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EDITORIAL 

Este volumen de ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA contiene las 70 
comunicaciones presentadas con ocasión del XV Encuentro del Grupo Español de Fractura. 
El cuerpo de doctrina generado por el Grupo a lo largo de estos quince años representa un 
capital impmtante que está impregnando el campo de las ingenierías y ya es objeto de 
aplicación a la resolución de problemas específicos. Constituye una satisfacción señalar el 
incremento de las contribuciones en el apartado de las Aplicaciones, tendencia que 
contribuirá a impulsar el desaiTollo de la Mecánica de la Fractura y a perfeccionar· las 
hen·amientas de análisis y diseño alumbradas en el marco de esta joven disciplina. 

El tema del Encuentro de este año es la Fractura Dinámica y se ha contado con 
personalidades de reconocido prestigio en este campo: los profesores Dr. Alfonso Fernández 
Canteli (Universidad de Oviedo), Dr. Francisco García Benítez (Universidad de Sevilla), 
Dr. J.F. Kalthoff (Universidad de Bochum), Dr. Carlos Ruiz (Universidad de Oxford) y 
Dr. Vicente Sánchez Gálvez (Universidad Politécnica de Madrid), a los cuales agradecemos 
su asistencia y cooperación en la redacción de la pequeña monografía con la que se inician 
estos Anales. 

Dentro de los innumerables lugares que se podían haber elegido para su celebración, se 
seleccionó uno que, por su carácter castellano a la par de tranquilo, era de los más 
agradables par·a garantizar el éxito de nuestro Encuentro. El río Duero, la Catedral, los 
sillares románicos y la afabilidad de las gentes de Zamora, ofrecían un entorno y un 
hmizonte adecuados para una reunión de amigos que muestran un mismo interés y unos 
afanes comunes. Estas y otras expectativas fueron arnpliamente satisfechas con las 
estimulantes vivencias compar·tidas durante los días del Encuentro y que perdurarán en 
nuestro recuerdo. 

Los editores desean que quede constancia de su agradecimiento a la Universidad Carlos III 
de Madrid, organizadora de este evento, y en especial a las personas del Comité Orgar1izador 
del Encuentro. Nuestro agradecimiento más sincero, tarnbién, a la Escuela Universitaria 
Politécnica de Zamora por su amable hospitalidad, a la Diputación Provincial y al 
Ayuntamiento de Zamora por su apoyo financiero y organizativo. Y, como todos los años, a 
los autores de los trabajos, pues sin su cooperación y esfuerzo no hubiera sido posible la 
publicación de este volumen. 

Zamora, Mar·zo de 1998 

Mar1Uel Elices Calafat 
Manuel Fuentes Pérez 

Carlos N a vaiTO U gen a 
José Luis Pérez Castellanos 
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SOBRE LA APLICABILIDAD DE TÉCNICAS DE IMPACTO CHARPY 
INSTRUMENTADO A LA DETERMINACIÓN DE LOS PARÁMETROS DE FRACTURA 

DINÁMICA DE MATERIALES COMPUESTOS 

A. Fernández Canteli 

Departamento de Construcción e Ingeniería de Fabricación 
E.T.S.I.I. e 1.1. Universidad de Oviedo. Campus de Viesques. 33204 Gijón. 

Resumen. Se justifica la aplicación de la técnica del péndulo Charpy instrumentado para la determinación 
de los parámetros de fractura dinámicos en materiales compuestos, estableciendo las oportunas 
comparaciones con procedimientos ya generalmente aceptados para materiales metálicos. así como con los 
de los ensayos de fractura estática de los materiales compuestos, tratando en todo momento de tener 
presente las especificidades propias del material. 

Abstract. The application of the instrumented Charpy impact testing technique for determining the fracture 
dynamics parameters of composites is justified by establishing the appropriate comparisons with procedures 
already accepted for metallic materials as well as with those used in the static fracture testing of composites. 
Throughout the analysis, the specific properties of the material are being taken into consideration. 

l.- INTRODUCCIÓN 

Un número considerable de componentes mecánicos 
y estructurales están sometidos a solicitaciones 
dinámicas, cuyo estudio presenta, en general. salvo 
adopción de importantes simplificaciones, serias 
dificultades de cálculo. debido a: 

- Interacción entre carga y respuesta. 

- Efectos inerciales. 

- Dificultad de definir previamente con precisión la 
carga y su secuencia, lo que obliga a aplicar un 
tratamiento estadístico del problema, tanto en la 
definición de la solicitación, como de la respuesta. 

Por otra parte, al igual que en el caso de carga estática, 
la presencia de defectos o fisuras en la estructura o 
elemento mecánico. debido al proceso de fabricación, o 
a su apanc1on durante la vida de servicio por 
diversas razones (tensiones, COITOsión, manipulación. 
envejecimiento. etc.) pueden condicionar. y de hecho 
condicionan. su resistencia mecánica en mayor o menor 
grado. añadiendo al problema de diseño una dimensión 
más en su complejidad. 

Con el fin de obviar las ·dificultades inherentes al 
cálculo dinámico convencional. no es infrecuente 
sus ti tu ir éste por uno cuasi-estático, consistente en 
realizar el cálculo a través de una carga estática 
mayorada, cuyos efectos resulten equivalentes a los de 
la carga dinámica real. En este caso, se supone que el 
proceso dinámico no afecta a la resistencia del material, 
aunque desde hace años se trabaja en la modelización 
de las leyes constitutivas del material bajo carga 

dinámica, así como en el conocimiento de la influencia 
de éstas sobre la capacidad portante de la estructura 
mediante criterios de daño plástico (en principio. 
conceptualmente diferente al concepto de daño en 
Mecánica de Fractura). 

El cálculo de fractura dinámica supone la obligada 
consideración de otros efectos. que no están presentes 
en el método dinámico convencional, ni tampoco en la 
fractura estática, ya que junto a los consabidos efectos 
inerciales, debidos a las rápidas variaciones en la 
magnitud y localización de la carga, se ha de tener 
presente que: 

- Las características geometncas del modelo pueden 
quedar afectadas por el rápido crecimiento de las 
fisuras, influyendo, en consecuencia, sobre el 
comportamiento dinámico de aquél. 

- En la zona de aplicación del impacto se generan 
ondas longitudinales. transversales y de Rayleigh, que 
en función de la geometría del elemento, tipo de señal 
pulsátil. duración de la misma y amplitud y tamaño de 
la grieta producen variaciones. en el sentido de 
aumentos o disminuciones temporales, del factor de 
intensidad de tensiones, K1• con respecto al valor 
estático del mismo. 

- La velocidad de variación de la solicitación, 

K= dK 1 dt, influye también en las propiedades 
resistentes del material, alterando el valor de la 
tenacidad a fractura dinámica, K1d. 

- El intervalo de tiempo, durante el que se produce el 
proceso de rotura, es extremadamente corto. 
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Si nos referimos, concretamente, al caso de materiales 
compuestos. se puede constatar que una buena parte de 
las aplicaciones de los materiales compuestos se 
producen primordialmente en los campos ele 
automoción, aeronáutica, máquinas rápidas, material de 
elevación y otras de carácter estructural. en las que son 
frecuentes las solicitaciones dinámicas. Parece lógico 
que los ensayos de caracterización mecánica ele estos 
materiales se correspondan con las solicitaciones reales 
a las que están sometidos en la práctica, con el fin de 
proporcionar los resultados necesarios para un 
dimensionamiento fiable, y, en consecuencia, resulta 
obvia la necesidad de que, junto al estudio ele iniciación 
y crecimiento cuasi-estático ele grietas. se dedique 
también esfuerzo al estudio del crecimiento dinámico 
de aquéllas. dado que su no-consideración puede 
conducir a roturas catastróficas. 

La presente contribución sólo pretende ser una 
reflexión sobre la viabilidad ele la caracterización 
dinámica de materiales compuestos mediante ensayos 
de impacto en el péndulo Charpy instrumentado con 
probetas entalladas o prefisuradas, es decir. en un rango 
de velocidades de impacto de 1 a 5 m/s 
aproximadamente. que se puede definir como medio. 

La aplicabilidad universal del ensayo Charpy 
instrumentado para la determinación ele la tenacidad a 
fractura en materiales compuestos no está. 
evidentemente, reconocida, lo cual parece lógico, si se 
tiene presente que aún no se ha alcanzado una deseable 
normalización para el cálculo de la tenacidad a fractura 
dinámica en los aceros, a partir de los resultados del 
ensayo. Sin embargo, esta situación conduce, en razón 
de la complejidad del problema planteado, a 
desaprovechar la posibilidad de lograr decisivos 
avances en el campo dinámico, a partir de la 
información, de las necesidades y dificultades de 
interpretación emanadas desde el propio ensayo 
dinámico, favoreciendo así un planteamiento 
excesivamente academicista que parece contribuir más 
bien a retrasar el esclarecimiento del potencial uso del 
ensayo Charpy. Esto contribuye a detenerse 
impropiamente en el análisis de los micromecanismos 
de rotura, cuando éstos, tal vez, podrían ser analizados, 
de manera más objetiva y práctica, desde los resultados 
de aquellos ensayos, es decir. desde sus 
manifestaciones en la gráfica de fractura dinümica. 

Resulta sintomático observar que todas las objeciones 
teóricas, que impiden la aceptación apriorística del 
ensayo Charpy, van cayendo a medida que se adoptan 
sucesivas simplificaciones, para terminar concluyendo 
que es posible, y hasta satisfactorio desde una 
perspectiva rigurosa, la aplicación de los métodos 
estáticos estándar de la Mecánica de Fractura. El 
ensayo Charpy instrumentado, entre otros. facilita una 
información pormenorizada y completa de todo el 
proceso de fractura del material, por lo que se puede 
considerar como un procedimiento integral, de un 
enorme interés potencial. 

2.- FACTORES QUE INFLUYEN EN LA 
APLICABILIDAD DEL ENSAYO CHARPY A 
MATERIALES COl\IPUESTOS 

En el estado actual de conocimiento nadie parece poner 
en duda la aplicabilidad del ensayo Charpy 
instrumentado para determinar la tenacidad a fractura 
dinámica de aceros. aunque puedan mantenerse aún 
discrepancias sobre la metodología de evaluación a 
aplicar en cada caso. según el tipo de gráfica, que 
responde a diferentes composiciones, microestructuras 
o temperaturas de ensayo. Parece, pues, procedente 
tratar de analizar los factores que pueden provocar 
reticencias en la aplicación del ensayo Charpy a los 
materiales compuestos. 

2.1 Factores inherentes al propio material 

a) Orto!Ionalidad 

La ortogonalidad afecta a los factores de intensidad de 
tensión y, en consecuencia, a la fórmula de evaluación 
de K1,¡, por lo que en principio no son vülidas las 
formulas de aplicación para el acero, que presuponen 
isotropía del material. Por la variedad de factores que 
intervienen en los materiales compuestos, tales como 
material, composición y disposición, parece difícil una 
generalización de una posible propuesta de solución r 1' 
2]. pero. en definitiva. nada difiere de la problemática a 
la que se enfrenta la determinación de los parámetros 
ele fractura estáticos. Junto a la deducción de los 
factores de forma para cada aplicación concreta, que 
entrarían en la derivación de las expresiones de K1d , 

habría que considerar la realización de un estudio para 
conocer el comportamiento direccional, utilizando para 
ello probetas cortadas en diferentes direcciones del 
laminado. 

El tema es evidentemente complejo: por un lado, la 
comprobación de tenacidad exige la investigación 
según diferentes direcciones, en principio no 
coincidentes con los ejes de ortogonalidad, lo que 
permite suponer la aparición de modos mixtos de 
fractura. Pero por otro. si se tiene presente que en la 
formulación estática de rotura se acepta la 
simplificación del problema mixto a uno de modo I, 
cabe pensar que sería aquí igualmente asumible. Tal 
vez una formulación simplificadora, conservadora y 
sencilla, basada en programación lineal, semejante al 
procedimiento seguido en el dimensionamiento plástico 
de placas de hormigón, podría ser aquí aplicable. 

b) Homorreneidad 

El concepto de homogeneidad parece responder más a 
un concepto de escala y, en consecuencia, depende 
fundamentalmente del nivel de observación. Un 
material puede ser considerado a nivel 
microestructural, anisótropo y heterogéneo, pero con un 
criterio menos estricto, cabe admitir a efectos prácticos 
su comportamiento como medio isótropo o cuasi-
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1sotropo y homogéneo. De hecho es habitual que, tras 
un planteamiento inicial en el que se cuestiona la 
aplicabilidad de las teorías propias de un material 
homogéneo, en razón a la innuencia de este factor, se 
acabe aceptando implícita o explícitamente su no
repercusión. Criterios de fractura estática, como el de 
Nuismer-Whitney, o el del daño intrínseco, parecen 
indicar que la consideración de tensiones a una 
distancia representativa (tensión media, tensión 
puntual, zona dañada) permite ignorar el efecto de la 
heterogeneidad en materiales compuestos [3]. 

e) Capacidad de deformación plástica 

El proceso de deformación dúctil en un acero y en un 
material compuesto, es aparentemente muy diferente. 
En el primero se inicia un proceso de plastificación 
para una fuerza suficientemente elevada, mientras que 
en el segundo se inicia un proceso de daño. Sin 
embargo, ambos fenómenos se manifiestan a través de 
una falta de linealidad en la zona alta del diagrama 
fuerza-desplazamiento. F-s, y del hecho de que el inicio 
del poceso de plastificación. o daño, respectivamente, 
no supone el agotamiento resistente del material. 

A la vista de la fig.l parece difícil admitir que los 
materiales compuestos de PEI-fibra de vidrio [4] no se 
deforman plásticamente. atribuyendo la pérdida de 
linealidad de 13 curva fuerza-deformación simplemente 
a la generación y crecimiento de una zona dañada en el 
frente de grieta, a pesar de que esa incurvación presenta 
una gran semejanza con la observada en un acero en el 
que aparece plastificación. También es de considerar 
que la teoría de plasticidad se aplica, sin mayor 
problema. en la rotura del hormigón por compresión, a 
pesar de la microfisuración y de los desconchamientos 
y desprendimientos de material. En consecuencia, se 
considera. que a efectos de evaluación de la tenacidad a 
fractura, el proceso de daño en los materiales 
compuestos puede ser asimilable a un proceso normal 
de plastificación. 

2.2 Factores relativos a la realización del ensayo 

Dando por sentado que se cumplen los requisitos 
relativos a la frecuencia exigible al amplificador, que 
debe superar la frecuencia de las oscilaciones de la 
probeta producidas durante el ensayo. así como ser 
capaz de registrar la caída de la fuerza en el caso de un 
proceso de fractura frágil. se consideran los siguientes 
factores relativos al ensayo: 

a) Espesor de probeta 

Uno de los problemas específicos que se presenta en 
los materiales compuestos es el del espesor. que viene, 
en general, condicionado por el del componente 
mednico o estructural real, sin que parezca factible 
ensayar espesores normalizados. A efectos prácticos 
esto supone que difícilmente se emplearán espesores 
que garanticen en la rotura de la probeta un estado de 

deformación plana, lo que equivale a decir, que los 
valores de la tenacidad a fractura medidos en el ensayo 
serán válidos para dimensionamientos con el espesor 
ensayado, pero no para espesores mayores. La 
extrapolación de los resultados para el espesor de 
ensayo hasta el correspondiente a deformación plana, 
no parece, de momento, deducible en base a 
consideraciones teóricas. 
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Fig. l. Comparación de gráficas Charpy para: a) acero 
St-37 para recipientes a presión. De [8], b) material 
compuesto PEI-fibra de vidrio. De [4]. 

Cuando se ensayan laminados de pequeño espesor, el 
problema se agrava, puesto que se puede dar una 
imposi bi 1 idad práctica de realizar el ensayo. El 
apilamiento de laminados puede ser una alternativa 
interesante, a juzgar por las pequeñas discrepancias 
obtenidas para diferentes soluciones de preparación de 
las probetas. 

Otro aspecto a considerar en relación con el espesor de 
la probeta, es la inOuencia de éste sobre el factor de 
calibración de la banda extensométrica, que debe estar 
referido al espesor real de la probeta ensayada. Para 
espesores de probeta menores del estándar. el 
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mantenimiento del factor de calibración supondría una 
sobreestimación de K1d , que, con dependencia del 
espesor, puede alcanzar diferencias de valores de hasta 
un 20% aproximadamente [4]. 

b) Entalla y prefisuración 

La tipología de la fractura por fatiga en los materiales 
compuestos se caracteriza, no por la formación de una 
única fisura, sino por un daño más o menos extenso en 
la zona del frente de grieta. Por ello, no parece 
oportuna una prefisuración de las probetas para los 
ensayos Charpy. El radio de la entalla por mecanizado 
o corte, no parece tener una inlluencia apreciable sobre 
el valor medio de los resultados, aunque una incisión 
limpia con cuchilla para crear el frente de grieta, como 
alternativa a la prefisuración, conduce a una menor 
dispersión de los resultados que en el caso de corte con 
un disco de diamante de 0.5 mm de diámetro. 

e) Efecto de las oscilaciones (pérdida de contacto) 

La primera parte del registro carga-tiempo en el ensayo 
dinámico de impacto está fuertemente inlluenciado por 
la carga de inercia. que hace oscilar a la probeta con 
respecto a la cuchilla instrumentada durante todo el 
resto de la realización del ensayo. Dado que la 
tenacidad de fractura va a ser deducida a partir de la 
energía y ésta. a su vez, de la carga aplicada, se 
comprende que las discrepancias que se pueden 
producir entre la carga registrada y la carga real de 
llexión durante el pico de inercia y los subsiguientes, 
son de suma importancia para determinar el valor 
cuantitativo de la tenacidad a fractura del material que 
se pretende determinar. 

La pérdida de contacto entre probeta y cuchilla, o entre 
probeta y apoyos ha podido ser demostrada, tanto 
experimental como numéricamente por diferentes 
investigadores [6]. Resulta interesante observar que se 
producen diferencias entre el ensayo convencional y el 
ensayo invertido en relación con la pérdida de contacto 
de la probeta, tanto respecto de la cuchilla, como de los 
apoyos, así como en el momento y en la secuencia en 
que se produce el despegue (ver fig. 2). Ello conlleva 
diferencias significativas en las gráficas para ambas 
metodologías. Sin embargo, se puede concluir que hay 
acuerdo general en que no es posible evitar las 
oscilaciones en la medida de la carga de impacto, 
debido a las diferentes velocidades entre cuchilla y 
probeta, tanto en el caso del ensayo convencional como 
en el del ensayo invertido. 

d) Velocidad de impacto 

La velocidad de impacto en el ensayo está sometida a 
dos restricciones contrapuestas. Por un lado, la 
velocidad debe ser suficientemente elevada como para 
que la energía disponible en el péndulo sea al menos el 
triple de la energía consumida en el proceso de rotura, 
pero por otro, se observa que cuanto mayor es la 

velocidad de impacto, mayor es también la amplitud de 
las oscilaciones (7] (ver fig.3 ), por lo que la velocidad 
ha de ser suficientemente baja para que la gráfica 
presente un número alto de oscilaciones, permitiendo 
que la medida de la energía de deformación sea fiable y 
significativa. Este punto es tratado con mayor detalle en 
el apartado 3.1. 

Conventi ona l Inverted Time 
test geometry test geometry 

! va ! va ! va 

A y 0 IJS 

R C=¡=3· 0- 10 IJS 

~ ~ 10- 20 IJS 

,® '~ .()_ 

~ Cj=J 20 - 40 IJS 

~~\ Loss of contact o Strain gauge 

Fig.2. Detalle del despegue de la probeta, en el caso de 
ensayo convencional e invertido. De [6]. 

Dentro de los márgenes habituales de velocidad de 
impacto, entre 1 mis y 5 mis, se observa que se pueden 
producir cambios considerables en la tendencia de los 
resultados, para pequeños márgenes de variación de la 
velocidad. 

06,----------, ,----------.,----------, 
V

0
::.1.0m/s '1 0 ::.2.0m/s vQ=2.9m/s 

OISPLACEHENT s. mm 

Fig. 3. Gráficas F-s de un polímero, para diferentes 
velocidades de impacto. De [7]. 

e) Material de la cuchilla 

En el caso de ensayos con probetas fabricadas con 
polímeros u otros materiales blandos, puede ser 
aconsejable la instalación de una cuchilla de un 
material menos rígido que el acero, como aleaciones de 
Aluminio, Magnesio o Titanio, o bien resina epoxi, que 
muestra una alta resistencia, buena trabajabilidad a 
mecanizado, comportamiento marcadamente elástico 
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lineal e independencia de la velocidad de aplicación. 
Cuanto menor es el módulo de elasticidad, mayores son 
las deformaciones en la cuchilla y, por tanto, mayor es 
la sensibilidad en la medida, pudiendo así reducirse 
adecuadamente la velocidad de impacto para el caso de 
materiales frágiles [7]. 
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Fig. 4. Gráficas esquemáticas, típicas de ensayo Charpy 
instrumentado a) Material frágil, b) Material dúctil. De 
[8]. 

O Enenúa cinética residual 

La energía cinética (de traslación y de rotación) que 

posee la probeta tras del proceso de fractura dinámica 
puede ser considerable, especialmente en el caso de 
materiales con rotura frágil y baja energía de fractura. 
Incluso en materiales metálicos y particularmente en 
acero, puede llegar a suponer un porcentaje 
inesperadamente alto de la energía total. En [7] se 
informa de contribuciones de hasta un 40% de la 
energía cinética sobre la energía total en la fractura de 
polímeros, mientras que en aceros más o menos 
frágiles, puede suponer un 1 09c . o incluso mayores, a 
velocidades más altas [4]. Por ello, es de suponer que 

en materiales compuestos frágiles ese porcentaje puede 
ser igualmente significativo y de obligada 
consideración en el cálculo cuantitativo de la tenacidad 
a fractura. 

g) Dispersión en los resultados 

Una característica inherente a los materiales 
compuestos es la alta dispersión presente en los 
resultados experimentales de sus características 
mecánicas y particularmente de las de fractura. Ello 
representa un nuevo problema añadido, cuando se trata 
de decidir sobre la verificación de alguna hipótesis, 
sobre la aplicabilidad de algún procedimiento de 
evaluación, o sobre una interpretación cuantitativa o 
cualitativa de propiedades, en especial, si se opera con 
un número relativamente reducido de ensayos. 

h) Período propio de vibración de la probeta 

Según se ha visto en el apartado referente a la 
velocidad de impacto, el período propio de vibración 
de la probeta juega un papel restrictivo en la posible 
validez de los ensayos, obligando, según los casos, a 
cambiar de procedimiento de evaluación, o a limitar la 

velocidad de impacto. Su cálculo puede realizarse 
mediante una fórmula aproximada (ver apartado 3.1 ), 
aunque es de dudosa utilidad para el caso de materiales 
ortogonales, pudiendo ser conveniente su 
determinación experimental en el propio ensayo. Se 
puede comprobar que el orden de magnitud de los 
valores del período de vibración para probetas de 
materiales compuestos, tales como PEI-tejido de vidrio 
o epoxi-fibra unidireccional de carbono, coincide 
aproximadamente con el del acero [4]. 

3.- POSIBLE TIPIFICACIÓN DE GRÁFICAS 
CHARPY PARA EL CÁLCULO DE LA 
TENACIDAD A FRACTURA 

Los ensayos con el péndulo Charpy instrumentado se 
utilizan para calcular la tenacidad a fractura dinámica 
de materiales. Con tal objeto, se mide la fuerza, F(t), 
que se desarrolla durante el proceso de rotura en la 
cuchilla de la maza del péndulo en función del tiempo, 
por medio de la instrumentación con bandas 
extensométricas. Mediante la oportuna conversión, es 
posible expresar la fuerza en función del 
desplazamiento: 

s(t)= J[v 0 -l!mJF(t)dt]dt (1) 

en la que: 
s = desplazamiento de la probeta en el punto de 
impacto 
v0 = velocidad inicial del impacto 

m = masa de la maza 
F =fuerza registrada 
t =tiempo transcurrido desde el inicio de la carga 

de modo que es posible calcular el trabajo desarrollado, 
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es decir la energía consumida, hasta alcanzar un 
determinado desplazamiento, mediante una simple 
integración: 

S 

W(s) = JF(s)ds (2) 
o 

En la fig. 4 pueden verse dos gráficas representativas 
de ambos tipos, dúctil y frágil, en las que aparecen 
indicados los respectivos puntos característicos de las 
fuerzas y de los desplazamientos. Los subíndices 
corresponden a los siguientes conceptos: 

gy = comienzo de la plastificación total del 
ligamento, o final del crecimiento lineal de la fuerza 
m = valor máximo 
iu =comienzo de la propagación inestable de grieta 
a= fin de la propagación inestable de grieta. 

En lo que sigue, y a la vista de las argumentaciones 
expresadas en el apartado 2, se supone un esquema de 
tipificación de gráficas Charpy, con sus 
correspondientes procedimientos de evaluación, 
siguiendo un esquema similar al propuesto por Kalthoff 
[8], para el cálculo de tenacidad a fractura de aceros 
(fig. 5). 

LOWER SHELF 

J -INTEGRAL 
ASTM E 813. ESIS P2 

1 

UPPER SHELF 

TEMPERA TURE 

Fig. 5. Esquema de procedimientos para el cálculo de la 
tenacidad a fractura dinámica en aceros, en función de 
su posición en la curva de transición. De [8]. 

La elección de fuerza o energía como parámetro de 
escala para deducir la tenacidad a fractura dinámica en 
materiales compuestos ha sido ya tratada por otros 
autores, al menos en relación con el daño de impacto 
[9] y puede ser razonablemente trasladada a nuestro 
problema. De acuerdo con ello, se puede hacer una 
primera clasificación de materiales compuestos, según 
el resultado de la gráfica Charpy instrumentada: 

3.1 Rotura de la probeta antes de lo que se podría 
definir como aparición de daño generalizado. 

Se trata de materiales compuestos con gráficas de tipo 
"triangular" (ver fig. 6a), es decir, las que resultan de 
un comportamiento elástico lineal hasta la rotura frágil. 

En este caso y de acuerdo con la propuesta de norma 
ASTM E 24.03.03 [ 1 0], la tenacidad a fractura 
dinámica, K1d, puede ser deducida, utilizando las 
mismas expresiones convencionales que definen el 
factor de intensidad de tensiones estático, a partir del 
valor crítico de la fuerza, medido en el instante del 
comienzo de la inestabilidad de la fractura. Por otro 
lado, la relación entre fuerza y energía es lineal, y 
existe, por tanto, equivalencia directa entre amba~ 
magnitudes. 

Este procedimiento no es aplicable con total 
generalidad debido a una serie de factores, tales como 
las vibraciones forzadas en la probeta durante el 
proceso de rotura que se traducen en oscilaciones de la 
fuerza medida durante la fase inicial (ver fig. 4 a), lo 
que supone incertidumbre en la determinación de la 
verdadera carga de rotura. Por otro lado, se destaca el 
hecho de que se utlice un procedimiento de evaluación 
estático para la determinación de un valor característico 
de la resistencia dinámica. 

En consecuencia, el método sólo suministrará 
resultados representativos y fiables, cuando la rotura se 
produzca después de un tiempo suficientemente 
dilatado, de modo que se establezca en la probeta un 
proceso de rotura cuasi-estático. Esta limitación 
excluye el estudio de materiales frágiles en los que se 
emplean velocidades altas de impacto. 

En general se observa una superposición de la señal de 
salida con las oscilaciones. La línea media, trazada a 
través de las oscilaciones crece siguiendo una 
trayectoria prácticamente rectilínea. La fuerza máxima, 
Fm, coincide de hecho con la fuerza que marca el inicio 
de rotura inestable, F;u . En este caso, el cálculo de la 
tenacidad a fractura, K1d , puede realizarse, según la 
MFEL, a partir de la fuerza crítica, F;u , utilizando una 
fórmula similar a. la propuesta por ASTM E 399 [ 11] 
para probetas SENB, con la única diferencia de que en 
la expresión: 

( 3/2) K¡ct = F¡0 S 1 BW f(a 1 W) 

en la que: 
F;u =fuerza crítica 
S =distancia entre apoyos 
B = espesor de probeta 
\V = ancho de probeta 
a= tamaño de fisura. 

(3) 

el factor de forma, f(a/W), correspondería al caso 
concreto de material ortótropo ensayado. Para que el 
resultado cuantitativo de la K1d fuera válido, se tendrían 
que cumplir ciertas condiciones: 

a) t¡u ~ Jr . Es decir, el intervalo de tiempo hasta la 
rotura tiene que ser mayor que el triple de T, período 
natural de oscilación de la probeta, con el fin de poder 
asegurar que las oscilaciones se han amortiguado. T se 
podría calcular con la ayuda de una expresión 
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semejante a la propuesta por ASTM E 24.03.03 !10]: 

en la que: 
S =distancia entre apoyos 
W = ancho de la probeta 
E =Módulo de Young 
B = espesor de la probeta 
e =elasticidad de la probeta 
C0 = velocidad de la onda longitudinal. 

(4) 

La dificultad de proporcionar una expresión de general 
aplicación para el caso de materiales compuestos, en 
general ortótropos, induciría a recomendar una 
determinación estimativa de 1 por vía experimental. 

0.121 1 
._,,. 

1.141 

t.lll 

a) 

1.149 

l.IH 

t.tlt 

····· 
'·"'' 
1.$14 

1.4H 

t.lU 

l.l)l 

Tl~ ldO-hl 

b) 

Fig. 6. Gráficas Charpy representativas de materiales 
compuestos a) Tipo frágil: epoxi-fibra de carbono, b) 
Tipo dúctil: PEI-fibra de vidrio. 

b) La rotura se debe producir antes de la aparición del 
daño generalizado. Para ello, se comprueba la relación 
fuerza-desplazamiento, para F;., y para Y2 F;., 
aproximadamente. Si ambas relaciones difieren en 
menos del 10%, se considera que la rotura se produce 
antes del daño generalizado. 

e) Para garantizar un potencial energético suficiente en 
la rotura, se exige que la energía disponible en el 
péndulo sea al menos el triple de la energía consumida 
en el proceso de rotura. 

Una condición suplementaria, presente para los aceros, 
relativa a la rectilineidad del frente de fractura, no 
parece procedente para el caso de los materiales 
compuestos. 

Como se puede observar, las condiciones a) y e) acotan 
la velocidad de impacto, al ser contrapuestas en su 
objetivo. El no-cumplimiento de la condición b), 
supondría la invalidez del método, mientras que en los 
otros casos, cabrían más interpretaciones. 

En particular, el incumplimiento de la condición a) 
puede superarse a través del método de curvas de 
reacción al impacto (IRC), desarrollado por Kalthoff et 
al. [ 12], que permite considerar los efectos dinámicos, 
liberándose así de cualquier restricción derivada de la 
velocidad de solicitación. El procedimiento está basado 
en que, para condiciones de ensayo constantes, la 
evolución temporal de la solicitación en el frente de 
grieta, que puede ser determinada numenca o 
experimentalmente, depende sólo de las propiedades 
elásticas del sistema "instalación de ensayo-probeta". 
Debido a ello, el proceso real de medida se reduce a la 
determinación del tiempo de comienzo de la rotura, t;"' 
a partir del cual se puede deducir de la curva de 
reacción al impacto el correspondiente factor de 

intensidad de tensiones dinámico, Kdin (t¡u), que 

corresponde, como valor crítico, a la tenacidad a 
fractura, K1d • 

3.2 Rotura de la probeta tras aparición de daño 
generalizado. 

En los materiales compuestos con comportamiento 
dúctil, es decir, los que presentan una progresión de 
daño continua, que se podría describir como "plástica", 
con crecimiento no inestable de grieta en la fractura, 
resultan gráficas de tipo "redondeado" en la zona de 
transición a la fuerza máxima, en la que ésta no es 
fácilmente identificable, presentando una caída poco 
abrupta en la etapa de crecimiento de fisura (ver fig. 
6b). 

Un primer procedimiento a emplear para la 
caracterización dinámica de materiales compuestos de 
este tipo, podría consistir en el propuesto en ASTM E 
992 [13] para aceros con fractura inestable, no 
caracterizada por un crecimiento lineal de la fuerza, o 
incluso para no-constancia de inestabilidad en la rotura. 
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En este caso, se calcula una tenacidad a fractura 
equivalente, K1d , a partir de una fuerza equivalente, 
F;u,eq , definida como aquélla que, en el supuesto de un 
comportamiento fuerza-desplazamiento lineal en la 
primera etapa del diagrama, supondría la misma 
energía de rotura, que en la gráfica real hasta el valor 
máximo de la fuerza, es decir hasta Fm (ver fig. 7). El 
cálculo de la tenacidad fractura equivalente se 
realizaría como en el caso anterior, es decir, con ayuda 
de la expresión (3). 

LL 
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Fig. 7. Gráfica esquemática ilustrativa del método de la 
tenacidad a fractura equivalente. De [8]. 

Aquí el problema aparece ligado a la determinación de 
la energía, si bien ésta, a su vez, estará condicionada 
por la magnitud de la carga máxima, que marca su 
límite superior de integración. En la definición de la 
carga máxima, indicativa del comienzo del crecimiento 
estable de grieta, reside, precisamente, la máxima 
dificultad del procedimiento, según se verá a 
continuación. En esta situación, y en analogía con el 
caso de solicitación estática, procede el empleo de la 
integral J para caracterizar la tenacidad a fractura 
dinámica, como magnitud habitual de referencia en la 
Mecánica de Fractura no-lineal. 

Como en el caso estático, también se pueden plantear 
dos vías de cálculo: 

a) Técnica de proheta única. 

Para superar la dificultad de determinar el comienzo de 
la propagación estable de la grieta, se puede considerar 
la utilización de diferentes técnicas empleadas en el 
ensayo estático. tales como análisis de emisión 
acústica. pote¡,cial eléctrico, etc. Una técnica 
interesante es la medición por láser de la abertura de la 
grieta COD, tal como propone Rintamaa [6] , que 
parece ofrecer mejores concordancias entre los factores 
de intensidad de tension medidos estáticamente y la 
solicit:1ción dinámic:1 real medida en el frente de grieta, 

en el rango 1.5'r ::::; t ::::; 3-r, , para el péndulo invertido 
desarrollado por el autor, que para el péndulo 
convencional. El cambio de pendiente de la línea de 
COD, permite determinar el comienzo del crecimiento 
estable de grieta. El procedimiento ha sido ya 
contrastado satisfactoriamente con los resultados 
obtenidos mediante el método "low-blow" y presenta la 
evidente ventaja de la utilización de menor número de 
probetas, frente a la otra alternativa de ensayo múltiple. 

Por su parte, el método de emisión acústica no parece 
ser un método apropiado para la detección del 
crecimiento estable de grieta, mientras que se han 
podido constatar discrepancias de resultados entre el 
método de COD propuesto por Rintamaa y el de 
emisión magnética. En cualquier caso, éste último no es 
aplicable a materiales compuestos, por lo que el COD 
se presenta como el más recomendable. Sin embargo, 
aún no se han disipado las dudas sobre la efectividad de 
estas técnicas de detección. 

h) Técnica de varias prohetas. 

Se trata aquí de definir la curva J-.!la, con la 
correspondiente línea de enromamiento, que puede 
seguir un tratamiento paralelo al caso estático. Para ello 
se determinarían en sucesivos ensayos los valores de la 
integral J , como superficie bajo la curva fuerza
desplazamiento, así como los correspondientes 
crecimientos estables de grieta, .!la, medidos a partir de 
la superficie de rotura, que pueden ser obtenidas 
mediantes diferentes técnicas, entre las que se destaca 
la de "low-blow". Dado que, a diferencia del ensayo 
estático, la carga no puede ser aplicada 
progresivamente, la medición del crecimiento estable 
de grieta, como zona diferenciada de la entalla inicial y 
de la posterior rotura estática, puede entrañar una 
considerable dificultad, derivada de las características 
del material y d<e su fractura. Para la determinación 
analítica de la curva de ajuste, J-.!la, y de la línea de 
enromamiento se puede seguir un procedimiento 
análogo al recomendado para metales [8], que implica 
el cálculo de los diferentes parámetros. El valor de J1d 
vendría dado por el punto de corte de la línea de 
enromamiento y la curva de ajuste. 

4.- CONCLUSIONES 

A lo largo de esta contribución se ha tratado de 
demostrar que: 

1.- El ensayo Charpy instrumentado es una técnica 
potente, de sencilla realización, de bajo coste y de 
general aplicación para la determinación de los 
parámetros de fractura dinámica, siempre que sea 
realizada con los adecuados parámetros de ensayo y 
correctamente interpretada. 

2.- No se encuentran razones que justifiquen la no
aplicación de procedimientos afines a los utilizados en 
la determinación de los parámetros de fractura estática 
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para la determinación de parámetros de fractura 
dinámica,. Las objeciones relativas a ortotropía, 
heterogeneidad y comportamiento no-plástico en los 
materiales compuestos son igualmente aducibles en 
ambos casos, observándose que para el caso estático se 
suele encontrar justificación para la "relajación" de 
estas objeciones. El problema parece radicar más en la 
dificultad de encontrar las expresiones adecuadas, es 
decir, los procedimientos, que permitan deducir el 
correspondiente parámetro de fractura dinámica a partir 
de la energía o, en su caso, de la fuerza máxima. 

3.- Las gráficas fuerza-tiempo o fuerza-desplazamiento 
del ensayo Charpy instrumentado para materiales 
compuestos, presentan una cierta variedad tipológica, 
que caracteriza al proceso de rotura de las numerosas 
variantes de forma y de composición de estos 
materiales. Esto no debería ser un impedimento para la 
aplicación generalizada de esta técnica a la 
caracterización dinámica de los materiales compuestos. 
Antes bien, la información que proporciona este ensayo 
sobre el proceso de rotura, permite una mejor 
comprensión de los micromecanismos actuantes en el 
mismo, contribuyendo así a la propia justificación del 
empleo de esta técnica. 

4.- La interpretación conceptual de los resultados del 
ensayo Charpy instrumentado no difiere de la empleada 
en el caso de aceros, más que en el aspecto formal de 
los micromecanismos específicos que intervienen en 
cada caso. La medida de la energía consumida en el 
proceso de rotura parece una referencia justificada para 
cuantificar el comportamiento a rotura de los materiales 
compuestos, ya sea, a través de su traducción como 
tenacidad a fractura dinámica, K1ct , en los casos en que 
se observe un comportamiento elástico lineal, con 
rotura frágil, o bien, a través de la integral Jd, cuando el 
comportamiento en rotura responda a lo que se podría 
entender como "plástico" en el más amplio sentido de 
la palabra, tanto en el caso de crecimiento inestable, 
como en crecimiento estable de la grieta. 
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METODOS OPTICOS EN FRACTURA DINAMICA 

F.G. Bcnitez 

Escuela Superior ele lngenif~ros, Universidad ele Sevilla, 
Av. Camino de los Descubrimientos, 41092-Sevilla. 

TI.esuuwu. En esta ponencia se revisan suscint arnente las técnicas ópticas con aplicación con
trastada en Din<irnica ele Fractura, haciendo énfasis en sus ventajas e inconvenientes. Una de las 
secciones se ha dcelicado al siste111a óptico de captación ele i111úgenes, que debido a su alto costo 
económico exige 11n detallado estudio antes de su posihlr adquisición con vistas a su utilización 
en invcst igación experirnental. Finahrterlle se prcc;cnt a una hrevc lis! a rnuy seleccionada de la 
bibliografía irnprescindihle para introducirse en este fascinante <ÍI"l'<t. 

Ahstract. This \\'ork is an overall rc'vicw of thc optical rncthods widl'!y used a]](l accPptccl in 
fracture Dyna!Itics ;:pplicatiunc;. lt is foccused on thc advantagc·s and drawhacks of thc dilfcrcnt 
teclmiqucs. Onc of tite scctions i:-; dcvotcd to thc optical c;ystern of irnage capturing, dueto the 
fact that it is a costly piece ofequiprnent that needs a detailed :;tudy lwfore purchasing in ordcr !o 
he used in experiiiH'ntal researdr. F'inally a hric'f rcference li,;t hasic for working in this fascinating 
an•a is prPSl'!lled. 

1 INTRODUCCION 

El procPso dP fisuración o fracturarión dP un ma
tPrial Ps siPmprP un P\·r·nto din;ímico: la gri0ta, 
fisura. Pntalla o dPCPcto, aparc'CP Pn 1111 inslantP 
dado. sr' dPsarrolla durantP un lH'riodo dP tiPmpo 
(<T<'CP o r'VlJlnciona ck dPtPriuiJiacla lllill!PJ'a) y fi
nalnH'IllP d<'.ia ck Pvolurionar (sP cktiPIIP) o desa
p<m'cr' por c<nnhio clP naturah,za (la griPta dPsa
p<m'c<' ~· C'll su lugar aparPcen llliPVas snpnficiPs. 
tal ~· corno ocurrP Pn <'1 caso c]p la. sPparación dP 
1111 PlPIIlPJJto Pll varias partes). DPsdP PI l)ltnto dP 
vic:ta tr''cnico, las trPs fasPs antNiorC's s0 clasifi
can bajo las dPnominacionPs d0 ¡:;en0ración y nu
rlPaci6n, rrPcimiPnto, y d0tPnción. 

El ohjPto di' la Dinámica de Fractura consistP en 
dar rPspuesta, proporcionando las hasps cualita
tivas~· cuantitativas, al comportamiento de grie
tas y fisuras, durante el proceso de crPcimiento; 
Pl cual sP PncuPntra caJ'acterizado principalmente 
por l<1 w]ncidad c]p crPcimiento, entre otros fac
torPs dP nwnor importancia (t<1l como la acele
ración). DPsdP d punto dP vista cualitativo de 
un obsPrvador no técnico, Psta wlocidad podría 
clasiflcarsP Pn el rango bajo, mPclio o alto, aten
diPndo a JlllPstra 0scala clP tiPmpo y a la capaci
dad visual cid ojo humano; sin 0mhargo, cuanti-

tativanH'ntP 0sta cbsificación lll!Pcle rPalizarsP de 
una forma m;ís lHi'rÍsa adinH'nsionanclo la vPloci
dad c]p crPrinliPnto por wlociclacks c;nartPrÍsticas 
dP las ondas quP p11Pckn tr<lnsmitirsP por Pl ma
tPri al o PlPIIlC'Il to implicado (ondas c1, e"' su ]l<'rfi
rialPs clP Ha~·lpigh y LovP, ¡]p lkxicín, clP torsión, 
de). :\~í, cuando Pl r<llio wlncidad de nPciini<>ntn 
frPJJtP a velocidad de ondas es bajo, los pfpc
tos iJIPrcialC's son bajos y 110 puPdi' hahlarsP dP 
Diná!llica clP Fractura sino clP u11 prnrPsn Ps\;1-
cionario cuasi--estéÍtico cl0 crPciwiPnto clP griPta. 
SólamPntP cuando Pl ratio antPrior alcanza valores 
de tipo nwdio y alto pueclP, propialll('!ltP, hahlars<' 
dP Dinámica clP Fractura. 
Desd0 Pl punto dP vista ci0ntílico al Pstar Pl ob
jetivo de esta materia nítido, 1wro solo p<lrcial
JllPilte clPsarrollado y alcanzado, su intPrés ps in
cluclahk para eruditos, estudiosos 0 inv0stigaclorl's. 
Desde el punto de vista ingenieril, Pxisten otras 
facetas c]p este área que mPrPce11 nwnción y qu<' 
presentan una contraprestación práctica y apli
cada. La primpra de P]las }HC'SPnta llll raractN 
consNvador: establecer tod<1s las basPs y funda
lllC'lltos Pxplicativos para dar rPspuesta al hi'rho 
dd fallo de los materia.lPs, C'l<'lllPJltos y estructmas 
en las quP aparPc<'n grietas y fisuras, con Pl fin ck 
evitar sn crecimiC'Jlto y la evPntualidad clrl fallo 
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final (i.e: apancJon y crecimiento de grietas en el 
fuselaje de una aeronave); la segmHla faceta tiene 

una orientación diametralmente opuesta: definir 

las condiciones más optimas para que estos defec

tos crezcan controladamente, a velocidad deter
minada fija, a máxima velocidad posible, etc.(i.e: 

crecimiento de grieta en el anillo de sepa1·ación in

terfases en una lanzadera espacial). 

Como en todas las áreas científicas en las que 

tiene cabida la expPrimentación, en Dinámica de 
fract11ra esta mrtodología prrtrnde reproducir el 

crPcimirnto dP grietas en condiciones controladas, 
monitorizando parcial o totalmrnte el proceso. 

El ohj0to dr esta comunicación rs prrsrntar 1111 

cuadro resumido dr los métodos 1Ítiles para la 
monitorización óptica dr fracturas diiliÍmicas, la 

cuantificación dr los rstados ddormacionalrs y la 

detrnninación de los tensionalPs. 

2 JVIETODOS OPTICOS 

Los lll<;todos (ípticos, en experimentación, pre

sPntan la wnt aja d0 capturar silllult;ÍnC'amC'ntC' 
un nímulo ingPnte do información adiciona] a 

la propia información b;ísica qut' se' pret<'ndP 

obteJJN. Así por ojf'Illplo, una sNie de fotogramas 

rorrPspondiontPs al crocimiC'Ilto do una grieta, no 

solo pPrmitP oxtrac'r la v0lucidad d0 ésta sino que 

puedP contC'IlPr Pl procPso de rrearicSn de una rami
ficaci<,lll ( IJr;¡ucliiug) o l;¡ prupagari<'lll d0 los frentes 

dP onda circulares alrPcleclor ckl fondo ele' la grieta, 

c•ntr0 otras infomiacionPs nu explíritamPntP bus

cad as. 

La aplicació11 de n10todnlogías ópticas, como he

rramif'ntas Pn la experimentación en Dinámica de 

Fractura, oxig0 un sistema d0 aparataje que es 

su hclividi do en las técnicas Ópticas ele medida (ilu
minación visible, infrarroja, X; lentes y material 

óptico; etc.) y el sistema ele captación del evento. 
:\tendiendo a esta subdivisión, en esta connllli

cación, so presentará 1111a lli'C'W descripción de los 

distintos equipos y metodologías existentes hasta 

la fecha, más connínmento utilizados con éxito. 

2.1 Técnicas Opticas de Medida 

Los sistomas utilizados ¡wrsiguen visualizar los es

tados cleformacionales y jo tensionalos que se ge

neran durante el proceso dP crocimiento y ¡Hopa

garic'Jn dP una grieta. Las técnicas en las que se 

basan estos sistemas se clasifican atendiendo a que 

puedan aplicarse al modelo real que se desea estu

diar o biPn a 1111a réplica del mismo, entre las más 

conocidas se tirnen: 

2.1.1 Fotoelasticidad 

Utiliza modelos réplica del original fabricados en 

material birrefringente. La superficie del modelo 

fotoelástico acüía como un divisor de haz, divi

cliendo ésto en dos componentes polarizados or

togonalmonte. Estos dos componentes atraviesan 

el material fotoelástico, que deberá estar cortado 

en láminas delgadas ele espesor constante, reco

rrieJHlo difNontes longitudos dPbido al cambio ox
perinH'ntado por el ínclicP de rofracción en difo

rPilles puntos del material como consocuPncia del 

Pstado te11sional al que se C'IICllentre sometido. 
Cuando ostos coniponPutes PlllPrgen del mocl<'lo, 

pros0ntau una clifPI'Pncia de fase rPlativa; la ro

combinación dP estos dos rompo1Ientes da lugar a 

un mapa dP franjas intNferom6triras que propor

cionan la infonnación adPcuada para cuantificar 
el estado (('nso-deformaciollal. Esta diferPncia ele 

fasP rdativa es directamente proporcional a la di

fN<'ncia entre las dos tensionos principales con di

rc'cciones pPrpendiculares a la de propagación del 
rayo luminoso incidPillP, Jl1ldiPndose Pxpresar esta 

relación cOIJIO: 

(T¡ 

donde fes una constante que rl<'JH'ndP do! Jnat<'
ria] hirrC'fringPntP y de la longitud de onda de la 
luz monocro1natica polarizada utilizada, /¡ Pl os

pPsor de la lámina del material analizado, y N es 

la razó11 C'Jitre la difNencia de fases y 27r (;,. ). 
Las franjas que aparpcen cuando una réplica de un 

modelo bidimensional fabricado on material hirre

fringerite se• visualiza on un polariscopio circular, 

estando sonwtido a un estado tensional, represen

tan el lugar geo1nétrico en el que la diferencia dP 

tensiones principales (promediadas a lo largo do] 

espesor de la lámina) es una constante. 

Esta nwtoclología de análisis se donomiua fotoe

lasticiclacl por transmisión y es 1ÍnicaJIJe11le válida 

para el ensayo ele réplicas fabricados en matPria

les bi rrefri ngeu tes. Un esquoma de la disposición 

experimental descrita se muestra en la figma l. 
Una extensión de esta técnica a réplicas tridimen

sionales fabricadas en material birrefringPntr prr-
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Fi~uro 1: Fotodasticidacl por transmisión 

Figuro "2: Fotodasticiclacl pur rof!Pxión 
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mi te analizar estados tensionales interiores clelmo
clclo. Existen di versas varied acles más o menos 

sofisti radas: 

Por congelación ele tensiones. Consiste en aplicar 

el estado de cargas sobre un modelo fabri
cado en plástico birrefringente cuando está 

sometido a una temperatma alta; enfria

miento hasta temperatura ambiente; elimi

nación del sistema de cargas; cortado del mo

delo en rebanadas delgadas; visualización en 
el polariscopio del estado tensional de cada re

banada. Presenta el inconveniente de que so

lamente puede ser aplicado a cargas estáticas, 

¡wro 110 dinámicas. 

Por holografía fotoelástica. Consiste en lanzar 
11na Límina d0 luz monocrom;ítica y pola

rizada por la zona quP se desea ohs0rvar, 

atrav0sando una SPrritÍn dP]modelo tridimen

sional hirrPfringPnlf'. Es una trrnica aplira.

hle al análisis de estados tPnsionalc's produci

dos por cargas din<Íllliras, ya que la trcnica 

no <'Xigr' CJllP sP dPstruya PI mod0lo para su 

análisis. Al ignal CJllP las trcniras ant.Priores, 

JHPSeJJI a P] gravP inconvPJJic'nte dr qne solo 
p110de ap]icar:;;p a rrpJicas Pn matPriaJ birre

fringPntP. 

Esta t r;cnira puPdr tambirn aplicarse a modelos 

real0s transformando la transmisión C'll reflexión, 

t;¡] y como sP lllllPstra en la figura :2. 

El funrbunento dP la fotoP]asticidad por reflexión 

rnnsist e en depositar una capa de matPrial birrP

fringente sobre la superficie dPI nHHIP]o a analizar, 

que podrá SN opaco, ;; sobre el qne se habrá o 

bi0n dPpositado una fina capa c]p material rdlPc

tantP o hiPn pulido hasta ronspguir características 

dP rd!Pxión especular ( dPI ord<'n de rugosidades 

infPriorPs al !íO% de la longitud de onda utilizada 

para visualizar 0! proceso). En esta trcnica, las 

franjas obtPniclas rPJHPSPntan 0! lugar gPomrtrico 

dP los puntos ele la superficie del modelo en el que 

la difPrPncia dP tensimws principalPs es nna cons

tantP. PresPJJta como grave inconveniPJltP la falta 

dP sPnsibilidad (pocas franjas) para altos niveles 

de trnsión. 

2.1.2 Moire Geométrico 

El pfpcto mnirr rs la intPrfPrPnria mPránica de la. 

lnz dPhido a la su¡wrimposición dP líneas. La clis-

trihnción clP línras oscuras c¡ne se obsPrvan cnanclo 
dos mallas rp¡)('titivas ele líneas se superponen se 

denomina mapa ele moire. A través ele Pste mapa 
ele franjas se pnPcle cuantificar con gran precisión 

el movimiento relativo entre las dos mallas. Una 
franja ele moire es ellngar geométrico ele los puntos 

con componente ele desplazamiento perpendicular 

a la orientación ele la rejilla constante. 

La técnica, consiste en superponer, por aclhesion, 

una rejilla sobre la. superficie clelmoclelo a. ensayar, 

la cual experimentará la misma deformación <¡U<' 
la snperficie del modelo. La comparación óptica 

de esta rejilla con otra no cleformacla reproclncirá 

PI mapa ele franjas ele moire. Existen diversas clis

posicimws experimPntales para visualizar las fran
jas. En las figuras:~ y,¡ sP muestran clos c]p Pilas, 

la c]p la figura :~ COJTPspondP a una disposición 

para 1110ire <'ll translllisión por lo qnP exige que el 

mociPio sPa transparPnlP (y por consiguientP nna 
réplica ele! original), la el<' la figura,¡ muPstra la 

disposición Pll rPflexióiJ y a] igual cpH' PIJ la. tr;cnica 

ciP fotodastiridacl por rPflexión se IH'CPsita CJUP la 

superficiP el<'] modelo sobrP la. que Sl' aclhiPra la 

rPjilla sra especularmente r0flectante. 

La PxprPsiÓIJ c¡uP rc'laciona la cldormacirín cnpla

naria EJ. con P] orden ele franjas es: 

clondP ¡; <'s la dPnsiclad dP líneas de las rejillas r!P 
moire y XJ. el ordPn c]p franjas en la clirrrrión .1:. 

2.1.3 Trazas de Moire (Shadow) 

En esl<l trcnica se utiliza una tínica rejilla, cuya 

proyección sobrr> la superfiriP a analizar cla lugar a 

un sombreado que al interferir con la rejilla origi
nal da lugar a franjas. El mapa ele franjas obtenido 

se corrdaciona con el desplazamiento no copla

nario PxperimPntaclo por la superficir> clelmoclr'lo. 

Las franjas son el lugar geomrtrico ele los puJitos 

ele desplazamiento no coplanario constante. 

En la figura 5 se reprPsenta un esquema ele la dis

posición c'xperimental. Esta consiste en iluminar 

con luz colimada, y con un angulo dP incidencia 

no perpendicular a la superficie ele ést0, P] lllocldo 

a travrs clP una rejilla. Esta ilnminación produce 

un sombreado en la superficie a analizar. Si esta 

superficie se hace reflectante, la intl'rfPrPncia clP la 

luz reflejada por el especim0n y la propia rPjilla 
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da lugar a un campo de franjas observado en la 
di re ce i ón p Np en die u] ar. 

La relación entre el orden de franjas y el desplaza
miento no coplanario viene dado por: 

p 
'llz = JV--, 

ta1w 

donde N es el orden de franja, p la densidad de 
líneas de la rejilla y o: el angula de imidcncia de 
la iluminación. 

2.1.4 Moire Difractivo 

Las dos t0cnicas de moirc prPSPntadas antPrior
lllPn!P no sP caractNizan por la alta sPnsihili
clacl, motivada principalmentP por los fundamen
tos físicos en los quP se basa la int<'rfPrometría ele 
luz no colimada. En PI caso en el que se desee 
una m;ís alta clefinirión ;; sensibiliclacl es necesario 
acudir a la utilización el<' luz cohN<'nte, entrando 
<'ll jnego los efectos ele clifraccicín cuando se ut i
lizan n•_jillas. 

La t<~cnica <k moire clifractivn consiste <'11 insertar 
Pn el liaz reflejado por, o transmitido a trav0s el<', 

un llloclelo clos rejillas separadas a una detNnli
nacla distancia. Esta disposición cla lugar a que 
PI haz incidente en la primNa rejilla se clifrart<• 
Pn tres hacPs con ordenes ele clifracrión O, + 1 y 
-1; a su vez rada uno ele estos l1ar<•s, a su paso 
por la segllncl;l r<'jilla, sufre una nueva difracción 
<'11 otros tres haces. La supPrilnposirión ele es
tos liares mediante una lente filtrante (que artiÍa 
cnnw 11n ana]i;,ador espectral) .v su focalizacióu 

en u11 plano imagen permit<' obtener unos órdenes 
de clifrarcicín conjuntos clenotaclos por O,± 1, ±2, 
Ptc. El orden de difracción 1 o -1 contiene los 
ra;:os que h;m sido clifractaclos por la primera re
jilla y no lo han sido por la segunda, y los rayos 
qu0 han sufrido difracción en la segunda sin haber 
exp0rimentado ésta en la primera. La interfcren
ci<1 ele es! <1.s el os f<1mili<1s ele haces contiene infor
mación sobre el ángulo ele incidencia ele estos rayos 
sohr0 las rejillas, función dP] a]gulo ciP reflexión 
(en el caso 0n rl <pie hu h iesen si do reflejados por 
una sn perficie) o de refr;¡ccicín (011 el caso e11 el 
q11c sr !m hi0s0n transmitido ;¡través de un medio 
t ranspar0nt0) que PXpPri11101It<1n los rayos antes de 
;¡( raves;¡r ];¡s rejillas. 

En la figur<1 G se mnestra una disposición para 
análisis por reflexión. Par;¡ la disposición por 

trallsmisión el modelo deberá ser transparente a 
la longitud de onda utilizada para la iluminación. 

La relación entre el orden de franjas y la variación 
del angula de refle:xión de la superficie viene ex
presada por la ecuación: 

donde N es el orden de franja., p la densidad de 
líneas de la rejilla, 6 la distancia entre rejillas y 
k una constante que vale 1 para transmisión y 2 
para reflexión. 
En la figura 7 se muestra 1m a fotografía del mapa 
de franjas para el instante inicial del procrso de 
carga d0 una grif'la 011 l'i\Ii\IA. En la fignra ~ se 
muestra una secuencia dinámica en el proceso de 
fisuración de una placa dl' Pi\li\lA. 

2.1.5 Moire Interferométrico 

Tamhi0n S<' couoce por inler/(•rometr/;1 por rejillas 
<le difracción y consist0 en adherir intimamPnte 
uua rejilla dP difr<1cción a la sup0rficiP drl sólido 
Pll estudio. La rejilla se ilumina por dos hacrs 
de luz coh<'r0IIlP orie11tados de tal man<'ra <¡U<' los 
rayos difractados de primer orden se alejen dr la 
rrjilla seglÍu la dirección normal a 0sta. Si la r0jilla 
no s0 <'IICU<'Iltra distorsionad;¡ los dos h<1c0s de or
den 1 int<•rflereu dando lugar a uua franja ancha. 
Cualquier desviación con n•specto <1 una perf<'cta 
alinf'ación o bien la f'xist<'ncia de 11n<1 deformación 
<'11 la rejilla hac<>n quf' los hacrs <'lllf'rgc'nt<•s ele 0sta 
intPrfiNall dando lugar a uu mapa d<> franjas. El 
csqn<'lll<1 ele esta t0cnica se rPpresenta en la figura 
0. 
Est;¡ técnica presenta como inconvenientes la clifl
cultad en la alineación de los dos haces qu0 ilumi
nan la rejilla y, especialmente, la creación de una 
rejilla repli cante sobre la superficie del espccímcn 
mediante técnicas d0 fotoimpresión. Como vrn
taja presenta la. alta sensibilidad qup tiene debido 

a la densidad de líneas de las rejillas creadas por 
fotoimprcsión (del orden de varios miles d0 líneas 

por milímetro). 
En la flgma 10 se muPstra el mapa <k franjas 
oh tenidos en un análisis de una grieta 0n una. placa 
de a.cero sometida a carga dinámica., hacirndo uso 
de la t0cnica de moire interferométrico. 

La. expresión que relaciona la deformación copla
naria con el mapa. de franjas es idéntica a la que 
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rige la. técnica. de Moire geométrico, esto es: 

don de ¡> es la. den si dad de líneas ele I a. rejilla. repli
cada sobre la S11perficie de la probeta. 

2.1.6 Interferometría Holográfica 

Esta técnica consiste en ilmninar con !llz colimada 
y coherente nn objeto, haciendo interferir las on
das reflejadas por el objeto con otro haz ele ondas 
planas de idéntica natmaleza fJlie el primero. La 
interferencia ele estos dos haces da lugar a fran
jas que son recogidas en una placa o película fo
togr<Ífica. La iluminación, a postl'riori de esta 
placa, con un haz de las mismas características 
que el utilizado en la iluminación del ohjeto, per
mite n•proclucir triclimensioiJalmente la i1nagen cl0 
ést0. 
Si 0! ob j0to se 011 e u entra son]('t ido a despl azamif'n
tos o deformaciones, en la iHiagf'n r0procluci<la se 
a¡HPciará 11n mapa ck franjas de interferencias di
rf'ctanif'IÜP rf'lacionaclo con d campo dP clf'splaza
micntn o c!Pfonnación f'X]lf'rimf'IJtaclo por el ob
jc•to. 
La sensihiliclacl de la técnica alcanza el ord<'n ele 
la longitud ck onda df' la luz: una millonésima 
d0 milímetro. Esta. caractf'rÍstica c>s su más prc>
ciada vPnt aja y cl<'swnt aja, ;;a quf' <'S difícil <'n
cnntrar Jl0lículas qu<' t0ngan un grano ta11 fi11o 
como para imprPsionar nítidaJ!lPntf' ciP 1000 a :2000 
lín<'as/mm; ad<'lllás, la técnica f'S <'XI rPmaclam<'nte 
sc•nsihlc• a InicrcwilnacirniPS producidas por trans
misiiÍII cl<'sdf' Pl suelo a la mesa óptica o através ele 
movimientos del airf' en el laboratorio. 
En la figma 11 se muestra m1a el<' las muchas clis
posici[)]]('S para la r<'alización ele un análisis clefor
macional plano. 
Esta téCIJica ¡wnnite correlacionar el orden ele 
franjas con las cldormacion0s copla11arias y fuf'ra 
dd plano el<' la superficie analizada. 

2.1. 7 Caüsticas 

S0 trata ele un método óptico capaz cl0 cletnminar 
P] c!Psplazamif'Ilto no coplanario, 1wrp0ndicular a 
ln stql0rficif' analizada, en las proximicla.cles ele un 
punto ele interés. La técnica consiste en iluminar 
!llf'cliante luz rolimacla una sup0rficie plana, reco
p;i0nclo los rayos transmitidos (0n el caso ele un 

modelo transparente) o reflejados (en el caso ele 
una Sllperficie eS1H'cnlar) en una cámara, focali
zan el o en un plano distante una magni tu el cono
cicla de la superficie analizada. Por el hecho ele 
focalizar en un plano diferente al plano del oh
jeto, parte de los rayos reflejados/transmitidos no 
son recogidos apareciendo nna zona oscura deno
minada calÍstica. La forma y diámetros de esta 
ca1ística se correlacionan con el desplazamiento 
no coplanario, peqwnclicnlar a la superficie, ex
perimentado por la cl0formación de la zona visua
lizada. En la figura 12 se muestra nn esquema 
ele' la disposición ele los elf'lllt'Iltos ópticos necf'
sarios para ohtf'ncr ca1Ísticas. El plano focal cl0 
la c<Íinara clPhná Pstar posicionado a 1ma distan
cia elacla cl<'l plano dC' la imagen (cl0senfoque a 
propósito). En la figura 1:3 se cl0scribe 0l funcla
nwnto óptico ele la aparición cl0 la c;íustica cuando 
una sup0rlicif' plana se ckforma y r0lleja f'! ltaz 
inciclf'ntf' cr0anclo 1111a zona obscura C'Il un plano 
distante :;0 cl0 la S11Jl0rficie. 
Para qn<' apar0zca 11na dust ica f'S prPcisn qu0 
0xista un;1 fuf'rtf' clc•formación 011 la zona anali
zada, el<' acplÍ que' no s<'a mia t6cnica ele• cal!Ipo 
completo sino local. 
En la figura 1"1 se• IllUf'stra una S<'CU<'ncia ele 
C<Í11stiras obtenidas Pn grafito-epoxy. 

2.1.8 Otras Técnicas Menores 

Otras técnicas ópticas utilizadas p<Ha la clPtPnni-
11 acitÍII ele los ca m pos el<' clPsplazamiPntos y c!Pfnr
ni (\(']O]!PS SOII: 

Fotcwlasticidacl holográfica: combinación ele 
iluminación colimacla-coltf'reJltf' y fotoPlasti
ciclacl. 

Fotografía granular: se trata ele llll moire in
tf'rferométrico en el que no existf' rejilla ad
herida a la superficie ele la probeta, sino qtH' 
la propia rugosielacl ele ésta cla lugar al 0fecto 
elifractivo. 

2.2 Sistemas de Captación del Evento 

Para la captación ele cualquier ewnto dinámico 
en fractura se precisa disponer ele cámaras ele 
captación, que se clasifican en las sip;uiPntf's fa
milias y tipos. 
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2.2.1 Cámaras fotográficas de alta veloci
dad 

Este tipo de cámaras está.n capacitadas para re
alizar tomas fotográficas a alta velodclacl sobre 
pelí rula comercial o sobre formato cligi tal. Pueden 
clasificarse atendiendo a varias características. 

• AtPnclienclo al fundamento físico ele su cons
trucción se tiene: 

- Cámaras mecánicas: utilizan elementos 
móviles para impresionar una película, 
talos como lontes y espejos. Se basan 
en un os¡wjo rotan te q11e gira a gran ve
locidad dirigiendo d haz dP luz hacia 1111 
tambor, c¡uo puode tamhien rotar, que 
transporta la ¡wlírula. Puoclen utilizar 
ohturadoros mocánicos o o]éctrónicos. 

( '<ím<tras oloctrónic<ts: posoon un tubo con
vertidor ele im<Íppnes quP trausforma los 
fotonPs on un haz do electrOJlPS que cliri
gon haci<t un<t pantalla c¡110 transforma 
los dectronos 011 fotonos p<tra impre
sionar 1111a película n hiPII se alHiacenan 
Pll m o m ori a HA:- f. 

Formato dP fotogr<tma: cacl<t fotograma sP 
prndtiCP cad;t VPZ quP la CiÍIIIara captur<t 
im;Í¡!pnPs Pn intPrvalns intNinitPntPs im
presirlluínclolos sobre la pdícula. Para 
estP tipo ele cámaras la ilnminación ckhe 
o hi('Jl sn continn;¡ (o puls;nl!P con una 
frPCliPilria m;Ís ;¡]ta que la frPcuencia. c]p 

captación clo las inl<ÍgPnes) o bien pul
santP il la mism<t frPC\H'nCÍa clP capt<tdón 
de las imágenes (pero en este ca.so so 
rPqniPre qno tauto la fuPnte ele ilumi
nación como la cámara se encuentren 
sincronizados a fin ck cptP cada imágen 
sP capture Pn el preciso instante ele la, 

iluminación). 

~Formato continuo: la imagen es una banda 
continua que se ha. imprrsionaclo so
hrP la ]H'lícula. Se puedrn obtener fo
to¡:;ramas inclrpenclirnt0s utilizando ilu
minación pnlsante. 

• :\t0nclionclo a la forma clo Ílll]HC'sión tk la ima
grn Pstas cámar<ts puod0n ser d0 dos tipos: 

2.2.2 

De acceso continuo: cuando la luz desde 
('] objeto alcanza la película en cuanto 
el obturador se encuentre abierto. Este 
tipo ele cámaras es útil en experiencias 
en las c¡ue el momento del inicio no 
puede ser provocado por la cámara, sino 
por el evento dinámico. 

- Síncronas: la luz solo alcanza la película 
0n un instante determinado durante el 
funcionamiento de la cámara. En estos 
casos la cámara debe controlar el expe
rimento y cleciclir en c¡ué momento debe 
tener lugar el evento dinámico. No son 
muy 1Ítilrs para dinámica clr fract11ra. 

Cámaras de vídeo de alta velocidad 

Este tipo dP C<Ímaras ostán capacitadas par;¡ rea
lizar tontas fotogr;íficas a alta VPlociclacl sohrr for
mato magné-tico analógico o cli¡:;ital. PuPdPn clasi
ficarso at0ncliPndo a varias característic<ts: 

Las illlap;puPs ohtPlliclas tiPuon soportP digital. 

Las im<tgPnes obtrniclas tiPII<'Il soportr 
<tnalógico. 

:\nncptC' PStP tipo clP cámaras 0stán <>n la actna
liclacl ('11 el inicio clr su tksarrollo, compar<tti
vaJnC'nte a las JHPstaciones c¡ue proporcionan las 
c<Ím<tras lllPC<Ínicas ele' ¡wlícula, su futuro PS pro
mPtPclor Pll ru<tnto a wlocidac!Ps ck captación y 
nPcPsiclaclPs c!P iluminación. 
De PlltrP las posihilid<tclPs comNci<tlPs PXistPntPs 
artlialtnPntP ( 19D~) calwn destacar los siguiPu
tPs equipos, con capacidades cout rast ad<ts e¡¡ 
clin;ímica ele fractma: 

( ~ámaras mecánicas cl0 acceso contimw, ¡wlícula 
comrrcial y formato ele fotograma: mode
los fabricados por CORDIN (Utah, USA) 
hasta 2.25 millones ele foto¡:;ramas por SP
gunclo (2.25 · lOG fps) y capacidad hasta 500 
fotogramas. 

Cámaras mecánicas síncronas, película comercial 
y formato ele fotograma: modelos fabricados 
por CORDIN (Utah, USA) hasta 25 millonrs 
fps y cap acid a el hasta 1:30 fotogramas. 

Cámaras mecánicas ele accrso continuo, ¡wlícula 
comercial y formato continuo: modelos fabri
cados por CORDIN (Utah, USA) hasta lSS 
mmj¡Ls. 
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Cámaras mecánica;; síncronas, película comercial 
y formato continuo: modelos fabricados por 

CORDTN (Utah, USA) hasta :30 mmj¡Ls. 

Cámaras electrónicas, de acceso continuo y 
síncronas, formato fotograma y continuo: 

modelos fabricados por HADLAND (IIerts, 
UK) hasta 100 millones fps y 8 fotogramas; 

modelos fabricados por NAC (.Japón) hasta 
20 millones fps y 24 fotogramas; modelos fa

bricados por COOKE (USA) hasta 2 millones 
c]p fps y 1 O pseudo-fotograma;:;. 

Cámara ele vícl<'o ele formato digital: modelos fa

bricados por I\ODA K (USA) ]¡asta "10,500 fps 

.Y 5,120 fotogramas. 

2.3 Iluminación 

El tipo de iluminación a utilizar <'11 las t6rnicas re
visadas <'n Psta s<'cción clPbe sPr siem¡H<' colimada; 

sPrá. cohNPntP o no clepPndiPJHlo tk que P]métoclo 

óptico utilizado SP bas<' 011 la tr'oría dP difracción o 

no. Para PXJH'riPnrias Pll las quP no SP precisP luz 

cohNPlltP, ]as fUPII\PS c]p ]uz de lllPrnuio O sodio 

son las más ad0cuadas. En los rasos PII los qut' se 
necesite luz cnhNente, los ];ísen's resultan ser los 
PCjllipns imprPsrindilJ]es. 

Dr'nlro de toda la tipología de• lf!sPres r•xistPn!Ps 

Pll P] nwrcado (ele IonPs de :\rgou, lJP]io-;\POII, 

\"apur dP ('ohrP. ('Ch. Huhí. f'tr). la utilización 

clP UlliJ 11 o1 ro dqH'IHlP c]p los siguiPutPs factores: 

· Pllli!:til PII 1111a longi11Id dP onda visiblP. 

· para la longitud ele onda m;Ís potentP, esta po

tPncia super<' 2 w. Pll Pmisión continua, 

·el haz tenga un modo espacia.! TEM00 , 

PI haz SPa polarizado (vprtical u horizontal
IIIPntP ). 

Dqwndiendo del sistema de captación ele la ima
ppn, por fotograma o continuo, el haz deberá ser 

continuo o pulsmlt<'. Los láseres pulsantes tiPne la 

wntaja dP JHPsPntar llll haz más Pstable (desde el 

punto de vista clP la enPrgía emitida por unidad 

clP tiPm¡w, sin Pmhargo ¡nes0ntan la desventaja 

clP nc>cesitar una caja dP resonancia óptica (ca.v

ity damp0r) que transformP el haz continuo (gene

rado Pn Pl tubo) en pulsante. Una de las graneles 

desventajas ele los haces continuos es la gran iner

cia en su encendido y apagado, en cortos instantes 

ele tiempo, ya que tienen una lenta respuesta a la 
c]pscarga para g0nera.r el haz; por lo que el proceso 

ele iluminación del evento dinámico clc>be resolvc>rse 
haciendo uso ele un modulador acusto-óptico. 

El modulador acusto-óptico permite "dwpear"un 

haz continuo ele tal manera que funciona como si 

se tratase ele un obturador electrónico de alta ve

locidad (frecuencias ele varios Mz.), permitiendo 

controlar la ventana ele tiempo en la que puede 

iluminarse> la probeta durante el tiempo en el que 

el proceso dinámico tiene lugar. 

3 CONCLUSIONES: Técnicas 
Aplicadas a la Dinán1ica de 
Fractura 

Todos los m0toclos ópticos revisados Pn la. srcción 
prec0dente pueden spr aplicados al an;ílisis ele grie

tas. Siu elllhargo las características cl0 unos y 
otros hacPn CJIIP las magnitudes a mPclir, así romo 

la JHPcisión ele r~stas, difiPran. En la clasificación 

adjunta se rPSllllH'Il las principa]ps ventajas e in

com·eniPntPs ele• cada una c]p ellos. 

l. Fotodasticiclad. SolamentP la fotoelasticiclacl 

por rPflPxión pu0de SPr aplicada al análisis 
tlc• pro!JPtas fabricadas ron matPrialPs rPa]Ps, 

p0ro a1Ín así Psta t0cnica se carartPriza por 

su baja sensihilidacl. El calllpo clr franjas 

proporciona infonnación d0 la clifPrPncia tk 

tPnsiouPs principales. 

2. i\Ioire Geométrico. Solamente la témira por 

reflP:xión puc>clP s0r aplicada al análisis clP pro

betas fabricadas con materiales rPales. Pre

senta como grave inconwniente la adhesión 

ele la rPjilla sobrP la superficie a analizar, qnP 
el u raut0 el proceso dinámico puede dar 1 u

gar a desprendimiento parcial. También cabe 

resaltar que Pl comportamiemto del tipo clP 

material dP aclherc>ncia entre superficie' y re

jilla pueclP fals0ar las meclicionc>s Pll un Pnsayo 
dinámico. Presc>nta como ventaja la r0lación 

directa entre> el mapa ele franjas y las clc>forma

ciones coplanarias. Las vibraciones transmi

tidas al especimPn son r0cogidas rn P] procrso 

ele medición. 
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:3. Trazas ele Moire (Shaclow). Presenta como 
ventaja, frente al Moire Geométrico, el no 
necesitar que la rejilla se adhiera a la superfi

cie analizada. Como desventaja principal está 

su baja sensibilidad. 

4. Moire Difractivo. Presenta. todas las venta

jas de las técnicas de IVIoire Geométrico y 
Trazas ele Moire (Shadow), sin sus desven

tajas. Es capaz de medir la variación del 

desplazamiento no coplanario sohr<' la super

ficie; no tiene capacidad para medir defor
maciones coplanarias. Es insensible a vibra

ciones exóg<'n as. 

.S. 1\loire lnt<'rfPrométrico. Tiene la tksventaja, 

clP la adhesión ele la r<'jilla, al igual que en el 
l\!oir0 C0ométrico; sin 0mbargo la cr0ación cl0 

rPjillas. por fotoimpn'sión. dirPctam<'nte so
hrP la su¡wrfiri<' ele la proh<'ta ha supu0sto un 

gran av;mc0.Tien0 una muy alta S<'nsihiliclad. 
Los prohl0mas ele alinPación suPlen sN gravPs 

Pll Psta técnica. Es sPnsihle antP vihracimtes 
PXÓgPnas. 

(i. lntnfPrOinetría !Tnlogr;ífica. i\!uy alta sPnst

hilidiltl. Como incon\'PnientP presenta la cli

ficnltad el('] Jll'OCPso dP alinPación Óptico y la. 

S<'ttsihilidacl a microvihracinn<'s. 

1. Catísticas. 'Ncnica v;ílicla a nivel local y solo 

cuando las ddorntacinnPs no cuplanarias son 
P]Pvadas. :\'o PS una técnica dP cantpo cont

pkto. Técnica sPncilla que no PxigP un nivP] 

alto f'll la alittParión cid sistPma óptico. 

Ex i st Pll otras l écni cas ciP mecli ción, clP los Pst ados 

tPnsn-dPformacionales PH las proximidades dP una 

griPta. quP no son ópticos. Estas SP clasifican Pn 

los grupos siguientes: 

técnica:; basadas Pn la utilización c]p galgas PX

l Pn so m ét ricas, 

ii técnicas basadas en la l!lPdición de la tempera

tura (v<Í]ida solo para grietas propagantes), 

ii técnicas basadas en la emisión sonora (válida 

solo para grietas propagantes). 

frPnte a Pstas técnicas, los métodos ópticos dPs

critos SP caractPrizan, principalmPntP, por su alta 

sensibilidad. Esto que parece ser una gran ven
taja puede dar lugar a dramáticos errores. Así por 
ejemplo, la alta sensibilidad de un método óptico 
puede inducir el interés de medir el estado tenso

deformacional lo más próximo que sea posible al 
fondo de la grieta. Cuando se utiliza un método 

como por ejemplo el Moire Interferométrico, el 

medir el campo dcformacional coplanario en las 

proximidades del fondo de la grieta se puede rea

lizar hasta distancias de milésimas ele milímetro; 

ésta es una medida directa, lo c¡ue ya no PS tan 
directo es la determinación del campo tensional. 

En este caso es necesario conocer las expresiones 
qup relacionan el campo tension al con las clefor

macimtPs mPclidas, y PS aquí donciP se presentan 

los gra\'PS PJTOrPs, ya qup las aproximacionps hicli

lllPnsiona!Ps (de tPnsión o c]pfonnación plana) no 

son v;ílidas, sino que sería nPcPsario clisponPr ele 

]as PXJHPSiOIIPS triclilllPilSÍOila]PS, t¡UP SOn hasta la 

fPcha dPsconocidas. Las aproximacionPs hidimPn

sionales son válidas Pn una zona próxima a la gri

eta (horciPs ;·fondo) 110 !11Pnos ciPl .SO% ciP la mag
nitud característica c]p la gPometría (es¡wsor tlP la 

placa que contiPIIP la griPta pasantE', nJP11or mag

nitud clr' la griPta, distancia nt;Í.s próxima a. un 
contorno o punto Pll el qup tPnga aplicada una 

carga, de.). 
:\dicionaltnenlP a estos factorps citados, calw 

recordar CJHP iJtcluso las aproximaciones bidimPn

siouales son solucionPs quP SP 0nglohan Pll d com

portamiPnto ruasi-Pst;ítico, uo PXistiPndo dPsarro

llos suficiPtttPs Pll P] ámbito dinámico transitorio 

(Pstado Pll Pl qttP toda grif'ta SP propaga, ya que 
llnnca lo hacC' a vP]ocidad constante). ])p todo Ps1o 

JHI('(]e concluirsP que la aplicación ele los métodos 

ópticos Pn la dinámica ele fractura ha dr'splazado 

la frontera de la lll('(lición experimental hasta, los 

ámbitos analíticos de las soluciones de las Pcua
cionr's tensión-dC'fonn<tción en medios tridimen

sionales con la prPsPncia ele grietas. 

