenta crecimiento inestable 
de la grieta para el ensayo de tenacidad bajo control de 
la carga. 

P,....,. 

0.95 E 

~; 
-----------¡;~--;------

0+---~~r-~---,--~--~ 
0.0 

COD(mm) 

Fig. 5. Esquema de la curva P vs. COD obtenida para el 
material en estudio. 

Las condiciones básicas para la validez del ensayo de 
tenacidad de fractura son las siguientes: 

Pmax/PO < 1.1 (1) 

(2) 

Al comprobar la relación (1) se obtuvo que en todos los 
casos Pmax!Po era mayor que l. l. Para estudiar la causa 
del incumplimiento de esta condición se ha analizado 
en detalle el comportamiento de la grieta durante el 
ensayo de tenacidad de fractura en probetas con B de 5 
mm. Para ello, se realizaron ensayos de tenacidad 
controlando la abertura de la grieta (COD) a una 
velocidad de 1 f.lm/S. El crecimiento de la grieta fue 
grabado con el sistema de video adaptado al 
microscopio de larga distancia. En la figura 6 se 
muestran diferentes etapas de la fractura del material. 
En ella se indican distintos puntos que corresponden a 
las posiciones de la grieta para diferentes relaciones de 
carga Pmax!P según la tabla 2. 

Tabla 2. Posición de la grieta según la relación de 
carga para el ensayo de tenacidad de fractura. 

Posición 1 2 3 4 

Pmax /P L46 1.27 1.09 l 
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Fig. 6. Grieta producida en el ensayo de tenacidad de fractura con control de COD. 

El punto 1 representa la posición de la grieta al inicio 
del comportamiento no-lineal en la curva P- COD. La 
ubicación de la grieta en el punto 2 corresponde a una 
carga igual a P0 . Se observa que la relación Pmax!P es 
mayor que l. l. El punto 3 es una posición intermedia. 
En el punto 4 se ha alcanzado la carga máxima. A 
partir de ese instante se observa una degradación en el 
material. Es relevante el hecho que la grieta presenta 
crecimiento estable secundado por fenómenos de 
microfisuración del material y ramificación de la grieta 
desde que inicia su crecimiento hasta que la carga 
alcanza el valor de P max· Estos se hacen más 
pronunciados a medida que se incrementa la carga. La 
numeración en la curva P - COD de la figura 5 
corresponde a estos puntos. El tamaño de la zona 
plástica delante de la grieta cuando la carga aplicada es 
PQ viene dada por: 

Para una comparación rápida y directa de esta 
dimensión en relación con la de los poros, nótese que la 
región plástica tiene un área similar a la mitad de la 
superficie mostrada en la figura 3, o sea, tal como se 
puede observar, dentro de la zona plástica existe un 
gran número de poros. La distribución de la tensión 
dentro de esta zona estará afectada localmente por el 
tamaño, forma y distancia entre poros. Hasta cierto 
punto, se podría hacer una analogía entre la situación 
presente delante de la grieta en el acero poroso y las 
cavidades nucleadas y parcialmente extendidas en un 
material relativamente dúctil y con gran número de 
inclusiones. En este último caso, el micromecanismo de 
fractura es la nucleación, crecimiento y coalescencia de 
microcavidades. Sin embargo, a medida que la fracción 
de volumen de las inclusiones aumenta la ductilidad 
disminuye. Esto también se pone de manifiesto en el 
acero sinterizado cuando la fracción de volumen de 
poros es muy elevada. Por otra parte, el material es 
fuertemente inhomogéneo a escala microscópica, ya 
que este posee cuatro fases diferentes. La martensita de 
carbono, por ejemplo, prácticamente no sufre 
deformación plástica antes de la rotura. Por esa razón, 
difícilmente la martensíta de carbono puede aportar un 
micromecanismo de relajación de la tensión en la punta 
de la grieta basado en deformación plástica. En todo 
caso, la martensita de níquel es la fase más dúctil de las 

cuatro presentes y podría contribuir a proporcionar 
deformación plástica delante de la grieta, aunque 
también debe considerarse que la presencia de fases 
contiguas frágíles va a limitar la deformación de esta 
fase. Es importante señalar que la ductilidad del acero 
es muy baja (alargamiento total del 2.6%) y por lo cual, · 
la contribución de la martensita de níquel a la 
deformación total no puede ser muy elevada. 

Al observar en detalle la zona plástica delante de la 
grieta se ve claramente que es en la martensita de 
níquel donde se produce la microfisuración del 
material, tal como puede verse en la figura 7, donde se 
muestra la zona adyacente a la punta de la grieta en 
una probeta sometida al ensayo de tenacidad de fractura 
con control de COD. Es posible que la densidad de 
poros también sea mayor en zonas donde existe 
martensita de níquel, ya que el polvo de partida 
contiene níquel justamente en la superficie de las 
partículas, siendo el coeficiente de difusión del níquel 
en el hierro a la temperatura de sinterización rela
tivamente bajo como para inducir austenita rica en 
níquel en el interior de las partículas. 

Fig. 7. Zona superficial cercana a la grieta con 
presencia de microfisuraciones. 

El desvío de la linealidad en el registro P - COD en PQ, 
puede asociarse en gran medida a la disminución de la 
rigidez debido a la extensión de la grieta. Esto puede 
verificarse fácilmente de forma directa comparando las 
medidas realizadas en la longitud de la grieta entre el 
punto 1 y el punto 2 de la figura 6. La diferencia es 
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0.11 mm, es decir, aproximadamente igual al tamaño 
de la zona delante de la grieta en que predomina la 
singularidad del término K en la solución para las 
tensiones en la punta de la grieta (L\a::::; 0.02 a, véase 
ref. [ 1 0]). Por consiguiente, está justificada la hipótesis 
que la deformación plástica no es responsable del 
desvío en la linealidad entre los puntos 1 y 2 del 
registro P- COD. La extensión de la grieta se produce 
de forma estable a cargas crecientes tal como se 
muestra en la figura 8. Cabe entonces preguntarse si el 
comportamiento de curva R corresponde a un efecto 
físico real, o bien, a las reducidas dimensiones del 
tamaño de la probeta. En el inicio de la extensión de la 
grieta prácticamente se está en el límite para que se 
cumplan las condiciones establecidas en la norma, pero 
durante la extensión de la misma, a medida que 
aumenta K, dejan de cumplirse. 

32 
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Fig. 8. Curva "K vs. Longitud de grieta" obtenida de 
ensayo con control de COD. 

Para estudiar la influencia del espesor se realizaron 
ensayos con probetas de diversos espesores, de 3 mm 
hasta 17.5 mm, sin que el comportamiento descrito 
anteriormente ni . el valor de P0 fueran distintos del 
correspondiente para probetas de 5 mm. Por esta razón, 
no es posible asociar el comportamiento observado al 
espesor de las probetas utilizadas. Además, el perfil de 
la fractura es completamente plano a lo largo de todo el 
espesor, por lo que se cumple la condición que el estado 
de deformaciones macroscópico sea un estado de 
deformación plana. La caracterización del campo de 
tensiones delante de la grieta por medio de un sólo 
parámetro K es válida solamente cuando en la región 
cercana a la punta de la grietar-+ O. Para puntos a una 
distancia r finita, otros coeficientes son necesarios para 
describir al campo de tensiones frente a una grieta en 
un sólido que contiene una grieta de longitud a. La 
utilización de la solución con únicamente el coeficiente 
K es una buena aproximación siempre y cuando los 
eventos que conducen a la fractura ocurran en una zona 
muy pequeña delante de la grieta, la cual se considera 
usualmente igual a 0.02 a. En otras palabras, se debe 
cumplir que ry ::; 0.02 a. Para las probetas utilizadas 

esta condi<2ión estaría expresada por ry ::; O.ll mm, lo 
cual se cumple sólo en el comienzo de la extensión de 
la grieta. En la figura 8 se ha representado el factor de 
intensidad de tensiones K en función de la longitud de 
la grieta a partir de los resultados del ensayo anterior. 
El factor Ko representa el inicio de la extensión de la 
grieta, sin embargo, este valor no cumple con la 
normativa establecida debido, fundamentalmente, al 
aumento en la resistencia a la propagación de la grieta 
tal como puede observarse en dicha figura. El origen de 
este aumento parece estar relacionado con la 
microfisuración que ocurre delante de la grieta. Seria 
interesante comparar el comportamiento observado en 
probetas en las cuales se cumpliesen perfectamente las 
condiciones de la norma para comprobar hasta que 
punto la extensión de la microfisuración puede estar 
relacionada con las dimensiones de las probetas. 

3.3. Fractografía 

En las figuras 9 a y b se presentan las superficies de 
fractura para ensayos de tracción y tenacidad 
respectivamente. La fractura del material en el ensayo 
bajo cargas monotónicas se caracteriza por rotura dúctil 
de cuellos ó soldaduras con cierta fractura frágil trans
granular en poca proporción. Para ambos tipos de 
ensayo la rotura se concentra básicamente en los 
cuellos. 

Fig. 9. Superficies de fractura de a) ensayo de tracción 
y b) ensayo de tenacidad de fractura. 
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En la figura 10 se muestra un detalle de la zona frágil 
en las superficies de fractura de los ensayos de tracción 
y de tenacidad, atacada con nital al 2 %. Se revela una 
microestructura que corresponde básicamente a perlita 
fina (zona con rugosidad) en combinación con ferrita 
(zonas lisas). En algunos casos se observaron zonas 
frágiles básicamente constituidas por perlita fina. 

Fig. 10. Zona frágil en superficie de fractura del ensayo 
de tenacidad. 

4. CONCLUSIÓN 

En el ensayo de determinación de la tenacidad de 
fractura, el acero sinterizado estudiado presenta 
crecimiento estable de grieta a medida que se incre
menta la carga. Aunque las probetas utilizadas no se 
ajustan a las condiciones de la norma ASTM E-399, se 
propone describir la resistencia al crecimiento de grieta 
para estos ensayos mediante el valor de KQ. el cual 
representa al valor de K en el inicio de la extensión de 
la grieta. La razón del aumento en la resistencia a la 
extensión de la grieta se asocia a fenómenos de micro
fisuración, ramificación y deformación plástica en la 
punta de la misma. Ello puede influir fuertemente en 
que la relación Pmax!PQ < 1.1 no sea satisfecha. De los 
resultados anteriores surge la necesidad de estudiar con 
más detalle los aspectos mecánicos y microestucturales 
de la mecánica de fractura de los aceros sinterizados. 
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E. T.S. Ingenieros Industriales de Barcelona. 
Universidad Politécnica de Cataluña. 
Av. Diagonal647. 08028-Barcelona. 

Resumen. En primer lugar, se ha caracterizado la microestructura resultante al templar la aleación Ti-6Al-4V 
desde diferentes temperaturas de solución, mediante microscopía electrónica de barrido y transmisión. En 
segundo lugar, se ha estudiado el comportamiento de las diferentes muestras tratadas térmicamente a fatiga 
oligocíclica para R=-1 y a una amplitud de deformación de 1::..812= ± 5 x w-3 y se han caracterizado los 
diferentes mecanismos de deformación que tienen lugar. Se observa que el rango de temperaturas de solución 
de 850-900°C. aparece la mayor proporción de fase ~ metaestable, la cual al defom1arse se transforma en 
martensita inducida por tensión que retarda el crecimiento de la grieta. 

Abstract. Thc cyclic defonnation behaviour ofTi-6Al-4V alloy heat treated at temperatures over and under 
its 13-transus has been studied. The fatigue specimens were cyclically defonned in tension-compression under 
strain control R=-1 with total strain amplitude of cyclic 1::..812= ± 5 x 10·3 Specimens heat treated at 900°C and 
water quenched had higher fatigue lives to the other treatments. High heat treated temperatures resulted in a 
greater amount of ~ and more probable to transfonn to rnartensite durimg a water quench. 

1. INTRODUCCION 2. METODO EXPERIMENTAL 

Aunque existen estudios del comportalniento a fatiga de la 
aleación Ti-6Al-4V con una microestructura equiaxial del 
tipo mill-armealed [ 1] o con microestructura laminar del 
tipo Widinanstatten [2], casi no existen trabajos con 
microestructuras aciculares del tipo martensítico. Las 
estructuras de temple obtenidas por debajo la ~-transus son 
etapas previas de tratamientos térmicos conocidos de 
envejecimiento [3]. Se sabe que dichas estructuras 
presentan una gran vida a fatiga en comparación con las 
templadas por encima la ~-transus. No obstante, para la 
aleación Ti-6Al-4V no está muy claro los mecanismos de 
defonnación que tienen lugar cuando es sometida a fatiga. 

Por tanto. en este trabajo se pretende estudiar el 
comportamiento a fatiga de la aleción Ti-6Al-4 V templada 
tanto por encüna como por debajo de la ~-transus y ver 
como influye la temperatura de solución. 

La aleación de Ti-6Al-4 V utilizada fue suministrada en 
barras cilíndricas de 12 mm de diametro, fmjado a 950°C 
recocido a 700°C durante 2 horas y enfriado al aire. La 
composición quinúca de la aleación se muestra en la Tabla 
I, la cual cumple la norma AS1M F-136-84 para la 
utilización del Ti-6Al-4V para implantes quirúrgicos. 

Se mecanizaron diferentes probetas para la realización de 
los tratamientos ténnicos y los ensayos mecánicos. Por un 
lado, las estructuras templadas por encima la ~-transus, se 
realizaron en un horno tubular con atmósfera de argón a 
una temperatura de solución de ll00°C durante 1/2 hora y 
posterionnente templadas en agua a 20°C. Por otro lado, 
las estructuras de temple por debajo la ~-transus se 
realizaron a diferentes temperaturas de solución 750. 800. 
850, 900 y 950°C durante l/2 hora y posterionnente 
templadas en agua. 
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Los ensayos de defonnación cíclica fueron realizados con 
una máquina servohidráulica de 100 KN de capacidad b~o 
un control de defonnación de R= -l. La velocidad de 
deformación se mantuvo constante a 6.5 x w-3 s·1 y la 
amplitud de defonnación ensayada fué ± 5 x 10-3. 

La caracterización microestructural se llevó a cabo 
mediante microscopía electrónica de barrido y de 
transmisión. 

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES. 

En la tabla II se ex'J)Onen los resultados de los ensayos de 
tracción de las diferentes muestras templadas procedentes 
de tanto por encima como por debajo la r3-transus. 
También se incluyen los valores para las microestructuras 
Mill-annealed y Widmanstátten para tener una idea 
comparativa. Estos resultados son los valores medios de 5 
ensayos de tracción para cada microestructura, que pueden 
variar con los resultados de otros autores, debido a la gran 
dependencia de las propiedades mecánicas con la pureza 
del material [ 3 J. 

Se deduce que la ductilidad de las microestructuras 
aciculares tipo martensita templadas por encima de ~

tmnsus. es considerablemente inferior que las 
microestructums recocidas en la región (a+~) o Mill
mmealed y las microestructuras de tipo laminar ó 
Widmanstatten. Por otro lado. los ensayos de tracción 
evidencian que las microestructuras procedentes de temple 
de la región (a+~) presenta una mayor ductilidad que las 
que proceden de temperaturas superiores a la ~-transus. 
Las tratadas en la región (a+~) presentan una estricción 
media del 27%. mientras que las tratadas térmicmnente 
por encima de la ~-trdllSUS un valor de ~ 2%. 

En la gráfica de la figura 1 se representa los valores de 
tensión - n" de ciclos para las muestras templadas desde las 
temperaturas de 800°C, 850°C y 900°C respectivamente. 
En esta gráfica se ha incluido la curva correspondiente a la 
temperatura de 11 oooc para tener una idea comparativa 
con respecto a las muestras templadas desde la región ~. 

Se observa que las estructuras tanto templadas desde la 
región (a+~) como la ~ presentan un endurecimiento en 
los dos o tres primeros ciclos seguido de un 
reblandecimiento hasta fractura. También se observa que 
las muestras procedentes de la región (a+p) tienen una 
vida a fatiga muy superior a las estructuras templadas 
desde p. Se aprecia que a medida que se aumenta la 
temperatura de solución aumenta la vida a defonnación 
cíclica alcanzando su máximo para la temperatura de 
900°C. 

Este hecho, en parte es lógico ya que las microestructuras 
0 templadas están constituidas totalmemte por martensita 

a' [4], mientras que las (a+p) templadas están 
constituidas por una mezcla de fase a equiaxial y fase a' o 
p retenida en función de la temperatura de solución inicial 
que le dan una mayor ductilidad y vida a fatiga. 

Si se caracterizan los mecanismos de defonnación que 
tienen lugar cuando se deforman las estructuras 
martensíticas a' procedentes de templar por encima la f3-
transus se obtienen las figuras 2a) y b). En la figura 2a se 
observa una muestra deformada a fatiga con un número de 
ciclos pequeño, 80 ciclos, que equivale a 0.02 Nf, siendo 
Nf el n° de ciclos a rotura. Mientras que, en la figura 2b. se 
tiene la muestra a un mayor n° de ciclos dónde se aprecia 
la formación de pequeñas macias del modo K l ={ 1 O 11 } . 
Por lo que la comparación de ambas microgra:fias sugiere 
que el deslizamiento es previo al maclado. Por tanto, el 
principal mecanismo de defonnación para las estructuras 
templ~ desde la región f1 es el maclado del tipo 
K1={l011}. 

Por otro lado, las muestras templadas que proceden de 
temples desde la región (a+p) presentan mecanismos de 
defonnación diferentes. 

Si inicialmente estas muestras se caracterizan 
microestructuralmente antes de deformar, se tiene que 
están constituidas por granos equiaxiales de fase a y por 
los antiguos granos de p, que estaban en equilibrio con la 
fase a a la temperatura de solución, los cuales se han 
transformado total o parcialmente en placas de martensita 
a'o a". 

En la Fig 3a) se representa las micrografias de S.E.M de 
las muestras tratadas térmicamente sin deformar a las 
temperaturas de solución de 750°C y 900°C, en dónde se 
observa claramente que la microestructura después del 
temple está constituida mayoritariamente por granos de 
fase a originales y la antigua fase p. En la figura 3b), 
mediante la técnica del campo oscuro, se observa el grado 
de transfonnación de p => a' que tiene lugar 
respectivmnente. Se demuestra que la transfonnación no 
ha sido total y por tanto, queda fase P no transfonnada. 

Finalmente, si se estudia dichas muestras defonnadas a 
fatiga se obtiene la figura 4, dónde se observa que la fase P 
retenida ha desaparecido. Mediante la técnica de 
difracción de electrones se demuestra que la fase P 
retenida al deformarse se transfonna en martensita a'' 
ortorrombica al igual que otras aleaciones comerciales de 
Titanio [3]. 

Dicha transformación conlleva una expansión en volumen 
que hace que los bordes de los granos de fase a que están 
en contacto con los antiguos granos de p presenten una 
defonnación plástica apreciable. 
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4. DISCUSION 

El hecho de que las estructuras templadas por encima la P
tnmsus presenten una vida a fatiga más corta es debido a 
que la microestructura está constituida por placas de fase 
u.' más o menos paralelas entre si con unas orientaciones 
preferenciales. Estas microestructuras presentan unas 
velocidades de propagación de grietas mayores que las 
microestructuras correspondientes a la región (a+p), 
fonuada por granos equiaxiales de fase a y fase 
martensítica a'. debido a que la grieta se propaga 
fundamentalmente siguiendo las interfacies entre placas a· 
- a' sin encontrarse con otras colonias de placas u.' de 
diferente orientación [5]. 

Al defonuar a fatiga la microestructura a', el principal 
mecanismo de deformación es la formación de pequeñas 
macias K1= {1011}. que a medida que aumenta el número 
de ciclos va introduciendo una deformación plástica 
penuanente. Este hecho. juntamente a la rápida 
propagación de grieta, acorta la vida a fatiga de la 
microstructura a'. 

Por el contrario. las estructuras de temple procedentes de 
la región (a+p) presentan mecanismos de defonnación 
diferentes. Por un lado, la presencia de granos equiaxiales 
de fase a frena el crecimiento de la grieta. Este hecho ya se 
observó para las estructuras Mill-anealed dónde el límite 
de gmno de fase a ofrece una barrera efectiva a la 
propagación de grieta. 

Y por otro lado, y quizás el efecto más importante, es que 
los antiguos granos de p presentan después de temple fase 
f-l metaestablc. Es conocido que para algunas aleaciones 
(a+B) o 0-Ti. la defonnarcion de la fase B metaestable 
provoca la transformación de esta en martensita 
ortorrómbica a" produciéndose una expansión en 
volumen y dando lugar a un efecto de cierre sobre la 
grieta. 

El hecho de que exista fase 13 después del temple en la 
aleación de Ti-6Al-4V se puede explicar porque el 
contenido local de V (0-estabilizante) en la fase 0 es 
superior al 4% que nos indica la la composición química. 
llegando a estabilizar dicha fase y evitar la tmnsformación 
martensítica. 

Si se realiza un análisis químico cuantitativo mediante un 
espectrómetro de energía dispersada de rayos X en los 
antiguos granos de fase 0 se obtiene los resultados de la 
tabla m dónde se aprecia lo comentado anteriormente. 
Para las temperaturas de 750-850°C la concentración es 
1nayor a la media del material. 

La mayor concentarcion de Vanadio en los granos de fase 
0 es debido a que los granos de fase a tienden a e:-.:pulsar 
Ocl V hacia los granos de 0 y puesto que a estas 

temperatQras de solución bajas la proporción de fase a es 
mucho mayor que la 0 (Fig 3a), ésta tiende a concentrarse 
de 0-estabiliz.antes. 

El hecho de que las muestras tratadas ténuican1ente en el 
rango de 850-900°C presenten una mayor vida a fatiga 
está asociado con la mayor presencia de fase f-l retenida. A 
pesar de que la 0 sea mas inestable, existe más fase 0 
retenida ya que hay mayor proporcion de granos de f3 
según la regla de la palanca en el diag:ranm de equilibrio. 
Estudios recientes todavía en curso mediante análisis de 
imagen parecen demostrar que la fracción volumétrica de 
la fase 0 retenida para la temperatura de solucion de 
900°C es significativamente superior a la que se observa 
para las demás temperaturas de solución. 

5. CONCLUSIONES 

l.- El principal mecanismo de deformación de las 
estructuras martensíticas a' procedentes ?e la región 0 es 
la formación de macias del tipo K1 ={ 1 O 11} en el interior 
de las placas ex'. 

2.- Se observa la presencia de fase 0 retenida que no se ha 
transformado durante los temples desde la región (a+p), la 
cual al defonnarse a fatiga produce un efecto de cierre de 
grieta que ya ha sido referenciado para otras aleaciones de 
Titanio. 

3.- Los resultados previos obtenidos permiten deducir 
mediante el análisis de imagen que las muestras tratadas 
térmicamente a las temperaturas de solución de 850-
9000C son las que tienen una 1nayor proporción de fase fi 
retenida., de alú que sean las que posterionuente presenten 
una mayor vida a deformacion ciclica. 

6. BffiLIOGRAFIA 

[1]. R.J.H.Wanlúll, R. Galatolo y C.E.W. Looije. Int. J. 
Fatigue. Volll. p. 407-416 (1989) 

[2). J.M.Manero, F.X.Gil y J.A. Planell. Anales de 
Mecánica de la Fractura. Vol 11. p.399-405 (1994) 

[3].R. Boyer., G. Welsch y E.W Collings. "Materials 
Properties: Handbook Titaniun1 AJloys". ASM 
International. ISBN. 0-87170-481-l pp. 617-620. (1994) 

[4]. IJ. Polmear. "Light Alloys. Metallurgy of the Light 
Metals" Ed. Edwald Amold (Publisher). London. 1981. 

[5]. J.M.Manero. F.X.Gil y J.A. Planell. Anales de 
Mecánica de la Fractura. Vol 12. p.338-342 (1995) 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.13 (1996) 315 

Tabla l Composición química de la aleación objeto de estudio. 

Al V Fe e 02 N2 H2 

6.1 4.0 0.11 0.021 0.09 0.010 0.003 

Tabla D.- Características mecánicas a tracción. 

Tr. térmico ~icroestructura cro(MPa) crR (~Pa) % Elong. % Estric. 

Forjada 950°C, recocida ~ill-annealed 
700°C y enfriada al aire V = Fase a equiaxial + 986 1050 14 36 
4°C/min estructura en cesto ± 12 ±lO ±2 ±3 

Widmanstatten 

T. T. Solución ll00°C (lh) y 
Placas de fase 860 992 6 15 
a-Widmanstatten + ±lO ±10 ±2 ±2 

enfriada al aire V = 4 °C/min p residual 

T. T. Solución ll00°C (1 h) y ~artensita 

templada en agua Placas de fase a· 970 1144 4 1,7 
aciculares ± 15 ± 12 ±2 ± 2,5 

T. T. Solución 950°C y Granos de fase a + fase a· 975 1060 4,2 19 
templada en agua ±8 ± 11 ± l ±2 

T. T. Solución 900°C y Granos de fase a + 860 953 19,5 26,8 
templada en agua p retenida + fase cx.m' ± 10 ± 14 ±2 ± 2,6 

T. T. Solución 850°C y Granos de fase a + 825 929 18,2 26,8 
templada en agua p retenida+ fase aw' ±10 ± 11 ±2 ± 2,6 

T. T. Solución 800°C y Granos de fase a + 840 927 20,5 28,3 
templada en agua p retenida + fase arn' ± 12 ± 12 ± 1,5 ± 2,3 

T.T. Solución 750°C y Granos de fase a + 820 920 20,5 29,2 
templada en agua ~ retenida+ fase aw' ±lO ± 10 ± 1,8 ±2,4 

Tabla IH. Composición química de los antiguos granos de f3. 

750°C 800°C 850°C 900°C 950°C 

%Al 3.55 ±0.07 3.57 ±0.06 3.65 ±0.07 3.90 ±0.07 4.1 ±0.08 

%Ti 9U6 ±0.3 91.13 ±0.3 92.1 ±0.34 92.0 ±0.34 91.1 ±0.4 

%V 6.30 ±0.13 5.95 ±0.12 5.25 ±0.13 5.05 ±0.13 4.60 ±0.1 
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Fig.l Curvas de tension- no de ciclos de las muestras con diferentes temperaturas de solución. 

14 

Fig. 2 Micrografias de TEM de: a) Muestra deformada a fatiga 
a N= 80 ciclos .. 

b) Muestra deformada a fatiga a N= 250 ciclos 
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Fig 3a) Microgra11s de microscopía electrónica de barrido de la muestras tratadas térmicamente a 750 y 900°C y posteriormente 
templadas en agua. b) Micrograt1as de microscopia electronica de trm1S1nision en campo oscuro, en donde se observa la 
transfonnacion de P =>a: en los antiguos granos de p. 

317 

Fig -4 Micrografia de microscopía electrónica de transrnision de la muestra sometida a fatiga oligocíclica , dónde la fase P retenida 
se ha transformado en martensita a' ' inducida por tension. 
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A SAFE APPROACH TO ENVIRONMENTALLY ASSISTED CRACKING EVALUATION 

V. Kharin and J. Toribio 

Departamento de Ciencia de Materiales, Universidad de La Coruña 
E.T.S.I. Caminos, Campus de Elviña, 15192 La Coruña, Spain. 

Abstract. In another paper in this journal, ample experimental evidence is presented of uncertainty of 
the threshold stress intensity factor (SIF) and the crack growth kinetics (CGK) curve in environmentally 
assisted cracking (EAC). Thus the extent to which these items are the properties of only the material and 
the environment becomes an open issue and sorne problems still need resolution. A rigorous local fracture 
mechanics approach to EAC -in which all influencing factors are treated autonomously, i.e., in terms of 
local values at the crack tip-- is emphasised to advance towards a resolution of these problems. In 
addition, a saje approach is proposed for design against EAC. 

Resumen. En otro artículo de este volumen se presenta abundante evidencia experimental sobre 
incertidumbre en el factor de intensidad de tensiones umbral y en la curva de cinética de crecimiento de 
fisuras en ambiente agresivo. Hasta qué punto estos parámetros son propiedades sólo del material y del 
entorno electro-químico es una cuestión no resuelta. Se aborda en este trabajo un planteamiento riguroso 
del problema mediante mecánica de fractura per sé, es decir, planteando las variables que influyen en el 
fenómeno en términos de valores locales en el extremo de la fisura. Se sugiere también un método seguro 
para el diseño ingenieril frente a la fisuración en ambientes agresivos. 

1. INTRODUCTION 

Another paper in this journal [1] gives a collection of 
manifestations of non-uniqueness of the CGK curve 
which produce uncertainty in EAC evaluation. This 
brings doubts concerning the intrinsic character of the 
basic quantities and demonstrates a shortcoming of 
current fracture mechanics treatment of EAC. In effect, 
this shows that the extent to which CGK curve and 
threshold SIF are the properties of only the material and 
the environment becomes an open issue and sorne 
problems on EAC evaluation using fracture mechanics 
still need resolution. 

2. TOWARDS A RIGOROUS FRACTURE 
MECHANICS TREATMENT OF EAC 

Common fracture mechanics treatment to EAC is built 
up on correlation between crack growth rate (CGR), 
SIF and bulk environmental characteristics. Strictly 
speaking, when one relies on the principal fracture 
mechanics idea of crack tip autonomy and expands this 
approach into the domain of EAC, all the influencing 

factors .should be treated autonomously, i.e., in terms of 
local quantities related just to the crack tip zone. This 
procedure would exclude a high degree of uncertainty in 
the analysed concepts of CGK curve and threshold SIF. 

With regard to mechanical concepts of a kinematic 
nature, it should be noted that the global or externally
applied displacement rate (or loading rate) is only a 
control variable in EAC tests. The relevant reference 
variable is the local strain rate at crack tip (or, 
equivalently, the rate of CTOD or the SIF rate K•), 
since this is the exact location where all EAC events 
proceed, as discussed in a previous work [2]. 

In the matter of electrochemical aspects, a proper 
characterisation of the environment requires the use of 
its local characteristics in the near-tip region, too. In 
particular, with regard to EAC under corrosion 
conditions in aqueous electrolytes, it is well 
documented that parameters of bulk environment such 
as hydrogen ion exponent pH, electrode potential Ev, 
activities (concentrations) of influencing environmental 
species e¡ (i=l, ... ), etc., can differ significantly from 
their local counterparts at the crack tip (cf. [3,4]). 
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The relations between bulk and local (crack-tip) 
environment characteristics are govemed by kinetic 
processes of mass-charge transfer and chemical 
reactions, and by environmental currents [4-8]. Thus, 
local environment state depends on time t, mechanical 
variables (stress-strain state), crack geometry (crack 
length and width) and kinematic variable (the rate of 
strain or CTOD). Evidences of distinct in-crack electro
chemistries dependent on crack length a are reported in 
[9]. One key factor of a geometric nature is the opened 
crack profile as the width of the mass-transfer canal 
represented by the crack opening displacement (COD) o 
over the whole crack area. Diverse alterations of pHCT 
and EyCf in specimens with stationary crack at different 
load levels -and correspondingly crack stretchings O
are notified in [4]. The value of CTOD rate (or K• for 
small scale yielding) must be considered to reflect the 
influence of kinetic physico-chemical processes (surface 
passivation, hydrogenation etc.) and strain-dependent 
dynamics affecting crack-tip physico-chemistry (oxide 
film creation/rupture, bare metal exposure, etc.). 

Relations between bulk and local (crack tip) 
environment characteristics may be expressed as 
follows: 

pHCT = pHCT (t, pH, Ey, Cj, a, O, ~) (1) 

EyCT = Evcr (t, pH, Ey, Cj, a, O,~) (2) 

c¡cr = c¡cr (t, pH, Ev. Cj, a, o,~) (3) 
(i, j=l, ... ; i"Fj) 

where the superindex CT indicates the crack tip values. 
As a matter of fact, the right hand parts of these 
relations are not functions of the instantaneous values 
of displayed variables but rather functionals over their 
time histories, in particular over the trajectories a(t) and 
O(t). In general, crack tip environmental parameters (1)
(3) usually vary along a specific path at every particular 
run of EAC for nominally the same couple material
environment in terms of its bulk parameters (cf. [4]). 
The total process time and particular loading/cracking 
history both influence crack tip environment, which 
follows its own way of variation whilst EAC 
proceeding renders sorne CGK curve (Fig. 1). It is clear 
that instantaneous CGR at a given SIF must then 
correspond just to instantaneous values of local 
environment parameters [4]. 

Fig. l. Trends of variation of CGK and crack tip 
environment parameters during EAC tests under 
corrosive conditions in changeless bulk environment. 

This implies that there is no reason to expect 
uniqueness of fracture mechanics characteristics of EAC 
for couples (material; bulk environment) in general, 
since EAC is govemed by crack tip environmental 
variables which have their own histories of evolution 
(1)-(3). Apparently, EAC may be related directly to 
bulk environment characteristics only for gases of rather 
low viscosity (e.g., hydrogen) or at sufficiently high 
pressure (e.g., for water vapour or hydrogen sulphide) 
so that bulk and crack tip activities, i.e., partial 
pressures, of responsible species can be practically 
identical [7,8]. Thus uniqueness of the whole CGK 
curve -and of the threshold SIF in particular- may be 
expected only at fixed crack-tip straining dynamics with 
respect to the couple (material; local environment) 
which presumes control of the second constituent (the 
environment) in the vicinity of crack tip. Since the 
latter is variable and difficult to monitor in practice, 
these legitimate fracture mechanics characteristics of 
EAC seem to lose importance in engineering. 

However, given a bulk environment, all conceivable 
evolutions of the EAC process surely lie within sorne 
closed region in the space of the complete set of directly 
goveming variables, i.e., crack tip mechanical (K and 
K~ and physico-chemical (pHCT,EvcT and c¡CT, etc.) 
ones. With regard to evaluation of environmental 
degradation of materials and assessment of structural 
performance, K-slices of this domain are of interest, 
where the worst combination of the remainding 
variables with regard to EAC facilitation can be found 
(the worst state). This worst situation may happen in 
various ways, e.g., it can be established asymptotically 
as a steady-state or achieved temporarily at intermediate 
times. 

An explanation of this matter can be found in the data 
of EAC studies for metals in aqueous environments, 
shown in Fig. 2 (cf. [4]). Given a specified couple 
(material; bulk environment), from the data about actual 
variation of crack tip environment characteristics pHcr 
and Evcr (Fig. 2a) the intensity of hydrogen evolution 
(hydrogenation index) at the crack tip may be estimated 
using the shift of electrode potential [4]: 

which relates local electrochemical variables with the 
thermodynamic stability border for water given by the 
equation of Nemst line (referred to the crack tip ): 

Ev* =a+ {3pHCT (5) 

(a=- 0.014V, {3 =- 0.059V) 

It was found (cf. [4]) that the index of hydrogenation 
LlHEEvcr during EAC tests of steels approaches 
asymptotically the most negative level (LlHEEvCT)min• 
(see Fig. 2b), which provides the most severe 
hydrogenation. Therefore, this case yields the example 
of the worst steady-state attained in EAC promoted by 
metal hydrogenation from a corrosive environment. 
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Fig. 2. Typical progress of crack tip conditions in 
EAC: (a) progress of crack tip electro-chemistry as the 
crack grows; (b) progress of hydrogenation index with 
time. 

On the other hand, the transient worst state may occur 
resulting from the competition of the rates of 
passivation reaction, liquid diffusion and deformation
controlled film rupture which all affect EAC in certain 
systems [10]. There crack tip strain rate (CTOD-rate or 
K 111

) becomes the relevant process variable responsible 
for maximum facilitation of EAC. 

Thus the worst state seems to be indeed the intrinsic 
attribute of the material-environment system (the latter 
considered in a global sense, i.e., as bulk environment). 
Accordingly, the same may be expected with regard to 
fracture mechanics characteristics of EAC process: the 
threshold SIF and the CGK curve as a whole. 

3. AN APPROACH TO SAFE EVALUATION 
OF EAC 

The above considerations suggest the modification of 
the customary concepts of EAC threshold and CGK 
curve. A first conceptual ítem emerges regarding 
discrimination between the convencional threshold for 
which crack extensíon does not occur for "infinite" time 
(i.e., reasonably long in practice) and the true (physical) 
threshold as the limit below which crack extension is 
impossible in a given system {material; bulk 
environment). The latter meaning refers to the weakest 
resistance against local rupture at the crack tip provided 
either by steady state equilibrium in the kinetic process 
of metal-environment interaction or by the maximal 
degree of attainable environmental degradation of the 
material. The first one is familiar to hydrogen assisted 

cracking ~here the threshold corresponds to maximum 
hydrogenation of metal when equilibrium hydrogen 
concentration in metal is reached [11 ]. The other may 
occur "instantaneously" under dynamic loading condi
tions when the notion of equilibrium is not relevant. 
For whichever case, the true (physical) threshold may 
be defmed as follows: 

The EAC threshold is the mínimum SIF (lower limit) 
at which EAC ever starts for the worst stationary or 
transient crack tip state. 

Such a lower limit bounds the set of all apparent 
threshold values which could be experienced. An 
equivalent definition may also be stated if one would 
like to emphasise the upper limit at which no EAC 
occurs, accordingly, as follows: 

The EAC threshold is the maximum SIF (upper limit) 
at which EAC never occurs for the worst stationary or 
transierú crack tip state. 

Then the threshold level can be viewed as the lower 
limit when environment induced CGR v > O is possíble 
or the upper hmit to preserve v = O despite a possíble 
harmful envíronment. Given a stationary crack tip state, 
the term "infinite time" may be used instead of "never", 
with the meaning of "reasonably long" from the 
engineering point of view (conventional threshold). 

The definition of CGK curve as the intrinsic 
characteristic of the couple (material; bulk environment) 
also requires the use of limits to bound the region (in 
the v-K space) of all possible CGR values of EAC that 
can happen for different SIF levels, as follows: 

The CGK curve is a plot representing the maximum 
instantaneous CGR (upper limit) ata given SIF. 

The concept of the worst state is implicitly involved in 
this definition since the maximum is considered, and 
this worst state is characterised by the whole set of 
variables representing crack tip environment as well as 
the crack tip strain rate (CTOD rate or K") when 
dynamics of competing processes may be essential. 
Then the material's CGK curve is the envelope of all 
possible CGK curves for a given (material; bulk 
environment) system. Thus it can be considered as a 
master curve or rejerence curve, as shown in Fig. 3. It 
can be used in engineering design against EAC to 
provide reliable conservative estimations ofperformance 
(saje approach) in the framework of engineering fracture 
mechanics. 

Correspondingly, EAC testing techniques should 
involve artificial maintenance of these most severe 
crack tip interactions which provide the strongest EAC 
impact. Clearly, this implies incorporation of the 
boundíng procedures to establish the proper limits for 
crack tip mechanics and physico-chemistry to evaluate 
the weakest EAC resistivity. In this way, the basic 
EAC characteristics for a given material-environment 
system can be obtained, thus providing conservative 
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evaluation of EAC resistance of materials and structures 
[4]. Obviously, this requires more extensive testing to 
find the worst among all possible behaviours. This 
could be reduced by proper modelling and development 
of prediction techniques regarding involved interactions. 

SIF K 

Fig. 3. The worst CGK curve (bold) for the couple 
(material; bulk environment) as the envelope of all 
possible CGK curves (reference curve or master curve). 

4. CONCLUSIONS 

Sorne deal of uncertainty of EAC characterisation 
caused by complicated inter-relations of local (crack-tip) 
and bulk environmental parameters is eliminated by a 
rigorous fracture mechanics approach which is 
essentially local, and thus both mechanical and 
environmental EAC-factors must be treated in terms of 
local values related to the crack tip. 

Rigorous definitions of threshold SIF (for both 
stationary and transient conditions) and CGK curve are 
provided on the basis of the concept of the worst state 
at the crack tip, towards a safe approach to EAC in the 
framework of engineering fracture mechanics. 

The concept of the worst state is implicitly associated 
with a material's CGK curve as the envelope of aH 
possible CGK curves for a given (material; bulk 
environment) system. It can be used in engineering 
design against EAC to provide reliable conservative 
estimations of performance. 
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Resumen. En el presente trabajo se analizan los resultados obtenidos al estudiar la propagación de 
grietas por fatiga en condiciones elasto-plásticas en un acero con microestructura ferrítico-perlítica y en 
una soldadura, utilizando como parámetro LI.J en lugar de ~K. Las velocidades de propagación de grieta 
observadas han podido relacionarse con LI.J a través de expresiones similares a la ecuación de París. Los 
exponentes obtenidos oscilan entre 1.2 y 1.5. Por otra parte, transformando los datos de ~K 
correspondientes a los ensayos en los que es aplicable la MFEL en valores M, se ha comprobado que 
este último resulta un parámetro válido para cuantificar da/dN en todo el rango de velocidades de 
propagación. 

Abstract. Fatigue crack propagation under elastic-plastic conditions for a steel with ferrite-pearlite 
microstructure and a weldment has been studíed. ~J parameter instead of ~K has been used to analyse 
the results. It has been possible to relate crack propagation rates and M values using a relationship 
similar to París equation, and for the exponent of the relationships values ranging from 1.2 to 1.5 havc 
been found. On the other hand, after transforming ~K values obtained in tests where LEFM applies, in 
their corresponding ~J values, the applicability of ~J parameter over the whole range of da/dN has been 
confirmed. 

1. INTRODUCCIÓN 

La velocidad de propagación de grietas por fatiga en 
condiciones elastoplásticas o de plasticidad 
generalizada es mayor que la predicha por la relación 
entre da/dN y ~K. Las expresiones basadas en la MFEL 
pierden además su sentido fisico por la presencia de 
plasticidad. Para caracterizar el campo de tensiones 
actuante en esas condiciones se han propuesto distintos 
parámetros elastoplásticos, como la integral J (1-3}, el 
CTOD [4,5], o el tamaño de la zona plástica (6]. De 
todos ellos, la integral J parece ser la más adecuada. 

garantiza que durante la fatiga hay un comportamiento 
independiente del contorno de integración y el concepto 
de J puede aplicarse. 

El parámetro M resulta adecuado para relacionarlo con 
la velocidad de propagación si se supone que la grieta 
crece sólo durante la parte de carga del ciclo, de 
manera que cualquier cambio que ocurra en el material 
durante la descarga se refleje durante el siguiente ciclo 
de carga, o si se considera que el material, como 
consecuencia de las cargas cíclicas ha alcanzado un 
estado de saturación [7]. Bajo estos dos supuestos se 

La correlación que se encuentra entre da/dN y M es de 
tipo París, de acuerdo a la expresión propuesta por 
Dowling y Begley [ l]: 

~=D·(M)" 
dN 

(l) 

En este trabajo se ha estudiado la propagación de 
grietas por fatiga en condiciones elastoplásticas de dos 
aceros constituyentes de una caldera que contiene vapor 
de agua bajo presión en las centrales térmicas. Se ha 
utilizado el parámetro M para caracterizar velocidades 
de propagación superiores a 5.10-6 m/c, con el objeto de 
estudiar la propagación de las grietas en condiciones en 
las que, bien por efecto de la temperatura, o de la 
presión sobre la caldera, las posibles grietas crecieran 
en una zona deformada plásticamente. 
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2. MATERIAL Y TÉCNICAS EXPERIMENTALES 

Las características de los aceros estudiados se muestran 
en la Tabla l. El acero A515 G70 posee una estructura 
ferritico-perlítica y la soldadura una estructura muy 
fina constituída fundamentalmente por ferrita y 
carburos de pequeño tamaño. La caracterización de la 
propagación de grietas en estos aceros a través de 
ensayos da/dN- LlK ya ha sido realizada anteriormente 
[8,9]. 

Tabla 1. Composición qmm1ca (en % en peso) y 
propiedades mecánicas de los aceros analizados. 

Acero e Mn Si p S M o O'ys O'UTs n 
(MPa) I(MPa) 

A515 .22 1.2 .035 .030 .004 - 318 541 0.198 
Sol d . . 08 1.9 .23 .012 .009 .45 417 707 0.281 

Con el objeto de estudiar velocidades de propagación 
mayores que 5.10-6 m/c en estos materiales se han 
realizado ensayos utilizando la geometría de probeta 
que se señala en la Fig. l, que ha sido mecanizada de 
acuerdo a la norma ASTM E813-88. Los ensayos se 
efectuaron bajo control de carga, con onda sinusoidal, a 
ilP constante. La relación de cargas utilizada fue de R = 
0.03 y el nivel de L1Kinicial fue 30 MPa"m en todos los 
casos. La frecuencia de trabajo osciló entre 0.5 y l Hz. 
Durante el ensayo se fueron obteniendo sucesivos 
bucles carga-desplazamiento en función del número de 
ciclos aplicado. A partir de dichos registros se obtiene: 

l) la pendiente que permite calcular la flexibilidad y a 
partir de ella estimar la longitud de la grieta. 

2) el área bajo la curva carga-desplazamiento, a partir 
del cual se obtiene el valor de M utilizando la 
expresión propuesta por Merkle y Corten [lO): 

(2) 

siendo: 
• A el área señalada en la Figura 2. 
• B= Bneta (espesor de la probeta una vez restadas las 

entallas laterales) 
• b=W-a 

(3) 

Los valores de a obtenidos según este procedimiento se 
ajustaron a un polinomio de 2° grado de manera similar 
a la indicada por la norma ASTM E64 7 -88a para la 
zona de París. Las velocidades de propagación se 
calcularon derivando el polinomio y a cada valor de 
da/dN se le asoció el correspondiente de M. 

R <O. 25 .,. 

Fig. 1. Plano de la probeta compacta utilizada en los 
ensayos M. 

p 

Fig. 2. Definición de M a partir de la curva carga
desplazamiento. 
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3. RESULTADOS 

3. l. Acero A515 

Se ha determinado la curva b.J-daldN del acero A515 
para una relación de cargas R=0.03, utilizando los 
registros carga-apertura correspondientes a distintos n° 
de ciclos de carga aplicados, para calcular a posteriori 
los valores de longitud de grieta y de M a ellos 
asociados. Estos mismos registros permiten detectar el 
cierre de grieta; en este caso se mantuvieron lineales a 
lo largo del ensayo lo que indica que no existe cierre de 
grieta. Los pares de valores b.J - daldN obtenidos en el 
ensayo se han representado en escala doble logarítmica 
en la Figura 3. Estos datos admiten un ajuste mediante 
regresión lineal a una expresión de tipo París, ajuste 
que conduce al siguiente resultado: 

~=5.95·10-12 -{M(26 ; r=0.996 (4) 
dN 

donde daldN está expresado en m/c y M en N/m. 

A lo largo de este ensayo se han alcanzado velocidades 
de propagación del orden de 2.10-6 m/c, para las cuales 
la plasticidad experimentada por el material era 
importante y se evidenciaba por la extricción del 
ligamento y la gran apertura de la boca de la entalla. 
Este último hecho hace impracticable la medida de la 
longitud de la grieta de manera indirecta a través de la 
flexibilidad para los últimos estadios del ensayo, ya que 
el extensómetro, ó no puede permanecer entre 
cuchillas, ó se encuentra fuera de rango. No obstante, 
antes de la fractura por desgarro dúctil de la probeta, la 
grieta ha crecido con daldN superiores a los plasmados 
en la curva M- da/dN. 

-5 ~----------------------, 

-5.5 

~ -6 
........... 

ro 
"'' 
Qj) 
o --6.5 

D. BLTC 443, R=0.03 

f 
da ~ r -!2 j.2G 
dN=u,9<.J.lO (LlJ 

""-~--

-7 L---~--L---~--J---~--~ 
3 4 5 6 

logl:>J (N/m) 

Fig. 3. Curva M-daldN del acero A5l5. 

El análisis fractográfico ha puesto de manifiesto que el 
crecimiento de grieta ha tenido lugar 
predominantemente por un mecanismo de formación de 
estrías, cuyo espaciado aumenta al hacerlo da/dN 
(Figura 4). Sólo en los últimos estadios de crecimiento 
es posible encontrar una pequeña cantidad de cavidades 
dúctiles nucleadas en inclusiones no metálicas, situadas 
en áreas cubiertas mayoritariamente por estrías. 

Fig. 4. Fractografia correspondiente a una probeta b.J 
del acero ASlS (b.K=63 MPa-lm, R=0.03). 

3.2. Soldadura 

Los resultados de los ensayos b.J-da/dN 
correspondientes a las probetas de la soldadura 
ensayadas con R=0.03 a temperatura ambiente se 
indican en la Figura 5. Como puede observarse. existe 
una buena reproducibilidad entre los resultados de los 
distintos ensayos. Utilizando como parámetro b.J en vez 
de b.K ha sido posible aumentar el rango de velocidades 
de propagación medido en un orden de magnitud con 
respecto a los niveles de daldN alcanzados en los 
ensayos b.K-daldN. 

Los resultados obtenidos admiten un ajuste a través de 
una ecuación del tipo París y, considerando 
simultáneamente los datos experimentales 
correspondientes a las tres probetas. la expresión que se 
obtuvo fue: 

~ = 9.07·10-13 
• (M( 45 

r = 0.996 (5) 
dN 

donde daldN está expresado en m/c y M en N/m. 

En la realización de dicho ajuste no se han considerado 
los tres últimos puntos correspondientes a las probetas 
692 y 702, ya que claramente se desvían del resto. Estos 
puntos corresponden a unos niveles de .11 para los 
cuales la probeta experimentaba una deformación 
plástica importante y, en consecuencia. Br~al < Bneta· 
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A partir de los registros periódicos de los bucles carga
apertura se analizó la posible existencia de cierre de 
grieta, debiendo señalarse que en ninguna probeta pudo 
identificarse la presencia de dicho efecto. 
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Fig. 5. Curva .óJ-da/dN del acero de la soldadura 
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El estudio fractográfico de las probetas ensayadas pone 
de manifiesto que además de los mecanismos de 
formación de estrías son importantes también los 
fenómenos de nucleación y crecimiento de cavidades 
estáticas dúctiles a partir de partículas pequeñas 
correspondientes a inclusiones y carburos (Figura 6). 

Fig. 6. Cavidades estáticas dúctiles en el acero de la 
soldadura (óK=65 :MPavm, R=0.03). 

La fracción volumétrica de cavidades alcanza una 
saturación en un valor de aproximadamente el 7 %, y la 
distribución de estos "huecos" no es homogénea sobre 
la superficie de fractura, sino que presenta las 
heterogeneidades asociadas a la distribución de 
partículas. 

4. DISCUSIÓN 

En los ensayos realizados con el acero A515 y con el 
acero de la soldadura, bajo control de carga y con 
R=0.03, las velocidades de propagación de grieta 
observadas han podido relacionarse con M a través de 
las ecuaciones (4) y (5), cuyos exponentes son 1.26 y 
1.45 respectivamente. Estos valores no difieren 
demasiado de los señalados en la bibliografia para otros 
aceros: n vale 1.56 para el acero AISI 316 [11] y 1.59 
para el acero A533B [1]. 

Como puede deducirse de los coeficientes de 
correlación obtenidos, el parámetro M determinado a 
partir del área bajo el registro carga-apertura, y que por 
tanto considera la deformación elástica y plástica 
experimentada por el material en un ciclo de carga. 
permite analizar de manera correcta la propagación de 
grietas en condiciones elasto-plásticas. Con el objeto de 
comparar el grado de acuerdo entre los resultados 
obtenidos en los ensayos en los que es aplicable la 
MFEL y se utiliza el parámetro M(, y los 
correspondientes a Jos ensayos óJ se han transformado 
los datos de .óK en M a partir de la expresión: 

(6) 

Así se han podido obtener las curvas logM - logda/dN 
correspondientes a todo el rango de velocidades de 
propagación estudiado para el acero A515 (Figura 7) y 
para la soldadura (Figura 8). 
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Fig. 7. Curvas M - da/dN para el acero A515 en todo el 
rango de velocidades de propagación. 
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Fig. 8. Curvas M - da/dN para la soldadura en todo el 
rango de velocidades de propagación. 

Como puede observarse, existe una buena correlación 
entre los dos grupos de datos en ambos aceros, de 
manera que todos los puntos correspondientes a 
velocidades de propagación elevadas, analizados 
mediante ~J, se encuentran en la zona correspondiente 
a la extrapolación de los resultados obtenidos cuando la 
grieta crece en un material en el que existe fluencia en 
pequefia escala ("s.ry"). Ajustando todos los puntos 
correspondientes a cada acero a una sola recta mediante 
regresión lineal, se obtienen las siguientes ecuaciones: 

A515: ~ = 5.36 ·I0-14 
· (Mt79

, r = 0.993 (7) 
dN 

Sold.:~=2.92·I0-13 ·(~J t 57
, r=0.997 (8) 

dN 

donde da/dN está expresado en m/c y ~J en N/m. 

A partir de estos ajustes queda de manifiesto que M 
resulta un parámetro válido para cuantificar da/dN, 
tanto en la zona en la que la propagación de grieta 
puede caracterizarse a través de la MFEL como en el 
intervalo de velocidades donde la misma deja de tener 
aplicabilidad. 

Es importante sefialar también, que aunque en estos 
ensayos se alcanzan velocidades de propagación muy 

elevadas (sobre todo para el caso de la soldadura), no 
hay un aumento en da/dN superior al previsto por la 
ecuación de Paris (la correspondiente a los puntos de la 
primera zona en las Figuras 7 y 8). Esto es debido a que 
la colaboración de modos estáticos a la propagación de 
grieta es limitada. En el acero A515 la grieta progresa 
para todos los niveles de M estudiados por formación 
de estrías, y sólo puede encontrarse un pequefio n° de 
cavidades dúctiles en los últimos estadios de 
crecimiento. En el acero de la soldadura. además de 
mecanismos de estrías hay una contribución de modos 
estáticos dúctiles a la velocidad de propagación, que es 
más importante que en el acero A515. Sin embargo, la 
proporción en la que se encuentran las cavidades 
dúctiles en este material alcanza una saturación en un 
valor aproximado del 7%, tal y como se había 
observado en los ensayos para la determinación de la 
ecuación de Paris bajo R=0,5 a temperatura ambiente 
[9). Incluso en los estadios finales de los ensayos. para 
los cuales M<= (AJ E/ (l-v2))o.s "" lOO :MPa.Vm . y 
da/dN::::I0-5 m/c, no se ha observado una fracción de 
cavidades superior. 

Para finalizar, puede decirse que al ser el mecanismo 
de fractura predominante la formación de estrias, con 
una muy limitada colaboración de mecanismos estáticos 
dúctiles, no se produce una aceleración significativa en 
el crecimiento de grieta. Según Lu y Kobayashi [ 12). 
dicha aceleración tiene lugar cuando hay un cambio en 
el mecanismo de fractura desde el que tiene lugar 
cuando Jmax < Jlc, que es la formación de estrías. al que 
se activa cuando Jmax > Jlc que es el desgarro dúctil del 
acero. En estos aceros, con una alta tenacidad. los 
valores de J1c son muy superiores a los alcanzados en 
los ensayos de fatiga, de ahí el comportamiento 
observado. 

5. CONCLUSIONES 

La caracterización de la propagación de grietas por 
fatiga en condiciones elasto-plásticas a través del 
parámetro M en estos materiales ha puesto de 
manifiesto que: 
• M es un parámetro adecuado para cuantificar la 

velocidad de propagación da/dN tanto en la zona de 
Paris como en el rango de velocidades superiores a 
10"6 rnlc. 

• En los aceros estudiados el mecanismo fundamental 
de propagación es a través de la formación de 
estrías, con una colaboración limitada de modos 
estáticos, más importante en el caso del acero de la 
la soldadura. 

• El hecho de que los mecanismos estáticos que 
colaboran al crecimiento de la grieta para elevados 
valores de M alcancen una saturación. justifica la 
inexistencia de un aumento en da/dN por encima 
del previsto en los últimos estadios de los ensayos. 
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Resumen. En el presente trabajo se estudia el comportamiento de materiales de nitruro de silicio en condiciones 
de fatiga cíclica. Los dos materiales analizados se procesaron de forma similar, utilizando también el mismo tipo 
y cantidad de aditivo para la sinterización. La principal diferencia entre ambos era las caracteristicas de los 
polvos de partida, previamente determinadas. Las fases cristalinas presentes se determinaron utilizando técnicas 
de difracción de rayos X, y las características m1croestructurales mediante microscopía electrónica de barrido. 
Para los ensayos, se mecanizaron probetas compactas de tensión. Se sometieron a ciclos de tensión-tensión, 
utilizando una frecuencia de 10 Hz y un valor de R=0.125, y además, se realizaron ensayos estáticos. Los 
resultados de crecimiento subcrítico se interpretaron en función de la ecuación de Paris. Finalmente se realizó 
una discusión de los posibles mecanismos de fatiga en estos materiales, comparando con resultados previos. 

Abstract. In the present work, the cyclic fatigue behanour oftwo silicon nitride materials has been investigated. 
Both ceramics were obtained in the laboratory, under the same processing conditions, from two type of silicon 
nitride powders. Materials ha ve been fully characterized using conventional techniques of DRX and SEM. 
Fatigue tests have been perf01med under tension-tension conditions on compact-tension specimens ata frequency 
of 10Hz and load rate ofR=O.l25. Crack growth has been measured with a travelling microscope focused on 
the smface specimen. Crak growth parameters have been obtained from the París equation, and fatigue 
mechanisms have been analyzed and associatted to microstructural effects. 

1. INTRODUCCIÓN de fatiga [4,5,6], y en concreto, cómo afectan las 
condiciones cíclicas de carga al autoreforzamiento 

Es notable el esfuerzo invertido durante los últimos quince 
años en mejorar el comportamiento en fractura de los 
materiales cerámicos. Esta labor ha sido especialmente 
destacada en el caso de los materiales de nitruro de silicio, 
lo cual ha permitido un aumento paulatino en la tenacidad 
y resistencia de este material [ 1 ]. 

El aumento en la tenacidad del Si3N4 parece estar 
directamente relacionado con el desan·ollo de una 
microestructura de tipo bimodal, en la que se desarrollen 
granos elongados o con una elevada relación de aspecto. 
Estos granos parece que actúan como ligaduras o puentes 
que disminuyen la tensión del extremo de la grieta, o bien 
favorecen su deflexión [2]. Al reforzamiento desan·ollado 
en estos materiales, como consecuencia de la pmiicular 
microestructura, se le conoce en la literatura como 
reforzameinto in-situ o autoreforzamiento [2,3]. 

Sin embargo, no ha sido tan profusamente estudiado el 
comportamiento de este tipo de materiales en condiciones 

En este trabajo se pretende estudiar la fatiga de dos 
materiales de nitruro de silicio, analizar las posibles 
diferencias entre ambos, y relacionar su comportamiento 
con micromecanismos en el extremo de la grieta. 

2. MATERIALES 

Se han empleado dos tipos de polvos de Si3N4, uno de ellos 
comercial (N) y el otro (S), en vía de desarrollo por una 
empresa española, obtenido por reacciones de 
autocombustión [7]. Las características de ambos polvos se 
reflejan en la Tabla l. 

Como consecuencia de Jos distintos modos de síntesis, las 
caractetisticas de ambos polvos son muy diferentes. Para la 
sinterización de los polvos se añadió 10% en peso de 
aditivos oxídicos,Yp3, y se prensaron en caliente a la 
temperatura de 1750°C y 50 MPa de presión, en atmósfera 
de nitrógeno. 
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Tabla l. Caracteristicas de los polvos de partida 

Si3N4 (N) 

dso ()lm)* 0.8 

SsET(m2/g)** 22 

Oxigeno(%) 1.9 

Carbono(%) 0.18 

Impurezas(%) Fe: 0.1 

(N): Starck, Alemama. LCI2. 
(S): SHS España. Molido 29h. 
* tamaño medio de partícula 
** Superficie específica 

Si3N 4 (S) 

0.4 

11.7 

2.4 

0.99 

Fe:O.OSppm 

Las caracteristicas más destacables de los materiales 
densificados, tales como la densidad final, las fases 
presentes y el módulo de elasticidad de ambos nitruros se 
muestran en la Tabla 2. 

Tabla 2. Caracteristicas de los materiales 

p (g/cm3
) 

E (GPa) 

Fases: M 
m 

M: mayonlana 
m: minoritaria 

Si3N4 (N) 

3.26 

289 

P-SiJNI 
Y467Si3013 

3. ENSAYO DE FATIGA 

Si3N4 (S) 

3.22 

326 

P- SiJN4 
Y467Si30u 

Se mecanizaron probetas de dimensiones 37.5x4x30 en 
mm, a partir de los discos obtenidos en el prensado en 
caliente. Para poder sujetar la muestra a las mordazas, se 
perforaron en las probetas dos agujeros de Smm de 
diámetro simétricamente, como se indica en la ligura l. 

375mm 

30 
mm 

~S mm 

~mm 
w 

aJVV longitud de grieta normalizada 

Figura l. Esquema de la geometría de la probeta. 

En el eje central de cada probeta se mecanizó una entalla 
de aproximadamente 1 O mm de longitud con un disco de 
diamante. Además, en el nitruro de silicio S, para conseguir 
un crecimiento estable de grieta, fue necesario introducir 
una pregrieta forzando una cuña en la entalla. 

Las probetas se sujetaban a las mordazas mediante dos 
tomillos introducidos en los dos orificios (Figura 1), 
fijándolos con pegamento epoxi mientras se aplicaba una 
ligera tracción en la máquina de ensayos, con objeto de 
conseguir una perfecta alineación. La apertura de la grieta 
se medía medíante una galga extensométrica adherida a un 
extremo de la probeta. La carga y la apertura de la grieta se 
recogían simultáneamente en un registro x-y. La velocidad 
de crecimiento de la grieta se seguía con un microscopio 
focalízado en la superficie de la muestra y conectado a una 
cámara de televisión, consigueindose una resolución de 1 O 
)lm en la medida de la longitud de la grieta. 

Todos los ensayos de fatiga se realizaron en una máquina 
servohidraúlica, a temperatura ambiente y en la atmósfera 
del laboratorio, en control de carga con R=O.l25 y 
utilizando una frecuencia de 1 O Hz. 

El factor de intensidad de tensiones aplicado, K, se 
dctcmlinó a panir de la expresión de Wilson-Newman [8]: 

KBw 112 2·alw 
---• X 

P (!-alwY12 

[O .8072.8.858(a/w)-30 .32(a/w)2 +41.0&8(a/w)3 
+ 

-24.15(a/w)4 +4.915(a/w)5] 

Siendo P la carga aplicada, a la longitud de la grieta, y B, 
w son dimensiones de la probeta, dadas en la figura 1. La 
expresión anterior es válida para longitudes de grieta 
normalizada en el rango 0.2 < a/w < 1 [8]. 

Cuando la grieta nmmalízada había alcanzado una longitud 
de 0.3-0.4, las probetas se sometieron a cargas estáticas, 
con objeto de observar el crecimiento de grieta en 
condiciones estáticas. 

..f. CARACTERÍSTICAS MICROESTRUCTURALES 

La microestmctura de ambos materiales se observó 
mediante MEB en muestras pulidas y atacadas 
químicamente. En las figuras 2 y 3 se muestran fotografias 
representativas de dichas rnicroestructuras. Como 
consecuencia del ataque con NaOH, la fase secundaria no 
se observa, ya que ha sido lixiviada, y solo se pueden ver 
los granos de nitruro de silicio. Dada la importancia que 
tiene la relación de aspecto de los granos en este tipo de 
materiales [2,3], se obtuvo una estimación de la misma, 
midiendo un promedio de 100 granos, en ambos nitruros. 
Los resultados se reflejan en la Tabla, e indican que ambos 
mate1iales son semejantes desde el punto de vista 
mieroestmctural. 
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Figura 2. Microestructura de MEB del Si3N4 (N). 

Figura 3. Microestructura de MEB del Si3N4 (S). 

Tabla 3. Parámetros microestructurales. 

Si3N4 (N) 

L ( Jlm) 5.0 

r.a. 4.1 

L: diámetro máximo de gano 
r.a.: relación de aspecto 

Si3N4 (S) 

5.0 

4.3 

Las superficies de fractura de ambos materiales, después 
del ensayo de fatiga, fueron también estudiadas en el MEB. 
Las superficies eran bastante similares en los dos nitruros, 
mostrándose en la figura 4 una de ellas. Estas superficies 
mostraban una fractura fundamentalmente transgranular en 
ambos casos, y también se observaba arranque o extracción 
de algunos granos. El aspecto de estas superficies era 
similar a lo largo de toda la extensión de la grieta. 

Figura 4. Superficie de fractura en el Si3N4 (S) después del 
ensayo de fatiga. Se indican las zonas donde ha habido 
extracción de granos. 

5.RESULTADOS 

En las figuras 5 y 6, se representan Jos valores de K 
máxima en función de la longitud normalizada de la grieta, 
para los materiales N y S, respectivamente. Los valores de 
la carga máxima también se indican en las gráficas. La 
carga máxima se seleccionó para producir crecimientos de 
grieta razonables, de forma que, cuando estos aumentaban 
muy rápidamente, se disminuía dicha carga. En las gráficas 
también se representan los datos estáticos. 

Comparando las figuras 5 y 6, se observa que el Si3N4 (S) 
empieza a propagarse para valores menores de K, ya que 
en esta muestra se había introducido la pregrieta. Los 
valores estimados de K umbral, por debajo de los que no se 
detectaba crecimiento de grieta, fueron entorno a 4.4 
Mpam112

, en ambos nitruros. Este valor es similar a Jos 
obtenidos por otros autores para el K umbral en Si3N4 en 
similares condiciones de carga [ 4,6]. El valor umbral d~ K 
para el ensayo estático era prácticamente igual en ambos 
materiales (:::6 Mpam112

), superior al obtenido para el 
ensayo cíclico, como también ocUlTe en la alúmina [9 ]. 

En las figuras 7 y 8 se representan los valores de velocidad 
de crecimiento de la grieta en función de ó.K =K,ax -K,in 
aplicado para Jos materiales N y S, respectivamente. Están 
representados también los datos estáticos. Mediante ajuste 
lineal de los valores representados se ha obtenido el 
exponente n de crecimiento de la ecuación de Paris[4 ]: 

da/dN= cte (ó.K)" 

Para conseguir una mejor correlación en los ajustes, se 
representaron los datos de cada valor de carga máxima de 
forma independiente. También se realizo un ajuste lineal 
para la zona estática y se representa en las mismas gráficas. 
Los e:\'Ponentes de crecimiento en el régimen estático eran 
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muy superiores, como se ve en las figuras 7 y 8, aunque los 
valores de K son mas altos 

• 

1 2.00 -+-¡ --..,-----,---.---,----,---1 

0.20 0.30 0.40 
AIW 

Figura 5. K aplicada en función de la longitud de grieta 
· normalizada para Sí3N4 (N). 

8.00 

1 • 
/630-640 N 

• 
600 580 N esta ti ca ~ 620 N 

.. .... .. 
E 
l1l 

~ 
X: 

4.00 

0.20 0.30 AIW 040 0.50 

Figura 6. K aplicada en función de la longitud de grieta 
normalizada para Sí3N4 (S). 

El K 1c se tomó como el valor máximo de K en el ensayo 
estático, en la zona de crecimiento inestable. En la Tabla 4 
se recogen estos valores, junto con el K umbral, y el rango 
de exponentes n obtenidos enlos ensayos cíclicos, 
determinados para ambos materiales .. 

Tabla 4. Propiedades de fatiga y tenacidad de Si3N4 (S,N) 

Kumbnú n K le 

(MPamt/2) (MPamt/2) 

Si3N4 (N) 4.3 18-23 6.9 

Si3N4 (S)4 4.3 14-25 6.9 
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Como se puede observar en la Tabla 4 todos los valores 
son casi coincidentes en los dos nitruros estudiados. 

En la figura 9 se muestra la cuva de complianza calibrada 
según datos de Guiu y col [ 1 O ] para este tipo de geometria 
(Fig.l) con una grieta libre de tracciones, y, superpuestos, 
aparecen los puntos de la complianza medida en el ensayo 
de carga cíclica, para la probeta del nitruro de silicio N. De 
forma similar, en la figura 1 O se representan los datos para 
la muestra de nitruro S. Se observa, en ambos casos, que 
la complianza medida es inferior a la complianza calibrada, 
que no tiene contribución de los ligamentos/puentes. 

1E-6 -,...---------------, 

•• 
i 1E-7 

¡ .1 

..!:! 1' !. 
e: 1 "6' :::... 
l1l 1E-8 
"6' 

• n=77 
n•11 

• 

1E-9 -¡-----,.--,--,.....--,-,--,--,-rl 
3 4 5 6 7 8 9 

t.K (MPa m112) 10.00 

Figura 7. Velocidad de crecimiento de la grieta en función 
de D.K aplicado (los datos estáticos están también 
representados) para Si3N4 (N). 

1E·6 -r---------------, 

¡;; 
1E-7 7 D<>~ GJ 

¡ 
! XX 

e n=25 

! n•30 <ll 1E·8 'O 

1E-9 -t------,---,--,--,--,-,-,-rl 
3 4 s 6 1 a g 

c.K (MPa m1/2) 10 

Figura 8. Velocidad de crecimiento de la grieta en función 
de D.K aplicado (los datos estáticos están también 
representados) para Si3N4 (S). 

6. DISCUSIÓN 

Como ya se dijo en la introducción, en los materiales de 
nitruro de silicio el aumento en su tenacidad viene 
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determinado por sus características microestructurales. Y 
concretamente, por la existencia de granos elongados que 
interfieren el avance de la grieta, actuando como 
ligamentos que reducen la tensión en el extremo de la 
grieta. Si se considera que los dos nitruros de silicio 
estudiados poseen características microestructurales muy 
próximas, no es de extrañar que su comportamiento 
mecánico a temperatura ambiente sea bastante coincidente. 

íL 
200.00 

iii 
::1 
!!! 

" o 

~ 
~ 100.00 
"' o z 

i :::¡ 
L 

~ 
u 0.00 

0.00 020 040 0.60 
Atw 

Figura 9. Complianza medida (•) en el mate1ial Si3N4 (N) 
comparada con la complianza calibrada(-). 

La obseiVación, con el nivel de resolución de MEB, de las 
superficies de fractura tampoco permite destacar 
diferencias entre la fractura de ambos materiales. Tampoco 
se observaron diferencias entre superficies de la grieta en 
la zona cíclica y en la zona estática. Esta observación 
concuerda con lo descrito por otros autores [4], y apoya 
que la fatiga en el Si3N 4 materiales sea consecuencia de la 
degradación de los ligamentos, y no un cambió del 
mecanismo de fractura. 

~ 
200-r-------------------------. 

ª ~ 
§ _, 
" ~ 100 
o z 

COMPUANZA CAUI!RADA 

0.20 0.40 o 60 

Figura 10. Complianza medida (•) en el material Si3N4 (N) 
comparada con la complianza calibrada(-). 

De la observación de las gráficas de la complianza (Fig. 9 
y 1 0), se deduce que hay un cierre de la grieta en ambos 
materiales, comparada con una grieta libre de tracciones, 
es decir hay una componente de puenteo durante el avance 

de la grieta [ 4, 1 O]. Y si observamos la microestructura de 
la figura 4, podemos ver los granos extraídos que la 
producirían. 

Durante los ciclos de carga-descarga, los granos elongados 
que actúan como ligamentos /puentes, se degradarían como 
consecuencia del desgaste o la fricción en la intercara 
matriz/ligamento [ 4,6, 10]. Este efecto de fricción podría 
ser observado experimentalmente como un proceso de 
histéresis en las gáficas que representan la carga en función 
de la apertura de grieta [4,10]. En los experiementos que 
se describen no se ha observado histeresis en las gráficas 
de los ciclos de carga, sino un ligero abatimiento de las 
curvas para N>3. 10 5 ciclos. Esto probablemente sea 
consecuencia de los pequeños valores de apertura 
involucrados en esta histéresis, :::0.1-0.3 !liD según Ritchie 
y col. [4,6], dificilmcnte medibles cuando nos alejamos del 
extremo de la grieta. 

Comparando las velocidades de propagación de grieta para 
los ensayos cíclicos y estáticos, a los mismos niveles de 
carga, la velocidad es órdenes de magnitud superior bajo 
cargas cíclicas. Este efecto, también descrito en alúmina 
[9], es facilmente atribuible a la degradación de los puentes 
por efecto de la fricción en los ensayos cíclicos, y por tanto 
lUla anulación de los mecanismos de apantallamiento de la 
grieta. 

Como ya se ha mencionado, los dos nitruros estudiados se 
han comportado de forma similar en los ensayos de fatiga, 
lo cual se ha atribuido a su parecida microestructura. Sin 
embargo, dada la importancia de la intercara 
ligamento/matriz en el proceso de fatiga, se puede inferir 
que la energía de fricción y la tensión residual en la 
intercara debe ser similar en ambos nitruro de silicio[6, 12]. 

Las curvas de crecimiento de grieta en función de D.K 
aplicado, están dentro del abanico de resultados 
referenciados en la literatura para el Si3N4 [4), y lo mismo 
sucede para las estimaciones del K umbmi y los exponentes 
de crecimiento en condiciones de fatiga [4]. 

7. CONCLUSIONES 

a)Se han detrminado las velocidades de creciemiento 
subcrítico en función del K aplicado en condiciones cíclicas 
de carga y los exponentes de crecimiento, según la 
ecuación de París, para dos nitruros de silicio. 

b) Se ha evidenciado la existencia de granos elongados que 
actúan como puentes que cierran la grieta y cuya 
degradación por los efectos carga-descarga produce la 
fatiga del material. 

e) Los dos materiales, a pesar de su distinto nivel de 
impurezas, presentan parámetros rnicroestructurales 
similares que justifican su parecido comportamiento 
mecánico. 
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FATIGA CÍCLICA EN Al20 3 Y EN COMPUESTOS AI20 3-AI2Ti05 MEDIANTE 
"PUSH-PULL" DIRECTO. 
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Resumen. Se ha desarrollado una ruta de sinterización para la producción "in situ", de compuestos de 
alumina-titanato de aluminio usando como polvos de partida alumina y titania. El titanato de aluminio se 
puede formar por reacción en estado sólido entre AlP3 y Tiq alrededor de la temperatura eutectoide 
1280°C. Estos compuestos tienen diferente tamaño de grano de la matriz de alúmina y diferente cantidad y 
distribución del titanato de aluminio dependiendo del ciclo térmico utilizado. En el presente trabajo se ha 
llevado a cabo ensayos de ''push-pull" directo mediante cargas cíclicas con alúmina monolítica y compuestos 
de alumina-titanato de aluminio. Se ha demostrado que en todas las muestras se produce un descenso en la 
resistencia mecánica bajo tracción (a) con el número de ciclos (N), pero las pendientes para los compuestos 
de Al20 3-Al2Ti0, son más bajas que para las muestras de alúmina monolítica. Ha sido estudiado el papel que 
juegan el titanato de aluminio y el tamaño de grano de la matriz de la alúmina en la resistencia a la 
propagación de la grieta durante el ensayo de ·'push-pull", donde la rotura se produce por la propagación 
catastrófica de pequeños defectos o grietas después de un corto régimen de crecimiento subcritico de grieta. 

Abstract. A reaction sintering route is developed to produce, "in situ", composites of alumina-aluminium 
titanate using alumina and titania as starting powders. Aluminium titanate, can be formed by solid state 
reaction between Al20 1 and Ti02 at temperatures above the eutectoid temperature 1280 oc. These composites 
ha ve different grain sizes of alumina matrix and different quantity and distribution of aluminium titanate 
according to the heating cycle used. In the present work a direct push-pull test under cyclic loads have been 
carried out with both monolitic alumina and alumina-aluminiun titanate composites. lt has been found, that 
al! the samples show a decrease in tensile strength (o) with the number of cycles (N) , but the slopes for both 
Al20 3 -Al2Ti05 composites are lower than for the alumina specimens. The role of aluminium ti tanate and the 
alumina matrix grain size in the fatigue crack growth resistance during the push-pull test, where failure ocurrs 
by catastrophic propagation of the small surface craks after a very short regime of subcritical crack growth, 
has been studied. 

1. INTRODUCCIÓN plasticidad prácticamente nula a bajas temperaturas, estas 
deformaciones inelásticas son el resultado de un cierre 
incompleto de la grieta, de la relajación de tensiones 
residuales, y de una serie de efectos de cierre de grieta 
(puenteo o "bridging", fricción por deslizamiento de los 
granos, etc). Por lo tanto, los efectos de la fatiga cíclica 
aparecen principalmente en materiales policristalinos, en 
donde los bordes de grano proporcionan el medio para 
dichos procesos irreversibles. Principalmente existen dos 
posibles mecanismos asociados con el crecimiento cíclico 
de grietas en cerámicas: a) mecanismos intrínsecos donde 
el crecimiento de grieta es producido por un proceso de 
deterioro en la punta de la grieta que disminuye la 
tenacidad intrínseca del material y engloban a mecanismos 
únicos al modo de carga cíclica; b) mecanismos 
extrínsecos, en los que la grieta crece como en el modo de 
carga estática, es decir, controlada por el mismo 

En los metales, los mecanismos de fatiga cíclica han sido 
explicados fundamentalmente por la existencia de 
deformación plástica en la zona adyacente a la punta de 
grieta. La causa de la fatiga en estos materiales, es la 
formación de una grieta y su propagación debido a 
movimientos irreversibles de las dislocaciones durante las 
etapas de carga y descarga del ciclo de fatiga. 

En materiales frágiles, como los materiales cerámicos, 
existe muy poca tendencia al movimiento de dislocaciones 
por lo que la plasticidad en estos materiales es 
prácticamente inexistente. La fatiga se produce por las 
deformaciones irreversibles durante los ciclos de carga y 
descarga. Puesto que los materiales cerámicos tienen una 
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mecanismo producido por corrosión, pero modificado por 
los procesos bajo cargas cíclicas de apertura y cierre de la 
grieta. que degradan la resistencia de los ligamentos que 
se encuentran en el perfil de grieta ("bridging") [ 1-3 ]. 
Estos ligamentos son granos no fisurados que conectan las 
caras de la grieta produciendo tracciones de cierre que 
hacen que se reduzca la apertura de la grieta y por tanto 
disminuya su velocidad de propagación. 

Existen varios métodos experimentales que son utilizados 
para el estudio de la fatiga cíclica de cerámicas que 
proporcionan una información diferente pero 
complementaria del crecimiento de grietas en fatiga. 
Anterionnente se realizaron medidas de velocidad de 
propagación de grieta en fatiga en compuestos de alumina
titanato de aluminio con muestras pre-entalladas del tipo 
··compact tension'' [4]. Este ensayo nos proporcionó 
infonnación sobre el comportamiento de grietas 
significativamente largas (varios milímetros de longitud). 
y por tanto, el mecanismo asociado con el crecimiento 
cíclico de grietas en este caso eran los mecanismos 
extrínsecos. 

En el presente trabajo será estudiada la vida de los 
compuestos de Alc01-Al2 Ti O, con grietas cortas. El 
estudio de la vida en fatiga de los materiales. implica la 
detenninación del tiempo total de fatiga hasta la rotura en 
ténninos de la tensión aplicada. Este tiempo se analiza por 
el número de ciclos en fatiga durante los cuales se inicia 
una grieta dominante que posterionnente se propaga 
hasta producirse la rotura catastrófica de la muestra. El 
comportamiento de la propagación subcrítica de grietas 
bajo cargas cíclicas de muestras con pequeños defectos 
intrínsecos. puede ser estudiado mediante el ensayo de 
.. push-pull". En este ensayo la rotura ocurre por la 
propagación de grietas o defectos muy pequeños. es decir, 
cuando la longitud de la grieta es muy corta, siendo los 
mecanismos intrínsecos los asociados en este caso. 

El ensayo de "push-pull" es probablemente el método más 
directo para la investigación del efecto de las tensiones 
cíclicas en el comportamiento en fatiga de un material, 
pero también es el más exigente en términos de 
alineamiento. perfección y coste del mecanizado de las 
probetas cuando éste es realizado en materiales frágiles 
[5]. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

2.1 Materiales de partida 

Los materiales de partida que se utilizaron fueron polvos 
submicrónicos comerciales con las siguientes 
características: 

(1) Alúmina (CT 3000 SG, Alcoa. Pittsburg, PA) con un 
tamaño medio de partícula de 0,5 ¡1m, superficie específica 
de 8 m"/g y análisis químico(% peso) de Al20 1 (>99.6), 

Nap (0,1), Si02 (0,08), MgO (0,1) y Fe2 0 3 (0,03). 

(2) Titania (808. Merck, Dannstadt. Germany), con 
anatasa como fase principal constituyente, un tamaño 
medio de partícula de 0.4 ¡1m, superficie específica de 
9 m21g y análisis químico(% peso) de Ti02 (>99,8), Si02 

(0,12) y Fe20 1 (0,0014). 

Se desarrolló un esquema de procesamiento cerámico 
partiendo de polvos de alúmina y titania para producir 
mediante sinterización y reacción "in situ" de mezclas de 
Al 20 1 + Ti02 • compuestos con una matriz de a-A~03 
y una fase dispersa de f3-Al 2Ti0,. El titanato de aluminio 
se fonna por reacción en estado sólido entre Al20 3 y Ti02. 

La reacción se produce alrededor de la temperatura 
eutectoide 1280 oc en el sistema Al20 1- Ti02 [6]. 

2.? Proceso de colaje y ciclos tém1icos 

Se prepararon diferentes suspensiones acuosas con un 
contenido en sólidos del 70 % en peso con las siguientes 
proporciones de Al20 1 (A)/ Ti02 (T) en peso: 1 OOA/OT, 
90A/I OT. con la adición de un 1 % en peso de 
polielectrolito orgánico libre de álcalis como defloculante. 
Un estudio detallado de la optimización de las propiedades 
reológicas fue desarrollado anterionnente por Wohlfromm 
et al. [7]. Las suspensiones fueron dispersadas presentando 
comportamiento pseudoplástico y bajas viscosidades 
( T< 1 O mPas) para gradientes de velocidad de 500 s· 1

• El 
estudio del comportamiento reológico de las suspensiones 
con diferente contenido en alúmina fué estudiado mediante 
un viscosímetro de rotación (Haake Rotovisco RV 20, 
Karlsruhe, FRG). La viscosidad y la tensión de cizalla de 
las suspensiones fueron detenninados para gradientes de 
velocidad entre O y 1000 s·'. Todas las medidas fueron 
realizadas a una temperatura constante de 25 oc. Las 
suspensiones fueron homogeneizadas en un molino de 
bolas de alúmina de alta pureza durante 4 horas. Antes de 
realizar las medidas de viscosidad, las suspensiones fueron 
sometidas a agitación para eliminar las burbujas y 
posteriom1ente se colaron sobre moldes de escayola 
obteniendose barras cilíndricas ( 1 O mm de diámetro y 
longitud de 100 mm). 

Las muestras fueron calcinadas en aire utilizandose dos 
ciclos ténnicos diferentes: a) 1600 oc 2 horas con una 
velocidad de calentamiento y enfriamiento de 5 oC/min 
(ciclo 1) y b) 1300 oc 20 horas- 1500 oc 1 hora con una 
velocidad de calentamiento y enfriamiento de 5 oC/min 
(ciclo 11). Las muestras de alúmina fueron sinterizadas 
usando solamente el primer ciclo (ciclo !). 

La densidad de los materiales fué medida usando el 
método de Arquímides con mercurio como medio de 
inmersión (Tabla 1 ). 

El análisis cuantitativo de las diferentes fases fue 
detenninado mediante DRX siguiendo el método de Klug 
y Alexander [8] (Tabla l ). 
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Tabla l. Composición de las fases, tratamiento térmico, tamaño medio .de partícula y densidad de la alúmina 
monolítica y los compuestos de alumina- titanato de aluminio. 

Composición de las fases 
Material (vol %) 

Tratamiento 

A T AT 
térmico 

AJOO 100 - - 1600°C 2h 

A90/Tl0 
85.1 5.9 9 1600°C 2h 

(A90I) 

A90/Tl0 
77.1 0.7 22.2 

1300°C 20h 
(A90II) 1500°C lh 

2.3 M icroestructura 

La microestructura de las probetas sinterizadas fué 
estudiada en secciones pulidas y atacadas 
térmicamente a 1200 oc en aire durante una hora, 
usando un microscopio óptico de luz reflejada y un 
microscopio eléctronico de barrido (MEB). Las 
nHcrografías obtenidas mediante electrones 
retrodispersados (Fig. 1 ), muestran el efecto 
dramático del ciclo térmico en la morfología del 
titanato de aluminio (la fase de color más claro). En 
la muestra sometida a dos palieres a más baja 
temperatura. se forman un determinado número de 
núcleos de titanato de aluminio dando lugar a 

aglomerados grandes y bien texturados formados por 
cristales individuales con un tamaño medio de 
partícula de 50 11m (A9011). Por el contrario, cuando 
la muestra es sometida a alta temperatura ( 1600 oC) 

con un sólo palier. se forman un gran número de 
núcleos dando lugar a pequeños granos policristalinos 
no texturados de titanato de aluminio con un tamaño 
medio de partícula de 1 O ~tm como se observa en la 
muestra A 90 l. 

El tamaño medio de los granos de alúmina ha sido 
determinado usando un método de intersección lineal 
[9] en micrografías de MEB representativas. En el 
caso de los compuestos de Al20 1 -AI2Ti0, el tamaño 
medio de los granos de la matriz de alúmina es mayor 
en las muestras calcinadas según el ciclo L siendo 
para la A901 de"' 9 11m mientras que para la A9011 
de "' 5 11m. Las muestras de alúmina monolítica 
presentan una distribución bimodal. donde los granos 
más grandes tienen un tamaño medio de "' 1 O 11m y 
los más pequeños de "' 3 11m. 

Tamaño medio de 
Densidad 

partícula 
(g/cm3

) 
(¡.¡m) 

[%teórica] 
A AT 

3- 10 
3.91 -

[98.5 %] 

9 lO 
3.73 

[94.2%] 

5 50 
3.64 

[93.1 %] 

Fig. l. Micrografias obtenidas mediante electrones 
retrodispersados correspondientes a: (A) A901 y (B) 
A9011. La fase clara es A1 2Ti05 y la gris Alp1. 

7.4 Ensayo de "push-pull" 

En el ensayo de fatiga se utilizaron probetas con la 
morfología y dimensiones mostradas en la figura 2. 
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Estas probetas fueron mecanizadas a partir de las 
barras sinterizadas y fueron ensayadas en "push pul!" 
directo usando una técnica descrita con anterioridad 
[1 O]. Para este ensayo se utilizó una máquina 
servohidraúlica MA YES, que había sido 
cuidadosamente alineada. 

Fig. 2. Geometría y dimensiones en milímetros de las 
probetas utilizadas en el ensayo de fatiga mediante 
"push-pull" directo. 

El ensayo se llevó a cabo controlando la carga con 
una frecuencia sinusoidal de 5 Hz. Todo el ensayo de 
l~ttiga se realizó a temperatura ambiente y con una 
humedad relativa entre el 50 y 60 %. Durante el 
ensayo el radio de carga, R=P,11/Pm"'' fué R=-1 
(tracción-compresión). Las probetas fueron 
gradualmente cargadas desde cero a un valor de carga 
máxima en aproximadamente 20 segundos. 

La utilización de esta técnica minimiza las tensiones 
parásitas de flexión de las probetas, debido al 
correcto alineamiento del sistema de mordazas, y al 
buen mecanizado de las probetas. 

3. RESULTADOS 

Los resultados obtenidos en el ensayo de fatiga 
mediante "push-pull" directo se muestran en la figura 
3, donde el número de ciclos hasta la rotura están 
representados frente al pico de tensión para las 
probetas sujetas a ciclos de tracción-compresión con 
una frecuencia de carga de 5 Hz (fatiga cíclica). 

En esta figura, se puede observar que la pendiente de 
las gráficas de o-N, es mayor en el caso de las 
probetas de alúmina monolítica. Los puntos 
representan el pico de máxima tensión de rotura 
cuando sometemos a las probetas a un determinado 
número de ciclos de fatiga (la carga máxima se 
obtiene a los 20 segundos). Se puede observar que 
dos de las probetas de la composición A9011, la que 
tiene mayor cantidad de titanato de aluminio, no 
llegan a romperse cuando las sometemos a un pico de 

1000 
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.... 
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NUMERO DE CICLOS (N) 

Fig. 3. Número de ciclos frente al pico de tensión de 
rotura de las muestras de alúmina monolítica y de los 
compuestos de alúmina-titanato de aluminio. 

tensión más bajo. La resistencia mecánica a tracción 
de las tres composiciones también ha sido 
representada, mostrando un valor menor 
aproximadamente en un 60 % del valor obtenido 
para los mismos materiales en el ensayo de flexión a 
tres puntos [4]. como cabe esperar por el diferente 
volumen bajo tensión en los dos tipos de ensayo. 

En ninguna de las superficies de fractura de las 
probetas se pudo determinar el origen de la fractura, 
y no pudo observarse en ningún caso. diferencias 

. entre zonas de lenta y rápida propagación de grieta 
. (Fig. 40). La fractura es mayoritariamente de tipo 

transgranular. Las micrografías de las superficies de 
fractura muestran el diferente tamaño de los granos de 
alúmina como se ha indicado en la tabla 1 (Fig. 4 ). 

4. DISCUSIÓN 

En el ensayo de "push pull" la rotura de las probetas 
por fatiga esta dictada por el comportamiento de las 
grietas cuando estas son cortas, es decir, cuando 
tienen una distancia inferior al tamaño crítico de 
rotura bajo las condiciones de ensayo. La rotura se 
producirá por la propagación catastrófica de pequeños 
defectos o grietas después de un corto régimen de 
crecimiento subcrítico de grieta. Las condiciones de 
propagación de grieta pueden ser diferentes si 
comparamos este tipo de ensayo con los ya realizados 
con muestras preentalladas del tipo "compact tension" 
[4], donde se examinó el comportamiento de grietas 
de una longitud mayor (varios milímetros de 
longitud) con un crecimiento estable. En estos 
materiales. el puenteo de la grieta vendrá determinado 
por los granos no fisurados detrás de la punta de 
grieta, que conectan las caras de la grieta 
("bridging"), enganchándolas mecánicamente e 
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Fig. 4. Micrografias de las superficies de fractura correspondientes a: (A) A90 !1, (B) A iOO, (C) A901 y (D) A901. 

impidiendo su apertura por fuerzas de fricción. Por 
tanto, la velocidad de crecimiento de una grieta 
estable dependerá del número de ligaduras detrás del 
frente de grieta, la resistencia y distribución de estas 
ligaduras y del coeficiente de fricción entre las facies 
deslizantes de los puntos de enganche entre los 
granos. Estas ligaduras producen un factor de 
intensidad de tensiones de apantallamiento negativo, 
Kb, que es restado al factor de intensidad de tensiones 
debido a la carga externa, Ka, reduciendo el valor del 
factor de intensidad de tensiones real o efectivo, K"P' 
en la punta de grieta. El crecimiento estable de la 
grieta se puede producir, para una grieta larga, si el 
valor de K"P permanece menor que el valor crítico K1c 
característico del material. Teniendo en cuenta que 
este tipo de puenteo está relacionado con aspectos 
microestructurales y esfuerzos residuales, es 
razonable pensar que la magnitud de las tracciones de 
los puenteas, y por tanto Kb, dependerán de la 
morfología y tamaño de los granos de la alúmina y de 
la distribución y cantidad de titanato de aluminio. Por 
tanto, es necesario considerar el efecto de la longitud 
de la grieta en el valor aparente de la tenacidad, el 
cual viene dado por el comportamiento curva R, 
particularmente en materiales que tienen una 
microestructura más gruesa [ 11-15]. La velocidad con 
la que Ka aumenta con la longitud de grieta 
(normalizada con respecto a las dimensiones de la 
probeta) bajo una carga constante depende de la 
geometría de la probeta, y es más rápida para una 

grieta en una probeta de apush-pull" que para otra en 
una probeta pre-entallada del tipo "compact tension". 
Así pues, en una probeta de pequeño tamaí'ío de tipo 
"push-pull", la inestabilidad se puede producir 
cuando la grieta todavía es corta y antes de que la 
magnitud y número de puenteos sean importantes en 
la resistencia a la propagación de la grieta. Por esta 
razón en este trabajo el puenteo desarrollado por los 
granos de alúmina es despreciable, y se considera 
como principal factor de desarrollo de resistencia a 
la propagación de grieta el efecto producido por la 
fase dispersa de titanato de aluminio. El titanato de 
aluminio es un compuesto singular que posee 
un coeficiente de dilatación muy pequeño 
(a= -J X 10·6 °C1

) comparado con el correspondiente 
a la a-alúmina (« 8 X lo·& °C 1 ). La anisotropía 
debida al diferente grado de expansión térmica del 
titanato de aluminio cuando esta presente en una 
matriz de alúmina es por tanto extremadamente alta. 
El mecanismo de reforzamiento que opera en este 
caso, se puede relacionar con el fuerte campo de 
tensiones residuales alrededor de las partículas de 
titanato de aluminio como consecuencia del diferente 
grado de expansión térmica que existe entre dichas 
partículas y la matriz de alúmina. La grieta puede 
detenerse y quedar atrapada en una región dominada 
por tensiones de diferente signo aumentando la 
resistencia a la propagación de la grieta del material. 
Esto se puede confirmar en el ensayo de "push pull" 
mediante el estudio de las pendientes. Todas las 
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muestras exhiben un decrecimiento en la resistencia 
mecánica a tracción (a) con el número de ciclos (N) 
(Fig. 3), pero las pendientes de ambos compuestos de 
alumina-titanato de aluminio (A90I, A90Il) son 
menores que la correspondiente a la alúmina 
monolítica. Además, en el caso de la muestra con una 
mayor cantidad de titanato de aluminio en forma de 
aglomerados se observa que dos de las probetas 
sometidas a una tensión más baja no llegan a romper. 
Esto confirma que el titanato de aluminio detiene el 
crecimiento de la grieta evitando que ésta llegue a su 
tamaño crítico y la probeta rompa catastróficamente. 

5. CONCLUSIONES 

l. El papel del tamaño de grano de la microestructura 
en el ensayo de "push-pull" no es una característica 
importante si lo comparamos con el ensayo de 
crecimiento lento de grieta con probetas tipo 
"compact tension", ya que la inestabilidad producida 
por los defectos se puede alcanzar cuando la grieta es 
todavía corta y con anterioridad a que ésta desarrolle 
una magnitud importante de puenteo. 

2. La presencia del Al2Ti05 produce un aumento en la 
resistencia a la propagación de la grieta cuando ésta 
es todavía corta ( < 500 ¡¡m). En este caso la grieta 
puede detenerse y quedar atrapada en una región 
dominada por tensiones del signo contrario. Cuando 
la grieta es mayor de 2000 ¡¡m el efecto dominante es 
el de las fuerzas de puenteo producidas 
principalmente por el mayor tamaño de grano de la 
matriz de alúmina, siendo en este caso el papel de la 
fase dispersa de titanato de aluminio despreciable. 

3. Si los efectos de la fatiga cíclica son debidos 
exclusivamente a mecanismos producidos en la punta 
de grieta como en el caso del "push-pull", se puede 
esperar que la medida de los parámetros de fatiga 
cíclica, como la velocidad de propagación de grieta y 
el exponente n de la ley de París, dependerá 
exclusivamente de los valores del factor de intensidad 
de tensiones, K., producido por la carga externa. 
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MODELIZACION DE LA FRAGILIZACION POR ENVEJECIMIENTO EN ACEROS DUPLEX A 
TRAVES DEL CAMINO DE ROTURA 

L. Sánchez, F. Gutiérrez-Solana, J. González 

Departamento de Ciencia e Ingeniería del Terreno y de los Materiales 
E.T.S. de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. Universidad de Cantabria 

Avenida de Los Castros s/n, 39005. Santander. 

Resumen. Dentro del marco de un estudio más general sobre la fragilización por envejecimiento a baja 
temperatura (280-400°C) de aceros inoxidables austenoferríticos se ha llevado a cabo un exhaustivo análisis 
de la evolución con el envejecimiento del camino de rotura en las probetas Charpy utilizadas en los ensayos 
de impacto y en las probetas de tipo CT utilizadas en ensayos de tenacidad a fractura. Como resultado de 
este estudio se ha observado, asociado a la fragilización, un claro aumento con el envejecimiento del 
porcentaje en ferrita presente en la superficie de fractura. Esto ha llevado al desarrollo de un modelo 
fenomenológico de la evolución de la tenacidad en el cual se relaciona la energía consumida en la rotura con 
el porcentaje de ferrita observado en la superficie de fractura. 

Abstract. In a more general work on aging embrittlement at low temperature (280-400°C) of cast duplex 
stainless steels, a close analysis of the evolution with aging of the fracture path on Charpy impact on CT 
fracture type tested samples has been done. An important increase of ferrite presence on fracture path with 
aging has been found, associated to a continuous embrittlement. Then a phenomenological model of 
toughness evolution is proposed based in the observed relationship between the absorbed energy and the 
quantity of ferrite in the fracture surface. 

1. INTRODUCCION 

Los aceros inoxidables dúplex han sido ampliamente 
utilizados durante muchos años en las industrias 
químicas y petroquímicas así como en elementos de 
responsabilidad en plantas de generación de energía. 
Estos aceros presentan una microestructura bifásica 
compuesta de ferrita distribuida en una red discontinua a 
lo largo de la matriz austenítica. La presencia de ferrita 
en la estructura dúplex aumenta la resistencia mecánica, 
la resistencia a la corrosión bajo tensión, mejora la 
soldabilidad y hace a las piezas fundidas resistentes a la 
fisuración en caliente durante la solidificación. 

Sin embargo es conocido desde los años ochenta que 
estos aceros son susceptibles a procesos de 
envejecimiento térmico en servicio a temperaturas 
próximas a 280°C, que conducen a una fragilización del 
material [1]. Un importante número de estudios [2-4] 
han puesto de manifiesto que los procesos de 
envejecimiento en el intervalo 280-400°C son debidos 
principalmente a la descomposición espinodal de la 
ferrita y a la precipitación de fase G también en la 

ferrita. Asimismo puede contribuir a la fragilización la 
presencia de carburos M23C6 y nitruros Cr2N. 

La fragilización de los aceros inoxidables 
austenoferríticos depende del envejecimiento de la ferrita. 
Esta fragilización puede ser observada en dos niveles 
diferentes: la fragilización local de la ferrita y la 
consecuente fragilización global del material, que 
depende del porcentaje y distribución de la ferrita así 
como de la evolución en la participación relativa de la 
ferrita envejecida y sus interfases en los mecanismos de 
fractura. Dichos mecanismos son los que determinan el 
comportamiento mecánico global del material. 