4 BIBLIOGRAFIA 

l. Tienitez, f.G. Ekctos Triclimensionalf's en 

lvfecánica de la Fractura. HPvista dP J\lpta
lurgia, 2í, .S, ;)02-:31!5 (1091). 

2. Cloud, G. Optical MPtbods of EnginPPr

ing Analysis. Cambridge Univnsity PrPss. 

( 199.1). 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA 

:l. Dally, .J.W .; Rj]ey, W .F. Experimental Stress 
Analysis. McGraw-Hill. (1991). 

4. Francon, M. Optical lnterferometry. Aca

dcmic Press. ( 1966). 

5. Frocht, 1\LM. Photoelasticity. John Wiley 
and Sons. 

6. Ostrovsky, Y.l.; Shchepinov, V.P.; Yakovlev, 
V.V. (19!)1). IIolographic Interferometry in 
Experimental Mechanics. 

7. Stroke, G.W. (1969). An Introduction to 
Coherent Optics and Holography. Academic 

Press. Supcrricie deformada 

Plano de enfoque 

1 ......... 

Vol.15 (1998) 

/r~~ 
ciiuslica 1 haz colimado 

\

1 -::=;. -:::;,_ 
r-~::::-

probeta 

Figure 1:3: Formación dP cáusticas 

FigurP 14: Cáusticas dinámicas en grafito-epoxy 

23 



24 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.l5 (1998) 

EXPE~ENTAL FRACTURE DYNAMICS 

J.F. Kalthoff 

Experimental Mechanics 
Ruhr-University Bochum 
44780 Bochum, Germany 

Resumen. En este trabajo se investigan los efectos transitorios de los procesos de fractura dinámica. Se 
determina el factor de intensidad de tensiones dinámico utilizando el método óptico de las cáusticas, cuyo 
principio físico y análisis matemático se describen en este artículo. Para el proceso de propagación de 
fisuras y su posterior detención, se ha determinado que la condición tensional en el momento de la 
detención, cuando la velocidad de propagación de la fisura es cero, no es estática sino aún dinámica. Para 
fisuras bajo cargas de impacto, los factores de intensidad de tensiones pueden llegar a ser erróneos si se 
hallan a partir de valores externos de carga por medio del factor de intensidad de tensiones estático. La 
correcta determinación de la tenacidad a fractura requiere procedimientos enteramente dinámicos. 

Abstract. T ransient etiects of dynamic fracture processes are investigated. By the shadow optical method 
of caustics actual dynamic stress intensity factors are measured. Physical principie and mathematical 
analysis of the method are described. F or the process of propagating and subsequently arresting cracks it 
is found that the stress condition at the moment of arrest, when the crack velocity has become zero 
already, is not static but still dynamic. For cracks under impact loading stress intensity factors can become 
erroneous when deterrnined from externa! load values via static stress intensity factor relationships. A 
correct deterrnination of the fracture toughnesses requires fully dynamic procedures. 

l. INTRODUCTION 

When static fracture toughnesses are deterrnined two 
paran1eters are involved: length and force. The 
measmement of dynamic fracture toughnesses requires 
the consideration of the additional parameter time. 
Iníluences of time on the material behaviom are to be 
measured, but the parameter time can also have an 
influence on the measuring procedure itself. In general, 
engineering measuring procedures in fracture dynarnics 
have their roots in procedures for measW'ing the 
equivalent static quantities. Often. the static procedures 
are directly transferred to the dynarnic cases without any 
changes or with only slight modifications. Such 
procedures based on quasistatic analyses are easy to 
apply. but they impose restrictions on the test 
parameters and limitations on the applicability range of 
the test. Fully dynarnic procedures, on the other hand, 
give reliable results under arbitrary test conditions but 
they are necessarily more complicated than static ones. 

This paper sUI11l11arizes work carried out by the author 
and his colleagues to investigare the influences of 

dynarnic effects on test procedures for measW'ing 
dynarnic fracture toughnesses: as examples are 
considered the crack arrest toughness K1a and the impact 
fracture toughness K1d. The dynarnic in.fluences are 
quantified by comparing the actual dynarnic reactions at 
the crack tip \Vith the equivalent static behaviour. 
Conditions are specified under which quasistatic 
measW'ing procedures can be applied with sufficient 
accuracy and where dynamic procedures are needed 
\Vhich take inertial and kinetic effects into account. 

The dynarnic crack tip reactions are investigated by 
means of the shadow optical method of caustics. This 
method is described frrst and results on the dynarnic 
fracture processes considered are presented in the 
following sections. 

2. THE SHADOW OPTICAL METHOD OF 
CAUSTICS 

Stresses alter the optical properties of a solid, i.e. the 
thickness of the body (due to Poisson's effects) and the 
refractive index of the material. These changes in the 
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optical properties are utilized in the shadow optical 
method of c~ustics to make stress concentrations in the 
solid visible. The method was originally introduced by 
Manogg (!]in 1964. 

2.1 General Considerations 

The physical principie ofthe method is illustrated in Fig. 
l. A specimen with a notch ora crack as a stress riser is 
subjected to tensile loading. The specimen shall be of a 
transparent material for the moment. It is ill uminated by 
a parallel light beam. Due to the tensile stress 
concentration around the crack tip the thickness of the 
specimen and the refracti ve index of the material are 
reduced. the reductions are the larger the nearer the 

UGHT 
INCIOENT 

CRACK 
SURFACE 

Oo 

Fig. l. Physical principie of the shadow optical 
method of caustics 

considered area to the crack tip. Thus. a light ray 
traversing the specimen in the neighbow-hood of the 
crack tip is det1ected in a direction away from the crack 
tip. With that respect the area sunounding the crack tip 
acts similar to a divergent lens. But, the closer the light 
ray to the crack tip the larger the deflection angle. 
Consequently, on a screen (image or reference plane) at 
a distance Zo from the specimen, the crack tip appears as 
a shadow area which is sunounded by a region of light 
concentration. The boundary line between the shadow 
area and the area of light concentration is the caustic. 
The shadow pattem, more precisely the caustic, 
represents a quantitative description of the stress 
intensification at the crack tip. 

Shadow optical light pattems are obtained for tensile as 
well as compressive stress concentrations (in the latter 
case for notches muy). They can be observed with 
transparent specimens or in reflection with non
tJ·ansparem specimens. as real or as virtual images. 
Figure 1 represents the most simple case of a tensile 
stress concentration in a transparent specimen with the 
observation of a real shadow optical image. The virtual 
image is obtained on the opposite side of the specimen 
where the real image is observed. In reflection, the light 
rays which are reflected at the front side of the 
specimen, i.e. the side facing the light source, are 
considered. These light rays lead to the formation of 
shadow images as well. Again, they can be real or 
viitual depending on the position ofthe image plane. 

For the mathematical description of light ray deflections 
the following sign assigrunents and defmitions are made: 
Tensile stresses are positive. The observation direction 

defines the sign of distances. The distance Zo between 
the reference plane and the specimen is positive 
(negative) if the reference plane is located ahead of 
(behind) the specimen - when looking in observation 
direction. In transmission (reflection) arrangements the 
observation direction is opposite to (in) the direction of 
the illuminating light beam. 

2.2 Shadow Optical Mapping Equations 

Figure 2 considers the mapping of the object plane E 
(the specimen) onto a real shadow optical image plane 
E' for a transmission anangement, Zo > O. The given 
formulas. however, apply quite generally for any 
observation mode if the appropriate signs of the 
represemative distances are used. A light ray traverses 

Fig. 2. l\fapping ofthe object plane onto the image plane 

the object plane E at the point P( r ), where r is the 
radial distance from the crack tip. Due to the influence 
of the stresses in the specimen this light ray is deflected 
and hits the image plane E' displaced by the vector w at 
the point P'( r ) with 

r = r + w. (1) 

Direction and magnitude of the displacement vector w 
are controlled by the change in optical path length which 
the light ray experiences in the object plane. Figure 3 
illustrates the situation for a simplified ene-dimensional 
case. Considered are stresses and light deflections in y
direction only. The planar wavefront of an impinging 
light beam is distorted when traversing the specimen as 
a result of changes in the thickness ofthe plate and in 

UGHT SPHIMEN DIST. WAVE FRONT SCREEN 

Fig. 3. On the light ray deflection dueto stresses 
in a solid (ene-dimensional consideration) 
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the refractive index ofthe material. The local retardation 
of the distorted wavefront, denoted s, with regard to an 
equivalen! wavefront that did not pass through the 
specimen, is given by 

s = [n1(y)- 1] d1(y) (2) 

where n1(y) = local refractive index of the material, and 
d1(y) = local thickness of the specimen. Furthennore, 
n1(y) = n + t.n(y) and d1(y) = d + t.d(y), where n, d = 
refractive index of the material and thickness of the 
specimen \\~thout load, and 611. 6d = changes in 
reti·acti ve index and specimen thickness due to the 
prevaling stresses. As is readily obtained from Fig. 3 

{ 
éls(y) } 

w = zo ---¡;:;- (3) 

and, consequently, 

{[ ] 
éld¡(y) Üll¡(y)} w=zo n1(y)-1-_ -+d¡(y)-

8
-

oY Y 
(4) 

(5) 

Thus. for the general two-dimensional case. i.e. a plate 
in x-y-plane 

w z0 grad {[n- 1] 6d(x,y) + d · 6n (x,y)}. (6) 

In the generalized fonn 

\V= zo grad {[ n -1] 6deff + deff · 611} (7) 

with n = refractive index, derr = d for transmission, 
and n = -1. derr = d/2 for reflection, 

(the defom1ations at the surface of the specimen 
result from the strains throughout half the 
thickness ofthe plate) 

this equation applies with Zo > O for real images in 
transmission or reflection and \\~th Zo < O for virtual 
images in transmission or reflection. 

Furthennore, changes 6n in the refractive index due to 
the prevailing principal stresses cr1, cr2• cr3 are described 
by Maxwell-Neumann's law 

with 611112 = changes in refractive index for light 
polarized in the 1-/2-directions of the principal stresses, 
and A, B = material constants. For optically isotropic, 
non-birefringent materials A = B, and for reflection A = 
B = O. Changes 6derr due to the stresses are described by 
Hooke's law 

(9) 

\\~th cr3 = O for plane stress, and 6derr = O for plane 
strain. With Eqs. (8) and (9) the Eq. (7) then can be 
reananged to 

(1 O) 

\~th 

c=A~..,B-(n-1)-Ev, "A A-B forplanestress 
_ A+B-2(n-l)v/E 

e= .>.~B- vB, / A-B 
' A+B+2vB for plane strain. 

Numcrical values for the constants used in Eqs. (7) -
(1 O). in panicular for the shadow optical constant e and 
the anisotropy coefficient /,, are given for different 
materials in Table l. 

The complete family of light rays which are deflected 
according to Eq. (1) with Eq. (1 O) fonns a shadow space 
behind the object plane (see also Fig. 1). Its surface is an 
envelope to the light rays and is called the caustic 
surface. The intersection of this surface \~th the image 
plane fonns the caustic curve. The caustic is a 
multivalued, singular solution ofthe mapping equations, 
i.e. the mapping of points along the caustic is not 
reversible. Thus, a necessary and sufficient condition for 
the existence of the caustic curve is obtained if the 
Jacobian of Eq. (1) with Eq. (1 O) beco mes zero, i.e. 

Etostu: Constants ~al Ophcot Constants Shodow Opt¡cal Constants Efff'CIIvt' 

Voung's 
Modulus 

MaltftOl MNtm2 

TRAN5MI5510N tz 0 <O l 

OpliCQU~ AniSOirop¡c 

Atald1tt B 

CR • 39 

Plalt Gtass 

Hornotttt 100 

Ophco!ly tsotrop1c 

PMMA 

REFLECTION lz0 >O 1 

All mattftOis 

• 1 dynomtc wtoes 

3660 1 

2580 

73900 

L820 1 

3240 

E 

Thtclo:nr.;.s 
for Ptone Stress for Ptane Strotn 

Polssorfs Re-trochv~ 

Rat1o lndex A 8 e e d"u 

m 2 tN m2/N m21N m' IN 

o 392' 1592 -0056 xto-'K.l -0620•10-10 -o s1o • m·10 -o ces -0560.: 10" 1~ ·OL82 

o "3 1 SOL ·O 160 , 10·10 ·O 520dJ"10 . , 200 x m·10 -o 1Lf -O S60.: to·lO -e ~n 
o 231 1517 •O 0032' 10·10 -0.025x 10·10 ·0027xl0·10 -0519 - 0017x10·10 ·O 849 

o 310' 1561 - 0 J.LL JI: lQ-10 -O 672 xlO·'() ·o 920 x1o·10 ·O 121 • 0767 X 1(JlÚ -o 1L9 

o 350 1491 • 0530 X 10·10 ·O 570' 1()"10 - 1 080 )( l()-t:l -o ·O 750 x10·10 -o 

V ·1 2v/E d/2 

Table l. Constants for caustic evaluation 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 15 (1998) 27 

ox' ()y' 
fJr 8<p 

ax· ay· 
- &p ar o (11) 

The coordina tes r, <p of points P which fulfill Eq. ( 11) 
fonn the socalled initial curve in the object plane. The 
mapping of this initial curve onto the image plan e is the 
caustic. 

2.3 Mode-1 Crack Tip Caustics 

With the linear-elastic stress distribution around the tip 
of a tensile mode-1 loaded crack 

(12) 

where K1 = mode-1 stress intensity factor, the mapping 
equation. i.e. Eq. (1) with Eq. (1 0), specified for the 
crack problem and expressed in tenns ofthe components 
ofthe vector r . denoted x' and y'. is obtained as 

K 
x' = r cos <p - ~ z0 e deff r-3

/2 cosi<p 

, . K¡ d -3/2 . 3 
y = r sm <p - ro:: z0 e eff r sm2 <p 

...,¡.:.;r 

(13) 

For simplicity, only the isotropic case (A. = O) is 
considered in Eq. 13 and throughout the following 
context. Condition (11) applied to these mapping 
equations then yields the equation ofthe initial curve 

(14) 

The initial curve represents a circle around the crack tip 
with fixed radius r0. The caustic curve is finally obtained 
as the image ofthe initial cmve, given by the equations 

x' 

y' 

r0 (cos<p- sgn (K1z0c)tcosi<p) 

r0 ( sin<p- sgn (K1z0c)1sini<p) 

(15) 

The caustic equations are different for different signs of 
the product (K1Zoc). Mathematically, the caustic curves 
are generalized epicycloids, they are graphically shown 
in Fig. 4 for different loading conditions, i.e. K1 > O and 
K1 < O, different observation modes, i.e. transmission 
(e < O) and reflection an·angements (e > O, see Table 1 ), 
and positive and negative reference distances Zo· 

For the quantitative evaluation of caustics a length 
parameter between characteristic points on the caustic 
curve is defined. When caustics with an overall negative 
sign are considered. the maximurn diameter of the 
caustic perpendicular to the crack direction is 
appropriate, see Fig. 4. This diameter is denoted D. lts 

CRACK TrP UNOER 
lENSrtE IMOOE "liLOAOING 

sgn(K1z0tl.: O 

Fig. 4. Crack tip caustics 

size is related to the radius of the initial curve by the 
relationship 

D=3.17r0 (16) 

With Eq. (14) and (16) a quantitative fonnula is then 
obtained relating the size of the shadow pattern to the 
stress intensity factor K 1 

1 K 1- 2..¡:¡:;_ D512 ( 1 7) 
1 - 3(3.17)5/2lzollcl deff 

Thus, from the diameter D measmed with an 
experimentally observed caustic the stress intensity 
factor K 1 can quantitatively be determined. 

With materials that are optically anisotropic (1, :t O) the 
analysis becomes somewhat more complex. As a result, 
the single caustic cmve splits up into a double caustic. 
The evaluation fonnulas for ea eh of the two caustics are 
the same as given by Eq. (17) except for slightly 
different values of the nurnerical factor. For details see 
[2]. 

2.4 Extensions ofthe Method and Discussion 

The presented shadow optical analysis applies for the 
case of tensile mode-1 loaded cracks and linear-elastic 
material behaviour only. The caustic analysis has been 
extended to other cases as well. An overview is given by 
the author in a special chapter of the Handbook on 
Experimental Mechanics [2]. Some of the results shall 
be presented. 

Fig. 5. Crack tip shadow patterns for 
different modes of loading 
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Figme 5 shows crack tip shadow pattems for mode-II 
(in-plane shear) and mode-III (anti-plane shear) loading 
of cracks, which are shown in addition to the previously 
derived mode-1 caustics. The individual lines in the 
graphs represent images of light rays which traverse the 
specimen along straight lines <p = const. The caustic 
cmves appear as envelopes to the obtained families of 
image lines. The mode-ll and the mode-III caustics 
become asymmetric. As discussed before, a 
characteristic length parameter of the caustics 
determines the stress intensity factors Ku or Km 
respectively. For cracks subjected to a combined mode-I 
mode-II loading both stress intensity factors K1 and K11 

are detennined by two characteristic length parameters 
taken fi·om the resulting mixed mode caustic. 
Quantitative fonnulas are given in [2,3]. 

With materials that do not show a linear-elastic but an 
elastic-plastic behaYiour (e.g. structmal steels) crack tip 
caustics can be observed as well. Figure 6 shows 
numerically calculated (4] mode-I shadow patterns of a 
crack in a power-law hardening material for different 
hardening exponents n. With increasing influence of 
plasticity effects the caustic changes its shape from the 
limiting case n = 1, i.e. a linear-elastic material, to the 
case n = oo, i.e. an elastic-perfectly-plastic material. 
Analogous to the previous discussion, the diameter of 
the elastic-plastic caustic now determines the elastic
plastic fracture mechanics parameter, i.e. the J-integral. 
For quantitative fonnulas see [2A]. 

Fig. 6. Elastic-plastic crack tip caustics 

For further details, in particular as regards dynamic 
applications. the influence of higher order terms of the 
stress distribution and the influence of local plasticity, 
state of stress, or anisotropy of the material etc., see [2]. 

Advantages but al so shortcomings of the shadow optical 
technique shall be discussed by comparing the shadow 
optical and the photoelastic picture of a crack tip stress 
distribution, Fig. 7. Due to the large nurnber of 
isochromatic fringes the photoelastic pattem is rather 
complicated. In the near field region around the crack 
tip, i.e. the region of interest. the isochromatic fringes 
are not resolved anymore. Thus. only by extrapolation 
of far field data towards the center of stress 
concentration infom1ation on the real crack tip loading 
condition can be obtained. The shadow optical picture, 
on the other hand, is much simpler. Only one 
characteristic line, the caustic curve, is obtained which is 
directly related to the crack tip loading condition. This 

SHADOWOPTICAL PICTURE PHOTOELASTIC PICTURE 

OF CRACK TIP STRESS DISTRIBUTION 

Fig. 7. Shadow optical and photoelastic 
crack tip pattems 

simplicity results from the fact that the shadow optical 
effect is caused by stress gradients (in contrast to the 
photoelastic effect caused by stresses). This dependence, 
on the gradient of stresses, also implies certain 
disadvantages. The far field of the crack tip stress 
distribution, for example, does not become visible in the 
shadow optical picture, since the variations in stresses 
are too small. The photoelastic pattem, however, yields 
accmate information in particular in this region. Thus, 
depending on the specific property of interest and 
problem to be investigated the shadow optical method of 
caustics or the photoelastic method of isochromatic 
fringes (or another experimental method) may be the 
most appropriate too! of investigation, but, because of 
its sensitivity to stress gradients the shadow optical 
method of caustics is certainly advantageous for 
quantifying the intensification of stresses in the direct 
vicinity of stress risers. 

2.5 Experimental Arrangements 

The practica! realization of the caustic technique in the 
laboratory for investigating fi·acture mechanics problems 
does not require sophisticated experimental equipment. 
The only essentials are a suitable light beam for 
illurninating the specimen and a device for recording the 
shadow pattem. The light beam has to fulfill only one, 
but very stringent requirement: it must be generated by a 
(point-like) light source of very small aperture in order 
to produce high quality caustics. Conventional cameras 
can be utilized for the recording of shadow pattems. In 
dynan1ic applications a high speed camera is needed. 
The camera is simply focused onto the real or virtual 
image plane ahead of or behind the specimen, depending 
on the chosen observation mode. Despite of the 
simplicity of the arrangement much care and 
experimental skill is a prerequisite for successful work. 
For details on experimental techniques, e.g. specimen 
preparation, use of non-parallel light beams for 
illurnination of the specimen, quality of the optical set
up etc .. see [2]. 

The pattems that are obtained by the shadow optical 
method of caustics are of very simple geometrical shape 
that can easily and reliably be evaluated. The shadow 
optical method, therefore, is very well suited for 
investigating complex phenomena, as they apply in 
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dynamic loading situations. Results of shadow optical 
investigations of two dynamic fracture problems are 
presented in the following chapters. In these 
experiments the dynamic shadow patterns are recorded lil> 
with a Cranz-Schardin 24 spark high speed camera, 
allowing mínimum picture interval times of 0.5 ¡.ts. 

3. ARRESTING CRACKS 

The usual procedure for measuring the crack arrest 
toughness K1• of a material is as follows: In a wedge 
loaded specimen a rapidly propagating crack is initiated 
from a blunted initial notch at an initiation stress 
intensity factor K1q > KJc. Figure 8 shows a rectangular 
double cantilever beam specimen under longitudinal 
wedge loading in a schematic representation. Because of 
the stiffness of the loading system the crack opening 
displacement remains constant during crack 
propagation. Thus. the crack propagares into a 
decreasing stress intensity factor field. It arrests at the 
length a. ifthe conditions for crack propagation are not 

Kflol (26, Oo) 

Fig. 8. Experimental set-up for a crack arrest ex
periment and shadow optical arrangement 
in transmission (schematically) 

fulfilled anymore. Toa certain extend, the arrest process 
is equivalent to an initiation process with the time axis 
being reversed. The stress intensity factor value at arrest 
represents the crack arrest toughness K1 •• 

Recommendations for measuring the arrest toughness 
are given in ASTM E 1221 [5]. 

3.1 Influence of Kinetic Effects on the Crack Arrest 
Process 

In order to investigare the influence of dynamic effects 
on the mechanical behaviour of cracks at arrest, the 
stress condition at the tip of a propagating and 
subsequently anesting crack was analyzed, see also 
[6,7]. Using the epoxy resin Araldite B, the actual 
dynamic stress intensity factors, Kfyn , were measured 
by means of the shadow optical method of caustics in 
transmission. These values are compared to the 
equivalent static stress intensity factors, Kf131

, 

calculated from the measured crack opening 
displacement 28 utilizing conventional stress intensity 
factor fonnulas fi·om ASTM E 399. 

109.2 mm 

198 8 mm 

Fig. 9. Caustics of a propagating and subsequently 
anesting crack (photographed in transmission 
with an Araldite B specimen) 

A series of six shadow optical photographs is shown in 
Fig. 9. Quantitative data for cracks initiated at different 
K1q-values are presented in Fig. 1 O, showing the 
dynamic, experimentally determined stress intensity 
factors, Kfyn , as a function of crack length together 
with the corresponding static stress intensity factor 
curves, Kf131 (a). In addition, the measured crack 
velocities are given in the lower part ofthe diagram. The 
following characteristics of the crack anest process can 
be deduced fi·om these results: At the beginning of the 
crack profvagation phase the dynarnic stress intensity 
factor K(1 is smaller than the conesponding static 
value Kf at . At the end of the propagation phase, in 
particular at the moment of arrest, the dynamic stress 
intensity factor Kfyn is larger than the conesponding 
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Fig. 1 O. Stress intensity factors and crack velocity for 
propagating and subsequently arresting cracks 
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static value Kf131
• Only after aiTest does the dynamic 

· · " Kdyn h h · stress mtenslty 1actor 1 approac t e statJc stress 
intensity factor at arrest. Kf~at . Differences between the 
dynamic and the static stress intensity factor curves 
become smaller for cracks initiated at lower K1q values, 
i.e. for cracks propagating at Jower velocities. The 
dynamic effects obviously decrease with decreasing 
velocity, as one might expect. 
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Fig. 11. Post-aJTest behaviour 

The bebaviour of the dynamic stress intensity factor, 
Kfyn, in the post-a!Test phase is shown in Fig. 11 as a 
function of time. Kfyn oscillates around the value of the 
static stress intensity factor at a!Test, Kf~at . Only sorne 
time after arrest does the dynamic stress intensity factor 
approach the static value. 

Wave propagation phenomena explain the observed 
behaviour: Elastic waves are produced by the 
propagating crack, so that kinetic energy is radiated into 
the specimen and Kfyn < Kf131 

• After reflection at the 
finite boundaries of the specimen the waves interact with 
the crack again and contribute to the stress intensity 
factor, consequently Kfyn > Kf131 

. An illustrative view 
of these processes is given in Fig. 12. A rapidly 
propagating crack ( 1 000 mis) in a high strength steel 
specimen was photographed in a shadow optical 
reflection aJTangement. In addition to the shadow spot at 
the crack tip the photograph shows the generation of 
waves at tbe tip of the propagating crack and the 
subsequent ref1ection at the boundaries ofthe specimen. 

3.2 lníluences on tbe Crack Anest Toughness K1a 

The observed findings are smmnarized in Fig. 13. The 
data show that the stress condition at anest is not static 
but dynamic. although tbe crack velocity is zero at the 
moment of anest. Therefore, crack anest touglmess 
values whicb are detennined on the basis of a static 
evaluation procedure in principie cannot represent true 
material properties. Statically determined crack aiTest 
toughness values Kf~at are smaller than the true 
dynamically detem1ined crack anest toughness values 
Kdyn 

la 

The standard ASTM E 1221 [ 5] for measuring crack 
aiTest toughnesses is based on a static evaluation 
procedme and care is, therefore, needed in using such 
touglmess data. Safety predictions on the basis of Kf~at 
data can be eJToneous. The determination of the true 
crack aiTest touglmess has to take the dynamic effects 

Fig. 12. Shadow optical photograph of a 
fast propagating crack in steel 

into account and requires a fully dynamic analysis. 
However, since the dynamic effects in large scale 
structures are generally smaller than in the relatively 
small Jaboratory test specimens which are used for K1a 

detem1ination, static crack an·est analyses will yield 
conservative crack aiTest predictions [6]. On the basis of 
this understanding the static crack aiTest concept can be 
applied by the practica! engineer under certain 
circun1stances. 

In arder to minimize the eiTors when applying the static 
crack aiTest concept a special crack aiTest test specimen 
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Fig. 13. Crack aiTest behaviom (schematically) 
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with reduced Qynamic ~ffects has been developed by the 
author and his colleagues, the socalled RDE-specimen. 
[6]. With this specially designed specimens. crack arrest 
touglmess data can be dete1mined by static evaluation 
procedures \\~th an accuracy which is sufficient for 
engineering purposes and which avoids over
conservatism. 

4. CRACKS UNDER IMPACT LOADING 

The impact fractw-e touglmess K1ct is usually detennined 
with precracked bend specimens in instrumented impact 
tests. The specimen is loaded by a drop weight or by a 
pendulum type impact testar. Strain gauges at the tup of 
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Fig. 14. Experimental set-up for a drop weight 
experiment and shadow optical arrangement 

in reflection (schematically) 
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Fig. 15. Crack tip caustics under drop weight loading 
(photographed in reflection with a high 
strength steel specimen) 

the striking hammer measw-e the load dw-ing impact. 
The impact fracture toughness is derived from the 
critica! value of the load the specimen is subjected to for 
the moment of crack initiation. Recommended pro
cedw-es for perfonning the test and for evaluating the 
data are given in [8]. 

4.1 Dynamic Behaviour oflmpacted Cracks 

The mechanical behaviour of cracks under impact 
loading was investigated by measuring the dynamic 
stress intensity factors directly at the crack tip by means 
of the shadow optical method of caustics [6,9]. 
Specimens of Araldite B and of a high strength steel 
were investigated. Figure 14 gives a schematic view of 
the experimental set-up showing the shadow optical 
arrangement in reflection with a high strength steel 
specimen. The influence of dynamic effects was 
evaluated by comparing the dynamic stress intensity 
factors, K\yn , with equivalent static stress intensity 
factors, Kf at. The static values were determined from 
the measured hammer load PH utilizing conventional 
static stress intensity factor formulas from ASTM E 399. 

A series of twelve shadow optical photographs of the 
central pa11 of an impacted steel specimen is shown in 
Fig. 15. Quantitative data for the two materials Araldite 
B and a high strength steel are given in Fig. 16. The 
specimens were impacted at a velocity of 0.5 mis by a 
hanuner of mass 4.9 kg or 90 kg respectively. The 
dynamic stress intensity factors K~yn (experimental 
points) and the corresponding static stress intensity 
factors Kf131 (thin curves) are plotted as functions of 

Fig. 16. 
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Fig, 17. Mechanical response of a notched bend specimen to drop weight loading 

time. The times are given in absolute w1its and also in 
relative units by nonnalization by the period 1 of the 
eigenoscillation of the impacted specimen. 

The Krat -values show a strongly oscillating behaviour, 
whereas the actual dynamic stress intensity factor Kfyn 
show a more steadily increasing tendency. In the early 
time range, t < 1, these differences are very pronounced. 
The differences become smaller with increasing time, 
but even for times larger than 31 the influence of 
dynamic effects obviously has not vanished and there 
are still marked differences between Kftat and Kfyn . 
Due to the different contact stiffnesses the effects are 
larger with Araldite B than with high strength steel. 

4 . .2 Reaction ofthe Specimen to Impact Loading 

The behaviour of specimens under impact loading was 
further investigated by also measuring the specimen 
reaction at the anvils [6]. Figme 17 compares the load 
measmed at the striking hammer (a), the stress intensity 
factor measured at the crack tip (b ), the load measured 
at the anvils (e), and the position of the specimen ends 
with regard to the anvils (d). The data were obtained 
with Araldite B specimens impacted at lm/s. The 1-

value of the specimens utilized for these investigations 
is about 700 JlS. A comparison of the four signals 
indicates that non-zero loads at the anvils are registered 
only after a rather long time of about 600 JlS. This time 
is about three times larger than the time it would take the 
slowest wave, i.e. a transverse wave, to travel from the 
point of impact to the anvils. This unexpected behaviour 
is explained by diagram (d) in Fig. 17. A Joss of contact 
is observed between the specimen ends and the anvils. 
The loss of contact starts at about 200 JlS. This time is in 

agreement with the above consideration of wave 
propagation times. For about the next 400 JlS the 
specimen is completely fi·ee and only after this time, i.e. 
at a time of about 600 JlS total, do the specimen ends 
come into contact again \\~th the anvils. In accordance 
\\~th this observation loads are then recorded at the 
anvils. With different test conditions this Joss of contact 
can occm Jater for a second time and Joss of contact can 
al so take place bet\veen the hammer and the specimen. 

~ 6 6 
t .o ti:: 051 

~ 
tr= 1251 ts::151 1=<1751 

Fig. 18. Loss-of-contact (LoC) effects observed \\~th 
impacted specimens 

These processes are illustrated by the schematic 
representation in Fig. 18. Since in these experiments, the 
anvils were obviously of no influence dming the early 
phase of the impact process, additional experiments 
were perfonned with unsupported specimens. The 
results are represented by the dashed curve and open 
data points in Fig. 17. In accordance \\~th speculation, 
the early specimen reaction (t < 1) is the same for both, 
the supported and the unsupported specimen. 

4.3 Validity oflmpact Fractme Toughnesses K1ct 

The data demonstrate the strong influence of dynamic 
effects on the mechanical behaviom of cracks under 
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impact loading. The method (8] proposed to ASTM for 
measuring the dynamic fracture toughness Krd in 
instmmented impact tests assumes that for times larger 
than 3-r, Kf131 -values would represent a good 
approximation of the actual dynamic stress intensity 
factor Kfyn . However, data from the presented 
experiments indicate that a static analysis is not at all 
adequate to describe the loading condition in the 
specimen under the proposed conditions, except at much 
later times, i.e. for th >> 3. Large times-te-fracture tr 
result for high test temperatures and small impact 
velocities. Small r-values, on the other hand, result for 
small specimen dimensions. Often tr and r, however, 
cannot be varied independently due to size requirements 
which in general demand large specimen dimensions for 
high test temperatures. In order to overcome these 
difficulties as well as the resulting restrictions on the 
choice of test parameters a fully dynamic measuring 
procedure, the socalled method of impact response 
curves, has been developed by the author and his 
colleagues, for details see [1 0]. This concept of impact 
response curves allows to correctly determine impact 
fracture toughnesses Krd under arbitrary test conditions, 
even under test conditions that result in extremely high 
rates of loading. 

6. SUMMARY AND CONCLUSION 

The shadow optical method of caustics for detennining 
stress intensity factors from the actual stress strain field 
around the tip of a crack tip is presented. The method is 
used in combination v,~th high speed photography to 
investigate the influence of dynamic effects on test 
procedures for measuring dynamic fracture toughnesses. 
The crack arrest touglmess K1a and the impact fracture 
toughness K1d are considered as examples. For arresting 
cracks the stress condition at arrest is found to be still 
dynamic and not static although the crack velocity has 
become zero. The dynamic effects become small for 
small crack propagation velocities only. For cracks 
under impact loading conditions the stress intensity 
factors cannot be adequately derived from measured 
load values via static evaluation procedures. Only for 
large times to failure, as they result for small impact 
velocities ancl!or ductile material behaviour, do static 
approaches represent acceptable approximations. 
Reliable crack arTest and impact fracture toughnesses 
can only be obtained by evaluation procedures which 
take the dynamic effects into account. In general, the 
observed findings demonstrate that it can be very 
misleading to apply knowledge based on quasi-static 
fracture processes to dynamic situations. An appropriate 
consideration of the relevant time effects is needed for a 
successful treatment of dynamic fracture problems. Only 
on the basis of such fully dynamic investigations can one 
make decisions on the validity range of quasi-static 
measuring procedures or on the necessity for the 
application offully dynamic test procedures. 
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Ductile fracture of thin shells and panels. Application to 
containment casings in aeroengines. 
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Resumen. Se presenta un estudio sobre el valor de parámetros 
elastoplásticos de mecánica de fractura para el estudio de la iniciación de 
grietas en tuberías y estructuras de pared fina. Se demuestra que el ángulo 
de apertura de grieta (COA) es preferible a la integral J y al desplazamiento 
en fondo de grieta (CTOD). Se describe un método para decidir si la grieta 
se propaga pápidamente y el efecto de barreras como refuerzos y cambios de 
sección. El método requiere la medición del COA y un análisis por elementos 
finitos en el campo elastoplástico verificado experimentalmente. 

Abstract. The relevance of elastoplastic fracture mechanics parameters for 
the study of crack initiation in pipelines and thin-walled structures is 
considered. It is shown that the crack opening angle (COA) has advantages 
over the J-integral and the crack tip opening displacement (CTOD). A 
methodology to find whether fast crack growth occurs and the effect of crack 
arresters such as raised flanges or changes in section is proposed. This relies 
on the measurement of the COA, a finite element elastoplastic analysis and 
experimental verification. 

l. INTRODUCTION 

The safety of gas pipelines has prompted 
m u eh of the research into crack propagation 
in ductil e materials. Early codes of practice 
[1] relied on engineeringjudgment based on 
experience. They attempted to ensure 
integrity by specifying materials with a 
Charpy V impact energy above a mínimum 
value and geometrical defects in the pipeline 
within certain tolerances. Statistical analysis 
of full scale tests reproducing service 
conditions helped to draft rules that have 
proved remarkably effective. More recently, 
the emphasis shifted to the application of 
linear elastic fracture mechanics, in line with 
practice in the pressure vessel industry. It 
was argued that fracture initiation would be 
avoided by maintaining the calculated stress 

intensity factors associated with permissible 
defects below the fracture toughness of the 
material, Krc· While successful when dealing 
with the thick sections normally found in 
pressure vessels where the dominant failure 
mode is plane strain, this approach has been 
shown to be inappropriate to the 
predorninantly plane stress conditions found 
in the ductil e failure of pipelines. [2] In that 
case, elementary limit analysis has provided 
accurate predictions of the bursting pressure 
of pipelines with known defects. While an 
undoubtedly useful approach, lirnit analysis 
does not account for the deformation 
preceding failure and can not be applied to 
the study of propagating cracks. 

Fast crack propagation has become an 
important consideration in the design of 
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containment casings for aero engines. In 
these most of the thrust is provided by the 
fan which consists of between 22 and 26 
blades each weighing about 15 to 20 kg and 
turning at a peripheral tip speed of 400 to 
475 m/s. These fan blades obviously have a 
large kinetic energy and the possibility that 
one may become detached cannot be 
ignored. Indeed, airworthiness regulations 
demand that a fan blade released at full 
power must be contained within the engine 
and a safe shut down can be effected without 
hazard to the aircraft. The casing structure 
must therefore be designed so as to allow the 
blade to m ove out of the path of the rest of 
the fan while preventing it from leaving the 
engine cowl. This is achieved by letting the 
blade perforate an inner membrane and 
containing it within an outer casing. It is 
essential to ensure that the perforation does 
not trigger the destruction of the inner casing 
that \vould result if extensive crack growth 
followed impact. [ 4] 

There are other situations in the aero engine 
and airframe industries where crack growth 

800.00-

400.00 

0.00 0.20 

slrain (%} 

0.40 

in stressed structures presents a serious 
threat: fracture of combustion chambers 
under a sudden overpressure and of a 
pressurised fuselage are two examples. [5,6] 
A number of features are cornmon:-

l. The material is ductile and relatively 
large plastic structural deformation 
occurs during the failure process. 

2. The structure is under static or 
quasistatic load prior to the event 
that triggers crack initiation. 

3. Extemalloads continue to be applied 
during crack growth. 

4. Fracture is mainly in shear. 

The role of plastic deformation, both at the 
stage of crack initiation and of crack growth, 
is regarded as the key to the whole process. 
In this report, some recent work will be 
surveyed and current practica! procedures 
followed to avoid the problem will be briefly 
discussed. 

0.60 

Figure l. True stress-strain curve for gas pipeline steel [8] 
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2. PLASTIC INST ABILITY AND 
CONDITION FOR DUCTILE 
FRACTURE 

Once the true stress - natural strain curve for 
the material is known, it is possible to find 
the bursting strength of a cylindrical 
pressure vessel or pipeline by means of the 
Considere' s construction. [7] Taking, for 
example, a typical mild steel for gas pipelines 
whose mechanical properties are defined in 
figure 1, it can be shown that the bursting 
pressure due to plastic instability for a 
pipeline with nominal outside diameter D = 
914 mm and nominal thickness t = 15 mm is 
22. O .MPa. The bursting pressure can al so be 
obtained by finite element analysis, plotting 

Table 1 

the curve pressure viz. radial expansion for 
the pipeline with the material defined by 
figure l. Using ABAQUS, it was found that 
the radial expansion tended to grow towards 
infinity when the pressure exceeded 21.86 
.MPa, in good agreement with the result 
obtained from the classical approach. [8] 
When a longitudinal crack of depth ª is 
present, the strength of the pipeline should 
be reduced by the ligament efficiency factor, 
(t-a)/t, assuming that failure is still govemed 
by plastic instability. In practice the material 
is not infinitely ductile and failure will occur 
through crack tearing at a lower pressure. 
As shown in Table 1, experimental results 
support this view. 

Calculated and experimentally determined bursting pressures [8] 

Pipe Outside Thiclmess Cracl{ depth 
No. diameter (mm) (mm) 

(mm) t 

o 914 15 o 
914 15 7.2 

2 916.4 16.3 8.2 
.., 

914.7 15.5 9.6 _, 

*Average ofConsidere's and ABAQUS results 

Crack tearing may occur when a 
characterising parameter such as J, COD, 
etc. reaches a critica! value. Using 
ABAQUS and the true stress-natural strain 
curve of figure 1 to represent the material, J 
and the crack opening displacements at the 
mouth and at the tip ofthe crack as well as 
the crack opening angle were calculated. 

The physical meaning of the crack opening 
parameters is clear and unambiguous; the 

Calculated* Experimental 
pressure (MPa) pressure (MPa) 

21.9 ' pU .... 20 
11.4 

\ ~lw~ 
10.43 

10.9 - 10.47 t' 
8.3 7.6 

crack tip opening displacement (CTOD 
provides a measure of the plastic stretching 
which changes the sharp crack into a notch 
and the crack mouth opening displacement 
(CMOD) includes the change in flank angle, 
(COA). 
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Figure 2. Relationship bet\veen internal pressure and CTOD for pipeline 1 181 
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Figure 3. Relationship between internal pressure and CMOD for pipeline 1 [8] 
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Figures 2 and 3 show the variation of the 
CTOD and the CMOD with interna! pressure 
for pipeline number 1. Similar curves were 

obtained for the other pipelines. The values 
ofthe CTOD, CMOD and COA at bursting 
are shown in Table 2. 

Table 2 
Elastoplastic crack tearing parameters at the bursting pressure 

Pipe No. CTOD* CMOD* COA* J Pr 
(mm) (mm) (rad) (kJ/m2

) (MPa) 
0.10 0.23 0.015 154 13.7 

") 0.10 0.24 0.015 153 14.1 .... 
3 0.10 0.31 0.020 154 10.2 

·-~ cte.. 
Note*: Values refer to one face ofthe crack only 
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Figure 4. Crack opening shape for pipeline 1 at 10 MPa [8J 

It \vill be noted that bursting occurs at a 
fixed val u e of the CTOD but that the values 
of the CMOD and ofthe COA differ by up 
to 19%. In all cases, as the pressure reaches 
a final value Pr, also shown in the tables, 
plastic instability would occur ifthe material 
were infinitely ductile. Ibis final pressure 
exceeds the corresponding calculated and 
experimental values in Table l. Figure 4 
shows the crack pro file at a pressure of 1 O 
MPa. The flank is seen to remain straight. 
From a measurement ofthe CMOD and of 
the COA it is therefore possible to find the 
CTOD. 

Although the physical meaning of J, as the 
strain energy released per unit of crack area, 
is perfectly clear, its calculation depends on 
finding a contour near to the crack tip but 
embracing an el as tic region. Beca use of the 
widespread plastic deformation and the size 
of the crack it is very difficult to find a path 
independent value of J, as illustrated in figure 
5. Contour number 1 is adjacent to crack 
tip, number 40 is at a distance of 5 mm. As 
the contour approaches the crack tip J 
decreases. Away from the crack tip there is 
a region over which it remains constant. The 
average values over this region, labelled AB 
in the figure, are given in Table 2. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 15 (1998) 

conlour numbers 

Figure 5. J - integral against contour numbers corresponding to experimental failure 

pressure for pipeline 1 18] 

Like the CTOD, J could be used to establish 
the critica! condition for crack gro\vth as a 
result of ductile tearing but, unlike the 
CTOD, it is not possible to measure J 
experimentally. This, added to the difficulty 
of calculating a path independent value of J 
precludes the use of J in practice. 

3. CRACK PROPAGATION 

The nexi question that arises is, what 
happens to the crack once the critica! value 
of the CTOD has been reached? This 
problem has been studied by many 
researchers [5, 6, 9-12]. Where material 
toughness is high and in the case of thin-wall 
structures under plane stress conditions, 
failure occurs through plastic shearing. 1t 

follmvs large displacements ofthe free edges 
behind the cracktip. The tear follows a route 
dictated by the orientation of the original 
defect and the state of stress of the structure 
until it is deflected by a change in wall 
thickness or material properties. Energy 
balance dictates that, 

Rate of work done by gas == Rates of elastic 
strain energy release + kinetic energy + 
plastic work + fracture energy ( 1) 

The most important dissipative energy term 
is the rate of plastic work given the large 
deformation of the structure. Consider the 
pressurised cylindrical vessel or pipeline of 

figure 6. 
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Figure 6. Ductile fractul'e of prcssurised cylindrical vcsscl or pipeline 

As the crack extends, it can be shown that 
the rate of elastíc strain energy released is 
given by, 

dU = Ti.rla"' --da 
F 

(2a) 

where a is the initial stress, normally equal to 
two-thirds ofthe yield point. 

The plastic \Vork is associated with the 
opening angle of the pipe or vesseL For a 
rigid-ideally plastic material the rate of 
plastic work is given by 

(2b) 

where Oy is the yield point stress. 

The fracture energy is, 

d V= J t da (2c) 

and the rate of work done by the gas 
assuming adiabatic expansion as a first 
approximation, 

dL = Rp T fl( p2 ) y~! nr 2da (2d) 
y -1 2 ~ P1 

where the subindex 2 corresponds to the 
conditions prior to failure and p1 may be 
taken to be equal to the atmospheric 
pressure. Other, more accurate, formulations 
of the rate of work done by the gas take into 
account the discharge flow rate but, for an 
arder of magnitude assessment of the 
magnitudes involved equation (2d) is 
sufficient. Consider for example the case of 
a cylindrical pressure vessel with a radius of 
1m, a thi.ckness of 1 O mm, made of steel with 
a yield stress of 450 I\1Pa. The rate of elastic 
energy released (equation 2a) is 14.1 kJ/m; 
the rate of plastic work when the vessel 
opens by 180° is (equation 2b) 70.75 kJ/m, 
the fracture energy for J = 150 kJ/m2 is 
(equation 2c) 1.5 kJ/m. The overwhelming 
importance of the plastic work is clearly 
demonstrated. In contrast, the energy 
associated with crack tearing is virtually 
negligible. To give a design stress of 300 
MPa, the gas pressure should be 30 bar. 
Assuming that the gas is air, with R = 287 
J/kgK, y = 1.4 and a density of 1.225 kg/m3 

and that the temperature is 298 K, equation 
(2d) gives, 

dL = 1350 kf!m 
da 
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The vast disparity between the energy 
available and the energy required implies that 
the kinetic energy will be sufficient to project 
fragments of the vessel at very high 
velocities. This would not be the case if the 
pipeline contained a non volatile liquid. As 
another example, consider the containment 
casing of an aero engine made of an 
alurninium alloy, with a radius of 500 mm, a 
thickness of2 mm, a yield stress of300 MPa 
and J = 80 kJ/m2

. From equations (2a) (2b) 
and (2c), the rates of elastic strain energy 
released, plastic work and fracture energy 
are found to be 1.8 kJ/m, 1.9 Jk/m and 0.16 
kJ/m. Loading is due to its own weight and 
that of minor components supported by the 
shield and to the impact of the blade as it 
perforates the shield. While the fracture 
energy is again very small, the elastic energy 
released is almost equal to the dissipated 
plastic work. Only a small additional input 
of externa! energy would suffice to 
propagate the crack. 

The conclusion that can be drawn from these 
examples is that the main terms in the energy 
balance equation, in addition to the externa! 
work, are the elastic strain energy and the 
plastic work, with any excess energy 
appearing as kinetic energy of the ejected 
fragments. 

In consistency with this conclusion, a ductile 
fracture model has been proposed by 
Kanninen et al ( 13] for pipelines. The 
fundamental assumption is that the crack 
grows provided that the COA exceeds a 
critica! value which is determined 
experimentally. An elastoplastic finite 
element is used to find the deformation of 
the pipeline as the crack grows and thus 
compare the calculated COA to the critica! 
value. While the COA may not be ideal, as 
discussed in the previous section, it is much 
easier to calculate than the CTOD and it is 
also very easy to measure. It is however 

expected that the CTOD would lead to more 
accurate predictions. There is no reason, 
other than practica! considerations, why any 
elastoplastic finite element package should 
not be used once the externa! load is known. 
In the case of a pressurised gas container this 
is far from trivial since the pressure depends 
on the escaping gas flow through the 
opening whose size depends, in turn, on the 
pressure itself Simple rules such as were 
used when deriving equation (2d) are not 
appropriate if an accurate solution is needed 
and the semiempirical equations proposed 
for gas pipelines [13] are clearly limited. 
There seems to be no other way than 
attempting to sol ve the coupled elastoplastic 
mechanics/gas dynarnics equations by 
successive iterations, a tedious and expensive 
task. The problem is considerably eased if 
the loading is due to a non-volatile liquid 
under pressure or sorne other externa! force 
that remains constant or at least independent 
from the crack size as the crack grows. 

4. IMPLEMENTATION OF THE 
MODEL FOR DUCTILE FRACTURE 

The procedure for the implementation of the 
model for ductile fracture that has been 
described will be illustrated by an example 
taken from industrial practice. A 
containment casing for a large high by-pass 
ratio aero engine consists of an inner casing 
wrapped by severa! layers of woven Kevlar 
tapes. The inner casing is an aluminium alloy 
shell electrochemically machined to display 
reinforcing ribs on a hexagonal pattern, as in 
figure 7. The casing is fixed to a ring 
structure at one end and carries the intake 
cowl at the other. The stress leve! under 
normal operating conditions is approximately 
equal to one-third of yield and stresses in a 
containment incident do not raise over two
thirds ofyield overall, although local plastic 
deformations will clearly be found close to 
the point of impact. 
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Figure 7. Typical Isogrid casing [15} Thickness ofpanels 2 mm, thickness ofribs 10 mm. 

The shape and size ofthe initial defect, from 
\Vhich the crack starts, depends on the 
missile. This is a fan blade, normally hitting 
at the root end and forced against the casing 
by the other blades as they continue to 
rotate. Once the extent of this initial damage 
is established, the procedure is as follows:-

l. 

2. 

Calculate the COA of the damaged 
casing under the known externa! 
loads by means of ABAQUS [14]. If 
it is Jess than the critica! COA, the 
crack will not grow. Note that the 
CTOD may be used instead. 

If the COA calculated exceeds the 
critica! value, the crack will grow. 
T o find if it will accelerate, perform 
an energy balance as per equation 
( 1 ), allowing the crack to extend 
o ver one of the cells of the isogrid. 

If it is found that the crack 
accelerates, assume that its path is 
normal to the Iines of maximum 
tensile stress and repeat the above 
calculations for various crack 
Iengths. 

The analysis requires an accurate material 
model in the form of true stress - natural 
strain relationship at the appropriate rate of 
strain and temperature and a critica! value of 
the ductile fracture parameter COA, or 
CTOD. For the results to be accepted by the 
air transport licencing authorities they must 
also be veri:fied preferably by a full-scale test 
but at least by means of some small-scale 
experiment designed to verifY the 
fundamental assumptions made in the 
analysis. 
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4.1 MEASUREMENT OF CRITICAL 
DUCTILE FRACTURE P ARAMETER 

Recommendations for the measurement of 
the COA are found in [8]. Specimens, 
machined from actual pipelines, are tested in 

3-point bending and the energy required to 
grow a crack from a pre-machined notch is 
found for two values of the notch depth. 
The value of the energy release rate is 
calculated by means of the following 
equation, 

S - [ U1 
- U2 

] + [ a - a 2] = ( ~Ua )per unit area 
e - B(w-a

1
) B(w-a

2
) 

1 
Ll 

Defining the flow stress Or: as, 

Or: = 0.65 (Yield stress+ Ultimate tensile strength) 

the COA is obtained trom the empirical equation, 

e)' 
COA = 

180 
X 0.03086 ~ 

re 
¡~ 

\ ' 1 
/ Afe fc;_,1 t-<-uldade¡ 

All units are Imperial. See figure 8. 

.·nl~j 
t - D 

1 Bf 
-'"t- j-· 

Figure 8. Three-point bend specimen for 
measurement of COA 

A more rational procedure is based on the 
ASTM Standard for determination of crack 
arrest fracture toughness [16]. In this a 
compact tension specimen is fatigue 
precracked and the crack is opened by a 
wedge, as shown in figure 9. The crack 

arrest fracture toughness, Kra, is given in 
function ofthe crack opening at the mouth 
by the equation, 

Fo f (x) ( !i_.l ~ (W ) ~ 
B\. 

where o is the CMOD, which may be 
deduced from the displacement ofthe wedge 
Bis the thickness, BN is the thickness ofthe 
specimen along the fracture plane and W the 
width. f(x) is a calibration function, 

f(x) = 2.24 (1.72- 0.9x + x2
) (1- x)'¡ (9.85- 0.17x + 11x2

)"
1 

a 
X = 

ll' 
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Figure 9. General arnmgement for determination of crack arrest fractun~ toughness 
following ASTl\1 guidelines 

This test is meant to be used for fracture 
under plane strain conditions. The plane 
stress COA ofthe aluminium alloys used in 
the Isogrid has been measured directly with 

the same testing procedure in Oxford. Two 
typical Al-Cu alloys with the following 
mechanical properties are of pat1icular 
interest:-

Table 3 
Properties of two typical Al-alloys 

A Hoy Yield point Tensile Strength K¡c COA 
(MPa) (MPa) 

A 371 
B 337 

The relative difference between the two in 
fracture toughness is 13% and in COA it is 
22%. lt was found in practice that in casings 
made of alloy A cracks were much longer 
than in those made of alloy B. 

444 
442 

(MPafm) (rad) 

27.2 0.024 
31 0.030 

4.2 VERIFICATION OF ANAL YTICAL 
PROCEDURE. 

To verify the accuracy of the predictions 
made following the analytical procedure that 
has been described it is necessary to monitor 
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the growth of a crack in a preloaded panel 
exhibiting those features ofthe real structure 
that are regarded as essential. A testing rig 

designed and built for this purpose is shown 
in figure 1 O. 

Figure 10. Test rig for the study of fast crack growth [17] 

The specimen, in this case a plain panel 250 
mm square is loaded by two identical 
pneumatic jacks capable of applying a load 
of 80 kN. Symmetry is important when 
dealing with phenomena involving stress 
waves and for this reason it was deemed 
preferable to have two jacks when one 
would suffice for static loading. By 
maintaining a large volume of compressed 
nitrogen as the pressurising fluid, the crack 
grows under constant force regardless of the 

displacement of the clamps. It is also 
possible to achieve a fixed displacement 
condition by fitting collets to the loading 
stems. In the configuration shown in the 
figure, a projectile fired from a compressed 
gas gun perforates the specimen, causing the 
crack to initiate. Depending on the stress 
level in the panel the crack may arrest or 
cause the complete fracture of the panel. 
Fea tu res such as ribs, holes and changes of 
thickness may be included in the panel. A 
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un1form load 

( wedge clamps J 

------ alternative 
?toad i ng poin ts lJ) 

N 

- 125 
wedge opening of 

crack as fig. 9 

lf) 

N 

1 2 5 

Figure 11. Test specimen for initiation of crack by 'redge opening. 

photodiode, located near the gun muzzle 
'sees' the projectile and triggers an ultra high 
speed camera and a transient recorder to 
obtain the strain history at various points of 
the panel. 

An alternative to this testing arrangement 
consists in combining the measurement of 
the COA and the verification ofthe analytical 
procedure. In this arrangement, figure 11, 
the notched specimen is loaded and the crack 
is initiated by hitting a wedge with a bar 
using an arrangement described in [ 18]. The 
transient recorder and photographic camera 
are triggered by a strain gauge fixed to the 
input bar. A clip gauge measures the CMOD 
and, from this, the COA can be deduced. 
Cracks grow under fixed force condition in 
a non-uniform stress field. As before, the 

experiment provides data for the verifícation 
ofthe computer predictions. 

5. CONCLUSIONS 

A research programme to investigate the 
validity of the assumptions made in this 
paper and the accuracy of the results is 
currently under way in Oxford, supported by 
the EPSRC and by Rolls-Royce Aerospace. 
It is still too early to come up with any 
definite conclusions but it is already clear 
that a methodology based on elastoplastic 
fracture mechanics which considers only the 
energy associated with structural 
deformation, both elastic and plastic, 
externa! work and kinetic energy when the 
COA or the CTOD reach a critica! value has 
considerable potential. 
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Resumen. El conocimiento de las ecuaciones constitutivas y criterios de rotura de materiales cerámicos 
avanzados sometidos a cargas de impacto es necesario para una correcta utilización de los modernos programas 
numéricos de simulación de impacto balístico sobre blancos cerámicos. Este trabajo presenta una revisión de 
los modelos más ampliamente utilizados, así como de los datos experimentales disponibles que dichos 
modelos necesitan. Se hace especial énfasis en las lagunas existentes, especialmente en lo referente a los 
criterios de rotura. 

Summary. The knowledge of the constitutive equations and failure criteria for advanced ceramic materials 
under impact loadings is necessary for a precise utilization of modern numerical hydrocodes of ballistic 
impact simulation on ceramic targets. This paper is a review of the most widely utilized models as well as 
the available experimental data required to feed those models. Uncertainties of existing models are pointed 
out, particularly with respect to failure criteria. 

l. INTRODUCCIÓN 

El comportamiento mecánico de materiales cerámicos 
avanzados sometidos a cargas dinámicas ha sido y sigue 
siendo objeto de un gran interés por parte de numerosos 
investigadores que buscan desarrollar blindajes más 
eficientes y menos pesados para proteger vehículos y 
personas frente al impacto de los modernos proyectiles de 
energía cinética y carga hueca. 

Desde los trabajos pioneros de Wilkins [1] a finales de la 
década de los 60, han sido muy numerosas las 
investigaciones que han demostrado las grandes ventajas 
de los materiales cerámicos frente a los materiales 
metálicos en el campo de los blindajes ligeros. 

El diseño óptimo de un blindaje frente a una amenaza 
concreta puede llevarse a cabo utilizando métodos 
empíricos, analíticos o numéricos. Los métodos 
empíricos, basados exclusivamente en la realización de 
pruebas de fuego, son caros, dado el elevado número de 
variables que es necesario examinar y raramente se 
utilizan para el diseño de blindajes compuestos. 

Los métodos analíticos son sencillos y rápidos, aunque 
su grado de fiabilidad suele ser inversamente proporcional 
a su grado de complejidad. Los modelos de 

Woodward [2], den Reijer [3] y Zaera [4] son algunos de 
los más utilizados para el diseño de blindajes 
cerámica/metal, mientras que el modelo de Chocrón [5] 
es el primero desarrollado para simular analiticamente el 
impacto de un proyectil sobre un blindaje 
cerámica/compuesto. 

Finalmente, los métodos numéricos se basan en la 
utilización de programas de elementos finitos o de 
diferencias finitas (hidrocódigos) para la simulación del 
proceso completo de penetración del proyectil en el 
blanco. Los métodos numéricos proporcionan una gran 
información sobre el proceso y con el espectacular avance 
de los modernos ordenadores en capacidad y velocidad de 
cálculo, resultan relativamente rápidos y sencillos de 
utilizar. En el caso de blancos metálicos han demostrado 
sobradamente su elevado grado de fiabilidad [6], por lo 
que son insustituibles en el diseño de blindajes 
metálicos. En el caso de blindajes compuestos 
cerámica/metal o cerámica/compuesto, los programas 
numéricos de simulación requieren conocer las ecuaciones 
constitutivas de los materiales antes y después de la 
rotura asi como disponer de criterios de rotura fiables. La 
escasez de muchos de los datos necesarios obliga a 
utilizar parámetros empíricos, con lo que se reduce 
drasticamente la capacidad predictiva de estos métodos 
numéricos. Es por tanto, del mayor interés desarrollar 
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ecuaciones constitutivas y criterios de rotura dinámica 
fiables para materiales cerámicos así como determinar 
experimentalmente los datos que dichas ecuaciones 
precisan. En esta comunicación se presentan de forma 
resumida las ecuaciones constitutivas y criterios de rotura 
dinámica para materiales cerámicos avanzados así como 
los datos experimentales disponibles hasta la fecha, 
haciendo especial hincapié en las lagunas existentes. 

2. ECUACIONES CONSTITUTIVAS PARA 
MATERIALES CERÁMICOS 

Suele ser frecuente en muchas publicaciones sobre 
materiales cerámicos confundir los términos ecuaciones 
constitutivas, criterios de fallo y leyes tensión
deformación uniaxial. Por ecuaciones constitutivas de un 
material entendemos las relaciones que ligan entre sí los 
tensores de tensión y deformación y en su caso sus 
derivadas temporales para un punto dado del sólido. Por 
lo general, los programas de simulación numérica de 
impacto utilizan para los materiales cerámicos el mismo 
tipo de ecuaciones constitutivas que para los materiales 
metálicos. 

Así pues, mientras el tensor de tensiones no alcanza un 
valor crítico que se definirá más adelante a traves del 
criterio de plastificación, la respuesta del material es 
elástica y la ecuación constitutiva más frecuente es la 
típica ecuación de Mie-Gruneisen de un material elástico. 

El tensor de tensiones aij se separa en sus componentes 

hidrostática p 8 · · y desviadora a~·· IJ lJ · 

(1) 

La componente desviadora de la tensión es proporcional 
a la componente desviadora de la deformación e¡j : 

a~.= 2 G E~· 
lJ IJ (2) 

donde G es el módulo de rigidez y la presión p se 
relaciona con la deformación volumétrica a través de la 
ecuación de estado de Mie-Gruneisen: 

p = (1- o.sr11)PH + rp0(I- I0 ) (3) 

donde r es el parámetro de Mie-Gruneisen, 11 es la 

deformación volumétrica, Po la densidad inicial del 

material, I 0 e I la densidad de energía inicial y la 

densidad de energía instantánea respectivamente y ~1 ~2 
y ~3 constantes del material 

Los valores de las constantes elásticas se suelen suponer 
independientes de la velocidad de deformación. En 
consecuencia, pueden utilizarse valores obtenidos en 
ensayos estáticos. La tabla 1 resume los datos elásticos 
de varias cerámicas de interés para protecciones 
balísticas [7 ,8] 

Tabla 1: Constantes elásticas de varias cerámicas 

ro pi a p 'ed d AD 99 5 
' 

Densidad (Kgtm3) 3890 
Módulo de rigidez (GPa) 152 
131 (Módulo de compresibilidad) GPa 231 
132 (GPa) -160 
133 (GPa) 2774 
r 

A menudo, las ecuaciones constitutivas adoptadas para 
materiales cerámicos suponen que, al igual que los 
materiales metálicos, una vez se alcanza un determinado 
nivel de tensiones, el comportamiento del material deja 
de ser elástico y aparecen deformaciones plásticas. Los 
criterios de plastificación más simples suponen que la 
plastificación tiene lugar cuando la tensión equivalente 
cr de Von Mises alcanza un valor crítico ay (criterio de 
Von Mises para materiale metálicos): 

1 

s· e 1 Be 4 T'B 1 2 Al N 

3177 2516 4452 3250 
187 199 237 127 
204 233 230 201 
204 50 930 o 
o o -1310 o 
1 1 1 1 

(5) 

donde Jí es el segundo invariante del tensor desviador de 
tensiones. 

El límite elástico ay se supone independiente de la 
deformación, presión y temperatura, utilizándose 
generalmente el límite elástico Hugoniot (HEL), es decir 
el valor del límite elástico en condiciones uniaxiales de 
deformación. Aún así, en estos modelos sencillos, se 
supone que el límite elástico es función de la velocidad de 
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deformación E utilizándose expresiones del tipo 
siguiente: 

(6) 

donde C1 y C2 son constantes experimentales. 

La tabla 2 resume datos existentes sobre límite elástico 
de cerámicos avanzados. 

Recientemente, se han propuesto criterios de 
plastificación para materiales cerámicos más complejos. 
Entre ellos, uno de los más utilizados es el criterio de 
Johnson-Hollmquist [9,10]. 

En el modelo Johnson-Hollmquist se sigue suponiendo 
que el material cerámico tiene un comportamiento 
elastoplástico , pero a diferencia de los metales se acepta 
que el límite elástico es función de la presión hidrostática 
P: 

* ( * *)N ( . *) cr y = A P + T 1 + C ln E (7) 

donde las magnitudes se han adimensionalizado de forma 
que 

<J~ = <Jy f <JHEL ,P* = p f PHEL , T* = T f PHEL 

y e*= e/ f- 0 

siendo <JHEL la tensión equivalente cr para el límite 

elástico Hugoniot, PHEL la presión hidrostática para el 
límite elástico Hugoniot, T la tensión hidrostática 
máxima que puede soportar el material, E y Eo la 

velocidad de deformación real y Eo la velocidad de 

deformación de referencia = 1.0 s-1. A, N y C son 
constantes empíricas. 

Finalmente el modelo de Steinberg [11] (desarrollado 
inicialmente para metales) supone que el límite elástico 
es función de la deformación, de la presión hidrostática y 
de la temperatura: 

[ 
crr p GT ] 1 + ---+ -(T- 300) 
Yo 111/3 Go 

(8) 

donde <Jp es la derivada del límite elástico respecto de p 
(a T constante), GT es la derivada del módulo de rigidez 
respecto de la temperatura, p es la presión, 11 es la 

deformación volumétrica, G 0 el módulo de rigidez, T la 

temperatura y Y0 , ~, n parámetros empíricos. 

Tabla 2: Límite elástico Hugoniot de varias cerámicas 

Límite elástico Hugoniot (CI) GPa 

Constante de ve!. de deformación (C2) 

3. CRITERIOS DE ROTURA PARA 
MATERIALES CERÁMICOS 

Como dice Rosenberg, hasta la fecha no existe aún un 
modelo capaz de predecir correctamente el 
comportamiento en rotura de un material cerámico 
sometido a un estado de tensiones triaxial [8]. No 
obstante, existen numerosos criterios de rotura para 
materiales cerámicos más o menos sencillos que 
proporcionan resultados aproximados al comportamiento 
real en determinadas situaciones o experimentos 
concretos. Rajendran clasifica los modelos existentes en 
cuatro grupos [12]: 

a/ Modelos instantáneos, en los que la rotura se supone 
que sucede de forma súbita cuando alguna de la variables 
(tensión máxima, deformación máxima, energía elástica, 
etc) alcanza un valor crítico. 

AD SiC B4C TiB2 
99,5 

6,57 11,5 12,5 12,0 

0,007 0,01 0,01 0,01 

b/ Modelos plásticos, en los que a menudo se confunden 
los conceptos de criterio de rotura del material y criterio 
de plastificación. Se utilizan los criterios de Von Mises, 
de Tresca, de Coulomb, de Drucker-Prager, etc. El 
modelo de Steinbergv [11] estaría incluido en este grupo, 
si se supone que la rotura sucede cuando la tensión 
equivalente de Von Mises es igual al límite elástico del 
material dado por la ecuación 8. 

El modelo de Johnson-Hollmquist [9,10] aún cuando 
supone un comportamiento elastoplástico, tal como 
indicamos en el apartado anterior, presenta un avance 
importante por cuanto la plastificación y la rotura ya 
dejan de ser sucesos simultáneos. 

En efecto, una vez que la tensión equivalente de Von 
Mises alcanza el límite elástico dado por la ecuación 7, 
se supone que el material comienza a sufrir un daño 
acumulativo D que es simplemente la relación entre la 
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adición de los sucesivos incrementos de deformación 

plástica equivalent ~EP y la deformación plástica de 

Ef f . ' d 1 . ' rotura p, que a su vez es unc10n e a presron: 

(9) 

donde p* y T* ya fueron definidos anteriormente y D1 
y D2 son parámetros empíricos. Para considerar el 
efecto del daño acumulado sobre las propiedades del 
material, se supone que la relación entre la tensión 

equivalente <J~ y la presión p* es función del parámetro 
de daño D a través de una expresión lineal: 

* * ( * * ) <Jy = <Jy¡ - D <Jy¡ - <Jyr (lO) 

< o 
< 

INTACTO (D=O) 
N 
:::; 
< :::;: 
a: o z 
lU 
1- ...J 
z w 
lU :e 
...J .!2 :;: o 
5 
o . o lU 
z o 
ü5 z w 
1-

. 

* donde <Jy¡ es el límite elástico para material intacto 

(D=O) dado por la expresión 7 y cr;,.f es dicho límite 
elástico para material fracturado (D=l), dado por 

* p*m( ·*) <Jyr =B l+Cln E (11) 

donde B y m son dos nuevos parámetros empíricos. La 
figura 1 muestra en esquema las leyes del modelo de 
Johnson-Hollmquist. Como puede verse, para valores de 
la presión altos, el límite elástico del material fracturado 
deja de aumentar, quedando limitado por un último 
parámetro empírico SFMAX. 

FRACTURADO (D=1.0) 

1 cr; = B (P. t (1 + e lnc·) 1 

T 
PRESION NORMALIZADA , p* = P /PHEL 

<< üa: 
_::J 
t-1-
CJ)Q 
<a: 
O:w 
zo 
ow a:a. 
-1- w 
üZ 
<w 
::2:--' 
a::;: 
0-
u.::J 
wO 
OLU 

Fig. 1 Leyes del modelo de Johnson-Hollmquist 

Así pues, el modelo de Johnson-Hollmquist, 
ampliamente utilizado para simular la rotura dinámica de 

T (1-D) 

0... 

z 

º 

!-1 = P /p0 - 1 

materiales cerámicos, requiere determinar 8 parámetros 
empíricos A, B, C, N, m, SFMAX, D1 y D2. La tabla 3 
resume los valores de dichos parámetros para alúmina de 
99,5% de pureza [13] 
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Tabla 3: Valores de las constantes del modelo de 
Johnson-Hollmquist para alúmina 99,5% 

A= 0,88 

~ 0,64 

C= 0,007 

B= 0,28 

m= 0,60 

SFMAX= 1 

0,70 

El modelo de Cortés et al [14] es también un modelo 
elastoplástico con inclusión de un parámetro de daño 11 
dependiente del tiempo. La evolución de este parámetro 
se supone gobernada por una ley del tipo: 

(12) 

fl=O para a= a 0 

donde el punto indica derivada respecto del tiempo, a es 
la presión hidrostática, flo es un parámetro empírico y 

a o es la presión umbral para inicio de la fractura. 

El límite elástico del material dañado se supone que sigue 
una ley idéntica a la del modelo de Johnson-Hollmquist 
(ce. 10) 

(13) 

donde 'ti es el límite elástico para el material intacto y 

'te el límite elástico para el material fracturado. 

El límite elástico tanto para material intacto como para 
material fracturado se supone que es función de la presión 
hidrostática a a través de las ecuaciones de Drucker 
Prager y Mohr-Coulomb respectivamente: 

(14) 

(15) 

El modelo de Cortés et al. se ha implementado en el 
programa de elementos finitos AUTODYN y se ha 

utilizado para simular el impacto de proyectiles de 
energía cinética sobre blancos de cerámica/aluminio, 
habiéndose comprobado un buen acuerdo con las 
observaciones experimentales [14] (veáse figura 2) 

35¡-----------~================~ 
30 

'E 25 

.§. 20 

5 15 

ü 
¡¡; 10 
o 
c. 

o 

o RESULTADOS EXPERIMENTALES 

- SIMULACION NUMERICA 

o 

TIEMPO , (f!S) 

Fig. 2 Comparación de los resultados experimentales 
de den Reijer y las predicciones numéricas del modelo de 
Cortés para impacto de un proyectil de 7,62 mm sobre 
blanco de alumina/aluminio a 916 m/s 

e/ Modelos de nucleación y crecimiento de grietas. En 
este grupo de modelos se supone que en el material 
cerámico existe un gran número de microfisuras que 
crecen bajo la acción de las cargas dinámicas y terminan 
por ocasionar la rotura de un elemento del material 
cuando las fisuras coalescen. 

Así el modelo de Curran et al. [15] supone una función 
de densidad de fisuras planas y circulares dada por la 
expresión: 

(16) 

donde N es el número de fisuras por unidad de volumen 
de radio mayor que R, N 0 el número total de fisuras por 

unidad de volumen y R1 un parámetro del modelo. La 
densidad de fisuras se supone que crece con el tiempo 
según una expresión del tipo 

(17) 

donde amax es la tensión principal mayor para el 

elemento considerado y N1, al y ao constantes 

empíricas. 

Asimismo las microfisuras existentes crecen de tamaño 
según una ley del tipo 
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(18) 

donde R2 y <Jgo son dos parámetros empíricos 

adicionales del modelo, si bien <J go puede estimarse 

como 

ago = {ik K¡c (19) 

donde K IC es la tenacidad de fractura del material 

d/ Modelos basados en Mecánica de la Fractura 

En el modelo de Rajendran y Grove [7], se define un 
parámetro de daño y como 

-N 3 'Y- oa (20) 

donde N 0 es el número de microfisuras por unidad de 

volumen y a el tamaño de la microfisura mayor. N o se 

supone constante en el modelo y se admite también que 
las microfisuras inician su crecimiento cuando el estado 
de tensiones cumple el criterio de Griffth generalizado 
[16]: 

a 2 + 1 (a 2 +a 2 )> n RE (21) 
zz 2(1+v) xz yz 2a(l-v2 ) 

para <Jzz >O 

(22) 

para <Jzz <O 

z es el plano de la microfisura, E es el módulo elástico, 
V el coeficiente de Poisson, a el tamaño de la 
microfisura, R la energía por unidad de superficie 
necesaria para propagar la fisura y 't la tensión debida al 
rozamiento entre las caras de la fisura, dada por 

't = to- fl<J zz (23) 

donde 'to es la cohesión y fl el coeficiente de rozamiento 
dinámico. 

Una vez alcanzado el criterio de propagación de las 
microfisuras, éstas crecen de acuerdo con la ley: 

(24) 

donde á es la velocidad de crecimiento de las fisuras, CR 
la velocidad de las ondas Rayleigh, G1 la tasa de 

liberación de energía y n 1 y n2 parámetros empíricos 
que se suponen distintos cuando la fisura está sometida a 

tracción ( <J zz > O) que cuando está sometida a 

compresión ( <J zz < O) . 

Rajendran y Grove [7] han determinado los valores de las 
constantes del modelo para Si C, B4 C y Ti B2 que 
conducen a un mejor ajuste de los resultados del mismo 
con los datos experimentales de los experimentos de 
Kipp y Grady [ 17] de impacto de placas. La tabla 4 
resume tales datos. 

Tabla 4: Parámetros del modelo de Rajendran y Grove 

SiC B4C TiB2 

K¡c (.MPa -fffi) 4 2 7 

)l 0,1 0,1 0,1 

No(m-3) 1.109 5.109 1.109 

nr- 0,1 0,1 0,15 

ao(¡.tm) 0,5 0,5 2,0 

nl+ 1,0 1,0 1,0 

n2 - 1,0 1,0 1,0 

n2+ 1,0 1,0 1,0 

Las figuras 3, 4 y 5 muestran el buen acuerdo logrado 
entre el modelo de Rajendran y Grove y los resultados 
empíricos de Kipp y Grady [17], para las tres cerámicas 
ensayadas. 
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Fig. 3 Comparación de los resultados experimentales 
de Kipp y Grady y las predicciones del modelo de 
Rajendran y Grave para impacto de placas de carburo de 
silicio a 2,1 Km/s 
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Fig. 4 Comparación de los resultados experimentales 
de Kipp y Grady y las predicciones del modelo de 
Rajendran y Grove para impacto de placas de diboruro de 
titanio a 1,5 Km/s 
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Fig. 5 Comparación de los resultados experimentales 
de Kipp y Grady y las predicciones del modelo de 
Rajendran y Grove para impacto de placas de carburo de 
boro a 2,21 Km/s 

Finalmente, a medida que crecen las fisuras, el parámetro 
de daño y aumenta y se supone que el material está 
completamente fracturado cuando y alcanza un valor 
crítico que se supone arbitrariamente igual a 0,75. 

Una variante del modelo de Rajendran y Grove puede 
considerarse el modelo de daño anisótropo propuesto 
recientemente por Riou [18). En este caso se supone 
también que el daño en el material proviene del 
crecimiento de microfisuras existentes en el material. A 
diferencia del modelo de Rajendran, se supone que las 
fisuras solamente se propagan cuando la tensión normal a 
su plano es de tracción y se hace además la hipótesis de 
velocidad de crecimiento constante. 

Se supone que la propagación de una microfisura tiene 
lugar cuando la tensión principal Ci¡ normal a su plano 

supera un valor crítico Cici que a su vez disminuye con 

el daño: 

(25) 

donde Ci R es la tensión de propagación de fisuras inicial 

y d¡ el parámetro de daño para el plano normal a la 

tensión principal (i=l,2,3). El parámetro de daño se 
relaciona con el tamaño de las fisuras simplemente como 

2 
d· =N n:a¡ 

1 S 4 
(26) 

donde Ns es el número de fisuras (supuestas circulares) 

por unidad de superficie y a¡ el diametro de las mismas. 

Una vez superada la tensión umbral de propagación Ci ci , 

las fisuras crecen a velocidad constante. 

(27) 

y el daño acumulado en los tres planos principales se 
convierte por la transformación clásica del tensor de 
tensiones a las direcciones de los ejes fijos. 

Riou realizó numerosas pruebas de impacto de 
proyectiles sobre placas de Si C, obteniendo un buen 
acuerdo entre los resultados experimentales y la 
simulación numérica utilizando el modelo de daño 
anisótropo [18] (Veáse por ejemplo la figura 6) 
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Fig. 6 Comparación de los resultados experimentales y 
las predicciones numéricas del modelo de Riou para 
impacto de un proyectil de 12,7 mm sobre placa de 
carburo de silicio a 152 m/s 

4. ECUACIONES CONSTITUTIVAS PARA 
CERÁMICAS FRACTURADAS 

El impacto de proyectiles en blancos cerámicos ocasiona 
la fragmentación y pulverización del material cerámico en 
muy poco tiempo. En consecuencia, la penetración del 
proyectil en el blanco tiene lugar fundamentalmente en 
un medio fragmentado cuyas propiedades mecánicas son 
muy distintas de las del material intacto. Sin embargo, 
los modelos de comportamiento existentes consideran al 
material cerámico fragmentado de una forma simplista. 
Por lo general se supone que el material no puede 
soportar tracciones y que bajo la acción de una presión 
hidrostática positiva, la resistencia a cortante es 
proporcional a la presión (criterios de Mohr-Coulomb y 
Drucker-Prager): 

Y=a+~p (28) 

donde Y es la tensión equivalente de Von Mises, p la 

presión hidrostática y a y ~ constantes [7] (aunque por 
lo antedicho a se suele tomar igual a cero). 

La ecuación 28 conduce a valores de la resistencia a 
cort~nte del material fragmentado muy elevados para 
presiOnes altas, por lo que en ocasiones se limita con un 
valor máximo [18] 

Y=min(s1 ,ap) 
(29) 

donde p es la presión hidrostática, s1 es el valor 
máximo del límite elástico del material fragmentado y a 
una constante. 