La evolución de la dureza de la ferrita es la propiedad que 
mejor reproduce los procesos de envejecimiento que 
tienen lugar en dicha fase, y permite establecer un 
modelo analítico que define la cinética de los procesos de 
envejecimiento [5]. La incidencia de la fragilización 
local de la ferrita envejecida en la fragilización global del 
material es función de su grado de presencia en los 
mecanismos de rotura. Por ello un profundo análisis de 
los caminos de rotura, basado en el estudio fractográfico, 
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que permita identificar la presencia de la ferrita en los 
procesos de rotura estáticos, propios de la definición de 
la tenacidad, o dinámicos, resiliencia, ofrece un marco 
razonable de apoyo para la modelización de la resistencia 
a la rotura de estos materiales y, en función de su 
evolución con el tiempo de envejecimiento, el de la 
fragilización sufrida. 

2. PROCESO EXPERIMENTAL 

2.1. Material 

La Tabla 1 muestra la composicion qmm1ca y el 
contenido en ferrita determinado experimentalmente de 
los tres aceros analizados en este trabajo, identificados 
como 12F, 18F y 22F en función de su contenido en 
ferrita. El acero 12F es un acero comercial CF8M 
proveniente de una válvula que estuvo trabajando en 
servicio en una central energética durante un tiempo neto 
de 1 O años a una temperatura próxima a 280°C. Los 
aceros 18F y 22F son aceros similares obtenidos de 
sendas coladas experimentales de contraste con unos 
contenidos nominales en ferrita del 18 y 22%, 
respectivamente. 

Tabla l. Composición qmm1ca (% en peso) y 
contenido en ferrita de los aceros estudiados. 

ACERO e Mn Si Cr Ni M o o/ca 

12F 0.035 0.70 1.10 18.6 10.4 2.00 12.2 

18F 0.076 0.83 1.25 19.4 9.6 2.29 17.8 

22F 0.045 0.82 1.23 18.4 8.9 2.36 20.8 

Los tres materiales han sido envejecidos a las 
temperaturas de 280, 350 y 400°C durante tiempos 
comprendidos entre 300 y 14800 horas. 

2.2. Caracterización de los procesos de rotura 

Se llevaron a cabo ensayos de tenacidad a la fractura 
sobre los tres materiales en los diferentes niveles de 
envejecimiento a 280, 350 y 400°C. Para la 
caracterización a fractura se siguió el método basado en 
la determinación de las curvas JR propuesto por el Grupo 
Europeo de Fractura y recogido en la normativa europea 
ESIS Pl-92 (6] en su versión de la probeta única. La 
metodología seguida así como algunos resultados aquí 
presentados han sido descritos detalladamente en una 
serie de trabajos previos [7-9]. 

A partir de las curvas JR ajustadas mediante la función 
potencial 

(1) 

se determinó el módulo de desgarro 

(2) 

Los ensayos de impacto se realizaron a las temperaturas 
de -196, -80, 20 y 280°C sobre los tres aceros para los 
diferentes niveles de envejecimiento a las tres 
temperaturas, con el objeto de determinar las curvas de 
transición -dúctil-frágil. 

2.3. Fractografía 

A partir de las probetas de impacto y tenacidad se llevó a 
cabo un estudio exhaustivo, mediante microscopía 
electrónica de barrido, de las superficies de fractura con el 
objeto de caracterizar los modos de rotura tanto de la 
austenita como de la ferrita y cuantificar el porcentaje de 
rotura a través de cada fase. 

3. RESULTADOS 

En la Figura 1 se presentan, a modo de ejemplo, las 
curvas JR obtenidas para el acero 12F en diferentes 
niveles de envejecimiento a 350°C. En ella puede 
observarse una clara pérdida de tenacidad del material con 
el tiempo de envejecimiento. 

ACERO 12F 
20fX~----------------------~------, 

T ~,=350 e ORIGEN 

!500-

N 

E 
"'> 1000-
~ ..., 

500 

01~~~~~~~~~~~~~~~ 
o 0.5 1.5 2 2.5 3 

t.a (mm) 

Figura l. Evolución de las curvas 
envejecimiento a 350°C para el acero 12F. 

JR con el 

En la Figura 2 se presenta un ejemplo de la evolución 
con el envejecimiento de las curvas de transición dúctil
frágil para el acero 18F. En dicha figura se observa que a 
medida que aumenta el envejecimiento se tiene un claro 
descenso del nivel superior de la curva de transición así 
como un desplazamiento de la temperatura de transición 
a temperaturas más altas. 

En la Tabla 2 se presentan los valores máximos de la 
fracción de ferrita en la superficie de fractura para cada 
uno de los aceros en cada tipo de ensayo. Debajo de cada 
valor de la fracción de ferrita se ha añadido el tiempo de 
envejecimiento en horas a 400°C para alcanzar dicha 
situación. 
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ACERO 16F 
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Figura 2. Evolución de las curvas de transición dúctil
frágil con el envejecimiento para el acero 18F. 

Tabla 2. Fracción de ferrita máxima en la superfie de 
fractura. 

Acero 
x' X Cn X en X en X en 

a a a a a 

20°C 280°C 20"C -so oc -196"C 

12F 
0.13 0.04 0.15 0.32 0.35 

(14800) (14800) (14800) (14800) (4880) 

18F 
0.23 0.05 0.27 0.31 0.39 

(10000) (10000) (10000) (10000) (3150) 

22F 
0.27 0.17 0.37 0.43 0.45 

(9650) (9650} (9650) (9650) (3300) 

En la Figura 3 se muestra la superficie de rotura de una 
probeta de tenacidad del acero 12F sin envejecer. El tipo 
de rotura es dúctil por formación de huecos no 
observándose presencia de la fase ferrítica en la rotura. 

Figura 3. Aspecto general de la superficie de fractura 
del acero 12F sin envejecer. 

La Figura 4 ofrece un detalle de rotura en una probeta de 
tenacidad del acero 12F envejecido 14800 horas a 400°C. 

En ella se-observa como el microhueco presenta en su 
interior una isla de ferrita rota de modo frágil por clivaje. 
En esta probeta aparece casi un 9% de superficie rota a 
través de la ferrita. 

Figura 4. Detalle de la ferrita rota en la superficie de 
fractura del acero 12F envejecido 14800 horas a 400°C. 

4. MODELO FENOMENOLOGICO DE 
ROTURA 

Los resultados obtenidos en cada probeta. tanto de 
impacto como de fractura, para todos los escalones de 
envejecimiento, con el apoyo del exhaustivo estudio 
fractográfico realizado, se analizan tras el desarrollo de 
un modelo fenomenológico que relacione la energía 
consumida en la rotura con el porcentaje de ferrita 
observado. 

Para la definición del modelo se parte de una serie de 
consideraciones previas, que pueden ser implementadas 
tanto en el comportamiento estático, tenacidad, como en 
el dinámico, resiliencia. Aquí se desarrollan para el 
primero de ellos en lo que hace referencia a la energía de 

iniciación. J 0_21 BL. 

En primer lugar se separa la energía de iniciación en dos 
sumandos: las energías de iniciación consumidas en la 
austcnita y en la ferrita. es decir 

fo.2jBL = f0.2/BLy + fo.2JBLa (3) 

donde 

la · energía de iniciación .2/ B/ . • 

J 021 BLy: energía de iniciación en austenita 

J 0_21 BLa: energía de iniciación en ferrita 

En segundo lugar se considera que la energía en cada fase 
es el producto del contenido en la misma en la superficie 
de fractura por su energía unitaria y de este modo la 
ecuación (3) queda de la fonna 

(4) 
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siendo 

Xr, X a: fracciones de área de rotura a través de la 

austenita y de la ferrita. 

Jb.21 BL, ¡g2! BL: energías de iniciación unitarias 
asociada a la austeníta y a la ferrita. 

por tanto Xr +Xa = 1. 

A continuación se hace la hipótesis de que la energía 
unitaria de iniciación de la ferrita fragilizada es 
despreciable frente a la de la austenita, es decir 

¡g2/BL << ló.ztBL• de manera que la expresión (4) 
quedaría de la fonna 

(5) 

donde se ha introducido una energía de iniciación unitaria 

modificada n.;!BL en lugar de /b.2/BL· que tiene en 

cuenta las discontinuidades producidas por la fisuración 
previa de la ferrita debida a su fragilidad. Dicha 
fisuración crea una situación local que favorece la rotura 

de la austenita de manera que n;í BL es menor que 

/l.218L y decrece siempre con Xa. Una relación sencilla 

r· r 
entre lo.2tBL Y /o.z;BL es 

r· r ( ) Jo.2tBL=Jo.2tBL.' 1-Jl¡·Xa (6) 

siendo Jl¡ una constante de ajuste cuyo significado está 

relacionado con el efecto que tiene sobre la resistencia 
unitaria de la austenita las discontinuidades presentes en 
la matriz austenítica debido a la fisuración de la ferrita. 
Con todas estas consideraciones se puede escribir la 
energía de iniciación de un acero austenoferrítico de la 
fonna 

Dado que en el estado de recepción no aparece ferrita en 
la superficie de fractura, es decir, que en toda la 
superficie se observa austenita, se puede considerar que 
toda la energía de iniciación en recepción se corresponde 

con Jó.2 1 BL. 

Análogamente se puede hacer un estudio semejante para 
los valores del módulo de desgarro determinado en un 
punto dado de la curva JR, que por facilidad se ha tomado 
en L\a = 1 mm, quedando 

donde 

TJ : módulo de desgarro asociado a la austenita para 
L1a = 1 mm y coincidente con el obtenido en el 
ensayo de recepción. 

Jlr: parámetro cuyo significado está relacionado con 
el efecto que tiene sobre el módulo de desgarro la 
superficie de ferrita rota. 

Asimismo para la energía de rotura por impacto a cada 
nivel de temperatura de ensayo se llega a una expresión 
semejante, dada por: 

e~: energía de rotura unitarias asociada a la 
austcnita. 

flc: parámetro cuyo significado está relacionado con 
el efecto que tiene sobre la energía de rotura la 
superficie de ferrita rota. 

Al igual que para los ensayos de tenacidad, dado que en 
el estado de recepción a 20 y 280°C no aparece ferrita en 
la superficie de fractura, es decir, que en toda la 
superficie se observa austenita, se puede considerar que 

toda la energía de rotura, se corresponde con e~ . Para 
las temperaturas de -80 y -196°C se hizo una 
extrapolación lineal de los valore.o anteriores con la 
temperatura de ensayo, lo cual da un valor bastante 
aproximado al comportamiento de un acero austenítico. 

5. APLICACION 

La aplicación de los resultados obtenidos sobre los tres 
aceros estudiados, l2F, 18F y 22F, en todos sus niveles 
de envejecimiento, permite obtener los valores de los 

parámetros J1 1, J.lr y Jlc para los que el modelo 

predice los mismos. 

En la Tabla 3 se presentan a modo de ejemplo los 
valores de todos los parámetros que aparecen en las 
expresiones (7) y (8) para las probetas compactas 
analizadas pertenecientes al acero 12F. Las dos últimas 
columnas corresponden a los valores de J.LJ y J.Lr que 
justifica los valores de tenacidad obtenidos 
experimentalmente en función de la fractografía 
observada. 

Realizados los análisis para cada uno de los aceros se 
llevó a cabo un ajuste global para obtener una curva 
única de cada uno de los parámetros necesarios al 
modelo. Para ello se representaron todos los valores de 
J.L1 y J.LT en función de X" para los tres materiales. En la 
Figura 5 se representan estas curvas las cuales se ajustan 
de fonna exponencial con un coeficiente de correlación 
de 0.96 para J.L; y de 0.81 para J.LT utilizando las 
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siguientes expresiones: 

fl¡ =2.1+9.5·exp(-9.9·Xa) (10) 

flT = 2.1 + 5.2 · exp(-9.3· Xa) (11) 

En ambos casos se tomó como valor de saturación 2.1 
que es un promedio de los utilizados para los tres aceros. 

Tabla 3. Parámetros de la expresiones (7) y (8) para el 
acero 12F. 

T (oC) 
env 

350 

400 

t (h) J0.2JBL 
T • X J.ll PT R a 

ORIGEN 996.7 711.1 0.000 

3000 641.9 451.3 0.048 6.68 8.18 

14000 506.2 346.0 0.088 5.06 6.35 

510 723.4 486.6 0.052 4.51 6.76 

1050 632.0 412.8 0.058 5.65 7.83 

4880 455.1 302.6 0.123 3.89 5.09 

14800 356.7 284.5 0.131 4.47 4.97 

10.------------------------------. 

8 

6 

4 

2 

~ \. 
\ , \ 

• 
,o \\ 

o ' o "" 
o ', o" ... 

f1: • 2.1 + 9.5 exp(·9.90 X.) (R=0.96) 

o o' Q.•e ... ... 

o"o .. - ... : ""'--• -o---
flJ = 21 +52 exp(·926 x. )(R=O 81) 

O'+-~~-.~~~~~~~~~~~~ 

o 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 
X 

Figura 5. Variación de los parámetros J11 y Jlr con X" 
para los tres aceros. 

En las Figuras 6 y 7 se representan las previsiones de 
J 0 .218L y T R utilizando las ecuaciones (7) y {8) y las 
expresiones ( 10) y ( 11) frente a los valores 
experimentales. Como se puede observar las 
predicciones resultan muy próximas a los resultados 
reales, siendo los coeficientes de correlación superiores a 
0.94 en los dos casos. Los errores de previsión resultan 
normalmente inferiores al 20%. Los valores de 
iniciación previstos son en medía ligeramente 
conservadores, un 5%, mientras que para el coeficiente 
de desgarro hay una previsión con una desviación medía 
del 10% también del lado de la seguridad, ya que los 
valores obtenidos son superiores a los previstos. 
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Figura 6. Relación entre 10.218ueór y 10 ltBLap para los 
tres aceros. 

Figura 7. Relación entre T R. uor y TR. e.tp para los tres 
aceros. 

En la Figura 8 se muestran los valores de flc frente a X" 
con los ajustes correspondientes, obtenidos de forma 
análoga para todos los ensayos de impacto realizados a 
los tres aceros en todas las condiciones de 
envejecimiento y temperaturas de ensayo. En ella puede 
observarse que el parámetro J1c no es constante sino que 
tiene una tendencia claramente decreciente con X a hasta 
que se estabiliza para situaciones con una fracción de 
ferrita rota por encima de un valor dado, propios de 
mayor fragílización (bajas temperaturas de ensayo, -196 
y -80°C, y tiempos de envejecimiento altos). La relación 
se ajusta, utilizando una expresión de tipo exponencial 
con un coeficiente de correlación de 0.89, para la 
expresión 

flc = 2.26 + 30.0 · exp( -70.6 ·X a) (12) 

La Figura 9 presenta los valores de e V predichos por las 
expresiones (9) y (12) frente a los valores 
experimentales. La predicción global resulta muy 
aceptable, siendo el coeficiente de correlación de 0.952, 
si bien algunos valores presentan errores de estimación 
en torno a un 20-25% en las zonas de transición donde la 
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dispersión intrínseca es alta, y en la zona frágil donde el 
valor absoluto del error, con todo, es muy pequeño. 
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Figura 8. Evolución del parámetro Jlc con X a para los 
tres aceros. 
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Figura 9 Relación entre C vteór y Cvexp para los tres 
aceros. 

6. CONCLUSIONES 

La presencia de la ferrita en el camino de rotura de los 
aceros dúplex envejecidos resulta ser un parámetro 
fundamental en su tenacidad, hasta tal punto que se 
convierte en la variable de peso de un modelo que predice 
la fragilización debida al envejecimiento de este tipo de 
materiales. 

Desarrollado este modelo sus previsiones guardan una 
correlación con los resultados reales que quedan del lado 
de la seguridad y son de gran fiabilidad, con errores 
normalmente inferiores al 20%. El hecho de que el 
método se pueda aplicar a los diferentes parámetros que 
definen la curva de resistencia a la rotura, JR, permite 
establecer la evolución de estas curvas con el 
envejecimiento sin apenas esfuerzo analítico 
complementario. Asimismo su empleo en la previsión 
de la evolución de las curvas de resiliencia, a través de 
los valores de la energía absorbida a diferentes 
temperaturas, debe permitir el establecimiento de un 
nexo de unión entre resiliencia y tenacidad. 

El método sirve de puente de enlace entre el 
envejecimiento y la fragilización de estos aceros, ya que 
el primero supone la fragilización local de la ferrita, y 
ésta va a condicionar su presencia en el camino de 
rotura, que se correlaciona bien con la tenacidad. 
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PROPAGA<;ÁO DE FENDAS SUPERFICIAIS NO A<;O A5l5 

J. Salgueiro Marques*, J. A. Martins Ferreira** e CMoura Branco*** 

*EST,Instituto Politécnico de Viseu 
**Departamento de Engenharia Mecánica, Uníversidade de Coimbra 
***IDMEC,IST,Universidade Técnica de Lisboa 

Resumo.O a9o A515 é um material utilizado na constrw;:ao de reservatórios sob pressao e outras aplicar;aoes soldadas. 
Nas condi96es de servir;o é frequente o aparecimento de fissuras de fadiga, em geral no pé dos cordoes de soldadura. com 
a forma semi-elíptica. Neste trabalho apresentam-se resultados de um estudo sobre propagar;ao de fissuras superficiais 
para duas razoes de tensao: O e 0.3. As fendas desenvolvem-se a partir de um entalhe inicial obtido por electroerosao. 
Foram obtidas as curvas da/dN-AK, medido o fecho da fenda e obtidas as curvas da/dN-AKer. Os mecanismos de fractura 
foram investigados usando microscopia electrónica de varrimento. Determinou-se também a rugosidade das superficies de 
fractura com o objectivo de tentar estabelecer urna rela9ao entre o valor do factor de intensidade de tensoes e a rugosidade. 

Abstract. The steel A515 is currently used in welded constrution. For these structures fatigue cracks can initiate at the 
weld toe and propagate with semielliptical front shap. This paper presents results of a research about fatigue of surface 
crack growth. Two stress ratio were studied: O and 0.3. For each of these condictions the da/dN-AK, da/dN-AKer curves 
and the crack clousure were obtained. The fracture mechanisms were studied by means the scanning clectronic 
microscopy. 

1. INTRODUC';ÁO. 

O a90 A515 é um material vulgarmente utilizado em 
constru9ao soldada, nomeadamente em reservatórios sob 
pressao. Nestas aplica96es, existem defeitos resultantes 
dos processos de soldadura. Sob o ponto de vista da 
resistencia a fadiga, sao particularmente importantes os 
defeitos superficiais na zona do pé do cordao de 
soldadura. Estes defeitos. em geral, crescem sob a forma 
de semi-elíptica. A evolu9ao deste tipo de defeitos, bem 
como a influencia de alguns pariimetros geométricos na 
resistencia a fadiga de juntas sem transferencia de carga, 
foram estudados pelos autores (1,2). A previsao da vida 
de fadiga pressupoe o conhecimento da formular;ao do 
factor de intensidade de tensoes e da leí de propaga9ao 
do material adequada as condir;oes de servir;o. A 
maioria dos estudos sobre as condi96es de propagar;ao 
de fendas de fadiga sao feítos em fendas penetrantes 
usando provetes CT (compact tension). O estudo da 
propaga¡yao de fendas superficiais é, no entanto, mais 
realista tendo em conta as aplicar;oes deste material. 
Neste estudo foram utilizados provetes com a 
geometría indicada na figura l. De entre os vários 
factores que influenciam a velocídade de propaga9ao de 
fendas de fadiga, pretende-se neste trabalho 
estudar a influencia da tensao média. O efeito deste 

factor é geralmente indicado em fun9ao da razao de 
carregamento R., que é definido por: 

Para ensaios de fadiga realizados ao ar, o aumento de 
R conduz a um aumento da velocidade de propaga<;ao 
da/dN. Este comportamento tem sido explicado com 
base no conceito de fecho de fenda através do parametro 
U, proposto por Elber (3), definido por: 

U = _K__c.;m.:;_á '-'-x -_K--"'ab'-

K -K max mm 

pmáx- pab 

pmax- pmm 
(2) 

onde Kab é o factor de intensidade de tensoes para o 
qua! a fenda abre durante a fase de carregamento do 
ciclo da fadiga, sendo, assim, introduzido o conceito de 
factor de intensidade de tensoes efectivo definido por: 

D,Kef = lJ. D,K (3) 
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Verifica-se que, com base no conceito de fecho de 
fenda, a curva da/dN-AI<er é única e independente da 
tensiio média (3). O fecho da fenda pode ser induzido 
pela deformac;ao plástica que se verifica em ambas as 
faces da fenda, junto a sua extremidade, pela 
rugosidade das faces da fenda e pela existencia de 
óxidos, caso de propagac;iio em ambientes corrosivos. 

2. PROCED~ENTOEXPE~ENTAL 

O material utilizado no trabalho foi o ac;o A515, com 
composir;:iio química indicada na tabela 1 e propriedades 
mecánicas indicadas na tabela 2. 

S 

0,004% 

Tabela l. Composir;:iio química do ar;:o 

Tcnsiio de cedencia Tensiio de rotura 
370 MPa 545 MPa 

Tabela 2. Propriedades medinicas do ar;:o 

A geometría dos provetes utilizados está representada na 
figura 1, sendo os entalhes, coma forma de urna semi
elipse, obtidos por electroerosiio. 

160 

70 
.i 

t ·¡ 

r \ ~ 

T 
50 33 

L + 
( 

Figura 1. Provetes utilizados nos ensaios, com 
espessura, B=8, constante. 

Os ensaios de fadiga realizaram-se numa máquina 
servo-hidráulica INSTRON com capacidade de carga de 
lOOKN, com urna frequencia de 10HZ. A medir;:ao da 
fenda a superficie (2c) do provete foi feíta utilizando 
um sistema óptico com urna precisiio de 0,01 mm. Para 
posterior medida da profundidade (a) foram feítas, 
durante o decorrer do ensaio. marcar;:oes da frente da 

fenda, utilizando urna solur;:ao de detergente tinta da 
china e água. 

O fecho da fenda foi medido utilizando um transdutor 
de deslocamentos colocado na zona central da fenda, 
mantendo a sua posic;ao de fixac;ao durante o ensaio, 
como indicado na figura 2 . 

' Extensómetro 

B 

Figura 2.Representac;iio esquematica da posir;:ao do 
transdutor. 

Para determinar o valor da carga de abertura da fenda 
p ab procedeu-se a aplicar;:ao de urna onda de baixa 
frequencia (""0.1 Hz), sendo feíto o registo gráfico de da 
curva P vs o, como é indicado. esquematicamente, na 
figura 3. 

Prnáx 

Figura 3. Representar;:ao esquemáticada veriac;iio de P 

como 

A determinac;ao das velocidades de propagac;ao, junto a 
superficie. dc/dN, e na frente da fenda, daldN, foram 
feítas com base no método polinomial proposto pela 
Norma ASTM 647(4). O factor de intensidade de 
tensoes foi calculado utilizando as soluc;oes de Newman 
(5). 

3. RESULTADOS E DISCUSSÁO. 

3.1.Curvas de propaga~ao por fadiga. 

A figura 4 representa as curvas da/dN e dc/dN versus 
~K para a razao de tensao R=O. Verifica-se que para 
o mesmo valor de .ó.K a velocidade de propagac;iio é 
mais elevada na frente da fenda do que junto a 
superficie 
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Figura 4. Curva da/dn,dc/dN -M<.. Regime II,R=O 
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Figura 5. Curva da/dN,dc/dN -M<..Regime II, R=0.3 

Este comportamento pode-se justificar com base no 
fecho da fenda induzido por plasticidade, urna vez que 
junto a superficie se verifica um estado plano de tensao, 
dando origem a urna maior deformac;:ao plástica 
comparativamente com o fundo da fenda, onde se 
verifica um estado plano de deformac;:ao, logo urna 
menor deformac;:ao plástica, reduzindo-se, assim, o 
efeito de fecho de fenda induzido por plasticidade, 
dando origem a urna maior velocidade de 
propagac;:ao.(6). 

Para urna razao de carregamento R=0.3 verifica-se urna 
sobreposic;:ao das curvas ; da/dN-~K e dc/dN-~K, 

figura.5. Podemos, assim, concluir que para R=0.3 
nao se verifica o fenómeno do fecho da fenda, estando 
esta sempre aberta, qualquer que seja o valor de ~K. 

O parámetro U, calculado para R=O, com base no 
registo P vs 8 , utilizando a equac;:ao 2, está representado 
na figura 6. 
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Figura 6. Factor U. Regime IL R=O 

Verifica-se que há um ligeiro aumento de U com o 
valor de M<,, isto é. verifica-se urna diminuic;:ao do 
fecho da fenda com o aumento de M<,. Tal 
comportamento é justificado (7) com base no aumento, 
na frente da fenda. da zona que sofre deformac;:ao 
plástica monótona. Esta deformac;:ao vai-se opór ao 
fecho da fenda, induzído pela deformac;:ao plástica nas 
suas faces. 

1 ,OOE-05 

o 1 ,OOE-06 

--
¡-------r _j <> R=O 3 1 . 

oR=O § 
t:i ·¡:; 

S. 1 ,OOE-07 
nr 

:z 
~ 
"C 

1 ,OOE-08 
JSJ: 
~ 

1 ,OOE-09 1 L 

10 100 

A.KeflMPam] 

Figura 7. Curva dc/dN-M<er. Regime II, R=O e R=0.3 

Na figura 7 estilo representadas as curvas dc/dN-M<er 
para os dois R estudados. Verifica-se que a curva de 
R=O quase se sobrepoe a curva de R=0.3, nao havendo 
urna sobreposic;:ao total como se esperarla, tendo em 
conta o mecanismo do fecho de fenda que é suposto 
verificar-se. Tal, deve-se ao facto de o transdutor de 
deslocamento utilizado manter urna posic;:ao constante 
ao longo do ensaio, tornando-se, assim, segundo 
Foroughi (8), mais dificil de determinar a carga Pab· 
Com esta técnica determínou-se um valor inferior ao 
que seria obtido, caso o transdutor fosse colocado 
próximo da extermídade da fenda. Assim, os valores 
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determinados de U, sao ligeiramente superiores aos 
reais, o que justifica a nao total sobreposi¡;ao das 
curvas. 

1 ,OOE-06 o 
¡:; 

i 1,00E-07 
z 
~ 
"C 1 ,00 E -08 

10 100 

/J.K[MPa m] 

Figura 8. Curva dc/dN-M<. .. Regime II, R=O e R=0.3 
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Figura 9. Curva da/dN-LlK,.Regime II, R=O e R=0.3 

Nas figuras 8 e 9 estao representadas as curvas de 
propaga¡;ao, respectivamente, a superficie e na frente da 
fenda, sern considerar o efeito de fecho. Verifica-se 
para as curvas de propaga¡;:ao na frente da fenda urna 
rnaior aproxírna<;:ao e rnesmo urna sobreposi<;:ao para 

valores de ó.K superiores a 20 MPa j;. Tal 
comportamento é justificado com base no fecho de 
fenda induzido por plasticidade, que é menor para. 
estados planos de deforma<;:ao. 

3.2 Evolu~ao da forma da fenda 

Os entalhes iniciais tinham a forma de urna semi-elipse. 
Durante o ensaio esta forma tendeu para a forma semi
circular. Para a!B>0.5, observa-se urna redw;:ao pouco 
significativa de ale. Na gama de valores de a1B 
determinados, nao é visível a influencia da razao de 
tensao, figura 10. 
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Figura 10. Evolu<;:ao da forma da Jcnda. ale, cm fuw;:ao 
da profundidade da fenda, a/B. R=O e R=0.3. 

Na figura ll, apresenta-se a urna fotografía da fenda, 
onde sao bem visíveis as várias rnarca<;:oes realizadas ao 
longo do ensaio. Com bases nestas marca¡;oes, foí 
possível obter os pares de valores (a,c), que perrnítiram, 
por ajuste de urn polinómio interpolador do zo grau, 
estimar a=f(c) e c=f(a), necessário a determinac,;ao das 
curvas da/dN -ó.K , dc/dN -ó.K. 

Figura 11. Fractografía das superficies de fractura, 
mostrando as marca<;:oes efectuadas 

3.3. Observa~áo das superficies de fractura. 
Determina~ao da rugosidade. 

Na figura 12, está representada urna fotografía da 
superficie de fractura. O mecanismo de propaga¡;:ao 
parece ser a estriac,;ao dúctil, nao se verificando 
alterac,;ao do mecanismo com o valor de R. 
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Figura 12. Oberva¡;ao por MEV. R=O 

Em rela<;ao a rugosidade, os resultados obtidos estao 
representados na figua 14, verificando-se que para R=O 
nao há varia¡;ao significativa da rugosidade coro o 
avan<;o da fenda. Contudo, para R=0.3 há um aumento 
da rugosidade coro o avan<;o da fenda. 
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Figura 13. Varia¡;ao da rugosidade média vs a/B. 

4. CONCLUSÓES. 

Do estudo realizado podem tirar-se as seguintes 
conclusoes: 

- O mecanismo do fecho da fenda, para o a¡;o utilizado e 
para o regime de propaga¡;ao II, é devido, 
essencialmente, a deforma¡;ao plástica que se verifica 
nas faces da fenda, junto a sua extrernidade. Esta 
constata<;ao é refor¡;ada pelo facto de a velocidade de 
propaga¡;ao ser, para o mesmo valor de t.K, superior na 
frente da fenda, onde se verifica um estado plano de 
deforma¡;ao, do que junto a superficie do provete, onde 
se verifica um estado plano de tensao. 

- O mecanismo de propaga<;ao nao é influenciado pelo 
valor de R 

- O aumento da tensao média dá origem ao aumento da 
velocidade de propagac;ao 

-Para R=O nao há variac;ao significativa da rugosidade 
coro o aumento da profundidade da fenda. Para R=0.3 
há aumento da rugosidade coro o aumento da 
profundidade da fenda 
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O FECHO DE FENDA COMO CAUSA PRINCIPAL PARA AS INFLuENCIAS DA 
TENSÁO MÉDIA E DA ESPESSURA NA VELOCIDADE DE PROPAGA<;ÁO DE 

FENDAS POR FADIGA NO A<;O CK45 

Luis M. P. Abreu, José D. Costa e J. M. Ferreira 

Departamento de Engenharia Mecanica/ FCT 
Universidade de Coimbra, Polo ll, Pinbal de Marrocos 3030 Coimbra, Portugal 

Resumo. Neste trabalho analisa-se a influencia da razao de tensóes na velocidade de propagacao de 
fendas por fadiga, para R=O, 0.2, e 0.4, no aco CK 45 DIN 17200. A influencia da espessura na 
velocidade de propagacao também é analisada, para tres valores: B=6. 12 e 24 mm. Na 
monitorizacao do comprimento de fenda usaram-se os métodos óptico e o sistema da queda de 
potencial eléctrico (DCPD). O fecho de fenda foi monitorizado através da técnica da complacencia, 
utilizando um extensómetro do tipo Elber. A partir dos registos gráficos carga versus deslocamento 
relativo das faces da fenda, junto a sua extremidade, determinaram-se os valores de carga de fecho de 
fenda, P ab· que sao usados no cálculo do valor efectivo da gama do factor de intensidade de tensoes 
t:.Kef· No final, com base nas curvas da/dN-t:.Kef• verifica-se que o fecho de fenda parece ser a causa 
principal para as influencias tanto da tensao média como da espessura na velocidade de propagacao 
de fendas por fadiga no re gime II de París. 

Abstract. In this work the influence of the stress ratio on the crack closure propagation rate was 
analysed for R=O, 0.2 and 0.4. The material used in this study was the steel CK 45 DIN 17200. Also, 
the influence of thickness on the crack propagation rate was analysed for B=6, 12 and 24 mm. Crack 
length was monitored by the optical method and by the direct current potential drop (DCPD) 
technique. The crack closure measures were obtained by the compliance technique, using a gauge 
similar to the Elber type. From the load versus displacement plots, the crack opening loads P ab were 
obtained and used in the calculation of the effective range of the stress intensity factor, t:.Ker. The 
plots da/dN -t:.Ker show that the closure phenomenon seams to be the main cause to explain both 
intluences of the mean stress and t11e thickness on the crack propagation rate in the París regime. 

l. INTRODU<;ÁO 

351 

Desde o trabalho pioneiro de Elber [1], no final da 
década de sessenta, um elevado número de 
investigadores tem examinado a influencia do fecho de 
fenda no comportamento a fadiga dos materiais. De 
entre as tres causas mais importantes para o fecho de 
fenda, a mais relevante no rcgime II de propagacao é a 
de inducao por plasticidade. O seu mecanismo, 
proposto por Elber, é baseado na suposicao de que o 
rasto plástico, ou seja, a regiao plastificada junto a 
extrernidade de ambas as faces da fenda, é urna fonte 
de tensoes residuais de compressao, que resulta do 
facto de esta zona ter estado anteriormente sujeita a 
deformacao plástica A formacao desta regiao, 
associada a indu¡;ao do fecho de fenda por plasticidade, 
é geralrnente tomada como urn processo continuo e 
eslá relacionada com o tamanho da zona plástica que, 
por sua vez, é urna fun¡,:ao da tensao de cedencia e de 
t:.K. 

Ern condi¡;oes de estado plano de tensao, o fenómeno 
do fecho de fenda pode ser provocado pela contraccao 
lateral do material, que ocorre na zona plástica junto a 
extremidade da fenda. Esta contrac~ao lateral resulta 
nurn transporte de material para o interior da regiao 
sub-superficial criando, desta rnaneira, urn excesso de 
material, que faz surgir o fecho de fenda no rasto da 
sua extremidade. Ern condi¡,:oes de estado plano de 
deformacao nao existe qualquer movirnento lateral, 
porque a deformacao segundo a direccao da espessura 
é nula e, por conseguinte, nao existe material adicional 
para além da frente da fenda. Portanto, urna vez que o 
fecho global da fenda é dependente da espessura, é 
razoável supor, que a sua influencia na velocidade de 
propagacao diminua com o aumento da espessura. 
Schijve [2] sugeriu, que devido ao constrangimento, 
que ocorre corn o aumento da espessura, haverá urna 
zona plástica corn menor dimensao a frente da fenda, 
na zona central do provcte, e portanto, o fecho de 
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fenda induzido por plasticidade deverá ser menor para 
espessuras mais elevadas [3,4]. Porém este com
portamento nao tem sido verificado por outros 
investigadores [5]. 

Um outro parametro muito importante na velocidade 
de propaga~ao é a razao de tensoes. A rela~ao entre a 
velocidade de propaga~ao da fenda e ilKef para o 
regime II de propaga~ao tem sido aceite como meio de 
eliminar a influencia deste parametro. Neste contexto, 
o parametro U, introduzido por Elber é urna fun¡;ao de 
Re de t..K, aumentando quer com R quer com t..K [6, 
7]. O efeito da tensao média na velocidade de 
propaga~ao tem sido explicado por intermédio do 
fecho de fenda, por diversos outros autores [8, 9]. 
Contudo, a semelhan~a do que se referiu para a 
espessura, o fecho de fenda nao tem tido aceita¡yao 
geral como explicacao para a influencia de R na 
velocidade de propaga¡yiio. Por vezes, é sugerido como 
causa para esta divergencia de opinioes a utiliza¡yao de 
técnicas nao apropriadas ou com insuficiencia de 
sensibilidade na medi¡yao do fecho de fenda. 

Neste trabalho analisa-se se a influencia da tensao 
média e da espessura na velocidade de propaga¡yao de 
fendas por fadiga pode ser totalmente explicada através 
do efeito do fecho de fenda. O material escolhido para 
este estudo é um a¡yo de grande aplica¡yao em 
constru¡yao medinica, o CK 45 DIN 17200. Em estudo 
anterior [10], em ligas de alumínio da série 5000, 
obteve-se um boa correla¡yao entre a velocidade de 
propaga~ao e LlKet para tres valores da razao de 
tensoes R=0.05, 0.5 e 0.7. 

2. MATERIAL E TÉCNICAS EXPERII\1ENTAIS 

A composi~ao química do a¡yo CK 45 DIN 17200 é 
apresentada na tabela l. 

Tabela 1 - Composi¡yiio química do a¡yo CK 45 DIN 
17200. 

e Mn Si 
0.45 0.65 0.25 

As propriedades medinicas deste material sao: crr=670-

820 MPa, crc>420 MPa e E:r>l6 %. 

A geometría dos provetes CT, utilizados nos ensaios de 
propaga¡yao de fendas está representada na figura l. 
Foram analisados tres valores de espessura: B = 6, 12 e 
24mm. 
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Fig. l. Geometría dos provetes CT utilizados nos 
ensaios de propaga¡yao de fendas. 

Os testes foram realizados numa máquina servo
hidráulica, INSTRON modelo 1341, de 100 KN de 
capacidade, utilizando-se urna onda sinusoidal com 
frequencias entre os 10 e os 30 Hz. Para cada urna da.'> 
espessuras foram analisados, a temperatura ambiente e 
ao ar, tres valores de razao de tensao, R = O, 0.2 e 0.4, 
seguindo as prescri¡yoes da norma ASTM E647 [11]. 

Na medi¡yao do fecho de fenda utilizaram-se os 
métodos óptico e da queda de potencial eléctrico de 
corrente continua. A instrumenta¡;ao óptica era 
constituída por urna luneta com amplia¡yao de 30 vezes, 
assente sobre urna base deslizante provida de um 
comparador com precisao de 0.01 mm. O sistema da 
queda de potencial era composto por urna fonte de 
alimenta¡yao de corrente contínua com capacidade de 
50 A e um micro-voltímetro com resolu¡yao de 1 jlV. 
As leituras obtidas variaram entre os 150 jlV, no início 
do ensaio, e cerca de 2000 jlV, correspondente ao 
comprimento máximo da fenda. 

A medi¡yao do fecho de fenda foi obtida com base no 
método da complacencia, utilizando-se um 
extensómetro de pinos, semelhante ao usado por Elber 
[1]. A medida que o ensaio progredia, eram efectuados 
dois furos de 0.5 mm de difu:netro numa das faces do 
provete, um em cada lado da fenda, distanciados entre 
si de 1.25 mm e a cerca de 1-2 mm da extremidade da 
fenda. Em cada ensaio eram abertos um total de 6 a 8 
pares destes furos. A partir dos registos gráficos carga 
versus deslocamento de abertura da fenda, determinou
se a carga de abertura da fenda, P ab· corresponden te ao 
ponto onde a curva carga-deslocamento se toma linear 
durante o carregamento. 

Nos primeiros ensaios também foi experimentada a 
utilizac;ao de outras técnicas de medi¡yao de fecho de 
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fenda, designadamente o extensórnetro de laminas, 
vulgannente utilizado na detennina~ao do COD, e as 
técnicas eléctricas baseadas quer na utiliza~ao de 
corrente continua (DCPD) quer alterna (ACPD). 
Enquanto que a prirneira se rnostrou ineficaz por falta 
de sensibilidade, as técnicas eléctricas nao pennitirarn 
urna correla~ao satisfatória entre os registos gráficos e 
o fenómeno do fecho de fenda. 

3. RESULTADOS EXPERIMENTAIS 

As figuras 2, 3 e 4 apresentarn todos os resultados 
obtidos nos ensaios de propaga~ao de fendas na forma 
de curvas da/dN versus D.K, para as tres espessuras 
analisadas, B = 6, 12 e 24 mm, respectivamente. Ern 
cada figura, sao apresentados os resultados para os tres 
valores de razao de tensao considerados, R = O, 0.2 e 
0.4, cobrindo somente o regime II de propaga~o, para 
velocidades cornpreendidas entre w-5 e w-3 mm/ciclo. 
A figura 2, que apresenta os resultados para B = 6 mm, 
evidencia urna forte influencia da razao de tensao na 
velocidade de propaga~o. A medida que D.K aumenta, 
essa influencia dirninui. 
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1E~6 ..._ ___ ..__......__.._......_....._......_......,.J 

10 100 

Fig. 2. da/dN versus D.K; B = 6 mm, R =O, 0.2 e 0.4. 

Os valores de da/dN aumentarn com R, verificando-se 
urna menor varia~ao das velocidades de propaga~ao 
entre R=0.2 e R=0.4 do que entre R=O e R=0.2. Para 
B=12 mm, figura 3, a influencia de R é inferior a que 
foi observada para B=6 mm, tomando-se praticarnente 
nula para as velocidades de propaga~ao elevadas, isto 

é, da ordem dos I0-3 mm/ciclo (b.K::50 MPa .Jñi\ 
Finalmente, para B=24 mm, figura 4, a influencia de R 
ainda é menor do que a verificada para B=12 mm. Na 

figura 5 compararn-se as curvas da/dN-~K. obtidas 
para as tres espessuras considerando-se urna das razoes 
de tensao (R=O). 
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Fig. 3. da/dN versus D.K; B = 12 mm, R =O, 0.2 e 0.4 

1E~2 r--------------, 

1E~3 

10 
AK , [ MPa.J;) 

11 R--o 
o A=0.2 

A A=0.4 

100 

Fig. 4. da!dN versus ~K; B = 24 mm, R =O, 0.2 e 0.4 

Observa-se alguma influencia da espessura na 
velocidade de propaga~o. Esta influencia é rnais 
importante entre B=6 e B=12 mm do que entre B=l2 e 
B=24 mm. A medida que ~K aumenta a influencia da 
espessura diminui. 
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Fig. 5. da/dN versus LlK; R =O, B = 6, 12 e 24 mm 

Em resumo, sao observados os comportamentos 
habituais, ou seja, da/dN aumenta com os valores de R 
e de B; as influencias destes dois parfunetros diminuem 
com o aumento de LlK; a influencia de R é maior para 
espessuras reduzidas do que para espessuras elevadas, 
por nestas predominar o estado plano de tens6es. 
Contudo, estas sao também as influencias que se 
verificam no valor do fecho de fenda, ou seja, com o 
aumento de R aumenta o parfunetro U e com o 
aumento de B diminui a importancia relativa da zona 
junto a superfície em estado plano de tensao 
diminuindo, consequentemente, o valor global do 
fecho de fenda. Assim, é razoável admitir que o fecho 
de fenda seja a causa principal quer da influencia de R 
quer da influencia da espessura na velocidade de 
propaga\=aO. 

Na figura 6 apresentam-se as curvas U-LlK, obtidas 
para urna das espessuras, B=6 mm. Tal como era 
esperado, verifica-se que U aumenta com R e com LlK. 
Estas tendencias sao confirmadas com resultados 
obtidos por outros autores [10], que efectuaram ensaios 
para tres valores de R (R=0.05, 0.5 e 0.7) numa liga de 
alumínio-magnésio. Para R=0.4 só se regista fecho de 

fenda para valores de LlK<l6 MPa .¡;;, a que 
corresponde urna velocidade de propaga\=ií.O 2x w-5 

mm/ciclo. Acima des te valor de LlK, U toma o valor de 
l. 

Os gráficos obtidos para as outras duas espessuras 
apresentam tendencias de varia\=ao de U com LlK 
semelhantes. Porém, a influencia de R em U é mais 
importante para B=6 mm do que para as restantes 
espessuras. Em geral, os valores de U obtidos para 

B=12 e ~4 mm sao superiores aos obtidos para B=6 
mm. 
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Fig. 6. U versus LlK; B=6 mm, R=O, 0.2 e 0.4 

Nas figuras 7, 8 e 9 apresentam-se as curvas da!dN
LlKef para as tres geometrías analisadas, B=6, 12 e 24 
mm, respectivamente. Os valores de LlKer foram 
determinados através da rela~ao LlKer=LlK U. Em cada 
figura estií.o reunidos os valores obtidos para as tres 
raz6es de tensao analisadas. 
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Fig. 7. da!dN versus LlKef; B=6 mm, R=O, 0.2 e 0.4. 
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Fig. 8. da/dN versus AKet; B=12 mm, R=O, 0.2 e 0.4. 
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Fig. 9. da/dN versus 11Ker; B=24 mm, R=O, 0.2 e 0.4. 

Pode observar-se que, apesar de existir alguma 
díspersao, os resultados se encontram segundo a 
mesma banda, nao sendo distinguível a influencia da 
tensao média para nenhuma das espessuras. A 
influencia da espessura também é eliminada, quando se 
representam os valores de da/dN em fun~ao de fll<.ef, 
figura 10. 

A influencia da espessura na velocidade de propaga~ao 
está associada a maior ou menor quantidade relativa de 
material em estado plano de tensao (junto a superfície 
do provete) e em estado plano de deforma~ao (interior 

do provete) e ao facto de os valores do fecho de fenda 
induzido por plasticidade, que ocorrem em cada um 
destes estados de tensao serem muito diferentes. 
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Fig. 10. da/dN versus AKer;R=O, B=6, 12 e 24 mm. 

A figura 10 apresenta somente os resultados obtidos 
para R=O. Para os outros valores de R, 0.2 e 0.4, as 
tendencias sao semelhantes. Pode observar-se, que o 
efeito da espessura é praticamente desprezável. 
Também se observa a existencia de alguma dispersao, 
que se atribuí as dificuldades verificadas na 
determina~ao rigorosa de Pab· A nao utiliza~ao da 
técnica de deriva~ao do sinal para a obten~ao dos 
registos gráficos P versus dP/do condicionou o rigor na 
determina~ao de p ab· 

Pode assim concluir-se, que tanto a influencia da razao 
de tensao como da espessura sao praticamente 
eliminadas, quando a velocidade de propag~ao da 
fenda é representada em fun~ao do valor efectivo da 
gama do factor de intensidade de tensoes, fll<.ef. 

4. CONCLUSÓES 

1 - Tanto a espessura como a razao de tensao 
apresentam influencias consideráveís na velocídade de 
propaga~o. quando esta é representada em fun~ao de 
flK. A influencia de R diminui com os aumentos de flK 
e da espessura. 

2 - O parfunetro do fecho de fenda U foi determinado 
com base nos valores de P ab obtidos 
experimentalmente. U aumenta com R, B e AK. Para 
R=0.4 só foram verificados valores de fecho de fenda 
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(U<l) para B=6 mm e para os valores mais baixos de 
.ó.K. 

3 - Quando a velocidade de propagayao é representada 
em funl(iio de .ó.Ker. as influencias de R e de B sao 
praticamente eliminadas. Assim, a influencia destes 
dois parametros na velocidade de propaga\(iio de fendas 
por fadiga no al(o CK 45 parece ser causada 
essencialmente pelo fenómeno do fecho de fenda. 
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PROPAGAQÁO DE FENDAS SEMI-ELÍPTICAS EM FLEXÁO ROTATIVA 
E EM FLEXÁO ALTERNADA COMBINADAS COM TORQÁO ESTÁTICA 

M. A. da Fonte*, M. M. de Freitas*"' 

* Departamento de Máquinas Marítimas, Escola Náutica, 2780 Oeiras, Portugal. 
** ICEMS, Instituto Superior Técnico, Av. Rovisco Pais, 1096 Lisboa Codex, Portugal. 

Resumo. Nesta comunica~iio apresenta-se um estudo comparativo sobre a propaga~iio por fadiga 
de fendas semi-elípticas em flexiio rotativa e flexao alternada, em modo misto: modo I (.ó.K¡) + 
modo III (Km)· Utilizam-se provetes cilíndricos de a~o DIN CK45k e os ensaios sao realizados em 
duas máquinas de fadiga: urna realiza flexao rotativa e a outra flexao alternada, ambas 
combinadas com tor~ao estática. Para o mesmo carregamento em modo I, o efeito do momento 
tor~or traduz-se numa redu~iio apreciável da velocidade de propaga~ao das fendas por fadiga. Este 
fenómeno sugere estar relacionado com o efeito de fecho de fenda induzido por um aumento da 
zona plástica na frente da fenda resultante do atrito entre as rugosidades e de partículas abrasivas 
que se libertam e interferem na frente da fenda. Este trabalho pretende dar um contributo para a 
compreensao dos mecanismos da fractura associados a propaga~ao de fendas semi-elípticas sob o 
efeito do modo III em veios fissurados, com vista a avalia~ao da sua vida restante. 

Abstract. This paper presents a study about the propagation of semi-elliptical surface cracks in 
round bars subjected to the rotating and reversed bending combined with steady torsion. Tests 
were performed on two different fatigue machines: one does carry out rotating bending and 
another one reversed bending, both combined with steady torsion. Cylindrical specimens of DIN 
CK45k steel were used. Test results were compared in these different loading conditions. A 
significant reduction of crack growth rates is obtained for the same mixed mode (.ó.K1 + Km) load 
conditions. It has been suggested that crack growth phenomena can be related with the crack 
closure effect as result of rubbing between surface cracks and abrasion debris, giving rise to the 
plastic zone size at the crack front due to the mode III effect. This work hopes to give a 
contribute for a better understanding fracture mechanisms associated to the steady mode III 
loading in order to obtain an accurate fatigue lifetime prediction for precracked shafts. 

357 

l. INTRODUQÁO 

Muitas das falhas mecanicas tem estado relacio
nadas com a fadiga, sobretudo em veios de 
transmissao de potencia. 

dando um contributo decisivo e importante a urna 
ciencia considerada fundamental nos dias de hoje. 

O interesse pelo estudo deste fenómeno come~ou no 
século XIX com o advento dos caminhos de ferro. A 
investiga~ao incidiu principalmente na determi
na~ao da resistencia a fadiga dos a~os, e o projecto 
dos orgaos mecanicos passou a obedecer as 
chamadas curvas de resistencia a fadiga, 
vulgarmente designa- das por curvas S-N. 