Finalmente, el modelo de Johnson-Hollmquist supone 
que para el material totalmente fragmentado (D=l) el 
límite el~tico es una función potencial de la presión; de 
la velocidad de deformación (ecuación 11) con un valor 
límite SFMAX. Asimismo las constantes elásticas de la 

ecuación de Mie-Gruneisen son menores para el material 
dafíado en la forma que muestra la figura l. 

5. CONCLUSIONES 

En este artículo, hemos realizado una revisón de los 
modelos de comportamiento dinámico de materiales 
cerámicos más utilizados en la simulación numérica del 
impacto en blancos cerámicos. 

Ninguno de los modelos existentes es capaz de predecir 
correctamente la respuesta dinámica de un material 
cerámico frente a un estado de cargas triaxial cualquiera. 
En particular, los modelos de rotura existentes suelen 
adolecer del defecto de la instantaneidad. Suponen que 
cuando se alcanza el criterio de rotura establecido el 
material se rompe subitamente, lo cual no sucede e~ la 
realidad para muchos materiales cerámicos, por lo que las 
discrepancias entre las observaciones experimentales y las 
simulaciones numéricas en cuanto a iniciación de la 
rotura y extensión de la región fragmentada pueden ser 
importantes. Por otro lado, modelos como el de Johson
Hollmquist de acumulación de daño, aunque obvian el 
inconveniente anterior, tienen la grave desventaja de 
exigir un gran número de parámetros empíricos por lo 
que su capacidad predictiva es muy limitada. 

Finalmente se observa una falta acusada de modelos de 
comportamiento dinámico de materiales cerámicos 
fragmentados, que por otro lado juegan un papel 
predominante en la resistencia al impacto de blancos 
cerámicos. 
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Resumen 

Resumen En recientes estudios se ha des:.molbdo un elemento finito cohesivo tridimensional basado en una ley cohesiva 
irreversible del tipo Smith-Ferrante. En el presente trabajo se aplica dicho modelo al estudio del crecimiento de grietas 
por fatiga sobre probetas de tipo CT ("compact tension"). Utilizando una malla simplificada de elementos finitos, se han 
implantado diferentes algoriunos de extrapolación para evaluar la evolución de la longitud de grieta con el número de 
ciclos y se han comparado con el resultado analítico. 

Abstract In rccent studies a tridimensional cohesive finite elemcnt has becn developed based on a Smith-Ferrante-type 
irreversible cohcsive law. In thc prcsent work this model has bccn applied to the study of the fatigue crack growth 
in a Compact Tcnsion specimen. Using a simplified finite element mesh, different extrapolation algorithms have been 
implemcntcd and uscd to evaluatc thc fatigue crack growth ratc. This simulations have bccn comparcd with the analytical 
result. 

1 INTRODUCCIÓN 
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En este artículo se propone una aproximación a la predic
ción de la vida a fatiga basada en el uso de leyes cohesi
vas. Se parte del punto de vista que considera la fractura 
como un fenómeno gradual, en la cual se considera que 
la zona cohesiva en frente de punta de grieta ofrece la re
sistencia a fractura. La fractura desde el punto de vista 
macroscópico debe entrañar cierta irreversibilidad en el 
proceso, lo que requiere la formulación de leyes ineversi
bles de tipo cohesivo como las propuestas por Needleman 
[8] o Camacho y Ortiz [3]. La irreversibilidad asociada 
a la descarga conduce a la acumulación de daño, aspecto 
que es particularmente crítico en simulaciones de creci
miento de grieta por fatiga. En este artículo se presenta un 
análisis para evaluar el comportamiento numérico de dis
tintos métodos que estiman la variación de la longitud de 
grieta con el número de ciclos. Estos métodos pretenden 
ser una primera aproximación a problemas de crecimien
to por fatiga en presencia de zonas plásticas grandes así 
como etapas cercanas a la rotura definitiva. 

2 UNA CLASE DE LEYES COHESIVAS 
IRREVERSIBLES 

La pérdida gradual de resistencia con aumento de separa
ción entre las caras de la grieta tiene como resultado final 
el crecimiento de la misma. La ley cohesiva determina la 
energía de separación o energía de fractura requerida para 
la completa formación de la superficie libre. En esta sec
ción se formula una clase de ley cohesiva inelástica que 
porporciona la base sobre la que se sustenta el modelo de 
crecimiento por fatiga empleado. 

Se considera un cuerpo en una configuración inicial B0 C 
R3 . El cuerpo realiza un movimiento descrito por una 
transformación x : B0 x [0, T] -+ R3 , donde [O, T] es 
el intervalo de tiempo considerado. Sea F el gradiente de 
deformación y P el tensor de tensiones de Piola-Kirchoff 
[ 13]. El contínuo está dividido en dos partes Bt por una 
superficie cohesiva So orientada según su normal unita
ria N. La potencia de las fuerzas de volumen p0 b y las 
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fuerzas de contorno tes: 

rtr = ¿ r Po b . X dVo + ¿ r t . X dSo (1) 
lBt laB~ 

donde la suma es sobre las dos partes del cuerpo Bt. De 
igual forma la energía cinética del cuerpo se expresa por: 

(2) 

La potencia debida a la deformación, es decir, la parte de 
la potencia aplicada al solido y que no es empleada en 
aumentar su energía cinética es por tanto: 

¿ r Po (b - x) . X riFo 
}B± 

u 

+ L r t. xdSo laBt; 

(3) 

Adicionalmente, el equilibrio de cantidad de movimiento 
implica: 

Vo ·P 

P-N 
IIP·NII 

= Po (x- b) 
t 

lltll =o 

en Bt 
sobre éJB± o 

sobres± o 

(4) 

(5) 
(6) 

donde V o· representa la divergencia material sobre B0 y 
N es la normal unitaria. Substituyendo (4) en (3), apli
cando el teorema de b divergencia y haciendo uso de (5) 
y (6) se obtiene la potencia de deformación: 

pD = L r ± p . F dVo + L ~ t . llxll dSo (7) 
J B 0 Js" 

Esta expresión generaliza la fórmula de la potencia de 
deformación [7] para cuerpos con superficies cohesivas. 
Como en sólidos convencionales, en la primera integral 
de (7), el primer tensor de tensiones de Piola-Kirchhoff 
P opera en el gradiente de deformación F sobre el volu
men del cuerpo. En la segunda integral las tracciones tra
bajan sobre los incrementos de los desplazamientos ("de 
apertura" ) sobre la superficie cohesiva 50 . 

8 = llxll (8) 

Las anteriores expresiones fijan la base para el desarrollo 
de una teoría general de cohesión en sólidos, en la que los 
desplazamientos de apertura 8 son una medida de defor
mación y las tracciones la medida de tensión conjugada. 

Se consideran las leyes cohesivas que derivan de una 
energía libre cP ( 8) e) q) de la forma: 

(9) 

donde e es la temperatura local y q es cualquier conjunto 
adecuado de variables internas que describen el proceso 
inelástico relacionado con la decohesión. La evolución 
de las variables internas de q se asume determinada por 
un conjunto de ecuaciones cinéticas en la forma general: 

q_ = r (8, e, q) (10) 

Este estudio se restringe a procesos isotérmicos (indepen
dientes de {}), de forma que la estructura potencial que 
posee la ley cohesiva es una consecuencia directa de la 
primera y segunda ley termodinámica [5],[6]. La ventaja 
de éste método es que podemos reducir la identificación 
de la ley cohesiva desde las tres funciones independientes 

t ( 8) e' q) a una única función 9 ( 8' e' q). 

La formulación de las leyes cohesivas en modo mixto si
gue a Camacho y Ortiz [3] para definir un desplazamiento 
de apertura efectiva ó. La ley universal de Smith-FeiTante 
y su aplicación sistemática según [ 1] proporcionan la si
guiente expresión de la función potencial: 

(11) 

donde CJc es la tracción cohesiva normal máxima y Óc es 
un desplazamiento de apertura característico. 

3 ELECCIÓN DE MATERIAL Y PRO
BETACT 

El material elegido para la simulación del crecimiento por 
fatiga es la aleación Al-7075-T6 con características: 
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a) Modelo CTJ b) Modelo CT2 

Numero de elementos 830 
Numero de nodos 6828 

2 

Elemento Elastoplastico 

Tridimensional 

Elemento Elastoplastico 

Tridimensional 

Figura 1: Tipos de malla empleados para modelar probeta CT. 

Tabla 1: Propiedades mecánicas de Al-7075-T6 

Propiedad Valor 

Módulo Elástico 72000 !liPa 
Límite Elástico 530MPa 

Tensión de rotura 593 !liPa 
Tenacidad a la fractura 2490MPayrnm 

Valor crít. energ. lib. en la fractura 86 MPamm 
Apertura crítica 0.053 mm 

La probeta que se ha elegido para realizar la simulación 
es una CT ( "compact tension" ). De acuerdo con la nor
ma ASTM E 647 [2] se eligen las dimensiones: 

Tabla 2 : Dimensiones importantes de la probeta CT 

1 Dimensión 1 Valor 

a 75mm 
w 150mm 
B 10mm 

4 DESCRIPCIÓN DE LOS MODELOS 
GEOMÉTRICOS EMPLEADOS 

Se ha modelado la probeta CT siguiendo dos filosofías 
(Figura 1 ). El primer modelo (CT1) simula con todo de
talle la geometría, incluyendo la forma de la entalla y los 
puntos de aplicación de la carga. En el segundo (CT2) se 
recurre a una geometría mucho más sencilla consiguien
do un menor número de elementos. 

En ambos modelos condiciones de contorno apropiadas 
evitan problemas de convergencia asociados a modos de 
sólido rígido provocados por rótulas plásticas espúreas. 
En la Figura 1 se muestra con detalle la inserción de ele
mentos cohesivos entre las caras de los elastoplásticos. 

El modelo numérico empleado contiene dos tipos de ele
mentos, el primero elastoplástico tridimensional mejora
do ("enhanced") propuesto por Si m o et al. [ 1 0], y el se
gundo cohesivo tridimensional de comportamiento irre
versible basado en la ley de Smith-Ferrante [ 1] 

La carga exterior que actúa sobre la probeta se aplica de 
forma diferente en función del modelo. Para CTl se apli
ca en el nodo central de la malla de los bulones, resul
tando una concentración de tensiones local. En CT2 se 
aplica una distribución superficial tangencial equivalente 
a la tensión exterior. 

Ambos modelos no utilizan simetría respecto al plano de 
la fractura: introducir simetría por medio de desplaza
mientos nulos sobre los elementos cohesivos prescribe 
sus estados de daño. 

4.1 Evaluación de los resultados para el caso 
de carga estática 

Atendiendo a los resultados que se obtienen de los dos 
modelos bajo carga estática se concluye que es más útil 
emplear el modelo CT2, con mejor relación resultados 
frente a tiempo de cálculo: la distribución de tensiones 
verticales es muy parecida en valor y forma para los dos 
casos, sin que en CT2 aparezcan de concentración de ten
siones en los puntos de aplicación de carga (Figura 2). 
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a) Modelo CT 1 

STRESS 3 

,------, -6.96E+01 

f---t 7.44E+01 

¡....,._,-..,--t 1.55E+02 

f-:...:..::-t 2.37E+02 

3.18E+02 

4.00E+02 

4.81E+02 

5.62E+02 

STRESS 3 

-5.22E+01 

f----l 4.03E+01 

b=-t 1.33E+02 

p.....::...;-f 2.25E+02 

b) Modelo CT2 

3.18E+02 

4.10E+02 

5.03E+02 

5.96E+02 

Figura 2: Distribución de esfuerzos en la dirección 3 mostrando la zona plástica de las probetas CT. 

5 CRECIMIENTO DE GRIETA POR FA
TIGA 

5.1 Cálculo analítico vida ª fatiga 

En primer lugar se presentan las fórmulas analíticas [2] 
[ 4] para evaluar la vida a fatiga de la probeta CT. Consi
derando la expresión del factor de intensif1cación de ten
siones que proporciona la norma [2] podemos evaluar el 
incremento de dicha magnitud en un ciclo, según: 

!::..K = !::..P 2 + ~ p(O 
B.jW (1- 03/2 

~ ~ 0.2 (12) 

donde: p(O = o.ss6 + 4.64 ~- 13.32 e+ 14.72 e -
5.6e y~= ajw. 

Introduciendo estos valores en un ecuación de velocidad 
de crecimiento (Forman) podemos evaluar la vida de la 
probeta como: 

1
~1 

N = ~· 1/J(O d~ (13) 

donde ~~ es la mínima longitud de grieta que cumple 
K(~¡) ~ K e donde K e es la ten'acidad a fractura. 

5.2 Extrapolación numérica del dañoª fatiga 

En un estudio de crecimiento de grieta por fatiga es habi
tualla presencia de cientos de miles de ciclos, por tanto se 
introduce en la formulación del elemento finito cohesivo 

algoritmos de extrapolación de daño que permitan la eva
luación de éste para un número significativo de ciclos en 
cada paso computacionaL Los métodos aquí propuestos 
se basan en variaciones del desarrolo en serie de Taylor 
para la función de daño, que en el instante n + 1 se puede 
evaluar como: 

( 14) 

donde la evaluación de la drj;j dN en el instante n es ob
jeto de esta sección, y para todos los casos !::..Nn+l se 
calcula según: 

!::..N _ cPcoh - ePa 
n+l - (!!.!!!..) 

dN 
11 

(15) 

que es el incremento de ciclos necesarios para que los 
puntos de daño c/Jo en el instante n alcancen un daño cPcoh· 

suficiente para pertenecer al frente de grieta . Este valor 
suele fijarse a efectos prácticos en el 80% del valor crítico 
de la energía liberada en la fractura G e, demostrando los 
cálculos actuales que la elección arbitraria de este valor 
no afecta fundamentalmente a los resultados finales. 

En las siguientes subsecciones se presentan los modelos 
que calculan el incremento de la función de daño con el 
número de ciclos dc/J/ dN. Estos modelos se implantaran 
en el programa de elementos finitos FEAP. [ 11] 

5.3 Modelo lineal 

En este modelo la derivada de la función de daño, expre
sada como tracción efectiva dcjJ j dt5 cambia de variable al 
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objetivo dr/J/ dN mediante el incremento de ó y N entre 
los instantes n y n-l. El salto 6.Nn+l se fija a un valor 
constante relacionado con un incremento de ciclos carac
terístico, siendo lo suficientemente pequeño para evitar 
problemas de no convergencia numérica. 

drp 
dN 

drp Ón- Ón-1 

dJ Nn- Nn-1 
(16) 

5.4 Modelos de velocidad de crecimiento 
exponencial 

Se ha realizado otra aproximación de drp / dN teniendo en 
cuenta que la función de daño realmente depende de la 
apertura, que se puede relacionar con el número de ciclos 
mediante: 

drjJ (drjJ) 
3 

íT da 
dN = dó ECJu dN 

(17) 

esta fórmul::i se basa en las aproximaciones 

[(2 (J2 íTCL 
Órv--rv--

E CJy CJyE 
( 18) 

De esta forma se puede relacionar el objetivo dr/J/dN y 
las conocidas expresiones para el crecimiento de grietas 
por fatiga: ecuaciones de Paris, Walker y Forman: 

Tabla 3 : Ecuaciones de velocidad de crecimiento expo
nencial 

1 Ecuación 1 
(' 

Paris e t:J.J(111 

Walker 1 ' (1-R)(l -¡)ml 

Forman o ]( -
(1-R) Kc-::.K 

5.5 Modelo geométrico de apertura 

Según Suresh [9] la velocidad de crecimiento de grieta 
por fatiga en la zona lineal de la ecuación de Paris es pro
porcional al incremento de la apertura del frente de grieta. 
La base física de este modelo es la relación geométrica 
entre el espaciado de las estriaciones (marcas de playa) y 
el proceso de achatamiento en punta de grieta ("crack tip 
blunting"). La variación del daño con el número de ciclos 
se expresa según: 

drjJ 
dN (

drp) 3 
1f (!:J.ó) 

dó E CJy 
(19) 

Las características de este modelo permiten incluirlo de 
una forma natural en la teoría cohesiva ya que a diferen
cia de los anteriores drp / dN no depende directamente del 
valor del incremento de concentración de tensiones !:J. K, 
que en todo caso en los modelos cohesivos no hay que 
calcular. 

••¡;:==:::r=======::2::::;---r----¡---¡ 

86 

84 

+---+ M. Lineal 
o---o M. Exponencial {Forman) 

M. Apertura 
l:l--iJ M. Teorice 

74oc_ __ s:'-oo=----:-:,o'c:::o---:,-::':sc-=-o ---:::,o'=-=oo---:,-:::so-=-o ---:73:~c·o 
Numero de c;cias 

Figura 3 : Evolución de la longitud de grieta con el núme
ro de ciclos. Parámetros de la simulación Pmax = 5GOON 
y R = 0.15 

5.6 Análisis de los resultados 

En la Figura 3 se presentan los resultados obtenidos en 
la extrapolación para el criterio analítico y los numéricos 
(elementos finitos) anteriores. 

En primer lugar el resultado analítico, con el que se van a 
comparar los demás, aparece lineal ya que se dibujan só
lo los 3000 primeros ciclos. Las tres curvas de resultados 
numéricos comienzan en el mismo punto ya que el inicio 
de la simulación se hace de la misma forma. 

Se observa que el método de apertura es el que menos se 
ajusta al analítico en este rango de ciclos. El método ex
ponencial basado en la expresión de Forman [ 4] presenta 
un mejor ajuste aunque es el más inestable numéricamen
te sobre todo cuando la simulación es hasta la rotura, de
bido a la singularidad que la ecuación de Forman presenta 
en puntos cercanos a la fractura. 

El método numérico que más se aproxima al analítico es 
el lineal. Aunque pudiera parecer que métodos más so
fisticados debieran ajustarse mejor al analítico, un factor 
adicional es que en este método !:J.Nn+l se fija a un valor 
constante, lo suficientemente pequeño para que no pro
porcione problemas numéricos. Nótese que los diferentes 
métodos utilizan diferente número de pasos. 
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El objetivo a medio plazo de esta línea de investigación 
es, basándose en el estudio de la física cohesiva del pro
blema, obtener valores de D..Nn+l variables y óptimos 
para simular correctamente la curva de crecimiento en ca
da momento. 

6 CONCLUSIONES 

Los métodos presentados pretenden simular la parte cen
tral del crecimiento de grieta por fatiga en una probeta 
CT. El objetivo futuro es calibrar un nuevo método nu
mérico basado en los elemento finitos a emplear en la 
simulación de situaciones más complicadas [ 12] 

Las pruebas realizadas muestran que los métodos basados 
en la velocidad de crecimiento exponencial se muestran 
más inestables que el basado en la apertura: los prime
ros, por ejemplo el de Forman, presentan una singulari
dad cuando la longitud de grieta se aproxima a la crítica, 
por lo que son particularmente sensibles a divergencias 
numéricas. Se está estudiando la forma de determinar 
un incremento variable de ciclos en el modelo lineal con 
cierto significado físico que se comporte correctamente 
para todas las zonas de la vida de la probeta. 

Como segundo método factible, el basado en la apertura 
efectiva es el que mejor se ajusta y converge al resultado 
esperado en la zona próxima a la rotura, por lo que se está 
desarrollando otro modelo basado en la apertura efectiva 
que ajuste mejor a la curva de crecimiento de grieta. 
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Resumen. La dinámica de grietas en materiales frágiles ha atraído recientemente un gran interés. 
En particular se han investigado las intestabilidades que aparecen en la punta de la grieta al au
mentar las fuerzas externas. Se ha obsen·ado que, por encima de una velocidad ele propagación 
determinada, la grieta se ramifica. En este trabajo se muestra, mediante simulaciones numéricas 
y razonamientos cualitativos, que una grieta recta se inestabiliza por encima ele una wlociclad 
ele propagación que depende ele las fuerzas viscosas no locales. En ausencia ele disipación, esta 
wlociclacl es muy pequeüa, en comparación con la velocidad del sonido. l\' uestros resultados sug
ieren que la mayoría ele los experimentos se llevan a cabo en un régimen ele sobreatenuación, en 
el que la disipación ocurre en una zona muy próxima a la punta ele la grieta. Como consecuencia 
del reducido tamaüo ele esta zona se pueden producir calentamientos apreciables que han sido 
o bse1Tados experimentalmente. 
Abstract. There is a grm,·ing interest in the study of the dynamics of cracks under applied 
strains in brittle materials. In particular in the instabilities that appear at the crack tip when the 
externa! driving forces are increasecl, ancl, above a threshold velocity, the crack splits into t\YO. In 
this work \Ve show, by means of numerical simulations and c¡ualitative arguments, that straight 
cracks become unstable at a velocity ,,·hich clepencls on non-local viscous forces. In the absence of 
clissipation, this ,·elocity is negligible, as comparecl \vith the wlocity of souncl. Our results suggest 
that most experiments are clone in the o\·er-clampecl regime, where clissipation takes placé close to 
the crack ti p. As a consequence of the reducecl size of this region, there can be heating effects that 
hm·e been observecl experimentally. 

1 INTRODUCTION 

The clynamics of cracks in brittle materials have re
cently attractecl a great cleal of interest (see [1]). Par
ticular attention has been devotecl to the stucly of 
crack tip instabilities. These instabilities appear \Yhen 
the clriving forces ,,·hich make the crack grow are 
increasecl[2, 3]. Typically, the crack tip reaches a criti
ca! wlocity beyond which branching or oscillation ap
pear. Interesting patterns were also observecl under an 
applied thermal gradient[-!]. 

The first study of instabilities in dynamic cracks can 
be founcl in[5]. It was shown i:hat a straight crack is 
intrinsically unstable at a wlocity ,,·hich is a fraction 
of the sound Yelocity (although the Rayleigh velocity is 
more commonly usecl). The analysis reported in[5] as
sumed that a crack was moYing at a constant velocity, 
and the stresses around the tip \Yere calculated analyti
cally. Beyond a certain wlocity, the maximum stresses 
are at a finite angle with respect to the direction of the 
tip. An instability was assumed to take place. This 
seminal \York obtained a close analytical solution for 
the stresses around a moving crack assuming that the 

dynamics of the medium are purely inertial, \\"ith no 
damping. 

In real systems, sound \\·m·es are attenuatecl. \"iscos
ity can be adcled to the standard theory of elasticity 
in a standard \vay[6]. Sound \vm·es acquire a damp
ing which increases ,,·ith the square of the frec¡uency. 
Thus, there is a frequency, or wave-vector, at which 
the damping of a wave becomes comparable to its fre
c¡uency. Beyoncl this scale, the analysis reported in[5] 
neecls to be modified. Results in Pi\HviA[7] suggest that 
sound \Yaves of frec¡uencies "' 500 kHz are dampecl at 
scales of order of 0.1-1 cm. The wm·elength of modes 
in the kHz range are also of order of centimeters, so 
that this is the scale below which damping processes 
are expected to domínate over inertial dynamics. The 
diameter of the crack tip is much smaller. Hence, the 
tip instabilities should be strongly influenced by the 
Yiscosity of the material. 

2 SIMULATIONS 

In order to analyze the role of the viscosity \Ve have 
discretized the continuum ec¡uations of elasticity by us-
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ing a triangular two dimensional grid, following previ
ous work on pattern formation in fracture in brittle 
materials[8, 9, 10] (we are modeling experiments on 
thin slabs). The equations of motion which describe 
the dynamics of the nodes combine inertial and vis
cous terms. The friction forces are assumed to depend 
only on the relative velocities of neighboring nodes, 
preserving translational invariance[6]. The equations 
of motion to be integrated are: 

i' j' 

[ (
aü·· éJa, .,)1 

~ J]Üij,i' j' ñij.i' j' 8;] - a'/ r) 
l J 

where the sums in the second term are over the near
est neighbor nodes, (i'j'), to nocle (i,j) and ñij,i'j' 

is the unit vector from node (i,j) to node (i',j'). 
All nodes lie in a triangular lattice. The fracture 
process is described by deleting the forces bet\\·een 
t\VO nearest neighbor nodes \vhen the relatiw strain, 
ñij.i'j' [i1ij.i'i' (üij- Ü;'j' )], exceeds a threshold, Uth· 

This process is irreversible, ancl the coupling remains 
zero at all latter times. In previous work[8], \\·e have 
analyzecl the propagation of cracks where the fracture 
proceeded stochastically. Different bonds at the sur
face of the crack had a failure probability \\·hich \\·as 
a function of the local strain. In between failure pro
cesses, the strains relaxed fully to equilibrium. The 
model used here is cleterministic, ancl the system is al
ways out of equilibrium. In terms of the macroscopic 
parameters of the material \\·e have that: 

m J3 ''d p-a-
2 

k = 
Se} m 

(2) 3 •) a-

= 
pd 

1) a2 

\\·here p is the clensity of the slab, d its thickness, p the 
macroscopic viscosity, cy is the velocity of transver
sal souncl waws, and a is the lattice parameter of the 
cliscrete model. Qualitatively, each node represents a 
region in the material small \\·ith respect to the scales 
rele\·ant to the experimental situation. \\'e take this 
scale to be of the order of the crack tip radius, that is, 
no smaller than a few microns.' This argument fixes a 
in eq. (2). 

\\'e assume that the elastic energy dissipated by the 
moving crack goes into heat, which raise the tempera
ture of the material. \Ye analyze la ter the temperature 
changes to be expected. The role of thermal noise, and 
the changes induced by heating processes and tempera
ture gradients on the growth process will be addressed 
in a future publication. 

As mentioned above, dissipation in P!\Ii\IA sets in at 
scales of order of centimeters. The dynamics at scales 

(d 1n 

O.B 

\ 1 l!!l 111 

11 1 ~~~~1' ) ¡
1 

' \'"' 1 T ~~~~ 0.6 

\ . '1 ''¡ill''tllt' ·l¡¡'jl u 

) ¡~ r.¡¡ 1!1 1

11 0.4 

0.2 

'! ·J o IT T 
o 100 200 o 100 200 o 100 200 

y (lattice param.) 

Figure 1: Behm·ior of inertial cracks when the externa! 
strain, u0 , is varied. (a) u0 =0.024. (b) uo=0.02G. (e) 
u 0 =0.028. And also their velocity (in units of cy) as 
function of position of the advancing crack ti p. ( d) 
11 0 =0.024. (e) u 0 =0.02G. (f) u 0 =0.028. The thresholcl 
for breaking is 11th = 0.1. 

comparable to that of the nodes in our discretization 
is strongly over-clamped. Our phenomenological damp
ing tenn, 1], should suffice to account for the clissipative 
processes in Pi\Ii\IA. The scheme usecl here is interme
cliate between a full scale atomic simulation[ll], ancl 
more phenomenological models[12], where dissipation 
takes place \\·ithin the units used in the discretization. 

Simulations have been performed in rectangular 
samples \\·ith the y orientation along one of the axis 
of the triangular lattice. The lattices shown in the 
figures are 50 nodes \\·ide and 275 nodes long. Fixed 
strains, below 11th, are applied at the vertical eclges. 
Then, bonds near the lower horizontal edge are bro
ken at a fixecl rate, so that the velocity of the crack 
is well below cy. Once the crack is sufficiently long, 
strains near its tip begin to exceed 11th, and the crack 
continues grmving by itself. 

In the absence of damping, straight cracks becomc 
unstable on short time scales (of the order of the max
imum phonon frequency in the model). Typical results 
for cracks growing in a narrow slab under an applied 
strain at the edges are shown in figure 1 (a)-(c). In 
addition, the crack tips tend to accelerate, which en
hances the tendency towards an instability. The ve
locity of the upper-most part of the crack pattern is 
depicted in fig. 1 (d)-(f). It shows an initial accel
eration, and a very irregular behavior once the crack 
develops branches and oscillations. 

The initial acceleration can be understood by noting 
that the stresses around a crack tend to grow with its 
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Figure 2: Behm·ior of dissipatiw cracks ,,·hen the exter
na! strain, u0 , is variecl. (a) tt 0 =0.028. (b) u0 =0.030. 
(e) u0 =0.032. Ancl also their wlocity (in units of cy) 
as function of position of the ach·ancing crack tip. (el) 
uo=0.028. (e) u0 =0.030. (f) u0 =0.032. The thresholcl 
for breaking is u 111 = 0.1, ancl k= r¡. 

length. The only t\YO scales are the length of the crack, 
l. ancl the radius of the tip, a. Dsing elasticity theory, 
\\·e fine! that the stresses at clistance r from the tip 
must scale as JT7T f(a/r, a/l). \Yhen a/l --+ O, the 
stresses must grow as VI. This grmvth is arrested \\·hen 
l becomes comparable to the width of the system. 

Our numerical results confirm this tenclency towards 
acceleration ancl subsequent instability. i'íote that the 
inertial solution founcl in[5] assumes the existcnce of a 
crack of constant length moving at constant velocitv. 
The change in the length of the crack, \\·hich clefini
tiYely takes place in experiments, prewnts a direct ap
plication of the results in[Ei] to many situations of prac
tica! interest. 

\Ye find that straight cracks are stable, and move 
at constant velocity, only in the presence of dissipa
tion. As the clriving force is increased, we observe a 
branching instability. Typical results are shown in fig. 
2 (a)-(c). A series of instabilities are obsen·ed, as the 
strains appliecl at the boundaries are increased. The 
velocity of the crack tip, for the same applied strains, 
is shown in fig. 2 (d)-(f). 

3 ANALYSIS OF INSTABILITIES 

In the presence of dissipation, an analytical solution, 
of the type presented in[5], cannot be found. \Ye can, 
hmvever, outline the main features of the stresses near 
a crack moving at constant speed. The stress field de-
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Figure 3: Asintotic Fracture ,·clocity (in units of cy) 
as function of externa! applied strain. 

scribed in[5] can be deriwd from an appropriate clis
tribution of forces applied at the crack edges, in such 
a \\·ay as to satisfy the bounclary conditions. Let us 
assume that, as a first approximation, these forces do 
not change in the presencc of dissipation. Thev havc 
the general form f(r- vt). The stresses at a~ arbi
trary point of the plane can be obtaincd by means 
of t he G re en function, G ij ( r - r', t - t'), \\·i t h Fourier 
transform G ij (k, w). In the absence of dissipation, the 
frcquency _w appears only in combinations of the type 
w2 -cl.Tikl 2

, \\·here CL,T denote the velocity oflongitu
clinal and transverse sound \vaves. Dissipation changes 
these exprcssions into w2 

- el Tlkl 2 
- ip:.c:lkl 2

. The 
Fourier transform of the appli~d forces can be \Hit
ten as f(k,w = vk). Hence, the denominators in the 
Green's functions become (vk) 2

- cl,ylkl 2
- ipvklkl 2

. 

At lm\· val u es of lkl, the infiuence of the viscosity is neg
ligible. The long clistance behavior is well described 
by the solution in[5]. For lkl :?> lvl/¡t, on the other 
hand, the viscous term dominates. This term is less 
anisotropic than the inertial term, as it contains one 
pmver of vk, instead of two. Hence, we expect the 
tendency towards instabilities to be reduced. 

The previous analysis is supported by the numer
ical results. In the presence of dissipation, straight 
cracks are stable below a critica! applied strain. The 
wlocity is almost constant. Simultaneously with the 
instability of the straight cracks, the velocity shows a 
suelden jump, as shown in fig.(3). This discontinuity 
in the velocity seems to be in agreement with recent 
experiments[l3]. 

4 DISSIPATION AND HEAT 

Our results suggest that viscous forces are clominant 
in crack propagation. Near the crack tip typical de
viations of the nodes from equilibrium are or order a. 
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[2] Typical velocities are of order ku 1h/r¡, where Uth is the 
threshold at which a bond breaks. The energy dissi
pated per node and per unit time is ~ k2ufhjr¡. In 
terms of macroscopic quantities, the energy generated [3] 
per unit time and unit volume is ~ p2 c4 a2 u~/(J1E2 ), 
where e is sorne average of the longitudinal and trans- ¡4] 
Yerse sound wlocities, E is the Young's modulus and 

J.F. Boudet, S. Ciliberto, and V. Steinberg, Eu
rophys. Lett. 30, 337 (1995). 

E. Sharon, S.F. Gross, ancl J. Fineberg, Phys. ·Rev. 
Lett. 76, 2117 (1996). 

A. Yuse and :tvL Sano, Nature 362, 329 (1993). 

u e is the macroscopic e las tic limit. This dissipation 
generates thermal gradients. They will be determined 

[5] E. H. Yoffe, Phi!. Iviag. 42, 739 (1951). 

by the condition: 

éJT 0 1 éJE 
- = n,\i-T+ --=O 
éJt PCe éJt 

[6] 

(3) 

L. Landau ancl E. Lifchitz, Théorie de l'élasticité, 
(2e édition, Editions l\Iir, l\Ioscou (1990). 

J. F. Boudet, prívate communication. [7] 

[8] 
where n, is the thermal diffusion coefficient, and Ce is the 
specific heat. Assuming that most of the dissipation 
takes place at distances from the crack tip comparable [9] 
to its radius, we find that the temperature increase at 

E. Louis ancl F. Guinea, Europhys. Lett. 3, 811 
(1987). 

P. :\Ieakin, G. Li, L.;\I. Sander, E. Louis, ancl F. 
Guinea, J. Phys. A 22, 1393 (1989). 

the tip can be \\Titten as: t::.T1;p ~ c4 a4 u~/(n,pceE2 ) 
This expression is highly sensitiYe to the choice of a, the 
tip radius. Hence, it is difficult to make accurate esti
mates of the expected heating. Experimcntally, signif
icant increascs in temperature near the crack tip haYe 
been reported[1...i). Energy dissipation has also been 
obserYecl in[3], "·here it is argued that most of the en
ergy is spent in increasing the crack surface. Hm,·eyer, 
e\·en for slow, straight cracks, a significant rise in en
ergy dissipation as function of Yelocity is reported. In 
our simulations the elastic energy lost ,,·hen one spring 
is cut ,,·ould go into surface energy, \Yhereas the Yiscous 
dissipation \\·ould go into heat. 

5 CONCLUSIONS 

In conclusion, "·e find that clissipation plays a crucial 
role in stabilizing straight cracks in brittle materials 
under stress. For the particular case of P:\L\L\, the dy
namics at scales of the order of the crack tip are highly 
oYer-clamped. Significant heating effects are to be ex
pectecl. It would be interesting to stucly thc clynamics 
of cracks in materials which are in the uncler-clamped 
regime. 
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EL USO DE MODELOS DE SIMULACION CICLO A CICLO EN LA PREDICCION DEL CRECIMIENTO 
DE GRIETAS EN FATIGA CON CARGAS ALEATORIAS. 

~ 
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Área de Ciencia de Materiales e Ingeniería Metalúrgica 
Dpto. de Ingeniería Civil y de Materiales 

E.T.S.I.I. de Málaga, Plaza del Ejido s/n, 29013 MÁLAGA. 

Resumen. El presente trabajo analiza el comportamiento del modelo de simulación de crecinúento de 
grieta propuesto por Newman, e implementado en el programa F ASTRAN 11. Se analiza la capacidad del 
modelo para predecir las vidas de crecimiento de grieta con cargas de amplitud variable. Se estudia el 
efecto de la utilización de factores de constricción para considerar distintos estados de tensión. Las 
comparaciones se realizan con vidas obtenidas experimentalmente para tres anchas de banda diferentes, y 
para la aleación de alunúnio 202-f-T351. Se encuentra una fuerte influencia del factor de constricción 
sobre las vidas de crecinúento en las simulaciones, tanto en las vidas medias como en las dispersiones, así 
como una fuerte correlación entre las vidas y el valor del pico m;himo del registro de carga. La vida 
media aumenta con el ancho de banda para los mismos niveles de carga. 

Abstract. In this paper the behaviour of crack gro\\1h model proposed by Newman :md implemented in 
the FASTRAN II computer program is analyzed. Capability of the model to predict crack grm\1h life 
under variable amplitude loads is considered. The efTect of the constraint factors used to consider the 
stress condition is analyzed. The results of the simulations are compared with the experimental lives 
obtained for 2024-T351 aluminium alloy. The simulated lives present, a strong inf1uence of the constrain 
factor. The mean life increase with the broadband of the spectnnn. 

l. INTRODUCCIÓN 

Muchos componentes y sistemas mecamcos están 
sometidos a cargas complejas de amplitud variable 
durante su vida en servicio. Una de las consideraciones 
importantes en el diseño de tales componentes, es la 
vida esperada de fatiga. El fallo de componentes críticos 
puede producir daño a otros componentes y pérdidas de 
sistemas completos. Una fonna de prevenir estas 
situaciones es mediante inspecciones periódicas, cuyos 
periodos de inspección son función de la velocidad de 
crecimiento de grieta. 

La detenninación de la vida de fatiga de tm elemento 
sometido a cargas de amplitud variable, necesita obtener 
historias de carga representativas de las variaciones de 
carga soportadas en servicio por el elemento. Lo 
anterior, implica definir un registro de cargas de una 
longitud finita representativo del proceso completo, y 
repetirlo hasta el fallo. El número de repeticiones hasta 
el fallo final pernútirá estimar la vida del elemento. La 
elección de esta historia representativa no es tarea fácil 
[1], pudiendo influir grandemente en las estimaciones 
de vida. 

La vida se puede detenninar por medio de ensayos o 
mediante métodos de simulación, en ambos casos, 
definidas varias lústorias, es posible definir como más 
representativa aquella que obtenga la vida más corta, y 
así poder determinar la fiabilidad y el error de las 
estimaciones [2]. Las deternúnaciones experimentales, 
son caras y conllevan un gran consumo de tiempo, 
siendo las estimaciones mediante simulación 
ampliamente utilizadas. Estas penniten simular el 
comportanúento de una grieta bajo cargas de amplitud 
variable, mante1úendo el efecto de secuencia [3-5], y 
analizar la variabilidad en la vida producida por los 
cambios en la historia de cargas. La mayoría de éstos 
modelos han sido contrastados mediante ensayos con 
cargas de amplitud constante, así como en algunos 
casos, con cargas de amplitud variable [6-8). Para este 
tipo de cargas, se pueden producir errores apreciables, 
tanto en las deternúnaciones de vida como en las 
estimaciones de la variabilidad de la núsma, estos 
errores son función del registro y de las variables del 
modelo utilizadas. 
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En este trabajo, se analiza el comportamiento del 
modelo de simulación basado en la MFEL propuesto 
por Newman (5], e implementado en el programa de 
ordenador FASTRAN 11 [9], estudiándose la capacidad 
del modelo para predecir crecimientos de grieta 
(variabilidad y vida media) con cargas de amplitud 
variable. Se estudia la influencia del factor de 
constricción elegido para considerar el estado de 
tensiones (tensión o defonnación plana), así como el 
efecto de la longitud de la historia finita de cargas y de 
las sobrecargas dentro de cada historia. Las 
estimaciones que el modelo predice son comparadas con 
los resultados de ensayos con tres procesos de distinto 
ancho de banda. Se han generado entre veinte y treinta 
lústorias de carga de amplitud variable para cada uno de 
los tres anchos de banda estudiados. Para cada registro, 
se han obtenido experimentalmente los ciclos de carga 
necesarios para crecer una grieta desde una longitud a0• 

hasta otra a1 definidas previamente. Los resultados 
experimentales son comparados con las estimaciones 
del modelo para las mismas historias de carga. 

2. ENSAYOS Y SIMULACIÓN 

Los ensayos y las estimaciones se realizan sobre la 
aleación de alumiiúo 2024-T351, la probeta utilizada es 
del tipo "Compact Tension" (CT) con un ancho de 50 
mm y un espesor de 12 mm, todas las probetas fueron 
obtenidas de una núsma plancha. Para el ajuste de las 
curvas de crecimiento se utilizaron los datos obtenidos 
por La petra [ 1 O] con probetas idénticas a las anteriores, 
sacadas también de la chapa anterior. Estos ensayos se 
realizaron con R=O.] (Pm'"= 882 N y Pmax= 4410 N) y 
longitudes de grieta: a0 = l7.5mm y ar25.5 mm. La 
ecuación de crecinúento usada es la propuesta por 
Newman mostrada a continuación: 

(1) 

con 

L1Kejf = Kma~- Kop (2) 

(3) 

Donde L1K0 es el rango del factor de intensidad de 
tensiones umbral, Kop es el factor de intensidad de 
tensiones de apertura de grieta, y C1 a C5 son parámetros 
del modelo. 

Los valores de los parámetros obtenidos así como el 
método de ajuste utilizado, se encuentran con más 
detalle en la referencia [ 11]. 

Para los ensayos con cargas de amplitud variable se 
utilizaron tres procesos de distinto ancho de banda, 
caracterizado cada tmo por el factor de irregularidad e, 
definido como la relación entre la frecuencia de cmces 
con pendiente positiva y la frecuencia de picos. El valor 
de e varia entre O y 1, siendo la banda más estrecha a 
mediada que e tiende a l. Los anchos de ballC!a 
utilizados para éste estudio han sido e= 0.85, e= 0.77 y 
e = O. 64, variando desde una banda relativamente 
estrecha (e = 0.85) hasta tma banda ancha (e = 0.64). 
Cada historia fue obtenida numéricamente de un 
proceso estacionario, con una densidad espectral S(w) 
de tipo bimodal [ 11). Las tres funciones de densidad 
espectral se han seleccionado de manera que todas 
tengan la misma varianza. 
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Fig.l. Vidas obtenidas en los ensayos experimentales 
para los tres anchos de banda. 

El número de ciclos de los registros fue, de 5000 para el 
ancho de banda e= O. 77 y de 25000 para los otros dos. 
Se generaron 30 historias para el ancho de banda e = 

O. 77, y 20 para cada uno de los otros procesos. Con cada 
una de estas historias se ensayó una probeta, 
determinando la vida del ensayo como el número de 
ciclos que tarda en crecer la grieta, entre una longitud 
a0 = 15 mm y a¡= 25.3 nm1. El seguimiento de la grieta 
se ha realizado mediante un sistema de caída de 
potencial de corriente altema (ACPD). 

Todos los ensayos se han realizado con una carga media 
de 4850 N, y una desviación estándar de 1085 N. En la 
figura l se muestran las vidas obtenidas en los ensayos 
para los distintos anchos de banda. Como se ve los 
resultados presentan una gran dispersión, siendo ésta 
función del ancho de banda del proceso. Esta dispersión 
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es fundamentalmente fimción de la carga. En tm trabajo 
anterior se detenninó la ctispersión debida al material y 
al entomo (maquina de ensayo, temperatura, tolerancia 
de probetas, etc.), encontrándose que la dispersión 
debida a las cargas es mucho más alta que la debida al 
resto de variables [2). 

Las simulaciones se han realizado con el modelo 
propuesto por Newman. Este modelo determina la 
velocidad de crecimiento de grieta seg{m la ecuación 
(1). Para la aplicación de esta ecuación es necesario 
conocer los valores de la tensión de cierre, y a partir de 
ellos detenninar los valores efectivos del factor de 
intensidad de tensiones. Estos valores de la tensión de 
cierre, son estimados por el modelo en función del 
estado de tensiones tridimensional (tensión o 
deformación plm1a). Cada uno de estos estados está 
caracterizado por un factor de constricción (a), que 
varía entre 1 para tensión plana y 3 para deformación 
plru1a. El modelo pennite considerar estados de tensión 
diferentes en la carga y en la descarga, utilizando otro 
factor de constricción (f:l) para la descarga. 

Para ajustar estos parámetros en el modelo, se han 
utilizado los datos de amplitud constante y las cargas de 
ancho de banda & = 0.77, se ha utilizado este ancho de 
banda por ser intermedio entre los tres utilizados. Para 
la elección de los parámetros a y [J, se ha considerado 
como fundmnentalla aproximación a las dispersiones de 
los ensayos. Con los datos de amplitud constante se 
encuentra que con a= 1.5 y [J= 1 se consiguen los 
mejores resultados. Con estos parámetros se encuentra 
también, que con las cargas de ancho de banda&= 0.77, 
la dispersión está muy próxima a la obtenida en los 
ensayos con estas mismas cargas. El efecto de los 
factores de constricción sobre las estimaciones de 
crecimiento de grieta en el modelo de Newman, es muy 
acusado, siendo por tanto de gran importancia la 
elección correcta de estos parúmetros. 

3. ANALISIS DE RESULTADOS. 

Para estudiar la bondad del modelo en la estimación del 
proceso de crecimiento de grieta, se hm1 simulado con 
las mismas cargas todos los casos ensayados, con 
distintos factores de constricción a y [J. Se han utilizado 
valores de a desde 1.2 hasta 2.3, es decir desde estados 
próximos a tensión plana hasta próximos a defonnación 
plm1a. Del factor fJ se han usado valores entre 1 y 1.5. 
La influencia de la elección de estos parámetros en las 
detenninaciones de la vida de crecimiento se estudian a 
continuación. 

Efecto de los parámetros del modelo de simulación. 

La tabla 1 muestra los valores de vida media (JlN) y 
dispersión (crN) obtenidas tanto de los resultados de 

ensayos como de las simulaciones realizadas con 
distintos valores de los parámetros alfa y beta, para las 
30 historias de carga con ancho de banda 0.77. 

Tabla!. Vidas mectias (¡.t) y desviaciones típicas (cr) 
obtenidas por simulación para las cargas de ru1cho de 
banda e=0.77 

Parámetros del Vida media Desviación 

modelo flN 
estúndar 

p 
O' N 

a. 

1.2 116508 24466 

1.3 107254 22993 

1.5 91644 15459 

1 1.7 83202 6107 

1.9 82521 3751 

2.1 84017 2538 

2.3 88400 1568 

1.3 1.5 145332 41231 

1.7 117253 29540 

1.4 1.5 175518 50599 

1.5 1.7 166864 51743 

1.9 128012 35600 

Ensayos 169969 15272 

Como puede observarse de la tabla 1, para un valor 
constante del parámetro [J, tanto la vida media ütN) 
como la dispersión (CTN) disminuyen a medida que 
aumenta el valor del parámetro a. Aunque las 
estimaciones de vida se ajustan mejor a los resultados 
experimentales para valores bajos de a, los valores de 
dispersión resultan muy superiores a los reales, siendo 
las vidas medias estimadas siempre inferiores a las 
ensayadas. Así, para [J= 1, la vida media varía de 
116508 ciclos para a=l.2 a 88400 ciclos para a=2.3, a 
cambio la desviación típica se reduce desde 24466 
ciclos (a=l.2) hasta los 1568 ciclos (a=2.3). En la 
figura 2 se muestran algunos de estos resultados. 

La dispersión obtenida para [J=l y a=/.5 es la que 
mejor se ajusta a los resultados experimentales, al 
mismo tiempo dicho valor de a coincide con el que 
produce mejor ajuste entre la ley de crecimiento y los 
valores obtenidos en los ensayos con carga de amplitud 
constante, produciendo la mejor estimación tanto de 
vida media como de dispersión. Adoptándose este 
como el más apropiado para representar las dimensiones 
de la probeta y el nivel de cargas. Puede concluirse que 
el modelo es válido para estimar con mucha 
aproximación la variabilidad de la vicia. 
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Fig 2. Comparación de las simulaciones y los resultados 
de los ensayos para e= O. 77 y fJ= 1 

De la figura 2 se puede observar, que las simulaciones 
del modelo de Newman (para fJ= 1) reproducen las 
variabilidades encontradas en los ensayos, aunque los 
valores de vida obtenidos son siempre inferiores a los 
reales. Sin embargo a medida que a aumenta. las 
diferencias entre una u otra simulación se hacen 
prácticamente imperceptibles. Valores más altos del 
parámetro ~ aumenta las vidas medias. ver figura 3. sin 
embargo el efecto de dispersión se hace mucho más 
acusado. 
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Fig.3. Comparación de las simulaciones y los resultados 
de los ensayos para e= O. 77 y f3 = l. 3 y 1 

De los datos de la tabla l puede verse como para jJ= l. 3 
y a= l. 5, la dispersión aumenta del orden de 2.6 veces 
comparada con el valor de jJ= l. Este análisis de 
resultados sugiere que mientras valores altos del 
parámetro f3 pueden arrojar mejores resultados sobre el 
valor de vida estimada el grado de aproximación sobre 

la variabilidad de dicha vida disminuye resultando 
valores excesivamente altos sobre la dispersión de los 
mismos. Habría que tener en cuenta además, que en los 
ensayos existen más factores que pueden influir en la 
dispersión de los resultados (material, rm'tquina, 
preparación de probeta, tolerancias, temperatura, 
equipos de medida, etc.), dando sin embargo 
desviaciones típicas inferiores a las estimadas por el 
modelo ciclo a ciclo. 

Los valores obtenidos por simulación con las 20 
historias de carga correspondientes al proceso aleatorio 
de banda más ancha (c=0.64) conducen a idénticas 
conclusiones. Los resultados de la tabla 2 muestran 
como valores pequeños de a conducen a mejores 
estimaciones de vida, con dispersiones muy alejadas de 
los valores experimentales, y como el valor de a= 1.5 
corresponde al mejor qjuste en relación a la variabilidad 
de la vida o dispersión pero con estimaciones muy 
conservadoras sobre la vida media. 

Tabla 2. Valores de ensayos y de simulaciones par el 
ancho de banda e= O. 64. 

Par<imetros del Desviación 

Modelo Vida media 
estándar 

[:\ J.l.N 
rrN 

a 

1.2 166336 20482 

1 1.5 148701 16872 

1.7 135113 6584 

Ensayos 277165 13379 

La tabla 3 muestra los valores de vida media (¡.LN) y 
dispersión (rrN) obtenidas tanto de los resultados de 
ensayos como de las simulaciones con fJ=J y a=l.5 
para los tres procesos aleatorios, anchos de banda 
t-=0.85, e= O. 77 y e= O. 64. Como conclusiones generales 
puede verse que tanto los valores de ensayo como los 
obtenidos numéricamente muestran grandes variaciones 
de la vida media con el ancho de banda aumentando a 
medida que aumenta éste. Sin embargo las dispersiones 
no muestran una tendencia clara en los valores 
obtenidos experimentalmente. En cuanto a los obtenidos 
por simulación, pese a que las dispersiones aumentan 
con el ancho de banda, en cuanto al valor de número de 
ciclos, no así el coeficiente de variación ( CTN /pN) que 
aumenta de 0.0537 a 0.1687 al disminuir el ancho de 
banda de 0.85 a 0.77, mientras que disminuye a 0.1135 
al considerar ancho de banda 0.64. Este hecho puede 
estar condicionado por haber empleado registros de 
5000 ciclos de longitud en el caso de e= O. 77, a 
diferencia de los 25000 empleados con los otros dos 
espectros. 
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Tabla 3. Valores de vida y desviaciones típicas de 
simulaciones para a= 1.5 y jJ= 1 y ensayos. 

Ancho Vida media Desviación estándar 
Banda J.l.N crN 

Ensayos Simulación Ensayos Simulación 

¡;;=0.85 146972 75104 5363 4032 

¡;;=0.77 169969 91644 15272 15459 

¡;;=0.64 277166 148701 13379 16872 

A la vista de los resultados para (a=I.5 y fJ=J), se 
puede observar como la relación vidas 
simuladas/ensayos está entre 0.51 (c=0.85) y 0.54, para 
los otros dos casos. La dispersión obtenida en las 
simulaciones se ajusta peor a los resultados 
experimentales, tanto en el proceso de banda más 
estrecha (c=0.85), aproximadamente un 25% inferior a 
la real, como en el proceso de banda más ancha 
(¡;=0.64), del orden de un 26% superior a la real. 

Efecto de la carga máxima del registro. 

En los procesos de cargas aleatorias, el efecto de las 
sobrecargas entre distintos registros varía en función de 
la secuencia de cargas del mismo. También la longitud 
del registro puede condicionar la influencia del valor 
máximo de carga sobre la vida del componente. En las 
historias de carga cortas, que se repiten indefinidamente 
hasta el fallo, tma sobrecarga puede tener efectos 
importantes en la historia de ciclos, al repetirse 
inmediatamente después de que sus efectos hayan 
cesado o mientras aún afectan al crecimiento. 

Para analizar esta influencia se ha obtenido el factor de 
correlación (p) entre la carga máxima y la vida para los 
distintos registros en los tres procesos de carga 
considerados. En la figura 4 se representan las vidas 
frente al valor de la carga del pico máximo de cada 
registro para los anchos de banda utilizados. El factor de 
correlación así obtenido es de p=0.68 para c=0.64, 
p=0.96 para e= O. 77, y p=O. 72 para ~:--=0.85. 

Para el caso de la banda intennedia en que las 
correlaciones son más altas, si se consideran en lugar de 
los valores de vida experimentales los obtenidos de la 
simulación numérica con jJ=I y a=J.5 dicho factor es 
de 0.93. Estos datos revelan un fuerte efecto de retardo 
producido por el valor extremo de cada historia que 
introduce un efecto artificial de secuencia debido a la 
repetición indefinida de dicha secuencia de cargas en 
cada ensayo. En este caso la longitud de los registros 
utilizada para los ensayos f11e de 5000 ciclos frente a los 
25000 empleados para los otros registros de los 

procesos caracterizado por c=O.H5 y c=0.64. Estos 
resultados sugieren que el efecto de la carga máxima es 
más acusado en el caso del uso de registros cortos que 
largos como demuestra el mayor factor de correlación 
para aquellos, pero que también está influenciado por el 
tipo de carga siendo su efecto mayor en procesos de 
banda estrecha que en aquellos de banda ancha. 
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Fig 4. Vidas frente al valor extremo del registro 

4. CONCLUSIONES 

Este trabajo aporta nuevos datos experimentales sobre el 
crecimiento de grietas bajo cargas de amplitud variable, 
contribuyendo a determinar la influencia que el uso de 
diferentes historias de carga representativas del núsmo 
proceso tiene sobre el crecimiento. La comparación 
entre los resultados obtenidos de los ensayos y las 
estimaciones numéricas realizadas, penniten analizar la 
capacidad del modelo propuesto por Newman para 
predecir la vida a fatiga. 

De los resultados experimentales obtenidos puede 
concluirse: 

1. El ancho de banda del proceso deternúna 
fundamentalmente la vida media. Para el mismo 
1úvel de carga, la vida aumenta con el ancho de 
banda del proceso. 

2. El uso de registros de longitud fi1úta produce un 
efecto de secuencia haciendo que la carga máxima 
del registro, debido a los efectos de retardo que 
produce, tenga una enorme influencia en la vida. Se 
ha encontrado que la correlación entre la vida y el 
valor de carga máxima del registro es mayor en los 
registros de menor longitud. 
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3. Dicha correlación entre vida y carga máxima del 
registro es mayor en los procesos de banda estrecha 
que en los de banda ancha. 

De los resultados obtenidos de las simulaciones en base 
al modelo de Newman, se ha encontrado que si bien el 
modelo reproduce los efectos de las sobrecargas y su 
secuencia con precisión y es posible la estimación de la 
variabilidad de la vida de crecimiento en función de la 
historia de carga, los resultados de vida son muy 
conservadores. Estas conclusiones pueden puntualizarse 
en: 

l. Mientras para cargas de amplitud constante el 
modelo estima vicias muy similares en las 
simulaciones a las obtenidas experimentalmente, en 
cargas de amplitud variable difieren marcadamente. 
Estas diferencias dependen de los valores de 
sobrecarga del registro y los usados para los 
factores de constricción a y (J. La variabilidad de 
los resultados sin embargo, sigue el mismo 
comportamiento: los registros que alcanzan mayor 
vida en ensayo son también los de mayor vida en la 
simulación. 

2. La dispersión de los resultados obtenidos con el 
modelo está altamente influenciada por los valores 
de los parámetros a y (J. Los valores de estos 
parámetros que aproximan con más exactitud las 
vidas medias, presentan dispersiones bastante más 
altas que las encontradas experimentalmente. 

3. Los valores de vida estimados con a=/.5 y (J=l 
están muy por debajo de los experimentales 
mientras que la variabilidad se reproduce con 
bastante aproximación. 

4. De los resultados se puede decir. que para cualquier 
factor de constricción aunque las predicciones son 
buenas con respecto a la media, el resultado de una 
simulación particular puede ser grandemente 
conservativo, dependiendo del pico máximo del 
registro de cargas utilizado. 
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CARACTERIZACION MEDIANTE ELEMENTOS FINITOS DE LAS CONDICIONES 
DE INICIACION Y PROPAGACION DE FISURAS EN ACEROS DUPLEX 
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Resumen. Dentro de un amplio programa experimental para modelizar el enveJeCimiento a baja 
temperatura de aceros inoxidables dúplex se ha propuesto un modelo fenomenológico para determinar la 
tenacidad del material en función del contenido de ferrita y la cinética de envejecimiento. Dado que la 
tenacidad se ha detenninado a través de la curva de resistencia a fractura basada en los valores de la integral 
J, se ha llevado a cabo un análisis complementario por elementos finitos para determinar las condiciones 
locales de tensiones y deformaciones cuando se inicia la fractura y la cinética de fisuración durante la 
propagación para apoyar un modelo micromecánico de los procesos de fractura que tienen lugar en estos 
aceros bajo diferentes condiciones de envejecimiento. 

Abstract. A phenomenological model able to determine material toughness as a function of ferrite 
content and aging kinetics data was proposed within an extensive experimental program to modellise the 
low-temperature aging embrittlement of duplex stainless steels. As toughness is determined through the 
crack resistence curve based on J-integral values, complementary finite elements analysis have been made 
to determine the local conditions of stress and strain when fracture begins and the cracking kinetics during 
propagation to support a micromechanical model of the fracture processes taking place in these steels 
under different aging conditions. 
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l. INTRODUCCION 

La fragilización por envejecimiento a baja temperatura 
de la fase ferrítica en los aceros dúplex provoca un 
aumento de la propia dureza (microdureza) y de la 
resistencia mecánica, acompañada de una disminución 
de la ductilidad. Se produce, asimismo, un descenso cb 
la tenacidad al impacto. 

El hecho de que la disminución de la tenacidad en los 
aceros dúplex sea debido a la fragilización de la fase 
ferrítica está ampliamente demostrado, y el objetivo 
siguiente consiste en buscar métodos de previsión de la 
evolución de la tenacidad con el envejecimiento. 

acero 12F, su contenido en ferrita, %8, y la distancia 
media entre islas de ferrita, A, derivado del analisis 
metalográfico. En la Tabla 2 se presentan las caracterís
ticas mecánicas del acero 12F tanto en el estado cb 
recepción como envejecido durante diferentes tiempos a 
400"C. Es conveniente señalar que el estado cb 
recepción de este acero se corresponde con un envejeci
miento equivalente de unas 30 horas a 400'C [1] ya que 
procede de una válvula que estuvo en servicio durante 
1 O años a una temperatura próxima a 280'C. 

El presente artículo pretende complementar un modelo 
fenomenológico desarrollado en estudios anteriores [1], 
con el fin de establecer un criterio de fractura a escala 
local basado en el campo de tensiones y deformaciones 
en la zona de fractura, y en las velocidades de creci
miento de fisura. 

2. MATERIAL 

Las características del material estudiado se presentan en 
la Tabla 1, donde aparece la composición química del 

Tabla l. Composición química(% en peso) y porcen
taje en ferrita del acero 12F 

C Mn Si Cr Ni Mo %8 ?-mm 

0.035 0.70 1.10 18.6 10.4 2.00 12.2 100 

Tabla 2. Comportamiento mecánico del acero 12F 

t (h) ay(MPa) a.(MPa) e.(%) RA(%) 

origen 232.5 487.3 30.5 73.8 

51 o 
1050 

4880 

14800 

246.5 

255.0 

231.5 

245.0 

563.5 

579.0 

565.0 

586.0 

25.0 

27.5 

68.5 

74.0 

61.0 

64.5 
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3. EVOLUCION DE LA TENACIDAD 

La influencia del envejecimiento en la evolución de la 
tenacidad se estudió [1] determinando las curvas de resis
tencia a la fisuración 1R sobre probetas CT de 20 mm de 
espesor, para diferentes estados de envejecimiento del 
material. 

3.1. Comparación de las curvas Carga-Desplazamiento 
(P-COD) 

Para poder comparar entre sí las curvas carga
desplazamiento, P-COD, obtenidas experimentalmente, 
se han seleccionado las probetas que tienen las mismas 
dimensiones y la misma fisura inicial, pero distintos 
niveles de envejecimiento (ver Tabla 3). De esta manera 
se pueden superponer todas las curvas en un mismo 
gráfico. 

Tabla 3. Características de acero 12F, en distintos 
niveles de envejecimiento a 400°C 

t(h) a 400°C 111.21/lf. Fisura 
en veje cimiento ( kl!m 2

) inicial (m m) 
origen 996.7 23.75 

510 701.8 23.78 
4880 455.1 23.70 

Se ha observado que las curvas P-COD para el acero 
envejecido siguen, inicialmente, a la curva del acero en 
estado de recepción, llegando un punto en el que se 
separan. El punto de separación se produce para niveles 
de carga más pequeños cuanto mayor sea el 
envejecimiento del material, como puede observarse en 
la Figura l. 

30,----------------------------------. 

25 ORIGEN 
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::S 15 
tl. 
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Fig l. Comparación de las curvas P-COD para distin
tos niveles de envejecimiento 

La rotura por clivaje de la ferrita en el material 
envejecido [1-3] favorece la aparición de huecos, 
aumentando el deterioro local del material. Como 
consecuencia de este deterioro local es necesario un 
menor nivel tensional y de deformación para la 
propagación de la fisura. El estado tensional y cb 
deformación en el que se produce la separación es 
conocido, ya que lo es el valor de la integral 1 en ese 
punto. El punto de separación coincide aproximada
mente con el valor de 10.218L, o de iniciación de la fisura. 

Por lo tanto las condiciones límites de iniciación cb 
fisura pueden ser estudiadas a partir del estado tensional 
y de deformación que se produce en la punta de la fisura, 
para el valor de 1 0.21w que presenta el acero en cada 
nivel de envejecimiento. Este estado tensional y cb 
deformación que tiene lugar en la punta de la fisura se 
ha obtenido mediante un análisis por elementos finitos. 

Para el resto de probetas ensayadas, que presentan una 
fisura inicial diferente, y no pueden ser comparadas sus 
curvas P-COD, se toman como condiciones críticas, en 
atención a lo anteriormente expuesto, los estados 
locales que se producen para el valor de 1o.2IBL· 

3.2. Evolución de la tenacidad a fractura con el tiempo 
de envejecimiento 

Las curvas 1R obtenidas experimentalmente para 
diferentes tiempos de envejecimiento a 400°C se 
muestran en la Figura 2. Como se puede observar en la 
Figura 3, el envejecimiento a 400°C del acero 12F se 
traduce en una pérdida de tenacidad, que no sólo queda 
reflejada en una disminución de 10.218v sino también en 
una disminución del módulo de desgarro definido por 

TR = !!:.,. . d1 R 

CY~ d& 
(1) 

representado en la figura por su valor /len Lla = 1 mm. 

En la expresión (1) E es el módulo de elasticidad y 0', el 
límite elástico del material. · 
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Fig. 2. Evolución de las curvas 1R para distintos 
tiempos de envejecimiento a 400°C [1] 

Las correlaciones existentes del parámetro de iniciación, 
10.218v y el módulo de desgarro, A, con el tiempo cb 
envejecimiento vienen determinadas por las siguientes 
expresiones [1]: 

10.21 BL = 404.0 + 598.8 · exp( -t/ 1013.8) (2) 

A= 949.4 + 1378.0 · exp( -t/704.6) (3) 

Los valores de los parámetros 111.218L y A presentan una 
disminución muy fuerte de la tenacidad en las primeras 
horas de envejecimiento, sin embargo, al igual que la 
dureza de la ferrita [ 4] revela una tendencia a la 
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saturación, lo mismo sucede con dichos parámetros, que 
también tienden a un límite para tiempos de envejeci
miento grandes, como puede observarse en la Figura 3. 

ACERO 12F 

2500.,---,----------=---7¡ ====ni A=949.4 + 1378.0exp{-V704.6) (R=0.9BO) -o-- A 

--<>-J 
A 2000 o2!1ll 

1500 

1000 
JD.2/BL 

(kJ/m) 
500 

10 

J = 404.0 + 598.8 exp(-V1013.8) (R=0.988) .,.._ 

100 1000 
1 (h) 

Fig. 3. Evolución de 10.218¿ y !t. con el tiempo cb 
envejecimiento a 400°C 

4. CRITERIO LOCAL DE INICIACION DE 
FRACTURA 

Para el establecimiento de un criterio macroscópico cb 
fractura basado en 10218v o en K", no es necesario com
prender los aspectos microscópicos que envuelven a la 
fractura del material. Sin embargo, a menudo interesa 
conocer completamente cuál es el mecanismo cb 
fractura, especialmente en los casos en los que la 
microestructura es sensible a cambios que modifican la 
tenacidad del material. Interesa por ello definir un 
criterio de fractura a escala local. 

En este caso se da esta situación, ya que el material 
sufre una pérdida de tenacidad con el envejecimiento 
debido a la fragilización de una de sus fases, mientras 
que a escala macroscópica no se observa ningún efecto 
aparente: la curva de tracción del material no sufre 
cambios importantes con el envejecimiento, única
mente un ligero endurecimiento por deformación, y la 
fractura sigue siendo dúctil, si bien hay que destacar una 
menor tenacidad y una presencia creciente de ferrita en 
los huecos a medida que aumenta el nivel cb 
envejecimiento. 

Para el acero en estado de recepción no se ha observado 
presencia de ferrita rota por clivaje, y la rotura del 
material se produce de forma dúctil. Por otra parte, 
aunque para el acero envejecido la rotura a escala global 
siga siendo dúctil por formación, crecimiento y 
coalescencia de microhuecos, a medida que aumenta el 
nivel de envejecimiento la ferrita se muestra más frágil 
y aparece un mayor número de islas de ferrita rotas por 
clivaje, como núcleos de los microhuecos posterio
rmente formados. La Figura 4 muestra un ejemplo cb 
una rotura frágil de una isla de ferrita en el interior cb 
un microhueco. 

Mediante un análisis fractográfico de la superficie cb 
fractura realizado en las probetas para distintos niveles 
de envejecimiento se ha determinado el número medio 

de ferritas rotas por clivaje, cuyos valores se recogen en 
la Tabla 4. 

Fig. 4. Rotura por clivaje de la ferrita para un 
envejecimiento de 14800 horas a 400°C 

Tabla 4. Características de acero 12F, en distintos 
niveles de envejecimiento 

t(h) a 400°C N" de islas Distancia 
e 11 veje e i mi e 11 t o rotas por e 11 tre clivajes 

/ll/1! 1 j.l/1!) 

origen o 
510 1.82 549 
1050 1.87 534 
4880 4.20 238 
14800 4.55 220 

De los resultados reflejados en la Tabla 4 puede 
observarse que la distancia entre las islas de ferrita que 
aparecen rotas por clivaje en el camino de rotura 
disminuye claramente con el tiempo de envejecimiento. 

Sin embargo, aún en el caso de mayor envejecimiento, 
el número total de islas de ferrita que se rompen es 
aproximadamente el 50% del total, debido probable
mente a la gran influencia que tiene la orientación cb 
los cristales de ferrita con respecto a la tensión aplicada, 
lo cual da un marcado carácter estadístico al número cb 
clivajes presentes en el camino de rotura como núcleos 
de aparición de microhuecos. Teniendo en cuenta estas 
observaciones y que la forma de rotura global es por 
formación de huecos en todos los casos analizados, se 
desarrolla en primera aproximación un análisis de las 
condiciones de rotura basado en el modelo cb 
deformación crítica por formación, crecimiento y 
coalescencia de microhuecos. 

De los numerosos criterios de fractura local, el que 
mejor se adapta al aspecto observado en el material 
estudiado es el definido por McClintock [5] que propone 
un modelo basado en la consideración de deformación 
crítica como condición se rotura. 

Según este criterio, para 1 = 10.218v la deformación 
plástica equivalente local, el', debe exceder una 

deformación crítica e; sobre una distancia característica 
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t; = dP, donde dP es la distancia entre huecos. Así, la 

condición de rotura es: 

(4) 

La Figura 5 intenta esquematizar el criterio de fractura 
local definido previamente. 

e 
p 

e* 
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en x"' l * 
() 

d o 
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Fig 5. Idealización esquemática del proceso de fractura 
local [5]. 

5. ESTUDIO POR ELEMENTOS FINITOS 

Para poder establecer los criterios de fractura local, es 
preciso obtener previamente el estado de tensiones y 
deformaciones que se producen en la punta de la fisura, 
para lo que se ha efectuado un análisis por elementos 
finitos con el programa COSMOS/M 1.75. 

El mallado empleado presentaba un elevado 
refinamiento en la punta de la fisura, evitando el uso re 
elementos degenerados, y colocando elementos re 
grandes deformaciones en la punta. Se ha dado un 
redondeo inicial a la punta de la fisura para evitar la 
singularidad que se produce. El tamaño del redondeo 
inicial ha sido 0.01 mm, ya que se considera que los 
resultados obtenidos no se ven afectados por él siempre 
que el CTOD, o redondeo en la punta después de la 
deformación, sea mayor de 5 veces el inicial [6]. 

Se ha efectuado un análisis previo, para determinar cuál 
es el estado al que mejor se ajusta la probeta, bien sea 
tensión plana, deformación plana o un estado 
intermedio. La presencia de ranuras laterales efectuadas 
en las probetas CT favorecen la deformación plana, re 
tal manera que la simulación del problema puede 
realizarse con elementos planos 2D "plane strain". 

Para este análisis se han tomado ensayos reales, donde 
se conoce la carga, P, el tamaño de fisura en croa 
instante, a, y el COD. Por elementos finitos se han 
calculado curvas teóricas, a= cte, en deformación plana 
para distintos valores de a, y en el punto de corte de las 
curvas real y teórica se observa la coincidencia del 
COD, la carga P y la longitud de fisura a. La Figura 6, 

representa el análisis efectuado con las curvas 
correspondientes al material en estado de recepción y 
envejecido, junto con las curvas teóricas calculadas por 
elementos finitos para la fisura inicial (a= 23.7 mm) y 
final (a = 26.07 mm). El tramo inicial coincidente entre 
las curvas reales y la teórica para la longitud inicial y la 
coincidencia en los puntos últimos ratifican Jo adecuado 
de la consideración del estudio en condiciones re 
deformación plana. 
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12 

Fig. 6. Comparación entre las curvas teóricas y reales 
para fisuras inicial y final 

Una vez analizado y comprobado que las probetas con 
ranuras laterales se ajustan bien al estado re 
deformación plana, se ha realizado un análisis para 
determinar los campos de tensiones y deformaciones en 
la punta de la fisura. Como la integral J es un 
parámetro que define el estado local en la punta de la 
fisura, el estado tensional y de deformación que se 
produce en el entorno de la fisura es el mismo siempre 
que la J sea la misma, independientemente de las 
dimensiones de la probeta y del tamaño de fisura. 

Existe una correlación entre el estado tensional para 
distintos valores de J, que puede obtenerse normalizando 
el eje X, y representando los valores de tensión frente a 
X ·a/J, donde X representa la distancia real a la que se 
encuentran los puntos del frente de la fisura después re 
la deformación (Figura 7) [6]. 

cr /cr 
yy o 

~o : : 
~~ 2 •••••••••o•O•¡•••••••••••••••••~••••••••••••••••:·••••••••••O.•••:••••••••.-••o••• 
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Fig 7. Campo de tensiones y deformaciones en la 
punta de la fisura, para el acero 12F, con escalas 
normalizadas ( a0 = (a, +a")/2) 
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En el caso de que el tamaño de fisura sea muy grande, 
es decir que exista poco ligamento, la presencia del final 
de la probeta influye el campo tensional y ce 
deformaciones, lo cual puede inducir a errores si no se 
tiene en cuenta. En ese caso no se pueden agrupar todas 
las curvas normalizando los ejes, y se debería calcular el 
estado tensional correspondiente a cada 1 independiente
mente con el método de elementos finitos. 

Como el inicio de la propagación se produce para el 
tamaño de fisura inicial y el tamaño del ligamento es 
grande, el gráfico anterior puede ser usado para 
determinar las condiciones locales que se producen en el 
acero, independientemente del nivel de envejecimiento. 

6. APLICACION AL ANALISIS DEL 
PROCESO DE FISURACION 

La metodología que se ha seguido para definir las 
condiciones críticas de iniciciación de la propagación ce 
fisura, en distintos niveles de envejecimiento, ha sido la 
siguiente: 

a. Se han determinado las curvas de deformación 
plástica en la punta de la fisura, para distintos 
tiempos de envejecimiento, mediante el análisis 
por elementos finitos. 

b. Se ha efectuado un análisis de la microestructura, 
para obtener la distancia entre huecos, también para 
distintos tiempos de envejecimiento. 

c. Posteriormente, se ha obtenido de cada nivel cb 
envejecimiento, la deformación plástica correspon
diente a la distancia observada entre huecos. 

d Finalmente se ha representado la evolución de la 
deformación frente al tiempo de envejecimiento. 

6.1. Criterio de iniciación de fractura local ba~ado en la 
defonnación crítica 

A partir de los estados de tensión y defonnación 
representados en la Figura 7, se detem1inan las curvas 
de defonnación en el frente de fisura para los valores cb 
10.218¿ en origen y envejecidos, con lo que obtendremos 
las curvas de deformación críticas para cada nivel ce 
envejecimiento que se muestran en la Figura 8. 

La fractografía revela que la distancia entre huecos, para 
distintos tiempos de envejecimiento, así como el 
tamaño medio de los huecos, permanece prácticamente 
invariable, siendo aquélla aproximadamente de !50 ¡1m. 
Como diferencia se observa que con el envejecimiento 
aparece ferrita rota por clivaje en los huecos. 

Con la distancia media entre huecos para cada nivel ce 
envejecimiento y la curva de deformación en el frente ce 
fisura se determina el valor de la deformación crítica 
para la que se inicia la fractura en cada nivel cb 
envejecimiento. Los resultados obtenidos se recogen en 
la Tabla 5 y en la Figura 9. 

Las deformaciones críticas obtenidas en el estado ce 
recepción puede atribuirse exclusivamente a la austenita 
ya que es la única fase presente en el camino de rotura. 

Sin embargo, a partir del momento en el que la 
fragilidad de la ferrita condiciona los mecanismos ce 
rotura los valores de la deformación crítica representan 
un valor promedio atribuible a las dos fases. 
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Fig. 8. Curvas de deformación para los distintos 
tiempos de envejecimiento. 

Tabla 5. Valores de 111.2/BL Y deformación crítica 
necesaria para la propagación dúctil de la fisura 

t(lt) a 400'C 111.21/1/. E* 
e 11 vejecim ie 11to (k1/m 2) 

f 
(o/ol) 

origen 996.7 1.07 

510 701.8 0.73 

1050 596.3 0.65 

4880 455.1 0.53 

14800 376.4 0.46 

ACERO 12F 
1.5 ..,----------------~ 

0.5 

<:=0.50 + 0.59 exp(.V666.0) (R=0.990) 

o 

o 
o 

10 100 1000 Id 105 

1 (h) 

Fig. 9. Deformación crítica de rotura frente al tiempo 
de envejecimiento a 400'C 

Por tanto, como se aprecia en la Figura 9, es la 
presencia de la ferrita, fragilizada en su envejecimiento, 
como iniciadora de los procesos de rotura la que 
condiciona el descenso de la deformación crítica 
necesaria para generar los microhuecos. Este descenso 
guarda un paralelismo total con la evolución de los 
valores macroscópicos de tenacidad, presentada en la 
Figura 3, lo que soporta su elección como criterio local 
de inicio de la fisuración. 
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6.2. Velocidad de propagación 

El envejecimiento de la ferrita condiciona no sólo la 
zona de iniciación de la fisura, sino también la zona re 
propagación estable de la misma. Las condiciones re 
propagación en función del nivel de envejecimiento del 
material se han determinado a partir de la velocidad re 
propagación de fisura, definida según la expresión: 

da da d(COD) da 
dt = d(COD) dt = d(COD) ·vd 

(5) 

donde v J es la velocidad de solicitación, en control re 
desplazamiento, de los ensayos realizados. 

En la Figura 10 representa la velocidad de crecimiento 
de la fisura frente a la integral J. Los valores 
representados corresponde a los datos en los que J es 
mayor que 10.218¿, es decir en la zona de propagación 
para cada nivel de envejecimiento. En el cálculo de los 
valores da!d(COD) necesarios para determinar la 
velocidad de propagación se ha efectuado una media 
aritmética de tres valores consecutivos para disminuir la 
dispersión de los datos del ensayo. 
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Fig. 1 O. Representación de la velocidad de propaga
ción de fisura frente a la integral 1 

Los datos de la Figura 1 O se han ajustado mediante una 
recta (doldt=m·1+b) cuya pendiente m aparece en la 
Tabla 6. Se observa, que la velocidad de propagación es 
creciente con el envejecimiento, y por tanto con la 
presencia de ferrita rota por clivaje en los mecanismos 
de rotura, lo que concuerda con la necesidad de una 
menor deformación plástica en el frente de fisura para 
mantener el proceso de propagación. 

Asimismo el módulo de desgarro se puede determinar 
como 

TR=_§__d1 =_§_·( d1 _d(COD)) 
cJ~ da CJ~ d(COD) da 

(6) 

es decir 

(7) 

donde k es la pendiente de la relación entre 1R y COD 
variable con el envejecimiento. 

A partir de la expresión (7) se han determinado los 
valores del módulo de desgarro para una longitud re 
fisura de 1 mm, A, que presentan una buena correlación 
con los obtenidos experimentalmente [1] como queda 
reflejado en la Tabla 6. 

Tabla 6. Valores obtenidos de la pendiente m y del 
módulo de desgarro 

t (horas) 30 510 4880 14800 

a, (MPa) 235.0 246.5 245.0 245.0 

k 168 164 152 144 

/11 2.70-10"9 4.27·10"9 5.28· 10·9 7.42·1 o· 9 

A con (7) 2130.8 1419.0 855.1 799.6 

A,." [ 1] 2247.0 1547.0 956.0 899.4 

7. CONCLUSIONES 

Se han determinado las condiciones de deformación 
crítica para la iniciación de la fractura de un acero 
dúplex con un 12% de ferrita para diferentes niveles re 
envejecimiento. Dicha deforn1ación crítica decrece a 
medida que aumenta el grado de envejecimiento, 
presentando una evolución semejante a la de 10_218¿. 