A partir dos anos 50, foi sobretudo a engenharia 
aeronáutica que veio alterar o rumo das coisas, 

A necessidade de optimizar o peso e a estrutura dos 
avioes, aliada a consta.ta~ao de que seria possível 
controlar a propaga~ao duma fenda, desde o seu 
aparecimento até que o seu comprimento se 
tornasse crítico, veio introduzir urna nova 
abordagem na investiga~ao sobre a fadiga dos 
materiais. 

Da análise do campo de tensoes na frente duma 
fenda, Irwin, no Naval Research Laboratory, intro
duz o importante conceito de Factor de Intensidade 
de Tensiio K e lan~a assim os fundamentos da 
Mecanica da Fractura Linear Elástica. 
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:\ seguir. París e Anderson, na Boeing Company, 
encontram a fun¡;ao que relaciona a taxa de 
varia¡;iio da velocidade de propaga¡;ao duma fenda, 
da/dN, com a varia¡;iio do Factor de Intensidade de 
Tensao t..K, obtida em coordenadas logarítmicas, 
dando com 1sso um importante impulso nos 
conceitos de tolerancia ao dano, através da 
expressao que ficou conhecida por lei de París: 
da/dN=C (t..K)m. 

Esta expressao nao contempla os parametros gerais 
do problema, como tensiio média R, o valor limiar 
de niio-propaga¡;iio t..~h• etc, mas dá urna boa 
aproxima<;iio ao cálculo da velocidade de propaga
¡;iio duma fenda, constituindo a base fundamental 
para a análise da tolerancia de danos em 
componentes mecanicos sujeítos a fadiga. 

Em 1968, Elber sugere o "efeito de fecho de fenda" 
e propoe a determina¡;iio do Factor de Intensidade 
de Tensiio efectivo, t. Keff. 

O crescente interesse pela Mecanica da Fractura 
tem levado numerosos investigadores a debru¡;arem
se exaustivamente sobre o comportamento dos 
materiais em fadiga face a diferentes modos de 
propagac;iio e diferentes valores de raziio de tensiio. 
Contudo, o maior volume de trabalhos de 
investiga¡;iio tem estado fundamentavelmente 
voltado para o modo I de abertura. 

No que diz respeito a componentes rotativos ou 
cilíndricos de transmissiio de potencia, tem surgido 
nos últimos anos trabalhos em modo misto (I+IU) 
de carga, realizados em provetes cilíndricos, mas de 
entalhe circular, utilizando sobretudo máquinas de 
fadiga servo-hidráulicas. 

Tendo em considera<;iio o tema do presente 
trabalho, salienta-se, entre outros, a contribui~iio 

preciosa de alguns investigadores [1-2-3-4-5] nesta 
área, nomeadamente aqueles relacionados com o 
objectivo de compreender o efeito do modo m 
sobre o modo I de carregamento, caso típico dos 
veios solicitados em fadiga. Na realidade, estes 
componentes, além da flexiio rotativa ou alternada, 
estiio simultiineamente sujeitos a torc;iio estática ou 
quase estática. A nucleac;áo duma fenda comec;a 
geralmente num ponto ou cm alguns pontos 
superficiais e a propagac;iio da fenda faz-se segundo 
um perfil aproximadamente semi-elíptico. Para 
simular este tipo de comportamento, os ensaios 
experimentais deveriio procurar aproximar-se o 
mais possível desta realidade. 

Nesse sentido, os autores tem apresentado alguns 
trabalhos neste domínio. Num deles [6], fez-se um 
estudo sobre a modela<;iio de fendas de perfil semi-

elíptico el}1 provetcs submetidos a tlexao rotativa e 
dcterminaram-se os Factores de lntensidadc de 
Tensao K, associados ao tipo de carregamcnto 
considerado e a geometría da fenda. Postcriormen te 
desenvolveram um outro trabalho sobre o efeito do 
momento tor<;or estático (Modo III~Km) na 
velocídade de propaga<;iio de fendas em flexiio 
rotativa (Modo I-+t..K1), realizado numa máquina 
especialmente construída para o efeito (7-8]. No 
caso presente faz-se um estudo comparativo entre 
esses resultados já obtidos e os agora realizados 
numa máquina adaptada para realizar flexiio 
alternada combinada com tor<;iio. 

2. MATERIAIS E PROCEDIMENTOS 
EXPERIMENTAIS 

Material utilizado e provetes 

O material usado nos provetes é o a¡;o calibrado 
Ck45K em variio 22 mm. Os provetes, na zona de 
prova, tem 14, 12 e lO mm de diametro. A sua 
composi¡;iio química(%): 0.45 C, 0.25 Si, 0.65 :\.1n. 
Do ensaio de trac¡;iio, representado na Fig.l: 
O" 0 .2=675 MPa; O" r=850 MPa. A geometría dos 
provetes consta da Fig. 2. 

BOO 

lUUx 

Deforma<;ao € [%] 
2.0 4.0 6.0 B.O 10.0 

Fig. l. Ensaio de t:r~ uniaxial e microg:rafia do 
ac;o DIN CK45 K usado nos provetes. 

Em cada provete foi feito um entalhe récto em "V" 
(30°, r< 0.1 mm) executado por electroerosáo, 
normal ao seu eixo, com O· comprimento de 3 mm e 
urna profundidade de 0.2 mm. 
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:Vláquina de ensaios 

Os ensaios foram feítos· numa máquina de fadiga 
que realiza flexao alternada combinada com torc:;ao. 
O seu princípio de funcionamento consta do 
seguinte: 

O provete cilíndrico é encastrado, de acordo com a 
Fig. 2. Um excentrico rotativo permite flectir 
alternadamente o provete, através dum rolamento 
montado no seu extremo, a 82 mm do entalhe. Este 
rolamento 1ra permitir a rotac;ao angular do 
provete quando da aplica¡,;ao do momento torc;or. A 
aplica¡,;ao deste momento é feíta por meio dum?
chave de bocas de 9 mm e soldada a este. A 
extremidade livre da chave é aplicado um tubo do 
qua] sao suspensos pesos calibrados de acordo com 
a tensao de corte pretendida. 

Vista A-A 

erarn obtidos por observa<;ao directa com um 
microscópio Óptico, comparando o arco de fenda, a 
esquerda e a direita do entalhe, com urna fita 
graduada em mm colocada junto ao entalhe e a 
volta da zona de prova do provete. As medi¡,;oes 
foram realizadas a intervalos constantes em fun<;ao 
do número de ciclos N, podendo fazer-se 
observac;;oes contínuas com o uso do estroboscópio. 

Após a pré-fissurac;ao, foram aplicados dois níveis 
de tensao de torc;ao: 100 MPa e 200 MPa, a 
provetes de diii.metros 14 e 12 mm, respectiva
vamente. A frequencia de ensaio foi de 24 Hz, e nas 
condic;oes de temperatura ambiente. 

Após os ensaios os provetes erarn fracturados por 
impacto de flexiio, sendo examinados por me10s 
Ópticos e microscopia electrónica (SEM ). 

:----~---¡ 
: 1 f 
1 ' 1 

¡ 1 1 

1 

Fig. 2. R.eprcsentac;ao esquemática dos provctcs e máquina de fadiga cm flcxao alternada 

Procedimentos experimentais 

A calibrac;;iio da tensao de flexiio foi obtida pela 
aplicac;iio de um extensómetro diametralmente 
oposto ao entalhe, de forma a obter-se um valor 
aproximado de 200 MPa na fibra exterior. 

Todos os ensaios foram realizados com o mesmo 
deslorarnento imposto a ao rolarnento pelo excen
trico da churnaceira, o mesmo acontecendo corn os 
t'nsaios cm flexao rotativa no que diz respeito a 
fixa<;ilO do brac;;o !lector. Os romprirncntos de fenda 

3. RESULTADOS E AN ALISE 

As rnedic;;oes experimentais dos comprimentos dos 
arcos de fenda 2s em fun¡,;iio do número de ciclos N 
sao apresentadas no gráfico da Fig.3, comparando
os com as medic;;ocs efectuadas em proventes 
semclhantes em flexi:'io rotativa, com e sem a 
aplicac;;iio de torc;;ao. 

A medic;;ao das profundidades das fcndas, realizada 
em várias fases da propagac;;ao, permitiu estabcleccr 
com urna boa aproxima<;ao. o perfil díptico da 



360 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 13 (1996) 

frente da fenda e a expressao que relaciona o 
comprimento do arco de fenda 2s com a sua 
profundidade máxima b; tendo-se obtido a mesma 
expressiio já encontrada em trabalho prévio para a 
flexiio rotativa. Esta expressiio, válida para a flexiio 
pura, apresenta algum desvío, func;iio do valor do 
momento torr;or, e semelhante ao já observado em 
flexiio rotativa combinada com torc;iio(S]. 

" 

Fig. 3. Perfil da frente da fcnda semi-elíptica. 

De acordo com a Fig. 3, os valores de b e a sao 
dados, respectivamente por: 

b _ 2s 
-1r (3.1) 

a= r senO 

~1- ~(1- cosOl 

sendo: fJ = ~ 

Conhecido o semi-angula O, definido pelo semi-arco 
de fenda s, podemos entiio calcular os serni-eixos a 

1a .............,. ROTl-Modo{I) 
~ ROT2-Modo I+IIIl 

18 ~ ROT3-Modo I+III 
MM8 ALTERN1-Modotl 
- ALTERN2-Modo I+lli) 
~ ALTERN3-Modo I+III) 

.g 14 
e 
~ 14 

"'13 

"' o 12 

~ 11 

o 10 

"' .8 10 

e 9 

"' E s 
·~ 7 
E 
8 6 

e b da elipse que passarn pela frente da fenda (11]. 

Verifica-se urna rotac;iio do eixo da elipse no sentido 
da aplicac;iio do momento torr;or, tal como acontece 
com a flexiio rotativa, e no mesmo sentido, desde 
que se considere corno momento resistente o motor. 

A Fig. 4 representa as curvas dos arcos de fenda 2s 
versus número de ciclos N, tanto para os ensaios 
anteriormente realizados em flexiio rotativa como 
para os ensaios realizados em flexiio alternada. 

O modo III de carrregamento sobre o modo I actua 
corno um traviio no crescimento das fendas por 
fadiga, pelo que, e apesar da tensiio equivalente ser 
mais elevada, resulta num efeito altamente benéfico 
em termos de vida restante, ao contrário do que 
seria de esperar. O mesmo já havia sido mostrado 
com a flexiio rotativa combinada com torc,;iio[7]. 

N o en tanto, e m flexiio alternada, as curvas dos 
comprimentos dos arcos de fenda 2s versus 
número de ciclos N, aprcsentam um andamento 
"tombante", acabando por nao se atingir a 
velocidade crítica de rotura catastrófica, facto que 
se explica pela flecha máxima imposta ao provete 
durante a realizar;ao dos Pnsaios. Significa. 
portanto, qu<' a tPnsao de flexao tende para zero 
quando a fPnda se aproxima do valor do raio, r. 

I::m llcxil.o rotativa, já o rnesrno nao sucede. Apesar 
da fixa~iio da churnaceira do brar;o de llexao, o 
provete acaba sernpre por romper. Isto explica-se 
pela raziio de que a fenda serni-ellíptica ao rodar, os 

ROT1:</J=l4.0 rrun 

ROT2:</J=l4.0 ; T= 50 MPa 

ROT3:</l=10.0 ; T= 100 MPa 

ALTERN1:</J=14.0 mm 

ALTERN2:</J=l4.0 ; 1'=100 MPa 

ALTERN3:</J=12.0: 7=200 MPa 4 

31-rnnorn~ornoornoornorrnoornoornoornoornoornoornoornornnot 

o 30000 60000 90000 120000 150000 180000 210000 240000 270000 300000 330000 360000 

N (ciclos) 

Fig. 4. Representac;ao gráfica dos comprimcntos de arcos de fenda. 2s vrs N (ciclos), cm 
flexao rotativa e flcxao alternada combinados com ton;ao. 
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pontos B e C da Fig. 3 passam sempre pelos seus 
valores máximos, acabando a fenda por progredir 
mais a superficie do que no seu interior. 

O gráfico da Fig.5 apresenta a taxa de velocidade 
ds/dN em fun<;iio dos factores de intensidade de 
tensao LlK1 para a flexao rotativa e para a flexao 
alternada. 

10 ... 

CHHH~Ht ALTERNl-Modoi 1111 

11111111111111111111 ROT 1-Modoi 
1r:l!r::idd.c ROT1.1-Modol 

* 
10 .. -t----.,;---,---,---------,------1 

1 o LlK [MPa ..¡m] 2 

Fig. 5. Represent~ gráfica de ds/dN vrs LlK1 do 
~o Ck45k em flexao alternada e rotativa. 

Verifica-se urna boa correla<;iio entre os pontos 
obtidos em flexao rotativa e alternada puras, mas 
só até ao valor aproximado do semi-arco de fenda, 
s=trr/4. Eliminados os últimos cinco pontos da 
curva correspondente ao ensaio em flexao 
alternada, encontra-se um valor médio para a 
fun<;iio de París: 

ds/dN= 5.56xl0-9 (AK)3·2 [mm/ciclo] (3.3) 

Os factores de intensidade de tensao K foram 
obtidos a partir da solu<;iio de Shiratori [10], 
utilizando a expressao polinomial proposta em 
trabalho prévio, e após ter sido testada a validarle 
do modelo por compara<;iio com provetes CCT nas 
memas condi<;oes de carregamento e com o mesmo 
tipo de a<;o (9): 

F¡(..\)=0.6342- 0.2974{..\)+0.0740(..\)2+(0.4871(..\)3 

com A=b/r (3.4) 

K¡=~ F1 (bja, bfr) f1fS 

A obten<;ao das curvas ds/dN versus ..ó.K, para a 
flexao alternada torna-se mais difícil, pela limita<;iio 
do comprimento do semi-arco s de fenda correspon
dente a 7r

4 
r. 

O retardamento resultante da aplica<;iio do 
momento tor<;or pode explicar-se pelo chamado 
efeito de fecho de fenda, proposto por Tschegg et 
al. [5]. A observa<;iio das imagens obtidas no SEM 
revelam o efeito do atrito entre as superficies de 
fadiga e partículas abrasivas que se libertam e 
interferem com a frente da fenda, provocando-lhe 
um aumento da zona plástica. 

A superficie de fractura apresenta forma helicoidal, 
cujo angulo é fun<;iio do valor do momento tor<;or. 
Este aspecto da superficie evidencia-se até pelo 
brilho resultante do contacto de esmagamento entre 
as superficies de fractura, conforme se pode 
observar nas fotos da Fig. 6 e Fig.7, urna em flexao 
rotativa e outra em flexao alternada, aliás muito 
semelhantes. 

Fig.6. Superficie de fractura dum provete de 1/»=14 
mm, em flexao rotativa com tor~. 

Fig.7. Superficie de fractura dum provete de 1/»=14 
mm, em flexao alternada com tor~. 

A determina<;iio dos factores de intensidade de 
tensao K para o modo misto (K1 + Km) é de difícil 
solu<;iio por raz6es que se prendem com o rigor da 
modela<;iio da evolu<;iio do perfil da fenda e de 
outras variáveis que se relacionam com o efeito de 
fecho de fenda. Este efeito, resultante do contacto e 
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atrito entre as rugosidades das superficies 
( consequéncia do modo III de carregamento) e do 
destaque de partículas metálicas que incrementam 
a zona plástica na frente da fenda, tornam dificil a 
determina<;ao de ~Keff· Contudo, a importancia 
deste problema exige a continua<;ao de aturados 
estudos na procura da sua solu<;ao. 

4. CONCLUSÓES 

A sobreposi<;ao do momento tor<;or a flexao 
alternada, modo I (~K¡) + modo III (Km) traduz
se num acentuado retardamento na velocidade de 
propaga<;ao das fendas semi-elípticas, tal como 
acontecía em flexao rotativa. 

As superficies de fadiga apresentam aspecto 
semelhante, traduzindo-se por um brilho que 
mostra urna superficie esmagada e helicoidal, cujo 
angulo é fun<;ao do valor do momento tor<;or 
aplicado. 

O crescimento das fendas 2s versus número de 
ciclos N tém um andarnento "tombante" devido a 
anula<;ao progressiva do efeito do modo I de 
carregamen to. 

A determina<;ao dos factores de intensidade de 
tensi:io, em modo misto (K¡ + Kn¡), para este caso, 
torna-se de dificil solu<;ao, devido as dificuldades de 
modela<;ao do perfil da frente da fenda e do 
controlo das variáveis que influenciam o "efeito de 
fecho de fenda"; consequentemente, na avalia<;ao do 

~Keff' 

Em modo 1, a fenda poderá ser modelada através 
de urna semi-elipse, tornando possível a utiliza<;ao 
das equa<;oes para o cálculo do Factor de 
Intensidade de Tensiio K, urna vez que a 
prof undidade máxima da fenda b, é fun<;i:io do 
comprimento do arco de fenda 2s, tal como sucedía 
com a flcxao rotativa, mas neste caso nao deverá 
ultrapassar-se u m arco s superior a 7r r /4. 

Em flexao alternada, com flecha de flexao imposta, 
a rotura catastrófica nao chega a ocorrer, pelo facto 
da tensao de flexao tender para zero a medida que 
a profundidade da fenda se aproxima do valor do 
raw, r. 
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INFLUENCIA DA RAZÁO DE TENSOES E TEMPO Á CARGA MÁXIMA NA PROPAGA(ÁO DE 
FISSURAS DE FADIGA EM INCONEL 718 a 600oC 

F.V. Antunes*, J.M. Ferreira* e C.M. Branco** 

* DEM/FCTUC, Pólo II, Pinhal de Marrocos, 3030 Coimbra 
**IST/UME, Av. Rovisco Pais, 1096 Lisboa Codex 

Resumo. Neste trabalho estuda-se o efeito do tempo de permanencia a carga máxima (que altera a 
frequencia) e da razao de tensoes na fadiga. Com esse objectivo consideraram-se as razoes de 
tensao 0.05, 0.5 e 0.8, e fez-se variar a frequencia de carga entre 0.0015 e 10Hz, em Inconel 718 a 
600°C. Verificou-se que, consoante a dura~o do ciclo de carga, se observam 3 regimes de 
propag~ao: dependente do tempo, dependente dos ciclos e misto. O aumento da razao de tensoes 
provoca um aumento da veloddade de propaga~ao. 

Abstract. In this paper the effect of dweU time (that changes the frequency) and stress ratio on 
fatigue crack propagation is studied. So, 0.05, 0.5 and 0.8 stress ratios were considered and the 
frequency ranged from 0.0015 to 10Hz, in Incone! 718 at 600°C. Three regimes were observed, 
depending on dwell time: time dependent, cycle dependent and mixed. The increase in stress ratio 
produces an increase in fatigue crack propagation. 

l. INTRODU(ÁO 

A propaga~ao de fendas por fadiga a alta temperatura. 
especialmente em superligas de níquel, resulta da 
actua~ao de mecanismos de fluencia, oxida~ao e 
deforma~ao plástica cíclica na extremidade da fenda. 
Consoante o mecanismo de dano que domina, podem 
ocorrer tres modos de propaga~ao distintos: dependente 
dos ciclos, do tempo ou misto. No primeiro o 
escorregamento plástico cíclico é dominante, de que 
resulta urna propaga¡;ao transgranular. Cornudo, essa 
propaga~ao é acelerada pela presen~a de oxigénio, o 
que é atribuído a urna difusao deste e consequente 
fragiliza~o em bandas de escorregamento a frente da 
fenda, ou a oxida~ao das superfícies de fractura que 
inibe a resoldadura destas [1]. Há pois urna ajuda da 
oxida¡;ao a propaga~ao por deforma¡;ao plástica, ainda 
que este seja o mecanismo preponderante. Na 
propaga¡;ao dependente do tempo os mecanismos de 
dano sao a oxída¡;:ao e a fluencia, que podem ocorrer 
simultaneamente ou ser um deles predominante. Neste 
caso a propaga~ao é intergranular, o que resulta de as 
fronteiras de grao funcionarem como caminhos 
preferenciais para a actua~ao da fluencia e oxida~ao. 
Nas superligas de níquel de processamento mecfmico 
(caso do Inconel 718), a fissura¡;:ao controlada pela 
oxida¡;ao é dominante para temperaturas até 650 oc [1, 
2]. Para temperaturas mais elevadas a rotura 
intergranular é devida essencialmente a mecanismos de 
fluencia [3, 4], tais como cavita<;:ao e escorregamento 
nos limites de grao. Nesse caso, a velocidade de 
fissura~ao pode ser correlacionada com o parametro 
C*, em alternativa ao factor de intensidade de tensoes. 
Na propaga~ao mista coexistem os danos anteriores. A 

percentagem relativa de cada um deles pode ser medida 
pela área transgranular e intergranular existente na 
superfície de fractura. 

A velocidade de propagar;ao da fenda em cada destes 
regimes e as transi¡;:oes de comportamento sao 
determinadas pelos parametros de fadiga. Esses 
parametros sao: carregamento cíclico (gama de 
solicita~o, frequencia, razao de tensoes, forma da 
onda e história de carga), condil;oes ambientais 
(temperatura e atmosfera), material e geometría do 
componente. 

A existencia de um tempo de permanencia a carga 

máxima (f ) reduz a frequencia e aumenta a dura~ao 
do ciclo de carga, o que faz com que a fluencia e 
oxida~ao tenham mais tempo para actuarem. Além 
disso, a diminui~o da frequencia de carga produz urna 
diminui~o proporcional da densidade de linhas de 
escorregamento. Em consequencia a deforma~ao é mais 
heterogénea, nao havendo relaxa~ao de tensoes ao 
longo das fronteiras de grao afectadas na extremidade 
da fenda. Esta relaxa~o diminuiria a difusao ao longo 
das fronteiras de grao, e por isso os mecanismos de 
oxida¡;ao e fluencia, que se dao desse modo [5]. Notar 
também aquí urna interac~ao entre os mecanismos 
dependentes do tempo e a deforma~ao cíclica na 
extremidade da fenda. Se a dura~ao do ciclo for baixa, 
a deforma¡;ao plástica é mais activa, fazendo com que a 
propaga¡;ao seja transgranular. Em resumo, a 

existencia de t favorece os mecanismos dependentes 
do tempo, conforme ilustra a figura l. 
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Nessa figura pode também ver-se a influencia do 
patamar de carga em cada um dos regimes de 
propaga~ao. Para pequenas dura~óes do ciclo nao 

existe varia~ao de da/dN com t , o que é sinónimo de 
que da/dt aumenta proporcionalmente a frequencia. 
Para ciclos de carga longos, dentro do regime 
dependente do tempo, da/dt=e.te, pelo que o aumento 
do ciclo de carga faz com que da/dN aumente 
proporcionalmente. Na figura pode ainda ver-se que, 
para ciclos de carga longos, o prolongamento da 
velocidade transgranular fica abaixo da velocidade 
dependente do tempo, o que indica que os mecanismos 
de oxida~o e fluencia sao nesse caso mais activos. 

log(daldN) 

log 

Fig. l. Velocidade de propaga~ao em fun~ao da 
dura~ao do ciclo de carga 

O aumento da razao de tensües (R) promove a 
ocorrencia de fluencia, pois provoca um aumento da 
carga média e altera o posicionamento do ciclo de 
carga relativamente ao valor limiar de fluencia. Deste 
modo, o aumento de R favorece a propaga~o 

dependen te do tempo. A situa~ao limite R= 1 
corresponde a urna aplica~ao estática de carga, que 
produz propaga~ao intergranular por fluencia (se a 
temperatura for suficientemente alta). A influencia de 
R em cada um dos regimes de propaga~ao é também 
explicada em termos de fecho de fenda, que é um 
mecanismo que protege a extremidade da fenda, por 
encosto das faces desta. O aumento de R reduz o fecho 
de fenda, provocando um aumento de .lK efectivo na 
extremidade da fenda e consequentemente da 
propaga~áo. Este efeito é mais pronunciado em 
propaga~ao dependente do tempo, onde há o 
desenvolvimento de urna camada de óxido na 
superfície de fractura e a form~áo de fracturas 
intergranulares rugosas, especialmente com grao 
grosso [6]. Para valores de R relativamente altos deixa 
de ocorrer fecho de fenda, pelo que se faz sentir 
somente a varia~ao da fluencia. 

Pode assim concluir-se que a baixo Re particularmente 
a altas frequencias, o crescimento de fenda tende a ser 
dependente dos ciclos [7]. A frequencia de transi~ao 
transgranular/mista aumenta com R, pois este promove 
a propaga~áo intergranular [8]. Deve ter-se em aten~o 
que as velocidades de propaga~ao e as transi~oes de 
comportamento dependem dos restantes parfunetros 
de fadiga, e nao só dos dois que estlio aquí a ser 

estudados. Assim, se a temperatura for 
relativamente baixa, a propaga~ao pode ser sempre 

transgranular, independentemente de t e R. Por outro 
lado, a redu~áo de .lK reduz as frequencias de 
transi~ao. 

O objectivo deste artigo é estudar a influencia do tempo 
a carga máxima e da razao de tensoes na propaga~o 
de fendas por fadiga. Esse estudo foi feíto no lnconel 
718 a 600"C. Este material é urna superliga a base de 
níquel, que se distingue de outras pelo seu teor em 
ferro. 

2. PROCEDIMENTO EXPERIMENTAL 

O material utilizado nos ensaios foi o Inconel 718, cuja 
composi~ao química é apresentada na tabela seguinte. 

Este material foi sujeito a um tratamento térmico 
convencional: recozimento - 1 h a 935°C seguido de 
arrefecimento ao ar; envelhecimento - 8h a 720°C 
seguido de redu~ao de temperatura até 620 oc com urna 
taxa de redu~ao de 38 °C/h e de manuten~ao 8 h a 620 
oc com arrefecimento posterior. A microstrutura 
resultante compreende urna matriz de níquel contendo 
Fe, Cr, Mo, Ti, Al, e Nb dissolvidos, partículas "( de 
Ni3(AI,Ti), esféricas, intragranulares, com urna ftac~o 
volumétrica de =4%, partículas"(' de Ni3Nb tetragonal 
de corpo centrado, com a forma de disco, 
intragranulares e com urna frac~áo volumétrica de = 
15% e partículas o de Ni3Nb ortorrómbica, 
intergranular. A figura 2 é urna fotografía de 
microscopia óptica, onde se pode ver a microstrutura 
referida. Na fronteira de grao sao visíveis partículas o. 
As partículas intragranulares "( e '(' nao sao visíveis, 
por serem muito pequenas. 

Os provetes utilizados tinham urna geometría CC 
("Comer Crack"), com urna sec~o transversal lOxlO 
mm [9]. A solu~o de K utilizada para estes provetes 
foi a obtida numericamente por Pickard [10]. A 
medi~ao de fenda durante os ensaios de fadiga foi feita 
utilizando um sistema de queda de potencial eléctrico 
de corrente continua pulsada (DCPD). Para a 
calibra~ao deste processo, mediu-se a fenda 
opticamente após fractura do provete. 

Os ensaios foram efectuados em controlo de carga, 
(portanto com .lK a crescer ao longo do ensaio), com 
urna onda de carga trapezoidal tal como ilustra a figura 
3, a urna temperatura de 600"C e ao ar. Para 
frequencias superiores a 0.25 Hz utilizaram-se ciclos 
de carga sinusoidais ou triangulares. 
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Fig. 2. Micrografia óptica (680 x) 

carga 

1 

~ 
ls tempo 

Fig. 3. Ciclo de carga 

Com o objectivo de identificar os mecanismos de 
dano que actuarn na extrernidade da fenda, 
observararn-se as superfícies de fractura corn o 
rnicroscópio electrónico de varrirnento. 

3. APRESENTA<;ÁO DE RESULTADOS 

Na figura 4 apresentam-se as velocidades de 
propaga¡,:ao (da/dN) para diferentes valores de 
frequencia de carregamento, mantendo os restantes 
parfunetros de fadiga fixos (T=600°C; R=0.05; 

LlK=40MPa . .J; ). É possível notar que, para 
frequencias abaixo de 0.01 Hz (o que corresponde a um 
patarnar de carga de cerca de 100 s), a propaga¡;ao é 
dependente do tempo. Para frequencias superiores a 1 
Hz a propaga¡,:ao é dependen te dos ciclos. 

Na figura 5 pode ver-se a influencia da razao da 
tensoes. O aumento de R aumenta a velocidade de 

propaga¡,:ao, tal como era esperado. O aumento é maior 
para frequencias baixas, pois aí a propaga¡,:ao é 
intergranular. As transi¡,:oes de regime nao estao bem 
defmidas para R=0.5 e R=0.8, pelo que sao necessários 
mais ensaios. 

10-5------------, 

• • 

• Resul. Exp. 

ill! Branco [6] 
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Fig. 4. Varia¡;iio de da/dN coma frequencia (T=600°C; 

R=0.05; ilK=40MPa . .j;) 
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Fig. 5. Varia¡;ao de da/dN com a razao de tensoes 

(T=600°C; D.K=40MPa . ..Jiñ) 

As figuras 6 e 7 sao duas das micrografias obtidas por 
microscopia electrónica de varrimento (MEV). A 
primeira representa a transi¡;ao de urna frequéncia de 
15 Hz (a esquerda) para um ciclo trapezoidal com 

f =300 s (a direita), sendo T=600°C; R=0.5 e ilK=l8 

MPa.rrn. A mudan~a da frequéncia provoca urna 
altera¡;iio da superfície de fractura, sendo nítido o 
aumento de rugosidade. Pode ver-se que a 15 Hz a 
propaga¡;ao é transgranular, o que indica que o 

mecanismo dominante é o dano cíclico. Com t =300s 
(f=0.0033 Hz) a propaga¡;ao é intergranular, o que 
indica que os mecanismos actuantes sao a oxida¡;ao e 
fluéncia. Estas observa¡;5es conflllllam as conclusoes 
retiradas da figura 5. 
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Fig. 6. Observa~ao por MEV da transi~ao entre pré

fissura de fadiga e regiao para a qual t =300 s (100x) 

Fig. 7. Observa~o por MEV da regiiio para a qual 

T=600°C; R=0.5; t =300 s ( 750x). 

A propaga~ao intergranular da figura 6 pode ser 
observada coro roais detalhe na figura 7. Sao visíveis o 
contornos de grao e a fissura~ao transversa. 

4. CONCLUSÓES 

No Inconel 718 a 600 oc observa-se propaga~o 

dependen te do teropo para frequencias de carregamento 
inferiores a 0.01 Hz, e propaga<;ao cíclica para 
frequencias superiores a 1 Hz. A velocidade de 
propaga~ao ero regime dependente dos ciclos nao 
depende da frequencia de aplica~ao da carga. Em 
regime dependente do tempo a velocidade de 
propaga<;ao é inversanlente proporcional a frequencia. 

O aumento de R faz aumentar a velocidade de 
propaga~ao. Esse aumento é maior ero regime 
dependente do teropo. 
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INFLUENCIA DA GEOMETRIA DO PÉ DO CORDÁO NO 
COMPORTAMENTO A FADIGA DE JUNTAS SOLDADAS MELHORADAS 

C. Moura Branco, Edgar Gomes e V. Infante 

ICEMS, Instituto Superior Técnico 
Av. Ro visco Pais 

1096 Lisboa Codex, Portugal 

Resumo. Neste trabalho apresentam-se resultados do factor de concentra~;ao de tensao, Kt e do 
factor amplificador de tensües, MK para juntas soldadas com urna geometría local no pé do cordao 
resultante do tratamento de melhoria por afagamento. Os resultados sao apresentados e comparados 
para duas situa~;oes; a do contorno suave na concordancia do pé do cordao com a placa principal, e a 
geometría com um rebaixo de contorno tipo circular, na mesma localiza~;ao. As diferen~;as 
detectadas entre o comportamento a fadiga de juntas topo a topo e cruciformes com estes dois tipos 
de geometrias, serao explicadas pelos valores obtidos para os factores Kt e MK. No caso de se 
provocar um rebaixo, por efeito do tratamento de afagamento, podem ha ver varia~;oes significativas 
da resistencia a fadiga que se provou dependem principalmente da geometría local no pé do cordao e 
da espessura da placa principal. 

Abstract. In this paper results of both the stress concentration factor, Kt. and the stress 
magnifying factor, MK at the weld toe, are presented for welded joints with the local geometry at 
the weld toe changed by toe grinding treatrnent. The results are presented and compared for two 
cases; a smooth contour at the weld toe with the main plate, and a groove geometry of circular 
type shape introduced at the same location. For both butt <md criciform joints, the differenccs in 
fatigue behaviour are expressed by the obtained values of Kt and MK. When grooves are produced, 
due to the grinding treatrnent, significant variations in fatigue strength occur that are basically due 
to the local geometry at the weld toe and also the thickness of the main plate. 

1. INTRODU<;ÁO 

O tratamento de afagamento no pé do cordao é urna das 
técnicas mais frequentemente utilizadas para conseguir 
urna melhoria do comportamento a fadiga das juntas 
soldadas (1,2). O aumento da dura~;ao e resistencia a 
fadiga da junta é obtido devido a combina~;ao de dois 
efeitos benéficos; redu~;ao da concentra~ao de tensoes no 
pé do cordao e remo~;ao dos microdefeitos e 
imperfei~;oes geométricas que existem nessa zona. Se a 
técnica for devidamente aplicada conseguem obter-se 
aumentos significativos da resistencia a fadiga, quer em 
juntas topo a topo quer em juntas cruciformes. Por 
exemplo, num trabalho experimental recentemente 
concluido e financiado pela CEE no funbito do 
programa ECSC, conseguiram-se obter aumentos de 
resistencia a fadiga em juntas afagadas que variaram 
entre 60 e 130% da resistencia a fadiga de juntas da 
mesma geometria que nao sofreram tratamento de 
afagamento no pé do cordao (3,4). 

O tratamento de afagamento no pé do cordao só dará 
um beneficio em termos de resistencia a fadiga se 
conseguir aumentar o raio de curvatura, R na 
concordancia do pé do cordao, e baixar o ángulo y de 
tangencia na mesma localiza~ao (Fig. la,b). Se o 
afagamento produzir um rebaixo no pé do cordao (Fig. 
le, d) esse efeito pode nao ser benéfico e pouca ou 
nenhuma melhoria se conseguirá na resistencia a fadiga 
em compara~o com a junta nao tratada. 

Fig. 1- Representa~;ao esquemática da geometría no pé 
do cordao nas juntas afagadas. a) Topo a topo sem 
rebaixo. b) Cruciforme sem rebaixo. e) Topo a topo 
com rebaixo. d) Cruciforme com rebaixo. 
Os resultados experimentais dos ensaios de fadiga em 
trac~;ao pulsante com R=O, realizados em juntas dum 
a~;o ao carbono-manganés A515 estao resumidas na 
Fig. 2, retirada da Ref". (3). Verifica-se que a curva S-N 
de fadiga das juntas afagadas está acima das juntas nao 
tratadas mas alguns resultados obtidos nos provetes em 
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que foram detectados rebaixos deram valores mais 
baixos de resistencia a fadiga do que os afagados sem 
rebaixo, havendo até resultados em que o rebaixo deu 
valores de resistencia a fadiga abaixo da curva S-N 
obtida para os provetes nao tratados (Fig. 2). 

.. 
'~ 
~~ 

~ ~ 
~~ 
~ 

~J 

~~ '· . 
Fig. 2- Curvas S-N de fadiga para juntas cruciformes 
de a~o A515. Espessura 24 mm (3). 0- Provetes com 
rebaixo no pé do cordao devido ao afagamento. 

Em face destes resultados decidiu fazer-se um estudo 
mais detalhado da influencia da geometría do pé do 
cordao na resistencia a fadiga de juntas afagadas com o 
objectivo de determinar valores dos factores de 
concentra~ao de tensoes, Kt. no pé do cordao e do 
factor amplificador de tensoes, MK (1,2), em fun~ao 
dos pardllletros geométricos caracterizados na fig. l. 

A presente comunicw;ao apresenta os resultados 
preliminares deste estudo e que permitem identificar 
para já as tendencias de comportamento a fadiga das 
juntas para as situa~oes definidas na Fig. l. Os 
resultados obtidos permiturao definir as geometrías do 
cordao, em termos de optimiza~o do comportamento a 
fadiga e estabelecer ainda os limites de aceita~ao dos 
rebaixos e geometrías produzidos por afagamento a fim 
de maximizar os efeitos benéficos do tratamento. 

2. METODOLOGIA DE ANÁLISE 

As diferen~as de comportamento a fadiga de juntas 
soldadas podem ser atribuidas em grande parte a 
diferen~as nos valores dos factores Kt e M K. Assim é 
facto conhecido que urna junta que apresente valores 
baixos de Kt e MK tem geralmente urna elevada 
resistencia a fadiga. 

Os valores de Kt e MK foram determinados para um 
conjunto de rela~oes geométricas definidas na Tabela 1 
e usando as variáveis da Fig. l. Para as juntas sem 
rebaixo, os valores de 1.9, 3.7 e 5.6 mm da Tabela 1 
sao resultados experimentais de medi\;oes feítas em 
juntas topo a topo e cruciformes com espessuras de 3 e 
24 mm na placa principal, determinados no funbito do 
projecto citado em (4), e correspondem aos valores 
médios e extremos das curvas de distribui~ao de Gauss 
das medi~oes feítas nos cordoes ensaiados. Para cada 
variável indicada na Tabela 1, o número de medi9oes 

realizadas variou de 50 a 100. Os valores de R=8.0 e 
5.0 mm correspondem aos raios do maior contorno 
circular do cordao que é possivel obter para as 
espessuras de 24 e 3 mm respectivamente. 

Os valores indicados na Tabela 1 e que foram usados 
neste trabalbo es tao em concordfulcia com os resultados 
obtidos em outros trabalhos publicados (5,6) . 

Tabela 1- Valores das variáveis geométricas das juntas 
(Fig. 1). 

R Hu Re 
(mm) (mm) (mm) 

Junta sem 
rebaixo 24 1.0;1.9; 

cruciforme 3.7:5.6: -- --

()'=45°) 8.0 

Junta sem 
rebaixo 3 1.0;1.9; 

cruciforme 3.7;5.0 --
(y=45°) 

Junta topo a 
topo sem 24 l. O; 1.9; 
rebaixo 3.7;5.6: -- --
("{=24°) 8.0 

Junta topo a 
topo sem 3 1.0: l. 9; 

rebaixo 3.7:5.0 -- --
("{=24°) 

Junta 
cruciforme e 0.5: 2.7:4.0; 
topo a topo 24 -- 0.8:1.2 7.0; 

com rebaixo 11.8 
(Ri=2.5 mm) 

Juntas 
cruciforme e 0.15; 1.5; 3.5 
topo a topo 3 -- 0.5 
com rebaixo 
(Ri=2.5 mm) 

Para as juntas com rebaixo e espessura 24 mm os 
valores de R¡ e Re resultaram também de medi96es nos 
cordoes. Em rela\;il.O aos valores da profundidade do 
rebaixo, hu=0.8 mm é o valor experimental médio 
medido para a espessura de 24 mm. O valor de 
hu=0.5mm corresponde, para a espessura de 3 mm, 
(y/B=0.167) a profundidade máxima aceitável de 
rebaixo prevista cm códigos de constru9ao que definem 
as especifica~oes do tratamento de afagamento (7,8). 
Os dois outros valores de hu (0.15 e 1.2 mm) 
correspondem a 5% da espessura da placa (y/B=0.05) 
que é um limite recomendável de redu\;ao da espessura 
da sec9ao transversal por efeito de afagamento (7,8). 

Os valores de Kt foram detenninados com o código de 
elementos finitos COSMOS-M. As tensoes foram 
obtidas ao longo duma Iinba na vizinhan\;a do pé do 
cordao aonde se obtivenun as tensoes mais elevadas. 
Utilizaram-se elementos isoparamétricos de oito nós 
com dois graus de liberdade em cada nó. A malha junto 
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ao pé do cordao foi particularmente refinada (Fig. 3) 
trabalhando-se em média com cerca de 4000 elementos 
para cada caso. A Fig. 3 mostra urna das malhas 
utilizada para ajunta topo a topo com rebaixo. 

L 

Fig. 3- Malha de elementos finitos utilizada para 
determinar a distribui~ao de tensües e Kt. 

O carregamento simulado foi identico ao dos ensaios de 
fadiga, isto é, trac~ao uniforme na direc~ao longitudinal 
da placa (eixo x; Fig. 3) e Kt foi obtido como a rela~áo 
entre a tensao máxima crx determinada na vizinhan~a 
do pé do cordao, e numa linha normal ao eixo x (eixo 
y) que corresponde geralmente a ~ao de propaga~áo 
da fissura com origem no pé do cordao, e a tensáo 
nominal de trac~o numa sec~ao já afastada da zona do 
cordao e aonde já nao se faz sentir a influencia do 
gradiente de tensües causado pelo cordáo de soldadura. 

Os valores de MK foram determinados com a equa~ao 
de defmi~o do parfunetro, isto é: 

(1) 

em que K é o factor de intensidade de tensoes para a 
fenda de profundidade, a, a partir do pé do cordáo. a 
progredir na direc~ao do eixo y coincidente com a 
espessura B da placa, e Kr é o factor de intensidade de 
tensoes de referencia para urna fenda com a mesma 
profundidade numa placa solicitada do mesmo modo 
mas sem o cordao de soldadura. Para Kr utilizou-se a 
solu~ao de Raju e Newman (9). 

Os valores de K foram obtidos numéricamente 
utilizando o método das fun~oes de peso (10,11). O 
algoritmo de cálculo da fun~ao de peso já foi 
desenvolvido anteriormente pelos autores (12,13) 
entrando-se nesse algoritmo com as equa~oes das 
distribui~ües de tensoes O'x na linha da fenda dadas pelo 
programa de elementos fmitos (Fig. 3). 

3. RESULTADOS 

A Tabela 2 apresenta os resultados dos valores 
máximos do factor de concentra~áo de tensoes, que se 
verificaram a superficie, para as juntas com e sem 
rebaixo. Nas juntas sem rebaixo (Fig. la, b) o ponto 
critico foi a concordfmcia com o pé do cordáo enquanto 
que nas juntas com rebaixo este ponto transitou, em 
alguns casos, para a sec~áo média da concordfmcia do 
rebaixo com raio R, (Figs. le, d) aonde a area da 
seq:áo transversal da placa principal é mínima. 

As juntas cruciformes cujas curvas S-N estao 
representada<. na Fig. 2, corespondem, nas geometrias 
sem rebaixo, a JK/24/1.9 e JK/24/5.6 da Tabela 2, e 
os resultados dos provetes com rebaixo da Fig. 2 
referem-se aos casos K24/1.2/2.7 e K24/1.2/11.8 com 
R¡= 25 mm. 

Tabela 2- Valores máximos de Kt=O'maxlcrnom para a<; 
geometrias da Tabela 1 

J! 't<TAS SEM REBAIXO 

JK/24110 JK/24119' JK/2413.7 JK/2415.6 JK/2418.0 
3.22 2.56 2.07 1H5 1.64 

JT/14110 JT/2411.9 JT/2413.7 JT/2415.6 JT/24/H.O 
2.39 2.03 1.77 1.57 1.46 

JK/0311.0 JK/0111.9' JK/0313.7 JK/0315.0 
1.62 1.39 1.21 116 

IT/03/1 .O JT/03/l q• JT/0313.7 JT!O)I5.1l 

161 1.37 !.20 1.15 
n 'NTAS COM REBAIXO 

K2411 .212.7 K2411.2t11.8 K/24/0.512.7 K2410.5111.8 
2.74 1.70 2.47 1.59 

T2411.212. 7 Tc411.21lt.8 T2410.512.7 T:'41U.51II.H 
2.24 1.60 1.75 ! .38 

K03!0.513.5 K0310.511.5 K03/0.!511.5 KO.l/11.!5/1 .5 
!.78 2.58 1..18 1.69 

T0110.513.5 T0.1m.5tl .5 T0310.!513.5 TO.l/11.15/U 
1.79 2.15 1.37 1 58 

K- l1flta cructforme. Junta topo a t po 
* R~..·sul ados n.~0 .mres.! tactos n.1 forlTlJ ática. 

Nesta tabela e nos gráficos seguintes para as juntas 
sem rebaixo, a 1 • séric de números indica a espcssura 
da placa principal e a segunda o raio de concordfulcia no 
pé do cordáo. Para as juntas com rebaixo a primeira 
série de números também indica a espessura e as duas 
seguintes indicam, respectivamente, a profundidade do 
rcbaixo, hu. e o raio de ocncordfmcia exterior com o pé 
do cordáo, Re. 

Os resultados de Kt foram obtidos com correla¡;oes 
polinominais de grau 5 ou 6 aplicadas aos resultados 
numéricos retirados do programa de elementos finitos. 

As Figs. 4a), b) representam para as juntas sem 
rebaixo, a varia¡;ao de K_ ao longo da coordenada 
vertical y/B da linha que passa pelo pé do cordao. A 
Fig. 4a) é para a junta topo a topo e a 4b) para a junta 
cruciforme (em K). Verifica-se que Kt é maior nas 
juntas em K do que nas topo a topo e aumenta também 
com a espessura da placa principal. Nota-se ainda um 
aumento significativo de Kt com a redu~áo do raio de 
concordáncia no pé do cordáo, que é mais importante 
na espessura de 24 mm do que na de 3 mm. Para a 
espessura de 3mm, e para os raios de concordáncia 
maiores, incluindo o raio de 5 mm, que dá o contorno 
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totalmente circular no cordao, constata-se que os 
valores de Kt sao bastante baixos (inferiores a 1.25) 
enquanto que na espessura de 24mm os valores de Kt 
sao superiores a 2.2 (Tabela 2) para o raio de 
concordancia mais pequeno de 1 mm (curvas 1 nas 
Figs. 4a) b)). O gradiente de tensoes só é significativo 
na espessura de 24 mm (curvas 1 a 3, Figs 4a), b)). 
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Fig. 4- Kt em fun¡;ao de Y/B. a) Junta topo a topo. b) 
Junta em K. 1- 24/1.0. 2- 24/3.7. 3- 24/8.0. 
4-03/1.0. S- 03/3.7. 6- 03/5.0. 

Os resultados de M Ka em fun¡;ao de a/B, também para 
as juntas sem rebaixo, estao na Fig. 5a) para as juntas 
topo a topo e Fig. 5b) para as juntas cruciformes. O 
valor de M Ka refere-se ao ponto de maior profundidade 
da fenda. Verifica-se que MKa tem urna tendencia 
análoga a Kt, no que diz respeito a varia¡;ao com a/B, 
embora os valores de M Ka sejam inferiores a Kt para o 
mesmo valor de Y/B ou a/B (comparar Figs. 4a), b) 
com Sa), b)). Portanto, M Ka é maior nas juntas em K, 
aumenta com o aumento da espessura da placa 
principal e com a dirninui¡;ao do raio de concordancia 
no pé do cordao. Verifica-se que só existe um gradiente 
significativo de valores de MKa em todos os casos da 
espessura de 24 mm e para a espessura de 3 mm no 
raio de curvatura de 1 mm. Notar que para a espessura 
de 3 mm e raios de curvatura mais elevados de 3.7 e 
5.0 mm, os valores de MKa nao ultrapassam 1.15 
(Figs. Sa), b)). 
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b) Junta em K. 1- 24/1.0. 2- 24/3.7. 3- 24/8.0. 4-
03/1.0. S- 03/3.7. 6- 03/5.0. 

Para as juntas com rebaixo os resultados de Kt (Tabela 
2) estao nas Figs. 6a), b) respectivamente para as 
juntas topo a topo e cm K (cruciformes). Assim, 
verifica-se que qualquer que seja a condi¡;ao analisada 
( oito geometrías da Tabela 1) os valores de Kt sao 
sempre maiores nas juntas cruciformes que nas topo a 
topo. Para a espessura de 3 mm a sec¡;ao critica, com 
valor de Kt mais alto, é a que passa pela sec¡;ao média 
do rebaixo (y/B=0.167 e y/B=0.05; curvas 5, 6, 7 e 8 
da Fig. 6a), b)). e o ponto critico será o que 
corresponde a menor sec¡;ao transversal (Fig. 1). Para a 
espessura de 24 mm as sec¡;oes criticas ficam na 
vizinhan¡;a do pé do cordao com valores de y/B 
menores que 0.03 (curvas la, 4 da Fig. 6). O gradiente 
de tensoes é de um modo geral mais acentuado do que 
nas juntas sem rebaixo. A análise dos resultados 
(Tabela 2 e Fig. 6) mostra que o raio de concordancia 
no pé do cordao tem maior influencia nos valores de Kt 
do que a profundidade do rebaixo, isto é aumentar o 
raio de concordáncia no pé do cordao provoca maior 
redu9ao no valor de Kt do que diminuir a profundidade 
do rebaixo de 1.2 para 0.5 mm. Este efeito é mais 
significativo nas juntas topo a topo (Tabela 2). Para o 
raio de curvatura mais elevado na espessura de 24 mm 
(11.8 mm) a redu9ao da profundidade do rebaixo tem 
pouca influencia nos valores de Kt. 
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Verifica-se que nas juntas de maior espessura (topo a 
topo e K) apenas para o raio de curvatura mais elevado 
de 11. 8 mm se conseguem menores valores de Kt do 
que nas juntas sem rebaixo e apenas para o raio de 
concordiincia mais alto (8.0 mm). Portanto, para tirar 
beneficio do efeito do rebaixo é necessário urna 
profundidade de rebaixo inferior a 0.5 mm 
(y/B<0.0208) conjugada com um raio de concordáncia 
elevado (> 11.8 mm) no pé do cordao (Tabela 2 e Figs. 
4 e 6). 