Asimismo el análisis de las velocidades de propagación 
justifica que éstas aumentan con el envejecimiento y se 
correlacionan adecuadamente con los valores observados 
del módulo de desgarro. En ambos casos la presencia re 
islas de feiTita rotas por clivaje previamente a la 
formación de huecos justifica la evolución de ambos 
parámetros: la deformación crítica y la velocidad re 
propagación. 
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Resumen. La presencia del hidrógeno tiene un efecto muy importante sobre el comportamiento en 
fractura dúctil de los aceros microaleados. En este trabajo se presenta un modelo analítico/numérico 
que pretende aplicarse al estudio de este efecto. El modelo pretende reproducir por un lado la 
fractura dúctil mediante la aplicación del método de los elementos finitos a un mecanismo de fisura 
cohesiYa. Por otra parte se estudia el transporte de hidrógeno por difusión mediante un modelo que 
tiene en cuenta la influencia de la defonnación plástica y que se aplica también a traYés del método 
de los elementos finitos. Ambos modelos se combinan para crear un modelo numérico de la 
fisuración dúctil en ambiente de hidrógeno. 

Abstract. Hydrogen has an important influence on the ductile fracture behaviour of rnicroalloyed 
steel. This paper presents an analyticaVnumerical model to be applied to this problem. The model 
consists of two parts. Ductile fracture is modelled by means of the finite element method in 
combination with chesive crack mechanism. Hydrogen diffusion is studied by means of a model 
which takes into account the influence of plastic deformation; this second part of the model is also 
applied by means of the finite element method. Both models are combined to build a numerical 
modcl of ductile fracture in hydrogen filled steel. 

1. INTRODUCCION. 

La corrosión bajo tensión se ha estudiado 
tradicionalmente a través de ensayos en laboratorio 
cuyos resultados se interpretan mediante modelos 
relativamente sencillos que permiten comprender la 
importancia de las distintas variables que intervienen 
en el proceso [1-3]. 

El desarrollo de los modelos numéricos y su 
aplicación generalizada en el campo de la Física y de 
la Ingeniería permite pensar en la posibilidad de 
aplicar también estos métodos al estudio de la 
corrosión bajo tensión. En este artículo se presentan 
algunos resultados obtenidos en esta línea, en el 
marco de un proyecto CECA sobre corrosión bajo 
tensión de aceros soldables microaleados, por el 
Departamento de Vehiculos Aeroespaciales (UPM) y 
por el Laboratorio de Ciencia e Ingeniería de los 

Materiales (UC) en colaboración con Creusot-Loire, 
el CRNS (Orsay) y Ensidesa. 

Los ensayos realizados sobre aceros E690 y A416-70 
en el curso de esta investigación demuestran que la 
presencia de hidrógeno es especialmente importante 
en lo que respecta a la fractura dúctil del material ya 
que hace que tanto le como dJ/da disminuyan hasta 
casi anularse. Por ello se ha desarrollado en primer 
lugar un modelo que reproduce la fisuración en 
régimen elasto-plástico. Como el comportamiento del 
material a lo largo de la fisuración se ve afectado por 
la presencia de hidrógeno en la zona de proceso, se 
ha elaborado un segundo modelo que permite 
estudiar la movilidad del hidrógeno para las distintas 
geometrías consideradas en la investigación. 
Finalmente ambos modelos se combinan para formar 
un modelo unitario que permite estudiar la fisuración 
en ambiente de hidrógeno. 

79 



80 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 

2. MODELO DE FRACTURA DUCTIL 

La integral J es la mejor opción para el estudio de la 
fractura dúctil. Sin embargo no utilizaremos aquí la 
definición original como integral curvilínea sino la 
definición alternativa, JR, como tasa de liberación de 
energía, obtenida al descontar del trabajo de las 
fuerzas e:\ieriores la energía elástica y la energía 
disipada por deformación plástica [4,5]. En una 
definición como ésta es siempre dificil distinguir 
entre la energía disipada lejos de la fisura, que no 
debe asociarse a una energía de fractura, y la energía 
disipada muy cerca del fondo de la fisura, que sí debe 
considerarse como energía de fractura. 

Aunque existen modelos fenomenológicos sencillos 
como el EPRI [6], el modelo propuesto en este trabajo 
se basa en la idea de la fisura cohesiva propuesta en 
primer lugar por Dugdale y Barenblatt y, en una 
segunda época, por Híllerborg [7]. La idea principal 
consiste en sustituir la fisura por un plano cohesivo 
que puede absorber una energía JR por unidad de área 
con una deformación despreciable. Una vez absorbida 
esta cantidad de energía, el plano pierde su rigidez y 
las dos caras de la fisura pueden separarse libremente 
entre sí. Este modelo presenta varias ventajas entre 
las que cabe destacar su sencillez, el hecho de poder 
distinguir entre la energía disipada en el campo 
lejano y la disipada en el entorno del fondo de la 
fisura, y el permitir prescindir de modelos de 
deformación complicados ya que la zona de proceso 
se concentra en el plano cohesivo. Este modelo 
permite además considerar cualquier tipo de curva JR
Lla sin más que cambiar las ecuaciones constitutivas 
del plano cohesivo. Se trata por tanto de un modelo 
simplista, ingenieril, pero que permite describir de 
forma satisfactoria la fractura dúctil como veremos 
más adelante. 

F 

Figura l. Ley carga-desplazamiento de muelle de 
fisura 

Este modelo de propagación de fisuras se puede 
utilizar fácilmente en combinación con el método de 
los elementos finitos. Para ello es suficiente soportar 
los nodos contenidos en el plano de la fisura 
mediante muelles con una respuesta carga
desplazamiento de tipo no lineal (en el supuesto de 

que se conozca el camino de propagación de la fisura, 
como por ejemplo en un caso de modo I). La ley 
constitutiva adoptada para los muelles es bi-lineal 
(fig. 1 ). La razón de no escoger una ley rectangular, 
más en consonancia con el concepto de tasa de 
liberación de energía, estriba la necesidad de reducir 
las posibilidades de que se produzcan inestabilidades 
numéricas al aparecer rigideces negativas en el 
modelo. 

El punto más delicado en la aplicación de este 
modelo consiste en la definición de los parámetros de 
la ley constitutiva de los muelles. El valor de la carga 
de cedencia debe ser función de una tensión de 
cedencia del material (intermedia entre el límite 
elástico y el límite de rotura) y de la parte del 
elemento que se asocie a cada nodo (a través de las 
funciones de forma). Este problema se ha planteado 
de forma analítica suponiendo que el elemento es 
cuadrático, con el nodo intermedio situado en el 
centro del lado. Suponemos que por tratarse de un 
material elasto-plástico y de un problema de 
propagación no tiene sentido colocar el nodo 
intermedio a un cuarto como es ya habitual en los 
problemas elásticos. Por lo tanto la carga de cada 
nodo se podrá evaluar mediante la expresión 

(1) 

en donde Oj)(h) es el valor de la tensión normal al 
plano de la fisura y a una distancia h del fondo de la 
fisura, h es el tamaño del elemento, b es el espesor y 
!.¡ viene a ser un factor adimensional resultado de 
integrar el producto de tensiones por función de 
forn1a a lo largo del elemento. Los factores se recogen 
en la tabla 1 para el nodo 1 (vértice de elemento) y 
para el nodo 2 (centro de lado) y para distintos 
valores del exponente de endurecimiento por 
deformación, m, según la ley de Ramberg-Osgood. 
Para obtener estos resultados se ha supuesto que el 
campo de tensiones es el que predice el modelo HRR. 

m A.¡ "-2 "-211--¡ 

1 0.800 1.131 1.414 
2 0.450 0.709 1.575 
3 0.346 0.577 1.665 

5 0.270 0.475 1.764 

8 0.229 0.421 1.836 

11 0.211 0.396 1.874 

14 0.202 0.383 1.898 

17 0.195 0.374 1.914 

20 0.191 0.368 1.926 

25 0.186 0.361 1.940 

Tabla l. Factores de integración de tensiones. 
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De acuerdo con este planteamiento, la carga de 
cedencia de cada muelle se calcula a partir del valor 
de las tensiones por delante de la fisura, definido 
mediante el modelo de elástico de fractura o mediante 
el modelo HRR. Por ello la carga de cedencia de los 
muelles resulta ser función de la tenacidad del 
material lo cual tiene bastante sentido desde un punto 
de vista físico: una carga muy elevada estaría 
asociada a una alta tenacidad y, por ello, redundaría 
en una mayor resistencia a la propagación de la 
fisura. El desplazamiento 8, es el necesario para que 
el trabajo de rotura del muelle coincida con la energía 
de fractura correspondiente. 

Los resultados analíticos de la tabla 1 se han 
contrastado con los resultados numéricos que se 
pueden obtener al calcular las reacciones nodales en 
una malla tradicional (sin muelles en el plano de la 
fisura) para distintas profundidades de fisura y para 
distintos niveles de plastificación. Para ello se ha 
considerado un modelo (fig. 2) de una probeta 
compacta (B=25mm, W=lOOmm) con un material 
elasto-plástico de propiedades coincidentes con las 
del acero E690. Para este material JR es 300 kJ!m2 y 
su curva tensión deformación es del tipo Ramberg
Osgood con los siguientes parámetros (eren MPa): 

(2) 

100 mm _____ _, 

~ 1\/V\/1\/ /] 1 1 1 
---------

1
" .: 

1 

,] 1 11 

Figura 2. Modelo de elementos finitos de la probeta 
compacta. 

Este modelo se ha construido con profundidades de 
fisura comprendidas entre 50 y 56 mm y se ha 
solicitado de forma que el tamaño de la zona plástica 
oscilara entre O (régimen elástico) y lOmm. Los 
coeficientes multiplicadores /. se han evaluado en 
cada caso a partir de las reacciones nodales y de 
aplicar el modelo HRR a la ecuación (1). Los 
coeficientes así obtenidos varían en función de todos 
los factores involucrados: grado de plastificación, tipo 
de nodo (vértice de elemento o centro de lado) y 
diseño de la malla. 

Aunque no es interesante reflejar aquí la lista de 
resultados obtenidos, sí hay que destacar que estos 
valores pueden llegar a diferir bastante de los valores 
analíticos relacionados en la tabla l. Sin embargo se 
observa que la relación entre los valores de A. en un 
vértice de elemento y en el centro del lado contiguo 
tienden a parecerse a los previstos en la tabla l. Este 
resultado nos demuestra que es muy dificil a priori 
dar valores de cargas de cedencia a los muelles del 
plano de fisura pero que sí se pueden relacionar las 
cargas de los distintos muelles. Todos los cálculos 
realizados indican que éste es el dato fundamental 
para obtener un comportamiento del modelo 
numérico cualitativamente semejante al de la probeta 
real. 

La prueba más contundente consiste en comprobar si 
el modelo de fisura cohesiva permite predecir 
correctamente la rotura dúctil. Para verificarlo, se 
han llevado a cabo cálculos con distintos valores de 
las cargas de cedencia en los muelles pero 
manteniendo la relación prevista por la evaluación 
analítica. Los resultados obtenidos se han reunido en 
la figura 3, en la que se aprecia en primer lugar que 
todas las curvas son de variación suave y carecen de 
discontinuidades o inestabilidades numéricas como 
ocurriría si la relación entre cargas de cedencia de 
muelles no se mantuviera en los valores definidos en 
la tabla l. 

OESP!..AZAHIENTO ( 1111) 

Figura 3. Curvas carga-desplazamiento obtenidas del 
modelo de elementos finitos para distintas cargas de 
cedencia en los muelles del plano de fisura. 

También se aprecian en esta figura los dos 
comportamientos e:\:tremos típicos. Con cargas de 
cedencia excesivamente altas no se produce una 
propagación de la fisura y la curva carga 
desplazamiento resulta similar a la que se obtendría 
en el análisis de un modelo sobre apoyos rígidos. Con 
cargas de cedencia excesivamente bajas el modelo no 
llega a desarrollar la resistencia ni la deformación 
plástica que se observan en los ensayos; toda la 
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deformación es producto de la propagacwn de la 
fisura, lo cual no es un buen modelo del 
comportamiento real. 

En valores intermedios de la carga de cedencia de los 
muelles, el modelo presenta una carga máxima que 
coincide aproximadamente con el momento en que 
empieza a propagarse la fisura. Las curvas así 
obtenidas se parecen bastante a las reales. 

i:3 120 r-----+---#'---t----+---1-~-l 
(]¿ 

< 
L.J 

8 
o 

o 
ll1 

o 

o 
Lfl 

DESPLAZAMIENTO (mm) 

o 
o 
N 

Figura 4. Curvas carga-desplazamiento según el 
modelo EPRI y según el modelo de fisura cohesiva. 

Para comprobarlo basta compararlas con las que 
predice el método EPRI para este material y esta 
probeta (fig. 4). Para conseguir un buen acuerdo entre 
los resultados pseudo-experimentales y los numéricos 
es preciso ajustar no solamente el valor de las cargas 
de cedencia de los muelles sino también la energía de 
rotura de éstos. Como es lógico, la carga de cedencia 
de los muelles está relacionada con la carga máxima 
de la probeta y el desplazamiento de rotura, Or, con el 
área encerrada por el diagrama carga-desplazanúento 
de la probeta. En este caso concreto se ha conseguido 
el ajuste óptimo al reducir la energía de rotura de los 
muelles al 58% de JR·· Este resultado no es 
sorprendente ya que el modelo de fisura cohesiva es 
excesivamente simplista para explicar la rotura 
dúctiL Pero por otra parte el buen ajuste del 
comportanúento que se observa en la figura 4 indica 
que, si se conoce previamente el comportamiento 
experimental de la probeta que se quiere estudiar, es 
posible ajustar el modelo de la fisura cohesiva y 
utilizarlo, como se pretende aquí, como una mera 
herranúenta para describir de forma numérica el 
fenómeno de la corrosión bajo tensión. 

3. MODELO DE DIFUSIÓN DE HIDRÓGENO. 

Las aplicaciones numéricas de modelos de difusión 
con las que los autores habían tenido contacto se 
basaban en el modelo de difusión controlada por la 
tensión hidrostática [8,9]. Sin embargo es conocido 
que el hidrógeno tiene tendencia a acumularse e 
incluso a quedar atrapado en las zonas de grandes 
deformaciones plásticas. Aunque existen modelos 
específicos para describir este fenómeno [10], hemos 
preferido utilizar aquí un planteamiento general 
como el propuesto por Leblond y Dubois [11], basado 
en el concepto de solubilidad. En este caso, dado que 
contamos con evidencias experimentales que 
demuestran que tanto la tensión hidrostática como la 
deformación plástica tienen influencia sobre la 
difusión del hidrógeno, hemos postulado que la 
solubilidad del hidrógeno se puede expresar mediante 
la expresión factorial 

(3) 

en donde S es la solubilidad, c0 es una concentración 
de referencia, v* es el volumen molar parcial de 
hidrógeno, R la constante universal de los gases 
perfectos, T la temperatura absoluta, s la tensión 
hidrostática, &p la deformación plástica y a es un 
coeficiente de proporcionalidad que se determina 
experimentalmente. 

Este modelo no es más que la combinación de los 
propuestos de forma parcial anteriormente [8, 1 O]. La 
dependencia lineal respecto a la deformación plástica 
es indudablemente simplista pero tampoco contamos 
con excesivos datos experimentales como para 
aventurar una dependencia más complicada. 

El cálculo del flujo de hidrógeno se realiza a partir de 
la expresión anterior de la solubilidad mediante 

(4) 

que demuestra que el flujo de hidrógeno es función 
del gradiente de concentraciones, resultado normal en 
un fenómeno de difusión, pero también de los 
gradientes de tensión hidrostática y de deformaciones 
plásticas. Estos dos últimos parámetros representan a 
dos mecanismos concurrentes de atracción de 
hidrógeno cuya importancia relativa dependerá 
fundamentalmente del valor de la constante a, ya que 
las demás constantes que intervienen en ( 4) admiten 
pocas variaciones. 
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La solución numérica de estas ecuaciones se puede 
obtener fácilmente a través del método de los 
elementos finitos (9) que tiene en este caso la ventaja 
de permitir utilizar la misma malla para el estudio 
del problema mecánico que para el problema de 
difusión. De esta manera es fácil disponer de valores 
de s y &p en los puntos de Gauss de los elementos. Se 
trata por lo tanto de un problema acoplado en el que 
se pueden definir tres grados de libertad por nodo: 
dos desplazamientos (en el caso de un problema bi
dimensional) y una concentración (tener en cuenta la 
presencia de trampas supondría considerar más 
grados de libertad de concentración de hidrógeno por 
nodo). 

4. APLICACIÓN DEL MODELO. 

El modelo se ha supeditado en todo momento a los 
resultados experimentales. El hecho de considerar 
simultáneamente la influencia de la tensión 
hidrostática y de la deformación plástica es la 
consecuencia de haber medido concentraciones de 
tritio en probetas compactas y haber observado que la 
forma de las zonas cargadas era muy similar a los 
contornos de tensión hidrostática. Para tener en 
cuenta este fenómeno se ha supuesto que v·IRT es 
igual 0,0008mm2/N. 

Por otra parte, las medidas de contenido de hidrógeno 
en probetas saturadas y con distintas deformaciones 
plásticas iniciales, han demostrado que la solubilidad 
es una función creciente de la deformación plástica 
que se puede aproximar mediante una expresión bi
lincal (fig. 5). La solubilidad crece lentamente para 
deformaciones plásticas menores de 0,6, y crece más 
rápidamente para deformaciones mayores. 

5.0 

2.5 

1 'o 

o O. 6 O. 8 

Figura 5. Variación de la solubilidad con la 
deformación plástica. 

Finalmente, los ensayos de permeabilidad llevados a 
cabo sobre probetas pre-deformadas demuestran que 
la deformación plástica incide también sobre la 
difusividad aparente. En realidad, es la presencia de 
trampas la que modifica la difusividad pero, dado que 
nuestro modelo no tiene en cuenta la presencia de 
trampas, se hace preciso aproximarse a este 
fenómeno a ravés de una difusividad aparente que sea 
función de la deformación plástica. La expresión que 
hemos adoptado en este estudio es una aproximación 
a una serie de resultados que muestran una gran 
dispersión y consiste en la relación potencial 
siguiente 

(5) 

en la que Do es la difusividad del material sin 
deformar, que hemos tomado como 10·6 cm2/s. 

El ejemplo que se presenta es el de la misma probeta 
compacta que se ha considerado anteriormente y a la 
que se lleva hasta un estado de fisuración muy 
importante (la profundidad de fisura pasa de 50 a 70 
mm) en 200 horas. Este tiempo es muy reducido en 
térnlinos de difusión ya que en ausencia de tensiones 
y deformaciones serían necesarias entre 5000 y 10000 
horas para conseguir un distribución uniforme de 
hidrógeno en esta probeta si se supone que la probeta 
está inicialmente libre de hidrógeno y que sólo se 
carga a través de su superficie. La figura 6 muestra la 
distribución de concentraciones de hidrógeno en un 
caso sin tensiones ni deforn1aciones al cabo de 151 
horas. 

clc.=O. 9 

Figura 6. Concentraciones de llidrógeno en probeta 
sin tensión ni deformación (151 horas). 

Al tener en cuenta las tensiones hidrostáticas y las 
deformaciones plásticas, la solubilidad deja de ser 
uniforme. Sin embargo, se puede observar que los 
factores de modificación de la solubilidad de la 
ecuación (3) sólo ejercen una influencia importante 
en el entorno de la fisura. La figura 7 muestra dos 
etapas del proceso de fisuración en las que se aprecia 
que el aumento de la solubilidad está localizado en 
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una zona de forma aproximadamente circular situada 
alrededor del fondo de fisura y que se desplaza a 
medida que ésta se va propagando. La forma de esta 
zona de solubilidad incrementada coincide 
apreciablemente con la observada en probetas 
cargadas en una solución enriquecida con tritio. 

Figura 7. Distribución de la solubilidad para a) 
t=l08h, y b) t=186h. 

Las correspondientes distribuciones de hidrógeno se 
ven lógicamente afectadas por la distribución de la 
solubilidad aunque con mucho retraso. En efecto, tal 
como se ha planteado el experimento numérico, la 
velocidad de propagación de la fisura es mucho 
menor que la de difusión del hidrógeno pero en 
cambio sí se observa como éste tiene tendencia a 
seguir a la fisura (fig. 8), a diferencia de lo que 
ocurre en ausencia de tensiones (fig. 6). 

Figura 8. Distribución de la concentración de 
hidrógeno para a) t=108h y b) t=186h. 

5. CONCLUSIONES. 

Se ha presentado un modelo de difusión de hidrógeno 
aplicable al estudio de fenómenos de corrosión bajo 
tensión. Este modelo tiene grandes posibilidades ya 
que permite introducir la variable tiempo en el 
proceso de fisuración. Para ello será todavía necesario 
acoplar la difusión a la propagación a través de la 
definición de una relación entre concentración de 
hidrógeno y JR. Por otra parte queda otro problema 
por resolver como es el definir las pautas de 
penetración del hidrógeno a través de los planos de la 
fisura a medida que ésta se va propagando. 
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UN MODELO MICROMECANICO DE DAÑO PROGRESIVO 
EN MATERIALES COMPUESTOS. 

C. González y J. LLorca. 

Departamento de Ciencia de Materiales. Universidad Politécnica de Madrid. 
E. T. S. de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos. 28040- Madrid. 

Resumen: Se ha desarrollado un modelo micromecánico para simular la evolución del daño du
rante la deformación en materiales compuestos. El material compuesto se supone formado por 
dos fases que representan al material intacto y al dañado. La interacción entre la fase dañada y 
la intacta y la redistribución ele tensiones debida al aumento progresivo del daño durante la de
formación se resuelven mediante el método autoconsistente aplicado de forma incremental a partir 
de las propiedades elasto-plásticas instantáneas de cada fase, que hace uso de la solución diluida 
propuesta por Eshelby para el problema de la inclusión elástica equivalente. El modelo se aplica 
para simular la curva tensión-deformación en tracción uniaxial de un material compuesto de ma
triz de aluminio reforzado con partículas cerámicas que se fracturan progresivamente durante la 
deformación. 

Abstract: A micromechanical model is developed to simulate the evolution of damage in composi
te materials. The composite is made up by two phases which stand for the intact and damaged 
materials. Interaction bet\\·een intact and damage phases is taken into account through the incre
mental formulation of the self-consistent scheme which uses Eshelby's equivalent inclusion method 
with the instantaneous elasto-plastic properties of each phase. The model is applied to simulate 
the stress-strain curve under uniaxial tension of an Al-matrix composite reinforced with ceramic 
particles which are progressively fractured during deformation. 

l. INTRODUCCION. 

En los últimos años ha sido creciente el interés en 
la modelización del comportamiento de materiales 
compuestos en los que la progresión del daño du
rante la deformación juega un papel crucial en sus 
propiedades mecánicas, especialmente la ductilidad. 
Se han desarrollado una amplia gama de modelos 
numéricos (basados en el análisis mediante elemen
tos finitos de celdas unidad [1,2]) y analíticos (basa
dos en el método de la inclusión elástica equivalente 
desarrollado por Eshelby [3]) para determinar el com
portamiento elastoplástico de este tipo de materiales. 
En los modelos analíticos la partición de tensiones y 
deformaciones se realiza a partir de un esquema auto
consistente. Este método fue inicialmente propuesto 
para calcular las propiedades elásticas efectivas de 
materiales polifásicos, y posteriormente se aplicó uti
lizando una formulación incremental a problemas de 
elasticidad no lineal [4]. 

Tanto los métodos numéricos como los analíticos per
miten obtener una predicción acertada del compor
tamiento elastoplástico del material intacto o to
talmente dañado. Sin embargo, no existen mode
los que permitan tener en cuenta de manera ri
gurosa el efecto del daño progresivo durante la de
formación. En una primera aproximación, algunos 
autores [1,2] han supuesto que la deformación en el 

material compuesto es homogénea y obtuvieron la 
respuesta elastoplástica con daüo progresivo a par
tir de los resultados para materiales intactos y com
pletamente dañados utilizando un modelo simple ele 
isocleformación. 

En el presente artículo se presenta un tratamiento 
más general de este problema, calculándose la par
tición de tensiones y deformaciones entre la fase 
intacta y daüada a partir del método autoconsis
tente. El método se aplica a materiales compuestos 
de matriz metálica donde se supone que la rotura 
de partículas es el mecanismo de daño dominante 
y la probabilidad de fractura de las partículas se 
tiene cuenta utilizando la estadística de Weibull. 
Además, la redistribución interna de tensiones y de
formaciones entre ambas fases del material durante el 
proceso de fractura de las partículas también se ob
tiene a partir del método autoconsistente. El modelo 
desarrollado se aplica como ejemplo para estudiar la 
influencia de los parámetros de vVeibull que controlan 
la resistencia mecánica de las partículas en la tensión 
de rotura y ductilidad de un material compuesto de 
matriz metálica. 
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2. PROPIEDADES EFECTIVAS. 

Las propiedades mecánicas de los materiales com
puestos dependen no sólo de las propiedades 
intrínsecas de sus componentes, sino también de su 
distribución, forma y concentración. Se denomina 
volumen representativo (V) al volumen mínimo en 
el que las propiedades mecánicas son equivalentes a 
las propiedades del material compuesto. Suponiendo 
que la adhesión entre las fases es perfecta y que están 
distribuidas aleatoriamente, la tensión y la defor
mación media de cada fase se puede obtener a partir 
de la integración en el volumen representativo: 

ii; = ]:_ { u;(x) dV 
~ Jv, 

€; = ]:_ ( e;(x) dV 
~ Jv. 

(1) 

donde I:~ = V. La relación entre la tensión y de
formación media en cada fase ii; = L; €; viene ex
presada por el tensor de cuarto orden de rigidez de 
la fase i, L; (para un material isótropo, elástico y 
lineal Lijkl = K8;jDkl + ¡L(8;kDJl + 8a8jk- ~D;jDk¡), 
siendo J( y ¡t los módulos de compresibilidad y de 
rigidez transversal, respectivamente). Las tensiones 
y deformaciones medias en el material compuesto, 
ii y €, (denominadas efectivas) se relacionan con las 
tensiones y deformaciones medias en cada fase a par
tir ele los tensores de concentración de deformación 
A; y tensión B; respectivamente: 

ii; = B; ii y €, = A,€ (2) 

La tensión y deformación efecti,·as pueden obtenerse 
promediando las tensiones y deformaciones en cada 
fase según: 

N 

ii =¿e; ii; 
o 

y 
N 

E= ¿e;€; 
o 

(3) 

siendo N + 1 el número ele fases presentes y e; la 
fracción volumétrica de cada fase. A partir de (2) 
y (3) es inmediato obtener las propiedades elásticas 
efectiYas del material compuesto: 

N 

ii = ¿e; L;A, € = L € 
o 

N 

€ = ¿e¡ M;B; ii = M ii 
o 

( 4a) 

( 4b) 

donde L y M son los tensores de rigidez y flexibi
lidad efectivos del material compuesto (L = M-1 ), 

siendo necesario que los tensores de concentración de 
deformación y de tensión cumplan: 

N 

¿e; A;= 1 
o 

y 

N 

¿e; B; = 1 
o 

(5a, 5b) 

donde I es el tensor identidad de cuarto orden. 
Es evidente que las constantes elásticas del mate
rial compuesto quedan unívocamente determinadas a 
partir de la concentración y las propiedades elásticas 
de cada fase, si se conocen A; o B;. 

3. COMPORTAMIENTO ELASTICO. 

3.1 Inclusión elástica equivalente. 

Sea un medio infinito, homogéneo elástico e isótropo 
D de propiedades elásticas 1 0 , en cuyo interior se 
encuentra una inclusión de forma elipsoidal D- n de 
propiedades elásticas L;, sometido a la deformación 
remota €. En condiciones diluidas (e; --4 0), el tensor 
de concentración de deformación €; = A; € tiene la 
siguiente expresión debida a Hill [5]: 

A;= (I +S; L01(L;- 1 0 ))-
1 (6) 

donde S; es el tensor de cuarto orden de Eshelby de la 
inclusión i, cuyas componentes dependen de la geo
metría de la inclusión elipsoidal y del coeficiente de 
Poisson de la matriz. A partir de las ecuaciones (4a) 
y (5a), el tensor de rigidez del material compuesto 
puede ser expresado como: 

N N 

L =Le; L;A; =Lo+ Le; (L;- Lo) A; (7) 
o 1 

por lo que sustituyendo el tensor de concentración 
de la deformación en la inclusión i en la expresión 
anterior obtenemos el tensor de rigidez efectivo como: 

N 

L =Lo+ Le; (L;-Lo) (I+S; L01(L;-Lo))- 1 (8) 
1 

Autoconsistente lsodeformación 
2.5,------------,,----------,-, 

2 

1 Resultados experimentales 

• Lloyd et al. [6] 

o Poza et al. [7] 
0.5L_~~--~-L--L-~~--~_L~ 

o o .1 0.2 0.3 0.4 0.5 

Fracción volumétrica de refuerzo 

Fig. l. Comparación de las predicciones de los difer
entes modelos para el módulo de elasticidad (norma
lizado por el módulo de elasticidad de la matriz) de 
materiales compuestos SiCp/Al. 

3.2 Modelo autoconsistente. 

El modelo de la inclusión elástica equivalente sólo 
tiene en cuenta la interacción entre las inclusiones 
y el medio infinito que las rodea y, por lo tanto, 
únicamente tiene validez en condiciones diluidas 
(e; --4 0). Existen numerosas variantes del método 
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de Eshelby para tener en cuenta la interacción entre 
las inclusiones y una de las más importantes es el 
denominado modelo autoconsistente. Este método 
embebe todas las fases del material compuesto en un 
medio efectivo cuyas propiedades medias dadas por 
L sólo son conocidas como resultado final del cálculo. 
Por lo tanto, la interacción entre las inclusiones en 
este método no se incluye de forma explícita, sino a 
partir de las propiedades efectivas del material com
puesto en el que han sido embebidas. El tensor de 
localización de la deformación se obtiene a partir de 
la solución diluida (6) tomando como propiedades 
efectivas de la matriz las del material compuesto L, 
por lo que el tensor de rigidez efectivo del material 
compuesto queda: 

N 

L =Lo+ 2:.::ci (Li-Lo) (I+S¡ L- 1(Li-L))- 1 (9) 
1 

que da lugar a un sistema de ecuaciones no lineales 
para las componentes de L. Si el medio efectivo L no 
es isótropo, es necesario evaluar las componentes del 
tensor ele Eshelby ele la inclusión í mediante proce
dimientos numéricos (l'dura [8]). Este método se ha 
utilizado con éxito para predecir el módulo ele elasti
cidad de materiales compuestos ele matriz metálica, 
como se puede ver en la Fig.l. 

La extensión del método autoconsistente a problemas 
ele elasticidad no lineal fue debida a Hill y Hutchinson 
[5,9]. Se define el tensor de confinamiento L7 ele la 
inclusión í, como aquél que relaciona la diferencia 
entre los incrementos de tensión y deformación del 
material y ele la inclusión según: 

(a- ai) = -L?(€- €¡) (10) 

donde LT viene expresado por: 

LtSi = L(I- S¡) (11) 

y el tensor de concentración de deformación Ai 
queda expresado en función de L7 como 

Ai = (L; + Li)- 1 (L~ + L) (12) 

Estas ecuaciones permiten obtener el tensor ele 
rigidez efectiva tangente en cualquier instante del 
proceso ele deformación. En efecto, es posible calcu
lar el tensor Li para un incremento ele deformación 
€ a partir de las propiedades instantáneas del com
puesto utilizando (11). Con este valor se calcula Ai 
(ecuación 12) y se introducen estos valores en (4a) 
para obtener el nuevo tensor ele rigidez efectiva tan
gente. Este nuevo valor deL se introduce en (11) y se 
repite el proceso hasta alcanzar la convergencia. U na 
vez conseguido ésto, se actualizan las tensiones, las 
deformaciones y los tensores ele rigidez tangente en 
cada fase, que serán utilizados en el paso posterior. 

4. COMPORTAMIENTO PLASTICO. 

4.1 lVIodelo del material compuesto dañado. 

En este apartado se desarrolla el modelo para ele
terminar el comportamiento elasto-plástico con daño 
progresivo ele un material compuesto. El material 
está constituido por dos fases, una ele ellas repre
sentativa del material intacto y otra del material 
dañado cuyas fracciones volumétricas son 1 - p y 
p, respectivamente. Cada fase está formada por una 

partícula cerámica (intacta o fracturada) embebida 
en la matriz metálica, ele manera que el volumen ele 
la partícula dividido por el volumen ele la fase es la 
fracción volumétrica del refuerzo f. Sin pérdida ele 
generalidad se puede suponer (Fig.2) que ambas fases 
son esféricas y que presentan un comportamiento 
elasto-plástico con endurecimiento por deformación 
isótropo. 

1 1 1 1 1 1 1 1 1 

(!) ---e o FASE INTACTA -- (!) o ••• FASE DAÑADA 

1 1 1 1 1 1 1 1 1 
Fig. 2. Esquema del material compuesto dañado 
a partir de celdas esféricas en las que se embebe un 
refuerzo intacto o fracturado por una grieta. 

La ecuación constitutiva ele cada fase se puede cal
cular ele manera inclepencliente, suponiendo sendos 
materiales compuestos en los que las partículas 
cerámicas se distribuyen ele forma periódica. Cada 
material compuesto se puede modelizar como una 
red tridimensional ele celdas prismáticas ele base 
hexagonal con una partícula ele refuerzo (intacto 
o fracturado) en el centro. La ecuación constitu
tiva ele cada fase se obtiene simulando mediante 
el método ele los elementos finitos un ensayo de 
tracción uniaxial sobre una celda representativa del 
material compuesto sobre la que se imponen unas 
condiciones ele contorno adecuadas para que se sa
tisfaga la compatibilidad de deformaciones entre 
celdas adyacentes. Se ha despreciado el compor
tamiento anisótropo de la fase dañada inducido por 
la presencia de la grieta en las partículas fracturadas. 

Suponiendo que la distribución del daño es aleato
ria, la tensión y la deformación efectivas en el mate
rial ii = ii(f., p) se pueden determinar a partir ele la 
tensión y la deformación media ele cada fase según 
[10] 

ii=(1-p)iiu+Piid 

E= (1- p) fu+ P fd 

(13a) 

(13b) 

donde los subíndices u y d representan fase intacta 
y dañada respectivamente. El endurecimiento por 
deformación del material vendrá dado por 

: = [~~L + [::t[~J (14) 

donde el primer término es la aportación del endure
cimiento ele las fases manteniendo el daño constante, 
y el segundo término incluye el efecto ele la rotura 
ele dp partículas a deformación constante y la co
rrespondiente redistribución interna ele las tensiones 
entre las fases. 
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4.2 Deformación plástica con daño constante. 

La fracción volumétrica de cada fase no varía du
rante el proceso de deformación a daño constante 
y, por lo tanto, el endurecimiento por deformación 
del compuesto se deberá sólo al primer término de 
la ecuación (14). Haciendo uso de las ecuaciones 
(11), (12) y (4a) para el caso particular de dos fases 
isótropas esféricas tenemos: 

L*S = L(I- S) 

Au = (L* + Lu)- 1 (L* + L) 

Ad = (L* + Ld)- 1(L* + L) 

L = (1- p)LuAu + pLdAd 

(15) 

(16a) 

(16b) 

(17) 

Este sistema de ecuaciones no lineal se puede resolver 
para calcular un nuevo valor de L en cada incre
mento de deformación, siguiendo el proceso iterativo 
descrito al final de la sección 3.2. Una vez calculado 
L se actualizan las tensiones y deformaciones en el 
material compuesto y en cada fase, y se determinan 
los nuevos tensores de rigidez tangente en cada fase 
que se utilzarán en el siguiente incremento de defor
mación. 

El cálculo del tensor de rigidez tangente para mate
riales con comportamiento elasto-plástico debe tener 
en cuenta el efecto de la plasticidad. Aplicando las 
ecuaciones de Prandtl-Reuss para un material con 
endurecimiento por deformación isótropo que veri
fica el criterio de von 11ises se llega a que [11]: 

TLel 
. . el( aa i )' 

(j = L;€ = L; 1- TLcl ' A € a i a, 
(18) 

donde A y a son, respectivamente, el parámetro de 
endurecimiento por deformación y el vector normal 
a la superficie de plastificación, y L~ 1 el tensor de 
rigidez elástico de la fase i. En re! caso del criterio de 
plastificación de von I--Iises, A es la pendiente de la 
curva tensión-deformación plástica en tracción que 
se obtuvo para cada fase mediante el análisis por 
elementos finitos ele una celda representativa de cada 
fase. 

4.3 Variación del daño. 

La variación del daño se incluyó en el modelo 
considerando la naturalez frágil de las partículas 
cerámicas empleadas como refuerzo. De acuerdo 
con los postulados de la estadística de \Veibull, la 
fracción de partículas rotas puede evaluarse mediante 

p = 1 - exp { - [ :: ) m } ( 19) 

donde i5' P es la tensión que actúa sobre el refuerzo 
(obtenida en el análisis por elementos finitos ele la 
fase intacta), y m y O"o son los parámetros de \Veibull. 
La fracción de partículas rotas durante cada incre
mento de deformación se puede calcular mediante 
(19) conociendo el incremento de tensiones sobre las 
partículas ele la fase intacta. La relación entre la 
deformación aplicada sobre la fase intacta y las ten
siones sobre las partículas es uno de los resultados del 
cálculo por elementos finitos sobre una celda repre
sentativa del material intacto. La deformación de la 
fase intacta dentro del material compuesto se puede 
calcular siguiendo el método detallado en el apartado 
anterior suponiendo que el material compuesto se ha 
deformado a daño constante, y que la fractura de las 

partículas se produce de manera instantánea (a de
formación constante) una vez acabado el incremento 
de deformación a daño constante. La fractura de dp 
partículas origina una disminución de la tensión en 
el material compuesto determinada por (derivando 
la expresión ( 4a)) 

dii = L el€ + dL€ (20) 
dp dp dp 

Para calcular dii / dp es necesario determinar pre
viamente la variación del tensor de rigidez del ma
terial con respecto a la fracción volumétrica de 
partículas fracturadas. Derivando las expresiones 
(17),(5a),(16a) y (15) podemos obtener 

)
dAu dAu 

(1 - p - + p- = Ad - Au 
dp dp 

dL * ( * _ L ) dAu _ dL * dL 
dp Au + L u dp - dp + dp 

dL* +dL(S-I)=(L*-L)dS 
dp dp dp 

(22) 

(23) 

(24) 

que constituyen un sistema de ecuaciones no lineales. 
Si se conoce la relación entre la variación del tensor 
de rigidez del material dLjdp y la variación del ten
sor ele Eshelby con respecto a la fracción volumétrica 
dS / dp, este sistema se puede resolver iterativamente, 
tal y como se expuso en la sección 3.2. A par
tir ele un primer valor de prueba dL/ dp, obtenemos 
la variación del tensor ele Eshelby dS / dp, y susti
tuyendo este valor en (24) se obtiene la variación del 
tensor de confinamiento con respecto a la fracción 
volumétrica dL* /dp. Este valor introducido en la 
ecuación (23) nos permite obtener la variación del 
tensor ele concentración ele la fase intacta dAu / dp, 
y la fase dañada a partir de (22). Sustituyendo es
tos valores en (21) obtenemos un nuevo valor ele la 
variación del tensor de rigidez del material y comen
zamos con una nueva iteración. 

Las variaciones ele tensión en cada fase están gober
nadas por el tensor de rigidez elástica si se produce 
una descarga, o por el tensor de rigidez tangente si se 
produce un incremento ele deformación plástica. Si el 
proceso de redistribución se produce a deformación 
constante se comprueba que las tensiones en las fases 
intacta y dañada disminuyen. Este resultado per
mite relacionar de una forma sencilla las variaciones 
del tensor de rigidez del material (que son función de 
dv / dp y dE/ dp) con la variación de las componentes 
del tensor de Eshelby, como en el caso de material 
dañado isótropo 

dS 
dp 

dS dv 

dv dp 
(25) 

Una vez obtenida la variación del tensor de rigidez 
del material con respecto a la fracción volumétrica 
dañada, las tensiones y deformaciones en el material 
se actualizan de acuerdo con (20), mientras que las 
variaciones de tensión en cada fase vienen vendrán 
dadas por (26a) y (26b) 

dii u _ L dA u _ L A el€ 
dp - u dp € + u u dp (26a) 
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5. RESULTADOS. 

El modelo desarrollado en los apartados anteriores 
se ha utilizado para simular las curvas tensión
deformación uniaxial en tracción de un material com
puesto formado por una matriz metálica reforzada 
con un 15% en volumen de partículas esféricas. Las 
ecuaciones constitutivas de las fases intacta y dañada 
se calcularon mediante el método de los elementos 
finitos siguiendo el procedimiento descrito con ante
rioridad. Se supuso que la matriz presentaba un com
portamiento elasto-plástico con endurecimiento por 
deformación isótropo siguiendo el criterio de plasti
ficación de van Mises. Se eligieron las constantes 
elásticas de aleaciones de aluminio (Em = 70 GPa y 
Vm = 0.33) y la curva de endurecimiento por defor
mación se ajustó a una ecuación del tipo 

E= ;m+[;,]~ (27) 

con A' = 600 1v1Pa y n = 0.1, que son valores 
típicos para aleaciones de aluminio ele alta resisten
cia. El comportamiento del refuerzo cerámico se su
puso elástico y lineal hasta rotura y se utilizaron las 
constantes elásticas adecuadas para las partículas ele 
SiC (Ep = 450GPa y vP = 0.17). 

La influencia ele los parámetros de Weibull m y a0 
ele las partículas cerámicas sobre las curvas tensión
deformación uniaxial en tracción se muestra en las 
Figuras 4 y 5 respectivamente. Todas las curvas se 
han dibujado hasta el punto en el que comienza la 
inestabilidad plástica de acuerdo con el criterio ele 
Considere (despreciando el incremento ele volumen 
asociado a la fractura de los refuerzos) 

M -=o- (28) 
dcp 

ya que, ele acuerdo con los resultados experimentales 
[2,7,12], este valor predice con bastante aproximación 
la ductilidad en tracción ele estos materiales com
puestos. 

Los resultados ele ambas figuras ponen ele manifiesto 
que la fractura progresiva de los refuerzos cerámicos 
influye ele manera importante en la resistencia 
mecánica y, sobre todo, en la ductilidad de los mate
riales compuestos. En particular, es importante ob
sen·ar que la ductilidad de los materiales compuestos 
con daño progresivo es inferior a la ductilidad del ma
terial compuesto completamente dañado. Este com
portamiento se puede explicar teniendo en cuenta 
que la fracción de partículas rotas aumenta muy 
rápidamente con la deformación cuando las tensiones 
en las partículas se aproximan a a0 . La rotura de 
una fracción importante de partículas para pequeños 
incrementos de deformación da lugar a un fuerte 
descenso de la capacidad de endurecimiento por de
formación del material compuesto, ele modo que se 
alcanza la condición de inestabilidad plástica y se 
produce la fractura. Este fenómeno es más acusado 
al aumentar el módulo de \Veibull ele las partículas 
(Fig. 4.) porque la fracción de partículas rotas 
aumenta más rápidamente con la tensión aplicada 
(ver ecuación (19)) y la localización del daño es más 
acusada. La Figura 5 muestra las curvas tensión
deformación unia..xial en tracción en función de la 

resistencia característica de los refuerzos. Cuando 
la resistencia mecánica de éstos es pequeña (refuerzo 
débil embebido en una matriz resistente a0 jA' -> 
0), el comportamiento elasto-plástico del material 
compuesto tiende asintóticamente hacia el com
portamiento elasto-plástico del material totalmente 
dañado. En el extremo contrario de un refuerzo re
sistente embebido en una matriz débil (a0 jA' -> oo 
) , prácticamente no existe daño, y la curva tensión
deformación se acerca a la del material intacto. 

700.-------------------------~ 

---*-- p=O% 

-~- p=100% 

200 --8-- m=1 

100 -~•.--- m=3 

-o-- m=6 
o~~~~--~~~--~~~-~~~ 

o 2 4 6 8 1 o 1 2 
E (%) 

Fig. 4. Efecto de la variación del módulo de Weibull 
m en las curvas tensión-deformación del material 
compuesto en régimen elasto-plástico. Resistencia 
característica a0 = 1000fi'!Pa. 

700~------------------------~ 

200 

100 

----*-- cr /A'== 
o 

-~- cr /A'=O 
o 

• cr /A'=1.5 
o 

---o- cr /A'=1.8 
o 

-o-- cr /A'=3.0 
o 

OL_J__L~L-~-L~--~~~--~~~ 

o 2 4 6 8 1 o 1 2 
E (%) 

Fig. 5. Efecto de la variación de la resistencia 
característica a0 (normalizada con A') en las cur
vas tensión-deformación del material compuesto en 
régimen elasto-plástico. Módulo de Weibull m = 6. 
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Sin embargo, para valores intermedios de la resisten
cia característica, la ductilidad del material com
puesto presenta ún mínimo cuando O"o~A'. 

6. CONCLUSIONES. 

Se ha desarrollado un modelo para determinar el 
comportamiento elasto-plástico de materiales com
puestos con daño progresivo, sometidos a una histo
ria de tensión y deformación determinada. El mate
rial se ha modelizado a partir de dos fases, una in
tacta, y otra totalmente dañada. La ecuación consti
tutiva de cada fase se obtiene a partir de cálculo por 
elementos finitos de sendas celdas unitarias represen
tativas de cada una ele las fases. El modelo tiene en 
cuenta la interacción entre las fases dentro del mate
rial compuesto a partir de los postulados del método 
autoconsistente aplicado en su forma incremental. 
El comportamiento del material durante cada incre
mento de deformación se estudia suponiendo que am
bas fases se deforman inicialmente manteniendo con
stante la fracción ele partículas rotas. Los resulta
dos de este análisis permiten conocer el incremento 
de tensión en las partículas embebidas en la fase in
tacta y calcular la fracción de partículas rotas du
rante este proceso a partir del modelo de \Veibull. A 
continuación se determina la redistribución ele ten
siones entre ambas fases a deformación constante de
bido a la rotura de los refuerzos utlizanclo también el 
método autoconsistente. El modelo se ha utilizado 
par determinar la curva tensión-deformación uniaxial 
en tracción de un material compuesto y se ha ana
lizado la influencia de los parámetros de \Veibull de 
las partículas cerámicas en la resistencia mecánica y 
ductilidad del material compuesto. 
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Resumen. Este artículo describe una técnica numérica especialmente adecuada para el análisis de fisuras 
cohesivas en procesos de rotura en modo I, como los que usualmente se producen en ensayos de laboratorio. 
Esta técnica, denominada de fisuras superpuestas, utiliza una superposición de soluciones para fisuras 
elásticas de distinta longitud para reducir el problema a una ecuación integral sobre la zona cohesiva, cuyo 
núcleo es particularmente adecuado para el tratamiento numérico. Además de la formulación analítica, 
se describe con detalle la discretización de la ecuación integral resultante introduciendo distintos tipos de 
funciones de forma y se estudian las prestaciones del método para el caso de una placa infinita con fisura 
pasante y zona cohesiva de Dugdale. Los resultados indican que el método es eficiente, especialmente 
cuando se usan funciones de forma singulares en la punta de la fisura inicial. 

Abstract. This paper describes a numerical technique specially suited to analyze cohesive crack growth in 
mode I fracture processes, as usually found in laboratory testing. This technique, called the smeared-tip 
method, makes use of a superposition of solutions for elastic cracks of different lengths to reduce the problem 
to an integral equation over the cohesive zone, whose kernel is particularly simple to handle numerically. 
After the analytical formulation, the paper describes the discretization ofthe resulting integral equation using 
various shape functions and studies the performance of the method for the case of the center-cracked panel 
with Dugdale's cohesive zone. The results show that the method is efficient, most specially when singular 
shape functions are used adjacent to the initial crack tip. 

1 INTRODUCCIÓN 

El modelo de fisura cohesiva, tal como fue reformulado 
por Hillerborg y colaboradores [ 1], es una extensión de 
las aproximaciones iniciales de Dugdale y Barenblatt [2, 
3] que ha sido extensamente utilizada para describir la 
fractura del hormigón y de otros materiales cuasifrágiles, 
como ciertos plásticos, cerámicos y compuestos. 

X 

a 
p D 

Figura 1: Representación de la fisura cohesiva. 
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El modelo, descrito con detalle en varios trabajos [ 4-8], 
consiste, en su versión más simple, en suponer que el 
material se comporta de forma elástica lineal e isótropa 
hasta que la tensión principal mayor alcanza la resistencia 
a tracción ft, en cuyo momento se abre una fisura cohesiva 
perpendicular a la tensión principal mayor. A partir de este 
instante, la apertura de la fisura cohesiva aumenta pero 
sigue transmitiendo tensiones entre sus caras. Cuando la 
grieta cohesiva se abre en modo I de fonna monótona, la 
tensión transmitida CJ viene dada por una función unívoca 
de la abertura de la fisura w: 

En este artículo se describe una técnica de tratamiento 
numérico para el problema ilustrado en la Fig. 1, corriente 
en ensayos de laboratorio, en el que, a partir de una fisura 
o entalla preexistente, se propaga una fisura cohesiva en 
modo I. 

CJ = f(w) (1) 

donde J( w) es una función no creciente de w, denominada 
función de ablandamiento. 

Como se indica en la figura, las condiciones a cumplir a lo 
largo de la línea de la fisura son las siguientes: (1) sobre la 
entalla o fisura inicial las tensiones son nulas, (2) sobre la 
zona cohesiva la tensión está relacionada con la apertura 
por (1 ), y (3) sobre el ligamento sano la apertura es nula. 
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Este problema ha sido tratado por varios procedimientos, 
entre los que destacan por su rapidez los métodos de inte
grales de contorno, que aprovechan el hecho de que fuera 
de la zona cohesiva el material es elástico lineal, para bus
car la solución como suma (integral, en la formulación 
analítica) de casos elásticos de solución conocida. 

En este artículo se analiza un método integral denomi
nado método de las fisuras superpuestas ya que expresa 
la solución por medio de una superposición de soluciones 
para fisuras elásticas de distinta longitud. La Sección 2 
describe la formulación analítica del método. La Sección 
3 estudia la discretización de de las ecuaciones integrales, 
y muestra que mediante funciones de forma adecuadas 
puede obtenerse un sistema de ecuaciones cuya matriz de 
rigidez secante es constante y triangular inferior, lo que 
reduce mucho el tiempo de cálculo. La Sección 4 estu
dia las prestaciones del método numérico para el caso de 
una placa infinita con fisura pasante y zona cohesiva de 
Dugdale, cuya solución analítica es conocida. 

2 FORMULACIÓN INTEGRAL DEL MÉTODO 
DE LAS FISURAS SUPERPUESTAS 

El método de las fisuras superpuestas consiste en escribir 
la solución de un problema de fisura cohesiva como suma, 
en este caso integral, de casos correspondientes a fisuras 
de diferente longitud s, variando entre O y D, de forma 
que para cada s el sólido está sometido a una carga in
finitesimal dP( s) (Fig. 2). De acuerdo con el esquema de 
superposición, la tensión y la abertura de los labios de la 
fisura resultantes son [9-13] 

CJ(x) 1D S(:r, s) dP(s) (2) 

w(x) 1D W(x, s) dP(s) (3) 

donde S(x, s) y 1V(x, s) representan la tensión y el de
splazamiento de los labios de la fisura en el punto x cuando 
la punta de la fisura llega hasta s y el cuerpo está sometido 
a una carga unidad (P = 1). Es evidente que para una 
fisura elástica de longitud s, la tensión será nula en aquel
los puntos situados sobre la misma y también será nula la 
abertura de aquellos que estén en el ligamento sano. Así 
que se cumple: 

S(x,s) 

W(x, s) 

o 
o 

para 

para 

x<s 

x2:s 

y 

(4) 

La mecánica de la fractura elástica lineal indica que 
S(x, s) es singular cuando x- s---> o+, donde es propor
cional a (x- s)- 112, y además lV(x, s) es proporcional 
a (s- x) 112 cuando S- X---> O+. 

Es conveniente interpretar las integrales anteriores en el 
sentido de la teoría de las distribuciones y escribir dP( s) 

p (a) 

p 

dP(s) (b) 

x' 

=f X 

W(x,s) dP(s) 

s=O S 

dP(s) 

Figura 2: Descomposición por fisuras superpuestas. 

como p(s)ds donde p(s) es una densidad de carga para 
fisuras cuya longitud es próxima as. De acuerdo con esto 
y con las condiciones (4), las integrales se reducen a: 

CJ(x) 1x S(x, s) p(s) ds (5) 

w(x) = 1D lV(x, s) p(s) ds (6) 

Dada la distribución de densidad de carga p( s), la carga 
total aplicada se obtiene por simple adición de los dP(s ), 
como se deduce de la Fig 2, de lo que resulta 

D 

P = ./ dP(s) = 1 p(s) cls (7) 

Imponiendo las condiciones indicadas en la Fig. 1, dis
cutidas en la sección anterior, con las expresiones (5) y 
(6) para la tensión y abertura de fisura, obtenemos las 
ecuaciones integrales siguientes: 

1x S(x, s) p(s) ds = O x < ao (8) 

1x S(x, s) p(s) ds 

ao<x<a 

1D W(x, s) p(s) ds 

1[1D W(x,s)p(s)ds] 

(9) 

= o a<x<D (10) 

El primero y el último grupo de ecuaciones se pueden 
resolver independientemente porque son de tipo Volterra 
con término independiente nulo, cuya solución es la triv
ial, es decir: 

p( s) = O para s < a0 y a < s < D ( 1 1) 

lo cual significa que p( s) es no nula unicamente dentro de 
la zona cohesiva. De acuerdo con esto, la ecuación (9) se 
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puede reescribir como 

1~ S(x, s) p(s) ds = t[1\v(x, s) p(s) ds] (12) 

para a0 < x < a, donde lo único que ha variado son los 
límites de integración, de acuerdo con ( 11 ). 

Suponiendo que los núcleos S(x, s) y W(x, s) son cono
cidos, el problema pasa a ser el de resolver la ecuación 
anterior para p( s) en a0 < s < a, dada la longitud de la 
fisura cohesiva a. Entonces las tensiones y las aberturas 
en un punto cualquiera se obtienen de (5) y (6), y la carga 
de (7). Estas ecuaciones se pueden reescribir, teniendo en 
cuenta (11), como 

¡min(x,a) 
a(x) S(x, s) p(s) ds (13) a o 

w(x) la W (X. S) p( S) ds (14) 
max(x,ao) 

p ¡a p(s)ds (15) a o 

Se sobreentiende que las integrales se anulan cuando el 
límite inferior excede el límite superior (o sea, a(x) =O 
para x < a0 , y w(x) =O para x >a). 

Antes de empezar el análisis de Jos métodos numéricos 
para la solución de la ecuación integral (12), hay que 
destacar que p( s) es singular en la punta de la entalla 
inicial siempre que la tensión a derecha de ese punto no 
sea nula. Planas y Elices [8, 9], demostraron que la sin
gularidad es del tipo 

p(s) = ~a(at)(s- a0)-
1
;

2 + R(s) (16) 

donde a( at) es la tensión cohesiva en la parte derecha 
de la punta de la entalla y R(s) es una función regular 
en s = a0 . En la próxima sección se verá cómo esta 
propiedad puede ser usada en la formulación numérica 
para mejorar la precisión. 

3 MÉTODO DE DISCRETIZACIÓN 

Para discretizar el problema se aproxima p(s) por un con
junto de funciones base c/J;(s) (i = 1, .. ·,m) que de
penden únicamente de la posición (funciones de forma) 
multiplicadas por m coeficientes u; tales que 

m 

p(s) ~ L r/J;(s)u; (17) 
i=l 

donde se supone que las funciones de forma cubren toda 
la línea de la fisura desde s = O hasta s = D. A priori, 
las funciones de forma no tienen una estructura especial. 
Pueden ser funciones de forma globales (polinomios, por 
ejemplo) o pueden estar definidas localmente, como es 

corriente en elementos finitos. El problema se reduce en 
cada instante a determinar los m coeficientes u;, lo cual 
requiere un sistema de m ecuaciones algebraicas. 

Resulta cómodo utilizar, en lugar de las incógnitas "natu
rales" u;, las incognitas con ellas relacionadas D..P; tales 
que cumplan 

m 

(18) 

La relación de las D..P; con las u; se obtiene sustituyendo 
(17) en (7) e identificando la expresión resultante para P 
con la (18). El resultado es 

(19) 

Una vez definida las funciones de aproximación, es pre
ciso determinar las incognitas D..P;, para lo que podemos 
adoptar el tratamiento numérico más simple, el de colo
cación por puntos, en el que se obliga a que la ecuación 
integral se cumpla exactamente en m puntos, de coorde
nadas x; (i = 1, · · ·,m). Las expresiones de las tensiones 
y las aperturas se obtienen haciendo x = x; en (5) y (6). 
Sustituyendo también p(s) por la expresión (17), con u; 

dado por (19), al final obtenemos 

m 

<7; = L R;jD..Pj ' 
j=l 

m 

W; = L D;j D..Pj 
j=l 

(20) 

donde R;
1 

y D;j vienen dados por 

(21) 

(22) 

Nótese que R;j y D;j resultan ser los promedios ponder
ados por rPJ(s) de las funciones S(x;, s) y W(x;, s). 

El siguente paso en el análisis consiste en seleccionar las 
funciones de forma rPJ. Sólo se van a analizar aquí! as posi
bilidades más simples, que corresponden a las funciones 
de forma rectangulares, representadas en la Fig. 3a. Por 
conveniencia, se asigna la etiqueta j a la función de forma 
rectangular cuyo borde derecho está situado en el punto 
de colocación Xj (Fig. 3a), así 

para Xj - 6.xj <X < Xj (23) 

y O fuera de este dominio; D..xj es el tamaño del elemento 
a la izquierda del nodo j, i.e., D..xj = Xj - Xj-I para 
j > 1 y D..x 1 = x 1 

Suponiendo puntos de colocación equiespaciados, x; = 
iD..x, se deduce de (19) que A; = D..x y de acuerdo con 



94 
ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA (1998) Vol.15 

(a) <j>j 

J 

(b) 

Figura 3: Discretización del método integral de las fisuras 
superpuestas: (a) funciones de fom1a rectangulares, y (b) 
elemento singular en la punta de la entalla inicial. 

(21) y (22), las expresiones para los elementos de R' y D 
son 

1 ljb.x 
-:\ S(iAr, s) ds 
DX (j-l)b.x 

para i 2': j (24) 

1 ljb.x 
""A":" W(iD.:r, s) ds 
DX (j-l)b.x 

para i < j (25) 

y todos los elementos fuera de los intervalos citados arriba 
para i y j son nulos, por lo que resulta que R' es una matriz 
triangular inferior, mientras queDes triangular superior. 

Con estas expresiones, la ecuación integral ( 12) queda 
reducida al sistema de ecuaciones 

L R;jD.PJ = f (26) 
j=n,+I 

donde se supone que la zona cohesiva ha alcanzado el 
nodo nc, los índices i y j toman valores en el intervalo 
[nt + 1, nc], y se sobreentiende que D.Pj =O paraj fuera 
de dicho intervalo. 

Como veremos con un ejemeplo en el apartado siguiente, 
la precisión puede mejorarse mucho si se usan funciones 
de forma que contengan la singularidad (16). La forma 
más simple consiste en modificar sólo la función de forma 
del intervalo adyacente a la punta de la entalla, tal como 
se representa en la Fig. 3b. Si la punta de la entalla está 
situada en el nodo nt ( es decir, x 11 , = a0 ) la función de 
fom1a correspondiente al nodo siguiente (j = nt + 1) se 
sustituye entonces por 

1 
<Pn,+l (s) = .¡s=aQ para Xn, < s < Xn,+I (27) 

s- a0 

con cPn, +I ( s) = O fuera del intervalo indicado. De 
acuerdo con (19), resulta An,+I = 2,J7S:X y por tanto 

tJ_j __ t_LJ __ t_j ILI 1 1 
1 1 
1 1 

1 x: 
1 1 

: 1 a 1 a 1 : 
1 o o 1 
1 1 
1 1 

!--r -1-T-r -1-T-t 
Figura 4: Placa con fisura central. 

las columnas nt + 1 de las matrices R' y D se modifican 
como sigue: 

= 
1 ¡(nr+I)D.x S(iD.x, s) 

-- ds 
2VZS:X n,t:>.x Js-ao 
para i 2': nt + 1 (28) 

1 ¡(n,+I)D.x W(iD.x, s) 
-- ds 
2JLS.X n,t:>.x Js- ao 
para i < nt + 1 (29) 

4 ANÁLISIS DE PRESTACIONES 

Para analizar las prestaciones del método y de los méritos 
relativos de las funciones de forma antes presentadas, se 
considera un panel infinito sometido a una tensión remota 
o-00 con una fisura inicial de longitud 2a0 (Fig. 4 ), con una 
zona cohesiva de Dugdale, para cuyo caso se conocen las 
soluciones analíticas. 

Puesto que en el modelo de Dugdale la tensión cohesiva 
pennanece constante e igual a f 1, la ecuación integral 
discretizada (26) se reduce ahora a 

L R;j D.Pj = !t para i = nt + 1, · · · , nc (30) 
j=nt+I 

que es un sistema lineal triangular que se resuelve facil
mente for sustitución hacia adelante. 

Para determinar las matrices R' y D, se parte de la 
solución conocida para fisuras elásticas de longitud ar
bitraria (ver, por ejemplo, [7], página 38), de las que in
mediatamente se deduce, identificando o-00 con P, que los 
núcleos de las ecuaciones integrales son 

S(x, s) 
X 

para x > s >O (31) 

W(x, s) = ~ 1 s2 - x 2 para O < x < s E' V - -
(32) 

Sustituyendo estas expresiones en (24) y (25) se obtienen, 
por integración analítica, las expresiones de R;j y Dij para 
funciones de forma rectangulares. Sustituyendo en (28) y 
(29) se obtienen las integrales correspondientes para fun
ciones de forma singulares. Como estas últimas integrales 
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Figura 5: Resultados para funciones de forma rectan
gulares con distintos tamaños de malla: Curvas carga
CTOD. (wr = CTOD.) 
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0.6 
cr~ 

¡; 0.4 

0.2 
0.8 

1.2 1.-1 1.6 

0.5 1 15 2 
E'wT 

~ 
Figura 6: Resultados para funciones de forma singulares 
con distintos tamaños de malla: Curvas carga-CTOD. 

son, en su mayoría, de tipo elíptico con singularidades en 
alguno de sus extremos, se han calculado numéricamente 
usando el método de Gauss-Jacobi o Gauss-Chebyshev 
con cinco puntos de integración (ver, por ejemplo,[l4]). 

La Fig. 5 muestra las curvas tensión-CTOD calculadas 
con distintos tamaños de red usando funciones de forma 
rectangulares, para distintaq separación entre nodos !:J.x. 
Las curvas muestran que la precisión conseguida es rel
ativamente buena incluso para mallas bastante groseras. 
Todavía mejores, como podía esperarse, son los resultados 
cuando se utilizan funciones de forma singulares, como 
puede apreciarse en la Fig. 6. Sin embargo las diferen
cias esenciales entre ambos tipos de elementos se hacen 
más claras cuando se analiza el error relativo represen
tado en la Fig. 7. La característica más destacable, es 
que si no se usan elementos singulares el error relativo 
inicial no tiende nunca hacia cero, independientemente 
de la densidad nodal, como indica la linea de trazos en la 
Fig. 7a, que es el lugar geométrico de los resultados para la 

(a) 40 

primera iteración 
35 línea de error relativo 

S 
:S 
'"' 30 ~ Llx = arf nn b ...._ 

25 

? 20 S 
:S 
K 

b~ 15 

""--" o lO o 

5 

0.5 l 1.5 2 
E'wT 

4 ao ft 
(b) 10 

primera iteración 
1línea de error relativo 

~ 
1 

8 

~ n 
Llx = arf nn n 

b 2 ...._ 
g 6 

? 
~ 4 4 

d 
1 o o 

2 /~ 
~ o 

o 0.5 1 1.5 2 
E'wT 

4 aoft 

Figura 7: Error relativo en la predicción de carga para 
un CTOD dado: (a) si se usan funciones de forma rect
angulares y (b) si se usan funciones de forma singulares. 
(wr = CTOD.) 

primera iteráción. Esta linea tiene una intersección verti
cal próxima al23.3%, lo que significa que el error relativo 
al principio de la carga no se puede disminuir por debajo 
de ese valor cualquiera que sea el tamaño de malla. La 
Fig. 7b muestra, por el contrario, que si se usan elementos 
singulares, el error inicial converge hacia cero al tender el 
espaciado hacia cero. 

Para estados más avanzados de carga, el error dismin
uye para ambos tipos de funciones de forma, pero cuando 
se usan funciones de forma singulares el error es mu
cho menor. Esto se observa en la Fig. 8, en la que 
los errores relativos en la predicción de la tensión para 
wr = 2a0ft/ E' se han dibujado para ambos tipos de 
funciones de forma. Obviamente, el espaciado de nodos 
necesario para obtener un cierto grado de precisión es mu
cho menor cuando se usan funciones de forma singulares. 
Por ejemplo, si se requiere un 1% de precisión, el espaci
ado de nodos es cercano a a0 /12 si se usan funciones de 
forma singulares y en el otro caso se requiere a0 /84. Esto 
significa que el número de nodos está en la proporción de 
1 a 7, lo que repercute muchísimo en el tiempo de cálculo, 
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Figura 8: Comparación del error relativo en la predicción 
de carga para wr = 2a0ft/ E' (a) sobre todo el dominio 
de estudio y (b) para b.:r < 0.25a0. (u·T = CTOD.) 

ya que la dependencia es aproximadamente cúbica con el 
número de nodos. Esto significa que para el ejemplo que 
se acaba de describir, (cuando se requiere un 1% de pre
cisión) los cálculos necesitan un tiempo 340 veces mayor 
si no se usan elementos singulares(~ 73). Debido a que 
la dependencia no es exactamente cúbica, la proporción es 
un poco menor; los cálculos que describen el crecimiento 
de la fisura cohesiva desde un tamaño inicial a0 hasta un 
tamaño final 10a0 con un 1% de precisión fue 250 veces 
más largo cuando no se usaron elementos singulares, en 
lugar de 340 veces. Sin embargo el orden de magnitud es 
correcto. 

5 CONCLUSIONES 

El método integral de fisuras superpuestas es un método 
fácil de programar y eficiente. Sí se usan funciones de 
forma singulares en el fondo de entalla se consigue una 
mejora sustancial en la precisión. Sin usar las funciones de 
forma singulares, el error relativo inicial (para el primer 
escalón de carga) no puede disminuirse por debajo del 
23,3%, independientemente de la finura de la malla. 
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FACTOR DE INTENSIDAD DE TENSIONES DINÁMICO EN PROBETAS DE FLEXIÓN EN TRES PUNTOS Y 
DE FLEXIÓN EN UN PUNTO SOMETIDAS A PULSOS DE CARGA DE CORTA DURACIÓN. 

L. Rubio, J. Fernández-Sáez y C. Navarro 

Departamento de Ingeniería Mecánica. 
Universidad Carlos 111 de Madrid 

C/ Butarque, 15. 28911 Leganés. (Madrid) 

Resumen. En este trabajo se han modelizado numéricamente, por el método de los elementos finitos, 
ensayos dinámicos de flexión en tres puntos y de flexión en un punto sobre probetas Charpy fisuradas. 
Estos ensayos se realizan empleando dispositivos experimentales basados en la barTa Hopkinson. Se han 
simulado, tanto la probeta como la barra que transmite los pulsos de carga. Se ha obtenido el factor de 
intensidad de tensiones dinámico para cada tipo de ensayo, analizando las diferencias derivadas de las 
distintas condiciones de apoyo y se ha comparado con el obtenido a partir de variables que pueden ser 
medidas experimentalmente durante el ensayo. 

Abstract. In this work we presenta full-numerical analysis of three-point and one-point dynamic bending 
tests on cracked Charpy specimens. The tests can be performed using a special arrangement of the Split 
Hopkinson Pressure Bar device. The dynamic stress intensity factor has been computed for both cases 
and the intluence of the boundary conditions has been analyzed. Also, the dynamic stress intensity factor 
has been obtained from other variables which could be measured during the impact test. 

l. INTRODUCCIÓN 

El conocimiento de las propiedades de fractura 
dinámica de los materiales es esencial para el diseño 
mecamco de componentes sometidos a cargas 
impulsivas. Cuando las condiciones del problema son 
tales que el comportamiento elástico lineal es 
predominante, los criterios de fractura se establecen a 
través del factor de intensidad de tensiones dinámico. 
La tenacidad de fractura dinámica, K1d, se puede obtener 
a partir de un ensayo de impacto sobre una probeta 
fisurada, como el valor que toma el factor de intensidad 

de tensiones dinámico, K
1
uín, en el instante tf' en el que 

comienza la propagación inestable de la fisura. 

Cuando se desea medir la tenacidad de fractura 
dinámica del material a velocidades de solicitación muy 

1 • 0(, 112 .¡ ) d. . . e evadas (K1== 1 MPa m s se recurre a Ispositivos 
que son modificaciones de la clásica barra Hopkinson, 
en los que se realizan ensayos de flexión en tres puntos 
[ 1 ,2] o ensayos de flexión en un punto [3,4 ]. 

Así pues, para la determinación de la tenacidad de 
fractura dinámica utilizando este tipo de ensayos, es de 
vital importancia conocer la evolución temporal del 

factor de intensidad de tensiones dinámico. 

En este trabajo se ha realizado una simulación 
numérica de estos ensayos con objeto de analizar las 
diferencias de comportamiento derivadas de las 
distintas condiciones de apoyo. En la modelización se 
ha incluido tanto la probeta de Jlexión, como la barra 
incidente que transmite el pulso de carga. 

2. OBTENCIÓN DEL FACTOR DE INTENSIDAD 
DE TENSIONES DINÁMICO 

En este apartado se enumeran los métodos que se 
utilizan más habitualmente para la obtención del factor 
de intensidad de tensiones dinámico para probetas de 
Jlexión en tres y en un punto. En la figura 1 se muestra 
un esquema del dispositivo qúe se emplea para este tipo 
de ensayos. Consta, básicamente, de una barra incidente 
y de un sistema de apoyo (en el ensayo de flexión en 
un punto, éste no existe) que a veces está compuesto 
por otras dos barras [2]. La probeta se sitúa entre la 
citada barra incidente y los apoyos (cuando existen). La 
barra incidente es impactada por otra barra (proyectil), 
generalmente más corta y del mismo diámetro y 
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Fig. l. Esquema del dispositivo para la realización de ensayos de flexión dinámica. 

material que la incidente, generándose una onda de 
compresión que viaja a través de ella. Parte de esta onda 
se transmite a través de la probeta y los apoyos y parte 
se refleja como una onda de tracción. Así pues, la 
probeta se ve solicitada por una carga concentrada que 
se aplica en su sección central. La carga que está 

actuando sobre la probeta, P¡(t), se puede evaluar 
utilizando la teoría de propagación de ondas elásticas 
unidimensionales, si se conocen en algún punto de la 
barra las deformaciones que se producen al paso de las 
ondas incidente y reflejada, dado que: 

P¡ ( t) = AE( E¡ ( t) +E r ( t)) ( 1) 

donde E y A son, respectivamente, el módulo de 
elasticidad y el área de la sección transversal de la barra 

incidente y EJL) y E,(t), son las deformaciones que 
producen en la barra las ondas incidente y reflejada, 
respectivamente. 

La suma de esos pulsos se realiza llevando ambos a un 
origen común de tiempo que se toma en el instante en 
que la onda incidente alcanza la superficie de la 
probeta. 

Para obtener el factor de intensidad de tensiones 
dinámico se han venido empleando distintos 
procedimientos que se enumeran a continuación: 

- medida directa mediante técnicas ópticas [5, 6] y 
fotoelásticas [7]. 

- por el método de los elementos finitos utilizando 
como condición de carga la medida experimental como 
se ha indicado anteriormente (ecuación 1) y con las 
correspondientes condiciones de apoyo [2, 4]. 

mediante modelos simplificados, a partir del 
conocimiento de la carga incidente y del primer modo 
de vibración de la probeta fisurada [8, 9] Así, para el 

caso de flexión en tres puntos Kishimoto et al. [8] han 
propuesto la siguiente fórmula: 

Kfin(t) Wl JI 
est = -(- P. ( T)) sen ( w ( t -11) dT) 

Kr Pi t) 1 1 
o 

(2) 

c~t 

donde K1 · es el factor de intensidad de tensiones 

estático y w1 es la frecuencia fundamental de la probeta 

en las condiciones en las que se ensaya. 

Para el caso de ilexión en un punto Kishimoto et al. [9] 
también propusieron una formulación en la misma 
línea, pero que no conduce a expresiones tan simples 
como la mencionada anteriormente. 

3. SIMULACIÓN NUMÉRICA 

Se han simulado numéricamente, mediante el método 
de los elementos finitos, ensayos de flexión en tres 
puntos y flexión en un punto que se pueden realizar en 
dispositivos de barra Hopkinson modificados. Para ello 
se ha usado el programa ABAQUS [ 1 0]. 

Como barra incidente se ha modelizado una de 700 mm 
de longitud y sección circular de 22 mm de diámetro, 
cuyo extremo en contacto con la probeta tiene la forma 
del impactador que se usa en el ensayo Charpy clásico. 
Las dimensiones de la probeta utilizada en la 
simulación son las de la probeta Charpy, con una fisura 
que alcanza la mitad del canto, es decir, L = 55 mm, W 
= 10 mm, S= 40 mm y a= 5 mm (ver figura 1) y con 
un espesor de 1 O mm. 

Por razones de economía de cálculo, se ha analizado el 
problema como bidimensional. Así, la probeta se ha 
modelizado en deformación plana mediante una malla 
compuesta por 464 elementos y 1479 nudos. Dado que 
la barra incidente tiene sección circular y su estado 
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tensional es uniaxial, se ha decidido analizar su 
comportamiento en tensión plana con una malla de 
1082 elementos y 1363 nudos. El espesor de los 
elementos es el necesario para mantener el área de la 
sección recta. 

El pulso inicial de tensión que se ha introducido se 
puede ver en la figura 2. 

Figura 2. Pulso inicial de tensión . 

Los valores de cr0 y t
11 

utilizados en la simulación 

fueron: 

cr = 100 MPa 
" 

Ir= 100 J..lS 

Este pulso es, aproximadamente, el que se generaría si 
impactase sobre la barra incidente un proyectil de 250 
mm de longitud a una velocidad de 5 m/s. 

Se han simulado cada uno de los dos tipos de ensayos, 
impidiendo el movimiento vertical del nudo en contacto 
con el rodillo de apoyo, para el caso del ensayo de 
flexión en tres puntos, y sin ninguna restricción al 
movimiento para el caso de Jlexión en un punto. Como 
resultado del análisis se ha obtenido la variación con el 
tiempo de la tensión según la dirección longitudinal de 
la barra en una sección situada a 350 mm de los 
extremos de la misma, los desplazamientos del punto de 
carga de la probeta y del punto de la barra que entra en 
contacto con ella, así como el factor de intensidad de 
tensiones dinámico. Además, en el ensayo de flexión en 
un punto, se ha obtenido el desplazamiento del mismo 
nudo que en el caso anterior estaba apoyado. 

Se han considerado las mismas propiedades elásticas 
para el material de la barra y el material de la probeta. 
Estas propiedades son: 

Módulo de elasticidad, E = 200 OPa 
Coeficiente de Poisson, v = 0.3 

Densidad, p = 7850 kg/m 
1 

El factor de intensidad de tensiones dinámico se puede 
calcular a partir de la tasa de liberación de energía, G. 
Dado que en este análisis no se consideró crecimiento 
de la fisura, el valor de G coincide con el de la integral J 

de Rice [11], que el programa ABAQUS [10] calcula 
directamente. En estas condiciones, el factor de 

intensidad de tensiones dinámico, K
1
uin , para un caso de 

deformación plana, se puede calcular [11]: 

(3) 

4. RESULTADOS 

A continuación se presentan los resultados obtenidos en 
este análisis. 

En la figura 3 aparece la onda de tensión 

(adimensionalizada respecto a cr0) en función del 

tiempo (adimensionalizado respecto a la duración del 
pulso) que se registra en la sección de referencia, para 
los casos de Jlexión en tres puntos (F3P) y de flexión en 
un punto (F 1 P). En ella se puede observar que hasta un 
cierto instante de tiempo, la ondas coinciden 
independiente de las condiciones de apoyo de la 
probeta, lo que indica que, hasta un cierto momento, la 
carga incidente es igual para los dos tipos de ensayos 
simulados. 

1.2 

0.8 

0.4 
o 

--- F3P 

· - '> · · FlP 

~ o kr------------~~~------------~
t:l 

-0.4 

-0.8 

-1.2 
o 0.5 t/t 1.5 

p 
2 2.5 

Figura 3. Ondas de tensión en la barra incidente para 
los ensayos de flexión en tres puntos y 
flexión en un punto. 

En la onda reflejada, además del efecto de la probeta y 
del sistema de apoyos pueden influir efectos como el 
amortiguamiento geométrico de la misma debido a que 
el problema no es uniaxial, así como el cambio de 
forma de la barra en su extremo. En este sentido, la 
ecuación ( 1) puede dar como resultado cargas 
incidentes no muy fiables. 

En la figura 4 se presentan, para los dos tipos de 
ensayos, los desplazamientos (adimensionalizados 
respecto al canto de la probeta, W) del punto de carga 
de la probeta y del punto de la barra incidente en 
contacto con ella. Puede observarse que, en el ensayo 
de flexión en tres puntos, la barra acompaña a la 
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probeta y el desplazamiento alcanza un máximo, en 
tanto que en el ensayo de flexión en un punto, se 
produce una separación entre la barra y la probeta. 
Después de esta separación la probeta sigue con 
velocidad aproximadamente constante y el extremo de 
la barra queda sin velocidad. 

0.12 

0.1 

0.08 

~0.06 
::l 

0.04 

0.02 

o 
o 

Figura 4. 

--- Probeta (F3P) 
- - + - - Barra (F3P) 
- - - - - Probeta (Fl P) 
- - B - - Barra (F 1 P) 

/ 

/ 

0.5 1 
t/t 

p 

Desplazamientos de barra y 
ensayos de flexión en tres 
punto. 

/ 

/ 

1 

/ 

/ 

1.5 2 

probeta en los 
puntos y en un 

En la figura 5 aparece la variación con el tiempo de los 
factores de intensidad de tensiones dinámicos para el 
caso de flexión en tres puntos y de flexión en un punto. 

---F3P 
- --- --- FlP 

o ~~~--L-~~-L-~~-L-~~--
0 0.5 1 1.5 2 

t/t 
p 

Figura 5. Factores de intensidad de tensiones para los 
ensayos de flexión en tres puntos y en un 
punto. 

Como puede verse, el max1mo valor del factor de 
intensidad de tensiones que se alcanza en un ensayo de 
flexión en un punto es considerablemente menor que el 
que se obtiene en un ensayo de flexión en tres puntos, 
para las mismas condiciones de carga, por lo cual este 
hecho puede limitar los materiales ensayados a aquellos 
de características más frágiles como los cerámicos, por 
ejemplo. Se puede obtener una estimación de la 
velocidad de solicitación que sufre la probeta 

dividiendo el valor máximo de K/in entre el tiempo que 

tarda en alcanzarse este valor máximo. Estos parámetros 
resultan ser 1,5 MPa m 112 s· 1 para el caso de flexión en 
tres puntos y 1,3 MPa m112 s- 1 para el caso de flexión en 
un punto. 

A título comparativo, se ha obtenido, también, el factor 
de intensidad de tensiones dinámico a partir de 
desplazamientos de la probeta que se podrían medir 
durante la realización del ensayo. En el caso del ensayo 

de flexión en tres puntos, K
1
úin se puede obtener como: 

K din k 
1 = l Uc (4) 

donde uc es el desplazamiento del punto de carga de la 
probeta en el ensayo dinámico y k 1 es la misma 
constante de proporcionalidad que para el caso estático 
[8]. Para el cálculo de esta constante es necesario 
conocer la flexibilidad de la probeta. En este análisis se 
ha tomado la que proponen Pastor et al. [ 12] para la 
probeta de flexión en tres puntos. 

En la figura 6 se comparan los factores de intensidad de 
tensiones dinámicos correspondiente al ensayo de 
flexión en tres puntos obtenidos con la ecuación (3) y 
mediante la expresión ( 4) a partir del desplazamiento 
del punto ele carga. 

16 

12 

o 
o 0.5 1 

t!tp 

---- Ecuación (3) 

- - ~ - - Ecuación (4) 

1.5 2 

Figura 6. Factor de intensidad de tensiones dinámico 
para el ensayo ele flexión en tres puntos 
obtenido por diferentes procedimientos. 

En el caso del ensayo ele flexión en un punto, se ha 
obtenido también el factor ele intensidad de tensiones 
como [9]: 

Kfi 11 =k2(uc-ua) (5) 

donde ua es el desplazamiento del punto que estaría 
apoyado si se tratase ele un ensayo de flexión en tres 

puntos. La constante ele proporcionalidad k2 se 
considera aproximadamente igual a la correspondiente 

al ensayo ele flexión en tres puntos, k 1 [9]. 
En la figura 7 se comparan los factores ele intensidad ele 
tensiones dinámicos correspondiente al ensayo de 
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flexión en un punto obtenidos con la ecuación (3) y 
mediante la expresión (5) a partir del desplazamiento 
relativo entre el punto de carga y el punto que estaría 
apoyado si se tratase de un ensayo de flexión en tres 
puntos. 

---Ecuación (3) 

- - ~ - - Ecuación (4) 

o~:.L__j____l___[___L__.l_i___L__l__h..__¡__j 

o 0.3 0.6 0.9 1.2 
t!tp 

Figura 7. Factor de intensidad de tensiones dinámico 
para el ensayo de ilexión en un punto 
obtenido por diferentes procedimientos. 

Hay que destacar la gran precisión con la que, en ambos 
tipos de ensayos, se puede obtener el factor de 
intensidad de tensiones dinámico a partir del 
conocimiento del movimiento de la probeta, utilizando 
fórmulas válidas para el caso estático. 

5. CONCLUSIONES 

En este trabajo se ha realizado un análisis numérico de 
los ensayos dinámicos de flexión en tres puntos y de 
flexión en un punto que se realizan en dispositivos 
basados en una barra Hopkinson modificada. 

Este análisis ha puesto de manifiesto que en un ensayo 
de ilexión en un punto el máximo valor que se alcanza 
del factor de intensidad de tensiones dinámico es 
considerablemente menor que el que se obtiene en un 
ensayo de Jlexión en tres puntos para las mismas 
condiciones de carga, aunque la velocidad de 
solicitación es similar. Por tanto, aunque los ensayos de 
flexión en un punto pueden resultar más sencillos de 
ejecutar, al no requerir sistema de apoyo, deben 
reservarse para materiales muy frágiles. 

En ambos tipos de ensayos el factor de intensidad de 
tensiones se puede evaluar con gran precisión a partir 
del conocimiento de los desplazamientos de puntos de 
la probeta que se podrían medir durante el ensayo. 
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Resumen: En estudios anteriores se estableció un modelo matemático general para el estudio del proceso 
de la nucleación y crecimiento de una población 3D de microfisuras. Como un primer paso en el 
desarrollo de un modelo micromecánico de material frágil, en este artículo se resuelve el caso particular 
de una población de microfisuras paralelas y que permanecen paralelas durante el proceso de nucleación 
y crecimiento. El modelo numérico, sigue la evolución de los momentos estadísticos de la función de 
densidad que representa la distribución en tamaños de las microfisuras, en vez de estudiar la evolución 
temporal de la propia función densidad. Este método parece particularmente indicado en modelos de 
material en los que se considera la variable interna daño. 

Abstract: A general microfracture mathematical model of the nucleation and growth of penny-shaped 
microcracks size 3D distributions were stated in previous works. As a first step in the development of a 
micromechanical model of a brittle material, in this paper we solve the specific case of a parallel-cracks 
population that is convected by the flow, remaining parallel throughout the nucleation and growth 
processes. Model that we sol ve numerically following in time the evolution of a finite number of statistical 
moments of the density function representing the crack size distribution instead of keeping track of the 
density itself. This approach seems adequate in models of materials were the interna! variable damage is 
considered. 

INTRODUCCIÓN 
Si en un determinado punto material no hay nucleación, 
el ritmo r será cero, en caso contrario r tomará un 
valor igual a la tasa de nucleación de microfisuras en 
dicho punto. En este artículo consideraremos microfisuras circulares 

y planas, y por ello en cada punto material definimos 

una función de densidad de microfisuras h(t, r, ñ). Esta 

función representa el número de micro fisuras por unidad 
de volumen de tamaño r, representado por su radio, y 
orientación ¡:¡ (caracterizada por la normal al plano de 
la microfisura) en cada instante t. 

En [ 1) y [3] definimos el ritmo f 

( 1) 

donde, 11{t,r,ñ) es la velocidad de propagación de las 

microfisuras de tamaño r y orientación ¡:¡ y TV(t,ñ) es 

la velocidad de variación de la normal a una 
microfisura. 

En [ 1] demostramos la objetividad de r, que era una 
propiedad previsible dada la naturaleza física de tal 
ritmo, por ser la derivada de Lie L( -¡ h , considerada 

w,IV 

la función h un campo densidad tensorial. 

Podemos expresar el anterior ritmo más detalladamente 
como, 

oh oh ... ow 
f =-+ W-+w· grad- h+h-+ hdiv11 tv ot or 1/ or (2) 

En este artículo consideraremos la evolución de una 
población de fisuras debida a nucleación y crecimiento 
de microfisuras pero no su coaiescencia. Estas 
condiciones son representativas de los estados de 
deterioro iniciales y medios. 
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2 CRECIMIENTO DE MICROFISURAS 

Seaman, Curran y Shockey (1976) [2]. mediante ensayos 
de impactos de placas a altas velocidades propusieron la 
siguiente ecuación de crecimiento de fisuras, 

donde, 
T1 es una constante del material 
OL· es la tensión umbral de crecimiento 
o¡, es la tensión normal a la grieta 
C11 es la velocidad de Rayleigh 

(3) 

Para materiales frágiles, de acuerdo a la mecánica de la 
fractura lineal elástica y para grietas de forma circular y 
plana, o-, está ligada para cada tamaño de defecto r 
con la tenacidad de la fractura mediante la relación, 

(4) 

Expresando la relación (3) en función de la carga 
aplicada o;, (y de las propiedades del material) 
obtenemos la velocidad de crecimiento para cada 
tamaño de grieta r mediante, 

í o si r~ R, 

w(r) = ~ T¡ o;, ( r- JR: .r,:) SI R, ~ r ~ R,, (5) 

l Cu SI r;:: R,. 

Es decir, en cada instante, clasificamos las fisuras en 
tres grupos de tamaños: 

l. Un primer grupo de fisuras formado por aquellas 
fisuras de tamaño inferior a Re donde Re, es el 
tamaño del defecto crítico para la tensión normal 0 11 

y viene dado por la ecuación, 

7r (Kic )
2 

R =--
,. 4 a;, (6) 

2. Una segunda categoría de fisuras que crecen de 
tamaño con una ley parabólica. Este grupo está 
formado por las fisuras de tamaño superior a Re e 
inferior a R,. , donde R, es el mínimo tamaño de 
fisura cuya velocidad de crecimiento es C11 

obtenida de (5) 

(7) 

3. Aquellas fisuras con tamaño superior a Rw que 
crecen a la velocidad de Rayleigh. 

3 ESTUDIO DE UNA POBLACIÓN DE 
MICROFISURAS PARALELAS 

A continuación vamos a estudiar la variación de una 
población de microfisuras circulares con diferentes 
tamai'íos pero teniendo todas las fisuras la misma 
orientación en el espacio. Cuando un material frágil 
está sometido a tensiones elevadas, se produce un 
aumento del tamaño de algunas de las fisuras existentes 
(crecimiento) y la aparición de nuevas fisuras 
(nucleación). 

Sea h(r,t) la función que nos da la evolución temporal 
de la densidad de fisuras (número de fisuras por unidad 
de volumen de material) para cada tamaño r. 

La ley de conservación de fisuras se expresa mediante la 
ecuación, 

oh o(lnv) 
df +--¡¡;- = Pnuc 

donde, 
w(r,t) es la velocidad de de las fisuras de 

tamaño r en t 
Pnuc (r,t) es la tasa de nucleación (núm. de 

nuevas fisuras, de tamaño r, por 
unidad de tiempo). 

(8) 

Esta fórmula es un caso pm1icular de la ecuación general 
(2) si se suprime la dependencia de la orientación 
espacial de las microfisuras. 

Seguir la evolución temporal de la función densidad 1 de 
fisuras h(r,t) exigiría gran complejidad y coste 
computacional. Por ello la idea fundamental es estudiar 
la evolución temporal de sus momentos estadísticos, 

fx k 
M k (t) = J r h(r, t) dr (k= 0,1,2, · · ·) o 

(9) 

En los modelos micromecánicos de fractura se introduce 
una variable interna local llamada daño, que considera 

1 Nótese que h(r,t) no es una verdadera función de 
densidad en sentido estadístico para lo cual su integral 
extendida a todos los tamaños de fisuras debería ser 
unitaria. Con la representación elegida aquí dicha 
integral es el número total de fisuras y la denominación 
densidad únicamente se refiere, en sentido estricto, a 
fisuras por unidad de volumen. 
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la perdida de la capacidad resistente del material debida 
a la población de microfisuras en cada punto. 

El grado de deterioro o daño habitualmente se considera 
función del volumen total de los defectos y otros 
parámetros de la distribución de microfisuras pero no de 
valores concretos de su función densidad. 

Dicho volumen es proporcional al momento de tercer 
orden M3(t) de la población de fisuras h(r,t) cuyo 
valor es calculado, para cada instante, de una manera 
directa con este método de representación de la 
población de microfisuras. 

A continuación vamos a detallar un método numérico 
adecuado para su incorporación, en un modelo de 
material, en un programa de ordenador. 

Sea O= Ro(t) < R1 (t) < ... < R"(t) < +oo una pm1ición 
del intervalo de tamaño de fisuras [O,+oo) donde los 
puntos R/t) pueden moverse con la velocidad de 
crecimiento correspondiente a las fisuras de dicho radio 
o con una velocidad distinta. 

Considerando funciones de peso genencas !kM los 
momentos general izados m~1 

( t) de la función densidad 
de distribución h(r,t) en el intervalo (R1.1(t), R/t)) 
vienen dados por, 

( ( SR, (1) 
m/ t) = , fk (r) h(r,t) dr ¡,,_, (1) 

(1 O) 

Aplicando la clásica regla de diferenciación de 
integrales paramétricas obtenemos la evolución 
temporal del momento, 

1, dm~'(t) d JR11 ,¡ 
li1 1 (t)= =- jk(r)h(r,t)dr= 

d { dt R,_,(r) 

( 11) 

J
R1 (1) oh(r,f) . . 1'"/1 (t) 

fk(r) dr+rfk(r)h(r,t) r=/ (t) 
ll,_,(r) ot ¡-\ 

Podemos transformar esta última ecuación, 

Ji¡ ji (t) = 

11 'J" ( ch(r,t) o(w(r,t)J¡(r)h(r,t))Y 
/,(r) ~t + 

0 
r 

R,.,<t) o r 

+U- H'(r,t))/, (r)h(r,r))l;:~;~:;,¡ = (12) 

JR1 ir) [c!J(r,t) O(H'(r,t)!J(r,t)) lj 
¡1 1 )

/,(r) ~t + ~ dr 
r! 1 e or 

J/IJ(r) oj¡(r)) 
+ H'(r,t)h(r,t) dr 

11¡-¡(1) or 

( . . . ll r e ll e. lli'"R,<t) + r-H(!,I 11 r 2 1,! '" 11 r
1
u¡ 

Sustituyendo la ecuación de conservac10n (8) en el 
término entre corchetes de la última igualdad 
obtenemos, 

(13) 

Nótese que los términos no integrales de la anterior 
ecuación se anulan cuando los extremos de integración 
Rj. 1(t) y Rj(t) se mueven con la velocidad de apertura 
de las fisuras de dicho tamaño. 

Particularizando la ecuación (12) para la función de 
peso f.(r) = l obtenemos, 

. ( ( ) fRJ ( t) k ( ) 
!vf/ t = r p"''' r,t dr+ R

1
_1(1) 

ffi,U) k 1 
k r - w(r,t)h(r,t)dr + 

11).¡ (/) 
(14) 

(/·• 11'(1' !)) ¡·k/¡(¡· l))[r=ll¡(l) - ' ' r=R1.¡(1) 

Sumando la anterior ecuación en el índice j se obtiene, 

Af (t) = l"' rk p (r t) dr +k lx rk- 1w(r t)h(r t) dr 
k Q 1/1/C ' Q ' ' 

( 15) 

La anterior fórmula nos daría la evolución de J'vh(t) si 
los momentos del producto w(r,t)h(r,t) se pudiesen 
calcular a partir de los momentos de h(r,t). Sin embargo 
es muy difícil calcular dichos momentos, al menos desde 
un punto de vista computacional. 

Para obviar la anterior dificultad, escogemos una 
partición R/t) del intervalo de tamaños de fisuras 
adecuado a las condiciones de nuestro estudio. 

Elegiremos la partición Ro= O, R1 (t) = R, (t), 

R
2 

(t) = Rw (t), R3 (t) = R1 (t) y R4 (t) = +oo donde 

para cada instante 

Re es el tamaño de defecto crítico 
Rw mínimo tamaño de fisura cuya 

velocidad de crecimiento es máxima 
Rr tamaño máximo de las fisuras 

siendo Re y Rw sólo dependientes de la tensión normal 
aplicada a¡,(t) en dicho instante y de las características 
del material. 
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Vamos a continuación a plantear la evolución de los 
momentos de la distribución de fisuras en cada uno de 
los intervalos para dos casos posibles: 

• Poblaciones de fisuras cuyo tamaño máximo R¡ es 
inferior a Ru 

• Poblaciones de fisuras cuyo tamaño máximo R¡ es 
superior a Ru· 

h(r) 

Figura 1 Población de microfisuras cuyo tamaño 
máximo es inferior a Rw 

' r 

4 POBLACIONES DE FISURAS DE TAMAÑO 
RF INFERIOR A R" 

Si en una población de fisuras el tamaño máximo de 
fisura R1 es inferior al correspondiente a la velocidad 
de Rayleigh R" (dado por la ecuación (7)) 

consideramos dos intervalos de tamaños: [O, R)t)] y 

[ R, (t), R1 (t) ]. Estos dos intervalos corresponden, 

respectivamente, a las fisuras cuyo tamaño no varía y a 
aquellas que crecen 

Tramo J. Sin crecimiento ni nucleación de fisuras 

Para tamaños de fisura r inferiores al tamaño crítico Rn 

o sea, si rE [o,R)t)] no se produce nucleación ni 

crecimiento de fisuras. El tamaño crítico Re en cada 
instante, viene dado por el nivel de tensión normal al 
plano de las fisuras y satisface la ecuación (6). 

Particularizando la ecuación (14) a este caso con 
P

1111
,(r,t) =O y w(r,t)=O obtenemos, 

( k =o 1 2 .. ·) 
'' ' (16) 

Tramo JI. Crecimiento de fisuras con velocidad 
inferior a la máxima y nucleación 

Para tamaños de fisura r superiores a Re e inferiores al 
tamaño correspondiente a la velocidad de Rayleigh, 
supondremos leyes de crecimiento de tipo lineal y 
parabólico. 

Más concretamente, consideraremos tamaños 

rE [R)t),R1 (t)j dado que el tamaño máximo de las 

fisuras R1 es inferior a Rw 

La tasa de incremento del número de fisuras en dicho 
intervalo de tamaños, que es la variación temporal del 
momento de orden cero, se deduce a partir de la 
ecuación ( 14) teniendo en cuenta que las fisuras de 

tamaño R1, crecen con velocidad R
1 

= w(R
1

,r) Su 

expresión viene dada por, 

. 11 11 ) • ( ) M0 (t) = Nuc0 (t - R, h R,,t (17) 

donde hemos simbolizado por Nuc~1 (t) a la integral 

1111 
(l) (¡· t) d¡· t 1 d fi u, <t) p""' , que represen a a tasa e 1suras 

nucleadas en el tramo II 

La ecuaciOn diferencial de los momentos de orden 
superior, depende del tipo de ley de crecimiento de 
fisuras: 

• Ley de crecimiento lineal 

Denominando a(t) = ( ) 
R -R w e 

, la ley lineal de 

crecimiento de fisuras en este tramo se expresa 

mediante v~r,t) =a(t)(r-Rc). Esta ley sustituida 
en la ecuación (14) nos da la variación de los 
momentos de la función densidad de fisuras, 

(k=l,2, .. ·) 

(18) 
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donde Nuck11 (t) = JR¡(tlrK p (r,t)dr representa la 
Rc(t) 111/C 

variación del momento de las fisuras nucleadas en el h(rJ 

intervalo [ Rc(t),R1(t)]. 

• Ley de crecimiento parabólico 

Denominando b(t) = TI O", , la ley lineal de 
crecimiento de fisuras en este tramo se expresa, 
(véase ecuación (5)), mediante 
w(r, t) = b(t) (r- .JR: r 112

) Esta ley sustituida en la 

ecuación (14) nos da la variación de los momentos 
de la función densidad de fisuras, 

M¡' (t) = Nuc:1 (t) + 

b(t)k( lv!¡'(t)-JR: M:~ 112 (t))

f( R,k h( R, , t) 

(k= 1/2,1,3/2 ,2,-··) 

(19) 

Nótese que en este caso intervienen, además de los 
momentos enteros, momentos semienteros de la función 
densidad de fisuras. 

Sumando las ecuaciones de variación de los momentos 
en los tramos 1 y 11 obtenemos la ecuación diferencial 
del número total de fisuras Ú 0 (t) = Nuc0 (t), que es la 

tasa de nucleación de fisuras en el intervalo [ O,R1 (t)j, y 

la variación temporal de los momentos de orden 
superior a cero, 

(k=1,2, .. ·) 

para la ley de crecimiento lineal, y 

ifk(t) = Nuck(t) +b(t)k( M:
1(t) -.Ji?: M:~ 112 (t)) 

(k= 112,1,3/2 ,2,-··) 

para la ley de crecimiento parabólico. 

(20) 

(21) 

5 POBLACIONES DE FISURAS DE TAMAÑO 
Rr SUPERIOR A Rw 

Para poblaciones de fisuras de un tamai'ío máximo de 
fisura R1 superior al correspondiente a la velocidad de 
Rayleigh R" consideramos tres intervalos de tamaños: 

L-----------------------~~--~r 

c,¡nnn~~~-
L-~---------------~----------------~------~0( 

Rr 

Figura 2 Población de microfisuras cuyo tamaño 
máximo es superior a Rw 

Tmmo l. Sin crecimiento ni mtc!eación de fisuras 

Para tamaños de fisura r inferiores al tamaño crítico R, 

, o sea, si r E [O, R, (t)] no se produce nucleación ni 

crecimiento de fisuras y la variación de los momentos de 
este tramo es la misma indicada en el apartado anterior 
(véase ecuación (16)) 

Tramo 11. Crecimiento de fisuras con velocidad 
inferior a la máxima y nucleación 

Para tamai'íos de fisura r comprendidos entre Re y R" 
supondremos leyes de crecimiento de tipo lineal y 
parabólico. 

Si r E [ R, (t), Rw (t)] la tasa de incremento del número 

de fisuras en dicho intervalo de tamaños viene dada por 
la siguiente fórmula deducida a partir de la ecuación 
(14) 

M~1 
(t) = Nuc~1 

(t) +( R" -CR) h( R" ,t)- R, h( R,,t) 
(22) 

donde hemos tenido en cuenta que las fisuras de tamaño 
R" crecen con velocidad CR (véase ecuación (5)) 

La ecuación diferencial de los momentos de orden 
superior, depende del tipo de ley de crecimiento de 
fisuras y se incluye a continuación: 
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• Crecimiento lineal w(r, t) = a(t) (r- RJ 

M:1 (t) = Nuc:
1 (t) + a(t) k ( M:

1 
(t)- R, M:~ 1 (t)) + 

( Rw -e R) R~ h( Rw, t)- Re R,k h( R,, t) 

(k=l,2,···) 

para la ley de crecimiento lineal, y 

(k = 1 12 1 3 1 2 2 .. ·) ' ' ' ' 
(28) 

(23) para la ley de crecimiento parabólico. 

• Crecimiento parabólico 11(r,t) =tf_t)(r-JR: /
2) 

M/(t) = Nuc;
1
(t) +b(t)k( M:1

(t)-jR; M:~ 112 (t)) 

+(R., -CJR,~ h(R .. ,t)-R, R: h(R,,t) 

(k=l/2,1,3/2,2,···) 
(24) 

Tramo 111. Crecimiento de fisuras con la velocidad 
máxima y nucleación 

Para tamaños rE [R., (t),Rf(t)j las fisuras crecen con 

la velocidad de Rayleigh C11 y la tasa de variación del 
momento en este tramo viene dado por las ecuaciones, 

. 111 111 ( • ) ( ) ¡\1
0 

(t) = Nuc
0 

(t)- R., - C
11 

h R., ,t (25) 

. 111 ( ) 1 111 ( ) 111 ( ) M k t = 1\uck t +k C11 Mk-l t -

(R., - CR) R,~ h( R., , 1) (26) 

(k= 1,2,3···) 

obtenida de la ecuación (14) con Rf = Cu y Nuc;
11 

(t) 

representa la variación de 1 momento producido por las 
fisuras nucleadas en este tramo de tamaños. 

Sumando las ecuaciones de variación de los momentos 
en tres tramos, obtenemos la ecuación diferencial del 
número total de fisuras M 0 ( t) = Nuc0 (t), que es la tasa 

de nucleación de fisuras en el intervalo [o,Rf(t)j, y la 

variación temporal de los momentos de orden superior a 
cero, 

(k=1,2,3···) 
(27) 

6 EVALUACIÓN DE LA FUNCIÓN 
DENSIDAD DE FISURAS 

Para seguir la evolución temporal de los momentos 
estadísticos de la población de fisuras (véanse 
ecuaciones (16) a (19 y (22) a (26) es necesario calcular 
el valor de la función densidad de fisuras h (r,t) en los 
puntos r = R, (t) y r = R\1' (t) para cada paso de 
integración. 

Esta función no es conocida explícitamente, sino a 
través del valor de sus momentos respecto al origen. En 
[ 1] se han estudiado dos métodos para evaluar la 
densidad de fisuras h(r,t) a partir de sus momentos: 
con distribuciones de máxima entropía y mediante 
aproximación polinómica. 

7 CONCLUSIONES 

En este artículo se expone un modelo numérico para la 
representación de una población de microfisuras para 
un caso particular, aunque representativo, de un modelo 
micromecánico general 3D de un material frágil. La 
extensión del modelo numérico al caso general y su 
incorporación, como un modelo de material, en el 
programa DYNA 3D está en curso y será objeto de 
futuras publicaciones. 
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MODELO DE COMPORTAMIENTO ANTE PROCESOS DE FISURACION INDUCIDA POR 
HIDROGENO DE ACEROS ESTRUCTURALES MICROALEADOS 

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

Departamento de Ciencia e Ingeniería del Terreno y de los Materiales 
Universidad de Cantabria. E.T.S.I de Caminos, C y P. 

Av. de los Castros s/n, 39005, Santander. 

Resumen. Las condiciones ambientales de trabajo de aceros estructurales y de conducciones de aplicación 
en instalaciones energéticas y petrolíferas han puesto en evidencia la necesidad de encontrar una 
metodología de caracterización de su resistencia a la fisuración. Esta metodología debe definir la cinética de 
fisuración en función de Jos parámetros que controlan la misma, con carácter universal, es decir, tanto en 
régimen de dominio elástico como elasto-plástico. Este trabajo recoge Jos resultados de la aplicación de 
una metodología experimental y analítica que se ha mostrado propicia para ser aplicada a Jos procesos de 
fisuración estudiados sobre probetas compactas, y en particular a aquéllos que comportan procesos 
subcríticos asociados a la presencia de ambientes agresivos, como en el caso de los procesos de corrosión 
bajo tensión o fisuración inducida por hidrógeno de aceros microaleados para los que ha sido desarrollada. 
La metodología ofrece resultados de gran interés en la caracterización cuantitativa del comportamiento de 
fisuración y su correlación con los micromecanismos de rotura presentes, que permiten profundizar en el 
estudio de las condiciones locales que propician la fisuración. 

Abstract. In order to characterize the resistance to environmental assisted cracking of the structural and 
pipelines steels used in energy plants and offshore platforms, a methodology able to define the cracking 
kinetics as a function of the parameters controlling it in both elastic and elastic-plastic conditions. This 
work summarizes the results of the applications of an analytical and experimental methodology in order 
to characterize al\ cracking processes, was validated for the characterization of subcritical environmental 
assisted ones. The obtained results help in the modelling of the cracking behaviour and its correlation 
with the fracture micromechanisms inducing the cracking processes. After it, a closer study of the local 
conditions controlling the crack advance has been performed. 

l. INTRODUCCION 

Los aceros utilizados en la fabricación de elementos 
estructurales relacionados con la industria del petróleo, 
como plataformas off-shore o sistemas de transporte 
por tuberías, han sufrido una demanda creciente en las 
últimas décadas. Esta evolución ha venido acompañada, 
por otra parte, de mejora en sus características 
generales, resistencia mecánica, tenacidad, soldabilidad, 
y resistencia a la coiTosión bajo tensión, entre otras [1]. 

De Jos diferentes tipos de aceros de alta resistencia 
desarrollados, los microaleados estructurales o de alto 
límite elástico son los de mayor incidencia en sus 
aplicaciones actuales, alcanzando a cubrir un 70% de 
los componentes estructurales de las plataformas 
marinas [2]. Su competitividad se basa en su relación 
precio/resistencia, su tenacidad, su versatilidad de 
procesado y su buena soldabilidad, comparable o 
incluso mejor que la de los aceros al carbono [3]. Un 
gran número de trabajos recopilan el control del 
comportamiento mecánico de estos aceros a través de 
los elementos de aleación y el tratamiento 
termomecánico de su proceso para alcanzar las 
microestructuras óptimas a sus compromisos de 
comportamiento [ 4,5]. 

En las plataformas estos aceros se encuentran también 
sometidos a problemas de corrosión bajo tensión en 
medio marino en asociación con situaciones de 
protección catódica o de fisuración en presencia de 
sulfuros causados por bacterias [6]. En ambos casos el 
hidrógeno juega un papel predominante en Jos 
mecanismos de fisuración por lo que estos aceros deben 
mostrarse como resistentes a la fisuración inducida por 
hidrógeno. Por ello su desarrollo avanza en paralelo al 
de Jos aceros para conducciones [7-9]. 

2. MATERIALES Y CARACTERIZACION 
CONVENCIONAL 

Dentro de los materiales utilizados, como parte de un 
trabajo de investigación más amplio [ 1 0], se ha elegido 
uno como representativo de un comportamiento 
general. El acero elegido, un microaleado del tipo 
E690, es un acero de alto límite elástico y se emplea en 
la fabricación de cremalleras autoelevatrices para 
plataformas petrolíferas. En la tabla 1 se recogen los 
resultados del análisis químico realizados. Del mismo 
modo que en sus aplicaciones industriales dicho 
material fue sometido a tratamiento de temple en agua 
seguido de revenido a 600°C, generándose una 
microestructura de bainita revenida con un tamaño de 
grano de 44 mm. 
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Tabla l. Composición Química del acero E690 
(%en peso) 

Acero e Si Mn Ni Cr 

E690 0.135 0.241 1.1 1.518 0.496 

M o Cu Sn Al V Ti 

0.465 0.18 0.009 0.078 <0.003 0.003 

La caracterización mecánica realizada sobre el acero dio 
como resultado un límite elástico de 840 MPa, una 
tensión de rotura de 915 MPa y un alargamiento bajo 
carga máxima del 6.5%. El acero fue caracterizardo en 
fractura mediante la determinación de la curva R de la 
integral J según el método propuesto por el Grupo 
Europeo de Fractura ESIS P 1-92. Para ello, se 
mecanizaron, a partir del material disponible, probetas 
de tipo compacto normalizadas con un valor de 25 mm 
de espesor. Se realizaron ensayos a dos velocidades de 

solicitación, en control de desplazamiento, vd, 4.1·10·6 
y 4.1·10·7 m/s. Los resultados revelan una tenacidad 
independiente de la velocidad de solicitación, alcanzando 
el parámetro 10218¿ el valor de 260 kJ/m2. 

3. COMPORTAMIENTO DE ACERO EN 
CONDICIONES DE FISURACION 
INDUCIDA POR HIDROGENO 

La caracterización de los procesos de fisuración inducida 
por hidrógeno (FIH) se realizó mediante ensayos sobre 
probeta compacta de espesor 25 mm en el ambiente 
agresivo correspondiente y con velocidad de 
desplazamiento constante. El ambiente agresivo se 
obtuvo por polarización catódica con diferentes niveles 
de densidad de corriente, 1 a 1 O mA/cm2, en una 
solución IN de S04H2. Las muestras fueron sometidas 
a un proceso de polarización durante 40 h en cuyo 
instante se aplicó una carga mecánica mediante 
desplazamiento a velocidad constante, sin interrumpir 
el proceso de polarización, produciéndose la 
propagación de la fisura en la muestra, llevándose 
finalmente hasta rotura. Finalizado el ensayo se realizó 
sobre la superficie de propagación de la probeta un 
estudio fractográfico por microscopía electrónica, 
permitiendo conocer en cada punto el aspecto de la 
superficie de la fisura generada. 

La aplicación de una metodología analítica adecuada 
[ 1 1] permite conocer en cada instante los valores de 
longitud de fisura, a, velocidad de propagación, daldt, e 
integral 1. La Figura 1 a muestra la curva de 
caracterización de uno de los ensayos y la lb la 
correspondiente deducida de la anterior. En la misma el 
valor de la integral J ha sido evaluado a través del factor 
de intensidad de tensiones equivalente, K1. En la Figura 
1 b se definen las condiciones umbrales de iniciación 
K1¡,; la velocidad de propagación subcrítica, daldtsc; el 
valor de iniciación de condiciones de rotura criticas, K e 

y la velocidad de propagación crítica, da/dtc 
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Figura l. (a) Caracterización del proceso de fisuración 
a través de la curva Carga-desplazamiento y (b) 
evaluación de los parámetros en la curva daldt-K1. 

4. INFLUENCIA DEL AMBIENTE EN EL 
CO!\IPORTAMIENTO DEL ACERO 
E690 ANTE PROCESOS DE FIH 

El análisis de resultados se realiza en base a la 
representación de los parámetros que definen el 
comportamiento de los procesos de fisuración, tanto 
subcríticos como críticos, para cada condición 
ambiental estudiada, en función de la velocidad de 
solicitación del ensayo. En los gráficos de esta 
representación se incluyen las zonas de cada tipo de 
micromecanismo involucrado en el proceso de 
propagación, de acuerdo con las observaciones 
efectuadas por SEM sobre cada probeta: intergranulares 
(IG), transgranulares (TG), por clivaje o por 
coalescencia de microhuecos. 

a) Comportamiento con densidad de corriente de 1 
m A/ cm~ 

Las Figuras 2 y 3 muestran de forma esquemática las 
variaciones de los parámetros de comportamiento 
establecidos en este trabajo, K1 y da/dt, con la velocidad 
de solicitación para las condiciones de carga estudiadas 
en este apartado, 1 mA/cm2• En ellas se han marcado 
las regiones de comportamiento en el aire, como 
referencia, así como la zona de fisuración subcrítica, 
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asociadas a los clivajes observados, diferenciando en 
ellas las condiciones de aparición de intergranularidad, y 
la zona de fisuración crítica, a partir de los valores 
críticos, tanto en velocidad como en solicitación local, 
que pasan a generar microhuecos. De esta forma se 
separan las zonas de fisuración subcrítica de las de 
rotura, aun cuando éstas se establecen bajo condiciones 
de fragilización por hidrógeno. 

~ 
.S 
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"C 

w·s .,-----.----------------, 

¡o"" 
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~ da/dt 

~ da/dt 
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Figura 2. Mapa de micromecanismos de rotura en 
función de la velocidad de fisuración y de la velocidad de 
solicitación del acero E690 ensayado a 1 mA/cm2. 
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Figura 3. Mapa de micromecanismos de rotura en 
función de la solicitación local y de la velocidad de 
solicitación del acero E690 ensayado a 1 mA/cm2· 

La Figura 2 muestra el efecto del ambiente en los 
procesos de rotura, controlados por mecanismos de 
formación de microhuecos, cuya cinética es diez veces 
mayor en presencia de hidrógeno, lo que se asocia a su 
menor deformación última. Extrapolando la velocidad 
de propagación por microhuecos como lineal en 
función de la velocidad de solicitación [12], debido a 
efectos puramente mecánicos, se entiende que por 
debajo de 1 o-8 mis de velocidad de desplazamiento no se 
van a producir fenómenos críticos durante el ensayo, 
como en realidad sucede, ya que tendrían lugar a 

velocidades inferiores a las de la propagación de los 
mecanismos subcríticos de clivaje propios de las 
estructuras bainíticas, por lo que éstos siempre están 
presentes. 

La Figura 3 muestra cómo aparentemente un estado de 
solicitación local por encima del aportado por un factor 
de intensidad de tensiones de 250 MPa·m 112 es 
necesario para alcanzar roturas por mecanismos de 
formación de microhuecos. Asimismo, sólo por debajo 
de un K 1 dado pueden aparecer mecanismos de 
intergranularidad, lo que coincide con modelizaciones 
previas de los procesos de FIH de aceros [13]. Los 
estados de solicitación local intermedio, bajo las 
condiciones ambientales existentes en estos ensayos, 
promueven mecanismos de clivaje para establecer los 
procesos de fisuración, con mayor presencia de 
desgarramiento o "tearing" al aumentar la solicitación 
local y por tanto la plasticidad en ella. 

b) Comportamiento con densidad de corriente de 5 
m A/ cm~ 

Las Figuras 4 y 5 muestran las gráficas de evolución de 
los parámetros de comportamiento elegidos para definir 
los procesos de fisuración inducida por hidrógeno para 
estas condiciones de densidad de corriente de 5 mA/cm2, 

en función de la velocidad de desplazamiento utilizada 
en los ensayos. De nuevo en ellos se marcan las zonas 
de rotura y fisuración observadas en función de sus 
diferentes micromecanismos y cinéticas propias 
observadas. También aparece como referencia el 
comportamiento de los procesos de fisuración al aire. 

Como se muestra en la primera de ellas, Figura 4, se 
ha supuesto que el efecto puramente mecánico sobre 
los procesos de fisuración establece que la velocidad de 
propagación varía con la velocidad de solicitación de 
forma lineal, así da!dt resulta proporcional a vd. De 
esta forma se observa que las velocidades de rotura de 
procesos críticos por formación de microhuecos, 
deducidas a partir del valor obtenido a la velocidad de 
solicitación más elevada, muestran el efecto de 
fragilización del ambiente de estos ensayos. En 
presencia del ambiente la velocidad de propagación es 
más de cien veces superior a la observada en el aire. 
También se observa que los valores extrapolados hacia 
velocidades de solicitación lenta son próximos, aunque 
ligeramente superiores, a los observados para la 
velocidad de 4.1·10·8 m/s, para la que la fisuración 
observada en la zona de supuesta inestabilidad presenta 
mecanismos de clivaje junto con microhuecos. Es 
decir, se encuentra, como indica la figura, en la 
transición de la zona subcrítica de clivajes a la crítica de 
microhuecos. Asimismo se observa cómo los 
mecanismos subcríticos de las probetas más lentas son 
de por sí más rápidos que los valores supuestos a la 
rotura crítica por formación de huecos, por lo que éstos 
no se desarrollarían nunca bajo estas condiciones, ya 
que supondría una desaceleración en el avance de la 
fisura asociado a la inestabilidad. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 111 

La Figura 4 también muestra que la velocidad de 
fisuración de clivajes subcríticos no es función de la 
velocidad de solicitación, aunque se ha visto en las 
curvas de comportamiento Krdaldt de cada caso 
ensayado que depende de las condiciones de solicitación 
local. Los efectos de la intergranularidad presente en la 
probeta más lenta también se observan, manifestándose 
con un crecimiento en la velocidad de fisuración 
subcrítica. 
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z da/dt 
" g da/dt 
' Hr' <;> da/dt o desgarr 

~ Hr' 
l _.41 

, 1 
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/ / / :.·.· .·.·.·.· 10'' ' ' ' 
lO.[() 11r'' 11r' !Ir' 10' 
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Figura 4. Mapa de micromecanismos de rotura en 
función de la velocidad de fisuración y de la velocidad de 
solicitación del acero E690 ensayado a 5 mA/cm2. 
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Figura 5. Mapa de micromecanismos de rotura en 
función de la solicitación local y de la velocidad de 
solicitación del acero E690 ensayado a 5 mA/cm2. 

Por comparacwn con la Figura 2, se observa un 
creciente efecto fragilizante de la mayor presencia del 
hidrógeno al aumentar la velocidad de fisuración en 
procesos debidos a roturas por formación de 
microhuecos, asociado a un descenso en la capacidad de 
deformación de Jos mismos. Asimismo, el mayor 
efecto fragilizante de este ambiente tambien afecta a la 
velocidad de propagación subcrítica debida a Jos 
clivajes, que resulta en un orden de magnitud superior 
al del ambiente debido a 1 mA/cm2• La presencia de 
intergranularidad apantalla el efecto fragilizante, 
estableciendo velocidades de propagación similares para 
ambos ambientes de hidrógeno. 

La Figura 5 muestra de nuevo la estratificación de Jos 
factores de intensidad de tensiones necesarios para el 
establecimiento de Jos procesos de fisuración bajo 
mecanismos diferentes. Al ir creciendo K1 aparecen los 
mecanismos con intergranularidad, Juego clivajes puros 
y, finalmente, microhuecos, todo ello de forma 
semejante a lo observado para Jos ensayos a 1 mA/cm2 

presentados en la Figura 3. La comparación entre 
ambas figuras evidencia que el efecto fragilizante del 
hidrógeno reduce las necesidades críticas locales para 
activar cada uno de estos micromecanismos. 

e) Comportamiento con densidad de corriente de 10 
mA/cm2 

El análisis global de los resultados obtenidos con el 
acero E690 ensayado a 10 mA/cm2 se muestra en las 
Figuras 6 y 7, que contienen Jos mapas de 
comportamiento fractográfico. 
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Figura 6. Mapa de micromecanismos de rotura en 
función de la velocidad de fisuración y de la velocidad de 
solicitación del acero E690 ensayado a 10 mA/cm2. 
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Figura 7. Mapa de micromecanismos de rotura en 
función de la solicitación local y de la velocidad de 
solicitación del acero E690 ensayado a 1 O mA/cm2• 

En la primera, Figura 6, se aprecia cómo todas las 
muestras presentan una fisuración subcrítica de 
características muy similares en los tres casos, 
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velocidad de propagación en torno a 10·6 mis, propia de 
clivajes con trazos de intergranularidad. Asimismo se 
puede apreciar cómo la inestabilidad está asociada a un 
proceso de crecimiento crítico por cli vajes unidos 
posteriormente por desgarramientos, para las 
velocidades de solicitación superiores, o coalescencia de 
sus huecos, para la más lenta, característica de una 
situación alcanzada bajo un dominio prácticamente 
elástico. En relación con la rotura al aire, formada por 
la coalescencia clásica de microhuecos dúctiles, se 
aprecia el fuerte efecto fragilizante de este ambiente, 
que eleva de tres a cuatro órdenes de magnitud la 
cinética de propagación de las fisuras. 

La segunda, Figura 7, muestra una vez más la 
estratificación con referencia al factor de intensidad de 
tensiones, es decir a la solicitación local, de los 
diferentes micromecanismos propios de los procesos de 
fisuración. Dada la gran fragilidad impuesta por este 
ambiente el comportamiento del material en su 
conjunto es poco dependiente de la velocidad de 
solicitación, situación que puede observarse tanto en 
ésta como en la anterior figura. 

5. MODELIZACION 

Un modelo general desarrollado [ 1 3] trata de explicar 
tanto el modo de rotura, sea IG o TG, como los 
parámetros de comportamiento mecánico en CBT de 
aceros de baja aleación y alto límite elástico en 
ambientes agresivos acuosos , en los que la presencia 
de hidrógeno en el frente de fisuración juega un papel 
fundamental [14-23]. 

En dicho supuesto, el modelo establece que la 
propagación de fisuras en CBT tiene lugar como una 
sucesión de roturas 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 determinados 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. 

Este modelo plantea que la nucleación de las roturas 
locales, que originan la propagación de fisuras, se lleva 
a cabo en defectos concretos de la red cristalina, como 
frontera de lajas martensíticas o bainíticas, precipitados 
próximos al borde de grano o en ocasiones inclusiones 
no metálicas, constituidos en trampas en las cuales la 
concentración de hidrógeno es muy alta y, en 
consecuencia, el valor de deformación crítica en su 
entorno presenta un nivel especialmente bajo. 

El tipo de fractura producido durante la propagación, IG 
o TG, está directamente asociado al proceso de 
nucleación descrito. 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 de grano (d) -
posición de nucleación (L *) - tamaño de zona plástica 
(r\') que finalmente conducen a expresiones limitativas 
dé los valores umbrales de propagación para roturas IG 
y TG en función de parámetros microestructurales y 
mecánicos del material. Dichas condiciones traducidas a 
parámetros macroscópicos, como K1 o 81 , llevan a las 
expresiones siguientes: 

Condición IG: 

Olscc<__!!_ Ó Klscc<0.85~CJYEd (1) 
2.3 

CondiciónTG: 

15ay r; 
Olscc > --d Ó Klscc > 3.3CJY '\j d (2) 

2.3E 

Estas condiciones pueden llevarse sobre 
representaciones carga-desplazamiento, P-COD, de una 
probeta dada con longitud de fisura constante, de un 
material con parámetros E, O'v y d, conocidos, para 
definir los campos de ·roturas previsibles 
transgranulares o intergranulares. 

En este apartado se trata de comprobar si las 
condiciones de fisuración observadas en el acero 
microaleado E690, en los diferentes ambientes 
ensayados (1, 5 y 1 O mA/cm2 ), se ajustan a la 
modelización presentada. Para ello las Figuras 8 a 1 O 
presentan simultáneamente dos situaciones sobre las 
curvas teóricas P-COD de probetas CT de 25 mm de 
espesor de acero E690 con longitudes de fisura 
variable de 32 a 40 mm: 

a) Las curvas reales de los ensayos realizados en 
cada medio a diferentes velocidades de 
solicitación, superponiendo sobre las mismas 
las zonas de micromecanismos observados: 
clivajes más IG y clivajes solamente, ambas 
subcríticas, y microhuecos, crítica. 

b) La representación en cada caso de las 
condiciones del límite máximo de la 
intergranularidad (1) y del límite mínimo de la 
transgranularidad (2). 

Como puede apreciarse en las Figuras mencionadas, 8 
a 1 O, en todos los casos los procesos subcríticos 
iniciales mixtos de clivajes e intergranularidad se 
encuentran dentro del campo delimitado por las 
condiciones donde los procesos IG y TG pueden ser 
simultáneos. Asimismo no hay clivajes por debajo de 
la Condición (2), ni intergranularidad por encima de la 
Condición (1). Todo ello conforme a la modelización 
referenciada. 

De este modo las condiciones microestructurales y 
mecánicas que determinaban las condiciones de 
modelización siguen siendo válidas para este material 
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y situación ambiental. Además de ello, la observación 
de las Figuras 8 a 10 permite deducir nuevas 
situaciones de correlación: 

La situación límite a partir de la que hay presencia 
de clivajes decrece con la agresividad del medio, 
siendo tendente al límite correspondiente a la 
Condición (2 )del modelo. 

• La aparición de clivajes se presenta siempre bajo 
parámetros 1 en Jos que sólamente tiene 
importancia su parte elástica. 

• La aparición de roturas críticas asociadas a 
microhuecos tiene lugar en zonas en las que el 
proceso de fisuración, a nivel local, está controlado 
por una integral 1 cuya componente plástica es 
mayoritaria. 

E690 

1 = 1 mA!cm
2 

0.. 

COD (mm) 

Figura 8. Curvas P-COD de los ensayos a 1 mA/cm2 

superpuestos a las teóricas para a constante, con 
representación de las zonas de micromecanismos 
observados y las condiciones de IG y TG del modelo. 
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Figura 9. Curvas P-COD de los ensayos a 5 mAJcm2 

superpuestas a las teóricas para a constante con 
representación de las zonas de micromecanismos 
observados y las condiciones de IG y TG del modelo. 
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Figura 10. Curvas P-COD de Jos ensayos a 10 
mA/cm 2 superpuestas a las teóricas para a constante 
con representación de las zonas de micromecanismos 
observados y las condiciones de IG y TG del modelo. 

5. CONCLUSIONES 

Los aceros microaleados de estructura bainítica 
ensayados se han mostrado susceptibles de presentar 
procesos de fisuración inducida por hidrógeno. Esta 
susceptibilidad sigue las pautas de dependencia clásica: 

- De la agresividad del medio: en este caso 
marcada por la concentración de hidrógeno 
presente en el material, al crecer con la densidad 
de corriente aplicada aumenta la susceptibilidad a 
la fisuración y ésta se produce bajo mecanismos 
más frágiles. 

- De la velocidad de solicitación: que afecta a la 
susceptibilidad del material en unas condiciones 
ambientales dadas, no a través de variaciones en 
Jos micromecanismos de rotura sino mediante 
Jos parámetros que definen las condiciones 
propias de fisuración y la cinética de ésta, 
variable con dichas condiciones. 

Para adentrarse más en el conocimiento de la evolución 
de comportamiento de un material en un ambiente dado 
y el efecto de la velocidad de solicitación en ello, dicho 
comportamiento debe ser estudiado primero bajo el 
prisma de Jos parámetros macroscópicos que Jo 
caracterizan y su relación con Jos micromecanismos que 
establece el proceso de fisuración. 

La acción combinada de un determinado estado 
tensional y una velocidad de solicitación, que determine 
el tiempo de acción del hidrógeno en la zona de proceso 
del fondo de fisura, promueven diferentes tipos de 
fractura, bien sea por coalescencia de microhuecos 
(MVC), por quasiclivaje (QC) o intergranular (IG). El 
tipo de fractura depende de la concentración de 
hidrógeno existente y del factor de intensidad de 
tensiones aplicado. Estos dos parámetros son variables 
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a lo largo de un ensayo produciendo, por tanto y como 
se ha demostrado, cambios en el modo de propagación 
de fisuras en una misma muestra. 

El factor de intensidad de tensiones condiciona el 
tamaño de la zona plástica. En las primeras fases de la 
propagación esta factor aún es pequeño siendo la 
concentración de hidrógeno suficiente para provocar 
crecimiento de fisuras con tamaños de zona plástica 
reducidos. Esta propagación va a ser IG o TG por 
clivaje, dependiendo de la faceta de grano y del 
hidrógeno existente en los bordes de grano. 

Al propagar la fisura se llega a unos tamaños de zona 
plástica mayores con una menor presencia volumétrica 
de hidrógeno en la misma; las inclusiones y 
microhuecos existentes dentro de dicha zona son 
presurizados provocando la aparición de roturas por 
coalescencia de microhuecos, (MVC). 

9. AGRADECIMIENTOS 

Este trabajo se ha desarrollado en el seno de un 
proyecto de investigación de la Unión Europea (CECA 
7210-KB/934) y del proyecto CICYT MAT 93-0970-
CE. 

1 O. BIBLIOGRAFIA 

[ 1] Chino, H.,Abc, M., Katayama, K., Takemiro, H. and 
Akazaki, H.: in Pipeline Technology Conference, 
Oostende, Belgium, (1990), Part A, pp. P.4. l. 

[2] "High-Strength Structural and High-Strength Low
Alloy Steels", ASM. Metals Handbook, Vol. 1, 
Tenth Editíon, ( 1990), pp. 388. 

[3] "Metals and their weldability", Welding Handbook, 
Vol. 4, 7'h Edition. American Welding Society, 
( 1982), pp. 24. 

[4] Repas, P.E.: "Metallurgical Fundamcntals for HSLA 
steels in Microalloyed" HSLA stecls, ASTM 
Intcrnational, (1988), pp. 5. 

[5] Fletcher, E.E.: "High-Strength-Low-Alloy Steels: 
Status, Solution and Physical Metallurgy", Batelle 
Press, ( 1979). 

[6] Gabetta, G. and Cote, 1.: Fatigue Fract. Engng. 
Mater. Struct., Vol. 16, No. 6, (1993), pp. 603. 

[7] Charles, J., Coudreuse, R., Blondeau, R. and Cadiou, 
L., Corrosion 90, paper n° 202, Las Vegas, pp. 23-
27 (1990). 

[8] Terreur, F., Montfort C. and Defourny, Int Conf on 
"Interaction of Steels with Hydrogen in Petroleum 
Industry Pressure Vessel Service", París (1989). 

[9] Kobayashi, Y. et all, Corrosion Science, Vol 27, no 
!0111, pp. 1117-1135 (1985). 

[10] "Stress Corrosion Cracking on Weldable 
Microalloyed Steels", ECSC Contract no 92.F2 !la 
7210, Final Repon (1996). 

[11] Gutiérrez-Solana, F. y Alvarez, J.A., "Caracteri
zación universal de procesos de fisuración y su 
aplicación a fenómenos inducidos por el ambiente", 
Anales de Mecánica de la Fractura, Vol. 14, pp. 50-
68 ( 1997). 

[12] Alvarez, J.A. , Méndez, G., Gutierrez-Solana, F., 
Gorrochategui, l., y Laceur, J.: "Anales de Mecánica 
de la Fractura", Vol. 11, 1994, pp. 413-419. 

[13] Gutiérrez-Solana, F., Valiente, A., González, J. and 
Varona J.M.,"A Strain-Based Fracture Model for 
Stress Corrosion Cracking of Low-Ailoy Steels", 
Metallurgical and Materials Transaction A, Vol. 
27 A, pp. 291-304 (1996). 

[ 14] Thompson, A.J. and Bernstein, l. M.; Advances in 
Corros ion Science and Technology, Fontana and 
Stachle, eds. vol. 7, Plenum, NY, 1980, p. 53. 

[15] Kennedy, J.W. and Whittaker, J.A.;Corrosion 
Science,l968, vol. 8, p. 359. 

[16] Beachem, C.D.; Met. Trans.,l972, vol. 3, p. 437. 

[17] Louthan, M.R.; Donovan, J.A. and Rawl, D.E.; 
Corrosion, 1973,vol. 29,p. 108. 

[ 18] Gerberich, W.W.; Hydrogen in metals, Bernstein and 
Thompson, eds., ASM, Metals Park, Ohio, 1974, p. 
115. 

[ 19] Speidel, M.O.; Hydrogen in metals, Bernstein and 
Thompson, eds., ASM, Mctals Park, Ohio, 1974, 
p.575. 

[20] Thompson, A.W. and Bernstein, !.M.; Rev. Coating 
Corrosion, 1975, vol. 2, p. 3. 

[21] Williams, D.P. and Nelson, H.W.; Met. Trans., 
1972, vol. 3, p. 2107. 

[22] Speidel, M.O.; "Theory of Stress Corrosion 
Cracking in Alloys", J.C. Scully, eds., NATO, 
Bruselas, 1971, p. 289. 

[23] Marsh, P.G. and Gerberich, W.W.; ISCC, Materials 
performance and evaluation, Jones, R.H. de., ASM, 
Materials Park, 1992, p.63. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 115 
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A venida de los Castros s/n, 39005 Santander 

Resumen. En este artículo se analizan y comparan diferentes procedimientos de evaluación de la 
Integridad Estructural, prestando especial atención a las diferencias entre las dos metodologías de análisis 
existentes: Diagramas de Evaluación de Fallo y Diagramas de Fuerza Motriz de Agrietamiento. Las 
diferencias entre ellos se han evidenciado a través del cálculo de un ejemplo real, con cuyos resultados se 
comparan los deducidos de los diferentes procedimientos, estableciendo el grado de conservadurismo de cada 
uno de ellos. 

Abstract. A comparative analysis is made between the most wide-spread procedures for Structural 
Integrity Assessment. Special attention is paid to the differences between the two existing methodologies: 
Failure Assessment Diagrams and Crack Driving Force Diagrams. The differences between them are 
highlighted by means of the calculation of a real example. The results obtained with the procedures are 
compared to reality and, then, the conservativeness of the procedures is al so evaluated. 

l. INTRODUCCION 

La Integridad Estructural surgió a mediados de los años 
70 con el objetivo de desarrollar una disciplina que 
pudiera incorporar tanto el cálculo estructural clásico 
como la Mecánica de la Fractura. Por lo tanto, se 
trataba de evitar simultáneamente el colapso plástico y 
el fallo por fractura. Desde que la Integridad Estructural 
comenzara, diferentes procedimientos de evaluación 
empezaron a aparecer, a pesar de que, en esos 
momentos, las herramientas disponibles eran limitadas. 
Un buen ejemplo de esta situación fue la primera 
versión del método R6 (1976) [1]. 

Posteriormente, se introdujo un nuevo concepto: el uso 
de la integral-J para evaluar condiciones de fractura 
elasto-plástica. En base a este parámetro se publicó en 
1981 el método GE-EPRI [2]. Mientras tanto, el 
método R6 incorporaba nuevos desarrollos, hasta que en 
1987 se presentó su revisión 3 [3] en la que se 
reconocía la utilidad de la integral-J en el análisis de la 
Integridad Estructural. 

En aquel escenario, las dos documentos citados (R6 y 
GE-EPRI) fueron utilizados como base para desarrollar 
un gran número de procedimientos; dando lugar a, por 
una parte, los que utilizan el Diagrama de Evaluación de 
Fallo (Failure Assessment Diagram -FAD-), siguiendo 
el R6, y, por otra, los basados en el Diagrama re 
Fuerza Motriz de Agrietamiento (Crack Driving Force 
Diagram -CDFD-), como lo hace el GE-EPRI. 

2. PROCEDIMIENTOS BASADOS EN EL 
DIAGRAMA DE EVALUACION DE 
FALLO 

Los Diagramas de Evaluación de Fallo se basan en el 
uso de una representación gráfica en la que se conjugan 
dos variables adimensionales L, y K, [1]. Estas dos 
variables son la razón entre el valor de solicitación 
aplicado, tensión y factor de intensidad de tensiones 
respectivamente, dividido por los correspondientes 
parámetros de resistencia, límite elástico y tenacidad a 
fractura. Una vez definido el punto de análisis en el 
plano de representación, cada método define una curva 
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que establece la zonas de seguridad y fallo. La zona re 
seguridad está delimitada por la mencionada curva y los 
ejes. 

La mayoría de procedimientos basados en el diagrama de 
análisis de fallo definen curvas de condición crítica que 
se corresponden con diferentes simplificaciones. Estas 
curvas permiten al usuario desarrollar varios niveles re 
análisis en función de los datos de entrada disponibles. 
Ejemplos típicos de estas curvas de condición crítica 
son las denominadas "Default" (genéricas o por defecto), 
utilizadas cuando se tiene poco o ningún conocimiento 
sobre el material del componente analizado o las 
llamadas "Material Specific" que exigen los datos 
completos de la curva tensión-deformación del material. 

Una lista con los procedimientos más conocidos y 
utilizados que hacen uso del concepto del Diagrama re 
Evaluación de Fallo podría incluir: Método R6, BSI 
PD6493, SAQ (Sueco), EXXON, MPC y API579 [4]. 

3. PROCEDIMIENTOS BASADOS EN EL 
DIAGRAMA DE FUERZA MOTRIZ DE 
AG RIET Al\UENTO 

La metodología de análisis de estos procedimientos 
difiere totalmente de la filosofía de los métodos basados 
en el FAD. Los cálculos se basan en la comparación 
directa entre los parámetros aplicados y las 
características resistentes del material [5]. De este 
modo, se entiende el Diagrama de Fuerza Motriz re 
Agrietamiento corno una comparación completa entre la 
integral-J aplicada y la curva de tenacidad J R• resultando 
una representación que describe todo el fenómeno re 
propagación de la fisura. Entendiendo estos métodos re 
esta manera resulta más sencillo interpretarlos, desde un 
punto de vista físico, que los basados en el FAD. 

Con referencia a la aplicación de los procedimientos que 
siguen esta metodología, una desventaja que se señala 
habitualmente es la dificultad de encontrar o, en otros 
casos, de aplicar las funciones que evalúan la integrai-J 
aplicada. Esta situación se confirma fundamentalmente 
para el método EPRI original, sin embargo, ETM [6] 
ha resuelto esta desventaja estimando la integral-J 
aplicada por medio del factor de intensidad de tensiones. 
De este modo, el régimen elasto-plástico se estima a 
partir del elástico a partir de soluciones de K aplicado 
más fáciles de obtener. 

4. ANALISIS COMPARATIVO ENTRE LAS 
DOS METODOLOGIAS 

No es sencillo catalogar los diferentes aspectos o 
características de cada método como ventajas o 
desventajas cuando se pretende evaluar una estructura ya 
que ambas metodologías tienen diferente finalidad [ 4]. 
Así, Milne, uno de los creadores del método R6, cita 
[7]: "los procedimientos basados en R6 tienen la 
intención de proveer estimaciones seguras, no 
predicciones, mientras que GE-EPRI y ETM están 

dirigidos a proporcionar predicciones". De este modo, 
puede ser recomendable utilizar cada tipo re 
metodología según la situación a abordar y en función 
de los datos de entrada disponibles. 

Si lo que se pretende es analizar una estructura o un 
componente sobre el que no hay información inicial 
salvo los datos característicos de comportamiento 
mecánico del material (límite elástico y tensión re 
rotura) y un único valor de la tenacidad de fractura, se 
recomienda, lógicamente, que dicho estudio sea lo más 
sencillo posible, siendo un procedimiento basado en el 
uso del FAD aconsejable. Asimismo, si el objetivo 
final es tomar una decisión rápida cuya precisión no es 
especialmente importante, el uso de un Diagrama re 
Evaluación de Fallo resulta preferible respecto a otras 
alternativas. 

Por otro lado, si el objetivo es el estudio exhaustivo del 
comportamiento de la estructura y si se disponen de los 
datos necesarios para caracterizar correctamente el 
material constituyente del componente (curva tensión
deformación completa y comportamiento en fractura a 
través del conocimiento de la curva JR), el uso de los 
Diagramas de Fuerza Motriz de Agrietamiento resulta 
idóneo. 

En la Tabla 1 se recogen esquemáticamente las 
recomendaciones enunciadas en Jos últimos párrafos. 

Tabla l. Recomendaciones de uso de las diferentes 
metodologías 

DATOS DE cry + cru Curva cr- E 

ENTRADA K ~e Curva JR 

Sencillo Exhaustivo 
TIPO DE 

• Iniciación • Desgarro 
ANALISIS 

• Decisión rápida • Estudio profundo 

METO DO LOGIA 
FAD CDFD 

RECOMENDABLE 

S. EJEMPLO DE CALCULO 

Con el objeto de clarificar las diferencias existentes en 
los diversos métodos a la hora de su aplicación se 
presenta un ejemplo de cálculo procedente de un proceso 
experimental. Dado que son conocidas las solicitaciones 
de rotura real de los elementos estudiados se puede 
también establecer el grado de conservadurismo 
absoluto de cada método. 

A pesar de lo dicho, ya que el objetivo de este artículo 
es comparar todos los procedimientos, se han realizado 
todas las opciones de cálculo posibles 
independientemente de sus características particulares y 
las recomendaciones anteriormente citadas. 

Los datos del ejemplo han sido tornados a partir re 
ensayos realizados por TWI [8] sobre placas de acero 
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fisuradas. Estos datos fueron utilizados para desarrollar 
los cálculos con los procedimientos analizados, 
representativos de ambas metodologías. Se tuvo 
especial cuidado en seguir completamente las 
indicaciones expuestas por cada método en sus 
diferentes niveles de análisis. Además, si el método 
utilizado disponía de soluciones para el factor cb 
intensidad de tensiones y colapso plástico, éstas fueron 
las utilizadas. 

El procedimiento GE-EPRI no pudo ser aplicado por 
que la solución correspondiente para la integral-J 
aplicada no estaba disponible. En consecuencia, de los 
métodos basados en el Diagrama de Fuerza Motriz cb 
Agrietamiento sólo se utilizó ETM. 

5.1. Definición 

El ejemplo pretende determinar la max1ma tensión 
normal que soporta una chapa plana de acero A 533-B 
que contiene una fisura no pasante en su zona central. 
En la Figura 1 se muestra una representación 
esquemática de la geometría del ejemplo. 

C!m 

! ! 4 ! 
1 1 1 1 

Figura l. Definición geométrica del ejemplo 

Los cálculos fueron realizados para dos placas como la 
mostrada en la Figura 1, denominadas con la 
nomenclatura original de TWI, MOl-01 y MOl-12 y 
sus dimensiones geométricas están expresadas en la 
Tabla 2 donde todos los valores están expresados en 
mm. 

Tabla 2. Dimensiones geométricas de las probetas 

Probeta MOl-O! MOl-12 

Espesor (t) 51.5 25.0 

Anchura (2W) 496 500 

Profundidad de fisura (a) 24.9 14.6 

Longitud de fisura (2c) 145.8 135.0 

Con respecto a las características mecánicas del material 
se conoce tanto la curva de tracción, Figura 2, como la 
tenacidad del material. La tenacidad procede de ensayos 
sobre probetas tipo SENB válidas para los dos placas y 
de las cuales se obtuvo el valor de iniciación cb 
propagación de fisura, K~c, y la curva para desgarro 
dúctil, JR. La Tabla 3 muestra las características 
mecánicas del acero A 533-B de forma resumida. 
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Figura 2. Curva de tracción del acero A 533-B 
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Tabla 3. Características mecánicas del acero A 533-B 

5.2. Cálculos 

Los cálculos fueron realizados haciendo uso de las 
diferentes opciones de análisis disponibles en cada 
procedimiento para las dos probetas. Se ha hecho 
especial hincapié en aplicar todos los pasos descritos en 
cada procedimiento. Los procedimientos y distintos 
niveles de análisis utilizados fueron: Método R6, 
categorías 1 y 3, FADs 1 y 2; BSI PD6493, niveles 1, 
2 y 3, FADs 1 y 2; SAQ; MPC y ETM, iniciación y 
desgarro dúctil. 

El nivel 1 de PD6493 es un criterio muy simple cb 
aceptabilidad, en el cual se incluyen coeficientes cb 
seguridad internos en ambos ejes de la representación 
gráfica. El nivel 2 de PD6493 junto con la categoría 1 
de análisis de R6 son también análisis simples donde se 
analiza un solo punto correspondiente a iniciación cb 
crecimiento de fisura. Por otra parte, el nivel 3 cb 
PD6493 y la categoría 3 de análisis de R6 utilizan un 
criterio de fallo más complejo, donde el desgarro dúctil 
de fisura está permitido, de esta manera el punto cb 
evaluación se ve sustituido por una curva que representa 
el desgarro. El FAD 1 (curva de condición crítica) tanto 
en R6 como PD6493 es una curva básica o por defecto 
que es independiente del material. Por contra, el FAD 2 
de ambos procedimientos es una curva específica de cada 
material que proviene de su curva de tracción. 

En este ejemplo de cálculo, la propagación de fisura 
depende de dos parámetros, profundidad (a) y longitud 
(2c). Los procedimientos que consideran desgarro dúctil 
no clarifican en cuál de estos parámetros se ha cb 
considerar el desgarro. Solamente el método MPC 
proporciona algunas sugerencias para que se utilicen en 
el análisis. Con el objeto de simplificar Jos cálculos se 
supuso que el desgarro dúctil sólo ocurría en dirección 
de la profundidad de fisura (a). 

Para ambas probetas estudiadas se representaron los 
puntos reales de fractura, frente a los predichos como 
críticos por cada método y nivel de análisis. Una vez 
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hecho esto se calcula el factor de reserva como cociente 
entre la carga predicha y la carga de rotura real de la 
probeta. Este factor nos da una idea del conservadurismo 
absoluto de cada método y opción de análisis y además, 
permite una comparación entre todos los métodos 
analizados. En el caso del procedimiento ETM que no 
utiliza el FAD, la carga crítica se calculó según dos 
opciones; por el método simplificado que sólo considera 
iniciación de propagación de fisura y de acuerdo con el 
CDFD completo (iniciación de crecimiento inestable ce 
fisura). Una vez calculada la carga de fallo el factor ce 
reserva se halló de igual manera que en el resto ce 
métodos. 

5.3. Resultados 

Las Figuras 3 y 4 muestran dos gráficos típicos de los 
análisis realizados. La primera corresponde al método 
R6, categoría 3 de análisis, con los FADs 1 y 2 para la 
probeta MO 1-01. La segunda muestra el CDFD 
obtenido según ETM en términos de la integral-J. 

1.2T--------;:=:=:=:=:=:=:~ 
--FAD General 
. ------ ·- FAD Especílico 
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Figura 3, FAD según R6 
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Figura 4. CDFD según ETM 
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Cuando todos los cálculos se hubieron realizado, se 
pudo observar que sorprendentemente ETM resultaba 
extraordinariamente conservador. Se revisaron los 
cálculos constatando que la carga de colapso plástico 
proporcionada por el citado método era mucho más 
conservadora que las del resto. 

Por esta razón se repitió el análisis por ETM, pero 
variando la solución de colapso plástico, utilizando en 
esta ocasión la de PD6493, pudiéndose constatar que en 
este caso los resultados obtenidos eran muy similares a 
los demás métodos. 

En la Tabla 4 se presentan la totalidad de los resultados 
obtenidos expresados como factores de reserva, mientras 
que en la Figura 5, éstos se presentan gráficamente. En 
ella puede observarse que los factores de reserva para la 
totalidad de los métodos se encuentra en el entorno del 
60-70% de la carga real de rotura. 

o~~~~~~~~~~~~~~UE~ 

L1 L2.1 L2.2 L3J L3.2 Cl.l Cl.2 C3.1 C3.2 Inic. Desg. 

PD6493 SAQ MPC R6 ETM ETM (*) 

Figura S. Factor de reserva de los diferentes procedimientos para las placas estudiadas 
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Tabla 4. Factores de reserva obtenidos en los métodos aplicados 

PD6493 SAQ MPC 

Probeta L1 L2.1 L2.2 L3.1 L3.2 

MOI-01 0.638 0.642 0.688 0.706 0.789 0.708 0.707 

MOI-12 0.547 0.549 0.620 0.597 0.672 0.606 0.606 

(*) ETM con formulación de PD6493 

Como se puede observar, para un mismo procedimiento 
PD6493 o R6, cuanto más preciso es el análisis, 
menos conservador es. Asimismo, con independencia 
del procedimiento, aquellos que establecen análisis 
semejantes obtienen resultados parecidos. La aplicación 
realizada con dos formulaciones en el método ETM 
demuestra la importancia del conservadurismo de éstas 
en el resultado final, y que cuando se emplean las 
mismas fórmulas y datos de entrada, los métodos 
basados en el FAD (PD6493, L3.2 o R6, C3.2) y 
CDFD (ETM* Desgarro) ofrecen resultados semejantes. 

6. CONCLUSIONES 

El ejemplo desarrollado permite establecer que los dos 
tipos de metodología son totalmente diferentes en 
cuanto a su aplicación práctica. De sus diferencias se 
pueden señalar algunas conclusiones importantes acerca 
de las ventajas de cada una de ellas: 

• Los procedimientos basados en el FAD tienen una 
estructura simple y bien definida que facilita su 
aplicación por un posible usuario. 

• La simplicidad y facilidad de uso de los métodos 
basados en el FAD recomiendan su uso para cálculos 
simples y decisiones rápidas. 

• Por otra parte, los métodos basados en el CDFD 
están dirigidos a proporcionar predicciones más 
exactas y consecuentemente son adecuados para 
situaciones donde se requiere un análisis más 
profundo y exhaustivo. Esto no implica que dichos 
am1Iisis no puedan ser abordados por los métodos 
basados en el FAD, ya que éstos poseen una opción 
avanzada basada en la integral-J. Sin embargo el 
proceso de cálculo se dificulta de tal manera que 
desaconseja su uso. 

• En el ejemplo de cálculo realizado las diferencias 
numéricas entre métodos son poco importantes y en 
particular, pueden ser debidas a la solución de factor 
de intensidad de tensiones aplicado o a la carga cb 
colapso plástico que cada uno aplica. 

Todas las diferencias se justifican teniendo en cuenta 
que los diferentes procedimientos están basados en dos 
metodologías de cálculo diferentes correspondientes a 
diversas simplificaciones realizadas a partir de una 
fuente común. Por lo tanto, poseen una génesis idéntica 
aunque tomaron caminos diferentes para resolver el 
mismo problema. De esta manera, si se pretende extraer 
las virtudes de cada una, debe avanzarse un paso más; 
debe asegurarse que ambas son totalmente compatibles, 
es decir, no basta con que los resultados se asemejen 

R6 E1M ETM(*) 

Cl.l Cl.2 C3.1 C3.2 !ni c. Desg. !ni c. Desg. 

0.707 0.765 0.706 0.789 0.687 0.691 0.724 0.797 

0.606 0.681 0.597 0.672 0.492 0.526 0.649 0.674 

sino que, ante las mismas consideraciones deben 
responder con idéntico resultado. Si esto se consigue, la 
única diferencia entre ellos sería la representación 
gráfica de la evaluación. Respecto a este tema, el 
trabajo realizado en el marco del Proyecto "Structural 
Integrity Assessment Procedures for European Industry 
(SINT AP)" demuestra que dicha compatibilidad es 
posible para todo nivel de análisis [9]. 
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INFLUENCIA DEL TAMAÑO EN LA RELACIÓN ENTRE EL MÓDULO DE ROTURA Y LA 
RESISTENCIA A LA TRACCIÓN INDIRECTA 

C. Rocco, G. V. Guinea, J. Planas y M. Elices. 

Departamento de Ciencia de Materiales 
Escuela Técnica Superior de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos 

Universidad Politécnica de Madrid 

Resumen. En este trabajo se analiza teóricamente la influencia del tamaño de probeta en la relación entre el 
módulo de rotura f, y la resistencia a la tracción indirecta f", según las predicciones del modelo de fisura 
cohesiva. Los resultados obtenidos se comparan con los resultados del modelo clásico de tensión límite y 
con los valores establecidos en distintas normas para hormigones. Las predicciones del modelo cohesivo 
muestran claramente que la relación entre f, y f" depende significativamente del tamaño de probeta y de las 
propiedades en fractura del material. Dentro del rango de tamaños empleados en laboratorio dicha relación 
puede variar entre 1.65 y 1.1 O. Estos valores pueden diferir de manera importante respecto de los valores 
recomendados en varias de las normas de honnigón analizadas. 

Abstract. The size effect on the relation between the modulus of rupture f, and the splitting tensile strength 
f,, is theoretically analyzed using the cohesive crack model. The predictions of this model are compared 
with the theoretical predictions according to the classical strength limit approach and with the empírica! 
values recommended in various concrete standards. The results obtained with the cohesive model shown 
that the relation between ~ ancl f,, depend strongly on the specimen size and on the material properties. For 
the specimens size employed in laboratory, this relation can vary between 1.10 and 1.65. These val u es can 
be very differents that the recommended in the concrete standards 

l. INTRODUCCIÓN investigación destinados a evaluar de manera 
experimental la relación entre el módulo de rotura y la 
resistencia a la tracción indirecta de distintos tipos de 
materiales y bajo diferentes condiciones de ensayo [ 1, 
2, 3 y 4]. Como resultados de estos trabajos, se han 
propuestos diversas ecuaciones empíricas que 
permiten correlacionar entre sí los resultados de ambos 
ensayos. En el caso del hormigón, muchas de estas 
ecuaciones se encuentran recomendadas en las normas 
y reglamentos para el proyecto de estructuras como 
son por ejemplo el EH-91, ACI-318 y CEB-90 [5, 6 y 
7]. 

El módulo de rotura f, medido en el ensayo de flexión 
en tres o cuatro puntos y la resistencia a la tracción 
indirecta f,, medida en el ensayo de compresión 
diametral, se emplean frecuentemente para evaluar la 
resistencia a la tracción de los materiales frágiles o 
casi frágiles como son los hormigones, las rocas y los 
cerámicos. En el caso del hormigón, ambos ensayos se 
encuentran recomendados en distintas normas tales 
como ASTM, ISO, BS 1881 y UNE. 

Aunque el módulo de rotura y la resistencia a la 
tracción indirecta están directamente relacionados con 
las resistencia a la tracción del material, los resultados 
que se obtienen cuando se ensayan materiales casi 
frágiles muestran que los valores de f y f pueden 

r st 
diferir entre sí de manera significativa. Este fenómeno 
ha motivado el desarrollo de distintos trabajos de 

La mayoría de las fórmulas de correlación entre f, y fst 
son ecuaciones del tipo: 

donde a. es un coeficiente que depende del material. 
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En el caso del hormigón, dependiendo de su 
resistencia a la compresión y del tipo y tamaño de 
árido los valores de a. pueden variar entre 0.80 y 2.50. 

Es importante destacar, que si bien las fórmulas de 
correlación dadas por la ecuación (1) son sencillas y de 
directa aplicación, en las mismas no se tiene en cuenta 
el efecto del tamaño de probeta. Debido a esta 
limitación la ecuación (1) solo es aplicable a 
materiales que no sean susceptibles a dicho efecto. 
Desafortunadamente tanto el módulo de rotura como la 
resistencia a la tracción indirecta de los materiales casi 
frágiles dependen del tamaño de probeta. Por tales 
motivos cuando se emplean ecuaciones de correlación 
del tipo de la ecuación (1) en materiales como el 
homiÍgón, las rocas o los cerámicos se pueden cometer 
importantes errores de estimación. 

En la figura 1 se representa la relación entre el módulo 
de rotura y la resistencia a la tracción indirecta de 
acuerdo con las fórmulas de correlación recomendadas 
en distintas normas para hormigones de resistencia 
convencional (CEB-90, ACI-318 y EH-91 ), hormigones 
con áridos ligeros (ACI0 l y ACil2>) y hormigones de alta 
resistencia (ACI-363). Se incluye el rango de variación 
experimental de acuerdo con diferentes resultados de 
ensayo. Nótese, que aunque en general las fórmulas de 
estimación dan valores de la relación entre el módulo de 
rotura y la resistencia a la tracción indirecta que solo 
dependen del tipo de material, los valores estimados a 
partir de la norma CEB-90 (en donde la relación entre fr 
y f51 depende del tamaño de probeta con el que se 
determina el módulo de rotura) muestran que la relación 
entre f, y f,, puede variar significativamente con el 
tamaño de probeta. Según dicha norma, para los tama
ños de probeta empleados en laboratorio (40 a 400 mm), 
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Fig.l Valores teóricos y rango experimental de la 
relación entre el módulo de rotura y la resistencia a 
la tracción indirecta 

f/fsr puede variar entre 1.15 y 2. Si bien la estimación 
del CEB-90 incluye parcialmente el efecto del tamaño, 
tiene la limitación de no tener en cuenta las propiedades 
del material. Hay que tener presente que la relación f /f" 
de un hormigón de alta resistencia (ACI-363) y de un 
hormigón ligero (ACI0 l) pueden difereir en un 100%. 

En este trabajo se analiza teóricamente, mediante la 
aplicación de un modelo de fractura no lineal basado 
en el modelo de fisura cohesiva, la influencia del 
tamaño de probeta y de las propiedades en fractura del 
material sobre la relación entre el módulo de rotura y 
la resistencia a la tracción indirecta. Los resultados 
obtenidos se comparan con las predicciones obtenidas 
mediante el modelo clásico de tensión límite y con las 
fórmulas de correlación recomendadas en distintas 
normas. 

2. MÓDULO DE ROTURA Y RESISTENCIA A 
LA TRACCIÓN INDIRECTA 

En la figura 2 se muestra un esquema de los ensayos de 
compresión diametral y de flexión en tres puntos 
utilizados para la determinación de la resistencia a la 
tracción indirecta f,, y del módulo de rotura f, 
respectivamente. En el ensayo de compresión diametral 
(fig.2a), la carga se aplica a través de dos apoyos de 
madera cuyo ancho varía según las distintas normas. Las 
probetas pueden ser cilíndricas o prismáticas de sección 
cuadrada. Para el ensayo de flexión (Fig. 2b ), se 
emplean normalmente probetas prismáticas en donde la 
relación entre el canto de la probeta y la distancia entre 
apoyos puede variar entre 2.5 y 8. Ambos ensayos se 
describen en las normas ASTM C496 y ASTM C293. 

b) 

S 

Fig.2. Esquema del ensayo de compresión diametral 
(a) y de flexión en tres puntos (b). 
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Para el cálculo de f., y f, se emplean las siguientes 
ecuaciones: 

2Pu 
fst =-

nBD 
(2) 

(3) 

donde P es la carga máxima o de rotura, D es el 
diámetrc:' o el canto de la probeta y B el espesor. En la 
ecuación (3), S es la distancia entre apoyos empleada 
en el ensayo de flexión. 