Na espessura fina (3mm) verifica-se que os rebaixos de 
0.5 e 0.15 mm de profundidade aumentam os valores 
de Kt de maneira significativa em rela~o as juntas sem 
rebaixo nao havendo assim qualquer beneficio em 
introduzir esta altera~ao geométrica mesmo para o raio 
de concordáncia mais elevado de 3.5mm, o que está de 
acordo com resultados publicados na literatura (14) .. 
Nesta espessura todos os casos com rebaixo que foram 
analizados, e que cobrem toda a gama de geometrias 
possiveis, deram valores de Kt acima das geometrias 
sem rebaixo. 
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Fig. 7- MKa em fun~ao de a/B para as juntas com 
rebaixo. 1- 24/1.2/2.7. 2- 24/1.2/11.8. 3- 24/0.5/2.7. 
4- 24/0.5/11.8. 5- 03/0.5/1.5. 6- 03/0.5/3.5. 7-
03/0.1511.5. 8- 03/0.15/3.5. 

Para as juntas com rehaixo as curvas de MKa em 
fun~ao de a/B estilo na Fig. 7 a) para as juntas topo a 
topo e Fig. 7b) para as juntas em K. Os valores de 
M Ka máximos foram ohtidos para urna fissura sempre 
a propagar-se pela seq:ao que passa pelo pé do cordao e 
nao na sec~a.o média do rebaixo, isto é, os valores de a 
sao referidos a superficie livre da placa. Deste modo, a 
tendencia dos valores de M K nao será análoga a das 
curvas de Kt da Fig. 6. Verifica-se agora que ao 
contrário do que se verificou para as juntas sem 
rebaixo, os valores de M Ka sao mais elevados numa 
espessura menor (3 mm) e sao em alguns casos, 
significativamente mais elevados (quase o dobro) do 
que os valores obtidos para as juntas sem rebaixo (Fig. 
5). As situa~6es mais favoráveis (com menores valores 
de M Ka), ctao valores aproximados aos valores obtidos 
para as juntas sem rebaixo. As diferen~as no entanto 
dependem da geometria da junta e do rebaixo (Figs. 7a, 
b) sem existir urna correla~ao, como se verificou 
anteriormente em rcla~ao aos valores de Kt. 

Como os valores de M Ka sao maiores nas juntas com 
rebaixo será de esperar que a velocidade de tissura~o de 
fadiga seja mais elevada nestas juntas em compara~ao 
comas juntas sem rebaixo. 
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Com valores de Kt mais elevados nas juntas com 
rebaixo, para a espessura de 24 mm, e raios de 
curvatura pequenos (Figs. 4 e 6), o periodo de inic~ao 
das fissuras de fadiga será menor nestas juntas do que 
nas juntas sem rebaixo. Este facto conjugado com os 
maiorcs valores de MKa obtidos nas juntas com 
rebaixo comparativamente as juntas sem rebaixo (Figs. 
5 e 7) dá origem a urna maior resistencia a fadiga nas 
juntas com rebaixo o que está de acordo com os 
resultados das curvas S-N de fadiga apresentadas na 
Fig. 2. 

4. CONCLUSOES 

1- Para a mesma geometría de placa e de cordilo o 
factor de concentra~ao de tensóes é maior nas juntas 
cruciformes do que nas juntas topo a topo. 
2- Nas juntas afagadas sem rebaixo no pé do cordilo os 
valores de Kt e M Ka aumentaram coma diminui~o do 
raio de concordancia no pé do cordilo. 
3- Nas juntas com rebaixo no pé do cordilo, para 
simular urna geometria de afagamento local, verificou
se que os valores de Kt aumentaram com a diminui~o 
da profundidade do rebaixo e o aumento do raio de 
curvatura exterior do rebaixo. Os valores de Kt sao 
menos influenciados pela profundidade do rebaixo do 
que pelo raio de curvatura. 
4- O factor de concentra¡;ilo de tensües nas juntas com 
rebaixo só é inferior a da junta análoga sem rebaixo se 
a profundidade do rebaixo for muito pequena (inferior a 
5% da espessura da placa) e o raio de curvatura exterior 
for muito elevado (cerca de 1.5 vezes a espessura da 
placa principal). Apenas nestas condii;Oes se poderá 
retirar beneficio, em termos de aumento dá resistencia a 
fadiga, da introdu¡;ao do rebaixo no tratamento de 
afagamento. 
5- Demonstrou-se que as varia~Oes de resistencia a 
fadiga, encontradas entre juntas afagadas come sem 
rabaixo, sao devidas as v~ües obtidas nos valores de 
Kt e M Ka que originam diferentes periodos de inici~o 
e de propag~ao de fissuras. 
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DETERMINA(ÁO DE CURVAS S-N DO A(O 34CrNiMo6 NUMA MÁQUINA DE ENSAIOS DE 
FADIGA DE FLEXÁO ROTATIVA E TOR(ÁO BIAXIAL. 

A.C. Marques de Pinho * e C.Moura Branco ** 

* Universidade do Minho. -1-800 Guimaraes. Portugal. 
** IST. 1096 Lisboa Codex. Portugal. 

Resumo. O projecto de componentes mccanicos e estruturas · metálicas deve considerar os 
dimensionamentos estáticos e a fadiga. quando sao aplicadas solicita<;oes estáticas e cíclicas uniaxiais ou 
multiaxiais. Os veios de transmissao de potencia estilo presentes em algumas estruturas metálicas e cm 
quase todas as máquinas. nomeadamente; na indústria automóvel. em máquinas fcrramentas. na 
generalidade dos sistemas de eleva<;ao. navíos e em muitos outros casos. Estes estao sujeitos. na 
generalidade dos casos. a solicita<;oes biaxiais de flexiio e tor<;ao. Normalmente possue.m sec<;iio circular 
maci<;a ou tubular e os acidentes geométricos sao muito frequentes originando. por isso. zonas com 
concentra<;:'io de tensoes importantes. Foram estas as principais razoes da cscolha da sec<;iio circular 
maci<;a com varia<;ao de sec<;ao para a constru<;iio dos provetes a cnsaiar. assim como, o projecto e 
constru<;ao de nova máquina de ensaios de fadiga rotatiYa biaxial de flexao e tor<;ao. cuja. descri<;ao é 
apresentada neste trabalho. Como principal objectivo deste trabalho apresentam-se as cun·as S-N 
referentes do a<;o 3-tCrNiMo6, material frequcntemente usado na execu<;ao deste tipo de componentes. 
Estas curvas sao fundamentais para o dimensionamento destes componentes a Yida útil. 

Abstract.· Power transmission shafts work in the maJority of mechanical equipment subjectcd to fatigue 
loading. The main type of loading is biaxial with rotating bending and static torsion the latter induced b.\ 
the static torque applied to the transmission. Fatigue cracking usually occurs in stress concentration 
featurcs such as keyways. holes or variatíons in cross scction. This paper describes the design of a fatigue 
testing machine for biaxial loading of rotating bending and static torsion specially build for testing 
specimens of circular cross section simulating pOl\er transmission shafts. Presented are also S-N data 
obtained in the Cr-Ni-Mo alloy stell 3.+CrNiMo6 

The fatigue data is discusscd in terms of the component of thc static torque applied and also of the 
magnitude of the stress conccntration factor introduced in thc spccimen. due to variations of the radius of 
cun·ature between two diameters of the specimen. 

1. INTRODU(ÁO. 

As curvas S-N sao usadas para determinar a 
Yida útil dos componentes. Neste trabalho sao 
aprcsentadas as cunas S-N básicas e de 
referencia. que sao o resultado dos ensaios 
realizados com provetes ideais. c. ainda. as 
cun·as resultantes dos ensaios realizados com 
proYetes de sec<;ao circular maci<;a com yaria<;ao 
de sec<;ao tendo sido usados os raios de 
concordancia igual a l. 3 e 7 mm. 

Serao feítas compara<;oes entre cun·as S-N 
correspondentes a solicita<;oes biaxiais de flexao 
rotatiYa e tor<;ao igual a O. 25. 50 e 75 % da 
tensao de flexao. Para isso foi usada mua 
máquina de ensaios específicamente projectada 
e construída para este fim cujo principio de 
funcionamento se aprcsenta de seguida. 

2. MODO DE FUNCIONAMENTO DA 
MÁQUINA DE ENSAIOS DE FADIGA 
ROTATIVA BIAXIAL DE FLEXÁO E 
TOR(ÁO. 

Entre os trabalhos já publicados no domínio da 
fadiga biaxiaL f 1-5 ]. pode-se constatar que a 
simula<;ao do funcionamento reaL deste tipo de 
componentes. é feíta mantendo o provete 
parado. Recorrendo a actuadores servo
hidráulicos. ou outro sistema equivalente. é 
imposta a fadiga biaxial. 
Como é sabido. a nuclea<;iio de fendas dá-se. na 
maior parte dos casos. em mais do que um ponto 
e de forma aleatória. nas fibras externas e a 
superficie das peps, onde se verificam campos 
de tensao e de deforma¡;i'ío máximos. A técnica 
de ensaio com provete fixo parece-nos pouco 
realista por ser desconhecida. a partida. a 
localiza<;ao do(s) ponto(s) crítico(s). 
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Esta foi uma das razoes que lcvou ao projccto e 
constru<;ao de urna máquina, com simula<;iio da 
fadiga biaxial de flexao rotativa e tor<;iio 
estática. 

Esta situa<;iio de carga está presente na maior 
parte dos veios de transmissao de potencia que 
para o seu desempenho possuem movimento de 
rotaviio e estilo sujeitos a solicita<;oes mistas de 
flexao e tor<;ao. 

A figura 1 mostra o descnho de conjunto da 
máquina usada no ensaio dos provetes, cujos 
resultados serüram para a determinavao das 
curvas S-N. e que se encontra no Laboratório de 
Ensaio de Materiais, da Universidade do Minho 
cm Guimaracs. Obsen·ando esta figura pode 
constatar-se a existencia de tres partes 
fundamentais. a destacar: cabe<;ote fixo e 
amarravao do provete, sistema para aplica¡;:ao da 
carga de flexao e sistema para aplicaviio do 
momento torsor. 

2.1. Cahe¡;:ote fixo e amarra~ao do pro,·ete. 

O cabe¡;:otc fixo é composto por um Ycio 
principal, também designado por án·ore da 
máquina. que nao é mais que um veio de 

Traviio 
hidráulico 

transmissiio de potencia apoiado em duas 
chumacciras de rolamentos. Numa das 
extremidades está montado o tambor mandado 
que, por intermédio de correias. recebe 
movimento do motor. com 25 cv de potencia. Na 
outra extremidade está montado o sistema de 
amarra¡;:ao para fixa¡;:ao dos provetes. que 
garante uma boa amarra<;iio e simula o 
encastramento. a menos da rota¡;:iio. A figura 2 
apresenta o desenho referente ao sistema de 
amarra<;iio dos proYetes, de onde se destaca a 
forma como o provete é impedido de rodar 
relativamente a amarra e o sistema de eones que 
permite fuer um aperto eficaz entre a amarra e 
o provete. 

2.2. Sistema para aplica¡;:ao da carga de 
flexao. 

Observando. também. a figura l é possível ver a 
mesa destinada a aplica¡;:ao da carga de flexiio 
constante. O cabc¡;ote fixo e as amarras simulam 
o encastramento e a mesa possui guias com 
rolamentos de translaviio que permitem 
liberdade de movimentos nos eixos z e .l. Esta 
flexíbilidade de movimcntos garante que a carga 
se mantém constante durante o funcionamento. 

Mesa de 
Flexiio 

Controlador 

Fig. 2 

Fig. l. Máquina de cnsaio de fadiga rotativa biaxial de flexiio rotativa e tor¡;:ao estática. 
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Fig. 2. Desenho do sistema de amarrac;ao dos 
provetes. 

A forc;a de flexao aplicada no provete é obtida 
colocando pesos nos dois pratos existentes para 
o efeito. 

Para aferir a carga aplicada no provete existe 
uma célula de carga e para medir o 
deslocamento existe um transdutor de 
deslocamentos. 

2.3. Sistema para aplica~ao do momento 
torsor. 

A tensao de torc;ao resulta da aplicac;ao do 
momento torsor ao provete. Para isso foi 
estudada a forma correcta de funcionamento da 
máquina e o mecanismo a usar para evitar 
interferencias. Para isso recorreu-se a uma junta 
universaL tipo "cardan". que faz a ligac;ao entre 
o provete e o sistema gerador de binário. 
Para produzir o binário torsor foi usado. como 

primeira soluc;ao. u m gerador eléctrico [ 6]. 
Posteriormente foi substituido por um traYiio 
hidráulico que se reYelou ser mais seguro e 
prático. O sistema hidráulico é. basicamente. 
constituido por uma bomba hidráulica e uma 
Yálvula restritora que permite. de forma 
simples. obter qualquer momento torsor. 

Para medic;ao do binário. para além do 
pressostato. foi construída uma célula 
dinamométrica que permite obter valores mais 
fiáveis. 

2.4. Modo de funcionamento. 

O funcionamento da máquina é simples. Em 
primeiro lugar faz-se a montagem do provete a 
ser ensaiado. A figura 2 mostra um esquema de 
montagem do provete. Para tal é necessário 

apertar-um conjunto de parafusos, seguindo uma 
técnica apropriada, por forma a garantir um 
bom alinhamento do provete e evitar quer o 
aparecimento de vibrac;oes quer de tensoes de 
flexao secundárias. 

Após a montagem do provete. a máquina é posta 
em movimento com velocidade de rotac;ao 
previamente estabelecida. 

3. CURVAS S-N PARA O A(O 34CrNiMo6. 

3.1. Fundamentos sobre as Curvas S-N. 

O método mais utilizado para análise de 
resultados de ensaios de fadiga baseia-se em 
curvas que relacionam a amplitude de tensao 
nominal com o número de ciclos de rotura N¡. 
Estas curvas sao designadas por curvas 5,'-N e 
indicam a resistencia a fadiga do material para 
diferentes amplitudes de tensao. Estas curvas 
sao obtidas com resultados dos cnsaios de 
provetes submetidos a amplitude de tensao 
cíclica e constante. para o domínio elástico de 
deformac;ao. No caso do ac;o e quando o número 
de ciclos é superior a 107 ciclos admite-se que o 
provete tem vida infinita e o ensaio é 
interrompido. Muitos materiais nao apresentam 
este patamar definindo-se como tensao limite de 
fadiga o valor correspondente a l 08 ciclos. Para 
Yidas inferiores a 104 a 105 ciclos os resuLtados 
nao sao considerados, uma vez que a fadiga se 
dá com deforma¡;ao plástica sendo necessário 
recorrer as !eis da fadiga oligocíclica, como, 
p.e"' a lei de Coffin-Manson. 

No caso do ac;o a cun·a S-N. sendo representada 
cm escalas biblogarítmicas. corresponde a urna 
recta e a equac;ao tem a seguinte forma. 

log(aaJ log(C'')-cxlog(N¡) (1) 

ou cm alternativa, 

N e-('' 
(Ja x f -

onde e e C' sao constantes do material que 
depcndem das condic;oes do ensaio. 

As tensoes correspondentes as cun·as S-N nao 
consideram. normalmente. a conccntrac;ao de 
tensoes e quando a componente de tensao média 
é nula estas sao designadas por cun·as básicas 
ou intrínsecas do material. Se a tensao média é 
diferente de zero sao designadas por curvas de 
referencia do materiaL Os proYetes usados na 
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determina¡;ao das curvas básica e de referencia 
devem ser ensaiados cm condi¡;oes ideais 
devendo ter um factor de concentra¡;iio de 
tensoes igual a um e ter um acabamento polido 
espelho. 

A grande dispersiio de resultados, que se 
verifica nestes ensaios, para condi¡;oes de ensaio 
identicas, sao consequencia. entre outros 
aspectos. da varia¡;ao dimensionaL do 
acabamento superficiaL da falta de 
homogeneidade do materiaL da agressividade do 
meio ambiente e dos processos de fabrico dos 
componentes. Por conseguinte, deve haver 
cuidados especiais no controlo de todos estes 
parámetros, por forma a obter a menor dispersao 
possível. Também se pode recorrer as leis da 
cstatística para tratamento de resultados e 
contornar o efeito de tal dispersao. Porém, a 
aplica¡;ao das leis da estatística obriga a 
realiza¡;iio de um grande número de resultados o 
que se revela. geralmente, impraticável, quer 
em termos de custo quer em tempo de ensaio. 
Por essa razao é frequente aplicar-se a leí de 
distribui¡;ao de Gauss ou normaL considerando 
o número de ciclos constante e uma regiao de 
probabilidade compreendida entre os O. 1 a O. 9 
17-8]. 

3.2. Apresenta~ao de resultados. 

Para a constru¡;ao das curvas S-N, foram 
definidos quatro valores com ampli ludes de 
tensao diferentes. Realizaram-se. no mínimo. 
tres ensaios para cada tensao por forma a obter 
um valor médio aceitávcl para o número de 
ciclos de rotura. 

3.2.1. Curva Básica. 

Na figura 3 está representada a curva S-N 
básica para o a¡;o 34CrNiMo6. Os resultados 
foram obtidos com provetes polidos e 
espelhados. possuindo urna rugosidade média 
igual a 0.8¡.¡.m. A amplitude de tensao de 
flexao máxima corresponde aos pontos do 
exterior da sec¡;ao e é obtida pela equa¡;ao das 
tensoes de flexao 

X ( d/ 2) 
(j zz = _.!._.. _ __.:__ 

fxx 
(3) 

A equa¡;ao da curva S-N básica. obtida por 
regressao linear, foi 

log( cr ¡ Ja = 3.l.f83- O. 0725 x log( N¡) 

o u ( crf Ja X N~-0725 = 103.1483 (1) 

Nas figura 4. 5 e 6 sao apresentadas as curvas 
S-N de referencia correspondentes aos ensaios 
realizados com provetes sem acidente 
geométrico e com acabamento polido espelho, 
em que a amplitude de tensao de flexao é 
mantida constante durante o ensaio, (Gzz)a, e 
com tensao de tor~ao, <zx, igual a 25, 50 e 75 % 
de ( Gzz)a. A tabela 1 a presenta os panlmetros 
referentes as curvas S'-X básica e de referencia, 
obtidos por regressao linear entre a amplitude 
de tensao de flexao. (crzz)a. e o número de ciclos 
de rotura. conforme a equa¡;ao l. 

3.2.2. Cun·as S-N considerando a existencia 
de concentra~ao de tensoes. 

Nas figuras 3 .. J.. 5 e 6 estao representadas as 
curvas S-N referentes aos provetes com acidente 
geométrico. conjuntamente com as curvas básica 
e de referencia. submetidos a flexao e tor¡;ao 
igual a Tzx = O, 50 e 75% de (azz)a. Os 
provetes tinham varia¡;ao de sec~ao em que os 
diametros das sec¡;;oes maior e menor eram 

Tabela l. Pariimetros das Curvas S-V básica e 
de referencia 

Curvas Tensao de 
S-N Tor¡;ao <yo log(C') e 

Básica o 3.1483 0.0725 
Curvas 25 3.1363 0.0712 

de 50 3.1198 0.0683 
Referencia 75 3 1015 0.0652 

Tabela 2. Pariimetros das Curvas S-N para os 
provetes com acidente geométrico. 

Raio de Tensao de 
concordancia TorGao% log(C') e 

o 2.8807 0.0613 
1 mm 25 2.8759 0.0611 

50 2.8492 0.0590 
75 2.8704 0.0655 
o 2.8822 0.0541 

3 mm 25 2.8241 0.0451 
50 2.8112 0.0432 
75 2.8268 0.0466 
o 2.8247 0.0391 

7 mm 25 2.8168 0.0381 
50 2.8015 0.0357 
75 2. 7884 0.0340 
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Fig. 3. Cun·as S-N para as 
geometrías considerando a amplitude 
de flexao. (O'zz)a. e Tzx = 0% de (O'zz)a. 
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Fig. 4. Curvas S-N para as diferentes 
geometrías considerando a amplitude de tensiio 
de flexiio. (cru)a. e Tzx =25% de (cr77)a. 
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Fig. 5. Cun·as S-N para as diferentes 
geometrías considerando a amplitude de tensiio 
de flexao. (O'z7 ) 3 • e Tzx=50o/o de (Cizz)a. 
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Fig. 6. Cun·as S-N para as dtferentes 
geometrías considerando a amplitude de tensiio 
de flexiio. ((jn)a. e Tz.\=75% de (07z)a-

íguais a 20 e 12 mm. respectivamente. A 
concordancia entre as duas sec<;:oes assumiu trés 
raios distintos. ou seja. R = l, 3 e 7 mm. A 
tabcla 2 apresenta os valores das constantes . 
logfC'J e c. referentes a equa<;:ao l . 

4. DISCUSSÁO DE RESULTADOS. 

Perrin at al [91 e Buch 1101 fizeram estudos 
sobre o efeito da tensao média numa liga de a<;:o 
de baixo teor em carbono e verificaram que os 
critérios tradicionais de dimensionamcnto a 
fadiga sao consen·adores. Rccorreram aos 
critérios de Goodman. Gerbcr e Sodcrbeg e 
verificaram que o critério de Gerber era o 
preferido. quando usado para fazer a correc<;:iio 
do efcito da tensiio média. Constataram que 
alguns dos paramctros que relacionam a tensao 
média sao muito conscn·adorcs. quando a 
componente é de trac<;:iio e extremamente 
optimistas quando a componente de tensiio 
média é de comprcssiio. McDiarmid 111] obteve 
resultados idénticos nos ensaios que realizou cm 
provetes furados e sem acidentes geométricos . 
construídos cm a<;:o com crR = 850 [MPa] e (jced 

= 680 [MPa] e submeteu-os a esfor<;:os normais e 
tangenciais dando origem aos modos de rotura I. 
li e IIL com tensao média. Usando um critério 
de tcnsao tangencial para dimcnsionamento a 
fadiga. vcrificou que o cfcito da tcnsiio média 
em modo misto I+III rcduzia a vida a fadiga dos 
componentes na ordcm dos 5 a 1 O %. quando a 
tcnsiio média assumia valores identicos aos da 
amplitude de tensao. 

Outro trabalho publicado por Ellyin ct al [12]. 
baseado num critério energético revela que a 
existencia de tensiio média diminui a vida a 
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fadiga. quando as tensoes sao axiais e de tor((ao. 
e a razao entre as duas componentes e a 'ida á 
fadiga nao é uma constante. mas sim fun¡yao da 
amplitude de tensao do ensaio. 

A análise de resultados permite concluir que a 
resistencia a fadiga diminui quando a 
componente de tensao média aumenta. sendo 
mais acentuada nos casos em que a 
conccntra¡yao de tensocs é mais elcYada. como se 
pode constatar comparando as figuras 3. -k 5 e 
6. Essa diminui~ao de resistencia a fadiga 
traduz-se numa redu~iio da vida dos provetes. 
embora de forma ligeira. excep¡;:io feíta aos 
pro,·etes com raio de concordancia igual a l mm 
onde se verifica. claramente. esse efeito. A 
análise do declive das cunas S-N. quando 
representadas em escalas bilogarítmicas. 
permite fazer o mesmo raciocínio e constatar 
que o efeito da tensao média se acentua mais 
quando a amplitude de tensao decresee. 

5. CONCLUSÓES. 

Quando se comparam resultados obtidos pelos 
códigos. como o ASME. e pelos critérios de 
dimensionamento á fadiga. como o de Soderberg 
e de Goodman. com os das cunas S-N. 
concluiu-se o seguintc: 
- para as mesmas condi¡yoes de ensaio. os 
diametros calculados pelos critérios ou códigos 
sao superiores aos diametros dos provetes 
ensaiados. 
- o critério de Goodman. considerando a tcnsao 
equivalente de Von-Mises. é o que se aproxima 
melhor do valor real embora a diferen¡;a relativa 
do critério de Soderberg seja mínima. 

o dimensionamento a vida garantida. 
recorrendo as curvas S-N. e obtidas em 
condi¡;oes idcnticas as reais. permite obter 
dimensoes mais realistas. A utiliza¡;ao de cunas 
S-N resultantes de ensaios em condi¡;oes 
distintas das reais. como. p.e.. quando sao 
obtidas com solicita~oes uniaxiais ou sem 
acidentes geométricos podem levar. igualmente. 
a sobredimensionamentos. 

A rigidez da máquina e o modo de 
funcionamento silo os principais responsá\"eis 
pelos bons resultados que foram obtidos nos 
ensaios de provetes submetidos a fadiga rotati\ a 
biaxial de flexao e tor¡;ao. 
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INFLUENCIA DEL ENVEJECIMIENTO EN -LA VIDA A FATIGA 
DEL ACERO INOXIDABLE DUPLEX UNS S31803 EN AIRE Y EN V ACIO 

A. Mateo1
, P. Violan2

, L. Llanes\ J. Méndez2 y M. Anglada1 

l.- Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica, 
E.T.S.E.LB., Universidad Politécnica de Catalunya, 08028 Barcelona, España 

2.- Laboratoire de Mécanique et de Physique des Matériaux 
(URA N°863/CNRS), ENSMA 86960 Futuroscope Cedex, Francia 

Resumen. Este estudio versa sobre el comportamiento a fatiga de un acero inoxidable duplex. Estos 
aceros son susceptibles de sufrir un considerable deteríoro de sus características mecánicas si son 
expuestos a temperaturas en el rango de 250°C a 500°C. El presente trabajo de investigación se inscribe 
en el marco del estudio de esta problemática, siendo su propósito caracterízar la vida a fatiga en función 
del envejecimiento térmico. Para ello se efectuaron ensayos a amplitud de deformación total incremental 
con el objetivo de determinar la respuesta cíclica del material tanto recocido como envejecido (200 horas 
a 475°C). A partir de las curvas cíclicas obtenidas. se seleccionaron dos amplitudes de deformación 
plástica a las que realizar ensayos a rotura constante. Para la mayor de estas amplitudes 
los ensayos fueron efectuados en dos medios ambientes: aire y vacío. Los resultados, en términos de vida 
a fatiga y para la amplitud escogida, indican que el envejecimiento aumenta la vida a fatiga, y muestran 
que en atmósfera inerte la duración del ensayo es un orden de magnitud mayor que en aire. La 
observación mediante microscopía electrónica de barrido de las probetas ensayadas permite discutir los 
resultados en función del efecto del envejecimiento sobre la actividad plástica de la fase ferrítica. 

Abstract. This work concerns the fatigue behav10r of a duplex stainless steel. These steels are prone to 
suffer a considerable degradation of their mechanícal characteristics when exposed to temperatures 
within the range from 250°C to 500°C. The present research deals with this problem, being its aim to 
characterize the fatigue life as a function of the thermal embríttlement. Incremental-step tests were 
carríed out in arder to determine the cyclic response, both for annealed and aged (200 hours at 475°C) 
materíals. From the obtained cyclic stress-strain curves, two plastic strain amplitudes were selected in 
arder to perform constant-amplitude tests to failure. For the highest amplitude tests were carríed out in 
two environments: air and vacuum. The results, in terms of fatigue life and for the chosen amplitude, 
indicate that ageing increases the fatigue life, and show that tests performed in vacuum last ten times 
longer than those performed in air. The specimens were exarníned by scanníng electron rnícroscopy in 
arder to discuss the results as a function of the ageing effect on ferrite plastic activity. 

l. INTRODUCCIÓN 

La estructura bifásica de los aceros inoxidables duplex, 
compuesta de austenita y ferrita, les confiere 
propiedades ventajosas con respecto a los inoxidables 
monofásicos, tanto austeniticos como ferríticos. De su 
microestructura dual resulta una combinación de 
elevadas características mecánicas con una óptima 
resistencia a la corrosión en condiciones críticas 
(medios dorados, corrosión bajo tensiones) [1,2] que 
los hace adecuados para las más variadas aplicaciones 
industriales (intercambiadores de calor, recipientes a 
presión, manipulación de productos químicos) [2,3]. 

El mayor inconveniente que limita la vida en servicio 
de los aceros duplex es la severa fragilización que 
pueden sufrir si son expuestos a temperaturas 
comprendidas en el rango intermedio (250-500°C). Este 
fenómeno, conocido como ''fragílización a 475°C" es 
atríbuido príncipalmente a la descomposición espinodal 
de la ferrita [4,5], aunque paralelamente también se 
desarrollan otras transformaciones, e.g. la precipitación 
del compuesto intermetálico G [6], que adquieren 
relevancia para largos periodos de envejecimiento (del 
orden de miles de horas). 
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A pesar que los duplex son candidatos potenciales a ser 
utilizados industrialmente en componentes sometidos a 
cargas cíclicas, su comportamiento a fatiga, tanto en 
estado de recocido como tras envejecimiento térmico, es 
un tema poco estudiado. Este trabajo trata ese aspecto, 
al investigar la vida a fatiga de uno de los aceros 
duplex más extendidos comercialmente y discutir los 
resultados en función de las condiciones de 
envejecimiento. 

Por otra parte, es bien conocido que en atmósferas 
inertes la vida a fatiga de un metal puede prolongarse 
mucho más que en aire ambiental (e.g. [7D. Siguiendo 
esta línea se ha recurrido a la realización de ensayos en 
vacío, con la finalidad de poder analizar el 
comportamiento del material tras acumular un mayor 
grado de deformación plástica. Además, estos ensayos 
han suministrado interesantes datos sobre la influencia 
del medio ambiente en la respuesta cíclica de los aceros 
duplex. 

2. MATERIAL Y TÉCNICAS EXPERIMENTALES 

El acero estudiado es un acero duplex de segunda 
generación de tipo UNS 531803 y fue producido por 
Sandvik (Suecia). Después de un tratamiento de 
recocí do a 1 050°C, su microestructura consiste en un 
45% de austeníta en una matriz ferritica, y los granos 
austeníticos adoptan la forma de bandas siguiendo la 
dirección de larninación. La composición química del 
acero facilitada por el fabricante y la de cada una de sus 
fases constituyentes analizada por EDS (espectroscopia 
por análisis de energía dispersada) se muestran en la 
Tabla l. 

Tabla 1. Composición química del acero 
y de cada una de las fases (% en peso). 

UNS S31803 
Fase a. 

e N 
0.025 0.13 

Cr 
22.0 
27.5 

Ni 
5.5 
2.9 

M o 
3.0 
4.8 

Los ensayos de fatiga oligocíclica siguiendo el método 
incremental y los correspondientes a la amplitud 
constante más pequeña de las dos seleccionadas se 
efectuaron en una máquina servohidraúlica, bajo 
control de la deformación total aplicada y en aire. Los 
ensayos a la mayor amplitud constante fueron llevados 
a cabo, tanto en aire como en vacío (a presión inferior a 
l o-3 Pa), en una máquina electromecánica y bajo 
control de la deformación plástica. En todos los casos 
se ensayaron muestras en dos condiciones: una en 
estado de recocido (o sea, no envejecida) y otra después 
de un tratamiento de envejecimiento a 475°C durante 
200 horas. Las probetas eran cilíndricas. de 6 mm de 

diámetro, y fueron sometidas a deformación simétrica 
tracción-compresión. 

Previamente a su ensayo, las probetas habían sido 
electropulidas con una solución de ácido perclórico en 
etanol, a fin de permitir la posterior observación de su 
superficie por medio de microscopía electrónica de 
barrido (MEB). 

J. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

El comportamiento a fatiga del material, evaluado 
mediante curvas de esfuerzo-deformación cíclica 
(CEDC), se muestra en la Fig. l. Esta gráfica presenta 
los esfuerzos a saturación (o bien finales, en aquellos 
casos en que no se alcanzó una auténtica saturación) 
frente a las amplitudes de deformación plástica(&¡,¡), en 
el rango de 10"5 hasta 5x 10"3

, determinadas a partir de 
los ensayos a amplitud incremental y para las dos 
condiciones de tratamiento. 
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Fig. 1. Curvas cíclicas esfuerzo-deformación del acero 
duplex estudiado. 

La CEDC correspondiente al acero envejecido se sitúa a 
niveles de esfuerzo superiores a la del material 
recocido, pero la forma de ambas permite describirlas 
en términos de tres etapas. En la etapa I, a bajas &¡,1, las 
dos curvas están muy próximas. Sin embargo, para &pt 

entre 10-4 y 2xl0-4, se produce un cambio de pendiente 
y las CEDC comienzan a separarse. Este cambio resulta 
más acusado para el duplex envejecido, como 
consecuencia de su fuerte tasa de endurecimiento por 
deformación cíclica. A valores de &¡,1 :: 1 0"3 se produce 
un nuevo cambio de pendiente y el endurecimiento 
cíclico por deformación vuelve a ser moderado. 

Para efectuar los ensayos a amplitud constante hasta 
rotura se escogió en primer lugar una amplitud de 
deformación plástica situada en la transición entre las 
etapas I y II de las CEDC, concretamente Bpt = 1.5xl0-4. 
Para esta amplitud no se realizaron ensayos en vacío 
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puesto que ya en aire la vida a fatiga fue superior a un 
millón de ciclos. 

La selección de la segunda amplitud de deformación 
plástica para efectuar los ensayos a amplitud constante 
se basó en el criterio de buscar un valor para el que las 
diferencias entre las respuestas del material envejecido 
y el recocido fueran notables. Como se aprecia en la 
Fig. 1, tanto en la etapa II como en la III se cumple esta 
condición. Pero, de habernos situado dentro del 
régimen de altas amplitudes, probablemente habriamos 
tenido unas vidas a fatiga demasiado cortas para poder 
apreciar claramente el efecto del medio ambiente. Por 
ello se tomó E¡,1 = 6xl0-4, amplitud perteneciente a la 
etapa IL Para este valor es de esperar una diferencia 
pronunciada entre las vidas a fatiga del material en 
función de la condición de envejecimiento, así como del 
medio ambiente de ensayo. 

Las curvas de endurecimiento-ablandamiento cíclico 
correspondientes a los ensayos a amplitud de 
deformación plástica constante de 1.5xl0-4 
evidenciaron, tanto para el material recocido como para 
el envejecido, un leve endurecimiento en los primeros 
ciclos seguido por un ablandamiento que desemboca 
rápidamente a un estado de saturación. 

'2 750 

~ 700 
N ..._ 

650 b 
<1 

"' 600 
§ 

550 (\) 

¿ 
500 "' u.l 

111 

11 

111 
111 111 

111 

1111 11 

11 11 1111 
11 

111 111 

¡111 
lllllla 

0 
8 0 o G 

0 0 
Rotura en Aire V 11111 

~ 450 
O O O O O [G D Go 111 

'"O Rotura en Aire o 
1111 

- ,------------------, o ;§. 400 
1 111 MaterialEnvejecido 1 

0 

~ 35g ~~ o Material Recocido 

100 102 !03 10~ 

N (Ciclos) 

Fig. 2. Curvas endurecimiento-ablandamiento cíclico del 
acero duplex ensayado a ep¡= 6xl0"1 en vacío. 

Las curvas de endurecimiento-ablandamiento cíclico 
obtenidas de los ensayos realizados a E¡,1 = 6xl0-4 en 
vacío se han graficado en la Fig. 2. Los valores de los 
esfuerzos medidos en aire y en vacío coinciden casi 
perfectamente, por lo que las curvas en aire no se han 
representado y únicamente se ha señalado en cada 
curva el número de ciclos para el que se produjo la 
rotura en aire. Ambas curvas, la del material recocido y 
la del envejecido, pueden dividirse en dos etapas: 
endurecimiento inicial y ablandamiento cíclico. Todos 
los ensayos evidenciaron un endurecimiento muy 
rápido, de tal forma que, entre el quinto y el décimo 
ciclo, ya se alcanza el valor de amplitud de esfuerzo 
máximo. A continuación se observó un lento y continuo 

ablandamiento. En el caso del duplex envejecido la 
fractura en aire tuvo lugar durante el periodo de 
ablandamiento, no llegándose a un estado de saturación 
hasta 105 ciclos. Por contra, la curva del material 
recocido alcanza la saturación aún antes de la rotura en 
aire. 

La Tabla 2 recoge las vidas a fatiga medidas en los 
cuatro ensayos a e¡,1 = 6x 1 0-4. De estos datos destacan: 
por un lado que los ensayos en vacío tengan una 
duración diez veces superior a la de los efectuados en 
aire, y por otro que el envejecimiento induzca que se 
duplique la vida a fatiga del material. 

Tabla 2. Vidas a fatiga (número de ciclos a rotura) del acero 
duplex ensayado 11 ep¡= 6xl04

, en aire y en vacío. 

Recocido 
Envejecido 
(200 horas a 475"9 

Aire Vacío 

18000 198000 

32000 415000 

La observación por MEB de la superficie de las 
muestras ensayadas permitió determinar, en cada caso, 
que fase localizaba preferentemente la deformación y 
como se producía la nucleación de fisuras. En la Fig. 3 
se muestra el aspecto típico de las probetas ensayadas a 
E¡,1 = 1.5xl0-4. Tanto en el material recocido (Fig. 3a), 
como en el envejecido (Fig. Jb ), la deformación 
aparece totalmente localizada en los granos de 
austenita. En el primero se aprecian, en granos 
favorablemente orientados, bandas características del 
deslizamiento planar propio de la fase austenitica; 
mientras que en la imagen correspondiente al duplex 
envejecido se observa como, igualmente en función de 
su orientación cristalográfica, en algunos granos de y 
no hay evidencia de deformación plástica, cuando otros 
muestran uno e incluso dos sistemas de deslizamiento 
activos. 

Fig. 3a. Aspecto superlicial del material recocido ensayado a 

E¡,t = L5xl0
4

. 
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Fig. Jb. Aspecto superficial del material envejecido 
ensayado a Ept =: L5xl0-'~. 

La Fig. 4a es una micrografía del material recocido 
ensayado a Ept = 6x 1 0-4. Aunque al igual que en las 
imágenes correspondientes a la amplitud inferior la 
deformación está localizada esencialmente en la 
austenita, en este caso se aprecia que en varias zonas 
las microgrietas penetran en la matriz ferrítica. 

Fig. 4a. Aspecto superficial del material recocido ensayado a 
Ep¡::: 6xlO-'~. 

En el material envejecido ensayado a sP1 = 6x 1 o-'~ la 
austenita muestra intensas bandas de deslizamiento con 
marcadas extrusiones (Fig. 4b ). La nucleación de las 
grietas tiene lugar en esas bandas, conduciendo a la 
formación de numerosas microgrietas superficiales. La 
imagen refleja la dificultad de tales grietas para 
propagarse a traves de los granos de ferrita. 

4. DISCUSIÓN 

El comportamiento endurecimiento-ablandamiento 
observado a Epi= 1.5xiO-'~ es característico de los aceros 
austeníticos aleados con nitrógeno, atribuyéndose el 
endurecimiento a la generación de dislocaciones y su 
anclaje por los elementos intersticiales, y el 
ablandamiento a la destrucción del orden a corto 
alcance (Cr-N) causada por la deformación cíclica [8]. 
La misma explicación es válida para el comportamiento 
del acero no envejecido a Ep1 = 6xlO-'~, en tanto que el 
más marcado y prolongado ablandamiento observado 
en el caso del material envejecido podría deberse a la 
demodulación de la descomposición espinodal 
producida por el movtmtento irreversible de 
dislocaciones en la ferrita [9]. 

Fig. 4b. Aspecto superficial del material envejecido 
ensayado a epi= 6xlO-'~ 

Por lo que respecta a las diferencias entre las dos 
CEDC (Fig. 1), el hecho de que la curva 
correspondiente al material envejecido se sitúe a niveles 

esfuerzo superiores a la del acero recocido se asocia 
con el incremento en resistencia mecánica producido 
por la descomposición de la ferrita (e.g. para el duplex 
estudiado el límite elástico pasa de 468 MPa a 626 MPa 
tras 200 horas a 475°C [lOD. La existencia de tres 
etapas con diferentes tasas de endurecimiento cíclico es 
atribuible a los cambios en los mecanismos de 
deformación cíclica activos para cada condición del 
material y para cada nivel de Ep¡, como ha sido 
discutido por los autores en trabajos previos [11,13]. 

Para deformaciones plásticas pequeñas (etapa I e inicio 
de la II) las dos curvas cíclicas se sitúan muy próximas. 
La razón de ello está en que la austenita, por ser la fase 
más blanda y además por estar sometida a tensiones 
residuales de tracción provocadas por el enfriamiento 
desde la temperatura de recocido [14], es la que 
comienza primero a deformarse plásticamente, y en este 
intervalo todavía es capaz de acomodar la deformación 
global del material, mientras la ferrita se mantiene en 
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el régimen elástico. De esta forma el efecto de la 
fragilización de la ferrita es minimo, limitándose a un 
constreñimiento de los granos austeníticos que es el 
causante de la leve separación entre ambas curvas. En 
consecuencia la localización del daño superficial, tanto 
en el caso del duplex recocido como en el del 
envejecido, se concentra totalmente en la fase y, como 
se refleja en la Fig. 3. Las fisuras que se nucleen en las 
bandas de deslizamiento no conseguirán continuar su 
propagación a través de la ferrita, lo que explica que la 
vida a fatiga sea relativamente infinita. 

Se ha constatado que los valores de vida a fatiga a &¡,1 = 
6x 104 son mayores para el material en estado de 
envejecimiento. Como se aprecia en la Fig. 4, en el 
material sin envejecer las fisuras pueden nuclearse en 
ambas fases, aunque parece que el fenómeno más 
extendido es la nucleación en la austenita, para luego 
introducirse en la matriz ferritica y continuar su 
propagación si encuentran un estado de tensiones 
favorable. En cambio, en el material envejecido, para 
este nivel intermedio de &p1, la matriz ferritica 
fragilizada no es capaz de asumir deformación plástica, 
oponiéndose mucho más que en el caso anterior a la 
propagación de las fisuras, y explicando así el 
incremento de vida a fatiga observado. 

El efecto del medio ambiente se muestra muy relevante 
a partir de la comparación de las vidas a fatiga en aire y 
en vacío. Que en aire la vida se vea reducida a menos 
de 10% de la alcartzada en vacío es sorprendente si se 
compara con lo reportado para aceros inoxidables 
austeniticos, e.g. para un inoxidable 316L el aire 
provocó la disminución de la vida solamente a un tercio 
[7]. Por otra parte, es asimismo de destacar que el 
efecto relativo del medio ambiente sea el mismo para el 
duplex recocido que para el envejecido, lo que 
implicaría su independencia respecto al 
comportamiento plástico de la ferrita. La explicación de 
esta pronunciada influencia medioambiental deberia 
estar asociada, fundamentalmente, a dos factores: 
• por un lado, al comportamiento intrínseco de la 

ferrita; 
• y por otro, a que la iniciación de fisuras en un acero 

duplex sea sensible al acoplamiento, tanto mecánico 
como electroquímico, entre sus dos fases [15]. 

Respecto al primer punto, a nuestro conocimiento, no 
existe biblíogra:fia relativa al tema, y por consiguiente 
se requiere una investigación más profunda del mismo. 

En cuanto al acoplamiento a.ly, se sabe que la ferrita es 
anódica respecto a la austenita. Por ello, a bajos niveles 
de esfuerzos, la ferrita, que no es deformada 
plásticamente, protege catódicamente a la austenita, 
que es la fase que soporta la deformación. Esto explica 
la elevada resistencia de los aceros duplex en 

condiciones de corrosión bajo tensiones. Si nos 
situarnos a niveles de esfuerzo superiores el escenario 
cambia totalmente. Para esfuerzos dentro de la etapa II 
la ferrita del material no envejecido comenzará a 
deformarse plásticamente. A diferencia de las bandas 
de deslizamiento de la austenita, que provocan un daño 
superficial mínimo, en la ferrita se producen marcadas 
extrusiones-intrusiones fruto del carácter más 
irreversible del deslizamiento en los metales de 
estructura BCC (cúbica centrada en el cuerpo), y si se 
alcanza la tensión critica para producir maclado el 
daño superficial será aún mayor. Extrusiones y macias 
son lugares favorables para la oxidación, cuya 
localización en estos puntos acelerará la nucleación de 
fisuras en la fase ferritica 

Por lo que respecta al acero envejecido, para un mismo 
nivel de &¡,1 aplicada la ferrita fragilizada se deformará 
globalmente mucho menos que la del material sin 
envejecer. Sin embargo, puesto que el nivel de 
esfuerzos es más elevado que en el caso del material 
recocido, localmente pueden aparecer maclas, que 
tienen una elevada probabilidad de provocar fisuras. Si 
el medio ambiente es inerte la fisuración de la ferrita 
por oxidación localizada no tendrá lugar, pudiendo ser 
éste el motivo de que en vacío las vidas a fatiga sean 
tan prolongadas. En la actualidad se están 
desarrollando nuevos estudios para tratar de validar 
estas especulaciones desde el punto de vista 
experimental. 

5. CONCLUSIONES 

Del presente trabajo de investigación se pueden extraer 
las siguientes conclusiones respecto al comportamiento 
a fatiga de los aceros inoxidables austeno-ferríticos: 

• La respuesta cíclica esfuerzo-deformación muestra 
tres etapas, en función de la &p¡, tanto para el 
material en estado de recocido como tras someterlo 
a fragilización térmica a 475°C. Aunque en este 
último caso la CEDC se sitúa a niveles de esfuerzo 
más elevados. Estas etapas se relacionan con 
cambios en los mecanismos de deformación plástica 
activos dentro de cada intervalo. 

• A amplitudes de deformación plástica 
( <2x 1 04

), la deformación plástica se concentra en la 
austenita. Las fisuras que aparecen en esta fase son 
incapaces de propagarse a través de la lo que 
explica que la vida a fatiga sea infinita. 

• Para &¡,1 = 6x 104 la vida a fatiga es mayor en el 
material envejecido pues las fisuras, que 
nucleándose mayoritariamente en la 
experimentan más dificultades para propagarse por 
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la matriz ferritica fragilizada que por la ferrita del 
duplex no envejecido, la cual es capaz de acomodar 
deformación plástica. 

• El medio ambiente tiene una notable influencia 
sobre la vida a fatiga de los aceros duplex, al menos 
dentro de los niveles de deformación estudiados. La 
explicación física de este efecto, y su posible 
independencia respecto al comportamiento plástico 
de la ferrita, no están bien definidas, siendo el tema 
de estudios en desarrollo. 
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CUANTÍA MÍNIMA EN FLEXIÓN: TEORÍA Y NORMATIVA 
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Resumen. Las normas de construcción calculan la cuantía mínima de acuerdo con la teoría de agota
miento (plasticidad), que da resultados independientes del tamaño. Sin embargo, las vigas débilmente ar
madas muestran el efecto de escala: la carga máxima que puede soportar crece en menor proporción que 
el canto de la viga, a igualdad de cuantía y tipo de acero, sobre vigas proporcionales. La Mecánica de la 
Fractura aplicada al hormigón armado permite reproducir este efecto: en este artículo se analizan compa
rativamente las fórmulas de cuantía mínima basadas en Mecánica de la Fractura propuestas por distintos 
investigadores, incluyendo una expresión desarrollada por los autores a través de un modelo teórico ba
sado en la fisura cohesiva, la cual incorpora la influencia de la adherencia acero-hormigón. Estas fórmulas 
se comparan con las disposiciones relativas a la cuantía mínima de las más importantes Normas de Cons
trucción. De este análisis se desprende la conveniencia de revisar la Norma Española EH-91 en este 
punto, puesto que además de no ser sensible al tamaño del elemento estructural, prescribe cuantías más 
elevadas que las del resto de la normativa y que las propuestas por los distintos equipos de investigación. 

Abstract. Minimum reinforcement in building codes is usually calculated in agreement with limit state 
theories (plastícity), whose results are not size dependent. Nevertheless, lightly reinforced beams show 
size effect: maximum load grows slower than beam depth in homotctic beams, reinforcement ratio and 
steel characteristics remaining constant. Concrete fracture mechanics catches this size effect: this paper 
compares the existíng reinforcement ratio formulae, based on fracture mechanics, including one proposed 
by the authors through a model that takes into account steel-concrete adherence. Those expressions are 
also tested against building codes. This comparison shows the convenience of revising Spanísh EH-91 in 
this subject, because its mínimum reinforcement prescriptíons do not depend on the beam size and seem 
to be too conservative. 

l. INTRODUCCIÓN K re 
Pmín = _ r::. (0.1 + 0.0023 fcm) (fcm en MPa) (1) 

fy 'VD Uno de los fenómenos más sensibles al efecto de escala 
característico de las estructuras de hormigón es la arma
dura mínima en flexión necesaria para conseguir una 
rotura dúctil. La importancia de este parámetro se com
prende bien si consideramos que hay muchos criterios 
constructivos que conducen a secciones de hormigón 
que resistirían las cargas de diseño sin apenas refuerzo: 
en esos casos hay que asegurar que la estructura no 
rompa de modo frágil poniendo el acero preciso y, al 
mismo tiempo, evitar gastar más dinero del realmente 
necesario para cumplir ese objetivo. 

Varios investigadores han estudiado este problema usan
do la mecánica de la fractura aplicada al hormigón ar
mado, llegando a expresiones con las que se puede cal
cular la cuantía mínima en flexión. Bosco y Carpinteri 
[1] han propuesto la siguiente fórmula, basada en el de
sarrollo de la fractura elástica-lineal de una viga con ar
madura -aunque se ajusta con resultados experimenta
les-: 

donde Pmín es la cuantía mínima (área de acero, A5, en
tre el área de la sección de hormigón, Ac). Krc es la te
nacidad de fractura del hormigón, fy la tensión de ce
dencia del acero, D el canto de la viga y fcm es la resis
tencia de compresión del hormigón. 