3. PREDICCIÓN TEÓRICA DEL MÓDULO DE 
ROTURA Y DE LA RESISTENCIA A LA 
TRACCIÓN INDIRECTA 

Para predecir teóricamente el módulo de rotura y la 
resistencia a la tracción indirecta y poder determinar la 
relación entre f y [51 , se aplicarán en esta sección dos 
modelos de rot~ra diferentes basados en el modelo de 
tensión límite ( §3.1) y en el modelo de fisura cohesiva 
(§3.2). Sí bien el modelo de tensión límite es 
insensible al efecto del tamaño, sus aplicación reviste 
interés dado que las fórmulas de predicción incluidas 
en las normas y la propia definición de t~ y f" se basan 
en dicho modelo. 

3.1 Modelo de Tensión Límite 

Según este modelo, la carga maxllna que puede 
soportar la probeta tanto en flexión como en 
compresión diametral se obtiene cuando la máxima 
tensión de tracción en la probeta 0 , alcanza un valor 

(111,1\ 

límite 0. que es una propiedad del material. En estas 
condici~~~s el criterio de rotura queda definido por: 

(4) 

En materiales idealmente frágiles con comportamiento 
elástico-lineal la tensión 0 . coincide con la 

lim 
resistencia a la tracción f,, de modo que la ecuación ( 4) 
se puede expresar de la siguiente manera: 

0tmax = ft (5) 

donde 0 es la máxima tensión de tracción en la 
lmax 

probeta calculada de acuerdo con la teoría de la 
elasticidad lineal. 

En el caso de probetas prismáticas sometida a flexión 
en tres puntos y probetas cilíndricas o prismáticas de 
sección cuadrada solicitadas a compresión diametral, 
la tensión de tracción máxima en el plano de rotura se 

pueden calcular mediante las siguientes expresiones [8 
y 9]: 

1.5PS 
0tmax r = --., (1- 0.1773D 1 S) 

' nBD-
(6) 

2P 2 3/2 
0tmax,stc = nBD (1- ~ ) (7) 

2P [ 2 s /3 ] 0trnax stq = -- (1- ~ ) -0.0115 
' nBD 

(8) 

donde 0 1max,r> es la tensión de tracción máxima en la 
probeta para el caso de flexión en tres puntos y 0 1max,stc 

Y 0 son las tensiones de tracción máximas para tmax,stq 

las probetas cilíndricas y prismáticas de sección 
cuadrada sometidas a compresión diametral. En las 
ecuaciones (7) y (8) ~ es el ancho relativo del apoyo 
biD, (ver figura 2a). 

Si se reemplazan las ecuaciones (6), (7) y (8) en (5) y 
si además se tienen en cuenta las expresiones de la 
resistencia a la tracción indirecta (2) y del módulo de 
rotura (3 ), se obtienen las expresiones que permiten 
predecir f, y f51 según el modelo de tensión límite: 

f f = t 
r (1 - 0.1773D 1 S) 

(9) 

(10) 

(11) 

donde f )' f, son la resistencia a la tracción indirecta SIC S ,q 

de probetas cilíndricas y prismáticas respectivamente. 

3.2 Modelo de Fisura Cohesiva 

Este modelo originalmente presentado por Hillerborg 
[ 1 O] y aplicado al hormigón, ha sido empleado con 
éxito en los últimos años para modelizar el 
comportamiento en fractura de materiales casi frágiles. 
El análisis detallado del modelo y de sus aplicaciones 
ha sido objeto de diversos artículos presentados por los 
autores [11 y 12]. 

La idea básica del modelo es suponer que cuando en 
una probeta se propaga una fisura, ésta puede 
transmitir tensiones entre sus labios según una ley que 
es una propiedad del material y que se denomina curva 
de ablandamiento. En el Departamento se ha 
desarrollado un programa de cálculo que permite 
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simular el comportamiento cohesivo de distintos tipos 
de probetas . A partir de los resultados numéricos 
obtenidos para el caso de los ensayos de flexión y 
compresión diametral se han propuesto las expresiones 
que se indican a continuación y con las que se puede 
predecir el módulo de rotura y la resistencia a la 
tracción indirecta en función del tamaño de probeta y 
de las propiedades del material [8 y 13]: 

Módulo de Rotura 

con: 
EGF 

lchi =xf2 
t 

A.= 1 
(1 - 0.1773D 1 S) 

(13) 

(14) 

donde E es el módulo de elasticidad, GF es la energía 
específica de fractura y X es un factor que depende de 
la función de ablandamiento. Para hormigones X varía 
entre 0.45 y 0.75. 

Resistencia a la Tracción Indirecta 

( 15) 

donde los coeficientes c 1, c2 y c3 dependen del tipo de 
probeta (cilíndrica o prismática) y del ancho de apoyo 
relativo ~=biD. En la tabla 1 se indican algunos 
valores de Jos coeficientes C¡ para Jos anchos de apoyo 
relativo especificados en distintas normas de ensayo. 

Tabla l. Coeficientes C¡ de la ecuación (15) 

Probeta Cilíndrica Probeta Prismática 

biD C¡ c2 c3 C¡ c2 c3 

0.16 -6.73 26.57 1.023 -4.89 
1 

18.87 1.045 

0.10 
1 

-18.4 68.85 1.006 -10.1 138.63 1.024 

0.08 -28.4 105.5 1.003 -12.5 50.20 1.019 

0.04 -96.9 362.6 1.001 2.35 49.75 1.011 

La ecuación (15) es válida para valores de Dllchi 
comprendidos entre 0.4 y 10. En el caso del hormigón 
esto equivale a probetas cuyo tamaño puede variar 
entre 20 mm y 400 mm. 

4. RELACIÓN ENTRE EL MÓDULO DE 
ROTURA Y LA RESISTENCIA A LA 
TRACCIÓN INDIRECTA 

Con las ecuaciones predictivas presentadas en la 
sección anterior, se puede determinar la relación 
teórica entre el módulo de rotura y la resistencia a la 
tracción indirecta según los modelos analizados. En el 
caso del modelo de tensión límite (ecuaciones 9, 10 y 
11 ), los valores que se obtienen para dicha relación 
varían, dependiendo del tipo de probeta, entre 1.065 y 
0.98. En la figura 3 se muestra la variación de la 
relación f/f,t en función del ancho de apoyo del ensayo 
de compresión diametral y en donde se ha considerado 
una relación SID del ensayo de flexión igual a 4. 

1.2,-------------------------------~ 

1.1 f5 t (probeta cilíndrica) e 
1 :g 

1~~~~- l~ 
¿¡_o ·---~~----- ~-~ 
.......... ----. - 1l} .._:.. f5 t (probeta prismática) -o 

0.9 

0.84-------~-----r------~----~~---

0.00 0.04 0.08 0.12 0.16 

biD 

Fig. 3. Variación de la relación entre f, y f,t en función 
del ancho de apoyo del ensayo de compresión 
diametral según el Modelo de Tensión Límite. 

En las figuras 4 y 5 se muestra el efecto del tamaño de 
probeta en la relación entre el módulo de rotura de 
probetas con SID=4 y la resistencia a la tracción 
indirecta de probetas cilíndricas y prismáticas con 
distintos anchos de apoyo, según las predicciones del 
modelo de fisura cohesiva (ecuaciones 12 y 15). En las 
mismas se indican a modo de referencia el rango de 
variación que predice el modelo de tensión límite 
(figura 3). Se puede ver que dependiendo del tamaño y 
del tipo de probeta la relación entre f, y f,t puede variar 
significativamente. Según el modelo, los valores 
oscilan entre 1.65 para probetas de pequeño tamaño y 
1.05 para probetas de gran tamaño. Nótese que en este 

o 
bJJ 
e 
~ 

~ 
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Fig. 4. Variación de la relación entre f, y f5, con el 
tamaño de probeta según el modelo de fisura 
cohesiva. (f5, probeta cilíndrica). 
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Fig. 5. Variación de la relación entre f, y f" con el 
tamaño de probeta según el modelo de fisura 
cohesiva. (f5, probeta prismática). 

último caso los valores que predice el modelo cohe
sivo tienden a los valores del modelo de tensión límite. 

Es importante destacar que el modelo cohesivo además 
del efecto del tamaño de probeta, permite analizar la 
influencia de las propiedades del material sobre la 
relación entre[, y f5,. Si en las ecuaciones (12) y (15) 
se fijan el tamaño D y las características de las 
probetas del ensayo de flexión (S/D) y compresión 
diametral (b/D), se pueden obtener las expresiones 
particulares que permiten estimar la relación entre f, y 
f 51 en función de las propiedades del material 
englobadas en el parámetro lcht· En la figura 6 se 
representa dicha variación para el caso de probetas de 
150 mm solicitadas a flexión con S/D=4 y probetas 
cilíndricas de igual tamaño solicitadas a compresión 
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Fig. 6. Variación de la relación entre ~y f5 , en función 
de lcht para probetas a flexión con SID=4 y probetas 
cilíndricas a compresión diametral de 150 mm 

diametral con diferentes anchos de apoyo relativo. 
Como se puede observar, aunque para la 
determinación del módulo de rotura y de la resistencia 
a la compresión diametral se empleen probetas 
preestablecidas como ocurre en los ensayos 
normalizados, la relación entre f, y f<t varía según las 
características del material. Para el caso particular 
representado en la figura 6, los valores de dicha 
relación pueden oscilar entre 1.1 O y 1.60. Este efecto 
no es tenido en cuenta en las fórmulas de estimación 
de las normas. 

En la figura 7 se representan los valores de la relación 
f/f51 establecidos en las normas (ver figura 1) y los 
valores teóricos obtenidos con el modelo de fisura 
cohesiva para el caso de probetas normalizadas de 150 
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Fig. 7. Relación entre f, y Í 51 según las fórmulas de 
estimación de distintas normas. Comparación con los 
resultados del modelo cohesivo. 
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mm. Se puede ver que la relación entre f, y f,t que 
predice el modelo cohesivo se encuentra entre los 
valores estimados mediante las normas ACI-318 y 
CEB-90. En particular, para materiales en donde lchi 
varía entre 150 mm y 400 mm las estimaciones 
obtenidas con ésta última norma se aproximan con 
razonable aproximación al los valores esperados según 
el modelo. Por el contrario tanto la norma EH-91 
como la ACI-363 sobrestiman el valor de f/f,v En este 
último caso las diferencias respecto al valor esperado 
pueden ser de hasta el 50%. 

5. CONCLUSIONES 

A partir de las predicciones basadas en el modelo de 
fisura cohesiva se ha realizado un análisis teórico sobre 
la influencia del tamaño de probeta en la relación entre 
el módulo de rotura f, del ensayo de flexión y la 
resistencia a la tracción indirecta f,t del ensayo de 
compresión diametral donde se muestra que: 

• El tamaño de probeta es una variable que afecta de 
manera significativa a la relación entre el módulo 
de rotura y la resistencia a la tracción indirecta. 
Dependiendo del tamaño, los valores de la relación 
f/fst pueden variar entre 1.65 para probetas 
pequeñas y 1.05 para probetas de gran tamaño. En 
este último caso los valores que predice el modelo 
cohesivo tienden a los valores teóricos del modelo 
clásico de tensión límite. 

• Para probetas de igual tamaño la relación entre f, y f,t 
depende de las propiedades del material que, para el 
modelo cohesivo, se encuentran englobadas en el 
parámetro lchi.· En el caso de los hormigones, 
dependiendo del valor de dicho parámetro, la 
relación f/fst pueden variar entre 1.1 O y 1.60. 

• Con la excepción del CEB-90, en las normas de 
hormigón se establecen valores de la relación entre f, 
y f st que no dependen del tamaño de probeta, ni de 
las propiedades del material. El análisis comparativo 
de estos valores con los obtenidos con el modelo 
muestran discrepancias de hasta el 60% en la 
estimación de dicha relación. 
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Resumen. Una red de difracción de Bragg grabada en el núcleo de una fibra óptica actúa como un 
sensor local de deformaciones cuando se mide el desplazamiento de la frecuencia óptica reflejada, y 
como sensor del gradiente de deformación cuando se mide la distorsión de la sei'íal reflejada. Esta 
peculiaridad le hace particularmente útil para el anúlisis de ensayos en los que, por cualquier 
discontinuidad estructural, se producen cambios rápidos del campo de deformaciones. 

Los fundamentos de la técnica, y su aplicación al anúlisis de uniones adhesi\'as fue presentado 
recientemente. En el presente trabajo se hace aplicación al análisis de ensayos en modo I y II de fractura 
interlaminar en Materiales Compuestos grafíto/epoxy, (doble \'iga en Yoladizo y flexión con entalla en el 
extremo). Se compara el procedimiento con las técnicas clúsicas de reducción de datos, demostrándose 
que se superan algunas ele las limitaciones existentes. 

l. INTRODUCCIÓN 

Una red de difracción de Bragg es una Yariación 
periódica del índice de refracción del núcleo ele una 
fibra óptica, pro\'ocaclas mediante la incidencia ele un 
patrón periódico ele luz UV sobre dicho núcleo. El 
comportamiento ele la red de Bragg frente a un haz 
luminoso ele amplio espectro transmitido a lo largo de 
la fibra es el ele un filtro (Fig. 1) que refleja una banda 
de luz muy estrecha (en torno a 0.15 nm), presentando 
un espectro de intensidad con un máximo muy acusado 
para una longitud de onda que cumple la llamada 
condición de Bragg: 

( 1) 

donde /\.0 es el pitch, (período de modulación), es decir, 
la distancia entre dos puntos consecutiYos de la red con 
el mismo índice de refracción, y n0 es el índice de 
refracción medio de la misma. 

Si se somete a la red a una deformación uniforme, el 
periodo de la red cambiará y, de acuerdo con la 
condición de Bragg, la longitud de onda de Bragg 

yariará ele forma lineal con la deformación (existe una 
pequeíia yariación del índice de refracción con la 
deformación, pero la influencia de dicho factor es muy 
pequei'ía). Midiendo la variación de la longitud ele onda 
de pico reflejada, la determinación ele la deformación 
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Fig. L Espectro de intensidad en transmisión de un 
LED y efecto de una red de Bragg sobre él. 
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de la red es inmediata. Esta propiedad permite que, 
pegada o embebida en un material cuyo campo de 
deformaciones varia lentamente en comparación con la 
longitud de la red, ésta pueda operar como sensor local 
de deformación. 
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Fig. 2. Espectros de intensidad en reflexión de 3 redes 
de Bragg. La red 1, embebida en una probeta sometida 
a variación térmica, la red 2, inmóvil, como referencia. 
y la red 3, muy próxima a la 2 inicialmente, y separada 
aplicando distintos niveles de tracción. 

El empleo de redes de Bragg como sensores de 
deformación local presenta importantes ventajas frente 
a los métodos convencionales existentes en la 
actualidad. En primer lugar, la codificación de la 
respuesta de la red en longitud de onda la hace 
insensible a las posibles fluctuaciones o desconexiones 
de la fuente, o a pérdidas de intensidad de la señal por 
defectos en el cableado o las conexiones. Este mismo 
método de codificación es el que permite su casi 
ilimitada capacidad de multiplexación, que permite 
situar un elevado número de sensores en una misma 
fibra óptica mientras sus anchos de banda de operación 
no se superpongan. Son inmunes frente a interferencias 
electromagnéticas, y su pequeño tamaño y geometría 
(125¡..tm de diámetro, el de la fibra óptica en la que se 
encuentran integradas) las hacen especialmente 
indicadas para ser embebidas en estructuras realizadas 
en materiales compuestos, aunque también pueden ser 
pegadas en el exterior de estructuras ya fabricadas, de 
manera similar a una galga cxtensiométricas 
convencional. 

Aunque para la mayoría de las aplicaciones de 
laboratorio en las que se necesita obtener el espectro de 

intensidad de una red de Bragg, un analizador de 
espectro óptico (OSA) es suficiente, el coste de este 
equipo, su volumen, su lentitud y su escasa resolución 
(que limita la resolución en deformación a algunas 
decenas de microdeformaciones) lo hacen inapropiado 
para su aplicación en aplicaciones prácticas de 
monitorización estructural. 

Por ello, se han desarrollado numerosos equipos, 
algunos ya en fase comercial, basados en diferentes 
esquemas de demodulación del espectro de intensidad 
de una red de Bragg que permiten la monitorización de 
una o varias redes en condiciones dinámicas con 
resoluciones cercanas a l¡..tf>. Este hecho ha permitido la 
existencia ya en servicio de estructuras civiles, navales, 
y a corto plazo aeronúuticas y espaciales de sistemas de 
monitorización basadas en este tipo de sensores. 

El Departamento de Materiales y Producción 
Aeroespacial de la UPM, involucrado en la 
investigación del empleo de redes de Bragg como 
sensores de deformación como parte de un proyecto 
europeo de desarrollo de palas de aerogeneraclores 
cólicos monitorizadas con sensores inteligentes, ha 
desarrollado un sistema de escritura de redes de Bragg, 
operativo actualmente. Además de los trabajos dirigidos 
a la caracterización de las redes de Bragg como 
sensores de deformación, de los cuales forma parte esta 
publicación, se encuentra en desarrollo un dispositivo 
de demodulación basado en un filtro Fabi)·-Perot 
sintonizable que se espera permita en breve monitorizar 
múltiples redes operando en condiciones dinámicas. 

2. REDES DE BRAGG COMO SENSORES DE 
DISTRIBUCIONES DE DEFORMACIÓN 

Hemos introducido el empleo de redes de Bragg como 
sensores ele deformación local. Sin embargo, si 
pro,·ocamos a lo largo de la red un gradiente de 
deformaciones considerable, el espectro de intensidades 
sufrirá una distorsión debida a la pérdida de 
uniformidad del patrón de modulación del índice de 
refracción. Existen diversos procedimientos para 
obtener el perfil de deformaciones a que se encuentra 
sometida la red a partir de la integración de los 
espectros de intensidad y fase de la misma: mediante la 
integración del espectro de intensidad (ISB) [ 1], 
mediante la integración del espectro de fase (PSB) [2], 
o empleando el método de transformadas de Fourier 
(FTB) [3]. Este tercer método, que requiere el 
conocimiento de ambos espectros de la red, es el más 
generaL dado que dispone toda la información 
suministrada por la red, y puede ser aplicado para 
calcular cualquier distribución de deformación aplicada 
sobre la red. Los otros dos procedimientos solo emplean 
parte de esta información, por lo que presentan algunas 
limitaciones importantes, pero pueden resultar de gran 
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utilidad en algunos casos particulares en los que se 
dispone de información adicional sobre la distribución 
de deformaciones aplicada sobre la red. En general, 
dichos métodos son aplicables si la red está sometida a 
una distribución de deformación monótona (creciente o 
decreciente). 

El método de integración del espectro de intensidades 
requiere únicamente el empleo de un analizador de 
espectro óptico. Este hecho, unido a la sencillez de 
implementación de su modelo matemático han hecho 
que fuera el elegido para el desarrollo de este trabajo. 

Una descripción exhaustiva del modelo matemático del 
método de integración del espectro de intensidades se 
sale fuera de los límites de interés del artículo, por lo 
que se remitirá a la referencia [1] y [-t.-6]. El método se 
basa el desarrollo de Matsuhara et al. [ ..¡.], que, en caso 
de que la longitud de onda de Bragg a lo largo de la red 
/.(z), que vendrá dará por la condición de Bragg local: 

},(z) = 2n(z)A(z) (2) 

donde n(z) y A(z) son el índice de refracción medio y el 
espaciado local a lo largo de la red, sea una función 
invertible de z (condición que exige que la distribución 
de deformación aplicada sobre la red sea una función 
monótona de z), da la sit,'1Iiente relación funcional entre 
}. y z: 

Si.(:) 1r 2 s= 6112 (z) 
. ln(l-R(},))cU=-- dz (3) 
,..(:=Ol 2 o n(z) 

donde R(/c) es el espectro de intensidad relativo. o 
reOectividad en función de la longitud de onda, y 6n es 
la profundidad de modulación del índice de refracción 
de la red. 

Conocida la relación í.(z), y habiendo caracterizado 
previamente la sensibilidad a la deformación de la red, 
es posible obtener el campo de deformaciones aplicado 
sobre la misma. 

Este proceso requiere así mismo un proceso previo de 
calibrado de la red, que permita estimar los parámetros 
ópticos que determinan el comportamiento de la red 
frente a la deformación, como son el índice de 
refracción medio efectivo tras la escritura de la red, y la 
profundidad de modulación del patrón períodico de 
índice de refracción. 

La implementación práctica de la solución del 
problema completo ha requerido la elaboración de tres 
programas independientes: 

- Un primer programa de adquisición de datos, 
realizado en LabView©, que permite adquirir el 
espectro de intensidad de la red obtenido mediante el 
OSA. 

- Un programa de simulación de espectros de redes, 
realizado en MATLAB©, basado en un método 
numérico de solución de las ecuaciones de modos 
acoplados para redes aperiódicas [7], denominado 
Algoritmo de Matrices de Transferencia (TMF), y que 
teniendo como entradas los parámetros geométricos de 
la red y una distribución de deformación conocida, es 
posible estimar, mediante un proceso iterativo, los 
parámetros ópticos que permiten ajustar los espectros 
predichos por el programa de simulación y los espectros 
experimentales obtenidos bajo diferentes 
configuraciones de carga (la configuración empleada 
para esta caracterización, y que permite aplicar una 
distribución de deformación lineal a una red pegada 
superficialmente a una viga, es la del ensayo de una 
\"iga simplemente apoyada. La figura 3 muestra, en 
trazo fino, los espectros experimentales obtenidos para 
varios casos de carga aplicados en la configuración 
indicada, y en trazo gmeso, la simulación obtenida 
empleando el algoritmo programado). 

1\dlec:llvityS¡>eo:irum 

Fig. 3. Espectros experimentales y simulados para 
varios casos de carga de una red sometida a una 
distribución lineal de deformaciones 

- Por último, un programa escrito también en 
MATLAB©, y que implementa el método de 
integración de espectros de intensidad, y que teniendo 
como entradas el espectro de la red obtenido de forma 
experimental y los parámetros geométricos y ópticos de 
la red, permite obtener la distribución de deformaciones 
aplicada sobre la red. La figura 4 muestra, en trazo 
fino, las distribuciones de distribución obtenidas para 
yarios casos de carga aplicando la teoría de la 
elasticidad, y en trazo gmeso las distribuciones 
obtenidas integrando los espectros experimentales 
obtenidos en dichos casos de carga. 
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Puede observarse que la coincidencia de los resultados 
analítico y experimental es en general considerable, 
empeorando en los casos de distribuciones de pendiente 
más acusada, y en todos los casos, en los extremos de la 
red, donde los errores crecen de forma asintótica. Este 
fenómeno es debido a los defectos de modelización de 
la red, que no verifica la condición de Bragg de forma 
local en cada uno de sus puntos, sino que requiere una 
cierta longitud, denominada longitud efectiva, para 
verificarla, hecho que explica el agravamiento de error 
en los extremos por la exigencia que sobre el modelo 
impone la terminación brusca de la red. 
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Fig. 4. Cur\·as obtenidas a partir de la integración de 
los espectros experimentales de la red en varios casos 
de carga de una red sometida a una distribución ele 
deformaciones lineal, junto a los resultados pre\'istos 
por la teoría de la elasticidad. 

3. APLICACIÓN DEL l\IÉTODO A UN ENSAYO 
DE FRACTURA INTERLAJ\IINAR 

Una discusión pormenorizada ele los ensayos de 
tenacidad a fractura interlaminar en compuestos 
carbono-epO:\')' empleando las técnicas clásicas ele 
adquisición de datos se encuentra en la referencia 8. 
La dificultada para identificar el frente de grieta en los 
ensayos en modo I, y la disparidad de los resultados de 
tenacidad a fractura en modo II y mixto según el 
procedimiento empleado para la reducción de datos 
(método de las áreas, teoría de vigas, flexibilidad) son 
algunos de los aspectos que se proponen superar con la 
presente técnica. 

3.1. Detalle expel'imental 

Se construyó un laminado con cinta unidireccional 
carbono-epO:\')' T300/8556, en configuración (0)1•1• Una 
red de Bragg de 20 mm de longitud fue embebida 
longitudinalmente en la línea central de una de las 
probetas, entre las capas 6 y 7, inmediatamente antes de 
la grieta interlaminar generada entre las láminas 7 y 8 

mediante cinta de teflón. La red de Bragg coincidía 
parcialmente sobre la grieta inicial. Después del 
curado, el laminado fue ensayado a flexión en modo 
mixto, registrándose sucesivos espectros ópticos para 
pequefíos incrementos de la flecha central. Las figuras 
5 y 6 ilustran el montaje experimental y las 
dimensiones relevantes empleadas. 

Fig. 5. Imagen del ensayo 
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Fig. 6. Croquis con las dimensiones relevantes del 
ensayo 

3.2. Resultados ohtenido.s. 

La gráfica de la figura 8 recoge el espectro óptico en 
situaciones bien distintas: 

a) Viga descargada: el pulso luminoso reflejado tiene 
una anchura de 0.21 nm, centrado en 1301.18 nm. 

b) Viga con una flecha central ele 3.7 mm, poco antes 
del crecimiento de grieta. Se aprecian en el espectro 
óptico dos picos muy separados, uno centrado en 
1303.93 nm, que corresponde a la parte de la red 
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incluida en la cara sometida a tracción de la semiviga 
libre; el otro pico permanece sin desplazarse de la 
longitud de onda inicial, aunque aparece distorsionado 
por cargas compresivas (la red no está situada 
exactamente en la línea neutra de la viga total). 

e) Viga con una flecha central de 3.9 mm, 
inmediatamente después de producirse el crecimiento 
inestable de grieta. El espectro correspondería al 
generado por la deformación en flexión de toda la 
semi viga. 
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Fig. 8. Gráfica de los espectros correspondientes a los 
estados: 1) en trazo punteado, descargado. 2) en trazo 
sólido, cargado preYio a la progresión inestable de la 
grieta y 3) en trazo sólido gmeso, cargado posterior a la 
progresión inestable de la grieta. 

3.3. Reducción de datos 

Utilizando el programa ele integración ele espectros 
introducido anteriormente, se obtienen las 
distribuciones ele deformación representadas en la 
figura 9. 

5030 

18 

mm 

Fig. 9. Distribuciones de deformación obtenidas a lo 
largo del ensayo, desde la posición de viga descargada, 
pasando por diversos niveles de carga previos al 

crecimiento inestable de grieta, hasta la situación final 
posterior a dicho crecimiento. 

La posición del frente de grieta queda bien definido, 
con precisión de ± 1 mm, así como los niveles de 
deformación de la zona de red incluida en la viga a 
flexión, con una anomalía importante provocada por la 
no motonicidad de la distribución de deformaciones 
generada por la configuración del ensayo: como se ha 
indicado anteriormente, el análisis del espectro por el 
método de integración empleado requiere la 
motonicidad de la distribución de deformaciones 
aplicada para poder relacionar el nivel de deformación 
local con la coordenada correspondiente de la red. Sin 
embargo, si como sucede en el presente caso, aún en el 
supuesto de no verificarse esta condición, existen dos o 
mús zonas ele la red sometidas a distintos perfiles de 
deformación bien delimitados, localmente monótonos y, 
lo que es mús importante, con ni\'eles de deformación 
no superpuestos, los resultados obtenidos podrán 
corregirse si, delimitando a lo largo ele la longitud de la 
red las diferentes zonas de monotonía local, se aplica 
un cambio de orientación de la red en la zona 
considerada (Fig.l O) 

¡u: 
G::c,.--~---,---,--,--,-~~-.,--~-__,.--,----, 

mm 

Fig. 10. Distribución ele clefonnaciones "corregida" 
para una flecha ele 3.8 mm. 

Un conocimiento fisico del problema es 
imprescindible en este caso. 

-t CONCLUSIONES 

La fibra óptica puede embeberse con facilidad en los 
materiales compuestos, provocando una numma 
perturbación del campo de deformaciones cuando está 
situada paralela a las fibras del material adyacente. 
Cuando la fibra lleva localmente grabados sensores de 
deformación tipo -red de difracción- o -red de Bragg-, 
proporciona una información sobre la deformación 
local imposible ele obtener por otro procedimiento. 
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El sensor de fibra óptica es capaz de discriminar si a lo 
largo de su longitud (10-20 mm típicamente, aunque 
pueden obtenerse redes de gran longitud, superiores a 
los 100 mm) se están produciendo fuertes variaciones 
en el perfil de deformaciones; en el caso del ensayo de 
tenacidad a fractura interlaminar realizado en este 
trabajo, la posición del frente de grieta queda 
determinado con una precisión de ± 1 mm. 

Como limitaciones del método, hay que destacar su 
carácter cuasiestático, condicionado por la lenta 
respuesta dinámica del OSA, que es de algunos 
segundos (en torno a 10), y del tiempo requerido por el 
programa de adquisición y análisis de espectro, que 
emplea otro tanto en ofrecer valores en 
microdeformaciones a partir de los datos de 
reflectividad, y que la interpretación de los resultados 
puede conducir a importantes errores si no se respetan 
las hipótesis del problema, en particular en lo que se 
refiere a la motonicidad del perfil de deformaciones. 
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Resumen. Las uniones híbridas presentan ventajas sobre las uniones estructurales adhesivas o soldadas. 

Sin embargo, durante su proceso de fabricación se produce la degradación del adhesivo en tomo al punto, 

con pérdida de propiedades mecánicas. La probeta a solape simple no es adecuada para obtener datos de 

diseño por no estar unívocamente definido el estado de tensión en la periferia del punto. La probeta en 

doble copa sí que logra unifom1idad en los esfuerzos y es posible obtener datos de diseño de estas 

uniones. Se han estudiado Jos modos de fallo y comparado con los de uniones adhesivas y con puntos. 

También se ha realizado un modelo por elementos finitos que proporcione para cargas de rotura 

experimentales el estado de tensiones o de deformaciones en cada punto de las proximidades del punto de 

soldadura. Se han sometido estas uniones a impacto de proyectiles de am1as ligeras y se ha estudiado su 

comportamiento. 

Abstract. Hybrid joints show a \vide range of advantages over structural adhesive and welded joints. 

However, adhesive is degraded, due to the manufacturing process, around the weld nugget and a decrease 

in mechanical properties follows. lt is not possible to obtain reliable design parameters from experimental 

behaviour of single-Jap test specimens because stress state around well nugget is not properly defined. On 

the other hand, doublc-cup test specimens have a well defined and homogeneous stress state around weld 

spot edge, and it is possible to obtain more valuable data for design purposes. Failures modes of hybrid 

joints have been studied and compared with those of adhesive and welded joints. Using a finite element 

model is possible to obtain for every experimental failure load the local stress and strain state at failure. 

The behaviour ofthese joints when impacted with light projectiles has also been investigated. 

l. INTRODUCCIÓN 

Se denomina unión híbrida la combinación de una 

técnica convencional de unión: soldadura por 

resistencia, remachado o recalcado, con unión adhesiva. 

Se pretende con ello aprovechar las ventajas que ofrece 

la unión adhesiva: mayor rigidez de las estructuras, 

mayor área de transferencia de esfuerzos, sellado frente 

a la corrosión etc., salvando sus inconvenientes: 

sensibilidad a esfuerzos de pelado, problemas de 

envejecimiento, limitada resistencia al calor, necesidad 

de un utillaje caro durante el proceso de curado del 

adhesivo etc. La técnica convencional de unión que 

forma parte de la unión híbrida soportará los esfuerzos 

aplicados, sin que ocurra el fallo global de la unión, 

cuando por la circunstancia que sea falle el adhesivo. 
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Se trata con esta comunicación de avanzar en el 

conocimiento, la caracterización, evaluación de las 

propiedades mecánicas de la unión y estudio de los 

modos de fallo de las uniones híbridas soldadura 1 

adhesivo, poniendo de manifiesto las dificultades y 

limitaciones de la tecnología y obtener, por último, 

resultados comparativos que permitan ganar confianza en 

la técnica. 

2. MATERIALES 

Se han utilizado como adherentes dos tipos de 

aleaciones: chapa de acero al carbono suave de 0.15 % 

e de 1.5 mm de espesor y chapa de aleación de 

aluminio-magnesio Al5252 de 2 mm de espesor. Las 

dos aleaciones se trataron superficialmente de forma 

adecuada para cada una de ellas. El adhesivo utilizado 

es un adhesivo en película, epoxy modificado, con 

carrier de mat de poliéster. 

3. GRIETA GENERADA DURANTE EL 

PROCESO DE FABRICACIÓN 

La degradación producida en el adhesivo al aplicar el 

punto de soldadura depende de la temperatura alcanzada 

en cada punto, o lo que es lo mismo, del ciclo térmico 

experimentado. Al aplicar el punto de soldadura, el 

material fundido alcanza temperaturas iguales o 

superiores a la de fusión del metal. El adhesivo no 

puede soportar dichas temperaturas y se degrada 

térmicamente. 

No obstante, hay zonas de adhesivo que no han 

alcanzado temperaturas suficientemente altas como para 

degradarse térmicamente pero sí han llegado a 

temperaturas a las que sus propiedades mecánicas se 

ven modificadas. Tomamos como criterio para estar del 

lado de la seguridad, que las zonas de adhesivo que 

hayan superado la temperatura de transición vítrea (T
8

) 

han quedado fuera de servicio, y a efectos de cálculo es 

como si no hubiera adhesivo existiendo en esa zona una 

grieta potencial. Se sabe que cuando el adhesivo sufre 

un calentamiento en servicio tiene lugar un poscurado y 

cuando se enfría de nuevo su T g se habrá elevado; 

como consecuencia el comportamiento del adhesivo 

será más frágil. Las compañías aeronáuticas consideran 

fuera de servicio las piezas unidas mediante adhesivos 

que hayan superado su Tg. 

Se ha obtenido un gráfico del comportamiento térmico 

del adhesivo que refleja lo anteriormente expuesto y 

permite estimar las dimensiones de la grieta generada. 

Se ha apreciado que en las proximidades del punto de 

soldadura, cuando los adherentes son de acero al 

carbono, se tiene una corona de adhesivo de 2,7 mm de 

ancho que no ejerce adhesión entre los adherentes 

siendo, en consecuencia, una grieta introducida por el 

propio proceso de fabricación. 

4. ENSAYOS MECÁNICOS 

Se han realizado ensayos según norma CASA I+D-E-

127 "Adhesivos. Ensayo de cortadura", empleando 

probetas a solape simple unidas mediante puntos de 

soldadura, con adhesivo y con unión híbrida. Los 

resultados obtenidos tienen valor en tanto en cuanto 

sean empleados para hacer comparaciones entre los 

distintos materiales, preparaciones superficiales y 

condiciones de soldadura. Sin embargo, de los 

resultados de estos ensayos no es posible obtener 

valores utilizables en diseño debido al complejo estado 

de tensión a que está sometida la unión. En efecto, en 

los ensayos a cortadura por tracción realizados 

utilizando este tipo de probeta no hay un esfuerzo de 
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cortadura puro, sino que debido a la no axialidad de las 

cargas aplicadas la probeta se deforma durante el 

ensayo y, en consecuencia, el fallo tiene lugar bajo el 

efecto conjugado de una componente de tracción 

asociada al efecto de cortadura. 

Mediante ensayos sobre probetas adecuadas se pretende 

caracterizar el estado local de tensiones o de 

deformaciones que conducen a la rotura de la unión y 

recoger esta información en un sólo parámetro Kc. 

Cuando en la estructura real se alcance localmente el 

mismo nivel de tensiones o de deformaciones, 

independientemente de la geometría global y del estado 

de cargas, se asume que se producirá el fallo de la 

unión. Sin embargo, los factores de intensidad de 

tensiones resultantes en el punto de soldadura en 

ensayos con probetas a solape simple no son constantes 

en todo el contorno del punto de soldadura y, por tanto, 

es muy difícil decir a qué valor de Kc rompen las 

probetas porque el factor de intensidad de tensiones no 

está unívocamente definido. Por el contrario, en ensayos 

empleando probetas de doble copa sí que se logra una 

unifom1idad en los esfuerzos y el factor de intensidad 

de tensiones resultante es significativamente constante 

en tomo al punto de soldadura. Se han preparado 

probetas de doble copa de los dos materiales, unidas con 

punto de soldadura, con adhesivo y con unión híbrida, 

ensayándose a tracción. 

Por otra parte. se han preparado probetas a solape con 

dimensiones fuera de nom1a unidas con las mismas 

técnicas que las anteriores. Sometidas a impactos de 

proyectiles de armas ligeras se ha medido la resistencia 

residual de la unión. También se midió, para 

comparación, la resistencia de algunas probetas que no 

habían sido sometidas a impacto. 

JO 

16 

50 

Chilp& de 1crra : 1.5 mm 

Fig. l. Geometría de la probeta en doble copa. 

5. PROBETA EN DOBLE COPA 

La probeta en doble copa (probeta OC), figura 1, 

propuesta inicialmente por Gieske y Hahn en 1993, 

posiblemente pueda superar las deficiencias comentadas 

con anterioridad. Originariamente fue disei'íada para 

ensayos de uniones por recalcado. La probeta OC fue 

objeto de una investigación comparativa de parámetros 

de tensión local. Los parámetros de tensión local (y 

posiblemente deformación) están considerados como 

los medios fundamentales por los que los resultados 

experimentales de resistencia pueden ser transferidos de 

una probeta distinta a otras probetas y a componentes 

estructurales (incluidos casos con condiciones diferentes 

de carga). 

La investigación que se realizó considera los parámetros 

de tensión local en el borde del punto de soldadura de la 

probeta OC en comparación con las probetas 

convencionales sometidas a cargas de cortadura por 

tracción y cargas de tensión transversal. Asimismo, se 

suponen condiciones elástico-lineales y una forma ideal 

de la probeta sin hueco entre las dos partes que la 

constituyen. 
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El modelo de elementos finitos de la probeta DC 

realizado consiste en elementos de volumen dentro del 

punto de soldadura y elementos placa fuera de la 

soldadura, interconectados por rótulas rígidas. El 

sistema de mordazas se simula por apoyos rígidos, y la 

carga por desplazamientos ordenados de estos apoyos. 

Las tensiones estructurales CJ, de las superficies 

interior y exterior de los elementos placa en el borde de 

la soldadura son evaluados directamente del modelo de 

elementos finitos. La tensión equivalente de Von Mises 

CJ '"IJ se deduce de estas tensiones. 

Las tensiones de entalla CJ k se determinan para una 

entalla elíptica redondeada de forma ficticia (radio de 

curvatura p,) en el borde de la soldadura simulando el 
J 

efecto de apoyo microestructural según Neuber 

( p 1 = 0.25 mm se ha supuesto en esta investigación). 

Las tensiones de entalla se obtienen a partir de los 

factores de intensidad de tensión usando la relación 

aproximada obtenida por Creager para radios de entalla 

pequeños: 

( 1) 

. HP¡ 

Los factores de intensidad de tensión se detem1 inan a 

partir de los componentes de tensión estructural 

simétricos y antisimétricos en las dos placas. El factor 

de intensidad de tensión resultante se calcula según: 

K res K 2 2 2 
1 1 +K11 +K111 (2) 

La tensión de referencia local (tensión estructural 

nominal CJm) en cargas de cortadura a tracción y 

cargas de tensión transversal, respectivamente, (con 

fuerzas F y T) es: 

F 
CJ

111 
= 1.27 --

dt 
(3) 

CJ 11 ,. = 0.69 \ In(~) r- d 
(4) 

El factor de intensidad de tensión de referencia (factor 

de intensidad de tensión nominal K
11

, ) es: 

(5) 

Apoyados en el estudio realizado sobre la probeta DC 

los autores extraen las siguientes conclusiones: 

• La probeta DC es superior a las probetas 

normalizadas convencionales respecto a 

• 

los modos de carga puros. 

Los parámetros de tensión local para la 

probeta DC bajo cargas de cortadura a 

tracción y cargas de tensión transversal 

son similares en magnitud a los de las 

probetas noma! izadas. 
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• Dichos parámetros están distribuidos a lo 

largo de Jos bordes del punto de soldadura 

más uniformemente y con mayor simetría. 

• Las tensiones estructurales nominales y Jos 

factores de intensidad de tensión 

nominales son, como regla general, 

próximos a Jos encontrados en situaciones 

reales. Las fórmulas apropiadas reflejan el 

efecto de la variación de Jos parámetros 

geométricos. 

• La probeta OC puede satisfacer las 

demandas de la industria hasta ahora 

incumplidas. 

6. ANÁLISIS POR EL MÉTODO DE LOS 

ELEMENTOS FINITOS 

La probeta en doble copa con unión en las tres 

situaciones estudiadas, es decir, unión con punto de 

soldadura, unión adhesiva y unión híbrida, se ba 

analizado mediante el método de Jos elementos finitos, 

bajo cargas de comportamiento elástico, para 

detem1inar los puntos por los cuales la unión 

correspondiente previsiblemente va a fallar. 

Para este análisis se han aprovechado las simetrías que 

presenta la probeta y en el caso que se estudia se ha 

modelizado un octante de la probeta. Para realizar el 

mallado correspondiente se ha tenido en cuenta la 

concentración de tensiones en tomo al punto de 

soldadura (unión soldada y unión híbrida) utilizando 

técnicas de afinamiento progresivo en las proximidades 

del punto. 

La modelización se ha realizado mediante elementos 

placa o lámina delgada dependiendo del grado de 

afinamiento que se requiera de acuerdo con la teoría de 

Kirchoff. Por otra parte, el comportamiento del 

adhesivo se ha simulado mediante muelles elásticos en 

la dirección de aplicación de la carga, sin tener en 

cuenta explícitamente su comportamiento a cortadura en 

una primera aproximación. 

Para el adhesivo se han adoptado como valores para el 

módulo de rigidez, módulo de elasticidad y coeficiente 

de Poisson los siguientes valores: G = 1,13 GPa.; E = 

2,9 GPa.; v= 0,3. 

Las cargas fueron aplicadas en el borde interno de la 

doble copa y con valores de hasta 1.500 Kg., carga que 

se corresponde aproximadamente con el límite de 

comportamiento elástico y con constantes precisas de 

recuperación de los muelles para obtener en el análisis 

valores para Jos desplazamientos similares a los 

obtenidos en los ensayos reales de las probetas. 

7. ENSAYOS CON PROBETAS EN DOBLE 

COPA. 

En los diagramas carga desplazamiento obtenidos para 

cada una de las tres situaciones estudiadas: unión con 

punto de soldadura, unión adhesiva y unión híbrida se 

observan los siguientes hechos. En el diagrama 

correspondiente a la unión híbrida se aprecian dos 

tramos bien diferenciados, en el primero está 

soportando la carga aplicada el adhesivo hasta que se 

produce su fallo, mostrado con un máximo relativo del 

diagrama, la carga decae sensiblemente y 

posteriormente entra en carga el punto, que soportará el 

esfuerzo aplicado hasta su rotura. Se pone de manifiesto 

que el adhesivo falla a menores cargas que en el caso de 

la unión adhesiva, lo que indica que la rotura se inicia 

de forma diferente. En el caso de adhesivo sólo, el fallo 
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comienza por el extremo del solape, mientras que 

cuando la unión es híbrida, el fallo comienza por la 

grieta producida por el adhesivo degradado anejo al 

punto de soldadura, defecto introducido por el propio 

proceso de fabricación de estas uniones. Una vez que ha 

fallado el adhesivo entra en carga el punto de soldadura 

hasta su rotura. El valor de resistencia máxima de la 

unión híbrida es ligeramente inferior al de la unión con 

punto de soldadura debido al esfuerzo dinámico 

instantáneo aplicado al punto una vez que se produjo el 

fallo del adhesivo. El esfuerzo dinámico instantáneo 

puede producir daños en el punto de soldadura lo que 

explicaría el ligero descenso producido en la carga de 

rotura. 

-l Adhesivo + P\lnto 

Punto , ' 

1 

1 

·-'-- --'------"--- J 
4 s a 10 12 

Desplazamiento (mm) 

Fig. 2. Diagramas carga'desplazamiento para los tres 

tipos de uniones. 

8. co;-.;CLUSIONES 

O La probeta a solape simple no es válida para 

obtener datos de diseño en uniones soldadas por 

puntos. adhesivas e híbridas. La probeta en doble 

copa se ha mostrado prometedora para transferir. los 

resultados de ensayos de laboratorio al diseño de 

uniones estructurales reales. 

o La aplicación del punto de soldadura provoca una 

degradación local del adhesivo, lo cual da lugar a 

un defecto inducido por el propio proceso de 

fabricación de la unión híbrida, afectando a sus 

propiedades resistentes, tanto desde el punto de 

vista de solicitaciones estáticas como dinámicas. 

O El análisis por elementos finito de los tres tipos de 

uniones permite comprender adecuadamente los 

distintos mecanismos de fallo observados 

experimentalmente en cada una de ellas. 
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FRACTURA DINAMICA: MONITORIZACION OPTICA Y EVALUACION MEDIANTE 
INTERFEROMETRIA LASER 

L. Andradcs, F.G. Bcnitez 

Escuela Superior de Ingenieros, Av. Camino de los Descubrimientos, Scvilb-41092. 

Resumen. En este artículo se describen los ensayos realizados para la evaluación de las tensiones y 
deformaciones en las proximidades del fondo de grieta en probetas tipo Ocxión en tres puntos sometidas a 
cargas de impacto. El artículo comienza con la descripción del sistema experimental utilizado para la 
aplicación dinámica de la carga, en particular de un sistema de barra partida de Hopkinson diseñada para 
impactos en el rango medio (de hasta 40 m/s). La parte principal del trabajo se dedica a la descripción 
pormenorizada del sistema de captación optico de las deformaciones experimentadas por las probetas 
durante el proceso ele ensayo. Este sistema, puramente óptico, se basa en la técnica de intcrfcromctría Iaser 
mediante rejillas de difracción (CGS). Los resultados obtenidos a través de la técnica CGS proporcionan 
valores de: factor din:ímico de tensión frente al tiempo, tenacidad a la fractura, campo de validez de 
resultados en función ele las aproximaciones bidimensionales. La tecnica se aplica al análisis de PMMA. 

Abstract. In this communication tests for cvaluating strcsscs and strains at the vccinity of crack tips in 
thrce-point-bcnd spccimcns, subjcctcd to dynamic loading, are discribcd. Thc dcscription of thc optical set
up for impact loadings is covcrccl in thc lirst p:~rt of thc papcr, in particular a modificd Hopkinson split-bar 
rig is dcsigncd for impact vclocitics up to 40 m/s. Thc main p:1rt of thc invcstig:~tion is dcvotcd lo thc 
dcscription of thc optical systcm for capturing thc strain licld in thc spccimcn during !he dynamic test. This 
systcm. purcly optical. is bascd on thc tcchniquc of lascr intcrferomctry by diffr:~ction grids (CGS). Thc 
rcsults obtained through CGS providc stress dynamic t:1ctor , fracture toughncss versus time, and the 
validity of the rcsults in comparison with two-dimcnsional approachcs. Thc techniquc is applicd lo PMMA. 

l. INTRODUCCION 

El CGS es una técnica óptica coherente, usada para 
medir deformaciones en el fondo de grieta, en sólidos 
transparentes y opacos. Se trata ele un método óptico de 
campo total que no considera ninguna aproximación 
asintótica bidimensional; y está basado en el corte 
lateral de un ti·cnte de ondas coherente y pcrturb:~clo, 
que es dividido en dos frentes de ondas coherentes que 
son idénticos al frente perturbado origin:~l; pero que 
están desplazados uno respecto al otro en un plano 
dado, figura l. Estos frentes de ondas una vez 
separados, se hacen interferir entre si, para producir 
una disposición de franjas (en tiempo real) que 
representan contornos de gradientes de dcspl:~zamicn!o 
(fuera del plano) o gradientes de tensión (dentro del 
plano) constantes. La técnica ha sido usada en modo 
reOexión sobre probetas de PMMA. sobre las que se ha 
depositado una fina capa de aluminio para obtener una 
superficie espccularmente reflectante. 

2. TECNICA EXPERIMENTAL Y PRINCIPIO 
FISICO DEL CGS 

frente de onda 
perturbado original 

frentes de ondas perturbados 
cortados lateralmente 

Fig. l. Corte lateral del frente de ondas preturbado 

2.1 Equipo de ensavo 

El sistema de aplicación de carga es el descrito por 
F.G. Bcnitez and L. Andradcs [1]. figura 2. Se trata de 
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una lxma partida de Hopkinson capaz de alcanzar 
velocidades de impacto de hasta 40 m/s. 

El evento se registra con una c:ímara de alta velocidad; 
una Cordin capaz de capturar 500 fotogramas con un 
intervalo de tiempo de 5 ps entre uno y otro, cuando 
trabaja a su máxima velocidad de 200,000 fotogramas 
por segundo. Con este sistema se monitoriza la 
propagación de la grieta y las franjas de difracción del 
CGS. 

Como fuente de luz se ha usado un rayo lascr de iones 
de argón que trabaja n una tínica longitud de onda de 
514 nm y con una potencia m;íxima de 2.4 w.; con el 
que se ha obtenido un frente de ondas coherente, 
polarizado verticalmente y con un di:ímctro m:íximo de 
10 cm. 

2.2 Princinio físico del CGS 

La disposición experimental usad:1 en rcllcxi{m se 
muestra en la ligura 3. Un rayo colimado de luz laser 
coherente incide sobre la supcrllcic rcllcctante y 
especular de una probeta tipo placa. El frente de ondas 
planas rct1cjado incide sobre un par de rejillas Ronchi 
de alta densidad de líneas simples, G 1 y G2: totalmente 
paralelas y separadas por una distancia 6.. El campo de 
distribución de luz que atraviesa G2 es espacialmente 
fil!r:~do por la len te L J. que en vía la frecuencia 
contenida a su plano focal im;1gcn. Colocando una 
apertura filtrante alrededor de cualquiera de los 
ordenes de difracción ±l. se obtiene la información de 
las deformaciones que sufre la superficie en el plano 
imagen de la lente L2. 

En el trazado de rayos de la figura 4 se explica el 
método de funcionamiento del CGS en dos 
dimensiones. Se orientan las líneas de las rejillas G 1 y 
G2 paralelas al eje x2. Una onda plana rcllejada desde 
la probeta sin deformar, y propag(lndosc a lo largo del 
eje óptico, es difractada en tres frentes de ondas planas 
EQ, E¡ y E_¡ por la primera rejilla G¡. Volviendo 
estos a ser difractados, una segunda vez, por la 
segunda rejilla G2, en los nuevos frentes de ondas 
Eo,o. EQJ. E l-1, E 1.0· E I.l· etc. Estos. que se 
propagan en distintas direcciones, se hacen converger 
por una lente filtrante hast:l foc:1lizarlos dando lugar a 
manchas de difracción, separadas una determinada 
dist:~ncia, en su plano focal imagen. 

Considerando un frente de ond:1s planas que incide 
normalmente sobre la superficie de una probeta 
deformada, figura 5, el frente de ondas reflejado sería 

distorsionado debido a las deformaciones de la 
superficie. Este frente, que es incidente en G¡, lleva 
ahora información acerca de la deformación de la 
probeta; se trata de rayos de luz que viajan con 
perturbaciones a su dirección inicial, paralela al eje 
óptico. Si una gran porción de ese tubo de luz tiene 
rayos casi p:1ralelos al eje óptico, cada una de las 
manchas de difracción del plano focal de L¡ estaría 
localmente rodeada por un halo de luz dispersada, 
debido a los rayos clellcctados. La extensión de esto 
depende de la naturaleza de las deformaciones. Por lo 
que usando una apertura bidimensional en el camino de 
filtrado, se elimina la información espúrea. 

2.3 Fractura de probetas en rellcxión 

Las probetas son fabricadas a partir de una placa de 
PMMA de lO mm de espesor. La geometría de la 
probeta y la contiguración de carga por llexión en tres 
puntos se muestra en la ligura 6. Tienen una longitud 
de grieta (a) de 29.R mm y un ancho (w) de 149 mm, 
manteniendo una relación de (a/w) = 0.2. Siendo la 
apertura ele grieta ele lmm. 

p 

w 

a 

Fig. 6 Geometría de las probetas. 

&2i5mm 
W=149 rrrn 
11=10mm 
a=2:l.8 mn 

Un rnyo lascr colimado de 100 mm diámetro, es 
dirigido al fondo de grieta. El frente de ond:1s 
reflejado es procesado a través de un par de rejillas 
lineales, con una densidad de 40 líneas por mm y 
separadas una distancia 6. = 33 mm. Las líneas de las 
rejillas son orientadas perpendiculares al eje x1. En la 
figura 7 se observa, en la primera foto, el contorno de 
superficie alrededor del fondo de grieta limpio de 
franjas, previo a la aplicación de la carga y, como a 
partir de la segunda foto, aparece un campo de franjas 
alrededor del fondo de grieta. Estas franjas representan 

mapas de contorno de [a (8S )/ élx1] = constante , 
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donde o S es la diferencia de camino óptico integrado 
a través del espesor de la probeta, ver [2]. 

3. ANALISIS DE CGS EN BASE A UN CAMPO 
Kd¡ DOMINANTE 

Para analizar las franjas de deformación, se supone que 
en las proximidades del fondo de grieta existe un 
campo asintótico de tensión plana, el(lstico y lineal. 
Entonces la ecuación del apartado anterior se reduce a 

ch(a(c1
11 

+ c1 22 )/ax1 ). Y usando la expansión de 

Williams [3] para el modo 1 de grieta propag:índosc 
dinámicamente en una placa delgada compuesta de un 
material elástico, lineal, isótropo y homogéneo, el 
campo de tensiones puede escribirse como: 

) 

(( ,\f2¡-2) 1 . . 

(1) 

donde (r, 9 ) son las coordenadas polares de fin idas en 

lllfJ 
el fondo de grieta, A":'. son constantes y - relaciona 

t.. 
las franjas obtenidas en regiones alrededor de la zona 

3-D con el gradiente de (ct 
11 

+ ct 
2
J: siendo m el 

orden de las franjas, p la distancia entre líneas y t.. la 
distancia de sep:~racicín entre las rejillas, ver Bruck and 
Ros:~kis [4]. 

Definiendo un campo K-clomin:~ntc en el fondo de 
grieta, como aquel en el que la contribución de los 
términos N :2: 2 es despreciable comparada con el 
primero, la ecuación anterior se reduce a, 

eh K 
~ F(l') 
--.¡ 2 Tr 

-3/' / -il' nq> r · - e os (3 9 2) + O (r -) = -
t.. 

(2) 

donde e es el coeficiente óptico de tensión y F(v) es una 
función dependiente de la velocidad, ver [5]. 
Finalmcn te, se define la siguiente función: 

z;' (r, cp, t) = ( mp ) -fiii,-3/2 . 
l !J. chF(v)cos(3cpj2) 

(3) 

Deduciéndose de la anterior ecuación que, cuando un 
campo K-dominante describe adecuadamente las 
deformaciones en el fondo de grieta, entonces 
K:(r) = Z1J(r,rp,r). Donde para medir z: a partir 

de los modelos de franjas, primero se tabula el orden 
de las franjas (m) y segundo se mide la distancia radial 
(r) a lo largo de diferentes direcciones (1/J) alrededor 
del fondo de grieta. 

4. INVESTIGACION EXPERIMENTAL DE Kid· 
DOMINANTE 

En la figura 8, se rcprcscnt:~ la función Z
1
J frente a la 

dist:mcia radial normalizada (r/h) para un instante de 
tiempo ele 20 microsegundos tras el inicio de grieta. 
Las líneas radiales se han trazado a los ángulos rfJ = 
0~, !Su, 30u, 45u, 90~. 105u, 120º, 135º y 150º. 
El K 1 - 2D medido es de 1.5 MPamAQ.5, ver [6]. Y la 
velocidad de grict:~ en ese instante es de 250 m/s. De la 
figura 8 se observa que no h:-ty una región alrededor del 

fondo de grieta en la que la función z: sea constante. 

Hay una relativa dispersión de los valores Z1J en las 
di!Crcntcs localizaciones, y no se puede extraer el valor 
del factor de intensidad de tensiones con una 
suposición simplista de KJd-dominante próximo al 
fondo de grieta. 

En la figur:-t 9 se rcprcscnt:-tn los resultados obtenidos 
para una probeta, idéntica a la anterior, ens:~yada 

cst:íticamcntc. En la región (r/h) < 0.5, no se observa 
un valor de Z¡ est(ltico constante y por tanto el campo 
no es K¡-dominante. Esta desviación es debida a la 
tridimcnsionalidad próxima al fondo de grieta. Fuera 
de esta región tridimensional, aparece una región de 
Z¡_ estático const:~ntc en el rango de 0.3:::; (r/h):::; 0.9. 
Siendo este v:~Ior constante de Z¡-cst(ltico muy 
próximo :-~1 f:-tctor de intensidad de tensiones 
bidimcnsion:-~1 K1 - 2D. 

5. CONCLUSIONES 

En 1:1 figura 7 puede observarse como los modelos de 
franjas del CGS prescnt:~n un alto contraste y nitidez, 
que repercute en la mejora de la medid:~. Hay una clara 
indicación en que aunque una grieta estacionaria pueda 
exhibir una considerable región KI-dominante b:~jo 
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t=Ü!lS 

t=40ps t=65ps 

Fig. 7. Sccucncb din;ímica de franjas en la dirección x1 

condiciones de carga est:ítica, b;1jo condiciones de 
carga din:ímic:l, una probeta idéntica a la anterior con 
la misma longitud instant;ínea de griet:l y 
prop:1gándosc dinámicamente, no presenta la región 
K¡-domin:1nte correspondiente. Haría falt:l, por tanto, 
un análisis ebstodin:ímico transitorio de :lito orden del 
CGS par:1 demostrar que la dispersión observad:! en 

los v:1lorcs de Z
1
J es gobernada por b estructura 

espccífic:1 de los campos de tensión transitorios 
próximos :11 fondo de grieta y no debido :1 errores 
expcrimcn t:1lcs. 
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DETERMINACION DEL TRABAJO ESENCIAL ESPECIFICO DE 
FRACTURA EN ACEROS DE MUY BAJO ESPESOR 

A.Monsalve (*),F. Alcorta (*),A. Galarza (**) 
(*)Departamento de Ingeniería Metalúrgica, Facultad de Ingeniería, Casilla 10233, Universidad de 

Santiago de Chile, Chile. 
(**)Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipúzcoa, 

San Sebastián, España. 

En la fractura de materiales dúctiles dejan de tener validez los parámetros clásicos de tenacidad a 
la fractura, tales como el factor crítico de intensidad de tensiones. Sólo bajo ciertas restricciones, puede 
tener validez la integral J. Por esta razón es preciso definir una nueva cantidad, el trabajo esencial 
específico de fractura, we, cuyo valor es posible demostrar que es función del espesor del material. 
Existen resultados medidos por los autores e informados en la bibliografía, del valor del trabajo esencial 
específico de fractura en modo 1, sobre materiales dúctiles de diversos espesores. No obstante, se ha 
incursionado poco hacia espesores menores de 200 micras. En el presente trabajo se describen los 
resultados obtenidos para el trabajo esencial específico de fractura medido sobre una chapa de acero de 
bajo contenido de carbono de un espesor de 180 micras, destinado la producción de hojalata de fácil 
apertura por la siderúrgica local. Se han seguido en lo posible las indicaciones del Protocolo ESIS 1985. 
Se concluye que, pese a la complejidad experimental de trabajar con materiales de muy bajo espesor, se 
pueden obtener valores para we con una relativa baja dispersión, lo que confirma la utilidad de este 
parámetro en la evaluación rápida de la respuesta a fractura de materiales dúctiles. 

Abstract. In the fracture of ductile materials, the classical parameters of fracture toughness such as the 
critica! intensity stress factor have not validity. Only under special restrictions, the parameter J may have 
validity. For this reason, it is necessary to define a new quantity, the essential specific work of fracture 
we, whose value, is possible to demonstrate that depends of the thickness of the material. There are a set 
of results measured by the authors and reported in the bibliography, of the val u e of the essential specific 
work of fracture in mode 1 in ductile materials of different thicknesses. Nevertheless, only there are few 
studies over thicknesses lower than 200 ~tm. In the present work, the results of the essential specific work 
of fracture measured for a steel sheet of 180 ~un produced by the local industry are showed. The 
recommendation of the ESIS Protocol has been used. It has been concluded that, in spite of the 
experimental complexity that supposes to work with very low thickness materials, it is possible to obtain 
low dispersion values for we. This fact confirms the utility of this parameter in the fast evaluation of the 
response to fracture of ductile materials. 

1.- INTRODUCCION 

El mayor tonelaje de producción de aceros corresponde 
aceros al carbono, de los cuales los aceros de bajo 
contenido de carbono ocupan el primer lugar en 
volumen producido, pudiendo dividirse sus usos en una 
primera instancia en : industria automotriz, 
revestimiento de techos y galpones y finalmente en la 
industria del envase, tanto de alimentos como de botes 
de pinturas, combustibles, lacas y otros. En la industria 
de los envases de alimentos, destaca el denominado bote 
de fácil apertura (EOE), en el que una de las 
propiedades determinantes de la calidad del producto 
final consiste en la facilidad de rasgadura. Por esta 
razón es importante caracterizar la resistencia a la 

fractura de estos materiales con miras a la aplicación 
industrial de generar un producto resistente (para 
asegurar la estanqueidad) y a la vez con baja resistencia 
a la fractura. En el presente trabajo se ha medido el 
trabajo esencial específico de fractura en Modo 1, lo que 
constituye una primera aproximación a la 
caracterización del material, ya que verdaderamente, el 
modo de fractura que opera en el proceso de rasgadura 
de tapas de botes EOE, es el conocido como Modo JI!. 
Además se ha medido la integral J, que constituye el 
otro parámetro capaz de caracterizar materiales con la 
alta ductilidad que posee el acero estudiado en el 
presente trabajo. 
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En aquellas situaciones de materiales muy dúctiles en 
que la fractura ocurre con grandes deformaciones 
plásticas (plasticidad generalizada) y en condiciones 
de tensión plana, la tenacidad depende del espesor de 
la probeta ensayada [ 1-2]. El trabajo esencial 
específico de fractura, concepto normalmente aplicado 
a polímeros, ha resultado ser apropiado también para 
caracterizar la rotura en condiciones de tensión plana, 
de chapas metálicas de bajo espesor y resulta ser la 
extrapolación a ligamento cero de la energía necesaria 
para la rotura de probetas de ligamento finito [3]. 
Experimentalmente, la determinación de este 
parámetro es sencilla y rápida, resultando apropiado 
para ser aplicado industrialmente donde es importante 
la rapidez de los ensayos. Por otro lado el cálculo de 
la integral J por el método propuesto por Begley y 
Landes [4], resulta laborioso y largo, dado que es 
preciso en su determinación el seguimiento del 
crecimiento de la grieta y correlacionar éste con la 
energía absorbida por el material en cada momento. 

2.- EXPERIMENTAL 

Se ensayó el acero que se indica en la Tabla l. 

Tabla l. Acero estudiado. 

%C %:\In %P %Al Espesor (¡.tm) 

0.1 0.47 0.011 0.016 180 

+-----\V-

Z/2 

z 

1 

1 ---.-

Figura 1 Esquema de las probetas DENT 
utilizadas para la determinación de parámetros en 

Modo l. 

Para la evaluación del trabajo esencial específico de 

fractura en modo 1 se utilizaron probetas DENT 
(Double-Edge Notched Tension), tal como se ilustra en 
la Figura l. 

Las entallas fueron fabricadas efectuando una perforación 
con una broca de 1 mm de diámetro en la punta de la 
entalla y cortando el material desde el borde utilizando 
tijeras. Se diseñó un montaje especial para la sujeción de 
las probetas, dado su bajo espesor cuidando en todo 
momento de introducir la mínima cantidad de 
deformación posible. 

Se traccionó a una velocidad de 1 mm/min, en una 
máquina electromecánica Instron modelo 4486 
realizándose un seguimiento fotográfico del avance de la 
grieta, lo que permitió correlacionar el desplazamiento 
con el avance de la misma. 

Las propiedades mecánicas del acero estudiado se 
resumen en la Tabla 2. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas del acero estudiado. 
Límite Elástico UTS %Elongación a 

(MPa) (MPa) rotura 

433 463 14 

Se consideró que si a0 es la longitud inicial de la grieta y a 
es la longitud de la grieta en cualquier instante, el 
incremento de grieta viene dado por : 

.tla=a-a0 ( 1) 

Evidentemente, la longitud inicial de grieta a0 viene dada 
por 

(2) 

en que w es el ancho de la probeta (36 mm en el presente 
trabajo) y 1 es la longitud del ligamento. 

La longitud de la grieta en todo momento se tomó como 
la suma de los avances producidos en ambas entallas. 

La determinación de las dimensiones de las probetas se 
hizo en base a las tres consideraciones siguientes [5,6], en 
que 1 es la longitud del ligamento, w el ancho y t el 
espesor de la probeta: 

a) para asegurar condiciones de tensión plana, debe 
cumplirse que: 

3t ..:;, l (3) 

b) para asegurar que la deformación en el ligamento no se 
vea afectada por fenómenos de borde, debe cumplirse que 

¡..:;, w/3 (4) 
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e) para lograr fluencia plástica en toda la extensión del 
ligamento antes que ocurra la fractura debe cumplirse 
que: 

l < 2r - p 
(5) 

El valor de rP se obtiene como resultado de la 
aplicación de la mecánica lineal de la fractura como: 

r =-1 (K¡cJ2 
P 2n cry 

(6) 

en que K1c es una primera estimación de la tenacidad a 
la fractura y crY corresponde al límite elástico. Las tres 
condiciones anteriores se pueden resumir en: 

(7) 

Tras las consideraciones anteriores se ensayaron 
probetas de 36 mm de ancho y longitudes de 
ligamento de 4,6,8, 1 O y 12 mm. El espesor del 
material estudiado corresponde a 180 ¡.un, ver Tabla l. 

Puede demostrarse que, en este caso, la expresión para 
el trabajo esencial específico de fractura es [7]: 

(8) 

en que Wr es el trabajo total de fractura, wr es el 
trabajo específico de fractura, wP es el trabajo plástico 
de fractura, ~ es un factor geométrico y w e es el 
trabajo esencial específico de fractura. Como se sabe, 
[5,7,8], wP está relacionado con el trabajo plástico 
realizado lejos de la zona de proceso en tanto que we 
corresponde al trabajo realizado en la zona de proceso 
y que está directamente relacionado con la fractura. 

El procedimiento experimental seguido en el caso de 
las probetas DENT, de acuerdo a [9] consistió en: 

a) Obtención del registro carga-desplazamiento, a 
partir de un ensayo de tracción realizado sobre estas 
probetas; 

b) Cálculo de la energía total absorbida en la fractura 
a partir del registro anterior (área bajo la curva); 

e) Representación de la energía específica absorbida 
en la fractura frente a la longitud de ligamento; 

d) Obtención del trabajo esencial específico de 
fractura en Modo 1 a partir del intercepto con el eje 
vertical de la recta anterior. 

Para la evaluación de J se siguió el procedimiento de 
acuerdo a la definición de J dada por Begley y Landes 
[3,4]: 

a) Obtención de la energía absorbida por cada probeta 
para distintas incrementos de grieta; 

b) Representación de la energía absorbida frente a la 
longitud de grieta a distintos desplazamientos, 

e) Obtención de J como el valor de la pendiente de la 
curva anterior, de acuerdo a [3,4]: 

1 =-~(a w) 
t aa 

u= cte 

(9) 

en que W representa la energía absorbida para cada 
longitud de grieta a, u es el desplazamiento y t es el 
espesor de la probeta. 

3. RESULTADOS Y DISCUSION. 

3.1. Cálculo del trabajo esencial específico de 
fractura. 

En la Figura 2 se muestran las curvas de carga frente a 
desplazamiento obtenidas para algunas de las probetas 
ensayadas. 

1000 

800 

~ 600 
1'0 
Cl ... 400 1'0 
u 

200 

o 
o 0,2 0,4 0,6 0,8 

Desplazamiento (mm) 

Figura 2.- Curvas carga-desplazamiento para algunas de 
las probetas ensayadas. 

En la Figura 3 se muestran las curvas correspondientes 
al trabajo realizado sobre las probetas frente al 
desplazamiento, para distintas longitudes de ligamento. 
Como se aprecia, a medida que aumenta el tamaño del 
ligamento, aumenta la energía absorbida por la probeta, 
es decir, el área bajo la curva, en la Figura 2. 

En la Figura 4 se muestran los resultados del trabajo 
específico de fractura frente a la longitud del ligamento. 

De la lectura del intercepto con el eje vertical, se 
obtiene, de acuerdo a la ecuación [8], el valor del 
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trabajo esencial específico de fractura. En este caso 
este valor corresponde a 45.3 KJ/m2

• 

1 

1=12mm 
5: 0,8 

o 0,6 ·¡a 
1=10 mm 

.e 
ro .... 0,4 1-

0,2 

o 
o 0,2 0,4 0,6 0,8 

Desplazamiento (mm) 

Figura 3.- Curva de energía absorbida por la probeta 
frente a desplazamiento, para distintos tamaños de 

ligamento. 

o 

y= 25,42x + 45,261 

R2 = 0,952 

5 

• 

10 
Longitud de ligamento (mm) 

15 

Figura 4.- Trabajo Específico de Fractura frente a 
Longitud de Ligamento. 

3.2. Cálculo de le 

A partir del registro fotográfico efectuado sobre las 
probetas. fue posible medir el incremento de grieta en 
cada momento y calcular la energía absorbida por la 
probeta. En la Figura 5 se muestra la curva de Trabajo 
frente a Incremento de grieta para algunas de las 
probetas ensayadas. 

o 2 4 6 8 
Incremento de Grieta (mm) 

Figura 5.- Trabajo frente a Incremento de Grieta. Cada 
curva corresponde a una probeta. 

A partir de la Figura 2 se han seleccionado diversos 
desplazamientos (u=0.2 a 1 .0) y se ha correlacionado 
el trabajo absorbido por la probeta con la longitud de 
la grieta a través de los datos de la Figura 5. Los 
resultados se muestran en la Figura 6. 

0.5 

0.4 

5: 
3: 0.3 
o ·¡a 

0.2 .e 
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1-

0.1 

o 
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y= -0.005x + 0.2295 
X 

27 29 31 

y= -0.0113x + 0.4594 
y = -0.0228x + 0.8492 

y= -0.0476x + 1.7281 
y= -0.0347x + 1.2698 

33 35 

Longitud de grieta (mm) 

Figura 6.- Curva Trabajo absorbido frente a longitud de 
Grieta. Cada recta corresponde a un desplazamiento 

constante . 

Esta curva ha sido trazada a desplazamientos constantes, 
por lo que, de acuerdo a la ecuación (9), el valor de J 
corresponderá a la pendiente de las rectas anteriores con 
signo cambiado, dividido entre el espesor de la probeta. 

De esta fonna se puede obtener el valor de J y 
correlacionar dicho valor con el incremento de grieta con 
el propósito de obtener el valor de J crítico como el valor 
de J cuando el incremento de grieta es cero. 

En la Figura 7 se muestran dos de las curvas obtenidas 
para J en función del incremento de grieta. A partir del 
valor de la intersección con el eje vertical de la curva 
proyectada, es posible deducir un valor para 11c de 28 
KJ/m2

. Esto resulta ser alrededor de un orden de magnitud 
menor a los valores hallados por los autores en aceros de 
un espesor ligeramente mayor [9, 1 O]. 

300 

250 
Ñ 200 
E 
:::¡ 150 
::.:: 

100 
"'") 

50 

o 
o 5 10 15 20 

Incremento de grieta (mm) 

Figura 7.- Curva de J frente a incremento de grieta. El 
valor del intercepto con el eje vertical define a 11c 

3.3. Comparación entre los distintos valores de w~~ 

En la Tabla 3 se resumen los valores de trabajo esencial 
específico de fractura encontrados en este trabajo y en 
anteriores publicaciones de los autores [9, 1 0]. 
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Tabla 3. Valores medidos del Trabajo Esencial 
Específico de Fractura (KJ!m\ [9,10] 

Acero D Acero E 
Acero este 

trabajo 

66.9 40.5 45.3 

Al comparar los valores de trabajo esencial específico 
de fractura con aquellos obtenidos por otros autores 
para aceros de mayores espesores y para aluminio, se 
obtiene una correlación tal como la mostrada en la 
Figura 8. 

~ 1200 
o 
~ 1000 
"(j N-

~ .§ 800 
t/) ...., 

Q) :.::: 

C1l -;;;- 600 ·- ,_ o ::J 
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·¡¡¡ 200 
.o 
~ 
f- o 

o 

o Ref.10 o Ref.9 
oRef.12 aRef.12 

0.5 1.5 
Espesor (mm) 

2 

Figura 8.- Comparación entre los valores del trabajo 
esencial específico de fractura obtenido por diversos 
investigadores en Acero y en Aluminio. 

Como se deduce de esta Figura, los valores de trabajo 
esencial específico de fractura se ajustarían en 
principio según un línea recta tanto para el caso del 
acero como para el aluminio. Esto estaría de acuerdo 
con la observación de que el trabajo esencial 
específico de fractura es función del espesor del 
material [ 1 2]. 

El valor del trabajo esencial específico de fractura ha 
resultado ser algo mayor que el de J1c, lo cual está en 
desacuerdo con lo planteado por Mai y Cotterell [8]. 
En efecto, estos autores plantean que J se puede 
expresar como : 

aJ 
J =le +-da a a 

(1 O) 

demostrando posteriormente que el intercepto y la 
pendiente de la curva J, es decir 1c y dJ/da son 
equivalentes al intercepto y la pendiente de la curva de 
wr ecuación (8). 

3.4. Microscopía Electrónica de Barrido. 

En cuanto al tipo de fractura observada, la figura 9-
muestra una imagen de microscopía electrónica de 
barrido, de la zona de fractura. Como se aprecia, la 

morfología de la fractura revela que el mecanismo 
operante es el de nucleación, crecimiento y coalescencia 
de cavidades, propio de la fractura dúctil. Dichas 
cavidades nuclean sobre partículas de segunda fase 
como puede observarse a partir de la figura 1 O. 

Figura 9.- Imagen de SEM de la zona de fractura. 

Figura 10.- Imagen de SEM de la zona de fractura. 
Partícula dentro de la cavidad. 

4. CONCLUSIONES 

Pese a la complejidad experimental de trabajar con 
materiales muy delgados, se concluye que el trabajo 
esencial específico de fractura es el parámetro de más 
rápida evaluación a la hora de caracterizar la resistencia a 
la fractura de materiales de bajo espesor que rompen en 
tensión plana, lo que resulta útil en un proceso industrial. 

El valor de la integral J ha resultado ser menor al del 
trabajo esencial específico de fractura, lo cual no está de 
acuerdo con lo planteado por algunos autores. 
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INFLUENCIA DE LAS VARIABLES DE ENSAYO SOBRE EL 
TRABAJO ESENCIAL DE FRACTURA EN FILMS DE POLIPROPILENO. 
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, A. B. Martínez1
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1Dept. Ciencia deis Materials i Enginyeria Metal-lúrgica (UPC). 
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2Centre Catala del Plastic. C/Colom 114, 08222 Terrassa. 

Resumen. Se ha estudiado la fractura de films de PP mediante el método del Trabajo Esencial de 
Fractura (EWF), siguiendo el protocolo elaborado por el ESIS en 1993. Esta técnica permite detenninar 
la tenacidad en materiales que tienen unas condiciones geométricas (planchas o films de espesor 
reducido) o una ductilidad que hacen imposible su estudio mediante la LEFM o bien la EPFM. Se han 
ensayado probetas tipo DDENT de espesor 100¡..Lm, para determinar la influencia de la longitud de la 
probeta, Z, y de la velocidad de ensayo, v, sobre los valores del trabajo esencial específico de fractura, we, 
y del trabajo plástico específico de fractura1 jJwP. Los resultados indican que w" aumenta y jJwp disminuye 
con Z. Asimismo, v también influye, disminuyendo w, y j311'p con la velocidad. También se discute el 
rango de longitudes de ligamento([) válidas para la teoría EWF. 

Abstract. Fracture of PP fihns was studied using the Essential Work of Fracture (EWF) method, 
following the ESIS protocol elaborated in 1993. It is possiblc with this method to determine the 
touglmess of materials with specific geometric conditions (low thickness films or sheets) or high 
ductility that do not fulfill neither LEFM nor EPFM theory validity conditions. DDENT specimens of 
100¡..Lm were tested for the determination of the effect of gauge length (Z) and strain rate (v) on the 
specific essential and non-essential work of fracture, 11', and jJwP respectively. Results show that w, 
increases and jJwP deacreses with Z. On the other hand, both w, and jJwP values deacrease with v. The 
validity range of ligament length (/) for the EWF theory is al so discussed. 

l. INTRODUCCIÓN 

Una técnica de ensayo basada en la teoría del Trabajo 
Esencial de Fractura desarrollada por Broberg [1], está 
siendo ampliamente utilizada en trabajos recientes para 
la determinación de la tenacidad en materiales 
poliméricos [2-6]. El gran interés suscitado por esta 
técnica recae en que permite la determinación de 
propiedades de fractura en materiales en los cuáles no 
era posible aplicar las técnicas clásicas (LEFM y 
EPFM) debido a su alta deformabilidad, o bien a 
criterios geométricos: es el caso de los films, que, por 
su reducido espesor, imposibilitan el uso de dichas 
técnicas. La técnica del Trabajo Esencial de Fractura 
permite obtener dos parámetros, w, y wP, que son, 
respectivamente, el Trabajo Esencial Específico de 
Fractura y el Trabajo No Esencial (o Plástico) 
Específico de Fractura. Se ha demostrado que, 
teóricamente. 11', es equivalente a Jc [7], y que, por lo 
tanto. es una propiedad intrínseca del material. 

las dimensiones de la probeta y de la velocidad sobre 
los parámetros de fractura calculados. Esta primera 
parte es el contenido del artículo que se presenta a 
continuación. 

El objetivo del trabajo que se está llevando a cabo es 
estudiar la influencia de la composición de copolímeros 
propileno-etileno. Se ha considerado importante 
explorar previamente esta técnica en un film de 
polipropileno no orientado, analizando la influencia de 

2. TEORIA 

Broberg [1] postuló que la energía total de fractura de 
una probeta entallada solicitada a tracción podía 
descomponerse en dos términos: el Trabajo Esencial de 
Fractura (W,) y el Trabajo No Esencial de Fractura 
(Wp). El primer término se asocia con la inestabilidad 
en la punta de la grieta (donde ocurre el proceso real de 
fractura) y es proporcional a la superficie de ligamento 
(lt). El segundo corresponde al trabajo de deformación 
plástica, y se considera proporcional al volumen de la 
zona plástica (fJft): 

(1) 

donde w, es el trabajo esencial específico de fractura 
(por unidad de área), wP es el trabajo no esencial 
específico de fractura (por unidad de volumen), 1 la 
longitud de ligamento, t el espesor de la probeta y j3 un 
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(a) t t (b) zona de sujeción 

r 1 
Z Zt 

11 t t w 
Fig. l. (a) Esquema de las zonas del proceso de fractura; (b) Geometría de la probeta tipo DDENT. 

factor de forma relacionado con la geometría de la zona 
plástica. Dividiendo por el área de ligamento (lt) se 
obtiene el trabajo específico de fractura (w¡): 

(2) 

La ecuación (2) predice que al ensayar una serie de 
probetas con diferentes longitudes de ligamento (/), los 
valores obtenidos de Hj en función de 1 se alinean en 
una recta de pendiente fJwP, y cuya ordenada en el 
origen es el valor de H'e· Este segundo valor, a 
diferencia del primero, es independiente de la 
geometría ensayada, a condición de respetar ciertas 
restricciones. Según el protocolo del ESIS [8], las 
condiciones que debe cumplir la probeta son las 
siguientes: 

• 1 debe ser inferior a un tercio de la anchura de la 
probeta (Tf) para evitar efectos de borde. Asimismo, 
también debe ser inferior al tamaí'ío de la zona plástica 
generada en el fondo de la entalla (2rp), para garantizar 
la deformación plástica completa del ligamento antes 
de propagarse la entalla. requisito de validez de la 
teoría. 

1 <mínimo [(W/3), 2rp] (3) 
donde 

2rp = (1/n) [Ewelo/] (4) 

• 1 debe ser de 3 a 5 veces mayor que el espesor (t) 
para que la probeta esté solicitada en condiciones de 
tensión plana y no de modo mixto, donde la teoría del 
Trabajo Esencial de Fractura pierde su validez: 

1 > (3-5) t (5) 

El protocolo del ESIS sugiere, a modo de verificación, 
la representación de la tensión neta máxima ( O'max) en 
función de la longitud de ligamento inicial (/). El valor 
de O'max se calcula dividiendo la carga máxima obtenida 
durante el ensayo entre el área inicial de ligamento (lt). 
Según la teoría de Hill [9], existe una relación entre 
O'max y la tensión de cedencia del material (ay), que 

depende del estado de tensiones a las que está sometida 
la probeta. Para una geometría DDENT (Deep Double 
Edge Notched Traction), se tiene, en tensión plana 
pura, O'max= 1.15 0·, y en deformación plana pura, 
O'max=2. 97 0·· La representación de O'max en función de 1 
permite ver la transición del estado de tensiones: para 
longitudes de ligamento elevadas, prevalecen 
condiciones de tensión plana, y se cumple la primera 
relación. Al disminuir /, existe un valor ( para el cual 
el ligamento empieza a estar sometido a condiciones 
mixtas de solicitación, y la relación entre O'max y 0· 
aumenta. Cuando 1 tiende a cero, deberían encontrarse 
condiciones de deformación plana pura, y cumplirse la 
segunda relación. 

3. METODOLOGIA EXPERIMENTAL 

3. l. Material 

El material usado en este estudio fue un polipropileno 
homopolímero comercializado con la referencia 
Escorene 4563 Fl de Exxon. El material fue recibido 
en forma de hojas DINA4 de film no orientado de 
100 ¡ .. 1.111 de espesor. 

3. 2. Ensavos de Tracción 

Se llevaron a cabo ensayos de tracción en una máquina 
universal de ensayos Adame! Lomargy equipada de una 
célula de carga de 100N a una velocidad de 
desplazamiento de las mordazas de 20mmlmin, a 
temperatura ambiente, con probetas tipo halterío 
troqueladas a partir de las láminas, según la norma 
ASTM D638-91. Las curvas registradas (Fig. 2) 
presentaron la forma característica de la formación de 
una estricción, de la que se obtuvieron dos valores de 
tensión característicos: ay (valor máximo de tensión) y 
o¡ (valor de la tensión justo después de la formación del 
cuello) .. Se obtuvieron los valores medios de oy=23.6 
MPa, o¡=16.7 MPa y E=675 MPa. 
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Fig. 2. Curvas de tracción (carga-desplazamiento) 
obtenidas, en las que se aprecia la caída de carga 
debida a la formación de una estricción (\=20mm/min) 

3. 3. Ensayos de Fractura 

Se utilizaron probetas rectangulares tipo DDENT para 
el estudio de la fractura, de 60mm de ancho (W) y 8 
diferentes longitudes (Z) comprendidas entre 20 y 
150mm. Se realizaron las entallas perpendicularmente 
31 sentido de extrusión del film mediante una hoja de 
afeitar fijada en un soporte, con lo cual se podía 
controlar la orientación de ambas entallas, que debían 
estar perfectamente alineadas. La preparación de las 
entallas se hizo justo antes del ensayo, midiéndose la 
longitud exacta del ligamento mediante una lupa 
equipada de un soporte micrométrico móvil. Para cada 
serie, se prepararon 20 muestras con diferentes 
longitudes de ligamento siguiendo la distribución 
propuesta por el ESIS [8]. con lo que se tiene un mayor 
número de probetas con longitudes 1 pequeñas para 
garantizar una extrapolación correcta sobre el eje de 
ordenadas. Se realizaron los ensayos a 3 velocidades 
diferentes: 2, 20 y lOOmm/min en las mismas 
condiciones que los ensayos de tracción descritos 
previamente . 

.t. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

4. l. Comportamiento a Fractura 

La rotura de las probetas DDENT fue completamente 
estable, obteniéndose diagramas carga-desplazamiento 
del tipo de los mostrados en la Fig. 3. Puede obserYarse 
como la forma de la curva es la misma para diferentes 
longitudes de ligamento, indicando que el modo de 
fractura es independiente de /, un requisito básico de la 
teoría EWF. Asimismo, se aprecian en las Figs. 3 y 4 
cuatro etapas distintas en el proceso de deformación y 
fractura: (a) defom1ación elástica y plástica del 
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20 

Fig. 3. Curvas P-d obtenidas al ensayar probetas 
DDENT para diferentes longitudes de ligamento, donde 
se distinguen cuatro etapas en el proceso de fractura 
(v=20mm/min, Z=l50mm, TV==60mm) 

ligamento hasta el máximo; (b) cedencia y formación 
de cuello en el ligamento, lo que provoca una súbita 
caída del valor de la carga después del máximo 
(corresponde al instante en que se encuentran las zonas 
plásticas generadas por ambas entallas); (e) la grieta 
empieza a propagarse en el ligamento previamente 
deformado plásticamente (requisito de validez de la 
teoría), con la correspondiente disminución de la carga 
al disminuir la sección; (d) rotura final al encontrarse 
los dos frentes de grieta. En la Fig. 4 se muestra la 
evolución del ligamento de una probeta durante un 
ensayo, donde se aprecia cada etapa de la fractura. 

Fig. 4. Fotografías del ligamento de una probeta 
DDENT durante un ensayo: (a) deformación elástica; 
(b) estricción del ligamento y inicio de la propagación; 
(e) propagación estable; (d) rotura. 
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4. 2. Influencia de la Velocidad de Ensayo 

Se ensayaron tres series de probetas con las mismas 
dimensiones, y a velocidades de 2, 20 y 100Imn!min. Se 
pued~ observar en los gráficos Oínax-1 (Fig. 5b) como 
para los puntos correspondientes a valores de l<t', Oínax 
aumenta con respecto a los puntos con l>t', y por este 
motivo se consideró que estaban en un modo mixto de 
tensiones. Se aprecia como los ensayos hechos a 
20Imnlmin se ajustan mucho más al valor de 1.15 o¡ en 
tensión plana que los realizados a 2 y 1 OOnunlmin, 
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cumpliendo perfectamente con la teoría de Hill [9]. Este 
resultado es lógico, puesto que el valor de o¡ utilizado 
se obtuvo con ensayos de tracción realizados a 20 
mm/min. A pa1tir del gráfico Oínax-l, se ha tomado como 
valor de transición 1'=6mm, y para las tres regresiones 
lineales se han utilizado únicamente los valores de l>z', 
ya que se considera que el valor de tansición depende, 
teóricamente. de factores geométricos, pero no de la 
velocidad de ensayo. 
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Fig. 5. Diagramas Hj-1 (a) y CYma.r-1 (b) de las series ensayadas a velocidades de 2 (1), 20 (2) y 100 (3) 
nun/min, con Z=W=60mm. Se diferencian los valores de tensión plana (•) y de modo mixto (O). 



154 
ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA (1998) Vol.15 

Tabla l. Influencia de la velocidad sobre We y f31ve· 
V ll'e /3ll'p R2 2rp 

(nun/min) (KJ/m2
) (MJ/m3

) (nun) 

2 57.53 ± 4.26 9,86 ± 0,38 0,9835 22.18 
20 51.11±2.43 9.44±0.19 0,9937 19,72 
100 48.91 ± 2.42 9,40 ± 0,20 0,9954 18,86 

En los gráficos H'jl (Fig 5a), se ha realizado la 
regresión lineal con los puntos que se han considerado 
en tensión plana basándose en los gráficos Oinax-1. En la 
Tabla I se indican los valores de We y jJwp calculados, 
con el e1Tor cmTespondiente al límite de confianza del 
95%, así como del coeficiente de regresión R1

. Tanto el 
en·or como R2 son muy buenos en los tres casos, 
indicando que el error experimental es mínimo. También 
se ha calculado para cada serie el valor del tamai'lo de la 
zona plástica. 2rP, para conocer el límite superior .de/. 

Según los resultados obtenidos, se aprecia que la 
velocidad de ensayo influye sobre el valor de ll'e. A 
mayor velocidad. el valor del trabajo esencial específico 
de fi·actura. relacionado con la tenacidad, disminuye. 
Este resultado está ele acuerdo con lo que se observa 
nonnalmente en materiales poliméricos: se fragilizan 
con la velocidad. Esta misma influencia ha sido 

observada por otros investigadores [1 O]. También se ha 
obtenido una disminución de fJ¡rP con la velocidad, 
indicando que la parte de trabajo de defonnación 
plástica también se reduce a velocidades mayores. 

4. 3. Influencia de la Longitud de la Probeta 

En la Fig. 6 se han graficado los resultados obtenidos 
con probetas de diferente longitud. En la Fig.6a no se 
observan diferencias apreciables en cuanto a la situación 
de los puntos sobre el diagrama según el valor de Z. En 
la Fig. 6b. en cambio. puede observarse como las 
distintas series no se superponen con la misma 
coincidencia (debido también a que el eje vertical está 
ampliado). Sin embargo, no se puede apreciar una 
tendencia lógica de la influencia de Z sobre a¡,0 _,. 

De la misma fonna que para el estudio de la influencia 
de la velocidad. se han realizado las regresiones lineales 
con los puntos con !>!'. Los resultados obtenidos se 
muestran en la Tabla Jl, donde se observa de nuevo un 
buen R2 y un error mínimo para todos ellos, así como un 
valor de 2rp ligeramente inferior a TV/3=20nun. Los 
valores obtenidos se han representado gráficamente 
(Fig 7), donde puede parecer que ll'e tiende a aumentar 
mientras que j311·P tiende a disminuir al incrementarse Z, 
aunque no es posible confinnar esta tendencia debido a 
la dispersión de puntos existente. 

El análisis visual de los ensayos pennite sacar otras 
conclusiones en cuanto a la influencia de la longitud de 
ligamento. Se ha observado como las probetas con Z 

menor presentan más estabilidad durante el ensayo. En 
efecto, en la Fig. 8 puede apreciarse la distorsión que 
aparece en una probeta de 1 Oümm, pudiendo ésta afectar 
a la distribución de tensiones en la zona de ligamento y, 
consecuentemente, al resultado de trabajo de fractura 
obtenido. 
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Fig. 6. Diagramas tt;-/ (a) y umax-1 (b) para ensayos con 
diferentes longitudes de probeta (Z). 

Tabla II. Influencia de la Z sobre we y fJ¡r,. 
z ll'¡; {Jlt• Rz 21¡, 

(KJ/m2
) 

P, 
(mm) (MJ/m') (mm) 

20 45.15 ± 3,23 10,13±0.27 0.9913 17.41 
40 48,68 ± 3.36 9,77 ± 0.29 0.9893 18.78 
50 49.69 ± 2.40 9.62 ± 0.20 0,9952 19.17 
60 51.11 ± 2.43 9.44 ± 0,19 0,9937 19,72 
80 47.66 ± 3.86 9.63 ± 0.32 0,9878 18,39 
100 48.65 ± 1,68 9,78±0,14 0,9974 18,77 
120 51.62 ± 2,63 9.28 ± 0,23 0.9936 19,91 
150 57,93 ± 3,28 9,21 ± 0.28 0,9889 22,34 
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Fig. 7. Influencia de Z sobre 11'< (•) y fJ¡vP (0). 
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Fig. 8. Distorsión en una probeta de Z=100mm. 

4. 4. Discusión de los Criterios de Mínima Y Máxima 
Longitud de Ligamento 

Se ha discutido anteriormente el límite inferior de 1 de 
los puntos que están en tensión plana. El valor obtenido 
es de (=6mm, lo que supone que se obtiene una 
relación !=60t, que está más de un orden de magnitud 
por encima del valor (3-5)! que sugiere el ESIS en su 
protocolo de norma [8]. Este resultado indica que no 
existe un límite inferior universal de la región de 
tensión plana, sino que debe variar en función del 
material, dependiendo, por ejemplo, de la sensibilidad 
al constreñimiento plástico al que está sometido. A este 
mismo resultado han llegado otros investigadores al 
estudiar diferentes materiales en forma de film [2, 11]. 

Con los datos obtenidos en el estudio de la influencia de 
v y de Z, se ha calculado el valor del tamaño de la zona 
plástica generada por la grieta con la ecuación ( .f ). El 
valor de 2rP calculado (Tablas 1 y JI) resulta ser en 
general inferior a W/3=20mm, aunque muy próximo a 
este valor, indicando que ambos criterios son 
equivalentes. Sin embargo, y partiendo de que este 
criterio tiene por objetivo garantizar que el ligamento 
esté totalmente deformado cuando empieza a 
propagarse la grieta, se ha tomado el criterio W/3 para 
este material, puesto que la observación visual de los 
ensayos permitía ver como, antes del inicio de la 
propagación, las dos zonas plásticas se encontraban, 
produciéndose una estricción del ligamento que 
quedaba completamente defonnado plásticamente. 

5. CONCLUSIONES 

Se ha podido aplicar con éxito la teoría EWF en un film 
de polipropileno, analizando la influencia de la 
longitud de la probeta y de la velocidad de ensayo sobre 
los parámetros de fractura. Se observa que, a mayor v, 

los valores de we y de jJwP son menores. Asimismo, We 
tiende a aumentar y [Jwp a disminuir al aumentar Z. Se 
ha comprobado también que la transición del estado de 
tensiones no se produce para longitudes de ligamento 
del orden de 3 a 5 veces el espesor, sino para valores 
muy superiores (60t). Por otro lado, los resultados 
indican que los dos criterios para el valor máximo de l 
son equivalentes para este material. 

6. BIBLIOGRAFÍA 

[1] Broberg K.B., "Critica! review of some theories in 
fracture mechanics", Int. J. Fract. Mech., 4, 11-19 
(1968) 

[2] Wu J. y Mai Y.W., "The essential fracture work 
concept for toughness measurement of ductile 
polymers", Poi. Eng. Sci. 36, 2275-2288 (1996) 

[3] Maspoch M.LL., Santana 0.0., Grando J., Ferrer 
D. y Martinez A.B., "The essential work of fracture 
of a thermoplastic elastomer", Poi. Bulletin 39, 249-
255 (1997) 

[.f] Chan W.Y.F. y Williams J.G., "Determination of 
the fracture touglmess of polymeric films by the 
essential work of fracture method", Polymer 35, 
1666-1672 (1994) 

[5] Karger-Kocsis J., Czigány T. y Moskala E.J., 
"Thickness dependence of work of fracture 
parameters of an amorphous copolyester", Polymer 
38,4587-4593 (1997) 

[6] Hashemi S., "Work of fracture of PBT/PC blend: 
effect of specimen size, geometry, and rate of 
testing", Poi. Eng. Sci. 37, 912-921 (1997) 

[7] Mai Y.W., Cotterell R., Horlyck R. y Vigna G., 
"The essential work of plane stress ductile fracture 
of linear polyethylenes", Poi. Eng. Sci. 27, 804-809 
(1987) 

[8] Gray A., "Testing protocol for essential work of 
fracture", ESIS TC-4 Group (1993) 

[9] Hill R., "On discontinuous plastic states, with 
special reference to localized necking in thin 
sheets", J. Mech. Phys. Solids 1, 19-30 (1952) 

[10] Pegoretti A., Marchi A. y Ricco T., 
"Determination of the fracture touglmess of 
thermoformed polypropylene cups by the essential 
work method", Poi. Eng. Sci. 37, 1045-1052 (1997) 

[11] Maspoch M.Ll, Ferrer D., Velasco J.I. y Segura R. 
"Trabajo esencial de fractura en films de 
polipropileno", Materiales Poliméricos 295-298 
(1997) 

6. AGRADECIMIENTOS 

Los autores agradecen a la empresa Tecniplastica 
Extrusió por suministrar gentilmente el material. 



156 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 

DETERMINACIÓN FRACTOGRÁFICA DEL TAMAÑO DE LA ZONA DE GRANDES 
DEFORMACIONES DEL FRENTE DE FISURA 

J. Ruiz, A. Valiente y M. Elices 

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

Resumen. 

En este trabajo se presentan valores experimentales del tamaño de la zona de grandes deformaciones del 
frente de la fisura (zona LGC). Las medidas se han realizado en un acero ferrítico-perlítico que rompe por 
clivaje sin desgarramiento dúctil previo. En este material el proceso de formación y crecimiento de huecos 
originado en la zona LGC por las grandes deformaciones plásticas da lugar a una morfología dúctil de su 
superficie de fractura que permite distinguirla perfectamente. La naturaleza estadística de la rotura por 
clivaje hace que el grado de plastificación alcanzado en el momento de la rotura y la zona LGC desarrollada 
hasta entonces cubran amplios intervalos de valores en el conjunto de ensayos realizados. Los resultados 
obtenidos muestran un apreciable grado de coincidencia con las predicciones teóricas publicadas en la 
literatura. 

Abstract. 

In this paper sorne experimental results of the LGC zone size ahead the crack tip are presented. The 
experimental measurements have been performed on a structural ferritic-perlitic steel which fails by 
cleavage without any previous ductile tearing. The process of void nucleation and growth initiated in the 
LGC zone by the large plastíc dcfonnations produces a characteristic ductile morphology in the material 
studied. As a consequence of the statisticalnature of cleavage failure, the yielding leve! and the LSZ size 
reached before failure are very different from one test to another and both spread over a broad range of 
values. The comparison of the experimental results with the theoretical predictions found in the literature 
shows a remarkable agreement. 

l. INTRODUCCIÓN 

La zona de grandes deformaciones que se produce en el 
frente de la fisura (zona LGC) bajo solicitación en modo 
I ha sido objeto de numerosos estudios teóricos, tanto 
analíticos como numéricos, entre los que pueden 
destacarse los de Rice y Johnson [1] y Shih [2]. L'1 
mayoría de estos estudios se ha realizado con el 
propósito de dete1minar los campos de tensiones y 
deformaciones de la zona LGC, pero también aportan 
estimaciones de su tamaño. Según Rice [ 1], la anchura 
de la zona LGC en el material sin deformar es 
aproximadamente el doble del CTOD. 

El objetivo del presente trabajo es comprobar la validez 
de estas predicciones teóricas explorando con técnicas 
fractográficas el tamaño de la zona LGC del frente de la 
fisura para distintos valores de la integral J. 

Los valores de ambas magnitudes se han medido dentro 
de un extenso programa de ensayos de fractura realizados 
con probetas fisuradas de acero estructural ferrítico
perlítico. La integral J se ha determinado a partir de los 
registros carga-desplazamiento, mientras que el tamaño 
de la zona LGC se ha medido en las superficies cb 
fractura empleando un microscopio electrónico cb 
barrido. 

2. MATERIAL ESTUDIADO 

El material con el que se han realizado los ensayos cb 
fractura es un acero de bajo contenido en carbono, cuya 
composición química medida por espectrometría cb 
emisión GDL se muestra en la tabla l. 

Tabla l. Composición química del material(% peso) 

Se trata de un acero hipoeutectoide que presenta una 
microestructura ferrítico-perlítica, constituida por 
colonias perlíticas -en las que se encuentra la ferrita 
eutectoide- dentro de una matriz ferrítica proeutectoide. 
En la figura 1 puede verse dicha microestructura. Las 
zonas claras corresponden a la matriz ferrítica y las 
oscuras a las colonias perlíticas, que a veces forman 
aglomerados de un tamaño apreciable. Las medidas cb 
microdureza Vickers realizadas en ambas fases indican 
que los aglomerados de perlita son más duros que la 
matriz ferrítica, siendo las durezas medias obtenidas cb 
245 y 21 O respectivamente. 
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Fig. l. Microestructura ferrítico-perlítica del acero 
estudiado. 

Las propiedades mecánicas convencionales del material a 
temperatura ambiente se han detem1inado mediante 
ensayos de tracción simple, con los resultados que 
aparecen en la tabla 2. 

3. ENSAYOS DE FRACTURA 

Los ensayos de fractura del material se llevaron a cabo 
con probetas compactas normalizadas (W=25 mm y 
B= 12.5 mm) prefisuradas por fatiga hasta reducir el 
ligamento resistente a 1 O mm. Tras la prefisuración se 
mecanizaron entallas laterales, con una disminución cb 
espesor del 20%. El desplazamiento medido y controlado 
en los ensayos fue la apertura de la fisura a la altura de la 
línea de carga. Todos los ensayos se realizaron a 20°C 
imponiendo una velocidad de desplazamiento constante 
de 0.1 mm/min, hasta la rotura de la probeta, siguiendo 
las recomendaciones de la norma ASTM E813 [3]. 

En todos los ensayos ( 14 probetas ensayadas) la rotura 
se produjo por propagación rápida de la fisura sin 
desgarramiento dúctil previo. Como puede apreciarse en 
la figura 2, en algunos casos la rotura tuvo lucrar en la 
rama ehística de 1; curva carga-desplazamiento, ~nientras 
que en otros se produjo con la probeta en récrimen cb 
plasticidad extendida. o 

4. FRACTOGRAFÍA 

La superficie de fractura de las probetas ensayadas 
muestra tres zonas bien diferenciadas. La primera zona es 
la fisura de fatiga y presenta los rasgos típicos de este 
proceso con estrías que se repiten de forma periódica en 
la dire~ción de propagación. La segunda zona, por el 
contrano, es de morfología dúctil, con zonas que parecen 
haber estado sometidas a una fuerte deformación plástica 
y numerosos huecos, tal como se aprecia en la figura 3. 
En ,algunos de esos huecos (<jl "" 20-40 ¡..tm) hay 
parti,cu_las redondeadas de m~nor tamaño (<jl "" 5-l O ¡..tm). 
La ult1ma zona (figura 4) t1ene el aspecto típico de las 
roturas por clivaje, con facetas planas cubiertas cb 
escalones. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas del material 

E (GPa) O'o,2 (MPa) O'R (MPa) ER(o/o) 

200 500 710 11 

Curva tensión-deformación 

E= (5 + 2,] Go.2 _!!_ ( r E E Go,2 

12,---------------------------~ 

8 

6 

4 

2 

ll(mm) 1.5 

Fig. 2 Registros carga-desplazamiento obtenidos en dos 
ensayos. 

Fig. 3. Zona de morfología dúctil (a la derecha) contigua 
a la fisura de fatiga (a la izquierda). 

Para relacionar el tamaño de la zona de morfología dúctil 
(ZAD en lo sucesivo) con la integral J, se midió la 
anchura de dicha zona en las superficies de fractura 
empleando un microscopio electrónico de barrido con un 
sistema de medida de 2 ¡..tm de resolución. En la tabla 3 
figura la anchura de la zona ZAD de cada probeta junto 
con el valor de la integral J al producirse la rotura. Los 
valores de la anchura son la media de nueve medida<; 
equiespaciadas a lo largo de la zona ZAD. 

Los valores de la integral J obtenidos muestran una gran 
dispersión, como era de esperar a la vista de las 
diferencias entre las curvas carga-desplazamiento. 
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Tabla 3. Valores de la integral J y del tamaño de la zona 
de aspecto dúctil (ZAD). 

J (kJ/m2
) ZAD ().lm) 

8.3 38 
10.0 32 
17.7 16 
18.9 24 
66.1 74 
108.4 94 
123.9 130 
130.0 142 
171.7 200 
215.3 260 
225.0 266 
237.5 320 
253.2 358 
291.4 392 

Fig. 4. Zona de la superficie de fractura con morfología 
de rotura por clivaje. 

5. ANÁLISIS DE RESULTADOS 

Como ya se ha indicado, la rotura de todas las probetas 
se produjo por clivaje. La naturaleza estadística de la 
rotura por clivaje da lugar a que el nivel de plastificación 
alcanzado en los ensayos sea muy variable, lo que 
justifica la dispersión observada en los valores de J. A 
pesar de ello, la tabla 3 indica que la integral J y el 
tamaño de la ZAD son variables que están 
correlacionadas. La razón más probable de esta 
correlación es que la ZAD represente la zona plástica o 
la zona de grandes deformaciones del frente de la fisura, 
cuyos tamaños respectivos son función de la integral J. 

La zona plástica se puede descartar con una sola 
comprobación. En régimen de plasticidad a pequeña 
escala el tamaño de la zona plástica r, y la integral J 
están relacionados con el factor de intensidad cb 
tensiones K1 , el límite elástico del material crr y el 
módulo de elasticidad E, a través de las siguientes 
ecuaciones [4]: 

( K1)
2 

l"y=0.04 -

l=K/ 
E 

(}y 
(1) 

(2) 

Dividiendo (1) entre (2) puede obtenerse la relación que 
existe entre ry y J: 

JE 
rv = 0.04-2 (3) 
. (})' 

Para los valores de E y crr del material ensayado y para 
el mínimo valor de J de· la tabla 2 que, tal como se 
aprecia en la figura 2, corresponde a una rotura en 
régimen elástico-lineal, el valor de que resulta al aplicar 
la ecuación (3) es de 265 ).lm, casi siete veces el valor cb 
la anchura de la ZAD (38 ).lm). Esto descarta que dicha 
zona sea la zona plástica del frente de la fisura. 

Para comprobar si es la zona de grandes deformaciones 
que se produce en el frente de la fisura (zona LGC), se 
pueden comparar las predicciones teóricas de Rice y 
Johnson [1] con la anchura de la ZAD. Según los 
resultados de dichos autores, el tamaño XLcc de la zona 
LGC en el material sin deformar es aproximadamente el 
doble del CTOD, o sea X LGC""" 2(5. Sin embargo, en la 
superficie de fractura de las probetas rotas se miden 
distancias sobre material deformado. Por tanto, es 
preciso calcular el tamaño Xwc de la zona LGC en el 
material deformado para poder compararlo con los 
valores medidos de la ZAD. La relación entre las 
distancias de un punto material al frente de la fisura 
antes y después de la deformación ha sido calculada por 
Gutiérrez-Solana y otros [5] a partir de los resultados cb 
Rice [ 1]. Según esa relación la distancia 28 que ocupa la 
zona LGC se reduce a 1.48 en el material deformado, es 
decir: xwc""' 1.48. 

Cuando el comportamiento del material se puede <Uustar 
por una ley de Ramberg-Osgood el valor del CTOD en 
régimen elasto-plástico viene dado por [2]: 

(4) 

donde dn es una constante adimensional que depende cb 
los parámetros de ajuste. Para los del acero ensayado 
(Tabla 2), el valor de dn es 0.45, y por tanto: 

0.451 J 
xwc=1.48= 1.4 --=0.63- (5) 

(}y (}y 

En la figura 5 se han representado los valores 
experimentales de la anchura de la ZAD frente a los del 
cociente 1/crr, junto con la recta definida por la ecuación 
(5). Como ·puede verse, los puntos experimentales se 
agrupan en torno a la predicción teórica, confirmando la 
idea de que la ZAD es la zona LGC y la posibilidad cb 
medirla a través de técnicas fractográficas. También se ha 
representado el valor límite de la integral J a partir del 
cual el campo de tensiones en el frente de la fisura deja 
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Fig. 5. Extensión de laZAD medida en la superficie de fractura en función del valor de J. La recta muestra 
la predicción teórica del tamaño de la zona de grandes deformaciones en el frente de la grieta (zona LGC). 

de estar dominado por esta magnitud. de acuerdo con la 
norma ASTM E813 [3]: 

J J 
b > 25- ==::. -< 0.0-/.b (6) 

O'y O'y 

Como puede verse en la figura 5, casi todos los valores 
experimentales de la integral J están por debajo de este 
límite, lo que justifica el empleo de la expresión del 
CTOD utilizada. 

Con objeto de confirmar la identificación de la ZAD con 
la zona LGC una de las probetas ensayadas se descargó 
antes de romper, interrumpiendo el ensayo cuando el 
registro carga-desplazamiento era el de la figura 6 y la 
probeta había alcanzado un apreciable grado de 
plastificación. A continuación se volvió a fisurar por 
fatiga con la mitad de carga, dejando que la grieta se 
propagase hasta la rotura. 

Los detalles más importantes de la superficie de fractura 
pueden verse en la figuras 7 y 8. La primera corresponde 
a la transición entre los dos procesos de carga cíclica 
anterior y posterior a la aplicación de la carga estática de 
la figura 6. Las dos morfologías de fatiga se aprecian 
claramente y entre ambas hay una estrecha franja con 
morfología ZAD (obsérvese la similitud con la figura 3) 
que sólo puede atribuirse a la carga estática, dado que los 
valores máximos de la carga aplicada en los dos procesos 
de carga cíclica eran muy similares. Esto indica que la 
ZAD, igual que la zona LGC, se origina a consecuencia 
del proceso de carga y no del proceso de rotura. Por otra 
parte, la anchura de la franja es aproximadamente de 80 

11m y coincide con el tamaño de 90 11m que predice la 
ecuación (5) para la zona LGC debida a un valor de la 
integral J de 73 kJ/m2 (el aplicado en la carga estática). 

La figura 8 corresponde a la segunda transición no 
gradual que se observa en la superficie de fractura: la 
transición entre el crecimiento de la fisura por carga 
cíclica y la propagación rápida de la rotura final. L1 
morfología de la zona de crecimiento por carga cíclica es 
ZAD (obsérvese de nuevo la similitud con la figura 3), 
mientras que la de la zona de propagación rápida es 
clivaje. 

12.-------------------, 

10 

6 

0.5 !J. (mm) 1.5 

Fig. 6. Registro carga-desplazamiento para la probeta 
descargada antes de romper. 
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La anchura de la ZAD que termina en esta transición es 
mucho mayor que el tamaño de la zona LGC calculada 
con la ecuación (5) para el valor de la integral J en el 
momento de la rotura final. De hecho, el otro borde no 
existe como tal porque al recorrer la superficie de fractura 
desde la primera transición a la segunda, se observa 
como la morfología nítidamente de fatiga del principio 
va adquiriendo características de la morfología ZAD 
(aparecen huecos cada vez mayores y más numerosos, 
algunos ocupados por las partículas redondeadas ya 
descritas) hasta perder las características de la morfología 
de fatiga y transformarse totalmente. La explicación es 
sencilla si se admite que la ZAD es la manifestación 
fractográfica de la zona LGC. La zona LGC se forma en 
el frente de la fisura al cargar la probeta y su tamaño es 
función de la integral J. En el proceso de carga cíclica 
así sucede y la fisura va atravesando en su avance las 
sucesivas zonas LGC que se forman cuando la carga 
cíclica pasa por su valor máximo. Por tanto, el avance 
del frente de la fisura debería ir dejando una estela de 
ZAD's en lugar de morfología de fatiga. Sin embargo la 
zona LGC sólo adquiere morfología ZAD cuando el 
nivel de deformación alcanzado en su interior es 
suficientemente alto, para lo cual el valor de la integral J 
correspondiente al máximo de la carga cíclica debe ser 
también suficientemente alto. Dado que en todo el 
ensayo se ha empleado una misma onda de carga cíclica 
con bajo valor máximo, ha sido necesario que el tamaño 
de la fisura aumentara apreciablemente para que la 
integral J llegase al valor que hace adquirir la morfología 
ZAD a la zona LGC. La zona ZAD de comienzo mal 
definido y final en la segunda transición es la estela de 
zonas LGC producida por el avance de la fisura durante 
la parte del proceso de carga cíclica con valores de la 
integral J suficientemente altos. 

6. CONCLUSIONES 

Se ha medido con técnicas fractográficas la anchura de la 
zona de grandes deformaciones del frente de la fisura 
(zona LGC) en función de la integral J. El material 
empleado para ello es en un acero ferrítico-perlítico que 
rompe por clivaje sin desgarramiento estable previo y 
tiene la particularidad de que el proceso de formación y 
crecimiento de huecos originado en la zona LGC por las 
grandes deformaciones plásticas da lugar a una 
morfología dúctil en la superficie de fractura que 
contrasta con la morfología frágil del resto y la hace 
perfectamente distinguible. Las predicciones teóricas del 
tamaño de dicha zona concuerdan con los resultados 
obtenidos. La experimentación complementaria realizada 
para descartar otros posibles orígenes de la zona de 
morfología dúctil refuerza la validez de los resultados 
obtenidos. 
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L1a 

Fig. 7. Primera transición observada: a ambos lados de la ZAD la morfología es de fractura por fatiga. 

Fig. 8. Segunda transición observada: a la derecha la zona de clivaje y a la izquierda la zona de morfología dúctil 
generada durante la carga cíclica. 
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CONDICIONES DE VALIDEZ DE PROBETAS RECONSTITUIDAS MEDIANTE 
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Resumen. El establecimiento de las condiciones de validez para probetas reconstituidas es un paso 
necesario para mejorar su aplicación en la caracterización de la tenacidad de Jos materiales utilizando 
muestras con volumen limitado. Se ha desarrollado un amplio programa experimental para analizar las 
condiciones de validez de probetas reconstituidas con implantes de tres materiales diferentes bajo diferentes 
condiciones microestructurales obtenidas mediante diferentes tratamientos térmicos. Se han obtenido las 
curvas R basadas en la integral J para probetas reconstituidas y probetas de referencia del mismo material. 
Las condiciones de validez están correlacionadas con la intersección de la zona plástica de la zona afectada 
del material debida al proceso de reconstitución de la probeta mediante soldadura. Esta correlación está 
apoyada por en análisis por elementos finitos realizado para determinar Jos límites de la representatividad 
de Jos resultados de Jos ensayos de cada tipo de muestras reconstituidas. 

Abstract. In arder to opt¡m¡ze the application of reconstituted and mmwture specimens in the 
characterization of fracture toughness is necessary to establish the conditions for their validity. This work 
represents an important experimental effort to define these validity conditions. For it, CT reconstituted 
specimens of three different insert materials under different microstructural conditions ha ve been tested, in 
arder to obtain J-R curves to be compared with the results obtained with standardized specimens of the 
same materials. The validity conditions have been correlated with the absence of intersection between the 
plastic zone and the heat affected zone due to the welding procedure. This correlation have been supported 
by a finite element analysis performed to determine the representativity Iimits of the reconstituted samples 
tested. 

l. INTRODUCCION 2. SELECCION DEL MATERIAL 
CARACTERIZACION 

y 

Para asegurar la integridad estructural de las 
instalaciones durante el servicio se hace necesario 
realizar un seguimiento de las propiedades mecánicas del 
material en las condiciones de trabajo. Normalmente el 
volumen de material para determinar esta evolución es 
limitado, por Jo que es necesario desarrollar técnicas 
alternativas, como la reconstitución de probetas y el 
uso de probetas miniatura, para que permitan su 
caracterización. 

Una primera etapa del análisis experimental tiene por 
objetivo la validación de la caracterización de Jos 
materiales obtenidos con probetas alternativas en 
función de la configuración de las probetas. Para 
alcanzar este objetivo se ha usado aceros de vasijas a 
presión en condiciones de recepción, el acero laminado 
A533 Gr.B Cl.l (en adelante A533) y el acero fmjado 
A508 Cl.3 (en adelante A508). Las propiedades 
mecánicas de estos aceros aparecen en la Tabla l. 

El objeto de este trabajo consiste en establecer Jos 
límites de validez de la tenacidad a fractura obtenido con 
probetas reconstituidas en función de las propiedades del 
material del implante. Se han ensayado probetas 
compactas para tres configuraciones de reconstitución 
diferentes realizadas mediante soldadura por haz re 
electrones con cupones de diferentes materiales 
implantados, procedentes de mitades rotas de probetas 
Charpy, con el objetivo de obtener las curvas J-R. 
Además se ha utilizado otra técnica alternativa basada en 
el ensayo cuasi-estático de probetas Charpy mediante la 
flexión en tres puntos para determinar también las 
curvas J-R. 

Tabla l. Propiedades mecánicas de Jos aceros A533 y 
A508 

Material Orientacion Limite Limite de 
elastico rotura 
(MPa) (M a) 

A 533 L 486 623 
A 533 T 521 636 
A 508 L 503 655 
A 508 T 505 646 
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El objetivo de la segunda fase experimental es la 
determinación de la validez de los resultados de tenacidad 
a fractura obtenida con las probetas reconstituidas en 
función de las propiedades del material. Se han elegido 
dos materiales alternativos, de tenacidad y propiedades 
mecánicas diferentes a las del acero de las vasijas. Uno 
de ellos, denominado acero T2, ha sido sometido a un 
tratamiento de temple y revenido para obtener una 
tenacidad y un comportamiento mecánico similar al re 
un acero de vasija nuclear irradiado con una fluencia 
neutrónica de 3xl09 n/cm2

• El otro es el acero fmjado 
A508 sometido a un tratamiento de temple en aceite, 
denominado A508-F. Las propiedades mecánicas de los 
aceros A508-F y T2 aparecen en la Tabla 2. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas de los aceros A508-F 
y T2 

Material Orientacion Limite Limite de 
elastico rotura 
(MPa) (M a) 

T2 L 652 730 
tratado 

A 508-F T 1155 1576 

La Figura 1 muestra la comparación de los tres grados 
de tenacidad obtenidos con los aceros de vasija, T2 y 
A508-F. En todos los casos ha sido observado un 
crecimiento estable de fisura durante el ensayo a 
temperatura ambiente, y el mecanismo de rotura ha sido 
siempre dúctil por coalescencia de microhuecos. 
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Fig. l. Comparación de los tres grados de tenacidad 
obtenidos 

3. CONFIGURACIONES DE RECONSTI-
TUCION 

Las cápsulas de vigilancia contienen básicamente 
probetas Charpy, y por lo tanto los implantes han sido 
generados a partir de partes de dichas probetas. Las 
configuraciones elegidas, de las multiples posibles, se 
representan en la Figura 2, y han sido: 

Tipo-B: Probeta CT, de espesor nominal 10 mm. 
Implante 10xl0x24 cm 3

, unido al material base 
mediante soldadura transversal. Fácil de realizar y gran 
cantidad de material inalterado. 

Tipo-C: Probeta CT, de espesor nominal 10 mm. 
Implante lOxlOxlO cm\ unido mediante dos soldaduras 
transversales y una longitudinal. Es posible obtener dos 
probetas reconstituidas de una mitad rota de una probeta 
Charpy. 

Tipo-D: Probeta CT, de espesor nominal 20 mm. 
Implante 20x10xl0 cm3

, unido mediante dos soldaduras 
transversales y dos longitudinales. Presenta un proceso 
de difícil ejecución de las soldaduras y menor cantidad de 
material inalterado después del implante. 

B-Type o 
C-Type o 

D-Type 

Fig. 2. Configuraciones de las probetas reconstituidas 

4. TECNICA DE RECONSTITUCION Y 
PREPARACION DE LAS PROBETAS 

La técnica más usual para la reconstitución de las 
probetas es la soldadura. Para reconstituir probetas 
Charpy pueden usarse diferentes técnicas de soldadura 
debido a la sencillez de la geometría. Sin embargo para 
probetas de geometría más complejas, como las CT, se 
usa la soldadura por laser o por haz de electrones . 

La técnica de soldadura debe cumplir algunos requisitos 
como producir una ZAT lo más pequeña posible, para 
tener el máximo volumen de material de implante 
inalterado. También debe producir bajo calentamiento 
en la probeta para no alterar la microestructura del 
material implantado, y además las tensiones residuales 
y deformaciones deben ser lo más pequeñas posible. 

La soldadura por haz de electrones cumple estos 
requisitos gracias a la alta densidad de energía del haz re 
electrones [ 12]. La soldadura se ha efectuado con una 
tensión de 150 kV, una intensidad de 33-40 mA y una 
velocidad del haz de 20 mrn/seg. 

Después de la soldadura y mecanizado final de las 
probetas CT se realizan medidas de la microdureza 
Vickers en la superficie, para determinar la anchura el:: 
las soldaduras y su posición exacta en la probeta. 
Posteriormente se realiza una entalla por electroerosión 
hasta sobrepasar la ZA T de la soldadura transversal. 
Después las probetas se prefisuran por fatiga hasta que 
el frente de fisura inicial está alejado por lo menos 1.5 
mm de la ZA T de la soldadura transversal. Finalmente 
se mecanizan ranuras laterales de 10% del espesor B en 
ambos lados. 
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5. ESTIMACION DE LA ZONA PLASTICA 

En trabajos previos realizados sobre los aceros re 
vasijas se ha observado que la interferencia entre la 
extensión de la zona plástica y las zonas afectadas 
té~icamente de la soldadura determina el comporta
miento de la probeta y la zona de validez de la 
caracterización de la tenacidad a fractura [13]. 

Para conocer la extensión de la zona plástica se han 
utilizado técnicas experimentales y técnicas analíticas 
basadas en elementos finitos. 

La técnica experimental consiste en someter a la 
probeta a un tintado térmico, y medir la extensión de la 
zona plástica mediante un proyector de perfiles [ 13]. 

Esta técnica solo proporciona información acerca de la 
extensión de la zona plástica en la superficie de la 
pr?beta, donde se tienen condiciones de tensión plana, 
mientras que la técnica basada en elementos finitos 
estima el tamaño de la zona plástica en el centro de la 
probeta (deformación plana) o en la superficie (tensión 
plana). 

En una primera etapa el programa de elementos finitos 
calcula las curvas teóricas (P-COD) para una probeta 
CT en co?diciones de tensión o deformación plana, para 
u? mat~nal (con la _curva tensión deformación real) y 
d~menswnes d~termmadas. Este cálculo se realiza para 
diferentes longitudes de fisura constantes. Después la 
familia de curvas teóricas se superpone a la curva real 
del material. Los puntos en los que las curvas teóricas 
cortan a la curva real representan Jos puntos reales re 
las curvas teóricas, y en estos puntos se estima la zona 
defonnada plásticamente en la probeta. 

El análisis por elementos finitos ha sido realizado con 
el programa COSMOS/M 1.75, usando el 
comportamiento elasto-plástico del material con el 
módulo NST AR. El mallado utilizado es con elementos 
planos 2D en tensión o deformación plana, aunque en 
algún caso también se ha hecho análisis en 3D. 

6. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

6.1. Localización de la zona afectada por las soldaduras 

La Figura 3 muestra un ejemplo de las medidas re 
?urez_a realizada,s ~n las probetas reconstituidas para 
Identificar los hm1tes y el tamaño de la zona afectada 
térmicamente en la soldadura. El tamaño de la zona 
afectada térmicamente varía entre 1.5 y 3 mm en las 
probe~~s tipo B y C con implantes del acero de la vasija 
a preswn o con el acero T2. Para las probetas tipo D, 
soldadas en dos fases, el tamaño medio de la zona 
afectada es 3.8 mm. 

En Jos implantes del acero templado la zona afectada, 
además de la zona de fusión, presenta una zona revenida 
adyacente a la anterior que disminuye fuertemente la 
zona de material inalterado, que resulta ser inferior a 4.5 
mm. 
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Fig. 3. Localización de la zona de soldadura en la 
probeta Tipo-C con implante A533 

6.2. Caracterización de la Tenacidad a Fractura con 
Probetas Reconstituidas. 

Los ensayos de tenacidad a fractura para determinar la 
curva J-R se llevaron a cabo sicruiendo las 
especificaciones de la Norma ESIS Pl-92 ti4]. 

Probetas Tipo-E 

Al igual que se observó para los aceros de vasijas [ 1 3], 
en todos los casos los resultados obtenidos con las 
probetas Tipo-B son similares y presentan una buena 
coincidencia con las curvas J-R de probetas standard, 
con lo que se puede concluir que la caracterización de la 
tenacida? a fractura con probetas reconstituidas Tipo-B 
es eqUivalente a las obtenidas con probetas sin 
implante. 

Probetas Tipo-C 

L~ validez de los resultados obtenidos con las probetas 
Tipo-C depende del material del implante utilizado. Las 
curvas de probetas reconstituidas con implante del acero 
de la vasija en la orientación TL presentan una buena 
coin~idencia con las. curvas de referencia, mientras que 
los Implantes del mismo acero pero en la orientación 
TS de las probetas con implante se desvían de las 
curvas de referencia, después de un tramo re 
coincidencia inicial, y presentan un comportamiento 
menos tenaz, como se aprecia en la Figura 4. En estos 
casos la estimación de la zona plástica revela una 
interferencia con las soldaduras longitudinales. Este 
fenómeno puede explicar de manera cualitativa la 
desviación de las curvas J-R. Cuando la zona plástica 
alca_nza el borde de la ZA T, no puede penetrar en ella 
debido a su gran dureza. El bloqueo de la zona plástica 
prod~ce una pérdida de deformación plástica. Esto 
Implica que para el crecimiento adicional de la rotura se 
absorba menos energía en estas probetas. 

Los resultados obtenidos con las probetas de material 
implantado T2, templado y revenido, coinciden con las 
probetas de referencia, Figura 5. Como era de esperar, 
no ~xiste interferencia entre la zona plástica y la ZAT, 
debido a una menor tenacidad del material T2 del 
implante, Jo que se traduce en un menor desarrollo del 
tamaño de la zona plástica que en el acero de la vasija. 
Esto indica que las probetas Tipo-C con el acero de la 
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vasija irradiado puede proporcionar resultados validos re 
la tenacidad a fractura. 
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Fig. 4. Comparación de las curvas J-R para probetas 
Tipo-C con implante A533, orientación TS 
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Finalmente, las curvas J-R obtenidas con las probetas 
reconstituidas del acero templado, A-508-F, se desvían 
con respecto a la de referencia hacia comportamientos 
más tenaces, Figura 6. Ello se debe a la interferencia cb 
la zona plástica con el material inalterado revenido 
adyacente a la soldadura. 

200 

!50 + 

+ 

+x 
+X+ X 

" 
_§_ 100 
2 

50 

+ 
+-X 

+ X o 
TX 

e 
o 

~ o 1 g o 

1' 
1 
ll 

0.5 

+ +x~x 
+ + X 

+- X 
+ X 

+- X 
X 

e 
o 

1.5 
t,,,(mm) 

o 

e 
o 
+ 
X 

o 

o 

Normalizada 1 
t\'ormalizada 2 
Tipo-e 1 
Tipo-e 2 

2.5 

Fig. 6. Comparación de las curvas J-R para probetas 
Tipo-C con implante A508-F 

Probetas Tipo-D 

Todas las probetas con implante del Tipo-D se desvían 
de las curvas de referencia, acusando más aun los efectos 
observados en las probetas tipo-C debido a su menor 
cantidad del implante inalterado, lo que provoca una 

interferencia rápida entre la zona plástica y las zonas 
afectadas. 

6.3. Caracterización de la tenacidad a fractura con 
probetas Charpy prefisuradas 

Las probetas Charpy reproducen muy bien el 
comportamiento en fractura obtenido con las probetas 
de referencia. La Figura 7 muestra el ejemplo de esta 
situación. Para valores altos de J las curvas J-R 
obtenidas con las probetas Charpy presentan un 
comportamiento más tenaz que las curvas obtenidas con 
las probetas CT, especialmente para el acero T2, y en 
menor medida en el acero A533 orientación TL. Las 
pequeñas desviaciones que aparecen pueden ser debidas 
al pequeño ligamento existente en las probetas Charpy 
después de una cierta cantidad de incremento de fisura, 
por lo que la zona de validez del ensayo debe ser la 
establecida por la norma. 
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Fig. 7. Comparación de las curvas J-R para probetas 
Charpy del material T2 

7. ANALISIS POR ELEMENTOS FINITOS 

7.1. Prohetas CT sin implante 

El primer análisis efectuado por elementos finitos ha 
consistido en determinar si el comportamiento de la 
probeta se ajusta a un estado de tensión plana, 
defonnación plana o intermedio entre ambos. 
Comparando las curvas P-COD reales obtenidas 
experimentalmente con la familia de curvas teóricas, 
con tamaño de fisura constante, obtenidas por 
elementos finitos se ha comprobado que para el acero cb 
la vasija y el acero T2 el comportamiento en 
deformación plana reproduce muy bien al 
comportamiento real. Para el acero A508-F el 
comportamiento real es intermedio entre tensión y 
deformación plana. Esto es debido a la ausencia re 
ranuras laterales en las probetas A508-F, por lo que 
requiere una modelización en 3D por elementos finitos 
para reproducir el comportamiento real. 

La Figura 8 muestra un ejemplo de las tensiones 
calculadas y la correspondiente zona plástica en una 
probeta CT del material A508 en la orientación TL. En 
figuras semejantes a ésta se ha medido la extensión cb 
la zona plástica en la dirección perpendicular a la 
propagación de la fisura en todos los materiales. Para 
aceros de vasija se ha observado que los valores 
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calculados son mayores que la estimación óptica de la 
extensión de la zona plástica. La estimación óptica está 
alrededor de 4 mm, mientras que los cálculos 
proporcionan valores de 4.5 mm. Para el. ac~ro T2 el 
tamaño calculado ha sido de 3 mm que comc1de con el 
valor óptico estimado. Estos valores justif~c~n las 
situaciones de interferencia entre las zonas plast1cas y 
afectadas en las probetas reconstituidas Tipo-C, que se 
han observado experimentalmente. 

b) 

Fig. 8. Campo de tensiones (a) y zona plástica (b) en 
una probeta CT de acero A508 para a= 13 mm 

7.2. Probetas CT con implante 

La comparación de las curvas teóricas P-COD, 
calculadas por elementos finitos, para probetas CT con 
y sin implante revelan la existencia de un punto, S, a 
partir del cual ambas curvas se separan, como muestra 
la Figura 9. La distribución de tensiones antes del 
punto S son idénticas para la probeta con implante y la 
probeta sin implante, dado que la zona plástica no llega 
a la soldadura, y el comportamiento elástico del 
material base y del material de soldadura son iguales. 
Sin embargo a partir del punto S de separación la zona 
plástica toca la zona de soldadura y el campo cb 
tensiones en la probeta con implante es diferente de la 
probeta sin implante, ya que el comportamiento 
plástico del material base y del material de soldadura 
son muy diferentes. 

En la curva experimental P-COD se observa un cambio 
de dirección en su trayectoria cuando corta al lugar 
geométrico de los puntos S de comienzo de interfer~ncia 
de la zona plástica en la ZA T, como muestra la Figura 
1 O. Este cambio de comportamiento de la curva P-COD 
se traduce en una desviación de las curvas J-R respecto 
de las probetas de referencia, lo que hace que la 
caracterización a fractura con la probeta reconstituida no 
sea válida. 
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Fig. 9. Curvas P-D teóricas para la probeta CT con y 
sin implante 
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Fig. 10. Curvas P-~ teóricas y experimental de la 
probeta Tipo-C 

Los resultados experimentales con las probetas Tipo-C 
implantadas con el acero de la vasija J?Uestran que para 
la orientación TL las curvas obtemdas son validas, 
mientras que para la orientación TS las curvas J-R se 
desvían respecto de las curvas de referencia. Este hecho 
puede ser explicado cualitativamente a partir del lugar 
creométrico de los puntos de comienzo de interferencia, 
~omo se ilustra en la Figura 11. En la orientación TL, 
donde no existe desviación en las curvas J-R, la curva 
P-COD deberá de pasar por debajo de los puntos S, 
indicando que no se produce interferencia entre la zona 
plástica y la ZA T en ningún momento, siendo valida la 
caracterización a fractura del material. Sin embargo en 
las probetas TS, donde sí existe desviación de las curvas 
J-R, llecrará un momento en el que la curva P-COD 
corta al lugar geométrico de los puntos S de inicio cb 
interferencia, punto a partir del cual la curva P-COD se 
desvía, cambiando también la curva J-R. 

a = 13 mm a = 13.4 mm TS 

0.5 1.5 25 3.5 

tJ.(mm) 

Fig. 11. Curvas P-D teóricas y experimental de la 
probeta CT de acero A508 en las orientaciones TL y 
TS. 
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8. CAMPOS DE VALIDEZ DE PROBETAS 
RECONSTITUIDAS EN LA CARAC· 
TERIZACION DE LA TENACIDAD A 
FRACTURA 

Con los resultados experimentales no es posible 
discernir los campos de validez de la tenacidad a fractura 
obtenidos con una configuración particular de la probeta 
en función de las propiedades del material. Por lo tanto 
cada estado del material se representa en un campo 
bidimensional, definido en abcisas por el valor re 
E·J0.218L/ cr/, el cual se relaciona con el tamaño de la 
zona plástica, y en ordenadas por la tensión de fluencia, 
valor medio del límite elástico y tensión de rotura, crr, 
que es representativa del comportamiento mecánico crr. 

El criterio de validez seguido consiste en definir como 
valida la caracterización a fractura si el tamaño de la 
zona plástica en una dirección particular es más pequeña 
que la longitud disponible de material implantado sin 
alterar en la misma dirección. La Figura 12 representa, 
de manera cualitativa, el campo de validez de una 
configuración, la cual está definida por una serie re 
limitaciones. 

No válido 

M 

Válido 
No válido 

p 

El,,,,, 1 a,' (mm) 

VAlido 

EJ., ,Jcr: (mm) 

Fig. 12. Campos de validez para probetas 
reconstituidas 

La primera limitación, asociada con el tamaño de la 
zona plástica, está representada por una línea vertical 
para un valor particular de E·Jo.2/Bd cr/ en el eje re 
abcisas. Este límite indica que para materiales con 
mayor tenacidad la zona plástica interfiere con la ZAT 
de la soldadura y en ese caso la caracterización de la 
tenacidad no es valida en toda la curva J-R. 

Una segunda limitación aparece en los materiales 
sensibles a transformaciones térmicas en el rango re 
temperatura alcanzado durante el proceso re 
reconstitución. La anterior limitación está asociada con 

el valor de crr. Valores mayores de esta tensión están 
asociados a micorestructuras no estables y sensibles a 
transformaciones secundarias. Esta limitación se 
representa por un punto para cada valor de crr y puede se 
dibujado como una linea continua decreciente, en 
función de crr. Para los valores inferiores al límite 
E·J0.218d cr/, la zona plástica no interfiere con la zona 
de revenido. Para valores de crr por debajo de un 
determinado valor el material no es sensible a cambios 
secundarios debidos al proceso de reconstitución, y para 
este valor de crr, las dos limitaciones coinciden en el 
punto M, el cual está asociado a la técnica de soldadura 
aplicada. 

Con Jos resultados de la configuración Tipo-C es 
posible hacer una estimación cuantitativa del campo re 
validez para esta configuración representando los 
materiales implantados que alcanzan resultados válidos 
con una cruz y los resultados no válidos con un círculo, 
como ilustra la Figura 13. El límite asociado con la 
extensión de la zona plástica se determina por la 
coincidencia de puntos válidos y no validos, mientras 
que el límite asociados con las transformaciones 
secundarias se representa como una zona entre Jos 
puntos no validos para el acero A508-F y Jos puntos 
validos para Jos aceros T2 y A533 TL 
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Fig 13. Campo de validez de la caracterización de la 
tenacidad obtenido con una probeta del Tipo-C 

9. CONCLUSIONES 

El análisis de elementos finitos realizado pretende 
justificar la validez o no de las probetas reconstituidas 
en la caracterización de la tenacidad del material 
implantado. Las condiciones de validación son propias 
del comportamiento mecánico del material de implante, 
de su estabilidad estructural y de la técnica de implante 
empleada. El efecto de estas variables se recogen en 
unas gráficas de validez de las probetas. 
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FRACTURA DEL HORMIGÓN EN MODO MIXTO: RESULTADOS 
EXPERIMENTALES Y PREDICCIÓN NUMERICA 

D.A. Cendón, J.C. Gálvez, J, Planas, M. Elices 

Universidad Politécnica de Madrid (UPM) 
Departamento de Ciencia de Materiales 

E.T.S.I. Caminos, Ciudad Universitaria, 28040 Madrid 

Resumen. En el presente trabajo se presenta una nueva modalidad de ensayos para la propagación de 
grietas en modo mixto en hormigón: el ensayo de flexión en cuatro puntos sobre vigas entalladas, bajo la 
acción de dos actuadores independientes. Frente a los ensayos clásicos, esta tipología permite cargas no 
proporcionales y la modificación de las trayectorias de fisura cambiando la solicitación de uno de los 
actuadores. Aquí se presentan distintas trayectorias de fisuras experimentales, ensayadas en modo mixto 
bajo cargas no proporcionales, junto con sus correspondientes curvas carga-CMOD y carga
desplazamiento. Los ensayos se han realizado para tres tamaños de probetas homotéticas. Estos resultados 
son de gran interés para verificar la validez y exactitud de programas de simulación numérica de fractura 
en modo mixto. Los pr9gramas deberían ser capaces de predecir la trayectoria de la fisura y una gran 
cantidad de datos experimentales complementarios para tres tamaños de probetas distintos. Finalmente, el 
modelo de fisura cohesiva ha sido incorporado a un programa de elementos finitos con resultados 
satisfactorios. 

Abstract. A novel testing procedure for mixed crack propagation in concrete is presented: four-point 
bending of notched beams under the action of two independent force actuators. In contrast to classical 
procedures, this method allows non-proportional loading and crack trajectory modifications by changing 
the action of one actuator. Different experimental crack trajectories, under mixed mode and non
proportional loading, are prescnted togethcr with the corresponding curves of load-CMOD and load
displacemcnt. The tests ha ve bcen devcloped for three sizes of geometrically similar beams. These results 
are very uscful for checking thc accuracy of mixed mode propagation numerical programs.The programs 
should predict the crack trajectory and a very complete group of experimental records for three differcnt 
sizes of bcam. Thc Cohcsive Crack Model is incorporatcd into a finite element method with satisfactory 
results. 
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l. INTRODUCCIÓN la aplicación de cargas no proporcionales y la 
modificación de las trayectorias de las grietas. 

Durante los últimos años se ha realizado un importante 
esfuerzo de investigación de la fractura del hormigón 
en modo mixto IIII con objeto de desarrollar 
herramientas analíticas y numéricas capaces de 
predecir la nucleación y propagación de grietas en el 
hormigón. 

Como se ha puesto de manifiesto [ 1-3] no hay un banco 
de pruebas adecuado que permita verificar de forma 
fiable los modelos numéricos y analíticos que se 
desarrollen. En [2] se presentó un conjunto de 
resultados experimentales, basado en la propagación de 
grietas en modo mixto en vigas de hormigón bajo la 
acción de dos actuadores independientes. Esto permitió 

En el presente trabajo se presenta un modelo numérico 
que permite predecir la trayectoria de las grietas en 
modo mixto IIII en el hormigón y los registros 
experimentales carga-CMOD y carga-desplazamiento. 
El modelo es una extensión del modelo de la fisura 
cohesiva [4] a la fractura del hormigón en modo mixto. 

2. RESUMEN DEL PROGRAMA 
EXPERIMENTAL 

La Figura 1 muestra la geometría y disposición de los 
ensayos realizados. Se adoptaron dos tipos de ensayos 
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con el fin de obtener trayectorias de fisuras muy 
distintas: 

Tipo 1: Flexión en tres puntos de una viga entallada bajo 
carga no simétrica. 

Tipo 2: Flexión en cuatro puntos de una viga entallada 
bajo carga no simétrica y desplazamiento impedido de 
un extremo (punto B). 

Los detalles correspondientes a la confección, curado y 
preparación de las probetas se describen en [1]. Se 
confeccionaron cinco amasadas idénticas. Las 
dimensiones y número de probetas de cada amasada se 
detallan en la Tabla l. Las propiedades mecánicas del 
material ensayado se detallan en la Tabla 2. 

Los ensayos fueron realizados 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 instante hasta el final del ensayo. En los 
ensayos tipo 2 se impidió el desplazamiento del punto 
B. En [1] se recogen los detalles relativos a las máquinas 
de ensayos y la instrumentación empleada en la 
investigación. 

Tabla l. Dimensiones y número de probetas por 
amasada. 

D L B 1 No Objetivo 
(mm) (mm) (mm) 1 probetas 

Di 75 340 50 8 PMy 
MM 

D2 150 675 50 4 MM 
D3 300 1350 50 2 MM 

D: Canto, L: Longitud, B: Espesor 
PM: Propiedades mecánicas; MM: Ensayos modo mixto 

o 

p 

,8 

lo 0/2 

V ¡¿ 
,0/1 XX 
0/4 30/2 0/2 20 0/4 

Fig. 1 a. Geometría y disposición de los apoyos en los 
ensayos tipo 1, con los movimientos verticales del 
punto B libres (cargas proporcionales). 

3. LA FISURA COHESIVA EN MODO MIXTO 

El modelo de fisura cohesiva se ha incorporado a un 
código de elementos finitos. Los pasos importantes del 
proceso son: determinación de la trayectoria de la grieta 
para cada tamaño de probeta y tipo de ensayo, e 
incorporación de la fisura cohesiva en el camino de 
grieta calculado. 

La trayectoria de la fisura se ha calculado mediante el 
criterio de la tensión principal máxima. La predicción 
numérica se ha hecho con el código FRANC2D [5]. 

El modelo de fisura cohesiva se ha incorporado 
mediante cien muelles de comportamiento no lineal para 
poder modelizar la curva de ablandamiento del 
hormigón. Estos muelles se pos1c1onaron 
perpendicularmente a las trayectoria de las fisuras. Los 
cálculos se realizaron mediante el programa de 

elementos finitos ABAQUs®. 
En los modelos de fisura cohesiva, la curva de 
ablandamiento del hormigón es un parámetro 
fundamental. Esta curva proporciona la relación entre la 
abertura de la fisura en un punto y la tensión transferida 
por el hormigón dañado, en ese mismo punto. Para la 
realización de este trabajo se ha 

Tabla 2. Propiedades mecánicas del material ensayado. 

Amasada fck fct Gc E 
(MPa) (MPa) (N/m) (GPa) 

l 54 3.0 69 38 
2 56 3.2 70 38 
3 56 2.8 61 38 
4 61 3.0 75 39 
5 57 3.0 69 39 

o 

p 

" 

lo 
:B 

0/2 

0/4 30/2 0/2 20 0/4 

Fig. lb. Geometría y disposición de los apoyos en los 
ensayos tipo 2, con los movimientos verticales del punto 
B impedidos (cargas no proporcionales). 
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utilizado una curva de ablandamiento bilineal cuyos 
parámetros se determinaron mediante el método del 
General Bilinear Fit, desarrollado por Guinea et al. [6], 
utilizando los datos obtenidos en los ensayos de 
caracterización del hormigón sobre probetas de 75 mm 
de canto. 

4. RESULTADOS EXPERIMENTALES Y 
PREDICCIÓN NUMÉRICA 

La figura 2 muestra las envolventes experimentales de 
las trayectorias de fisura junto con la predicción 
numérica. Puede apreciarse que la aproximación de la 
predicción es bastante buena. Estos resultados indican 

a) 
70 
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que utilizar trayectorias de fisuras obtenidas mediante 
un modelo elástico y lineal resulta una buena 
aproximación para el hormigón, a pesar de que su 
comportamiento en fractura es claramente no lineal. 
Con respecto a la predicción de las curvas carga-CMOD 
y carga-desplazamiento, las figuras 3 y 4 muestran la 
comparacwn entre las curvas obtenidas 
experimentalmente y las curvas obtenidas de la 
predicción numérica, utilizando el modelo de elementos 
finitos. Se puede observar que la predicción que se ha 
obtenido es, también, bastante buena, tanto para las 
curvas de carga-CMOD, como para las de carga
desplazamiento, especialmente para los tamaños 
pequeño (D=75 mm) y mediano (D=l50 mm), con una 
buena aproximación del pico de carga e incluso de la 
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Fig. 2. Trayectorias de fisura experimentales y la correspondiente predicción numérica. (a) D=75 mm. (b) D=l50 mm. 
(e) D=300 mm. (d) Ejes de referencia. 
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Fig. 3. Curvas carga-CMOD y carga-desplazamiento para los ensayos tipo 1, en tamaños Dl (D=75 mm), D2 (D=l50 
mm) y D3 (D=300 mm). 
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Fig. 4. Curvas carga-CMOD y carga-desplazamiento para los ensayos tipo 2, en tamaños Dl (D=75 mm), D2 (D=l50 
mm) y D3 (D=300 mm). 



174 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 

rama de descarga (post-pico). Para el tamaño grande 
(D=300 mm) la aproximación no ha sido tan buena, 
quedando la predicción numérica por debajo de los 
resultados experimentales. Este resultado hace pensar 
que la energía de fractura de las probetas mayores 
ensayadas era mayor que la medida en las probetas 
pequeñas que se ensayaron para determinar la energía 
de fractura en modo l. 

5. CONCLUSIONES 

a) Se ha verificado la validez de asumir la hipótesis 
de fractura elástica y lineal para predecir la 
trayectoria de fisura en hormigón, pese a ser su 
comportamiento en fractura claramente no lineal. 

b) El modelo de fisura cohesiva se ha implementado 
en la trayectoria de las fisuras por medio de 
muelles de comportamiento no lineal, sobre un 
modelo de hormigón de comportamiento elástico y 
lineal. La predicción numérica obtenida muestra 
una aproximación a los resultados experimentales 
bastante buena. 
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DETERMINACIÓN DE LA TENACIDAD DE FRACTURA DINÁMICA DE UN ACERO DÚCTIL 
MEDIANTE ENSAYOS DE IMPACTO DE BAJA VELOCIDAD. 

S. de Luna, J. Fernández-Sáez, J.L. Pérez-Castellanos y C. Navarro. 

Departamento de Ingeniería Mecánica. 
Universidad Carlos III de Madrid 

C/ Butarque, 15. 28911 Leganés. (Madrid) 

Resumen. En este trabajo se presentan resultados de ensayos de impacto a baja velocidad y baja energía, 
realizados con un péndulo Charpy instrumentado, sobre probetas Charpy prefisuradas por fatiga con 
objeto de evaluar la tenacidad de fractura dinámica de un acero dúctil. Estos ensayos forman parte de un 
"Round Robín" organizado por ESIS TC5 (European Structural Integrity Society Technical Sub
Committee on Dynamic Testing at Intermediate Strain Rates) en el que, junto con otros laboratorios 
europeos, participa el nuestro. Su objetivo final es proponer una norma de aplicación a estos ensayos, 
dado que en la actualidad no existe. Los ensayos se han llevado a cabo siguiendo las recomendaciones de 
ESIS PI-90. 

Abstract. Results of low blow tests performed with an instrumented Charpy pendulum are presented in 
this work. These tests permit to obtain the dynamic fracture toughness of a ductile steel. They are part of 
a "Round Robín" sponsored by ESlS TC5 Technical Sub-Committee on Dynamic Testing at Intermediate 
Strain Rates. and their aim is to propase a new standard. The tests have been performed following ESIS 
P 1-90 recommendations. 

l. INTRODUCCIÓN 

Las estructuras y componentes mecánicos pueden estar 
solicitados por cargas dinámicas. bien porque así lo 
requiera su normal funcionamiento o porque éstas 
aparezcan accidentalmente. En ambos casos. el 
comp01iamiento en fractura en condiciones dinámicas 
debe ser tenido en cuenta para ofrecer una mayor 
seguridad. 

En el caso de materiales dúctiles, se han propuesto 
diferentes procedimientos para obtener propiedades de 
fractura dinámica en el intervalo de velocidades de 
deformación intem1edia (10- 1<E<l0: s· 1 

) mediante 
ensayos de impacto con péndulo Charpy o Torre de 
caída de peso. unos basados en el ensayo de varias 
probetas [ 1] y otros en el ensayo de una única probeta 
[2-4]. 

Un subcomité de la Asociación Europea ESIS 
(European Structural Integrity Society), dedicado al 
estudio de ensayos a velocidades de deformación 
intermedias (ESIS TC5 Tecnical Sub-Committee on 
Dynamic Testing at lntermediate Strain Rates) 

promueve, mediante programas de ensayos en los que 
participan diferentes laboratorios, entre ellos el nuestro, 
la investigación de métodos de ensayo para la 
determinación de la tenacidad de fractura dinámica de 
materiales, con el fin de obtener resultados 
comparativos que conduzcan a la elaboración de una 
normativa [5]. 

En este trabajo se presentan los resultados obtenidos de 
los ensayos realizados en nuestro laboratorio, sobre un 
acero dúctil, mediante la técnica de impacto de baja 
velocidad (low-blow test) utilizando probetas Charpy 
prefisuradas por fatiga. Esta técnica consiste en lanzar 
el martillo del péndulo Charpy con una velocidad 
inicial tal que la energía que es capaz de entregar a la 
probeta no sea suficiente para romperla completamente, 
sino únicamente para que haga progresar, de una 
manera estable, la fisura inicial generada por fatiga. Así 
pues, durante el ensayo, el martillo se decelera desde la 
velocidad inicial hasta detenerse completamente y 
rebotar. Para la realización de los ensayos se han 
seguido las recomendaciones recogidas en ESIS Pl-90 
[6], que es una normativa aplicable a la caracterización 
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del comportamiento en fractura en condiciones 
cuasiestáticas de materiales dúctiles. 

2. MÉTODO EXPERIMENTAL 

El material ensayado es un acero C-Mn (BS 4360 Gr 
50E) de media tenacidad. Su composición química y 
sus propiedades mecánicas convencionales aparecen en 
las tablas 1 y 2, respectivamente. 

Tabla l. Composición química. 

C: 0,12% 

Si: 0,33% 

Mn: 0,35% 

Ni: 0,15% 

Cu: 0,14% 

Cr: 0,085% 

Tabla 2. Propiedades mecánicas. 

Límite elástico: 353 (MPa) 

Resistencia a tracción: 502 (MPa) 

Charpy V ( -50°C ): 133 (J) 

De este material se mecanizaron probetas cuya 
geometría y dimensiones aparecen en la figura 1. 

espesor = 1 O mm 

45" 

1--...,.....,..-----~---' J 2 mm 

O 40 mm 

55 mm 

o 

Fig.l. Geometría y dimensiones de las probetas 

ensayadas. 

Las probetas fueron entalladas según la dirección T-L 
[6. 7]. A partir de la entalla se generó una fisura por 
fatiga. El proceso de fisuración se llevó a cabo 
siguiendo las recomendaciones de la norma ESIS Pl-90 
[6], las cargas de fatiga se aplicaron en tres escalones 
diferentes en función de la longitud de la fisura (tabla 3) 
utilizando una máquina universal de ensayos (lnstron 
Mod. 8516). El seguimiento de dicha longitud se realizó 
visualmente observando la superficie exterior de la 
probeta con una lupa binocular. Una vez fisuradas las 
probetas, se realizaron entallas laterales de 1 mm de 
profundidad y un ángulo de 45°. El objetivo de éstas es 
favorecer que el frente de la fisura que crece durante el 

ensayo de impacto, sea lo más uniforme posible a lo 
largo del espesor de la probeta. Así pues, el espesor 
neto de las probetas ensayadas fue de 8 mm. 

Tabla 3. Cargas durante el proceso de fisuración. 

Longitud de fisura (mm) Pmin (kN) Pmáx (kN) 

2a3 0,4 3,4 
3a4 0,3 2,5 

4a5 0,2 1,7 

Las probetas se ensayaron en un péndulo Charpy 
(Ceast, Mod. CH-E/30A de 300 J de energía máxima) 
con velocidades iniciales del martillo que variaban entre 
0,8 m/s y 1,5 mis. Para la ejecución de estos ensayos se 
diseñó y fabricó un brazo articulado que permitía 
sujetar el martillo del péndulo con diferentes ángulos de 
apertura y, por tanto, impactar la probeta con diferentes 
velocidades iniciales. En cada ensayo se obtuvo la 
variación de la fuerza en función del tiempo F(t). A 
partir de este registro, se construyeron las curvas de 
velocidad en función del tiempo, y desplazamiento de la 
cabeza del martillo en función del tiempo por 
integración sucesiva de la primera: 

t 

v(t) = v o - ~ f F(t) dt (!) 

o 
t 

s(t)= fv(t)dt (2) 

o 

donde v(t) y s(t) son, respectivamente, la velocidad y el 
desplazamiento del martillo en cada instante, v0 es la 
velocidad inicial de impacto y m es la masa equivalente 
del martillo (m = 20 kg.) 

Las integrales que aparecen en (l) y (2) se pueden 
calcular utilizando la regla del trapecio [8]: 

~t t 
v(t)= v 0 --I(F¡ +F¡+¡) (3) 

2m 0 

~~ t 
s(t)=-I(v¡ +v¡+¡) (4) 

2m 0 

Para calcular el desplazamiento del punto de la probeta 
donde se aplica la carga, el desplazamiento de la cabeza 
del martillo debe ser corregido teniendo en cuenta la 
flexibilidad del sistema, de tal manera que el 
desplazamiento del punto de carga, scCt) es: 
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sc(t)= s(t)- es· F(t) (5) 

donde e, representa la flexibilidad total del sistema. El 
valor de e, se ha estimado utilizando el método del 
semiperiodo de oscilación de una viga sin entalla de las 
dimensiones de la probeta eharpy [9]. 

La integral J se obtiene aplicando la expresión: 

(6) 

donde Ea es la energía absorbida que se calcula 
mediante: 

tr 

Ea = f F(t) dsc 

o 

(7) 

siendo tr el instante de tiempo para el cual la velocidad 
del martillo se anula. B., y W son el espesor neto y el 
canto de la probeta respectivamente. y a0 es la longitud 
de la fisura generada por fatiga. 

Una vez realizado el ensayo de impacto. la probeta se 
introdujo en un horno a 200° e durante 2 horas para 
producir una oxidación diferencial de la superficie de 
fractura. Después. la probeta se sumergió en un baño de 
nitrógeno líquido para provocar una rotura final 
completamente frágil. de manera que la superficie de 
fractura se pudiese distinguir de las fases anteriores. 
Tanto la longitud inicial de la fisura. correspondiente a 
la etapa de fisuración por fatiga. como la longitud final 
de la misma tras el ensayo de impacto. se midieron de 
acuerdo con ESlS PJ-90 [6]. Dado que cada probeta se 
ensavó con una velocidad de impacto diferente, se 
obtu~o. para cada una de ellas. distintos crecimientos 
estables de la fisura: así pues. en cada ensayo se calculó 
un valor para la integral J y se midió el crecimiento 
estable de la fisura. Cia. 

Los valores de J y Cia considerados se ajustaron 
mediante una función potencial [6]. 

J = A(6a + C)0 (8) 

Para obtener los parámetros de fractura. es necesario 
construir una recta que representa el proceso de 
embotamiento del extremo de la fisura. previo al 
crecimiento dúctil de ésta. En condiciones estáticas 
ES! S P J-90 [ 6] propone una ecuación para dicha línea: 

E 
J = 2,5-. Cia 

dn 
(9) 

E es el módulo de Elasticidad y d~ es una función de 
una tensión de referencia, cr0, y del exponente de 
endurecimiento por deformación del material, n. El 
valor de la función se puede obtener siguiendo el 
Apéndice 5 de ESIS Pl-90 [6] a partir del límite 
elástico y resistencia a tracción del material. 

La propuesta inicial de ESIS es aplicar la misma 
expresión para condiciones dinámicas, pero 
sustituyendo los parámetros del material por los 
correspondientes en condiciones dinámicas. 

La intersección de la curva de ajuste (8) con una línea 
recta cuya pendiente es la de embotamiento y que pasa 

por el punto J = O lla = 0,2 mm, es el valor de J 0.2/BL. 

Otro parámetro que se propone en ESIS Pl-90 [6] es 
J 0.2 , que es el valor que toma J en la expresión (8) 
para un valor de 6a = 0,2 mm. 

3. RESULTADOS 

Se mecanizaron 7 probetas de las cuales una no pudo 
ser ensayada finalmente porque se produjo su rotura 
accidental en el proceso de fisuración previa. Las 
restantes fueron ensayadas en el péndulo eharpy y los 
resultados se recogen en la tabla 4. En ella aparecen los 
valores de velocidad de impacto, energía absorbida por 
la probeta, integral J, longitud inicial de la fisura y 
crecimiento estable de ésta durante el ensayo de 
impacto. 

Tabla 4. Resultados de los ensayos de impacto. 

Yo Ea J a o t. a 
Probeta (mis) (J) (kJ/m2

) (mm) (mm) 

2 0.80 6,21 337,7 5,40 0,12 
3 0,97 9,22 491,5 5,31 0,31 
8 1,20 14,17 803,4 5,59 0,66 
7 1,30 16,63 852,0 5,12 0,89 
4 1,40 19,34 1020,0 5,26 1,22 
6 1,50 22,22 1205,3 5,39 1,70 

En la figura 2 aparece la superficie de fractura de una 
de las probetas tras la rotura total. En ella se puede 
apreciar la fisura inicial realizada por fatiga, el 
crecimiento estable dúctil producido durante el ensayo 
de impacto y la rotura completamente frágil. 
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Figura 2. Superficie de fractura de una probeta tras el ensayo. 