Otra fórmula para armadura mínima en flexión es la 
propuesta por Baluch, Azad y Ashmawi [2): 

Pmín= e 1.70-2.60 
(2) 

en la que e es el recubrimiento de la armadura y el resto 
de variables tienen los significado explicad95 anterior
mente (K1c se tiene que expresar en MPa"\fm y fy en 
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MPa; el coeficiente que multiplica a Krc no es adimen
sional). Esta fórmula se basa en un ajuste experimental 
con ensayos en los que se han variado los parámetros de 
los que depende un modelo que ellos mismos han desa
rrollado. 

También Gerstle y colaboradores [3] han propuesto una 
expresión, basada en un modelo teórico que tiene en 
cuenta el comportamiento cohesivo del hormigón: 

1 }1a 
Pmín =-¡:; { .Vo.0081 + 0.0074 Dllch- 0.0900 (3) 

donde n es la relación entre los módulos de elasticidad 
del acero y del hormigón (Es/Ec), y lch es la longitud 
característica del hormigón, que se define como [4]: 

(4) 

donde GF es la energía específica de fractura del hormi
gón, y ft su resistencia a tracción. 

Por último, hay otra expresión de armadura mínima que 
se debe a Hawkins y Hjorsetet [5]: 

fr D 
Pmín = 0.175 fyD-c (5) 

donde fr es el módulo de rotura (tensión nominal) de la 
sección de hormigón en masa, y es dependiente de las 
propiedades en fractura del hormigón. 

Esta fórmulas de Pmín dependen de las características de 
los materiales: en particular de las propiedades en frac
tura del hormigón y de la tensión de cedencia del acero; 
sin embargo, ninguna de ellas es sensible a las propie
dades de la interacción acero-hormigón. Por otra parte, a 
excepción de la ce. (2), estas expresiones de armadura 
mínima manifiestan el efecto de escala, aunque la ten
dencia de variación con el tamaño no es uniforme. 
Mientras la cuantía mínima de Bosco y Carpinteri (1) 
disminuye proporcionalmente al aumento de \ID -efec
to de escala propio de los materiales elástico-lineales-, 
la de Gerstle (3) aumenta en función de la raíz cuarta del 
canto. La de Hawkins y Hjorsetet (5) incluye su depen
dencia respecto del tamaño en el módulo de rotura fr el 
cual disminuye con el canto de la viga, ya que es 
proporcional a la resistencia, y hay expresiones que 
permiten calcularla --en función del canto de la viga
con buena aproximación [6]. 

En la sección siguiente vamos a presentar una expresión 
para el cálculo de la cuantía mínima que pretende repre
sentar objetivamente la influencia real de todos los pará
metros del acero y del hormigón, de su interacción mu
tua, y de la geometría y el tamaño de la viga. Es necesa
rio definir previamente los conceptos de armadura míni
ma (§2.1.), hiperresistencia (§2.2.) y carga última de 
plastificación en una viga armada (§2.3.); a continua
ción proponemos una fórmula para el cálculo de Pmín 
(§2.4.) y comparamos, con un ejemplo concreto, sus 
cuantías con las de las fórmulas de otros autores y con 
las que prescribe la normativa de construcción vigente 
en algunos paises de nuestro entorno. Finalmente ex
traeremos algunas conclusiones. 

2. ARMADURA MÍNIMA 

Nos proponemos obtener una expresión para calcular la 
armadura mínima que hay que poner en una viga para 
que en ningún caso rompa de modo frágil. Llamamos 
vigas débilmente armadas a las vigas que tienen un re
fuerzo próximo a ese mínimo. 

Vamos a utilizar el modelo de la longitud efectiva de 
anclaje [7], que es capaz de reproducir, con bastante 
precisión, una serie de ensayos realizados sobre vigas 
con poca armadura [8]. Al estudiar el proceso de rotura 
de una viga débilmente armada con este modelo hallá
bamos que dependía del tamaño relativo a la longitud 
característica del hormigón, de la cuantía de acero, de la 
tensión de cedencia del acero y de la adherencia acero
hormigón. Estos cuatro parámetros, expresados de modo 
adimensional, son: 

n* =-º- p =As f* =_!Y f3 ='te p lch (6) 
lch Ac Y ft ft n As 

p representa a la adherencia, y depende de la tensión ra
sante última entre hormigón y acero, del perímetro de 
las barras, p, y de la relación entre los módulos de elas
ticidad del acero y el hormigón, n, (el resto de paráme
tros se introducen para que p sea adimensional, y han 
sido explicados anteriormente). 

Este modelo constituye una buena herramienta para es
tudiar este tipo de estructura por medio de la realización 
de "ensayos teóricos", mucho más flexibles y económi
cos que los ensayos reales. 

2.1. Concepto de armadura mínima 

Ya que pretendemos estudiar la cuantía mínima necesa
ria para evitar una rotura frágil, es preciso determinar 
dónde ponemos en este trabajo el límite entre el com
portamiento frágil y el comportamiento dúctil. 

La Fig. 1 esquematiza gráficamente la transición que se 
produce en una viga armada desde un comportamiento 
frágil hasta un comportamiento dúctil. Si la viga no 
tiene armadura, el comportamiento es muy frágil, puesto 
que si se carga monótonamente romperá de modo súbito 
al llegar al máximo de resistencia. Al armarla se dismi
nuye la fragilidad, pero solo conseguiremos evitar la ro
tura posterior a la carga máxima si el acero es capaz, por 
si sólo, de soportar esa carga cuando el hormigón esté 
completamente roto: en estas condiciones, si intentáse
mos aumentar la carga exterior llevaríamos al acero a su 
límite de deformación plástica, y la viga se rompería. 
Cuando la viga se comporta de esa manera decimos que 
tiene la armadura mínima para conseguir un comporta
miento dúctil. Por lo tanto la viga tiene cuantía mínima 
si su primer máximo (máximo de fisura.:ión: Pcrac0 
coincide con el plato de plastificoción (nivel de la carga 
exterior cuando el acero está plastificado, trabajando a 
su tensión de cedencia: PyieJd): 

comportamiento frágil : 

cuantía mínima, Pmín: 

comportamiento dúctil : 

Pcrack > Pyield 

P crack = P yield 

P crack < Pyield 

(7) 

(8) 

(9) 
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Fig. l. Transición frágil-dúctil en una viga armada. El 
comportamiento límite marca la cuantía mínima. 

2.2. El aumento de la carga máxima debido a la arma-
dura (hiperresistencia) 

Y a que la ec. (8) es la que nos va a facilitar obtener una 
expresión para la cuantía mínima, es necesario analizar 
cómo se pueden escribir de modo sencillo los dos térmi
nos de la igualdad. 

El máximo de fisuración, Pcrack. debe ser función, 
aparte de la geometría de la viga y del tipo de carga, de 
las propiedades del hormigón, del tamaño de la viga y 
de los parámetros que definan la actuación del acero: 
cuantía, posición, y adherencia al hormigón. Es decir, en 
general: 

Pcrack = f{_D • P.-[- • ~) 
\Jch eh 

(10) 

Si utilizamos el modelo de la longitud efectiva de an
claje para calcular Pcrack podemos concretar más la 
forma de esa función: 

donde P 0 es la carga máxima que obtenemos en la viga 
sin armar, a la que se suma m¡uncremento de carga, M', 
que es proporcional a p y a "J ~ a través de una función 
del tamaño adimensional D/lch y del recubrimiento 
adimensional cllch· Esta función depende también del 
tipo de ablandamiento del hormigón, y más concreta
mente, de la pendiente inicial de la función de ablanda
miento, puesto que es el valor de la pendiente inicial la 
que determina el valor de la carga máxima de la viga en 
masa, P0 [9]. Se puede, no obstante, independizar la ec. 
(11) del tipo de ablandamiento del hormigón haciendo 
los cálculos con una función de ablandamiento lineal 
que tenga precisamente esa misma pendiente (Fig. 2) 
teniendo en cuenta que al trabajar así también estamos 
modificando el valor de la energía de fractura y de la 
longitud característica del hormigón del modelo. En rea
lidad estamos trabajando con una parte constante de la 
energía de fractura y de la longitud característica y son 
valores que pueden servir para caracterizar al hormigón 
en las primeras etapas de su rotura: 

1 
_E Gp1 

¡- f[ (12) 

Fig. 2. Curva de ablandamiento lineal que, por tener la 
misma pendiente inicial que la curva real del hormigón, 
va a producir el mismo comportamiento de la viga en 
los primeros pasos de la fisuración (ambas curvas predi
cen la misma carga máxima). 

Se puede ajustar una curva analític1$ a los resultados de 
carga máxima adimensionalizada (Po) que da el m.odelo 
teórico para diferentes valores de D/11• Planas Gumea y 
Elíces proponen la siguiente ecuación [6]: 

p~ = ~f 1 + 1 D/1) 
"\ C2+C¡ 

(13) 

donde a es una constante que depende de la geometría y 
tipo de carga. Si nos centramos en el caso de una viga 
de sección rectangular de ancho By canto D, sometida a 
flexión ep tres puótos con una luz entre apoyos s, 
(Fig. 3) P0 se obtiene como: 

* 3P0 s 
Po =2BD2 ft (14) 

y en (13), con una luz de cuatro veces el canto, 
a= 1.046, y las constantes c1 y c2 toman el valor de 
0.85 y 2.3 respectivamente. La ecuación (13) ofrece 
muy buen ajuste para D/11>0.1, es decir, ofrece un 
intervalo de validez muy amplio, útil para la mayoría de 
los tamaños usuales en la práctica (para hormigón 
ordinario 11== 10-20 cm). 

Respecto del incremento de carga debido a la armadura, 
M', lo podemos determinar con el modelo de la longitud 
efectiva de anclaje, corriendo varios casos de vigas ar
madas variando el tamaño y el recubrimiento (mientras 
que se mantienen constantes la cuantía y la adherencia). 
La estructura de la función gen (11), referida a una c*ur
va de ablandamiento lineal y adimensionalizada -g1-

y para la geometría y tipo de carga de la Fig. 3 con 
s = 4D, es de la forma: 

Fig. 3. Geometría y tipo de carga. 
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(15) 

donde los coeficientes n¡, n2 y n3 valen -13.5, -142 y 
50 respectivamente. Lógicamente, hemos impuesto la 
condición de que el ó.P no puede ser nunca un valor ne
gativo. La carga máxima de fisuración adimensional se 
obtiene sustituyendo las ecuaciones (13) y (15) en (11 ): . . -~ . 

p crack= Po + P '1 ~ g¡ 

2.3. La carga última de plastificación 

(16) 

La carga exterior que produce la plastificación de la ar
madura, PyieJd, se puede obtener fácilmente suponiendo 
que el hormigón está entonces totalmente fisurado. El 
resultado, escrito en forma adímensional, es: 

(17) 

2.4. Ejemplo de una fórmula para armadura mínima 

Ya hemos deducido expresiones sencillas de la carga 
máxima de fisuración, Pcrack• y de la carga úllima de 
plastificación, Pyield· en función de las variables que 
controlan el proceso de fractura de la viga armada. 
Como veíamos en la ec. (8), únicamente restaría el igua
lar ambas ecuaciones para deducir la que nos daría la 
cuantía mínima de acero que consigue una rotura dúctil. 

Igualando las ecuaciones (16) y (17), despejamos el va
lor de Pmín: 

Es necesario recordar que se debe comprobar que la 
ecuación (15) es positiva. 

Para hacernos idea de la influencia de cada variable en 
la ce. (18), la podemos representar en tres dimensiones 
para valores fijos del recubrimiento y de la tensión de 
cedcncia. En la Fig. 4 se ha dibujado una perspectiva de 
esta superficie de cuantía mínima para e = 0.16 11 y 
fy =120ft (por ejemplo, si 11 = 150 mm y ft = 4 MPa, 
valores típicos en un hormigón normal, estamos hablan
do de un recubrimiento de 24 mm y de un acero de 
construcción de 480 MPa): los ejes horizontales son el 
tamaño -D/11 = 0.5 a 6 ; D = 75 a 900 mm- y la adhe
rencia -~ = O a 80; en nuestro ejemplo, si usamos 
barras 010 con n = 7, la variación en la tensión crítica 
de adherencia es 'te= O a 18.6 MPa-. 

(a) Influencia del tamaño 

En la superficie de armadura mínima dibujada en la 
Fig. 4 se puede observar la influencia de la escala de la 
viga. Para adherencias bajas (~ = O a 30) Pmín dismi
nuye a medida que aumenta el tamaño, de modo muy 
rápido primero pero con tendencia a suavizarse en los 
tamaños medios y grandes. Para adherencias medias (p 
= 30 a 50) el descenso de la armadura mínima es igual
mente grande al principio, aunque a medida que sigue 

Fig. 4. Superficie de cuantía mínima para e= 0.1611 y 
fy = 120 ft. Los ejes horizontales son. el tamaño 
(D/11 = 0.5 a 6) y la adherencia(~= O a 80). 

aumentando el tamaño Pmín tiende a estabilizarse en un 
valor constante. Sin embargo, para adherencias altas 
(~ = 50 a 80) en los tamaños grandes Pmín vuelve a 
crecer: esta tendencia se debe al crecimiento de la carga 
máxima de fisuración que conlleva el aumento de rigi
dez del mecanismo de fisuración cuando la armadura es 
muy adherente. 

(b) Influencia de la adherencia 

Para todos los tamaños el aumento de adherencia su
pone un incremento de la cuantía mínima necesaria para 
conseguir una rotura dúctil (Fig. 4), precisamente de
bido a que ese aumento de la adherencia rigidiza el 
conjunto de la viga: el mecanismo de fisuración es más 
rígido cuando el acero tiene menos posibilidades de de
formarse por su cuenta, es decir, cuando está más adhe
rido al hormigón y debe acompañarle en su deforma
ción. 

Por otra parte, la rigidez del mecanismo de fisuración 
depende también del tamaño: por este motivo tenemos 
que con tamaños pequeños -viga dúctil- el aumento 
de Pmín con la adherencia es suave, mientras que a me
dida que crece el tamaño -y por lo tanto crece la rigi
dez- el incremento de Pmín tiende a ser más brusco. 

(e) Influencia del recubrimiento y de la tensión de ce-
dencia del acero 

En la Fig. 5 se dibuja la superficie de cuantía mínima 
para dos valores distintos del recubrimiento (c/11 =O y 
0.32: con una longitud característica de 11 = 150 mm, 
propia de un hormigón normal, estamos hablando de 
e= O y 48 mm), y para dos valores distintos de la ten
sión de cedencia del acero (fy = 100ft y 140ft) 

El recubrimiento nulo (Fig. Sa) eclipsa las propiedades 
cohesivas del hormigón;puesto que la fisura se propaga 
desde el principio con la oposición de la armadura, 
mientras que si crece el recubrimiento (Figs. 4 y Sb) se 
observa cómo el hormigón retoma su protagonismo en 
el proceso de fractura, manifestado en su característico 
efecto de escala. 

Por otra parte, observando las Figs. Se y d, resulta lógi
co comprobar que si fY. es mayor es necesaria menos 
cuantía mínima a igualaad del resto de los parámetros. 
Sin embargo, esta reducción no es proporcional (puesto 
que las superficies no tienen la misma forma): la cuantía 
mínima depende verdaderamente de la tensión de ce-
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Fig. S. Superficies de cuantía mínima para: (a) c/1 1 =O, fy = 120ft; (b) e= 0.32 11, fy = 120ft; (e) e== 0.1611, fy = 
100ft; y (d) e= 0.161~o fy = 140 f1; los ejes horizontales son el tamaño (D/11 0.5 a 6) y la adherencia <P =O a 80). 

dencia. No estamos hallando una cuantía mínima que se 
pueda reducir a la mitad si el acero tiene el doble de ten
sión de cedencia. Esto se debe a que la carga máxima de 
plastificación, Pyicld· depende dd producto p fy , mien
tras que en la carga máxima de fisuración, Pcrack· inter
viene únicamente p puesto que el acero está todavía en 
régimen elástico. 

(d) Comparación con las Normas de Construcción 

Las Normas de Construcción no tienen en cuenta el 
efecto de escala de las vigas de hormigón y se puede de
cir que, en general, sus criterios dependen de variables 
que tienen poco o nada que ver con el proceso de frac
tura. 

Podemos comparar, con un ejemplo, la cuantía mínima 
que prescribe cada Norma frente a los resultados de las 
expresiones existentes (Fig. 6). Hemos elegido los datos 
de un hormigón estándar armado con un acero de cons
trucción normal. El recubrimiento es de 24 mm (con 
11 = 150 mm, e= 0.161 1) y la adherencia la dejamos 
variar entre valores usuales <P = 20, 40 y 60: esta va
riación puede ser debida tanto a la variación del tipo de 
corruga como al uso de diámetros de barra diferentes). 

La Norma española (EH-91) es la más conservadora: se 
sitúa en todo momento por encima de las predicciones 
del modelo teórico (para p = 40 y D = 300 a 450 mm la 
diferencia llega a ser del 40%). La Norma americana, 
aun siendo insensible a la variación del tamaño y de la 
adherencia, prescribe una cuantía mínima semejante a la 
dada por (18) en este caso concreto. El Código Modelo 
y el Eurocódigo estarían, si tomamos por buenas las 
predicciones del modelo, sensiblemente del lado de la 
inseguridad. 

(e) Comparación con otras fórmulas de armadura mí-
nima 

En la Fig. 6 hemos dibujado también las curvas que 
corresponden a la armadura mínima en función del 
canto de la viga dada por distintos investigadores (§ 1) 
en el caso de este ejemplo. Además de las tendencias 
que apuntábamos en la introducción, podemos ver cómo 
las ecuaciones de Carpinteri, Baluch y Gerstle calculan 
cuantías inferiores a todas las Normas de Construcción 
en este caso concreto. Además, únicamente la ecuación 
(18) es sensible a la adherencia acero-hormigón. 

4. CONCLUSIONES 

De este estudio sobre la armadura mínima según distin
tos investigadores, y en comparación con la Normativa 
existente, podemos concluir: 

La armadura mínima en flexión manifiesta el 
efecto de escala típico de las estructuras de hormi
gón. 
La armadura mínima es asimismo función de la 
adherencia acero-hormigón, de la tensión de ce
dencia del acero y del recubrimiento de las barras 
de armado. 
Hemos deducido una expresión sencilla para el 
cálculo de Pmín en función de estas variables ba
sándonos en el modelo de la longitud efectiva de 
anclaje. 
Al comparar los criterios de diseño de Normativa 
relativos a la armadura mínima, con los resultados 
que da nuestra expresión, se puede afirmar que es 
necesaria una revisión de dichos criterios, ya que 
no son sensibles ni al tamaño de la viga ni a la ad
herencia acero-hormigón. En particular, la EH-91 
prescribe cuantías más elevadas que el resto de la 
Normativa y que las propuestas por los distintos 
equipos de investigación. 
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Fig. 6. Comparación entre las predicciones de cuantía mínima en funció~ del tamaño _que hacen diferentes 
Normas de Construcción y la fórmulas basadas en mecánica de la fractura aplicada al hormigón. 
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FRACTURA DE UN ELEMENTO DE ACERO PERTENECIENTE A UNA GRÚA SITUADA 
EN AMBIENTE MARINO. 

J.M. Gallardo, E.J. Herrera, L. Soria y J. A Rodriguez 

Grupo de Metalurgia e Ingeniería de los Materiales, 
Escuela Superior de Ingenieros, 

Avda. Reina Mercedes s/n. 41012 Sevilla 

Resumen. Se han estudiado las características geométricas y las propiedades metalúrgicas del tirante roto. 
que están de acuerdo con las especificaciones de diseño. El proceso de rotura. causado por fatiga. se ha 
modelado a partir de medidas por SEM de la velocidad real de crecimiento de la grieta. Se concluye que 
la rotura ha sido debida a fatiga con corrosión. Finalmente, se hacen recomendaciones para un diseño más 
conveniente. 

Abstract. Metallurgical properties and geometrical characteristics ofthe broken rodare in agreement with 
original design. 1l1e fatigue failure has been modelled on the basis of SEM measurements of the actual 
rate of crack growth. It is concluded that failure was due to corrosion-fatigue. An improved design is 
suggested. 

l. INTRODUCCIÓN El componente estaba fabricado en acero UNE F-1120 
normalizado (un acero similar al AJSI-SAE 1 029). La 
mitad del elemento era de sección cuadrada (75x75 mm), 
y la otra mitad, una barra de rosca cuadrada de 70 mm 
de diámetro (Fig.2). 

Un tirante de anclaje y tensado del cable de tracción del 
carro porta-cuchara de una grúa de descarga.. situada en 
un puerto marino, había roto a los diez años de servicio, 
equivalentes a 10000 horas netas de trabajo discontinuo. 
Este tirante formaba parte de un grupo de cuatro en 
paralelo que desempeñaba dicha función (Fig.l ). 

Fig.l. Detalle del carro porta-cuchara.. mostrando los 
cuatro tirantes de anclaje y tensado. 

2000 
lJ9~ .. t - 95Q 

R=lOQ~~~=~~~a~~~~'f~lO~====~ 
VI! 
¡-...' 

Fig.2. Esquema del tirante. 

ROSCA CUA
DRADA 70cpx8 

El trabajo de este tirante consiste en servir de nexo entre 
el carro porta-cuchara y los cables de tracción de dicho 
carro. Los esfuerzos se realizan en el movimiento del 
carro hacia el extremo del puntal de la grúa. existiendo 
otros mecanismos responsables del retroceso del carro. 
Una función complementaria consiste en el tensado de 
los cables de tracción para obtener un equilibrado de los 
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esfuerzos realizados por los cuatro conjuntos tirantes
cable gemelos, que tiran del carro. 

2. OBSERVACIONES VISUALES 

La rotura del tirante se ha producido al comienzo de la 
zona roscada (Fig.3). No se ha producido cerca de la 
tuerca sino cerca del inicio de la rosca, junto al cambio 
de sección entre la parte cuadrada y redonda (roscada) 
del tirante. La fractura parte del fondo de un filete, en 
concreto de una de las esquinas que forma la rosca 
cuadrada. La figura 4 muestra de perfil la zona de rotura 
en una sección longitudinal del tirante, correspondiente 
aliado del vástago cuadrado. La fractura se ha iniciado 
en el segundo filete de rosca, pudiéndose, así mismo, 
contemplar una gran grieta en el fondo del primer filete. 

Fig.3. Vista general del tirante roto. 

Fig.4. Sección longitudinal de la parte cuadrada del 
tirante, donde se aprecia el lugar de la rotura (derecha de 
la figura) y una grieta de 5 mm en el primer filete. 

La superficie de fractura es típica de fatiga, con casi un 
90% de la sección mostrando líneas de detención de 
grieta (beach marks ). El 1 0% restante (262 mm2

) 

corresponde a la zona de rotura catastrófica. El aspecto 
de la superficie fracturada, del lado de la parte roscada 
del tirante, se ilustra en la figura 5. Existen marcas de 
oxidación a intervalos, lo que pone de manifiesto la 
acción de la humedad y ambiente salino en el fondo de 
la grieta. La inhomogeneidad de la oxidación puede 
relacionarse con períodos de diferente actividad del 
avance de la grieta que originan oxidaciones 
diferenciales en su fondo. La forma de la grieta de fatiga 
es, al menos hasta la mitad de la sección considerada, 
aproximadamente semielíptica, siendo el semieje mayor 
unas cinco veces mayor que el menor. 

' 20mm t 

Fig.S. Aspecto de la superficie de fractura del lado de la 
parte roscada del tirante. Las flechas indican el inicio de 
la fractura. 

3. ENSAYOS Y DISCUSIÓN 

3.1. Análisis químico y metalografia 

El análisis químico realiz.ado indica que se trata de un 
acero no aleado de composición 0.27o/oC, 0.75%Mn. 
0.18%Si, 0.01 l%S y0.023%P. Esta composición cumple 
lo especificado en la norma UNE 36-01 1-75 para el 
acero F 1120, que es el indicado en Jos planos de la 
pteza. 

La estructura metalográfica en el interior del tirante 
corresponde a la de un acero bruto de laminación. o más 
probablemente nonnalizado. con un bandeado de 
ferrita/perlita orientado en la dirección longitudinal del 
tirante. Dicha estructura es consecuente con las 
especificaciones. El tamaíio de grano ferrítico es ASTM 
8, lo que corresponde a un diámetro medio de 20 11m. 

El examen metalográfico ha pennitido, además, observar 
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que la grieta que parte del tondo del primer filete 
(Fig.4), progresa parcialmente de fonna intercristalina, 
presentando pequeñas grietas secundarias. La figura 6 
muestra su aspecto en una distinta localización. La 
microscopía electrónica de barrido (SEM), como se 
indica más adelante, detecta también la presencia de 
grietas secundarias en la superficie de rotura. 

Fig.6. Grieta, parcialmente intercristalina, que parte de 
un fondo de rosca. 

La e:\.istencia de grietas parcialmente intercristalinas. que 
muestran agrietamientos secundarios de pequeña 
extensión, puede asociarse [3] al fenómeno de fatiga con 
corrosión. En este fenómeno el número y longitud de los 
agrietamiento secundarios es muy inferior al de la 
corrosión bajo tensión [4]. Precisamente. en el interior 
de la grieta se ha detectado la presencia de compuestos 
de cloro, lo que puede atribuirse a la existencia de 
productos de coiTosión propios del ambiente salino. 

3.2. Ensayos mecánicos 

La dureza Rockwell B medida es de 75.5 HRb. 
equivalente a 138 BH. La norma indica que este acero 
debe tener una dureza en estado bruto de laminación 
inferior a 130-190 BH (que podría aumentar ligeramente 
en el normalizado), lo que concuerda con el valor 
medido. En base a estos datos. puede estimarse [5] que 
la carga de rotura del acero es de. aproximadamente, 46 
kg/mm2 (450 MPa). Este valor concuerda con lo 
indicado en la nonna UNE 36-011-75. que. para el 
diámetro de la pieza. especifica una carga de rotura 
comprendida entre 42 y 62 kg/mm2

. 

3.3. Microfractografía 

La observación de la superficie de rotura mediante SEM 
confinm que el fallo se ha producido por fatiga. La 
figura 7. correspondiente a la zona de marcas 

conchoidales de la superficie de rotura, muestra las 
características estriaciones de los fallos por fatiga. En la 
misma zona de marcas conchoidales se observa, a bajos 
aumentos, la existencia de agrietamientos secundarios. y 
que la rotura tiene un cierto carácter intercristalino. 
.Estas características morfológicas, como ya se ha 
mencionado, pueden ser indicativas de un proceso de 
fatiga con corrosión. La zona de rotura final presenta 
características propias de fractura mixta dúctil-frágil, ya 
que se observa la presencia tanto de los típicos hoyuelos 
(dimples) como de regiones planas, representativas de 
fractura transgranular. 

Fig.7. Típicas estriaciones de fatiga observadas por 
SE M. 

Se ha medido el avance medio de la grieta por ciclo 
( daldN) en función de la distancia al origen de la grieta, 
representándose los valores obtenidos en la figura 8. 
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Fig.8. Velocidad de crecimiento de la grieta de fatiga en 
función de la distancia. Valores medidos por SEM. 

3.4. Medidas de rugosidad 

La medida de la rugosidad superficial de los filetes de 
rosca arrc~ja un valor medio de 21 .4 ¡.un. lo que 
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corresponde aproximadamente a una terminación ISO de 
Nll (..-..). Se trata de una rugosidad basta que puede 
apreciarse a simple vista, si bien es el grado de acabado 
aconsejado por el fabricante. Debe tenerse en cuenta que 
el acabado superficial de las piezas sometidas a fatiga 
tiene una importancia capital en el período necesario 
para la formación de las primeras grietas superficiales 
[2]. 

3.5. Modelado en base a la Mecánica de la Fractura 

Se ha hecho un cálculo estimativo de la vida a fatiga (N) 
del tirante fallado, a partir de la ecuación de París 

da 

dN 
e (llK)" (1) 

donde los valores de las constantes e y n dependen de 
la microestructura (aunque 1 igeramente), la tensión media 
aplicada. el medio y el espesor [6]; &., que mide la 
máxima variación del factor de intensidad de tensiones 
a lo largo del ciclo, puede calcularse por: 

llK Y lla{itá (2) 

El factor geométrico Y. para el caso considerado. puede 
calcularse según Toribio y otros [7], para las condiciones 
más desütvorables, por la expresión: 

Y~0.968 -0.58l(afd) +5.186(afd)2 (3) 

donde a es el tamai'io de la grieta y d. el diámetro 
interior del tirante. 

&:3, que es el margen de oscilación de la tensión media 
actuante sobre una sección transversal del tirante. alejada 
de la grieta, es, según cálculos, 20.7 MPa. Así mismo, 
R=crm;/a;nax es igual a 0,27. El cálculo se ha realizado 
basándose en el diagrama de potencia nns (valores 
cuadráticos medios) del reductor de arrastre del carro 
po1ta-cuchara y la geometría de la catenaria de los 
cables de tracción, en reposo. 

El cálculo de los valores de e y n se ha hecho a partir 
de los valores experimentales de crecimiento de grieta 
obtenidos por SEM y recogidos en la figura 8. En la 
figura 9, junto a otros datos, se han representado dichos 
valores, da/dN. frente al intetvalo del factor de 
intensidad de tensiones &.. Pueden apreciarse en esta 
figura dos períodos de comportamiento distinto. Hasta un 

valor de&. igual a 7.4 MPa.m 112
, correspondiente a un 

tamafío de grieta, a, igual a 2.01 E-02 m, la velocidad de 
crecimiento es casi independiente de &. (n=0.097), 
siendo e igual a 3.97E-07. Para grietas mayores de 
dicho valor, n=0.86 y e=8.45E-08. 

1 

o 10-7 -o ..... 
o a 
z· 10-8 
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~ 
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Fig.9. Velocidad de crecimiento de grieta frente al 
intervalo del factor de intensidad de tensiones para un 
acero bajo en carbono al aire, un API X-65 en agua de 
mar y el caso estudiado. 

La integración de la ecuación de Paris permite 
determinar el número de ciclos necesarios para producir 
la rotura por fatiga. En dicho cálculo se han tenido en 
cuenta, como aparece en la figura 9, las dos etapas de 
crecimiento de la grieta. El tamai'io inicial de la grieta 3o 
se ha tomado igual a 1 E-04 m, en base a las 
obsetvaciones por SEM y al grado de mgosidad 
superficial de la pieza. El tamaño de grieta inicial 
calculado a partir del intervalo umbral del factor de 
intensidad de tensiones ~hes de aproximadamente 14 
mm. Sin embargo, este valor resulta muy alto según las 
obsetvaciones experimentales. Ello puede ser debido a la 
probable influencia del medio salino en la disminución 
del valor umbral. El tamai1o de grieta final medido es de 
57.2 mm. Esto nos permite plantear la expresión: 
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0.0201 

da 
+ 

4E-o7 [(o.96s-o.ssl-a-+s.7s6~)2o.7{itíif.l 
1E-04 0.062 0.0622 

0.0572 da 

+ -- ~ 

a az .86 
E-08 r(o.968-0.581-- +5.786---)20.7{itíir 

0.0201 - 0.062 0.0622 

(4) 

Esta integración suministra un valor de N=82297 ciclos 
necesarios para el crecimiento de la grieta desde 100 Jlm 
hasta 57.2 mm. Este número de ciclos corresponde a 16 
meses de servicio de la grúa. Por otra parte, el número 
de ciclos de trabajo del tirante durante los diez afios de 
servicio de la grúa puede estimarse en 600000. La 
diferencia con los ciclos calculados por integración de la 
ecuación de París debe corresponder a los ciclos 
necesarios para la fonnación de la grieta inicial de 100 
Jlm. Por tanto, si los cálculos anteriores son correctos, la 
progresión de la grieta se habría producido de forma 
muy rápida durante los últimos 16 meses. 

En la figura 9 se ha representado la velocidad de 
crecimiento de grieta frente al intervalo del factor de 
intensidad de tensiones COITespondientes al tirante 
investigado, un acero bajo en carbono al aire y un acero 
API X-65 en agua de mar [6]. La velocidad de 
crecimiento de la grieta medida es muy elevada en 
comparación con la velocidad de propagación de grietas 
en el aire, siendo casi del mismo orden que la velocidad 
en agua de mar. Se sabe que la velocidad de crecimiento 
puede aumentar por un factor de 102 a 103 en ambientes 
corrosivos, si la frecuencia de los ciclos de carga es lo 
suficientemente baja -menor de, aproximadamente, 0.2 
Hz [ 6]- para pennitir que exista corrosión en la punta de 
la grieta entre dos etapas sucesivas. La frecuencia de 
ciclo de carga en el caso estudiado es de solamente 0.04 
Hz. Esto inclina a pensar que la grieta se ha propagado 
por un proceso de fatiga con corrosión. A favor de esta 
hipótesis están también la presencia de cloruros en el 
fondo de las grietas y las observaciones experimentales 
sobre la morfología de las mismas. 

3.5. Ensayos no destructivos 

La inspección por partículas magnéticas no detecta 
grietas en los tres tirantes no fallados. Esto puede 
deberse a diferencias en los niveles de esfuerzo a que 
han estado sometidos los distintos tirantes y, también 
posiblemente, a que las grietas sean de un tamafio menor 

del crítico inicial (menor de 100 Jlm), lo que ha 
impedido -su detección. Estas posibles grietas, sin 
embargo, podrían crecer con gran rapidez una vez 
iniciado el proceso de propagación por fatiga con 
corrosión. 

4. CONSIDERACIONES SOBRE EL DISEÑO 

El diseiio de la rosca no ha sido el más apropiado, ya 
que favorece la concentración de tensiones en el primer 
filete de la rosca, como se esquematiza en la figura 1 Oa 
[ 1]. Precisamente, se ha observado un importante 
agrietamiento en el primer filete de rosca (Fig.4), si bien 
la rotura se ha iniciado en el segundo filete. En relación 
a la geometría de la rosca, al objeto de reducir la 
concentración de tensiones, suele recomendarse la 
mecanización gradual de los primeros filetes, tal como 
se ilustra en la figura 1 Ob. El ángulo de inclinación 8 
debe ser inferior a 15° [1,2]. 

(h) 

Fig.lO. Concentración de tensiones en un elemento 
roscado (a) y mecanizado recomendado para reducción 
de las mismas ( b ), según [ 1]. 

Por otra parte el radio entre el fondo de la rosca y los 
filetes es extremadamente pequeiio, habiéndose 
encontrado valores de entre 60 y 80 Jlm. Sin duda, estos 
fondos de rosca agudos producen también concentración 
de tensiones. Así, Ritchie [8], ha mostrado que la 
concentración de tensiones es 1,5 veces mayor en la 
rosca Americana Standard, donde el fondo de rosca es 
agudo, que en la rosca Witworth, donde el fondo tiene 
fonna de radio. Lamentablemente, la rosca cuadrada no 
está nonnalizada [9), por lo que no existen indicaciones 
acerca del radio aconsejable, pero en otra rosca de gran 
capacidad de transmisión de esfuerzos, como es la rosca 
trapezoidal tipo ACME, normalizada por ISO 2904, y 
que es preferible a la rosca cuadrada o rectangular [ 1 0], 
se recomienda, para el caso de un filete de paso 8 mm 
(diámetros nominales de entre 24 y 240 mm) un radio 
del fondo del filete de 0.5 mm. es decir, unas siete veces 
superior al de la pieza siniestrada. 

Todo lo anterior, unido al mal acabado, como se ha 
descrito en el apartado 3.4., pone de manifiesto que tanto 
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el diseño como la tl:tbricación del componente es 
manifiestamente mejorable. 

5. CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES 

La fractura se ha producido por fatiga con corrosión. La 
rotura fue estimulada por un mal diseño, una alta 
rugosidad superficial y la presencia de una atmósfera 
manna. 

Como medidas correctivas se proponen un nuevo diseño 
del elememo roto que incluya un radio de filete más 
generoso ( 0,5 mm), una disminución gradual de la altura 
del flanco de las primeras roscas y un buen acabado 
superficial (rugosidad ISO N6/N7). Así mismo. los 
tirantes deben ser protegidos contra la corrosión 
atmosferica marina por medio de revestimientos y grasas 
anticorrosivas. Además. los tirantes no fracturados deben 
ensayarse anualmente. para detectar la posible aparición 
de grietas. por medios no destructivos. 
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ESTADO ACfUAL DE LAS INVESTIGACIONES EN MECÁNICA DE FRACfURA DE UNIONES 
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* E.T.S. Ingenieros Navales, Dpto. de Arquitectura y Construcción Navales. Universidad Politécnica 
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RESUMEN. La Mecánica de Fractura fue desarrollada originalmente para su aplicación al análisis de los 
procesos de fallo en materiales homogéneos. Sin embargo, la presencia de uniones soldadas en todo tipo de 
estructuras exige el empleo de ensayos estándares para la determinación de la tenacidad de fractura en materiales 
que, debido al ciclo térmico aplicado, son altamente heterogéneos. Se presenta una discusión de los problemas 
específicos que conlleva la aplicación de la Mecánica de Fractura en Uniones Soldadas, tales como la presencia 
de tensiones residuales y distorsión, los gradientes microestructurales y el mismatch del metal de aporte. Se 
consideran, asimismo, las necesidades de investigación futuras y la prioridad que cada problema concreto recibe 
por parte de los investigadores en este campo. 

ABSTRAer. Fracture Mechanics was originally developed to predict sorne of the fracture processes for 
homogeneous materials. Nevertheless, weldments are unavoidably present in all kinds of structures and fracture 
toughness standard test are usually applied to materials that, due to the weld thermal cycle, are highly 
inhomogeneous. A discussión about specific problems of Fracture Mechanics of Welded Joints is included. 
considering subjects such as distortion and residual stresses, microstructural gradients and weld metal mismatch. 
Research needs are identified and priority of research issues assigned as considered by researchers in that field. 

l. INTRODUCCIÓN. 

La unión de componentes mediante técnicas de 
soldadura puede suponer hasta el 60% del tiempo 
de fabricación en ciertas· industrias pesadas. Sin 
embargo, es virtualmente imposible obtener 
soldaduras libres de defectos. La unión soldada, en 
el conjunto de una estructura, es un lugar proclive 
a la presencia de defectos y discontinuidades. La 
necesidad de evaluar la severidad de los defectos y 
su efecto sobre la vida en servicio de la estructura 
es de la mayor transcendencia. La Mecánica de 
Fractura es una herramienta insustituible en el 
análisis de los procesos de fallo en todo tipo de 
materiales. Concretamente, dentro del campo de las 
uniones soldadas se usa desde hace muchos años 
con distintos propósitos: selección de materiales, 
como requerimiento para la aceptación o rechazo, 
desarrollo de procedimientos de soldadura y, 
fundamentalmente, predecir la rotura en uniones 
estructurales. Cuando se trata de materiales 
homogéneos, el desarrollo actual de la Mecánica de 
Fractura Elasto-Plástica (MFEP) permite la 
predicción de muchos de los procesos de fallo que 
realmente ocurren. Sin embargo, la vida en servicio 
de las estructuras no suele venir limitada por el 
comportamiento de los materiales homogéneos que 
la integran sino, generalmente, por el de las 

heterogeneidades causadas en el material por el 
proceso de soldadura. Los elevados gradientes 
térmicos a los que se somete al material dan como 
resultado una serie de problemas, asociados al 
comportamiento a fractura de la unión, que no son 
experimentados por los materiales homogéneos. Se 
pueden citar, entre otros: las tensiones residuales y 
distorsión, el mismatch o diferencia de propiedades 
mecánicas entre el material de aporte y el material 
base, los gradientes microestructurales y de 
propiedades mecánicas de la Zona Afectada por el 
Calor (ZAC), etc. Por otra parte, los ensayos 
estándares para la determinación de las propiedades 
a fractura (BS 5762, ASTM 1290, ESIS P2) han 
sido desarrollados originalmente para medir tales 
propiedades en materiales homogéneos, donde no 
existen los problemas específicos a los que antes 
nos hemos referido. Es lógico, pues, preguntarse 
sobre la aplicabilidad de estos ensayos a la 
caracterización de las uniones soldadas ( l ). 

A iniciativa del Departamento de Energía de los 
EE.UU (Oficina de Ciencias Básicas de la Energía, 
División de Ciencia e Ingeniería de Materiales y 
Geociencias) y del Instituto de Investigación en 
Energía Eléctrica, se promovieron a finales de 1992 
unas sesiones de trabajo sobre el tema: "Integridad 
estructural y su limitación por la fractura de 
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umones soldadas". Representantes de la industria, 
universidades, laboratorios nacionales e mstitutos 
de soldadura discutieron sobre el estado del arte del 
problema y las necesidades de investigaciones 
futuras (2). El área de atención prioritaria es, sin 
duda, la evaluación de los efectos causados por una 
discontinuidad sobre la integridad estructural. Si se 
es capaz de evaluar esto, se estarán poniendo las 
bases para el desarrollo del concepto de 
adecuación al servicio (fitness-for-service) en la 
evaluación de las discontinuidades. Esto se 
traduciría en unos criterios para establecer los 
tamaños permisibles de grieta en función de su 
potencialidad para degradar la integridad 
estructural. Cómo lograrlo, definiendo los 
problemas que se presentan, los avances que se han 
logrado y las prioridades en investigación que se 
precisan, son los temas que se pretenden recoger en 
la presente corpunicación. 

1 

2. PROBLEMAS ESPECÍFICOS DE LA 
MECÁNICA DE FRACTURA EN UNIONES 
SOWADAS. 

2.1 Problemas de la industria. 

En la mayoría de las industrias pesadas 
(construcción naval, plataformas offshore, plantas 
generadoras de energía eléctrica, oleoductos y 
gaseoductos. etc.) la soldadura representa una 
importante partida en el montante total del tiempo 
y costes de fabricación y mantenimiento. Por 
eJemplo, en la construcción del casco de un barco 
la soldadura puede representar hasta el 60% del 
tiempo de fabricación; en una planta de generación 
eléctrica con combustible fósil, la soldadura supone 
el 10% de los costes de construcción y el 20% de 
los gastos de mantenimiento. 

Algunos problemas específicos identificados por las 
distintas industrias son : 

* Necesidad de ensayos para establecer criterios de 
homologación de materiales y procedimientos de 
soldadura En la actualidad, uno de los ensayos 
utilizados es el CTOD, sin embargo, se sabe que 
sólo un 20% cumple estrictamente los 
requerimientos de la norma (3). 
* Muchos de los códigos de aceptación y rechazo 
de defectos en uniones soldadas están basados 
únicamente en criterios de habilidad manual 
(cualificación del soldador). Criterios con una base 
más científica permitirían modificar los 
requerimientos de inspección no destructiva, reducir 
las reparaciones o, al menos, postponerlas sm 
comprometer la seguridad de la estructura. 

* Las metodologías basadas en criterios de 

adecuación al servicio de las que existe una amplia 
gama y que, por cierto, van desde las muy 
conservativas a las no conservativas, son, por lo 
general, situaciones inaceptables o, al menos, no 
satisfactorias. Estas metodologías permiten 
únicamente clasificar la estructura como segura o 
insegura, pero no facilitan las herramientas 
adecuadas para abordar en toda su extensión los 
procesos de fractura. Posteriormente se han 
incorporado algunos procedimientos basados en la 
Mecánica de Fractura, pero siempre asumiendo 
conceptos desarrollados originalmente para 
materiales homogéneos. 

* La creciente tendencia a utilizar el material más 
adecuado para cada aplicación ha hecho que se 
incremente notablemente el número de uniones 
disimilares. Los fallos ocurren generalmente en la 
unión soldada y es prectso proponer una 
metodología específica para abordar tales problemas 
(uniones bimetálicas, metal-cerámico, etc.). 

Todos los problemas mencionados habrá que 
enfocarlos prestando atención a los tres problemas 
básicos asociados con el comportamiento a fractura 
de las uniones soldadas: las tensiones residuales y 

distorsión, las variaciones microestructurales en la 
ZAC y el mismatch del metal de aporte. 

2.2 Tensiones residuales. 

Existen diversos métodos para tomar en 
consideración las tensiones residuales que existen 
en toda unión soldada. En ocasiones simplemente 
se ignoran o, en el mejor de los casos, se adoptan 
suposiciones tan simplificadoras que los resultados 
obtenidos en los ensayos de Mecánica de Fractura 
Elasto-plástica (CTOD, J) muestran una amplia 
dispersión. Se asume, por lo general, que las 
tensiones residuales son constantes en todo el 
espesor del material y tienen que ser añadidas a las 
tensiones introducidas durante el ensayo para 
determinar la tenacidad. Sin embargo, en uniones 
de gran espesor las tensiones residuales 
transversales, en el centro de la chapa, son de 
compresión, y la concentración de tensiones frente 
al vértice de grieta es, por tanto, mucho menos 
severa que lo estimado. Otra circunstancia donde 
las tensiones residuales son transcendentales es en 
el crecimiento subcrítico de grietas, bien sea por 
fatiga o por corrosión bajo tensión. 
Es difícil la medida de la distribución 
tridimensional de las tensiones residuales en 
planchas de gran espesor. Actualmente, se han 
desarrollado algunos métodos que partiendo de unas 
cuantas medidas experimentales y apoyándose en el 
Método de los Elementos Finitos (MEF) son 
capaces de predecir el estado de tensiones 
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residuales en todo el espesor de la plancha ( 4 ). La 
segunda aproximación al problema consiste en el 
uso de fórmulas simples basadas en la recopilación 
de datos experimentales. El tercer método es el 
análisis termo elasto-plástico mediante el MEF. Es 
el procedimiento más potente, pero la simulación 
numérica requiere una modelización racional del 
fenómeno (5). 

2.3 Misrnatch del metal de aporte. 

Un terna que está todavía sin resolver y que 
desempeña un papel fundamental en el desarrollo 
de modelos del comportamiento a fractura de 
uniones soldadas es el rnisrnatch del metal de 
aporte. En uniones soldadas se pueden dar tres 
situaciones: 
l. Las propiedades a tracción del metal base y de 
aportación son iguales (evenrnatch). 
2. Las propiedades son mayores en el metal de 
aportación que en el metal base ( overmatch). 
3. Las propiedades en el metal de aportación son 
menores que en el metal base (undermatch). 

El significado de esta diferencia de propiedades 
mecánicas y su influencia sobre cómo se desarrolla 
la zona plástica en el frente de grieta, y cómo esto 
modifica la relación entre la carga aplicada y la 
fuerza impulsora para la propagación de la grieta, 
es en la actualidad un campo de investigación 
activa (6-10). 

Adicionalmente, el problema del rnisrnatch 
se agrava en una situación extrema pero cada día 
más utilizada en soldadura: las uniones birnetálicas. 
Con objeto de aprovechar las propiedades 
específicas de cada material, es frecuente unir dos 
materiales (no necesariamente metálicos) con 
propiedades muy dispares. La evaluación del 
comportamiento a fractura de este tipo de uniones 
constituye en sí mismo un subcarnpo dentro de la 
Mecánica de Fractura en Uniones Soldadas ( ll-14 ). 
Algunos estudios indican que la integral J por sí 
sola puede no ser suficiente para caracterizar el 
proceso de fractura cuando una grieta está situada 
en la intercara de una unión entre dos materiales 
distintos ( 1 ). 

2.4 Gradiente rnicroestructuraL 

La variación de la rnicroestructura dentro de la 
ZAC, y en consecuencia de las propiedades 
mecánicas , da lugar a varios problemas difíciles de 
abordar cuando se pretende evaluar la tenacidad de 
una unión soldada. Es inevitable que el frente de 
grieta muestree distintas zonas de la ZAC (distintos 
"materiales" podríamos decir). La medida final, por 
tanto, de tenacidad es una especie de valor 

promedio_ que no representa una propiedad de la 
unión. Esto da lugar a una considerable dispersión 
de los resultados experimentales, lo que 
lamentablemente se suele traducir en que los 
ensayos se quedan reducidos a una simple prueba 
pasa/no pasa, viéndose despojados de gran parte de 
su valor cuantitativo. 

El problema se puede agravar por la presencia, en 
algunos materiales, de Zonas Localmente Frágiles 
(ZLF). El resultado de un ensayo, por ejemplo el 
CTOD, se ve substancialmente afectado 
dependiendo del porcentaje de ZLF muestreada por 
el frente de grieta y queda enmascarada cualquier 
influencia debida a, por ejemplo, la utilización de 
distintas condiciones de soldadura ( 15-17). Por 
tanto, el problema tiene una naturaleza 
fundamentalmente probabilística, lo cual obliga al 
uso de técnicas especiales para la interpretación y 
análisis de los resultados. Podernos citar el uso de 
medidas locales del CTOD justo en el ...-értice de 
grieta, en las superficies laterales de la probeta, lo 
que evita el inferir el CTOD a partir de medidas 
remotas en el inicio de la entalla mecanizada 
(Crack Mouth Opening Displacernent, CMOD)( 14 ). 
Asimismo, se han utilizado valores del CTOD 
modificados en función del crecimiento estable de 
grieta para cada ensayo (18-20). Esta técnica se 
basa en la asumeión de que la extensión del 
crecimiento estable de grieta es una función de la 
rnicroestruetura que está siendo muestreada por el 
frente de grieta. La 1dea es redefinir el nlor del 
CTOD medido en función de la diferencia entre el 
crecimiento estable del ensayo y un crecimiento 
estable de referencia (una rnicroestructura 
muestreada de referencia). De esta manera se obvia 
la dispersión debida a las diferentes 
rnicroestructuras muestreadas y se ponen de 
manifiesto otras dependencias normalmente ocultas, 
lo que resulta en un agrupamiento de los resultados 
de los ensayos. 

3. NECESIDADES DE INVESTIGACIÓN 

3.1 Técnicas de ensayo. 

Los ensayos estándares aplicados a uniones 
soldadas deberían incluir métodos más adecuados 
para estimar la componente plástica del CTOD, a 
partir de medidas locales tornadas en las 
proximidades del vértice de grieta o mediante 
medidas de los desplazamientos en la boca de la 
entalla (CMOD). También se deberán desarrollar 
aún más las metodologías sugeridas en la actualidad 
para el preagrietarniento por fatiga, e incluso buscar 
las bases para nuevas aproximaciones. 

Es necesario, asimismo, examinar los criterios de 
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aceptac1ón y rechazo de los ensayos" 

Para un correcto anális1s de los resultados, es 
necesario: conocer la magnitud y orientación de las 
tcnswnes residuales, el efecto del mismatch y la 
variación de propiedades mecánicas en la ZAC. 

Seria interesante y muy útil desarrollar 
procedimientos para realizar ensayos en probetas 
estándares más pequeñas" El lím1te inferior estaría 
de alguna manera impuesto por la cantidad míruma 
de microestructura que tiene que ser muestreado 
por el frente de grieta. 

3.2 Adecuación al servicio" 

Los criterios de calificación de procedimientos de 
soldadura en la fase de preproducción, como la 
mínima tenacidad admisible para homologar un 
procedimiento o el porcentaje de ZAC que ha de 
muestrear el frente de grieta, han de estar 
fundamentados en análisis de adecuación al 
SefYlCIO. 

Se precisa un conocimiento más profundo de cómo 
las reparaciones afectan a las características a 
fractura de la unión, del efecto de los tratamientos 
térmicos de postsoldeo sobre la integridad de las 
uniones. En este últ1mo caso, la Mecánica de 
Fractura puede ayudar a establecer procedimientos 
de soldadura, tratamientos térmicos, etc, que 
permitan asegurar la tenacidad de fractura requerida 
para estas reparaciones. 

La utilización de cámaras o simuladores de 
soldadura se ha mostrado extremadamente útil , 
debido al estrecho control sobre todos los 
parámetros (21 ). Sin embargo, es difícil predecir la 
integridad de componentes estructurales a partir de 
datos obtenidos con probetas pequeñas, por tanto, 
el empleo de probetas pequeñas requiere, además, 
información obtenida a partir de soldaduras reales. 
De esta manera se podrán desarrollar bases de datos 
que recojan la influencia de distintos factores. 

3. 3 Crecimiento subcrítico. 

Las especiales circunstancias que rodean a una 
unión soldada hacen que la aplicación de la 
Mecánica de Fractura no sea tan inmediata como 
seria deseable. Las características microestructurales 
juegan un papel determinante en el crecimiento 
subcrítico de grietas por fatiga. Esto es cierto para 
grietas muy pequeñas , del orden de los elementos 
microestructurales característicos. En estas 
circunstancias, la MFEL no es aplicable, y tampoco 
lo es la MFEP; el proceso de crecimiento subcrítico 
ha de ser definido en términos de la Mecánica de 

Fractura Microestructural (MFM),(22). La velocidad 
de crecimiento de estas grietas y las tensiones por 
debajo de las cuales no hay propagación, así como 
el crecimiento y parada por barreras 
microestructurales, no puede ser descrito en 
términos de una mecánica del continuo y depende 
fuertemente de las características microestructurales 
(23). 

Dentro de la ZAC, a medida que la grieta crece por 
fatiga, la in.t1uencia de la microestructura va siendo 
cada vez menos importante. De manera que, en una 
soldadura, el comportamiento de las fisuras 
subcríticas y la teoría que puede ser utilizada para 
describirlo varía a medida que la grieta avanza por 
la unión. En estas condiciones, las predicciones 
sobre la vida estimada de uniones soldadas no son 
tan fiables como sus equivalentes en materiales 
homogéneos" 

Por todo ello, en la actualidad, la evaluación de las 
discontinuidades de las soldaduras en cuanto a su 
comportamiento a fatiga dista mucho de ser un 
tema cerrado y con un tratamiento satisfactorio. Es 
habitual utilizar aproximaciones semi-empíricas, 
basarse en curvas S-N o, a lo sumo, tomar 
relaciones de crecimiento de grietas por fatiga, 
según la ley de París, representativas de todo un 
grupo de materiales (24 ). En cualquier caso, estas 
generalizaciones han de ser forzosamente para 
colocarse del lado de la seguridad. 

Los objetivos de investigación en este campo se 
centran en el desarrollo de modelos que predigan el 
crecimiento subcrítico de grietas (por fatiga o 
tluencia) en condiciones medioambientales 
agresivas y tomando en cuenta las tensiones 
residuales. Asimismo, es necesario el mejorar la 
comprensión del papel que juegan los distintos 
parámetros de soldeo y la química del material 
sobre la susceptibilidad al crecimiento subcrítico" 

3 .4 Prioridades de investigación" 

Todos los temas sobre Mecánica de Fractura en 
Uniones Soldadas a que nos hemos referido, que se 
investigan o están pendientes de investigación, 
pueden ser agrupados según tres criterios: etapas 
del proceso de fractura (inicio de la propagación, 
crecimiento estable, fallo), escala mecánica 
(propiedades mecánicas, micromecánica, continuo), 
herramientas de investigación (numérica, 
experimental, modelos). Atendiendo a la opinión de 
los expertos americanos (2) hay una serie de temas 
que requieren atención inmediata. 

La prioridad máxima se centra en la medida 
experimental de la tenacidad de fractura en uniones,, •.• ,,. 

.,"~, "',.. . . 
\.~ Q; 



402 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 13 (1996) 

soldadas. Es necesario desarrollar métodos de 
ensayo para determinar la tenacidad de fractura 
local, en aquellas regiones donde presente un valor 
mínimo y que, por tanto, controlen la etapa de 
iniciación de la propagación de la grieta en la 
soldadura. 

En un segundo nivel de prioridad se encuentra la 
im·estigación de micromecanismos de fractura. Esto 
conducirá a una mejor comprensión de cómo el 
daño a nivel microscópico evoluciona y se traduce 
en un daño significativo a nivel macroscópico. 

En tercer lugar, aunque relacionado con las dos 
prioridades anteriores, se sitúan los aspectos de 
mecánica del continuo. Especialmente interesante es 
la investigación sobre el modo en que las 
diferencias en propiedades mecánicas (material de 
aporte-ZAC, ZAC, ZAC-material base) afecta al 
comportamiento a fractura de la unión. 

Con la menor prioridad, sobre todo por la 
complejidad de su tratamiento más que por el 
interés del problema, se sitúan todos los aspectos 
relacionados con el crecimiento estable de grietas. 
En último lugar queda el proceso de fallo último o 
catastrófico de la unión. 

-t. CONCLUSIONES. 

* La aplicación de la Mecánica de Fractura al 
estudio de los procesos de fallo en uniones soldadas 
viene condicionada por la existencia de ciertos 
problemas específicos, no experimentados por los 
materiales homogéneos, como son: distorsión y 
tensiones residuales, mismatch del metal de aporte 
y gradientes microestructurales. 

* Se precisa acentuar la investigación en ciertos 
aspectos. En cuanto a las técnicas de ensayo se 
refiere, se necesita incluir las tensiones residuales 
de soldadura para un correcto análisis de los 
resultados, el efecto del mismatch debe ser 
clarificado y es necesario un método consistente de 
tratar los gradientes microestructurales. El objetivo 
último es poder determinar la tenacidad localmente, 
para poder establecer el eslabón más débil en toda 
la unión soldada. 

*Otro campo donde se deben centrar los esfuerzos 
de investigación es en el estudio de los 
micromecanismos de fractura. El ciclo térmico de 
soldeo y los tratamientos de postsoldeo modifican 
la microestructura del material. La aparición de 
zonas localmente frágiles provoca la acumulación 
de daño a nivel microscópico. Se precisa saber bajo 
qué condiciones dicho daño evoluciona y se 
manifiesta macroscópicamente. 

* La investigación sobre el crecimiento de grietas 
subcriticas en uniones soldadas, aunque de 
indudable interés práctico, todavía está muy lejos 
de estar a la misma altura que en el caso de 
materiales homogéneos. Al progresar la grieta, 
atraviesa distintas microestructuras y la iní1uencia 
de éstas sobre la velocidad de propagación se ve, 
asimismo, modificada en cada instante. No se 
dispone aún de un modelo coherente capaz de hacer 
predicciones válidas. 
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ABSTRACT 

Public Service Vehicles (PSV) are very efficient means of mass transportation both in terms of 
energy consumption and environment pollution per passenger kilometre. The renewal of PSV 
represents a high capital investment and thus lengthening the operational life of the vehicle will bring 
benefits not only to the operators (through reduction of capital and running costs) but also to society 
(through conservation of energy, raw materials and environment protection). 
The structural frame of a typical interurban bus weights between 2000 and 2300 kg. Since the frame 
must provide the needs of strength, stiffness, crashworthiness and corrosion resistance it is a prime 
target for improvement. 
The project had as its main airo the production of a concept frame cell for PSV vehicles in aluminium 
alloy using adhesive bonding technology as the joining method. It was an integrated, multidisciplinary 
project in that it covered the materials selection, design manufacturing processes and application 
requirements dictated by relevant international regulations. 
The major objectives ofthe project were: 

Overall geometry ofthe structural cell must comply with ECE 36 regulation 
Strength and stiffness must not be less than that currently specifi'ed for steel structures 
Airo for a 45% weight reduction 
Crash resistan ce in rol! over accidents in accordance with regulation ECE 66 
Development of simplified theoretical tools for crashworthiness analysis 
Cell structure and joints durability under fatigue load and corros ion resistance adequate for long 
term application 
Ease ofmanufacturing and cost effective fabrication 

1. INTRODUCTION The reduction of a PSV unladen weight is an objective 
which is being pursued for a long time due to its effect 
on fue! consumption and functional performance. The 
reduction of weight is particularly important in the light 
of legal requirements on axle loads, tyre number and 
size and payload increase. Fue! costs represent the 
second most important cost element after labour costs of 
the operating costs of a PSV fleet. Most of the bus 
bodies on the European continent are fully welded 
tubular steel structures with a number of nodes as high 
as 130 in the side structure panel, with up to 14 welds in 
the most complex joints. For this reason, this type of 
design does not lend itself easily to automation taking 
into consideration the low volume production of buses 
(with less than 8 vehicles per day even for big 
manufacturers). This design practice, using extensively 
welded steel parts, leads to premature failures due to 
corrosion requiring major overhauls after a four year 
service period, with costs amounting to 10% of a new 
vehicle without taking into account loss of revenue due 
to vehicle immobilisation. Since each vehicle represents 
an high capital investment, the extension of the service 
life, without major overhaul servicing to say 15-20 years 

Public service vehicles (PSV) play a major role in the 
transportation industry of both industrialized and 
developing countries. Although the share of passenger 
transportation in PSV is relatively small compared to 
prívate cars, environmental and energy conservation 
constraints will lead to an increased demand of PSV, 
mainly in cases with limited access (like city centers). 
Diesel powered PSV are more efficient than prívate cars 
(even with catalysers) as far as fue! consumption and 
environment pollution are concerned, when measured in 
terms of consumption and exaust emissions per 
passenger.kilometre [ 1]. 

The structural frame is the heaviest single assembly, 
contributing to 20% of the unladen weight of the 
vehicle. The frame must provide the needs of strength, 
stiffness, fatigue and crash resistance. Unlike other types 
of structures (aircraft for example), it has large doors 
and openings and a small area of stressed skin. Thus the 
structural frame is a prime target for improvement. 
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would represent important economic gains to both public 
and prívate fleet operators. 

The passive safety of PSV vehicles is gaining increased 
attention due to the impact on public opinion of 
accidents involving PSVs. The increase of engine power 
and cruising speeds makes the occurrence of accidents 
due to loss of stability more likely. Sorne EU countries 
are imposing crashworthiness requirements in the design 
of PSV, complying with regulation ECE 66 [2]. The 
statistical analysis of accidents involving PSV vehicles 
revealed that more than 50% of the accidents are of the 
front impact type, rol! over accidents representing 6% 
[3,4]. Nevertheless, although the probability of 
occurrence is low it is estimated that 40% of fatal 
injuries are dueto roll over type accidents [5]. 

The main questions addressed in the present research 
project were thus: 

Use of materials with greater corrosion resistance 
and design/production methods providing greater 
intrinsic strength and energy absorption in crash 
Use of altemative joining methods, easier to use 
and automate 
Development of analytical tools able to simulate 
the passive safety and static and dynamic strength 
of the structure 

Aluminium alloys show great potential as a candidate 
material due to their strength, formability, fatigue 
perfomance, fracture toughness and energy absorption in 
crash. Its corrosion resistance is well known making it 
feasible that the structure will last for periods up to 20 
years without significant corrosion. Alternative joining 
methods like structural adhesive bonding can be easily 
used with aluminium alloys (taking advantage of the 
experience gained in aircraft structures). However the 
use of aluminium alloys also implies specific design, 
particularly of joints. 

Feasibility projects have been undertaken to build 
replicas of passenger car with aluminium alloy body 
using adhesive bonding as the joining method with very 
promising results [6, 7]. These studies revealed that a 
45% weight reduction in reiation to a similar steel cell 
was attainable maintaining an adequate flexura! strength 
and torsional stiffness in compliance with current 
specifications for passenger cars. 

No similar studies have been undertaken in relation to 
PSV bodies. The use of aluminium alloys in PSV bodies 
has the advantage of providing greater corrosion 
resistance and therefore a longer life. This is of 
particular relevance in PSVs since being a capital good 
they are not subjected to consumer taste variation, like 
passenger cars . On the other hand, aluminium alloy 
being a more costly material, has an high recyclability 

value at the end ofthe operationallife which makes it an 
attactive proposition from conservation of energy and 
ecological points of view. As far as crashworthiness of 
tubular steel frames is concemed, work has been 
undertaken to simulate by numerical means the crash 
resistance of the frame [5]. No such work has been 
undertaken in aluminium alloy structures with adhesive 
bonded joints. 

2. RESULTS 

The main results obtained in this project are reported 
elsewhere [8-719] and synthetized below. 

2.1 - Aluminium alloy selection 

The evaluation focused only on 5xxx, 6xxx and 7xxx 
series, due to the requirements imposed by bus 
designers. 

Aluminium extrusions are made in a wide variety of 
alloys and tempers to meet a broad spectrum of needs. 

The selection is, therefore, made to comply with a large 
variety of designs and material requirements, including 
strength, extrudability, corrosion resistance, weldability, 
finishability and forming characteristics. 

The 6xxx series is used for a wide range of solid and 
hollow products which can frequently be produced to 
closer than standard tolerances generating cost savings 
in secondary operations. 

The 6xxx series of aluminium alloys are a good al! 
purpose extrusion material combining medium strength 
with good corrosion resistance, weldability and 
finishing characteristics. 

The 6xxx series of aluminium alloys is selected for 
nearly 75 % of all extrusion applications. Among these 
alloys 6063/6060 (A!MgSi0,5), 6005A (AlMgSi0,7) 
and 6082 (AlMgSil) are used most frequently. 

2.2 - Evaluation of structural adhesives 

The design and evaluation of structural adhesives 
suitable for the application under study, meeting 
fabrication and service constraints, was undertaken. 

The following requirements have been identified as the 
most relevants for adhesive selection : 

Adequate Jap shear strength (in excess of !OMPa) 
Good impact resistance 
Durability under aging conditions agressive, 
environments and fatigue 

Three types of candidate adhesives were produced: 
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- TEROKAL 5045 A/B 
- TEROKAL 5050 A/B 
- TEROKAL 5083 A/B 

TEROKAL 5045 A/B and TEROKAL 5050 A/B are 2 
component toughned epoxy-based adhesives and 
TEROKAL 5083 A/B is a 2 component polyurethan 
based adhesive. 

The adhesives were modified in order to stabilize the 
oxide !ayer on the aluminium substrate. Pot life and 
rheology ha ve been evaluated. Y oung modulus, lap 
shear strength and elongation were measured at 
different temperatures ( -40°C, Room temperature, + 
80°C). The results obtained are summarised in table l. 

Tabela 1 - Properties of adhesives at different 
temperatures 

AOHESIVE YOUNG MUDULUS LAP SHEAR ELONGATION 
STRENGTH Mh 

\1Pa 

-!O"C RT +OOT -IO"C RT RO 40 RT RO 

TERDKAL 504' 5fli0 1400 DO 11\6 161 14 12 143 10 

TERDKAL 5050 .3420 2260 160 67 1) R 7 .\7 Y] 11\1 

TERDKAL 5083 7030 2h0 ó5 42 27 ''" 44 167 21tí 

Lap shear strength and failure mode for the following 
conditions were studied : 

- lnitial test temperature : - 40°C 
- 23°C 
+ 80°C 

- Salt spray testing : - 500 hours 
- 1000 hours 

Results are summarised in table 2 Further tests were 
carried out with joints bonded with different 
formulations of TEROKAL 5045 A/B until an 
improved formulation was obtained. 

Table 2 - Lap shear strength (MPa) and failure-mode of 
bonded untreated AL-sheets ; 1 mm bondline-th ickness, 
12mm overlap; test-speed 25mm/Min 

lnitial Testíng 
Conditions 

TEROKAL 5045 

mitial40~c 102 21 

imtia! -21-C 110 o.:; 1-t'',C 

mitial·HO·c 1 R 04 

SOOh saltsprav 110 11 

1000 saltsprav 120 07 2YC.,C 

Fai1ure mode: a:;;;;: 100% adhesive 
e::;:!)~ cohesive 

Properties of Adhesive 

TEROKAL 5050 TEROKAL 5083 

54 (¡J 6R 02 

73 OR 114 02 M'<oC 

JOJ OR JJ 04 

6ó 21 RR 10 

65 55 RS 11 

Impact peel tests were conducted at different 
temperatures ( -40°C, -20°C, o oc, 20°C, 40°C, 60°C, 

80°C) in Iap joints bonded with the three types of 
adhesives. The results illustrated in figures 1 and 2 
showed consistently higher values for joints bonded 
with TEROKAL TK 5045 . Dynamic properties of the 
adhesives (DMT A Dynamic mechanic 
thermoanalysis) were also evaluated for the three types 
of adhesives under scrutiny. The following dynamic 
mechanical properties were evaluated for two 
frequencies ( 1 and 1OHz). 

G' - Shear storage modulus 
G" - Shear loss modulus 
tano- Ratio ofthe loss modulus to the storage modulus 

From records obtained illustrated in figure 3, the glass 
transition temperatures, Tg, was evaluated : 

TK 5045: 

200 

lGO 

% 1~0 
Q) 

" o 
u. 

f'f./AWI KlO Hl 

TI< 5045 

Tg = 65-72°C 

5: 
.¡: 

--------------- ' ~ 

TI\ 8303 
,\dhesiv 

TK 5050 

U.Ul 

Fig.l. Adhesives used in Brite/Euram, lmpact-Peel-Resistance , 
ISO/DIS 11343 at roomtemperature 

1"'d:O"C 

~~.rzrt;~w::= 1 

Fig. 2. Average Force and work vs. Temperature, 
IMPACT-PEEL-RESISTANCE !SO/DIS l 1343 at 
2m/sec 
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Fig. 3. Glass transition temperatures TK 5045 

2.4 - Fatigue durability 

The fatigue behaviour of joints bonded with the 
adhesives TEROKAL 5045 was evaluated 

Small scale single lap-joint specimens were used. The 
specimens were made with 6082 aluminium alloy plate. 
Three series of tests were conducted. The specimens 
were subjected to two types of ageing conditions: 

- Laboratory environment 
- Ageing in a climatic chamber 

The fatigue behaviour of bonded joints was evaluated 
using three stress levels, for different cure conditions of 
the adhesives tested. 

The surface preparation was made according to DIN 
53281 with RIDOLINE 1402. Immersion time in the 
bath was 1 O minutes. 

The average shear strength of bonded lap joints with 
TEROKAL 5045 was 16 MPa. 

The mínimum adhesive thickness was 0.25mm, assured 
by the use of glass spheres "ballotini" of 0.25mm 
diameter mixed with the adhesive components. 

Specimens were aged at ambient temperature and aged 
for 21 and 42 days in a WEISS climatic chamber . 

The results are shown in figures 4, 5 and 6, for bonded 
specimens with TEROKAL 5045. A linear regression 
of data was performed. ·: --r----------l 

~ ~ 44%ofsteU 

~ /s~weldl 

~ 1 

Fig. 4. SN curve for adhesive TEROKAL 5045 with 
confidence interval of95% (ambient conditions) 

102 -------------

NUMBER OF CYCLES 

Fig. 5. SN curve for adhesive TEROKAL 5045 with 
confidence interval of95% (climatic cycles of21 days) 

104 105 

NUMBER OF CYCLES 

Fig. 6. SN curve for adhesive TEROKAL 5045 with 
confidence interval of95% (climatic cycles of42 days) 
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The fatigue behaviour of real roof and floor bonded 
joints was also evaluated. 

lt has been demonstrated that the joints ha ve fatigue 

lives in excess of2x 106 for nominal stresses of 30 MPa 
typical ofthose found in real bus structures in service. 
A test in progress is shown in figure 7. 

Fig. 7. Dynamic test configuration and sidewall 
fixation 

2.3 - Cell crashworthiness 

Crashworthiness of the bus body was considered with 
reference to the ECE Regulation 66 on rollover 
protection. It was decided to test the crashworthiness 
performance by a rollover test of a ballasted 'cell'. A 
'cell' represents here a 'bay' segment of the complete bus 
body between two structural 'rings' (comprising two 
pillars, roof cross beam and underfloor structure) on 
either side of a single window. 

Rollover safety can be based on safety structures 
ranging from two rollbars only to the complete body. 
Each approach has advantages and drawbacks, 
particularly as regards production requirements and 
design flexibility. Upon consideration of al! the factors 
and in view of the pre-competitive nature of the Project, 
it was agreed to incorporate al! the body rings into the 
safety system and aim to identity the crashworthiness 
potential of a body composed of adhesive bonded 
aluminium extrusions. 

A 'Hybrid' approach to solving the crashworthiness of 
the bus body was adopted, which considers the collapse 
behaviour of components separately from that of the 
structure. Component collapse properties, described by 
the moment-rotation curves generated by the 'plastic 
hinges' in beams and joints are used as input data to the 
simplified, yet reliable model of the complete structure. 
These curves correspond to the bending and torsion 
collapse, are highly non-linear and have to be followed 
in both the elastic-plastic and deep collapse ranges of 
deformation. 

All the original test results on beams and joints were 
used as input data when predicting the rollover safety 
performance of the complete cell, indicating the need to 
reinforce both the cant-rail joint and the floor joint 
regions. 

The cant raíl joint was reinforced by an adhesive 
bonded comer piece and the new test data indicated that 
the new joint would be 'nominally' OK, as long as the 
adhesive bond ofthe reinforcement held during most of 
the test. 

The floor joint was less convenient for local 
reinforcement, hence it was recommended to use the 
!aterally stabilised seat structure as part of the safety 
system. 

Al! the overall design decisions were made with a close 
support from the SIM-ST A T ana!ysis and the final 
specimen was agreed for testing only after the 
calculation demonstrated that it has a good 
chance of success. The experimental hinge moment
rotation curves of the beams and floor and roof raíl 
joints were used, together with the seat constraint 
simulation to predict the energy absorbing capacity of 
!5 to 18 kJ for the whole cell, depending on the 
behaviour ofthe roof comer reinforcement. 

The best result in the end was that the reinforced 
structure did behave as expected, including the 
separation of the cant rail comer reinforcement 
approximately 'mid way' during collapse. Although this 
separation increased the cell deformation somewhat 
beyond the limit, the excess was so small that the 
feasibility of the concept and al! the components was 
definitely demonstrated. 

The full scale rollover test was carried out following in 
every detail the procedures specified by the ECE 
Regulation 66. The rollover test clearly demonstrated 
the feasibility of meeting the ro llover safety criteria by 
bus bodies made of the adhesive bonded aluminium 
extrusions, even when the safety structure is based on 
the whole body and not on specially reinforced rollbars. 
The reference test concemed the lower (and lighter) 
version of the Salvador Caetano aluminium vehicle. 
was the first of its kind ever, both as regards aluminium 
as a building material and adhesive bonding as means of 
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putting the structure together. Figure 8 i!lustrates the 
cell after the rol! over test. 

3. CONCLUSIONS 

The main conclusions to be drawn from the work can be 
summarized as follows: 

An adhesive bonding technology was developed 
comprising the optimization of a structural 
adhesive, TEROKAL 5045, and surface 
treatment. 
Proprietary extruded aluminium alloy sections 
were developed for the fabrication of a bus 
framework. 
The framework structure meets the requirements 
of flexura! and torsional strength and stiffness 
normally specified for steel structures 
A 30% weight reduction of the bus structure was 
obtained. 
Durability of bonded joints u11der cyclic load 
conditions evaluated with small and large scale 

Specimens met the target of 2 X 106 cycies. 
Ageing of bonded joints under varying 
humidíty/temperature conditions and salt/spray 
testing did not impair significantly its stre11gth 
and impact strength. 
The full scale rollover test was carried out 
following in every detail the procedures 
specified by the ECE Regulation 66. 
The rollover test clearly demo11strated the 
feasibility of meeting the ro llover safety criteria 
by bus bodies made of the adhesive bo11ded 
aluminium extrusions, even whe11 the safety 
structure is based 011 the whole body and not 011 
specially reinforced rollbars. 
The reference test concemed the lower (and 
lighter) version of the Salvador Caetano 
aluminium vehicle. It was the first of its kind 
ever, both as regards aluminium as a building 
material and adhesive bonding as means of 
putting the structure together. 

8. Ro llover test of cell 

The structure in the test behaved very close to 
the predictions as regards al! the main features, 
i.e.: 

the collapse mode and maximum 
deformations were very clase to those aimed 
for (i.e. no overdesign) a11d, to those 
predicted; 

• the potential problem with adhesive 
separation at the impacted cant rail occurred 
at a deformation stage very clase to that 
observed under static tests ; 

• the second test without the roof comer 
reinforcements failed the test, as predicted by 
the preceding analysis. 
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RESISTENCIA AO IMPACTO DE JUNTAS DE A<;O AO CARBONO COLADAS 

Delfim Ferreira Monteiro, Fernando . F. Oliveira, António Augusto 
Fernandes, Departamento de Engenharia Mecanica e Gestao Industrial, 
Rua dos Bragas, 4099 PORTO, Codex, Portugal 

Sumário: Neste trabalho faz-se urna abordagem do uso de adesivos estruturais como processo de ligac;:ao 
de metais; referem-se em particular os adesivos a base de resinas epoxy, propriedades e aplicac;:oes. 
A influencia das características do aderente e do adesivo, da geometría da junta, das condic;:oes 
ambientais e do tratamento da superfície de colagem, no comportamento a fractura de juntas metálicas, 
sao passados em revista 
É feíto um levantamento dos diferentes tipos de ensaios dinamicos usados na avaliac;:ao do 
comportamento das juntas e sao apresentados os resultados de um programa experimental concebido 
para analisar o comportamento ao impacto de juntas de as:o ao carbono. 

Abstract: This paper reviews the use of structural adhesives as a joining method of metallic materials. 
The effect of adherent and adhesive characteristics, joint geometry, durability and varying environmental 
conditions and surface pretreatment are analised. 
The impact behaviour of bonded steel joints evaluated with wedge type specimens is reported. 

l.INTRODU<;ÁO 

Os adesivos estruturais foram desenvolvidos 
inicialmente na indústria aeronáutica e aeroespacial, por 
permitirem a obtens:ao de boas relac;:oes resistencia 1 
peso, tanto em estruturas de avioes comerciais como em 
naves espaciais, mísseis e foguetes [ 1 ,2]. Atendendo a 
sua resistencia mecanica e fácil aplicac;:ao, podem ser 
usados para ligar quase todos os materiais e nas mais 
diversas aplicas:oes; assim os adesivos estruturais 
assumem-se cada vez mais como um método de ligas:ao 
alternativo a soldadura por pontos e a rebitagem. 
Existem já exemplos de aplicac;:oes bem sucedidas dos 
adesivos, como é o caso do "Renault Espace" em que 
mais de um milhar de pec;:as foram coladas, mesmo em 
zonas do automóvel com requisitos de resistencia ao 
choque severos [3]. Esta tecnología apresenta contudo 
limitac;:oes que se referem a seguir: A resisténcia de urna 
junta adesiva é " direccional", isto é, depende da 
direcs:ao de aplicas:ao da solicitac;:ao externa; os 
adesivos usados na colagem de metais (as:o por 
exemplo ), tem urna elevada resistencia ao corte, baixa 
resistencia ao arrancamento e a clivagem, e urna boa 
resistencia a tracs:ao; as superfícies exigem urna 
preparas:ao mais cuidada do que os outros processos, 
assim como urna escolha adequada do adesivo; a 
resistencia química das juntas pode sofrer degradas:ao 
pela acs:ao do calor, da humidade e de agentes químicos 
e após a cura é muito difícil a descolagem das pes:as 
para reparas:ao (a cura é urna operac;:ao que origina a 
solidificac;:ao do adesivo pela ocorrencia da reac<;ao de 
polimerizas:ao da resina base com o agente de cura, 
entre outros aditivos). 

Os adesivos epoxy possuem boas propriedades químicas 
e mecanicas, senda geralmente comercializados sobre a 
forn1a de um ou dois componentes. A sua cura pode ser 
processada a partir de 5°C nao senda necessário aplicar 
grande pressao, bastando um simples posicionamento 
das pes:as a colar. O endurecimento destes adesivos 
depende do tipo de endurecedor podendo acorrer a 
temperatura ambiente ou mediante aquecimento. Além 
disso, sao resistentes a deformas:ao plástica, as 
condi<;oes atmosféricas e ao choque.No entanto, devido 
a sua estrutura molecular, largamente reticulada, 
apresentam urna grande rigidez após polimerizas:ao. 

Urna junta colada está condicionada por diversos 
factores, que afectam a sua resistencia tais como: as 
características medl.nicas dos aderentes ( módulo de 
elasticidade, coeficiente de Poisson, tensao de cedencia 
e tensao de rotura); a geometría da junta (forma da 
junta, espessura dos aderentes, espessura do adesivo e 
comprimento de sobreposic;:ao); as características 
mecanicas do adesivo ( módulo de elasticidade, 
coeficiente de Poisson, tensao de rotura ao corte e a 
tracs:ao); tratamento superficial (rugosidade e 
desengorduramento da superfície e eliminac;:ao de 
óxidos); condis:oes ambientais (temperatura, humidade 
relativa, agentes químicos e radiac;:ao) e as solicitac;:oes 
externas (forc;:as, deslocamentos, rotas:oes ou momentos) 
[2]. 

O melhor compromisso entre a resistencia da junta e a 
ausencia de defeitos é obtido para espessuras da cola 
entre 0.2 e 0.3mm. 
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A resisténcia de uma junta aumenta com a espessura do 
material base, para diferentes tipos de juntas [ 4]. A 
partir de um certo valor a resisténcia ao corte mantem
se constante. 

A resisténcia da junta aumenta, normalmente, com a 
melhoria do tratamento da superfície de colagem, 
dependendo do maior ou menor grau de sensibilidade 
do adesivo a presen9a de contaminantes e do nível de 
rugosidade da superfície. A norma ASTM D2651 [5] 
específica tratamentos adequados para a superficie dos 
avos. 

O efeito da água numa junta colada com um adesivo 
epoxy, manifesta-se pela perda de adesao entre o 
adesivo e aderente metálico, ainda nao devidamente 
explicada [1,2,6,7,8,910]. 

A presen9a simultanea de tensoes e de condic;:oes 
ambientais adversas constituem uma acvao que limita a 
durabilidade das juntas adesivas [ 11]. Especialmemte 
no caso dos adesivos epoxy, a exposic;:ao a ambientes 
húmidos e a temperaturas relativamente elevadas 
possibilita a formac;:ao de microcavidades e o efeito 
plasticizante da humidade [12,13]. Também, o binómio 
temperatura!tempo de cura é fundamental para a 
resisténcia da junta [14]. 

Podem ocorrer trés tipos de fractura: A fractura coesiva, 
que ocorre quando o provete rompe dentro da camada 
adesiva, que corresponde a resisténcia máxima de 
adesao; a fractura adesiva, quando o provete fractura na 
interface adesivo/aderente; a fractura mista, isto é, 
adesiva!coesiva , sendo conveniente, neste caso, registar 
as percentagens de fractura; em alguns casos pode 
também ocorrer fractura do próprio aderente [ 1 5]. 

O conhecimento dos modos de solicita9ao ao choque de 
juntas coladas, a localizac;:ao das deformac;:oes na 
estrutura e a avaliac;:ao das energías em jogo é 
inprescindível para a defini9ao da performance da junta. 
Para a caracteriza9ao da junta é necessário, deste modo, 
definir um conjunto de ensaios que garantam a 
fiabilidade da junta em servi9o [3]. 

Keisler [3], passa em revista algumas técnicas de ensaio 
de juntas ao impacto com velocidades de aplicac;:ao da 
carga até 1 04mm/s. Em juntas coladas simples 
sobrepostas, e em juntas ao rasgamento, o ensaio de 
impacto pode ser feíto em máquina tipo queda de peso 
ou máquinas servohidráulicas, usando dispositivos 
apropriados de fixac;:ao do provete e de embate do 
impactar, sendo possivel fazer o registo das curvas 
for9a versus tempo e fon;:a versus deslocamento [ 14]. 

2. MA TERIAIS E METODOLOGIA 
EXPERIMENTAL. 

2.1. Adesivos 

Os adesivos usados foram o Terokal 5045 e terokal 
5050. Ambos sao produtos experimentais pelo que os 
dados técnicos podem sofrer alterav5es. Sao 
constituídos a base de uma resina epoxy e de um 
endurecedor que é um solvente livre, tixotrópico, 
tratando-se portanto de adesivos bicomponente. Sao 
fabricados pela "TEROSON" [16]. 

2.2. Material base 

É chapa de a<yo ao carbono de espessuras 1, 1.5 e 2mm. 
Os provetes ensaiados ao rasgamento (impact wedge 
method) foram preparados de acordo com a Norma 
ISO/DIS 11343-92 [17]. As propriedades meciinicas do 
aderente foram obtidas através da realiza9ao de ensaios 
estáticos de trac9ao na máquina "TINIUS OLSEN" 
(FEUP), e indicam-se na Tabela l. Os provetes foram 
preparados de harmonia com a Norma NP-NE 10002-1 
de 1990. 

Tabcla Principais propriedades mecanicas do 
substrato [ 14]. 

TEN:tAI.lD!! RDTUV.A' TEH3Aot.atm! C'ONVBMI»>AL OS Et-."JliiN!).D-~e 

"""""" ru.cr;J>D-Iat!dpol ~A~~-u(wp) 
P.llTt.!lA·Am 

DA C!t:A!'A OIM;O 

"')_ .... 
1 JOJ.R 169.5 41.7 

1.5 294.5 143 ~9 8 

2 425 3 251 31;.! 

A geometría e dimensoes dos provetes destinados ao 
ensaio de rasgamento por impacto, com cunha 
simétrica, sao ilustradas na Figura l. 

1 1••=··· 1 

'---:-:-::-:-r-r 1\•I.O-::~.t -. 6'\)\~o:o.os 
IAtsU'Qlo ~·s•.c•·t!J") 

~ ~~ ~ ·~-
r')):)) )¡) ,@. t<21.>1 ~ ~251 i• e 

1 'o •• a o 1 

Fig. 1. Provete usado no caso do impacto por cunha 
simétrica [17] 
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A largura da amostra deve ser de preferencia de 20 mm 
e a espessura da camada adesiva entre os dois aderentes 
de 0.3mm. Prepararam-se as amostras individualmente, 
para cada urna das espessuras do substrato, e colaram-se 
ao longo de um comprimento de 30 mm. De salientar 
que só os provetes com 1.5mm de espessura foram 
submetidos a envelhecimento em camara climática. 

2.3. Equipamento experimental 

Na realiza<;ao dos ensaios de impacto foi utilizada urna 
máquina de ensaio de impacto ROSAND IFW5HV, que 
se mostra na Figura 2, tendo sido utilizada na realiza<;ao 
dos ensaios de envelhecimento a camara climática da 
WEISS 500 SB/ + 10 IV/40 DV (FEUP), apresentada 
na Figura 3. 

Fig. 2. Máquina de ensaio por impacto 

Fig. 3. Camara climática 

A opera<;ao da máquina Rosand é feíta de acordo com 
procedimentos indicados pelo fabricante [ 18]. 

Foi concebido e executado um dispositivo de fixa<;ao 
dos provetes e de embate do impactor (calha) ilustrado 
na figura 4. 

Go.ncho 

~ 

Cunno 

Fig. 4. Dispositivo de ensaio ao impacto por 
rasgamento 

Os pariimetros de ensaio foram os seguintes: 

- Velocidade de ensaio---------- 2m/s; 
- Energía disponível------------ 11.66 joules; 
- Massa---------------------------- 5.83 Kg; 
- Registo: 

- For<;a----------------- IOKN; 
- Tempo---------------- 50ms; 
- Altura---------------- O .2m. 

A camara climática pode ser programada directamente, 
ou controlada por interface, depois de pré- instalado o 
respectivo software num PC. Deste modo é possível 
armazenar tanto os programas como os resultados 
obtidos. 

2.4. Metodología. 

Os parametros usados foram os seguintes: 

1) Espessura do material base 
A-lmm; 
B-1.5mm; 
C-2mm. 

2) Adesivos 
D- Terokal 5045; 
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E- Terokal 5050. 
3) Tratamento superficial 

F- Estado de fornecimento; 
G- Desengorduramento comRidolene 1402; 
H- Desengorduramento com Ridolene + Lixagem 

com escova de afi:O inoxidável adaptada a um 
berbequim eléctrico + Desengorduramento com 
Ridolene. 
4) Envelhecimento 

L- 21 días; 
M- 42 días. 

Provete tipo "cunha (impact wedge method)" 

Após a prepara91io das amostas destinadas ao ensaio de 
rasgamento, estas foram devidamente referenciadas. 

A cola foi aplicada com urna espátula e as juntas 
apertadas com grampos, adquirindo a sua resistencia 
inicial ao fnn de sete horas. Para controlar a espessura 
da camada adesiva e por consequencia, a resistencia da 
junta usaram-se esferas de vidro calibradas de 0.25mm 
de difunetro, misturadas no adesivo. 

o tempo de cura a temperatura ambiente foi de 5 días, 
para ambos os tipos de adesivos. 

No caso de provetes envelhecidos, usou-se o seguinte 
ciclo climático: 4h a 80°C/80% HR, 2h intervalo, 4h a -
40°C, 4h a 80°C/80% HR, sendo HR a humidade 
relativa. Esta acelerafi:íio do envelhecimento permite 
urna análise comparativa da vida útil dos diferentes 
adesivos [14]. 

4. RESULTADOS EXPERIMENT AIS E ANÁLISE 
PARAMÉTRICA DO COMPORTAMENTO AO 
IMPACTO. 

4.1. Ensaios de envelhecimento. 

Na figura 5 é ilustrado o ciclo de envelhecimento a que 
foram sujeitos os provetes usados no programa 
experimental. 

Fig. 5. Ciclo real de temperatura e humidade utilizado 
nos ensaios 

4.2. Ensªios de Rasgamento (impact wedge method ). 

A figura 6 ilustra a influencia das condi96es ambientais 
(temperatura e humidade) no comportamento ao 
impacto de juntas coladas com ambos os tipos de 
adesivos. 

40 
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a) TEROKAL 5045 

--- - Oesln{'ameoto T erokal 5050 
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25 ,-------------. ... .------, 10 

F F FGGG H H H 
1 1 . ..-• .,.~(; 1 __,.....,.,._ u~r......,.l~-l~J 

b) TEROKAL 5050 

Fig. 6. Valores médios das energías de fractura (Joules) 
e do deslocamento no momento da fractura (mm), 
espessura do aderente 1.5mm. 

A cola Terokal 5045 apresenta fractura essencialmente 
coesiva antes de envelhecida e após envelhecimento, 
sobretudo em juntas SUJeltas a tratamento de 
desengorduramento + lixagem + desengorduramento. 
No entanto, juntas coladas no estado de fornecimento 
revelam fractura essencialmente adesiva após 
envelhecimento, assim como juntas desengorduradas e 
sujeitas a 21 días de exposic;ao climática. Esta cola é 
bastante tolerante a presenfi:a de contaminantes, 
verificando-se, geralmente, um abaixamento da energía 
de fractura com o desengorduramento, principalmente 
em juntas envelhecidas a 21 días. Quando envelhecidas 
a 42 días há casos que revelam aumento do valor da 
energía de fractura. A energía de fractura baixa após 
envelhecimento, com maior intensidade ao fim de 21 
días verificando-se urna relativa estabilizafi:íio dos 
valores da energía de fractura, quando se associa o 
desengorduramento a lixagem, sendo a rugosidade da 
superfície urna fun91io determinante na resistencia final 
da junta. O deslocamento no momento da fractura tem 
urna evolufi:íio semelhante a da energía de fractura 
exceptuando juntas coladas no estado de fornecímento. 
De salientar urna subida da energía de fractura e urna 
diminuiyao das deforma96es, com o aumento da 
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espessura do aderente, sobretudo nos estados de 
desengorduramento e de desengorduramento + lixagem 
+ desengorduramento, para ambos os tipos de adesivos. 
Apresentam-se na Figura 6 curvas for~a versus 
deslocamento correspondentes a juntas coladas com 
Terokal 5045 e Terokal 5050. 

O adesivo Terokal 5050 exibe fractura essencialmente 
adesiva antes e após envelhecimento, o que mostra a 
falta de adesao. Revela sensibilidade a presen~a de 
contaminantes, notando-se urna melhoria da energía de 
fractura, sobretudo nos estados de fornecimento e de 
desengorduramento, respectivamente sem 
envelhecimento e quando exposta a 21 dias de ciclo 
climático. A evolu~ao do deslocamento no momento da 
fractura é muito semelhante a da energía de fractura, a 
excep~ao de juntas coladas no estado de fomecimento. 
Todavía , esta cola sofre urna degrada~ao das 
propriedades após envelhecimento, sobretudo após 21 
días de ciclo climático. 

Na figura 7 é ilustrado um registo de ensaio ao impacto. 
Constata-se que a for~a cai a zero, dentro de um 
determinado valor do deslocamento independentemente 
das condi~oes de colagem ou de envelhecimento. A 
fractura deve ser descrita como frágil [ 17]. Os factores 
preponderantes a considerar na análise da resistencia ao 
impacto sao a energía de fractura e também o 
deslocamento no momento da fractura, embora numa 
fractura frágil a frente da fenda se desloque mais 
rápidamente que a cunha. A cola Terokal 5045 
apresenta melhores performances que a cola 5050, 
embora ambos os adesivos apresentem urna fraca 
resistencia ao arrancamento. Mesmo assim, é de preferir 
a cola Terokal 5045 que é de mais fácil aplica~ao. 

1\ 

\ 
\ 

(\ .. 
Yaluu at Poü. 

Fc:lrft (ltH) Denn (aal BnvD (J) 
s.u o.cn 1.40 

Fig.7. Registo de ensaio ao impacto de junta colada 
com Teroka15045 

5. CONCLUSÁO 

Apesar da fraca resistencia ao arrancamento 
(rasgamento) evidenciada por ambos os adesivos, a cola 
Terokal 5045 possui energías e deslocamentos no 
momento da fractura muito superiores aos apresentados 
pela cola Terokal 5050. A fractura é sempre frágil, 
embora a cola 5045 exiba um comportamento mais 
dúctil do que a cola Terokal 5050. A cola 5045 exibe, 
geralmente, fractura essencialmente coesiva o que 
significa a existencia de urna adesao quase total. 

Normalmente, as performances aumentam com a 
melhoria do tratamento da superfície de colagem e com 
o aumento da espessura do material base 
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ANÁLISIS DE LA ROTURA EN SERVICIO DE UN EJE DE ACCIONAMIENTO 

P. Merino*, E. Porto**, F. Iglesias**, M.R Iglesias**, A. Collazo* y G. Pena* 

* Departamento de Ingeniería de ls Materiales, Mee. Aplicada y Construcción. Universidad de Vigo 
** Asociación de lm:estigación Metalúrgica del Noroeste (AIMEN). Porriño. 

Resumen.- Se presenta el estudio de las causas que han conducido a la rotura por fatiga de uno de los dientes de un 
eje. construido en un acero aleado para cementación (UNE F 1560). Los análisis químicos determinaron la idoneidad 
de la aleación empleada. mientras que tanto los ensayos de microdureza como el examen metalográfico revelan que la 
microestructura es adecuada. La ausencia de señales e:\:ternas en la superficie de la pieza indican que el 
comportamiento del engranaje ha sido normal en cuando a tallado y acoplamiento. El origen del fallo fue localizado 
en un defecto puntual de fabricación, consistente en inclusiones de partículas de alúmina próximas a una 
concentración de cavidades. 

Abstract.- The study of the origin of the fatigue crack in sen·icc of a shaft madc in a case-hardening steel UNE F 
1560 is presented. The chemical analysis showed that the composition of the alloy was correct. and both the 
microhardness tests and the metallographic examination revealed an appropriate microstructure. In the same way. the 
absence of marks on the surface indicated a normal \vorking of the part. The origin was localized in a defect of 
making. formcd by ca\ities and alumina particles inclusions. 

1. INTRODUCCIÓN 

Durante una de las campañas de un buque pesquero se 
produjo el fallo de la maquinilla de pesca como 
consecuencia de la rotura y desprendimiento de uno de 
los dientes del piñón del eje de accionamiento. 

Fig. 1. Vista de la zona fracturada del piñón. 

Para determinar las causas de la fractura fueron 
entregados para su estudio tanto el eje como el diente 
desprendido. 

En la observación macroscópica de esta pieza no se 
revela ninguna alteración significati\·a de la superficie 
de la misma. Tampoco en el piñón son yisibles más 
marcas que las del desprendimiento (figura 1). Ningún 
otro diente muestra deterioro superficial. 

Al examinar el diente se comprueba su perfecto encaje 
en la zona fracturada. por lo que no se ha producido 
pérdida de material. asi como la total ausencia de 
marcas. picaduras o defectos en su superficie ex1erior. 

Si se observa la fractura. son claramente visibles las 
marcas concoidales o "beach marks" que ponen de 
manifiesto un fenómeno de fatiga y que ocupan 
prácticamente toda la superficie. Dichas marcas 
parecen centradas en un punto del interior del diente 
que se señala como posible inicio de la fractura. Este 
punto se indica en la figura 2 mediante una flecha. 
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Fig. 2. Superficie de fractura del diente desprendido. 

2. DESARROLLO DEL ESTUDIO 

a) Análisis Químico 

Se realizaron los análisis químicos correspondientes 
del núcleo del piñón mediante las técnicas de 
Espectrometria de Fluorescencia de Rayos X y Plasma 
(ICP). complementadas con Leco. para las 
deternúnaciones de C y S. Los resultados obtenidos se 
reflejan en la Tabla l. 

Tabla l. Composición del acero determinada por 
análisis químico del núcleo del piñón. 

Elemento Porcentaje en peso 
e 0.160 
Si 0.290 

Mn 0.370 
p 0.010 
S O.O-l5 
Cr 1.120 
Ni 3.910 
M o 0.170 

Dichos valores son los correspondientes a un acero 
aleado de cementación. categoría UNE F-1560, si bien 
con un contenido en Mn ligeramente inferior y de S 
superior a los establecidos por la norma. La 
composición se considera correcta y la aleación 
adecuada para la elaboración de esta pieza. 

b) Análisis Metalográfico 

Una vez realizada la observación macroscópica se 
seleccionaron dos zonas de la superficie de fractura. 
indicadas por recuadros en la figura 3. que fueron 
exanúnadas en detalle mediante Microscopía 
Electrónica de Barrido (JEOL JSM 6400). 

Estas zonas corresponden a una región en la que las 
marcas concoidales son claramente visibles (zona 1) y 
a la parte del núcleo del diente en la que parece 
situarse el origen de dichas huellas (zona 2). 

Fig. 3. Zona central de la superficie de fractura. (lOx) 
Los recuadros muestran las zonas 1 y 2 cuyos detalles se 

muestran en las figuras siguientes. 

Obsen·ando con detalle la superficie de la zona l 
(figura -l). se aprecian las amplias ·'beach marks .. o 
marcarcas concoidales formando ligeros escalones 
características de los procesos de rotura por fatiga. En 
estas juellas se suceden bandas con aspecto de fractura 
frágil con otras de aspecto pulido. constituidas por 
material aplastado. En esta región no resalta ninguna 
otra característica superficial de importancia. 

Fig. 4. Detalle de la zona l. (1 OOx) 
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En lo que respecta a la superficie de la zona 2, 
destacan dos bandas de aspecto rugoso que contienen 
partículas incrustadas en su interior y pequeñas 
marcas concoidales en el resto de la superficie, tal 
como se observa en las figuras 5 y 6. 

Fig. 5. Detalle de la zona 2. correspondiente a la zona 
en que se ha iniciado el proceso de fisuración. ( IOOx) 

Las inclusiones detectadas fueron analizadas mediante 
Espectrometria de RX por dispersión de energías 
(EDX). En todos los análisis puntuales llevados a cabo 
se determinó la presencia de Aluminio como elemento 
preponderante, siendo caracterizadas las partículas 
como inclusiones de alúmina. 

Fig. 6. Detalle de de una de las bandas de la figura 
anterior. (50tlx) 

Para estudiar la microestmctura de la pieza y 
confirmar el posible origen de la fractura se llevó a 
cabo la preparación metalográfica de un corte 
transversal en la sección del diente desprendido 
(representado mediante una línea de trazos en la 
figura 2). 

La macrografia de la figura 7 permite determinar que 
la capa superficial cementada posee espesor 
homogéneo, con una profundidad convencional de 
cementación de 1, 1 mm. En dicha imagen también 
puede observarse el borde de la superficie de fractura, 
desde la parte superior hasta la inferior del diente. 

Fig. 7. Macrografia de la sección transversal a la 
superficie de fractura. (Ni tal 1%. 5.5x) 

Realizando el estudio micrográfico detallado de dicha 
superficie, pudo verificarse que la estructura 
metalográfica básica del material es correcta. Como se 
muestra en la figura 8, la capa cementada está 
constituída por agujas de martensita sobre austenita 
retenida. En ella también se distinguen pequeñas 
inclusiones de MnS. El núcleo del diente está 
constituido por martensita revenida. 

Al abordar el examen microscópico del borde de la 
superficie de fractura. se detectó una zona en la que 
existían una serie de inclusiones y cavidades, tal y 
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como se muestra en la micrografía de la figura 9 y 

Fig. 8. Microestructura de la capa cementada. Imagen 
tomada a 0.2 mm de la superficie. (Nital 1%. lOOOx) 

En la figura siguiente se obserYan algunos detalles de 
esta región. Corresponde a la zona inicialmente 
señalada como la correspondiente al inicio de la 
fractura. La inclusiones fueron confirmadas mediante 
análisis como partículas de alúmina. 

Fig.9. Detalle de la zona recuadrada en la figura 7. 
Profusión de inclusiones. cavidades y pequeñas grietas 
próximas a la superficie de fractura. (Nital 0.5%. 
lOOx) 

Finalizados los exámenes metalográficos realizó un 
barrido de microdurezas desde el borde de la capa 
cementada hasta el interior del diente. Las medidas se 
llevaron a cabo empleando un microdurómetro 
Vickers (HV-0.5) según norma UNE 7.423-86. La 

curva representativa de la variación de dureza es la 
adecuada para el material y las solicitudes mecánicas 
requeridas. 

Fig. 10. Detalle de la imagen anterior. Inclusiones de 
alúmina y alguna pequeña de MnS al borde de la 

superficie de fractura.(Nital 0.5%. lOOOx) 

3. CONCLUSIONES 

La superficie de fractura muestra prácticamente en 
toda su e:\1ensión las marcas concoidales o de playa 
características de los procesos de fatiga. centradas 
alrededeor de un punto común del núcleo del diente 
que corresponde al origen de la fisuración y que 
muestran la progresión cíclica de la fractura. 

El examen de las posibles causas han permitido 
determinar que tanto la aleación empleada en la 
fabricación del eje como la microestructura general de 
la pieza son los adecuados. 

De igual forma. el examen de la superficie exterior de 
la pieza descarta que la causa de la fractura pueda 
deberse a un defecto en la mecanización o 
acoplamiento de la misma. 

El estudio de la superficie de fractura y de las 
secciones transversales de la misma. revelan que el 
origen del fallo se encuentra en un defecto puntual del 
material de fabricación del piñón. en una estrecha 
zona en la que se produce una acumulación de 
cavidades e inclusiones de alúmina. Estas 
discontinuidades situadas por debajo de la superficie. 
han actuado como concentradores de tensiones en la 
matriz del materiaL contribuyendo de forma decisiYa a 
la iniciación de Yarias fisuras. 
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Una vez iniciadas las grietas han avanzado por un 
fenómeno de fatiga en todas las direcciones hasta la 
superficie cementada de ambas caras del diente. 
Puesto que la progresión de las fisuras es lenta. se 
pueden apreciar la alternancia de bandas de aspecto 
pulido originadas por los esfuerzos de compresión 
durante el funcionamiento del engranaje que producen 
desgaste de las superficies de fractura. alternadas con 
otras de aspecto de fractura frágil. 
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FADIGA DE CONTACTO E:\1 ENGRE~AGENS DE U:MA CAIXA_DE VELOCIDADES DE ALTOMÓVEL 

A.C. Batista1, A.:\1. Dias1, J.L. Lebrunl, J.C.l,e Flour-3, G. Inglebert'~ 

1 FCTL'C, Lniversidade de Coimhra, Portugal Email : cast@cygnus.ci.uc.pt 
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Resumo. Engrenagens de urna caixa de velocidades de automóvel, com tratamentos superticiais de 
carbonitrura9iio e de grenalhagem de pré-tensiio, foram submetidas a ensaios de fadiga de contacto. A técnica 
da difrac9iio de raios X foi utilizada para seguir a evolw;:iio de diferentes parametros meciinicos e 
metalúrgicos, em fun9iio do estado de deterioras:iio das engrenagens, tendo-se dedicado urna atens:iio 
particular a relaxa9iio das tensóes residuais. As leis de comportamento meciinico das camadas tratadas 
superficialmente foram identificadas, por intermédio de urna metodología original utilizando ensaios de 
flexiio 4-pontos associados com a técnica da difracs:iio de raíos X, e por ensaios de indentas:iio esférica 
conjugados com uma análise numérica elasto-plástica do processo de indenta'<iio. Paralelamente toi 
desenvolvido um modelo numérico para previsiio da relaxayiio das tensóes residuais e para estimar a 
probabilidade de inicias:iio de fendas em fadiga de contacto. 

Abstract. X-ray diffraction analysis has been used to study the evolution of residual stresses during contact 
fatigue tests of industrial gears of an automotive gearbox, submitted to surface treatments of carbonitriding 
and shot-peening. Various mechanical tests, such as four poínt monotonic bending and spherical indentation, 
were performed on laboratory samples and on the gears. Metallurgical investigation and specific stress and 
strain measurements during or after the mechanical tests, coupled wíth a numerical elasto-plastic analysi&, 
were then used to identify the behaviour of the hardened layers. A numerical model has been developed in 
order to predict the residual stresses evolut10n and the working lite of the gears under contact fatigue. 

1. 1:'\TRODt:<;AO 

Os componentes meciinicos podem ser su jeitos em servis:o 
a elevadas pressóes de contacto. que originan1 importantes 
gradientes de tensiio, gerando um fenómeno de plastici
dade de contacto [ 1 j. Este fenómeno é caracterizado pelo 
aparecimento de deforma9óes irreversíveis e por modifi
cayoes na distribui9iio de tensóes residuais. Se a pressiio 
de contacto for suficientemente elevada, pode ser obser
vado o aparecimento de urna degrada9iio progressiva e 
irreversível da superficie do componente, como a picagem 
( .. pitting") ou a escarna9iio ("spalling"). Estes componen
tes siio frequentemente submetidos a tratamentos superfi
ciais, que introduzem tensoes residuais de compressiio nas 
camadas superficiais. Sob a influencia de deformayóes 
cíclicas essas tensoes podem no entanto ser relaxadas. 
Para levar em conta a influencia das tensóes residuais num 
cálculo de resistencia a fadiga é ent:iio necessário quantiti
car o fenómeno da relaxa~iio das tens('les residuais. Os tra
tamentos superficiais mo-
difican¡ também as pro- Tabela l. Composi~iio quí
priedades meciinicas das mica do a~o 27CrMo4. 
camadas superficiais. Va
riayóes das leis de compor
tamento elástico siio geral
mente assumidas como 
desprezáveis, mas as leis 
de comportamento elasto
-plástico e a resistencia a 
fadiga podem ser severa
mente modificadas. O co
nhecimento das proprieda
des me{;anicas das cama
das superficiais é impor
tante, pois permite prever a 
evolus:iio em servi9o do 

Elemento % em peso 

e 0.24 - 0.31 

Mn 0.60 - 0.85 
Cr 0.95 - l.25 
M o 0.20 - 0.30 

Simax 0.40 

Almax 0.050 

Nimax 0.30 

Cumax 0.30 

Pmax 0.025 

componente. S 0.020 - 0.040 

2. MA TERIAIS E PROCEDI":\IE:\'TOS 
EXPERI\1E:\'TAIS 

Materiais 

No estudo foram utilizadas as engrenagens corresponden
tes ao pinhiio motor de 4~ velocidade de urna caixa de 
velocidades de :mtomóvel, fabricadas em ayo 27CrMo4 
cuja composi9iio química se apresenta na tabe!a l. As 
engrenagens foram submet1das a dois tipos de tratamento 
superficial: (i) carbonitrura~iio seguida por tempera em 
óleo, e (ii) carbonitrurayiio seguida por témpera em óleo e 
por uma grenalhagem de pré-tensiio. A escolha des tes dois 
tratan1entos foi efectuada de modo a obter dois perfis de 
tensiio residual completan1ente diferentes, e avahar assim 
a intluéncia das tensoes residuais no processo de fadiga. 

Ensaios de fad1ga de contacto 

As engrenagens toram ensaiadas em fadiga de contacto, 
utilizando um equipamento de ensaios capaz de simular as 
condi9óes reais existentes numa caixa de velocidades 
(figura 1). Todos os ensaios decorreram sob as mesmas 
condic;óes de carga, temperatura e !ubrifica~iio, escolhidas 
de modo a obter urna deteriora9iio por picagem ou por 
escama9iio ao fim de algurnas dezenas de horas. 

PinMo de,¡~ vdoc!{iade da PinMo de 4~ velocidade da 
árvcre secund.ária (motor) árrore secundária (nio motor) 

~~~:~~.3r::·\;;::=~::'; =~=U::::======J[::;_~~, ~, ,' ~"'"" 2, par normal 

nao utJJ¡z.ado do e!rtudo ~ AJ~<t< do banano utilíll!do no estudo 

Ptnháo de ~a \docida.de dé! 
árvore pnmána \nao motor) 

Pinháo de 4• vrlocidade da 
Jrvorc primána (motor; 

Fig. l. Equipamento de ensaios de fadiga de contacto, 
para engrenagens de urna caix11 de velocidades. 
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Difraq:iio de raios X 

As tensóes residuais foram determinadas por difrac9iio de 
raios X, utilizando um equipamento Set X equipado com 
detector de localizayiio linear. lrradiou-se urna superficie 
de 3-4 mm2 com a radia9iio Ka de crómio, filtrada em re
tomo com um filtro de vanádio. Foram analisados os pi
cos de difrac9iio dos planos { 211} da fase martensítica, 
sendo a sua posi9iio determinada pelo método do baricen
tro centrado. As tensoes residuais foram determinadas nos 
tlancos dos dentes das engrenagens, na direcyiio longitu
dinal, segundo a largura dos dentes, e na direc9iio trans
versal, segundo a altura dos dentes. A largura integral dos 
picos de difrac9iio foi utilizada para avahar o nível de en
cruamento dos materiais. Para a análise em profundidade 
proceden-se a remoyiio de camadas sucessivas por poli
mento electrolítico. 

A dosagem de austenite residual foi efectuada num go
niómetro Philips, equipado com detector proporcional. O 
software para controlo do goniómetro, aquisi9iio e trata
mento de dados foi desenvolvido na Universidade de 
Coímbra [2]. Utilizou-se a radía¡¡;ao Ka de crómio, com 
um filtro de vanádio em retomo, e os picos de difrac9iio 
correspondentes aos planos {200} e {211} da fase marten
sítica e aos planos {200} e {220} da tase austenítica. 

3. MODELO ~"UMÉRICO DE PREVIS.:\.0 DA 
RELAXACÁO DAS TENSÓES RESIDUAIS E DA 
INICIACAO DE FENDAS EM FADIGA 

Foi desenvolvido um modelo numérico para previsao da 
relaxac,:iio das tensoes residuais e da probabilidade de ini
ciayiio de fendas, em fadiga de contacto (figura 2). O mo
delo foi desenvolvido num microcomputador PC, tendo 
por base o código de elementos finitos ACORD.2D, e uti
liza um método simplificado de cálculo elasto-plástico 
desenvolvido por Zarka e lnglebert [31 para estimar a dis
tribuiyiio estabilizada de tensóes residuais após fadiga. 
Este método de cálculo elasto-plástico é aplicável ao caso 
de solicitayñes de amplitude nllxlerada que conduzam a 
uma adapta<;:iio do material ("elastic shakedown"). O mo
delo possui um módulo de inicializa9iio que permite a in
troduyiio das tensóes residuais iniciais, e um módulo de 
fadiga multiaxial a grande número de ciclos, que utiliza o 
estado estabilizado de tensoes residuais para estimar a Io
caliza9iio mais provável da inicia9iio das fendas de fadiga, 
por intermédio de critérios multiaxiais de fadiga como 
Sines, Crossland e Dang Van. O programa trabalha em 
deforma9iio plana ou em axissimetria. O comportamento 
elasto-plástico dos materiais é descrito por urna leí de 
encruamento cinemático linear (ECL). 

4. MORFOLOGIA DA DETERIORACÁO 
Sl.JPERFICIAL DAS ENGRENAGENS 

No fmal dos ensaios mais longos, com urna dura9iio de 
30 horas, as engrenagens unicamente carbonitruradas 
apresentam picagern, e também separa~iio de escamas 
com dirnensóes podendo atingir alguns milímetros qua
drados (figura 3a). As escamas apresentam geralmente 
urna forma característica em leque, o que indica que a 
fissurayiio se inicia na superficie. 

As engrenagens grenalhadas apresentavam no final dos 
ensaios mais longos, com urna dura9iio de 65 horas, urna 
pícagem mais fina, mas estendendo-se sobre urna grande 
parte da superficie de contacto dos dentes. Podiam tam
bém ser observadas pequenas escamas sobre alguns 
dentes, mas cuja dímensiio nao ultrapassava os 0.5 mm2 

3b). 

Características 
elásticas 

Tens6es residuais 
iniciais 

7..1'.1'///////////.//.1'//////////////////4; :7..1'/////////.1'//////.1'////////////////,Z 

~ Módulo de ~ ~ Módulo de ~ 
~ cálculo hertziano ~~---'----JO-i!~ inicializa~ao ~ 
Y.l'///////.1'////////. '-'//////.1'////////h ?.1'.1'////.1'///////.1'//. W/.1'//////////.1'/b. 

;7./.l'////////////////////.l'////////////////////////% 

~ Módulo de cálculo ~ 
~ elasto-plástico ~ 
?-////////////////////.l'.l'/.t:V.I'////////////////////_8 

Distribui~ao de tens6es 
e deforma¡¡;6es residuais 

estabilizadas 

7.'/////////////////////.1'////.1'///////.//.//.l'///////~ 

~ Módulo de ~ 
~ fadiga multiaxial ~ 
~///////////////////////r/////////////////////h. 

Estimativa da probabílidade de 
inicÍa\=iiO de fendas em 

fadiga de contacto 

Fig. 2. Modelo numérico desenvolvido. 

Primitivo Picagem fina Escam~ao 
~ 

(b) 

Fig. 3. Esquema da deteriora9iio observada nas engrena
gens (a) unicamente carbonitmradas e (b) grenalhadas. 

A deteriora~ao aparece sensivelmente para a rnesma dura-
9iio de ensaio (20-30 horas) nas engrenagens com os dois 
tipos de tratamento superficial, mas sob formas diferentes: 
picagern e escama9ao para as engrenagens unicamente 
carbonitruradas, e apenas picagem para as engrenagens 
grenalhadas. Nas engrenagens unicamente carbonitruradas 
a pícagem aparece numa área restrita, normalmente com a 
forma de urna linha junto ao limite inferior da superficie 
de contacto, enquanto que nas engrenagens grenalhadas 
ela afecta urna grande parte da superficie activa, com 
maior incidencia abaíxo do diámetro primitivo. Estas úl
timas apresentam tambérn algurna escama~ao, mas mais 
tarde e menos desenvolvida. 

A profundidade máxima atingida pela escama9iio é de 
cerca de 140 ¡.1m para as engrenagens unicamente carbo
nitruradas e de 60 ¡Jm para as engrenagens grenalhadas. 
Tendo em conta a dura9iio máxima dos ensaios de fadiga 
de contacto para as engrenagens com os dois tipos de tra
tamento superficial, 30 horas para as unicamente carbo
nitruradas e 65 horas para as grenalhadas, estes resultados 
indicam urna diferen9a razoável na cinética da propaga9iio 
das fissuras. Num estudo paralelo [4] observou-se que o 
aumento da dur~iio dos ensaios originava um aumento da 
profundidade máxima da escama9ao, sem no entanto 
ultrapassar os 300 ¡.1m para as engrenagens unicamente 
carbonitruradas. 
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5. EVOLU<;}.O MICROESJRUTURAL E 
RELAXA<;AO DAS TENSOES RESIDUAIS 
DURANTE OS ENSAIOS DE FADIGA 

A evoluviio das tensoes residuais, da largura integral dos 
picos de difracviio de raios X e da taxa de austenite 
residual, foi estudada em funviio da duraviio dos ensaios 
de fadiga de contacto. Parte deste trabalho foi apresentada 
numa comunicaviio recente [ 5]. 

Largura inte~ral do pico de difracs;iio de raí os X e 
austenite residual 

Antes dos ensaios de tadiga de contacto os perfis em pro
fundidade da largura integral do pico de difracviio sao 
similares para ambos os tratamentos superficiais 
(figuras 4 e 7). A largura integral apresenta um valor má
ximo a urna proftmdidade de 150 j.lm, diminuindo em se
guida. Esta evolU9iio pode ser atribuída a: (i) urna adapta
vilo em deformaviio permitida pelo alto teor de austenite 
residual, para profundidades inferiores a 150 ¡..tm, e 
(ii) para profundidades superiores a 150 ¡..tm, a diminuiviio 
do teor em carbono na martensite. A partir da distribuiviio 
inicial da taxa de austenite residual para os dois tratamen
tos superficiais (figuras 5 e 8), verificamos que a operaviio 
de grenalhagem de pré-tensiio modifica as camadas 
carbonitruradas nos primeiros 100-150 ¡..tm, provocando 
urna transformas:ao considerável da austenite residual e 
um endurecimento do material que foi confirmado por 
medidas de microdureza. A largura integral niio é afectada 
por este fenómeno, urna vez que ela analisa apenas a fase 
martensítica, que nao é muito modificada. 

A evoluviio da largura integral durante os ensaios de fa
diga de contacto é semelhante nos vários casos, obser
vando-se urna diminuiviio que indica um amaciamento do 
material. A evolus:ao tem lugar dumnte as primeiras 
30 horas de ensaio, iniciando-se logo após os primeiros 

Austenite Residual [%] 

minutos. No final dos ensaios de fadiga de contacto as 
engrenagens grenalhadas apresentam valores de largura 
integral inferiores aos das unicamente carbonitruradas, o 
que indica um maior amaciamento por fadiga do material 
grenalhado. 

Tensoes residuais 

Os perfis de tensiio residual dos pinhóes unicamente 
carbonitrurados sao muito semelhantes para as duas 
direcvóes de medida. Antes dos ensaios de fadiga de con
tacto as tensóes residuais apresentam um valor constante 
da ordem de -300 MPa durante os primeiros 250 ¡..tm, após 
o que se segue urna lenta diminuis:ao da sua intensidade, 
passando em tracc;ao a urna profundidade de 600 ¡..¡m. 
Após 30 horas de ensaio de fadiga de contacto as tensóes 
de compressiio apenas aumentaram numa camada muito 
próxima da superficie, niio apresentando evolus:ao para 
profundidades superiores a 10 ¡..¡m. Na figura 6 apresenta
se, como exemplo, a distribuis:ao em profundidade das 
tensóes residuais determinadas na direcc;ao transversal, 
segundo a altura dos dentes, para as engrenagens 
unicamente carbonitruradas. 

O tratamento de grenalhagem de pré-tensiio introduz um 
pico de tensóes residuais de compressiio, que atinge um 
valor máximo de cerca de -1200 MPa a urna profundidade 
de 30-50 ¡..¡m, seguido de um patamar semelhante ao ob
servado nas engrenagens unicamente carbonitruradas, mas 
correspondendo a tensóes de compressao mais intensas. 
Durante os ensaios de fadiga de contacto observa-se urna 
relaxa;;:ao das tensóes residuais introduzidas pela grena
lhagem, que tem lugar durante as primeiras 5 horas de en
saio, nao se observando evolw;:oes posteriores. As tensóes 
residuais mais intensas estilo agora a superficie, onde tem 
lugar urna relaxa;;:iio inicial seguida de um aumento da sua 
intensidade. Este comportamento das tensoes residuais 
superficiais ilustra a competis:ao entre a relaxac;ao 
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Fig. 4. Evoluc;ao da largura integral, 
para o pinhao carbonitrurado. 
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Fig. 7. Evolus:ao da largura integral, 
para o pinhiio grenalhado. 
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Fig. 5. Taxa de austenite residual, 
para o pinhao carbonitrurado. 
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Fig. 8. Taxa de austenite residual, 
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Fig. 6. Tensóes residuais transver
sais, para o pinhiio carbonitmrado. 
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sais, para o pinhao grenalhado. 
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induzida pela deforma¡yao cíclica e o aumento induzido 
pelo contacto. Na figura 9 apresenta-se, como exemplo, a 
evolu¡yiio das tensoes residuais determinadas na direc¡yao 
transversal, para as engrenagens grenalhadas. 

Comparando a distribui¡yao de tensües residuais estabili
zadas para os dois tratamentos superficiais, verificamos 
que as engrenagens grenalhadas apresentam tensües 
residuais de compressiio rnais intensas nos primeiros 
100 ¡Jm de profundidade, em detrimento das unicamente 
carbonitruradas. Esta diferen¡ya poderá contribuir para o 
atraso na forma¡yao da escama¡yao sobre as engrenagens 
grenalhadas, urna vez que as tensües residuais de 
compressao retardam a propaga¡yao de fissuras [6], 
essencial para o desenvolvimento da escama¡yao. 

6. CA~ACTERIZACAO DAS PROPRIEDADES 
MECANICAS DAS CAMADAS TRATADAS 
SUPERFICIALMENTE 

Os tratamentos de endurecimento superficial, como a car
bonitrura¡yao, provocam um gradiente de composi<;ao quí
mica e de propriedades mecánicas, entre a superficie e o 
interior do material. Os ensaios clássicos normalmente uti
lizados na determina¡yao das leis de comportamento nao 
sao apropriados para este tipo de rnateriais, devido a difi
culdade em conseguir provetes com urna sec¡yiio homogé
nea representativa das camadas endurecidas. Apresenta
m-se de seguida duas metodologías experimentais, que 
utilizámos para identificar as leis tensao-deforma¡yao das 
camadas superficiais endurecidas. Parte deste trabalho foi 
apresentada nurna comunica¡yiio recente [7). 

Ensaios de flexao 4-pontos 

Efectuaram-se ensaios monótonos de flexao 4-pontos em 
provetes submetidos aos mesmos tratamentos superficiais 
das engrenagens. Durante os ensaios de flexao a evolu¡yao 
das tensoes na superficie dos provetes foi determinada por 
difrac<;iio de raios X e a deforma¡yao macroscópica por 
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Fig. 10. Leis tensiio-deforma¡yao obtidas por ensaios de 
flexiio 4-pontos e de trac¡yao, para o material nao detor
mado cíclicamente. 

extensometria eléctrica. Esta metodología foi utilizada 
para identificar as Ieis tensao-deformas:ao das camadas 
superficiais tratadas, do material nao deformado cíclica
mente, seudo os resultados apresentados na figura 10. 

Observa-se urna boa concordáncia entre os ensaios de 
flexao 4-pontos e os ensaios de trac¡yao, efectuados com o 
material de base, o que valida a metodología utilizada. 
Eliminando as tensües residuais iniciais verificamos que 
os resultados sao muito semelhantes para as duas camadas 
tratadas. Podemos agora ajustar estes resultados por urna 
lei de ECL, que será utilizada no modelo numérico. Tendo 
em conta a forma geométrica das leis tensiio-deforma¡yao 
experimentais, em particular a do material de base, os 
parámetros das leis de ECL deverao ser fun¡yao do 
intervalo de deforma¡yao a que dizem respeito. 

Ensaios de indenta~ao esférica 

As propriedades mecánicas dos rnateriais podem ser esti
madas comparando o perfil experimental de uma indenta
¡yao, com o perfil residual obtido a partir de urna modela
¡yao numérica do processo de indenta<;ao [8]. Os paráme
tros das leis de comportamento sao progressivamente 
ajustados no modelo, até o perfil determinado numerica
mente ser suficientemente próximo do perfil experimental. 
Para um material com várias camadas as características 
mecánicas siio sucessivamente determinadas. 

Efectuaram-se ensaios de indenta¡yiio esférica para dife
rentes pressües de contacto em provetes planos subme
tídos aos mesmos tratamentos superficiais das engrena
gens (figura lla). De modo a evitar singularidades e a ter 
um contacto facilmente modelável escolheu-se a inden
ta<;ao esférica. As indeuta~ües toram também efectuadas 
em dentes de engrenagens previamente submetidas a en
saios de fadiga de contacto, de modo a obter as leis de 
comportamento do material deformado cíclicamente. 
Como indentador utilizaram-se esteras de metal endurecí
do, com diámetros de 2.5 mm e de 20 mm. Cada indenta
<;ao foi caracterizada pela sua profundidade e raio, a partir 
do seu perfil obtido com um rugosímetro (figura Ilb). 

Pmax 'a 

(a) Ensaios de indenta~. para 
várias pressües de contacto 

(b) Perfil da indent~o 

Fi!z. 11. Procedimento experimental nos ensaios de 
indenta¡;iio esférica. 
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Pmax 'a 

material de base 

(b) Materiais 

(e) Malha de elementos finitos 

Fig. 12. Esquema da modela~iio numérica dos ensaios de 
indentayiio esférica. 

A modela9iio numérica dos ensaios de indentayao esférica 
foi efectuada em axissimetria, como indicado na 
figura 12a. Considerou-se a existencia de dois materiais 
diferentes, um para o material de base do interior dos 
pinh6es, nao afectado pelos tratamentos superliciais, e um 
outro para a camada superficial tratada (figura 12b). A 
malha de elementos finitos foi definida com urna elevada 
densidade na vizinhanya da zona de contacto (figura 12c ). 

Os resultados obtidos confmnam que as leis de compor
tamento meciinico da camada superficial unicamente 
carbonitrurada e da camada grenalhada, sao muito 
semelhantes. As leis de comportamento meciinico do 
material deformado cíclicamente, obtidas para urna das 
condiy6es de indentayao, sao apresentadas a título de 
exemplo na figura 13. Verifica-se que a deformas;ao 
plástica cíclica imposta ao material da camada superficial 
origina um amaciamento da mesma, sendo o efeito mais 
pronunciado para o material grenalhado. 

Tensao [MPa] 
3500.-----------------------------, 

Ensaios do material nao 

3000 

2500 

2000 

1500 

1000 

500 

deformado cíclicamente: 
o flexao 4-pontos 

--- indenta98.o 

Ensaios de indenta<;:ao do material 
deformado cíclicamente: 
--- carbonitrurado 
--- carb.+grenalhado 

o~~~~~~~~~~~~~~~ 

0.0 0.5 1.0 1.5 2.0 2.5 3.0 
Defonna98.o [%] 

Fig. 13. Leis de ECL da camada tratada superficial
mente, obtidas por modela~ao dos ensaios de inden
tayiio, para uma das condi96es de indentas;ao. 

7. MODELA<;ÁO DA RELAXA<";ÁO DAS TENSÓES 
RESIDUAIS 

Além do conhecimento das tensóes residuais iniciais e das 
leis de comportamento meciinico das camadas superficiais 
tratadas, precisamos de conhe{;er a solicitayao de contacto 
entre os dentes. Para esse efeito foi utilizado o programa 
LDP, que permite determinar a distribuiyao de pressao de 
contacto entre os dentes de um par de engrenagens. Os 
resultados obtidos indicam valores de 1100-1200 MPa, 
para a pressao máxima hertziana na zona central dos 
dentes das engrenagens, onde se determinaram as tens6es 
residuais por difracyao de raios X. Foi também calculada 
urna aproximayao a distribuis;ao de pressao no contacto 
rugoso nao lubrificado, por intermédio de um programa 
desenvolvido no CETRIB-INEGI. 

No modelo de relaxas;ao de tensóes residuais os dentes 
sao representado pelo seu perfil num plano perpendicular 
ao eixo de rotas;ao da engrenagem, considerando um 
estado de deforma9ao plana. Definiram-se tres camadas de 
material: (i) urna primeira, junto a superficie de contacto, 
representando O material que devido a defomlayaO plás
tica cíclica indicou amaciamento por fadiga, (ii) urna 
segunda, para o material mais duro da zona afectada pelo 
tratamento superficial, fora do alcance do forte gradiente 
de tens6es que se faz sentir na primeira camada, (iii) por 
último, o material do interior dos pinh6es, que nao sofreu 
os efeitos do tratamento superficial. O ciclo de carrega
mento é simulado por urna carga que se desloca sobre o 
dente, no sentido do engrenamento. Considerou-se um 
contacto nao lubrificado. 

No caso do pinhao unicamente carbonitrurado o modelo 
nao preve relaxas;ao de tens6es residuais, como se verifi
cou experimentalmente. Mostra-se no entanto incapaz de 
prever o aumento das tens6es de compressao a superficie. 
Para a engrenagem grenalhada o modelo preve urna 
relaxayao do pico de tensóes residuais de compressao, que 
se aproxima da relaxas;ao observada experimentalmente. 
A título de exemplo é apresentado na figura 14 o resultado 
de um cálculo de relaxar;ao de tensi'Jes residuais, para as 
engrenagens grenalhadas. 

8. ESTIMATIVA DA INICIA<;i\.0 DE FISSURAS 

Para introduzir a influencia das tens6es residuais no 
cálculo de resistencia a fadiga, é necessário utilizar um 
critério de fadiga multiaxial. Na estimativa do local mais 

Tens5es Residuais [MPa] 
200,------------------------------, 

-200 ·-- ,_ .- -o· • -· -U. 

-400 
G)IGI,¡í 

o o 
o 

-600 
Di(raq;ao de r<IÍQS X· 

-800 o TR iniciais 
o o • TR relaxadas 

-1000 
Modelo numérico· o 

-1200 TR transversais 

-1400 
TR Jongitudinais 

o 100 200 300 400 500 600 
Profundidade [¡4m] 

Fig. 14. Cálculo de relaxayao de tensóes residuais, nas 
engrenagens grenalhadas. 
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provável de inicia¡;:ao das fendas de tadiga, foi utilizado o 
critério multiaxial de tadiga mecánica de Dang Van [9], 
que prevé a ausencia de inicia¡;ao de fendas de tadiga, se: 

VtET, IR<nll+a·p(t)~B (l) 

onde T( t) representa a tensao de corte microscópica, 
p( t) a pressao hidrostática, t o tempo e T o período do 
ciclo de carga. Os pariimetros a e ~ sao característicos do 
material, podendo ser obtidos a partir dos limites de fa
diga em flexao rotativa e em tor¡;ao alternada, por exem
plo. Na aplica¡;ao do critério utiliza-se o estado de tensao 
aplicada originado pelo ciclo de carregamento definido no 
modelo e o estado estabilizado de tensóes resíduaís 
detemúnado pelo módulo de cálculo elasto-plástico. 

Os resultados obtidos indicam que um carregamento 
hertziano nao permite pór em evidencia a inicia¡;:ao das 
fissuras a superficie. Com a introdu¡;ao do carregamento 
devido ao contacto rugoso o modelo prevé, no entanto. 
uma inicia¡;:ao das fissuras de fadiga nas proximidades da 
supertkie, o que está de acordo com os resultados expe
rimentais. O modelo preve ainda urna maior deteriora¡;:ao 
do material até a profundidade de 250-300 j.lm, valor este 
da ordem de grandeza da profundidade da plastificaviio 
local inicial, e que poderá estar relacionado com a profun
didade máxima da escama9iio observada experimental
mente. A título de exemplo apresenta-se na figura 15, sob 
a forma T+ap-~, um resultado de aplíca¡;iw do critério de 
Dang Van para o contacto rugoso, come sem a intluéncia 
das tensúes residuais estabilizadas. 

100/00 T + a·p- j) 
200,-------------------------------~ 

Critério multiaxial de Dang Van 
100 

o 
----- Sem TR 

-100 ---- TR Carbonitrurado 
--- TR Carbo+Grena 

-200 

-300 " 

-400 

-500 -h--r-rrr-;-rr-,-,-,-,,-,-,, ... .,-,--¡-r-rrr-¡-o-.-r,-,-,--.-¡--.-.-r-rl 

o 100 200 300 400 
Profundidade [¡tm] 

Fíg. 15. Resultado de aplicaviio do critério de fadiga 
multiaxial de Dang Van, para um caso de contacto rugoso 
nao lubrificado cPmax"' 3.5 Ptfcrtz max). 

9. CO~CLtJSÓES 

A relaxaviio das tensúes residuais apresenta comporta
mentos diferentes em func,:ao do tratamento superficial das 
en~rrenagens. As tensoes residuais de compressao estabili
zadas sio mais intensas nos primeiros 100 11m para as 
engrenagens grenalhadas, em detrimento das unicamente 
carbonitmmdas. Esta diferenc,:a poderá contriburr para o 
atraso na formavao da escama9ao sobre as engrenagens 
grenalhadas, retardando a propagac,:iio das fissuras 
iniciadas superficialmente. 

Foram utilizadas duas diferentes metodologías expen
mentais para a identificac,:ao das leís de comportamento 
mednico das camadas superficiais tratadas. Antes de 
deformados cíclicamente ambos os estados, grenalhado e 
unicamente carbonitmrado, apresentam leis de com-

portamento semelhantes. A deformavao plástica cíclica 
origina um amaciamento por fadiga do material na 
camada próxima da superficie, seudo o efeito mais 
pronunciado para o material grenalhado. 

O modelo numérico desenvolvido permite urna previsao 
satisfatória da relaxavao das tensoes residuais, persistindo, 
no entanto, algumas dificuldades associadas a descri9ao 
de leis de comportamento mecánico que se atastem de 
urna forma bilinear. Como perspectivas de desenvolví
mento prevé-se a utilizavao no modelo de urna lei de 
comportamento, que permita descrever de uma forma 
mais realista as determinadas experimentalmente. 

O critério multiaxial de Dang Van foi utilizado para 
estimar a localiza¡;;ao IilllÍS provável da inicia¡;;iio das 
fendas de fadiga. Os resultados obtidos permitem pór em 
evidencia a inicia¡;:ao das fissuras a superfície, seudo para 
tal necessário considerar a distribui¡;;ao de pressao no 
contacto rugoso. O modelo prevé uma maíor deteriora¡;ao 
do material até uma profundidade de 250-300 j.lm, o que 
poderá explicar a estabilizavao da profimdidade máxima 
da escamaviio observada experimentalmente. 
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ANÁLISE DE FRACTURA DE MOLDES PARA PVC EM A<;:O DIN X42Cr13 

M. Teresa Ferraz, J.Faustino e M.Santos 

Instituto Nacional de Engenharia e Tecnología Industrial 
IMP, Pa¡;o do Lumiar, 1699 LISBOA Codex 

Resumo. Analisaram-se as causas de fractura de dois moldes para injec~ao de PVC com geometría 
paralelipipédica (679.5 x 533.5 x 86 mm). Os moldes. fabricados cm a~o DIN 1.2083-X.f2Crl3, forarn 
tratados termicamentc por tempera e revenido visando a obtcn~iio de uma dureza 50-52 HRC. 
Aprcsentaram fracturas nao totalmente propagadas. localizadas á superficie do molde na zona central. 
pcrpcndicul;mnentc ao eixo longitudinal. As fracturas. gcradas num furo roscado. foram dcsencadcadas por 
ac~ao de for~as de trac~ao resultantes do proccsso de abertura das roscas por dcforma~ao. Os cxames 
fractográficos e mctalográficos cvidcnciaram uma fractura frágil do tipo intergranular associada a uma 
microestmtura caracterizada por bandas de scgrcga¡;<lo. prccipita~;!o continua de carbonctos nos limites de 
grao e carbonctos com uma aglomera¡;<lo menos usual. cuja prccipita¡;ao aparenta ser induzida por algumas 
inclusocs mio mctcílicas. 

Ahstract. Failurcs in l\\0 plastic injection molds haYing a parailclcpipcdic geomctry (679.5 X 5:13.5 X 86 
mm) \\Crc analyscd. Thc stecl for injection molds. DlN 1.2083-X.f2CrU \\aS heat treatcd by quenching 
and tcmpering to 50-52 HRC hardness. Brittlc and not propagatcd fractures normal to the longitudinal 
mold a;..:is werc obsen cd in a trans\·crsal ccntcr plan of thc mol d. Fractures \\ere origmatcd in a threadcd 
holc by tensile stresses dcYcloped in thc manufacture of threads by deformation. Fractographic and 
metallographic analysis shm\ed a intcrgranular fracture and abnormal microstutural featurcs as banded 
scgregation. continuous carbide prccipitation on grain boundaries and lcss common carb1dc clusters with 
preferencial precipitation apparently induccd by non mctallic inclusions. 

1.1NTRODU<;:ÁO Apesar dos elcYados c11stos de maquinagem envolvidos 
no proccsso de fabrico dos moldes. sao por vczes 
ncgligcnciados aspectos respeitantes ás propriedades 
dos matcriais_ Os moldes para pl;ísticos rcqucrem a~os 
limpos de características específicas [2]. Os a~os de liga. 
frequcntcmcnte utilizados sJo muito sensívcis a 
cycntuais problemas surgidos no processo de fabrico e 
no tratamcnto térmico. assim como <1 prcsen~a de 
impurezas na sua constitui~ao. 

As fall1as cm sistemas mecünicos deYcm-se 
principalmente a fractura e fadiga. corrosao. eros<1o e 
desgaste. Os custos associados a estas fal11as. 
cnvoh·cndo a paragem de linhas de produ~fio. o nJo 
cumprimcnto de prazos e mesmo acidcntes pessoais. 
a tinge anualmente cerca de 1 O'% do PNB [ 1]. 

De entre as causas gerais de falhas de sistemas 
mccanicos foram identificadas [ 1] as dcYidas a o prqjccto 
mccanico tlO-.fO'X,). tipo de material e tratamento 
térmico utilizado (3-8<}(,). maquinagem ( 7-1 2%). e 
acabamcnto. manuscamcnto durante o fabrico e cm 
servi~o (l2%). 

Nao sao conhccidos dados relativos aos moldes. cm 
parte dcvido á sua nao divulga¡;ao por parte das 
empresas pressionadas pela resolu¡;ao de problemas 
imcdiatos de produ¡;ao ou substitui~Jo rápida dos 
moldes acidentados. 

Salicnta-sc que os moldes após tratamcnto térmico 
podem annazcnar tensócs residuais que variam entre 30 
e 99% da tcnsao de rotura [3]. ús quais se sobrcpoem 
muitas 'czes tcnsoes residuais induzidas por 
maquinagcm. acabamcnto e manuseamento. 

Assim. nao pode ser descnrado o controlo de rccep~ao 
de matérias primas. ncm o dos tratamentos térmicos, 
estcs correntemcnte subcontratados a empresas 
especia 1 izadas. 
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Para prevcnc;<lo de falha de um molde dcycrú ser 
nccessário conhecer os elementos relativos ao 
funcionamento do mcsmo. como sejam: material a 
üüectar, tempo e pressao de injecc;ao. lempo e forc;a de 
aperto, meio e condi¡;ocs de arrefecimento. meio e 
forc;as de extracc;ao do iqjcctado e características da 
máquina injectora. 

As principais causas de falha dos moldes em servi<;o sao 
a nuclea<;ao e propagac;ao de fissuras por fadiga. de 
origem térmica ou mec{mica. e o desgaste. Contudo. a 
fissura<;ao podcní acorrer durante o processo de fabrico 
ou logo no início da utilizac;ao. 

A fissurac;ao podcrá dever-sc a fragiliza<;ao. quer 
associada ao material: características medinicas e 
metalúrgicas do material de base e resultantes do scu 
tratamento térmico. quer associada ao proccsso de 
fabrico: cantos nao arrcdondados, tensoes térmicas e 
mecanicas rcsiduais. marcas de maquinagcm de corte 
por arranque de apara ou por clcctroerosao [3A]. 

2. HISTÓRIA DO COLAPSO 

Dais moldes para injcc<;ao de PVC com geometría 
paralelipipédica (679.5 x 533.5 x 86 mm) fracturaram 
ainda na fase de fabrico e ensaio aprcsentando uma 
fissura associada a um furo transYcrsal de passagcm de 
á gua. na sec<;ao central (figura l ). 

Fig.J. Aspecto e localiza<;iio da fissura num dos moldes. 

Os moldes foram fabncados cm ac;o DIN 1.2083-
X42Crl3 fornecido no estado rccozido com uma dureza 
de 195 HB. Após maquinagcm de desbaste. abertura de 
furos e rasgos. foram submetidos a trata mento de alh io 

de tensoes. Depois de pré-acabados foram temperados 
cm forno de dc11o a partir de uma tempertura de 
austenitiza<;iio de 1 020"C a que se seguí u um duplo 
revenido de 8 horas cada a 300°C. tendo sido obtida 
uma dureza de 52-53 HRC. 

3. ANÁUSE DA FALHA 

3.1 Fractura 

As fracturas. nao totalmente propagadas. apresentavam 
zonas de inicia<;ao e oricntac;ao de propaga<;ao identícas. 
Cada uma das fracturas teve inicio num furo roscado, 
obtido por deforma<;ao com macho cónico, localizado na 
scc<;ao central e propagou-se perpendicularmente ao 
cixo do molde. 

Para obscrvac;ao. as fissuras foram posteriormente 
abertas através da rcaliza<;ao de cortes por elcctroerosao, 
paralelos ao plano de fractura. Uma das superficies de 
fractura apresentava o aspecto documentado na figura 2. 

Fig.2. Aspecto de mna superficie de fractura. 

As superficies de fractura dos dais moldes, observadas 
visualmente e numa lupa estereoscópica, apresentavam 
características equivalentes superficie plana. pouco 
rugosa. inicia<;ao da fractura na zona da rosca do furo e 
propagac;iio instant<ínca. 

Em amostras seccionadas na zona de iniciac;ao da 
fractura de ambos os moldes. observou-se no 
microscópio electrónico de varrimento (SEM), na zona 
de inicia<;ao e na zona de propaga<;i'ío. uma fractura 
fdgil do tipo intergranular (figura 3.a) ) com partículas 
finas globulares no centro e nos limites de grao. 

Em amostras metalogrúficas ( figura 3.b) ). observou-se 
este tipo de partículas. provavclmentc carbonetos ou 
mesmo nitretos. no centro e limites de grao. assim como 
á 'olla de inclusoes niio met<Ílicas também com forma 
globular. 
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a) 

b) 

Fig.3. Aspecto da superficie de fractura ( a) ) e da 
microcstrutura ( b) ) na zona de inicia<;üo da fractma. 

3.2 Microcstrutura 

O a<;o utilizado aprcscntou uma compos1<;ao química 
dentro dos intervalos previstos para o a<;o DIN 
X.J.2Crl3. tcndo sido confirmado um tcor cm carbono 
de O..J.5(Yo. pelo método do LECO de carbono. e um Icor 
de I:U% de crómio. por OES. 

A microcstrutura gcral era constituida por martcnsite 
revenida com carbonctos na matri1. e nos limites de 
grao. Estcs cstavam na forma de partículas globulares e 
de filmes continuos. 

Na vizinhan<;a da superficie de fractura de ambos os 
moldes a microestrutura apresentaYa bandas de 
segrega<;ao que em alguns locais eYidenciaYam a 
presen<;a de carbonetos de solidifica<;ao com a forma 
.. scripC característica dos carbonetos de crómio 
eutéticos ( figura .J. ). 

A macrocontrasta<;ao desta <írea com <ícidos fortcs 
(figura 5) pennitiu revelar que a macroscgrega<;üo se 
concenlnlYa preferencialmentc na zona dos furos. 

Na zona da fractura. normalmente cm associa<;<lo com 
as bandas de segrega<;ao e carbonetos. obserYaram-sc 

Fig.-t Microestrutura na zona da fractura. 

Fig.5. Aspecto da distribui<;ao da segrega<;ao na face 
lateral do molde. 

inclusoes n<lo metúlicas alongadas do tipo sulfureto 
(figura .J.). N esta 1.0na. normalmente no intervalo entre 
bandas e cm distribui<;ao ao acaso. eram visíveis 
inclusocs globulares do tipo óxido e mistas 
óxido/sulfurcto. que se analisaram por EDS (figura 6). 

As inclusocs nao mct;ílicas globulares. cm geral 
isoladas e distribuidas ao acaso. aprcsentavam 
dimcnsoes entre 5 e 20 ~un. da ordem de grandeza do 
diámetro médio do grao ( figura 7). 

Após contrasta<;ao algumas das inclusoes globulares, 
principalmente aquclas que pareciam ser óxidos ricos 
cm Al e Mg. aprcscntavam uma auréola escura 
constituida por uma prccipita<;üo muíto fina. com 
configurac;ao acicular. e partículas arrcdondadas 
provavclmcntc de carbonctos ou nitrctos. 

Numa obscrYa<;ao nao sistcméitica das sccc;ocs. o grau de 
scYcridadc para as inclusocs nao metálicas globulares 
do tipo óxido nao ultrapassou o grau 1 l/2 da série 
espcssa e as inclusocs alongadas do tipo sulfureto nao 
ultrapassaram o grau 1 da séric espessa do mapa JK 
modificado ( quadro !II. método D. ASTM E45 ). 
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Fig.6. Espectros de inclusocs globulares do tipo óxido 
(a)) e do tipo sulfurcto ou mista óxido/sulfurcto (b))" 

Fig. 7. Inclusao nao metúlica do tipo óxido" 

-t DISCUSSÁO 

A repcti'tao da ocorrcncia de uma fractma niio 
propagada. com llliCIO e sentido de propaga¡;ilo 
idcnticos. cm dois moldes iguais fabricados com o 

mesmo material. sujeitos ús mesmas fases e processos 
de maquinagcm e tratamcnto térmico. devcrá ser 
atribuida apenas a factores que influam na nuclea9ao da 
fissura'tiio das mesmas" 

Yerificou-sc, pela avalia9<1o da microestrutura e cxame 
da superficie de fractura. que o a90 apresentava uma 
fractura frúgil intergranular característica de um 
material nao dúctil e fragilizado nos limites de grao 
(5.6.7]" 

Nos a9os utilizados no fabrico dos moldes é importante 
a obtcn'ti'ío de elevados níveis de sanidade, 
principalmente na zona central. ondc se localizam 
muitas das suas cavidades [8]. 

No a9o cm análise a zona central era precisamente a 
mais problcmiltica. pois aí foram detectadas 
scgrcga9ocs de carbonctos primúrios e inclusoes nao 
mctúlicas contcndo magnesiO. Estas resultam 
nonnalmentc da incorpor<l'táo de materiais externos 
provenientes p.ex. de refractúrios dos fornos ou de outro 
cquipamento de yazamento [1J.I O]. 

Nilo se conhcccm referencias sobre qua! o nível 
inclusionar múximo admissíYcl cm él'tOS destinados ao 
fabrico de moldes. no cntanto. rcfcrc-se que os valores 
determinados corrcspondcm ao máximo permitido em 
algumas aplica96cs. como p.e:». a¡;o para rolamentos 
[ 11] ou molas. 

O tipo de ac;:o utilizado é bastante sensível a varia96cs 
da temperatura de austcnitiza'tiiO. velocidade de 
arrcfccimcnto de témpcra e condi96cs de revenido. O 
tratamcnto seleccionado podcrcí nao ter sido o mais 
adequado para prcYcnir a fragiliz<wiio f5.8]. 

A dureza. utilizada como yalor de rcfcréncía a obter no 
tratamcnto térmico. e cujo valor está dentro do 
esperado. nao sen e só por si para conferir crcdibilidade 
a uma boa cxccu9<1o dcstc. 

A localiza¡;;lo do inicio da fissun19ao na rosca de um 
fmo de passagcm de <ígua de rcfrigera9ao. cm ambos os 
moldes. indica a c:-;istcncia de um maior nível de 
tcnsoes ncssa regiiio para o que dcvcrá ter contribuído a 
abertura da rosca realizada por um processo de 
defonna'tÜO plástica da superfícic. 

5. CONCLUSÓES 

A falha detectada cm dois moldes para injec9ao de 
plilstico. fabricados cm a'to DIN X42Crl3 ocorreu por: 

- nuclca¡;<lo de uma fractura fnígil intergranular; 
- propagac;::1o da fcnda no sentido da laminagem. 
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e ficou a dever-sc a conjuga<;ao de: 

- heterogeneidades microcstruturais: 
- associa<;ao de tensocs rcsiduais de tratamcnto 

térmico e tensoes mecanicas de abertura da rosca. 

Contribuíram para a fractura frágil: 

- bandas de scgrcga<;ao: 
- carbonetos precipitados no limite de grao e junto 

de algumas inclusocs nao metálicas. 
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