De las probetas ensayadas hubo que descartar la número 
2 debido a que el crecimiento de la fisura era 
insuficiente de acuerdo con los requisitos indicados por 
ESJS Pl-90 [6]. No se han eliminado, sin embargo 
aquellas probetas que presentan, desde el punto de vista 
de las limitaciones recogidas en ESIS Pl-90 [6], 
excesivo crecimiento estable o un valor de la integral J 
por encima del máximo permitido. Las consideradas 
válidas se ajustaron con la ecuación (8) y los 
parámetros obtenidos fueron: 

A= 926,81 

C=O 

D = 0,517 

La recta de embotamiento se construyó a partir de las 
siguientes propiedades del material proporcionadas por 
el subcomité TC5 para la realización de este "Round 
Robin": 

ay = 652 MPa 

Ciu = 772 MPa 

donde CJY y cru son, respectivamente, el límite elástico y 
la resistencia a tracción del material en condiciones 
dinámicas. 

Siguiendo el método antes resefíado la pendiente de la 
recta de embotamiento tiene un valor de : 

dJ 2 
- = 284 1 N 1 mm 
da 

En la figura 3 aparecen los resultados de los ensayos, la 
curva ajustada y dos rectas paralelas a la de 
embotamiento, una pasando por J=O 6a =0,2 y otra por 
J=O 6a =0, 1 (línea de exclusión). 

Los parámetros de fractura que se pueden obtener a 
partir de estos ensayos son : 

J o.2/13L = 580 Id 1m
2 

7 
J 0.2 = 279 kJ 1 m-

En un "Round Robin" anterior, organizado también por 
ESIS TC5, realizado con el mismo material se obtuvo 
para el parámetro J 0_2113 L un valor medio de 527 kJ/m

2 

con una desviación típica de 78 I<J/m1 [5]. Como se 
observa, nuestros resultados concuerdan con estos 
últimos. 
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Figura 3. Curva de Integral J frente a crecimiento 
estable de la fisura. 

A partir de las curvas carga-tiempo de cada probeta 
ensayada, se puede establecer que los parámetros de 
fractura obtenidos se alcanzan al cabo de tiempos que 
varían entre 2 ms y 3 ms desde el inicio del impacto. En 
esos instantes ya se pueden considerar despreciables los 
efectos inerciales dado que tales tiempos son superiores 
a 3-r, siendo -r el semiperiodo de oscilación de la probeta 
Charpy prefisurada que, para una longitud de fisura de 
5 mm, se puede estimar en -r =0,06 ms , 
aproximadamente. Este hecho indica que en la 
evaluación de la tenacidad de fractura dinámica de 
materiales dúctiles los efectos inerciales no tienen 
influencia. aunque si puede tenerla el efecto de la 
velocidad de deformación. 

4. CONCLUSIONES 

En este trabajo se han presentado resultados de impacto 
a baja velocidad sobre probetas Charpy fisuradas por 
fatiga dirigidos a evaluar la tenacidad de fractura 
dinámica d~ un acero dúctil. Estos ensayos. que forman 
parte de un "Round Robin" organizado por ESIS cuyo 
objetivo final es la propuesta de una normativa al 
respecto, se han realizado siguiendo las indicaciones de 
la nonna ESIS Pl-90 [6]. Los resultados obtenidos 
concuerdan con los obtenidos por otros laboratorios 
europeos. 

Hay que mencionar que, en este tipo de ensayos, 
aparecen una serie de cuestiones abiertas que se 
investigan en la actualidad y entre las que cabe destacar 
el análisis de la evolución de la velocidad de 
deformación en el extremo de la fisura en los ensayos 
de impacto de baja velocidad. para estudiar su 
influencia en la detenninación de la tenacidad de 
fractura dinámica. así como el análisis del proceso de 
embotamiento del extremo de la fisura en condiciones 
dinámicas. 
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CALCULO DE K 1c Y K1• POR MEDIO DE ENSAYOS DINAMICOS EN PENDULO 
INSTRUMENTADO 

F. J. Perosanz, M. Serrano, J. Lapeña y C. Martínez 

CIEMAT, Centro de Investigaciones Energéticas Medioambientales y Tecnológicas 

Resumen: Lafragilización neutrónica que sufre la vasija de presión durante su funcionamiento la convierte en 
uno de los componentes críticos de una planta nuclear. La metodología actualmente empleada para cuantificar 
esta degradación tiene en cuenta la pérdida en tenacidad de fractura que sufren los aceros ferríticos empleados 
en la construcción de la vasija, a través de una medida indirecta como es el desplazamiento de la curva charpy 
en función de la fluencia neutrónica recibida. El objetivo de este trabajo es eliminar las incertidumbres actuales, 
cuantificando directamente dos valores de interés como son la tenacidad de fractura del material (K1c) y la 
tenacidad de parada de grieta (K1.) por medio de una variante del ensayo charpy tradicional, el charpy 
instrumentado. Los valores de KJc y K1• obtenidos por métodos dinámicos han mostrado una gran concordancia 
con los cuasi-estáticos, así como una significativa coherencia con la curva ASME XI app. G 

Abstract: The most critica! component of a Nuclear Power Plant is the Reactor Pressure Vessel (RPV) dueto 
radiation embrittlement. Present days, the methology uscd to assess the structural integrity of the RPV is based 
on the indirect me asure of the changcs in thc fracture toughncss of fcrritic steels, throught impact testing. The 
m a in objetive of this work is to elimina te the unccrtaintics of this methology, measuring direetly the value of 
fracture toughness (K1c) and crack arrest fracture toughness (K1.) testing charpy specimens in an instrumented 
impact machine. The values of KJc and K1• calculated by dinamic methods agree with static values and with the 
ASME reference curve (ASME XI App. G). 

l. INTRODUCCION 

Para automantener la reacción de desintegración en cadena 
que posibilita el funcionamiento de un reactor nuclear, es 
necesario un elevado flujo de neutrones dentro de la masa de 
material fisionable (combustible). Si bien, la gran mayoría 
de estos neutrones son absorbidos en el propio 
funcionamiento, existe una buena parte que escapa del 
núcleo y se propaga en todas direcciones. 

Por la configuración de los elementos combustibles la mayor 
densidad de neutrones que escapa del combustible se da en 
el llamado "belt line" o zona central de la vasija. Según la 
defmición del código ASME 10CFR50 Apéndice G, el "Belt 
line" es la región del material que rodea la altura efectiva del 
conjunto de elementos combustibles, más un volumen 
adicional por encima y por debajo del núcleo activo. 

Cuando los neutrones interaccionan con la pared de la vasija 
se producen transmutacines atómicas y desplazamientos de 
los átomos de la red de sus posiciones de equilibrio. La 
mayoría de los desplazamientos son producidos por 
colisiones de los neutrones rápidos con los núcleos, 
produciendo átomos primarios desplazados (PKAs "primary 
knock-on atoms"), los cuales originan a su vez 
desplazamientos de átomos vecinos en cascada. 

Tras el impacto de un neutrón, el átomo metálico es 
expulsado de su posición de equilibrio en la red metálica. 
Dependiendo de la energía del átomo saliente, se pueden 
producir impactos en cascada sobre átomos vecinos. Tras 
una serie de interacciones entre átomos adyacentes los 
átomos expulsados de sus posiciones en la red pueden 
seguir varios caminos: 1) Permanecer en la red en 
posiciones intersticiales distorsionando la geometría original 
de la red metálica. 2) Recombinarse con una vacante 
existente en la red, con lo que se reduce la energía libre del 
sistema, no existiendo efecto final de daño sobre la 
estructura metálica. 3) Formar agrupaciones de átomos 
intersticiales-vacantes (clusters). 4) Combinarse 
químicamente con átomos de otro elemento existente en la 
aleación, dando lugar a aparición de nuevos compuestos 
(precipitados) y finalmente 5) Desaparecer en puntos 
denominados como "sumideros" tales como límites de grano 
del material. 

Aunque algunas de éstas posibilidades reducen 
sustancialmente el número de defectos finales que pueden 
alterar las cualidades mécánicas del material se origina un 
efecto macroscópico, reducción de ductilidad y tenacidad, 
pudiendo hablar globalmente de fragilización. 
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Dado que la fragilización del acero de vasija es un proceso 
inherente al funcionamiento del reactor, la única vía de 
mantener la seguridad dentro de unos márgenes aceptables 
es cuantificar este deterioro para lo cual se han desarrollado 
los programas de vigilancia. 

Durante la fase de construccion y primera operación de la 
central, se situan dentro del núcleo una serie de cápsulas de 
vigilancia, las cuales, consisten en un compartimento 
estanco (generalmente de acero inoxidable) que contiene en 
su interior probetas pertenecientes a zonas críticas expuestas 
a irradiación ("Belt Line" y soldaduras) del mismo material 
utilizado en la fabricación de la vasija y con el mismo 
tratamiento termomecánico de conformado. 

La cuantilicación del efecto de la fragilización neutrónica se 
lleva a cabo mediante el análisis de las probetas charpy-V. 
La figura 1 esquematiza el procedimiento habitual de 
análisis. La irradiación neutrónica provoca modificaciones 
de la curva charpy original en dos sentidos: 

Incremento de la temperatura de transición en 
función de la fluencia neutrónica total recibida por 
el material. El nivel de energía para el cual se 
establece el incremento queda fijado por el código 
ASME como 41 J[l] [2]. 
Disminución del "Upper Self' o rama asintótica 
superior de la curva Energía-Temperatura típica 
del ensayo Charpy-V) [3] . 

Se define temperatura de transición a aquella en la que 
ocurre el cambio de modo de rotura frágil (bajas 
temperaturas) a dúctil (temperaturas ele\'adas). Si bien, este 
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Figura l. Esquema del proceso de análisis de las cápsulas 

de vigilancia 

cambio nunca ocurre de manera brusca, es necesario 
adoptar un criterio común para establecer comparaciones 
posteriores. Al ser la base para el cálculo de los 
incrementos de la temperatura de transición en función de la 
irradiación, su estimación ha de ser muy precisa a la vez que 
conservadora. 

Se acepta que la curva de tenacidad de fractura del material 
constitutivo de la vasija sufre el mismo desplazamiento que 
el de la temperatura de referencia obtenida de la curva 
charpy. Este procedimiento lleva asociado dos 
incertidumbres importantes: 

La irradiación no modifica el hábito de la curva 

El curva de tenacidad de fractura sufre el mismo 
desplazamiento que la curva charpy 

Los resultados así obtenidos han de ser por lo tanto 
conservadores, mediante la metodología propuesta en este 
trabajo y en otros anteriores del grupo se pretende eliminar 
estas incertidumbres, calculando directamente la tenacidad 
de fractura del material en cualquier estado de irradiación y 
a cualquier temperatura, obteniendo directamente la curva 
tenacidad-temperatura del material bajo cualquier estado de 
irradiación. 

DESARROLLO 

Material 

En el presente trabajo se han empleado un acero típico en la 
construcción de vasijas de reactores de agua a presión como 
es el ASTM A 533 B 1, suministrado por el OlEA para la 
realización de la cuarta fase del proyecto de investigación 
coordinado "Assuring structmal integrity of reactor pressure 
\'essels". Su composición química, así como sus valores 
mecánicos característicos vienen reflejados en la tabla l. 

Tabla l. Composicion química 
(%) 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 

Propiedades mecánicas 

Límite elástico (MPa) 484 
Resistencia a tracción (MPa) 622 
Alargamiento en rotura (%) 26 
Estricción (%) 77 
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Equipamiento utilizado 

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 1 Iv1Hz con su correspondiente software de 
adquisición de datos. 

A partir de los datos originales del ensayo se ha 
confeccionado un software propio para su tratamiento y 
análisis, que ha sido empleado con éxito [4] en trabajos 
anteriores. En éste momento se ha sistematizado la 
localización de puntos críticos del ensayo (ya discutidos en 
otros trabajos) que permiten determinar posteriormente 
parámetros como la integral J y t; [5] [6] y en este caso K~a. 

Probetas 

Las probetas utilizadas han sido charpy standard, (55 x 1 O 
x 1 O mm), con entalla en V a 45 o no agrietadas. La 
tenacidad de fractura estática del material se ha obtenido a 
partir de datos provinientes de la base de datos de la OlEA 
existente para este material, centrándonos en probetas CT de 
1 pulgada de espesor y con el plano de crecimiento de la 
grieta en dirección T -L. 

RESULTADOS Y DISCUSION 

Se han realizado un total de 20 ensayos charpy para 
conformar la curva energía-temperatura, la cual viene 
reseñada en la figura 2, obteniendose el clásico registro 
fuerza-tiempo del charpy instrumentado para cada 
temperatura ensayada. 

Los registros fuerza-tiempo han sido analizados mediante el 
soft\\'are propio mencionado, para obtener la tenacidad de 
fractura del material (K1c). Para la determinación de la 
tenacidad de parada de grieta ha sido necesario mejorar el 
sofh\·are de partida, calculando velocidades de crecimiento 
de grieta y tiempos críticos para parada. Este desarrollo se 
expondrá a continuación. 
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Figura 2. CurYa Energía-Temperatura 
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De la curva típica fuerza-tiempo obtenida en cada ensayo se 
ha procedido a filtrar digitalmente la señal con el objetivo de 
separar las dos componentes existentes (figura 3). De un 
lado la señal esquematizada en la parte superior de la figura 
3 perteneciente al comportamiento macroscópico de la 
probeta (Flexión y posterior rotura) y de otro la señal 
oscilatoria, superpuesta a la anterior y que está originada en 
el impacto de la cabeza del martillo sobre la probeta (gráfica 
inferior de la figura 3). 

Tiempo (¡n) 

Figura 3. Separación de señales por filtrado digital 

La determinación de la tenacidad de fractura (K1c) según 
estas dos posibles vías de análisis ya ha sido tratada en 
trabajos precedentes [7], a través de la determinación de 
puntos críticos asociados a la curva fuerza-tiempo inicial, 
como por ejemplo aparición de fisura de borde agudo e 
iniciación del crecimiento estable de grieta. Para determinar 
K1a es necesario conocer además la longitud de grieta en el 
instante de parada de la misma. 

El análisis post-ensayo de las superficies de fractura no 
pennite delimitar las posibles evoluciones de la grieta, sobre 
todo cuando la probeta presenta gran deformación plástica 
antes de su rotura, por lo que se hace necesario recurrir a 
soluciones alternativas. Una posible vía de análisis para 
evaluar la velocidad de la grieta a partir del instante de 
rotura es la aparición de efecto doppler en la señal, asociado 
con el movimiento del foco emisor de ondas situado en el 
frente de grieta. 

Una vez que se ha nucleado la grieta y la probeta ha 
absorbido una cantidad de energía tanto elástica como 
plástica, el crecimiento repentino libera la energía elástica 
almacenada, produciendo en la señal oscilatoria un aumento 
de la amplitud de vibración. Si analizamos el fenómeno 
desde el punto de vista de transmisión de ondas a través de 
un medio, existen tanto un foco emisor (frente de grieta que 
avanza) como un receptor (captador de fuerza de la cabeza 
del martillo). Si analizamos el conjunto probeta-martillo 
como un sistema aislado el emisor se mueve acercándose al 
receptor a velocidad variable, el cual podemos considerarle 
en este sistema como estático. Recurriendo a las ecuaciones 
que describen el efecto doppler es posible encontrar la 
velocidad del foco emisor en función de las frecuencias del 
emisor y del receptor. 
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En este punto se pueden hacer dos simplificaciones para 
estudiar el fenómeno: 

La velocidad a la que se mueve el frente de grieta 
durante el período comprendido entre su arranque 
y parada es constante 

La velocidad de la onda elástica de compresión en 
el material es constante para todas las 
temperaturas estudiadas e igual a 5000 rn!s. 

Aunque no demasiado burdas, las anteriores 
simplificaciones llevan asociado un cierto riesgo. En el 
primer caso, el tiempo en el que corre la grieta es de unos 
cuantos 11s, por lo que despreciar las aceleraciones y 
deceleraciones en este período no conlleva un error 
excesivo. En el segundo caso, al tratarse de un medio sólido 
en el que su densidad no varía de forma apreciable en el 
rango de temperaturas de ensayo (-200 a 200 °C) tomar una 
velocidad constante parece que no modifica de forma 
importante los resultados finales. No obstante, para trabajos 
futuros es necesario corroborar estos puntos. 

El procedimiento seguido para este análisis es filtrar la señal 
original mediante un filtro digital "pasa banda" windows 
tipo hanning (composición de senos y cosenos) para unas 
frecuencias comprendidas entre 17 y 80 kHz, con lo que 
obtenenos un registro de la señal oscilatoria pura de la 
probeta durante el ensayo. A esta señal filtrada le aplicamos 
una Transformada Rápida de Fourier (FFT) con objeto de 
localizar frecuencias características de vibración en este 
rango. Las gráficas de la figura 4 muestran dos registros 
obtenidos para dos temperaturas de ensayo, una con 
comportamiento frágil y otra marcadamente dúctil. En el 
caso de las probetas frágiles el estudio se complica de forma 
notable, ya que la rotura se produce en un tiempo muy corto, 
con lo que las amplitudes relativas de los picos del espectro 
FFT se reducen, llegando incluso a solaparse. En estos casos 
se ha hecho necesario un tratamiento matemático específico 
en ésta región del espectro que permita resolver los picos. 

La ecuación empleada para calcular la velocidad del foco 
emtsor es: 

Donde v,": 
u: 

u+V re e 
vrec ___ _ 

(u+V¡ocJ 

V foco 

Frecuencia captada por el receptor 
Velocidad de la onda en el medio 

V, •• : Velocidad del receptor 
Vroco: Velocidad del foco emisor 
Vroco: Frecuencia del foco emisor 

Una vez calculada la velocidad de la grieta es necesario 
conocer el tiempo de matenimiento para determinar su 
longitud final, para ello se ha recurrido a la determinación 

O.CB 
T"=OoC 

O. CE 

O.CI2 

o. m 

o 2IXD 4::rrD 6liD 8JID 1aiiD 

O.CB 

1\ 
T"=.ffioC 

O. CE 

;:¡o.04 

f ~ \ 1' O.CI2 / \j \J 

o. m 
__// 

o 2IXD 4::rrD 6liD 8JID 1aiiD 

Fre::t..m:ia (1-k) 
Figura 4. Picos de vibración encontrados en las gráficas 
FFT de la señal filtrada 

de puntos críticos del ensayo basados en el análisis por 
flexibilidad [7]. Según señalan los resultados, la velocidad 
de propagación aumentan con la temperatura de ensayo, sin 
embargo los tiempos detectados evolucionan en sentido 
inverso, es decir mayor tiempo de propagación a menor 
temperatura. Es por esto que las longitudes de grieta 
calculadas, como parece obvio, son mayores a menor 
temperatura. 

Con objeto de comparar los valores encontrados de K1c y de 
K1• se ha recurrido a la base de datos de tenacidad de 
fractura de la OlEA para este material, seleccionando los 
registros pertenecientes a probetas de 1 pulgada de espesor 
y en dirección T-L. Igualmente, se ha incluido también de la 
misma base de datos aquellos pertenecientes a tenacidad de 
fractura dinámica obtenida mediante probetas charpy-V 
preagrietadas. La tenacidad calculada según el método 
expuesto difiere notablemente de la K10 típica (figura 5). 
También se han tenido en cuenta las curvas ASME XI app. 
G. para K1c como para K1., incluyendose ambas en la figura 
6. Los resultados muestran una buena concordancia en la 
zona de transición entre los datos de KJc pertenecientes a la 
OlEA y nuestros resultados, aunque existe una cierta 
discrepancia en cuanto en la zona límite superior. Tanto los 
valores calculados de KJc como los de K1• se encuentran a la 
izquierda de la envolvente inferior propuesta por ASME 
(figura 6). 
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Figura 5. Comparación entre resultados de K1c y Km 

Para la estimación de la tenacidad de parada de grieta K1• 

Kim Wallin [8] propone un método basado en la detección 
de la temperatura para el que F. es 4 kN, entendiendo Fa 
como la carga de parada de grieta en un registro carga
desplazamiento de un charpy instrumentado, empleando 
posteriormente el concepto de la "Master Curve" para la 
obtención de una curva K~a-tempcratura. 
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Figura 6. Datos de KJc y K1• comparados con los 
propuestos por ASME XI app. G. 

200 

En la figura 7 se representan junto con F. algunos de los 
valores de carga fácilmente obtenibles de los registros y 
comunmente empleados en algunos cálculos. 

F GY = Carga en el límite elástico 
F m = Carga máxima 
Fu= Carga de caída 
Fa= Carga para la parada de grieta 

A partir de la variación de la carga Fa respecto a la 
temperatura de ensayo, se puede construir la llamada Master 
Curve para la tenacidad de fractura de parada de grieta, K1 •. 

Esta master curve es de la forma: 

~1) 
u. 

o 

o 5CO 

t [¡Js] 

Figura 7. Puntos característicos de carga empleados en 
charpy instrumentado 

Kla = 30 + 70 exp (0,0 19 (T-T K1.)) 

Donde T Kia es una temperatura característica del materiaL Es 
suficiente con la determinación de esta temperatura para 
establecer su dependencia con K1 •. Para ello se establece 
que [8]. 

Donde Tralk>: = T" para la cual la F. es 4kN 

Para el caso del acero en estudio, la variación de Fa con la 
temperatura es de la forma: 

F = 4 e, [ ( T + 14.49 )] 
a xp 74.78 

Donde: TFa4k>: = -14.49 oc y e= 74.78 

Con lo que la "Master Curve" de parada de grieta para este 
tipo de acero es de la forma: 

K1• = 30 + 70 exp (0,0 19 (T +4,5)) 

Los valores proporcionados siguiendo la metodología 
propuesta por Kim Wallin se recogen en la figura 8 junto 
con los obtenidos a través de nuestro tratamiento. La 
concordancia entre ambos es evidente, aunque haciendo 
notar que en nuestro caso los valores son obtenidos 
directamente del ensayo sin recurrir a correciones de los 
datos por factores ni a ajustes de curvas preestablecidas 
(Master Curve), por lo que en principio son utilizables para 
cualquier condición y estado del material. 

CONCLUSIONES 

La actual sistemática de análisis de cápsulas de vigilancia 
lleva asociadas importantes incertidumbres en la 
determinación de la tenacidad de fractura del material en 
función de la dosis de irradiación recibida, originadas en el 
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Figura 8. Comparación entre la curva propuesta por 
Wallin y los resultados obtenidos 

hecho de que dicha tenacidad se evalúa a partir de un ensayo 
indirecto como es el Charpy-V. Aunque en las cápsulas de 
vigilancia se incluyen probetas de mecánica de fractura 
generalmente del tipo CT Y2" no existe todavía una 
metodología de ensayo mundialmente aceptada para su 
análisis, por lo que en la mayoría de los casos estas probetas 
no son ensayadas. 

Para evitar estas incertidumbres se han abordado hasta la 
actualidad un gran número de proyectos de investigación 
enfocados a la determinación directa de la tenacidad de 
fractura del material en cualquier estado de irradiación, las 
tendencias actuales apuntan hacia dos vías: 

Aplicar el concepto de la "Master Curve", del que 
ya existe un "Draft" de nonna ASTM a través de 
ensayos estáticos de flexión en tres puntos 

Obtener datos significativos del 
instrumentado, intentando extraer 
información disponible en este ensayo. 

Charpy 
toda la 

Ambas tendencias se sustentan en la normativa de ensayo 
actual, en la que las probetas charpy-V son la base de la 
metodología. Estas probetas reunen dos características 
esenciales para su uso en los programas de vigilancia; de 
una parte, un tamaño reducido para su inclusión en el 
interior de la cápsula y de otra la geometría mínima 
necesaria para obtener tenacidades de fractura por medio de 
ensayos de flexión. 

Dado que en cualquier caso en los programas de vigilancia 
actuales es necesario ensayar las probetas charpy, de la 
simple utilización de un péndulo instrumentado es posible 
disponer de una información nucho más precisa y como se 
ha mostrado en el trabajo, obtener directamente la tenacidad 
de fractura del material e incluso la tenacidad de parada de 
grieta para cualquier combinación de temperatura y estado 
de irradiación con la ventaja de no necesitar probetas 

preagrietadas, lo que complicaría su ensayo y manipulación 
en el caso de trabajar con material irradiado. 

Aunque ya se había comentado en trabajos precedentes la 
buena concordancia de la tenacidad de fractura clásica 
(estática) con la calculada a través de métodos dinámicos, se 
apunta una nueva vía al obtenerse también la tenacidad de 
parada. Una de las ventajas de este método es que en un 
mismo ensayo rápido y barato como es el charpy 
instrumentado se pueden obtener ambos valores (K1c y K1a,) . 
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Resumen. En este trabajo se han estudiado los micromecanismos de fractura por clivaje en dos aceros 
microaleados con microestructura bainítica, mediante ensayos de flexión en cuatro puntos a 77K. En el 
caso del acero microaleado al Ti-V, la nucleación de la fractura está relacionado con la rotura de una 
partícula grosera de TiN. Por el contrario, en el microaleado al V, no se ha podido correlacionar el inicio 
de la exfoliación con ningún elemento microestructural. En ambos casos se ha realizado un análisis por 
MEF para obtener el campo de tensión y deformación en la zona de rotura. Los resultados muestran que 
en estos materiales ante la ausencia de partículas frúgiles de TiN, es necesaria cierta deformación para 
iniciar la fractura. En consecuencia, la tensión crítica de fractura por clivaje crF resulta insuficiente para 
caracterizar el proceso de fractura frágil de las microestructuras estudiadas, de manera que sería 
necesario un parámetro donde se incluyese la contribución de la deformación. 

Abstract. In this work clea\'age fracture micromechanisms have been analysed in two microalloyed 
steels with bainitic microstructures performing 4 point bending tests at 77K. In the case of Ti-V 
microalloyed steels, the cleavage nucleation has been related to the cracking of a coarse TiN particle. On 
the contra!)·. in the V microalloyed steel it has not been possible to correlate the cleavage initiation with 
any microstructural feature. In al! the cases a FEM analysis has been considered to study the stress and 
strain distributions in the zone of 1i·acture. The results show that in these materials when there are not 
TiN brittle particles, some strain is necessary to initiate fracture. In consequence, the critica! cleavage 
fracture stress can be insullicient to charactcrise the brittle fracture process of the studied 
microstructures and another para meter including the contribution of strain would be necessary. 

l. INTRODUCCIÓN bainíticas resulta complejo identificar el elemento 
microestructural controlante, ya que la modificación de 
un parámetro puede provocar a su vez la variación de 
otras variables microstructurales[2]. 

En metales BCC, el proceso de fractura fnígil por 
clivaje se ha descrito como un proceso que se inicia 
(etapa de nucleación) por la rotura de una partícula 
frágil de segunda fase o inclusión no metálica y 
posterior propagación de esta grieta en la matriz 
circundante (etapa de propagación) [1]. Se ha 
observado que la fractura frágil de aceros ferríticos 
dulces al carbono, obedece a un criterio de tensión 
crítica de fractura y que esta crF es independiente de la 
temperatura [2]. En el caso de los aceros bainíticos, el 
carburo ha sido identificado como el elemento 
microestructural que controla la fractura por clivaje a 
77K [3]. De todas fom1as, esta identificación se basa en 
procedimientos indirectos, y no en observaciones 
fractográficas directas. Por ello, en microestructuras 

En un trabajo previo, se ha observado que la fractura 
frágil en aceros microaleados al Ti, V y Ti-V, con 
microestructuras ferrítico-perlíticas y martensíticas, es 
un proceso controlado por la propagación en la matriz 
de una grieta nucleada en un TiN grosero [4,5]. En este 
trabajo se han estudiado dos aceros, con 
microestructura bainítica, uno rnicroaleado con Ti, de 
manera que posee TiN groseros que pueden actuar 
como posibles lugares de nuclcación de rnicrogrictas y 
otro sin ellos. El objetivo del trabajo es estudiar la 
posible variación en crF y en el micromecanismo de 
fractura, entendido como la condición crítica de 
fractura. 
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Tabla l. Composición química de los aceros (%peso). 

Acero e Mn Si S 

A 0.21 1.51 0.27 0.002 

B 0.24 1.60 0.25 0.002 

2. TÉCNICAS EXPERIMENTALES 

En este trabajo se han utillizado dos aceros cuya 
composición química se detalla en la tablal. El acero 
A, es un acero de contenido medio en carbono 
microaleado al Ti-Y, y el acero B es un acero 
microaleado al V de composición química muy 
parecida a la anterior. 

Se han elegido estos dos aceros con el propósito de 
estudiar únicamente la posible variac1on del 
micromecanismo de fractura en los aceros debido a la 
presencia o ausencia de partículas frágiles de TiN. 

Se han considerado únicamente microestmcturas de 
tipo bainítico. Previamente a la obtención de probetas 
con microestmctura bainítica se realizaron pmebas 
para estudiar el rango de temperaturas que asegurase 
microestmcturas totalmente bainíticas. Las 
microestmcturas bainíticas estudiadas se han obtenido 
mediante un tratamiento térmico consistente en 
austenizar a 1050°C durante 30 min y transformación 
isoterma en un bailo de sales a 375°C (acero A), y a 
390°C (acero B). 

Se ha observado la microestmctura mediante 
microscopía óptica previo ataque con una disolución de 
nital al2%. 

Como ya se ha dicho anteriormente, en este trabajo se 
trata de estudiar y comparar los micromecanismos de 
fractura que actúan en los aceros, bien ante la presencia 
de una población de partículas frágiles de TiN de 
tamaño superior a 1 J.un, bien ante la ausencia de éstas. 
Un parámetro muy utilizado para caracterizar los 
micromecanismos de fractura frágil, es la tensión 
crítica de fractura por clivaje crF. 

Con el objeto de calcular la crF, y al mismo tiempo 
empleando técnicas de microscopía electrónica de 
barrido realizar un estudio fractográfico de los 
micromecanismos operantes, se han realizado ensayos 
de flexión en cuatro puntos con probetas de entalla en 
V a la temperatura del nitrógeno líquido (77K) con una 
velocidad constante de la cmceta de O.lmm/min. Las 
dimensiones de las probetas han sido 12.7xl2.7x75 
(iguales a las de Griffiths y Owen [6]) en el caso del 
acero A y de 11.0:..:1 l.Ox75 en el caso del acero B. En 
ambos casos se ha mantenido el radio de la entalla 
constante (0.25mm). De cada acero se han ensayado 

Al 

0.015 

0.018 

V Ti M o N (ppm) Ti/N 

0.19 0.017 0.05 103 1.65 

0.19 0.001 0.04 90 0.11 

tres probetas. Al mismo tiempo se han realizado 
ensayos de tracción con probetas cilíndricas de 
extremos roscados a 77K. 

Se ha calculado el campo de tensiones y deformaciones 
en la sección media de la probeta entallada, resultante 
de aplicar el ensayo de flexión en 4 puntos, utilizando 
el código ABAQUS de elementos finitos en condiciones 
de deformación plana e introduciendo la ecuación 
constitutiva de cada acero a 77K [7]. 

Fig.l. Microestmctura bainítica de los aceros A y B. 
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3. RESULTADOS 

En la figura 1 se puede observar la microestructura 
bainítica obtenida en los dos aceros. Se ha podido 
observar que a partir de un grano de austenita pueden 
formarse uno o varios paquetes bainíticos dependiendo 
del tamaño de grano de austenita; cuanto mayor, más 
paquetes bainíticos se forman. 

En la tabla 2 se resumen los resultados obtenidos a 
partir de los ensayos de tracción a 77K. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas a partir del ensayo de 
tracción 

Acero cro.2% UTS K n 
(MPa) (:rv1Pa) 

A 1038 1176 1579.1 0.081 

B 10-l-l 1188 1622.0 0.089 

En la tabla 3 se detallan las cargas de rotura de las 
probetas sometidas a los ensayos de flexión en cuatro 
puntos. Al mismo tiempo, se ha medido en el 
microscopio electrónico de barrido la distancia del 
lugar de inicio de la fractura o estallido principal a la 
raíz de la entalla, dentalla· Se ha calculado la tensión 
crítica de clivaje crp, a partir de la carga 
correspondiente a la rotura de la probeta y la distancia 
dcntalla haciendo uso del análisis realizado por elementos 
finitos. También se incluyen en dicha tabla los valores 
dmax y Címax referentes a la tensión principal máxima en 
la entalla y su correspondiente distancia a la raíz de la 
entalla. Por último, se ha incluíclo dp que es la distancia 
de la zona plástica a la entalla en la sección media de la 
probeta, como un parámetro que indique la extensión 
de la zona plástica en el momento de la rotur3. 

Como se puede ver en la tabla 3, hay cierta variación en 
los valores de crp, del acero A al B. Por otro lado es de 
destacar, que en el acero B, de las tres probetas 
ensayadas, en dos, el inicio se encuentra en la misma 
raíz de la entalla. En la fig. 2, se muestra el inicio muy 
próximo a la entalla de una de las probetas del acero B. 

Sin embargo en el acero A, en todos los casos el inicio 
se encuentra, alejado de la raíz de la entalla. En general 
este inicio está localizado a menor distancia que dma.x y 
solamente en uno a mayor. 

Tabla 4. Dimensiones de los TiN y primera faceta de 
clivaje en los inicios de fractura. 

Acero CJp* a m in amax Dmin Dmax 

(MPa) ütm) ütm) ütm) (J..Lm) 

19-l3 3.0 5.0 7.0 24.0 

A 18-l5 1.1 1.4 12.9 2-l.3 

2118 2.0 3.3 9.4 36.0 

Al igu3l que en el caso de aceros con contenidos 
parecidos de Ti, pero con estructuras de ferrita, ferrita
perlit3 y martensita [-l,5], el origen de la fractura en 
todas las probetas del acero A está asociado al estallido 
frágil de un TiN seguido de la propagación de dicha 
microgrieta a la matriz circundante. En la tabla 4 se 
muestran los tam3ños de las partículas iniciadoras de b 
fractura frágil, y al mismo tiempo el tamaño de la 
primera faceta de clivaje en la cual se ha propagado la 
microgrieta iniciada en la partícula. Al igual que en 
otros casos [ 4], está primera faceta tiene una 
desorientación muy pequeña respecto al plano normal a 
la dirección de la tensión principal máxima (plano 
macroscópico de fractura). 

Tabla 3. Resultados del ensayo de flexión en 4 puntos. 

Steel Pmax Gnon/cro.2'% O'max Cíp dentalla (J..Lm) dmax dp 
(N) (:rv1Pa) (MPa) (J..Lm) (J..lm) 

23320 0.94 2070 1943 125 218 283 

A 25940 1.03 2150 1845 374 243 371 

25280 1.02 2130 2118 207 230 360 

31980 2.03 2553 1539 o 500 1044 

B (*) 32860 2.09 2586 2250 225 550 1129 

36710 2.24 2681 1534 o 570 1289 

(*)probetas de dimensión 1l.Oxll.O mm2 en lugar de los 12.7x12.7 mm2 de Griffiths y Owen. 
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Fig. 2. Inicio cercano a la entalla (acero B) Gnon/cro=2.09 

4. DISCUSIÓN 

El análisis fractográfico del acero microaleado al Ti 
revela que el origen de fractura está asociado a 
partículas rotas de Ti N (ver figura 4 ). Este 
comportamiento es similar al observado en otros aceros 
con TiN groseros en microestructuras ferríticas 
ferrítico-perlíticas y martensíticas [4,5]. Esto significa 
que contrariamente a lo que se dedujo en otros casos de 
bainita superior, la nucleación de la grieta no ha sido 
en un carburo [3] sino en un TiN. 

Sin embargo en el caso del acero B no ha sido posible 
encontrar partícula alguna en el origen de fractura. 
Posiblemente la fractura haya nucleado en un pequeilo 
carburo, pero no se ha podido identificar nada en el 
SEM (ver figura 5). 
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Fig. 3. Cálculo por MEF de la evolución de la tensión 
( cr11 ) y de la deformación (E:p eq) en el inicio (225 J.l.m) 
para el acero B. cr 11 ma.x: pico de tensión en la probeta. 

Si nos fijamos en los resultados de la tabla 3, tanto los 
valores de Gnornlcr0 , como los valores de crF (solo 
tomando el que su dontalla no es 0), son mayores en el 
caso del acero B que en el caso de A. Se puede observar 
que la adición de Ti, favorece la formación de TiN 
groseros ( > 1 J.J.m) que facilitan la nucleación del 
defecto inicial, de manera que la carga de rotura se 
reduce en un 100% ( Gnomlcro(A)=l.O frente a 
Gnon/cro(B)=2.0 ). Estas diferencias no se pueden 
asignar al menor tamaño de las probetas del acero B 
( considerando un comportamiento tipo "weakest link" 
y un exponente de Weibull m = 8 [8], las diferencias 
entre la de 12.7 y 11.0 serían un 2%). 

En la figura 3 se muestra la evolución de la tensión 
principal máxima en el punto correspondiente al inicio 
de la fractura en la probeta cuya dentalla = 225J.l.m del 
acero B. Como se puede observar la fractura se produce 
tras una saturación en el nivel de tensión. Este 
comportamiento es más acusado cuanto mayor es 
Gnon/cro y menor es la distancia del origen a la entalla. 
Por otra parte, en las otras dos probetas del acero B, el 
origen de fractura está muy cercano a la punta de la 
entalla (ver figura2). Además parece que hay una serie 
de pequeñas cavidades en las cercanías de la entalla. 

El valor de crF=2250 del acero B, puede parecer que si 
bien es mayor que la crF del acero A, (1943,1845,2118), 
tampoco la resistencia a la fractura sea mucho mayor. 
Sin embargo si nos fijamos en la saturación que se ha 
producido en la tensión (fig.3), esta tensión critica de 
clivaje no basta para explicar el proceso de fractura 
sino que es necesario considerar además la aportación 
extra de la deformación en todo el tramo del proceso de 
carga en que la tensión principal apenas varia. 

En el caso de aceros perlíticos, Lewandowski y 
Thompson [9,10] observaron que cuando el inicio de la 
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fractura no estaba asociado con inclusiones, los lugares 
de inicio estaban localizados más cercanos a la entalla, 
en regiones donde la componente de defom1ación era 
grande. Algo similar sucede con el acero B en el caso 
estudiado. En consecuencia, a la vista de la saturación 
que se produce en la tensión, parece que en estas 
condiciones en las que no hay partículas frágiles 
groseras, es necesario tener un mínimo de deformación 
para poder nuclear un defecto en la matriz que se 

Fig . ..J. Inicio de fractura correspondiente a probeta del 
acero A (dontaua = 37..J. ~un) 

propague por la misma bajo la tensión actuante. Esto 
demuestra que la nucleación del defecto no es un 
proceso controlado por la tensión. 

De hecho, en dos de las 3 probetas ensayadas del acero 
B, el inicio de la fractura está muy próximo de la 
entalla, asociado a ciertas cavidades dúctiles formadas 
en la zona de la raíz de la entalla, donde la 
deformación es máxima. 

Fig. 5 Inicio de fractura correspondiente a probeta del 
acero B (dentalla = 225 ¡.tm) 
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Fig.6 Extensión de la zona plástica para ünon/cro=2.1 y ünon/cro= 1.1 

Otro aspecto interesante es la diferencia de tamailo de 
la zona plástica en el momento de la fractura entre el 
acero A y el B. Para el A la zona plástica está muy 
limitada a la punta de la entalla, sin embargo para el B 
la zona plástica es mucho mayor y está a punto de 
producirse la plastificación de la sección 
(ü110mlcro=2.25). Se observa claramente el papel que 
juega la deformación plástica en el proceso de fractura. 
Resumiendo, en el tipo de estructuras bainíticas 
estudiadas, la tensión crítica de fractura por clivaje crF 
calculada no es suficiente para describir la resistencia a 
la fractura por clivaje, siendo necesario completar el 
criterio de fractura introduciendo la defonnación. 

5.CONCLUSIONES 

Del trabajo realizado con estos dos aceros microaleados 
de microestructura bainítica, se concluye: 

- En el caso de aceros bainíticos microaleados con Ti 
con partículas groseras de TiN, el proceso de fractura 
frágil se inicia debido a la nucleación de microgrietas 
en los TiN igual que con otras microestructmas 

- En las aleaciones sin Ti, la crF es mayor que en los 
microaleados con Ti. En estos aceros, la fractura por 
clivaje se produce tras una gran saturación en la 
tensión principal máxima de manera que la 
deformación creciente, contribuye a la nucleación de 
un defecto capaz de propagarse de manera frágil. 

- Los resultados demuestran que el proceso de fractura 
por clivaje no se puede caracterizar únicamente con la 
tensión crítica de fractura y que es necesario tener en 
cuenta la contribución de la defom1ación. 
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ESTUDIO DEL COMPORTAMIENTO A FRACTURA DE DOS ALEACIONES DE ALUMINIO 

G. Atxaga y A.M. Irisarri. 
INASMET Opto, Materiales Metálicos 
c. Portuetxe 12, 20009 San Sebastián 

Resumen. Se ha analizado la influencia de las partículas de segunda fase sobre el comportamiento a 
fractura de dos aleaciones de aluminio de alta resistencia de la serie ?XXX. El examen en el microscopio 
electrónico de barrido de las superficies de fractura de las diversas probetas ensayadas reveló que el 
mecanismo operante era uno de coalescencia de microvacíos. Así mismo, se observó que la gran mayoría 
de partículas presentes en las superficies de fractura de las probetas de la aleación 7475 tenían un elevado 
contenido en hierro indicando el notable efecto de este elemento sobre el comportamiento a fractura de la 
misma. En la aleación 7050 también se observaron un gran número de partículas ricas en hierro, 
acompañadas, en esta aleación, por otras con un alto porcentaje en silicio. 

Abstract. The influence of second phase particles on the fracture behaviour of two high strength 7XXX 
aluminium alloy has been analysed. Fractographic examination in the scanning electron microscope 
revealed that the acting mechanism was microvoid coalescence in both alloys. Most of the particles 
present in the 7475 alloy were iron rich indicating the effect ofthe content in this element on the fracture 
behaviour of the alloy. In the 7050 alloy a large number of iron rich particles was also observed together 
with others with a high silicon percentage. 

1. INTRODUCCION 

La necesidad de conjuntar la rentabilidad económica 
con una alta fiabilidad constituye el requerimiento 
principal en el diseño, construcción y mantenimiento de 
una aeronave. La estructura deberá poseer una larga 
vida, bajo peso y requerir unos costes de mantenimiento 
mínimos. Los materiales empleados deben presentar no 
solo una alta resistencia estática y frente a la fatiga sino 
también un buen comportamiento frente a la 
propagación de grietas, una elevada resistencia residual 

y unas buenas propiedades frente a la corrosión [1]. 

Pese a que las predicciones efectuadas hace tan solo 
algunos años apuntaban a que el Boeing 777 se 
construiría utilizando principalmente materiales 
compuestos de matriz polimérica en la realidad las 
aleaciones de aluminio constituyen los materiales 

predominantes [2]. Aún más, tampoco las expectativas 
puestas en el uso de las aleaciones de aluminio-litio se 
han cumplido y aunque el diseño inicial apuntaba a la 
construcción del fuselaje de los nuevos Airbus A330 y 
A340 con estas aleaciones razones tanto técnicas como 
económicas recomendaron abandonar esta idea y 
emplearla únicamente en elementos muy concretos 

constituyendo tan solo un 6 % del peso de la estructura 
frente a un 60 % de las aleaciones convencionales de 

aluminio de alta resistencia [3]. Todo esto ha llevado a 
concentrar los esfuerzos en lograr un mayor grado de 
conocimiento y obtener unas mejores propiedades de 
resistencia mecánica, tolerancia al daño, menor peso y 
mejor comportamiento frente a la corrosión de las 

aleaciones de las series 2XXX, 6XXX y 7XXX [4]. 

Por tanto, parece lógico analizar el comportamiento a 
fractura de estos materiales con vistas a introducir las 
oportunas mejoras. El presente trabajo se ha centrado en 
dos aleaciones de la serie 7XXX. Sin entrar en detalles, 
sí se debe señalar que estas aleaciones poseen como 
característica común el hecho de que su principal 
elemento de aleación sea el cinc en porcentajes entre el 

1 y el 8% [5]. Sin embargo, el hecho de que el cinc sea 
altamente soluble en el aluminio conduce a que las 
aleaciones binarias aluminio-cinc no sean endurecibles 
por precipitación por lo cual su utilización industrial ha 
sido mínima. La adición de magnesio a las aleaciones 
binarias aluminio-cinc permite la formación de la fase 
MgZn2 con una buena respuesta a la maduración en 
breves períodos de tiempo, incrementando notable
mente su resistencia mecánica. 
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Las aleaciones 7XXX utilizadas en aeronáutica suelen 
poseer además un cierto porcentaje de cobre con el fin 
de mejorar su comportamiento frente a la corrosión bajo 
tensión. Además, este elemento participa en el proceso 
de maduración mediante un aumento del grado de 
saturación y convirtiéndolo en sumamente complejo ya 
que se pueden llegar a formar nada menos que seis fases 
diferentes en las cuales participan dos o tres de estos 

cuatro elementos [6]. 

Por otra parte, hay que considerar la posible 
contribución a la formación de partículas de segunda 
fase de los elementos añadidos para afinar el grano y 
retardar la recristalización incrementando la temperatura 
a la cual se inicia el proceso. Estos elementos son en las 
aleaciones 7XXX el cromo o el circonio aunque en la 
aleación 7076 esta labor la ejerce el manganeso. 
Finalmente, aunque en las aleaciones tolerantes al daño 
su contenido se halla estrictamente restringido, no se 
pueden olvidar dos elementos que constituyen sus 
principales impurezas; el hierro y el silicio. 

Dado el gran número de elementos que intervienen en la 
composición de estas aleaciones resulta evidente la 
posibilidad de formación de muchas fases diferentes 
que afectarán a las propiedades del material. Las 
partículas de segunda fase se pueden clasificar en tres 
grandes grupos: las partículas intermetálicas que se 
forman como consecuencia de la segregación de 
elementos durante la solidificación y no se han disuelto 
en el posterior proceso tem10mecánico, las 
denominadas dispersoides que se forman por 
precipitación en estado sólido y tienen por misión 
retardar la recristalización y afinar el grano y las 
partículas metaestables que se producen en el curso del 
proceso de maduración de la aleación, cuyo tamaño y 
distribución pueden verse modificados por tratamientos 
térmicos y que son los que confieren al material su 

elevada resistencia [7]. En tanto que los dos últimos 
grupos tienen un efecto beneficioso sobre la 
microestructura y las propiedades del material, las 
partículas del primero, groseras, promueven su fallo y 
son, por tanto, indeseables. 

En un trabajo exhaustivo de Bucci [8] examinó la 
capacidad de las diferentes aleaciones de aluminio para 
resistir al fallo en base a sus propiedades de resistencia 
mecánica, tenacidad a la fractura, velocidad de 
propagación de grietas de fatiga y resistencia frente a la 
corrosión bajo tensión. Sin embargo, no se ha publicado 
un trabajo que relaciones estas propiedades con las 
facetas fractográficas y las fases presentes en la 
aleación. 

El objetivo del presente trabajo es analizar la influencia 
de las partículas de segunda fase sobre el 

comportamiento a fractura de chapas gruesas, de 50 mm 
de espesor, de dos aleaciones de aluminio; 7475 y 7050. 

2. TECNICA EXPERIMENTAL 

Como se ha indicado los materiales elegidos para el 
presente estudio fueron dos chapas de 50 mm de 
espesor, perteneciente una de ellas a la aleación 7475 y 
la otra a la 7050. La composición química de estas 
chapas se muestra en la Tabla l. 

La aleación 7475 se hallaba en estado T7351, esto es, 
con un tratamiento de solubilización para intentar 
conseguir una solución sólida lo más homogénea 
posible, enfriada rápidamente, sometida a un alivio de 
tensiones, mediante estirado y sobremadurada mediante 
un tratamiento en dos etapas. La resistencia conseguida 
con este tratamiento es inferior a la de los tratamientos 
T651 o T7651 pero con las ventajas de una mayor 
tenacidad y mejor resistencia frente a la corrosión por 
exfoliación o bajo tensión. La aleación 7050 fue 
sometida a un tratamiento T7451, similar al anterior, 
pero buscando lograr unas propiedades de resistencia 
mecánica y frente a la corrosión intermedias entre las de 
aquel y el tratamiento T7651. Las características 
mecánicas de ambas aleaciones, obtenidas en un trabajo 

previo [9], se exponen en la Tabla 2. 

De cada una de estas chapas se extrajeron juegos de 3 
probetas compactas de tracción (CT) de 25 mm de 
espesor a dos diferentes alturas (1/4 del espesor y centro 
de la chapa) y con dos diferentes orientaciones, L-T y 
T-L. Después del ensayo la superficie de fractura de, al 
menos, una mitad de cada una de estas probetas fue 
examinada en el microscopio electrónico de barrido 
acudiendo a la espectrometría por dispersión de energía 
de rayos X para identificar las partículas y fases 
presentes. Con el fin de minimizar la contribución de la 
matriz circundante al espectro de las partículas se 
efectuó un segundo análisis con una baja energía de 
excitación. 

3. RESULTADOS Y DISCUSION 

La microestructura de ambas aleaciones se halla 
constituida por granos recristalizados, alargados en la 
dirección de laminación y regiones no recristalizadas 
que contienen una estructura de subgranos muy finos. 
Este tipo de microestructura habitual en las chapas de 
aleaciones 7XXX laminadas en caliente, especialmente 
en las regiones más deformadas, próximas a la 
superficie, donde la deformación crítica ha conducido a 

la aparición de gruesos granos recristalizados [1 0]. 
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Los resultados de los ensayos de fractura se exhiben en 
la anteriormente mencionada Tabla 2. En un trabajo 
previo se ofreció un análisis más detallado de los 

mismos [9]. En este punto tan solo destacar que en 
ambas aleaciones los valores obtenidos en las dos 
alturas de las chapas fueron muy similares, siendo los 
de la orientación L-T superiores a los de la T-L aunque 
las diferencias fueron menores que las encontradas por 

Bucci [8]. La aleación 7475 posee una tenacidad mayor 
que la 7050 e, incluso, impide la obtención de valores 
válidos de K1c de acuerdo con los requerimientos 
impuestos. 

El examen de las superficies de fractura de las probetas 
de ambas aleaciones revela que éstas se hallan cubiertas 
por cúpulas dúctiles, indicando la actuación de un 
mecanismo de coalescencia de microvacíos. Las 
micrografías de las figuras 1 y 2 permiten comprobar 
este punto. 

Resulta por tanto evidente el transcendental papel 
jugado por las partículas de segunda fase en el proceso 
de fallo de la aleación ya que es su rotura o descohesión 
con la matriz la que genera las pequeñas cavidades cuyo 
crecimiento y coalescencia provoca la fractura. El 
análisis por dispersión de energía de rayos X muestra 
que un elevado número de las partículas presentes en la 
aleación 7 4 7 5 corresponden a fases constituidas por 
aluminio, cobre y hierro (figura 3). Aunque se detectan 
apreciables cambios en los porcentajes de estos 
elementos, su identificación como la fase Al7Cu2Fe 
parece razonable. Las partículas de mayor tamaño de la 
micrografía de la figura 1, antes citada, pe1ienecen a 
este tipo. La gran mayoría de las restantes partículas 
también poseen hierro en su composición, destacando la 
fuerte influencia de este elemento sobre el 
componamiento a fractura de la aleación. 

Este hecho es aún más reseñable si se tiene en cuenta 
que la presencia de hierro en la aleación se encuentra 
estrictamente limitada ( máximo 0.1 % ). El tamaño y la 
naturaleza de estas partículas indica claramente que las 
mismas pertenecen al grupo de partículas intermetálicas 
formadas en el curso de la solidificación y cuya 
distribución no se ve alterada por los tratamientos de 
maduración. Además del efecto negativo sobre la 
tenacidad, al promover la formación de cavidades en las 
proximidades de estas partículas, el hierro ejerce una 
segunda influencia negativa ya que sustrae parte de los 
elementos que se deberían combinar para constituir las 
fases que dotan a la aleación de las propiedades 
deseadas. 

Se podría optar por intentar disolver estas partículas en 
el curso del tratamiento de solubilización previo a la 
maduración de la aleación. Sin embargo, esta práctica 

afronta el serio inconveniente de poder provocar la 
fusión de fases eutécticas cuyo punto de fusión se sitúa 
por debajo de solubilización de estas partículas con el 
consiguiente quemado del material. El riesgo de 
quemado de la aleación en el curso del tratamiento de 
solubilización es aún mayor si se tiene en cuenta que los 
eutécticos del sistema aluminio-cinc-magnesio no han 
sido identificados con absoluta certeza. Se ha señalado 
la existencia de un eutéctico cuasibinario Al-Mg3Zn3Al2 

con una temperatura de fusión de 489 °C, que es incluso 
inferior a la habitualmente utilizada en el tratamiento de 
solubilización. Este eutéctico se forma en aleaciones 
con una relación cinc/magnesio de exactamente 2.5 lo 
cual dificulta su aparición. Sin embargo, ello no 
representa una mayor seguridad puesto que existe el 
riesgo de aparición del eutéctico Al-Mg3Zn3Al2 -MgZn2 

con una temperatura de fusión de 475 °C o incluso de 
uno Al-Mg5Al8-Mg3Zn3Al2 con una temperatura tan 
baja como son los 450 °C [ 11]. La adición de cobre a la 
aleación da origen a un eutéctico cuaternario con 475 °C 
de temperatura de fusión con lo cual el peligro de 
fusiones localizadas como consecuencia de una elevada 
temperatura de solubilización se mantiene. Además se 
debe señalar que, en tanto que la difusión de cobre, 
magnesio y cinc es relativamente rápida y su solubilidad 
lo suficientemente alta para lograr su total disolución la 
del hierro, cromo o circonio es lenta y su solubilidad a 
la temperatura de solubilización limitada con lo cual el 
proceso es dificultoso. Por tanto, su presencia es 
absolutamente indeseable y sería conveniente un control 
incluso más estricto del contenido en este elemento. 

Esta fusión de fases eutécticas puede conducir a 
pérdidas apreciables de resistencia mecánica, ductilidad 
y tenacidad, motivo por el cual un fenómeno de este 
tipo se suele calificar como inaceptable. Aunque la 
máxima temperatura de tratamiento debe ser inferior a 
aquella en que se producen estas fusiones, ha de 
encontrarse a su vez por encima de la de solubilización 
del mayor número de las partículas primarias [12] por lo 
cual, hay que fijar adecuadamente las condiciones de 
tratamiento. Además, con el fin de disminuir la 
segregación de elementos, se recomienda el empleo de 
un mantenimiento prolongado a una temperatura 
inferior a la de solubilización que permita conseguir una 
mayor homogeneidad del material. 

Tan solo un reducido número de partículas, 
sensiblemente más pequeñas que las anteriores, poseen 
composiciones sin presencia de hierro. No obstante, 
también el origen de estas partículas parece hallarse en 
el proceso de solidificación y no provenir de 
transformaciones en estado sólido. Dada la rugosidad de 
las superficies de fractura la detección de las partículas 
formadas en el tratamiento de maduración, cuyo tamaño 
por otra parte requeriría muy probablemente el uso de 
microscopía electrónica de transmisión, resulta 
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imposible. En todo caso se ha señalado que la 
contribución de estas partículas a la tenacidad del 
material se ejerce a través de la modificación del límite 
elástico de la aleación y no modificando la topografía 
de las superficies de fractura [13]. El estudio efectuado 
previamente sobre el comportamiento a fractura de una 
aleación 7075 madurada para conseguir la máxima 
resistencia ( T651 ) o sobremadurada para incrementar 
la tenacidad ( T73 51 ) donde no se detectaron 
variaciones apreciables en la superficie de fractura pese 
a existir una diferencia de casi el 20 % en los valores de 
K1c apoya esta hipótesis [9]. 

Tampoco se observaron diferencias dignas de mención 
en la topografía de las fracturas de las probetas extraídas 
en las orientaciones L-T y T-L. No obstante, Jos valores 
de tenacidad registrados en unas y otras fueron muy 
similares y las ligeras diferencias difícilmente se 
podrían traducir en un cambio en la morfología de la 
fractura. 

Ya se ha señalado que la aleación 7050 posee una 
tenacidad menor que la 7475. Estos resultados 
concuerdan con las publicadas previamente por Bucci 

[8]. También en este caso el mecanismo de fallo 
operante es uno de coalescencia de microvacíos tal y 
como revela la micrografía de la figura 2. 

El análisis por dispersión de energía de rayos X de las 
partículas presentes en la superficie de fractura permite 
comprobar que las constituidas por aluminio, hierro y 
cobre representan un considerable porcentaje del total. 
Sin embargo, la naturaleza de las restantes partículas 
difiere sensiblemente de las encontradas en la aleación 
7475. 

Muchas de las partículas presentes en la micrografía de 
la figura 2 se hallan formadas por aluminio, magnesio y 
silicio tal y como muestra el espectro de la figura 4. Se 
ha identificado la aparición de Mg2Si en el curso de la 

solidificación de estas aleaciones [7] pudiendo provenir 
el aluminio de la matriz circundante o, más 
probablemente, interviniendo en la formación de una 
fase más compleja. Es de destacar que el número de 
partículas que poseían silicio presentes en la superficie 
de fractura de la aleación 7475 era mínimo en tanto que 
en la 7050 constituyen un considerable porcentaje del 
total. Este hecho es más digno de mención si se 
considera que el porcentaje de silicio en ambas 
aleaciones es prácticamente idéntico. La influencia del 
silicio en la aleación 7050 parece sensiblemente más 
acusada. 

Finalmente, también se observa un reducido número de 
partículas formadas por aluminio, cobre y cinc. Se 
pudiera pensar que éstas se han formado por 

transformaciones en estado sólido pero dado su tamaño 
y el hecho de que un cierto porcentaje de hierro se halla 
presente en muchas de ellas apunta a que su formación 
también se ha producido en el curso de la solidificación. 

4. CONCLUSIONES 

a.- Se ha analizado el comportamiento a fractura de dos 
aleaciones de aluminio de alta resistencia, una 7475 en 
estado T7351 y una 7050 en estado T7451. En ambos 
casos la fractura se ha producido por un mecanismo de 
coalescencia de microvacíos. 

b.- El análisis por dispersión de energía de rayos X 
revela el importante papel jugado por las partículas ricas 
en hierro en el proceso de fractura de ambas aleaciones. 
Estas partículas se han formado en el curso del proceso 
de solidificación y no han sido disueltas en Jos 
posteriores tratamientos termomecánicos. 

c.- Estas partículas ricas en hierro constituyen la 
inmensa mayoría de las presentes en la aleación 7475 
indicando la influencia que ejerce este elemento sobre la 
tenacidad. Dado que es sumamente arriesgado intentar 
disolver estas partículas en el curso del tratamiento de 
solubilización, por la posible presencia de fases de bajo 
punto de fusión, se recomienda un control incluso más 
estricto sobre el porcentaje máximo admisible de este 
elemento. 

d.- En la aleación 7050 además de estas partículas ricas 
en hierro se detectaron un gran número de otras 
constituidas por aluminio, magnesio y silicio, también 
formadas en la solidificación del material y no disueltas 
posteriormente. Por tanto, una reducción en el 
porcentaje de silicio admisible parece recomendable. 

e.- Aunque el mínimo tamaño de las partículas 
formadas en el tratamiento de maduración obliga al 
empleo de microscopía electrónica de transmisión para 
su detección se considera que su acción sobre la 
tenacidad se ejerce indirectamente a través de una 
modificación del límite elástico. 
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Si Cr Zr Al 
0.10 0.20 - Bal. 

0.11 - 0.12 Bal. 

Tabla 2: Características mecánicas de las dos chapas analizadas. 

Aleac. Posic. Orient. LE (MPa) CR(MPa) Alarg.% Ko 
(MPa.m 112) 

K1c 
(MPa.m 112) 

7475 1/4 L-T 421 492 10.4 51 -
7475 1/4 T-L 423 496 10.2 48 -
7475 e L-T 416 487 10.0 49 -
7475 e T-L 417 489 10.2 47 -
7050 1/4 L-T 441 510 11.2 37 37 
7050 1/4 T-L 441 510 10.1 34 34 

7050 e L-T 437 505 10.3 36 36 

7050 e T-L 437 507 10.3 34 34 
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Fig.l. Micrografía ( XI 000 ). Cúpulas dútiles con 
partícula en su interior de la aleación 7475. 

Fig. 2. Micrografía ( XIOOO ). Cúpulas dútiles con 
partícula en su interior de la aleación 7050. 

Fig.3. Espectro obtenido en la mayoría de las partículas 
de la aleación 7475 (aluminio-cobre-hierro). 
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Fig.4. Espectro obtenido en un considerable número de 
partículas de la aleación 7050 ( magnesio-silicio
aluminio). 
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TENACIDAD A LA FRACTURA DE UNIONES SOLDADAS DE CHAPAS GRUESAS DE TITANIO DE 
PUREZA COMERCIAL. 

A.M Irisarri, l. Eizaguirre, F. Santamaría y L.M. Plaza 

INASMET c. Portuetxe 12. 20009 San Sebastián 

Resumen. Se ha analizado el comportamiento frente a la fractura de las uniones soldadas de chapas de 12 
mm de espesor de titanio de pureza comercial por los procesos de soldadura por arco bajo gas de 
protección, soldadura por plasma-arco o soldadura por haz de electrones. La máxima tenacidad se 
consigue en la unión por haz de electrones con valores que superan claramente a los del metal base. 
También la soldadura por plasma-arco conduce a unos valores superiores a los del base aunque inferiores 
a los de la unión por haz de electrones. Por el contrario, las uniones por arco bajo gas presentan una 
tenacidad ligeramente inferior a la del material base. 

Abstract. The fracture behaviour of 12 mm thick plates of commercially pure titanium welded by gas 
tungsten are welding, plasma are welding or electron beam welding has been studied. Maximum 
toughness was achieved in the joints carried out by electron beam welding with values which are even 
clearly higher than those measured in base material. Plasma are weld metal also exhibits toughness values 
higher than those of the base material but lower than electrom beam weld metal ones. On the other hand, 
gas tungsten are weldments possess a toughness slightly Iower than base material. 

1.- INTRODUCCION 

El titanio de pureza comercial se ha hallado disponible 
en forma de productos laminados desde los años 50 en 
que se desarrolló debido a la demanda de la industria 
aerospacial de un material que fuera más ligero que el 
acero pero más resistente al calor que las aleaciones de 
aluminio. En muchas aplicaciones aeronáuticas se ha 
visto superado por sus aleaciones que poseen una mayor 
resistencia mecánica o un mejor comportamiento frente 
a la fluencia aunque continúa teniendo una cierta 
aplicación en componentes no estructurales. Sin 
embargo, su uso se ha incrementado notablemente en 
otros campos tales como industria química, aplicaciones 
marinas, cambiadores de calor, recipientes criogénicos, 
componentes para procesado químico y equipo de 
desalinización, tubos de condensadores, cestas para el 
decapado, ánodos, ejes, bombas, vasijas y sistemas de 
tubería o simplemente, dado su tono brillante y 
excelente comportamiento frente a la corrosión con 
fines ornamentales [ 1]. 

El titanio de pureza comercial se suele clasificar en 
cuatro grados en función de su contenido en elementos 
residuales y, fundamentalmente, en oxígeno. Un 
aumento de estos elementos incrementa la resistencia 
mecánica del material tanto a temperatura ambiente 
como elevada pero con la contrapartida de una menor 
ductilidad. Los grados de menor resistencia mecánica se 
usan en aquellas aplicaciones donde el buen 
comportamiento frente a la corrosión y la óptima 
capacidad deban primar sobre las características 
mecánicas. Por el contrario, cuando se prevén 

solicitaciones más fuertes sobre la pieza y se puede 
aceptar un ligero sacrificio de ductilidad se optará por 
aquellos otros grados que poseen una mayor resistencia 
[2]. De todos estos materiales es sin duda el 
denominado titanio grado 2 que ofrece un compromiso 
entre las propiedades arriba mencionadas el más 
ampliamente utilizado. 

El titanio de pureza comercial resulta relativamente fácil 
de soldar siempre y cuando se adopten las oportunas 
precauciones. Dado el breve periodo de tiempo que las 
uniones soldadas permanecen dentro del margen de 
temperaturas de fragilización en el curso del 
enfriamiento éstas resultan prácticamente inmunes a un 
proceso de agrietamiento en caliente [3]. Tampoco la 
segregación de elementos, inherente a cualquier 
estructura de solidificación como es el caso de las 
uniones soldadas, resulta muy acentuada en el caso de 
las aleaciones de titanio y ejerce un efecto mínimo sobre 
las propiedades mecánicas [4]. 

Sin embargo, el titanio es un metal altamente reactivo a 
temperaturas superiores a 300° C, lo cual supone un 
fuerte riesgo de captación de oxígeno, nitrógeno o 
hidrógeno de la atmósfera circundante durante el 
proceso de soldadura. Estos elementos se disuelven 
intersticialmente en el metal alterando de forma 
sustancial sus propiedades. La entrada de pequeñas 
cantidades de oxígeno y nitrógeno elevan la dureza del 
metal notablemente en tanto que la disolución de 
hidrógeno reduce acentuadamente la tenacidad y 
aumenta la sensibilidad a la entalla de la aleación [5]. 
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Otro riesgo que presenta la realización de uniones 
soldadas en estos materiales es la aparición de defectos 
de soldadura que reduzcan considerablemente las 
prestaciones de la junta. La porosidad es el defecto más 
acusado. Pese a los numerosos estudios que se han 
efectuado para encontrar el origen de estos defectos las 
opiniones son bastante contradictorias. La teoría más 
ampliamente admitida las atribuye a burbujas de gas 
siempre presentes en el metal de soldadura aunque su 
incorporación o no a la unión depende de su movilidad 
y, por tanto, de las condiciones de soldadura [3). Sin 
embargo, en tanto que de acuerdo con ciertos trabajos la 
formación de estos poros se atribuye al hidrógeno que 
se halla disuelto en el metal base y que es refundido en 
el proceso de soldadura en otras publicaciones se niega 
que la presencia de este elemento sea la causa de la 
porosidad, siempre y cuando su contenido se mantenga 
por debajo de las 150 ppm [ 5]. 

En cualquier caso resulta evidente que se debe evitar la 
captación de elementos desde la atmósfera circundante 
en el curso de la soldadura. Esto obliga a proteger la 
unión mientras permanece caliente, labor que puede 
efectuarse soldando bajo vacío o mediante un gas inerte 
de alta pureza que aisle la pieza de la atmósfera aunque 
la posibilidad de utilizar un proceso de soldadura con 
arco sumergido ha sido indicada en algunos trabajos 
publicados [6]. En el caso de optar por una protección 
de gas inerte ésta se puede conseguir gracias al empleo 
de una cámara o en el caso de que la soldadura se 
realice al aire suministrando un adecuado flujo de gas 
por medio de un dispositivo móvil que acompai'ía a la 
antorcha durante el proceso de unión. 

Los procesos de soldadura por arco utilizando un gas de 
protección han demostrado su eficacia para la 
consecución de uniones soldadas de titanio y sus 
aleaciones con la fiabilidad requerida. Los tres procesos 
normalmente empleados son el de electrodo de 
wolframio no consumible (GTA W), el de electrodo 
consumible (GMA W) y el plasma arco (PA W). Por su 
parte, el proceso de soldadura por haz de electrones 
(EBW) es muy apropiado para la soldadura de estos 
materiales puesto que el alto grado de vacío de la 
cámara donde se realiza la unión impide la 
contaminación del metal líquido o aún caliente. 

Finalmente, conviene recordar que las prestaciones en 
servicio de las uniones soldadas depende de las 
estructuras de solidificación. Se han propuesto 
diferentes métodos para conseguir una microestructura 
más fina de la zona de fusión tales como agitación 
magnética, oscilación del arco, pulsos de alta y baja 
frecuencia, inoculaciones, chorros de gas inertes o 
combinaciones de los mismos. En general. todas estas 
técnicas han fallado en la consecución de un grano más 
fino. El único método que ha logrado un cierto éxito es 

el minimizar el tamaño de la zona de fusión y el tiempo 
de crecimiento de grano en la zona afectada 
térmicamente mediante el empleo de un menor aporte 
térmico [4]. Sin embargo, no se debe olvidar que es 
necesario que este aporte térmico ha de ser 
suficientemente elevado para conseguir una penetración 
total [7]. 

El objetivo del presente trabajo es la consecución de 
unas uniones soldadas de chapas gruesas de 12 mm de 
espesor de titanio de pureza comercial por diferentes 
procesos de unión con unos adecuados niveles de 
tenacidad. 

2.- TECNICA EXPERIMENTAL 

El material elegido para el presente estudio consistió en 
una chapa de titanio de pureza comercial, 
correspondiente al Grado 2 según la norma ASTM 
8265 [8]. La composición química y las características 
mecánicas de esta chapa en sus direcciones longitudinal 
y transversal se ofrecen en las tablas 1 y 2, 
respectivamente. 

Tabla 1.- Composición química de la chapa de titanio de 
pureza comercial estudiada 

Tabla 2.- Características mecánicas de la chapa en las 
direcciones longitudinal y transversal 

Orient. L.E (MPa) C.R (MPa) Alarg.(%) 
Long. 383 480 26.6 
Trans. 480 529 26.9 

Sobre muestras extraídas de esta chapa se realizaron 
diversas uniones soldadas en su dirección transversal. 
La soldadura por arco bajo argón (GT A W) se efectuó 
en posición horizontal, con corriente continua y 
polaridad directa. El principal suministro de gas se 
efectuó a través de una boquilla de 19 mm de diámetro, 
utilizando argón de alta pureza. Por su parte, el metal 
depositado recién solidificado, y aún caliente, y la raíz 
de la unión también fueron adecuadamente protegidos. 
En el primer caso, el gas se insufló a través de un 
dispositivo construido especialmente con este fin que 
sigue a la antorcha en su desplazamiento. La protección 
de la raíz de la unión y del metal base adyacente se 
logró gracias a un suministro adicional de argón de alta 
pureza. De esta forma se garantiza que el metal caliente 
se halla protegido hasta que se ha enfriado hasta una 
temperatura por debajo de los 300° C. 
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El metal de aporte usado en estas uniones consistió en 
una varilla de 2.5 mm de diámetro de titanio grado 2. Se 
emplearon dos procedimientos de soldadura diferentes. 
En el primero de ellos, designado como S.F. se utilizó 
un perfil en doble V, introduciendo un inserto de varilla 
en la raíz de la junta. En el segundo, referencia H.I, se 
efectuó una unión a tope con chaflanes formando 
ángulos de 90°, con un mayor aporte térmico, y no 
utilizando ningún tipo de inserto en la raíz. En ambos 
casos la unión se ha realizado en varias pasadas; 8 en el 
caso del procedimiento S.F y 6 en el del H. l. 

La soldadura por plasma- arco (PA W) se diferencia del 
proceso anterior en el uso de una boquilla constrictora 
que rodea al electrodo de wolframio empleado para 
crear el necesario arco eléctrico. El denominado gas de 
orificio, que se suministra a través de esta boquilla 
constrictora se ioniza para formar el plasma que fluye a 
través del pequeño orificio de salida de la misma para 
formar una columna de plasma. Esta columna de 
plasma, de forma cilíndrica, a causa de su estrechez 
concentra una gran densidad de energía, lo que se 
traduce en una temperatura más elevada y un mayor 
poder de penetración. Ello permite unir en una sola 
pasada las mismas chapas que por el proceso GT A W 
requería numerosas pasadas, sin necesidad de preparar 
ningún tipo de chaflán sino que las uniones se 
realizaron a tope, sin separac10n, con bordes 
mecanizados por fresado a 90°. Las probetas unidas por 
este proceso se referenciaron como PA W. 

La unión por el proceso de soldadura por haz de 
electrones también se ha efectuado utilizando dos 
procedimientos diferentes. El aclor suministrado a la 
junta se controla a través de cuatro parámetros: 
coniente del haz, voltaje de aceleración, tamaño del haz 
y velocidad de soldadura. En ambos casos la unión se 
realizó en una sola pasada con la única diferencia de 
que en el procedimiento de referencia Ti-1 el enfoque 
del haz se hizo en la superficie de la chapa en tanto que 
en el Ti-2 este enfoque se efectuó a 2mm de la 
superficie. 

De las muestras testigo soldadas por los diversos 
procedimientos se extrajeron probetas prismáticas 
mecanizadas en la dirección longitudinal de la chapa, de 
dimensiones 110x24xl2 y situada la entalla de tal forma 
que la fractura progrese en la dirección del cordón, esto 
es poseen la orientación L-T. En las uniones de 
referencia PA W la entalla de las probetas se situó en el 
metal depositado o en la zona afectada térmicamente. 
Esta fue también la técnica empleada en el caso de las 
uniones S.F o H.I pero dada la forma de la unión 
soldada (doble V) resulta evidente la imposibilidad de 
situar la totalidad de la entalla en la zona afectada 
térmicamente y, en parte, se hallará sobre el metal 
depositado. En las uniones por haz de electrones, dada 

la estrechez de la zona afectada térmicamente, resultó 
prácticamente imposible lograr probetas en que la 
entalla, y sobre todo la posterior grieta generada por 
fatiga en el fondo de la misma, se mantuvieran dentro 
de esta zona afectada térmicamente, motivo por el cual 
los resultados registrados no se consideran validos y no 
han sido incluidos en el presente trabajo. 

Estas probetas fueron sometidas a esfuerzos alternados 
de fatiga con el fin de crear una grieta aguda en el fondo 
de la entalla mecanizada. Los ensayos por doblado en 
tres puntos de las probetas así preagrietadas se 
realizaron a temperaturas comprendidas en el margen de 
temperaturas entre - 60 y + 20° e conforme a las 
indicaciones de la norma BS 7448 Part 1 [9]. 

3.- RESULTADOS Y DISCUSION 

Las figuras 1 a 3 presentan Jos resultados obtenidos en 
los ensayos de las probetas que han sido extraídas de las 
uniones por GT A W, PA W y EBW, respectivamente. En 
esta última se han incluido también Jos valores 
registrados en el ensayo de las probetas de material 
base, con orientación L-T, para permitir establecer las 
oportunas comparaciones. 

Se aprecia claramente que los mejores resultados se 
obtienen en las probetas soldadas por haz de electrones 
y, más concretamente, por el procedimiento Ti-1, 
llegando a triplicar, en algunos casos, Jos registrados en 
el material base. La tenacidad no parece verse afectada 
por la temperatura de ensayo puesto que la posible 
disminución en el valor registrado a temperaturas más 
bajas es sensiblemente inferior a la fuerte dispersión 
existente. Esta dispersión constituye el más serio 
inconveniente de las uniones efectuadas por este 
procedimiento. 

Con el fin de mejorar la uniformidad de resultados se 
modificaron las condiciones de soldadura en el 
procedimiento referenciado como Ti-2. Los resultados 
obtenidos en estas uniones resultan muchísimo más 
homogéneos que los del procedimiento anterior y 
aunque no se alcanzan unos valores tan elevados como 
los valores máximos de aquel se sitúan por encima de 
los valores mínimos y siempre por encima de los del 
material base. En este caso, tampoco se aprecia ningún 
efecto de la temperatura de ensayo sobre la tenacidad, 
aspecto muy favorable para aquellos equipos que hayan 
de operar en condiciones criogénicas. 

Esta mayor tenacidad del metal fundido con respecto al 
material base ha sido atribuida a la microestructura 
acicular del primero frente a la equiaxial del segundo. 
La presencia de estas agujas obliga a la fractura a seguir 
un camino mucho más sinuoso en su propagación, 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 201 

elevando la tenacidad de la unión. El examen de las 
superficies de fractura en el microscopio electrónico de 
barrido revela una topografía rugosa, con huellas 
evidentes de que la grieta ha contorneado muchas de las 
agujas existentes, especialmente aquellas que se 
encontraban en una orientación desfavorable con 
respecto a la dirección de propagación de la grieta. 

El proceso de soldadura por haz de electrones conduce, 
por tanto, a unas uniones con una elevada tenacidad que 
se mantiene a bajas temperaturas. Sin embargo, este 
proceso presenta el serio inconveniente de requerir una 
cámara de alto vacío lo que lo convierte en inaplicable 
para soldaduras de campo. Por este motivo, parece 
lógico explorar otras alternativas. 

La soldadura por plasma - arco también conduce a 
valores de tenacidad superiores a los del material base 
aunque inferiores a los de soldadura por haz de 
electrones. En este caso, se observa una ligera merma de 
la tenacidad del metal depositado conforme disminuye 
la temperatura de ensayo. El estudio metalográfico pone 
de manifiesto la microestructura acicular del metal 
depositado por este proceso que se asocia con la mejora 
de tenacidad con respecto al material base. Más 
conflictivo resulta el encontrar una explicación a la 
mayor tenacidad de las uniones por haz de electrones 
con respecto a la producida por plasma - arco ya que 
ambas poseen una microestructura acicular. Una 
posibilidad lógica se halla en la diferente morfología y, 
quizás, naturaleza de las agujas formadas en uno u otro 
caso. La medida de durezas Vickers con una carga de 
1 O Kg de carga (HV 1 O) conduce a unos valores 
ligeramente superiores en las uniones por haz de 
electrones frente a las de plasma - arco (21 O frente a 
190 HV 1 O) que apunta hacia la existencia de una cierta 
diferencia entre ambas uniones. 

Así mismo, en la figura 2 se aprecia la existencia de un 
valor anormalmente bajo en la probeta que ha sido 
ensayada a - 20° C. Este valor es el mínimo entre todos 
los registrados para cualquier procedimiento o 
temperatura de ensayo. El examen de la probeta 
correspondiente a este ensayo en el microscopio 
electrónico de barrido revela la existencia de un defecto 
de soldadura situado muy próximo a la grieta de fatiga, 
generada en el fondo de la entalla, que justifica el bajo 
valor de tenacidad registrado. Sin embargo, éste se debe 
considerar un fallo puntual que no debe afectar a la 
calificación global del procedimiento. 

Los valores de tenacidad en la zona afectada son incluso 
ligeramente superiores a los del metal depositado, 
pudiéndose ofrecer una explicación similar ya que la 
microestructura de esta zona es también acicular. 

Por el contrario, las probetas con la entalla situada en el 
metal depositado por el proceso de soldadura por arco 
bajo gas inerte exhiben una tenacidad ligeramente 
inferior a la registrada en el metal base, 
independientemente de cual sea el procedimiento de 
soldadura empleado. Parece detectarse una ligera 
disminución de la tenacidad conforme la temperatura de 
ensayo es más baja. Los valores medidos en las probetas 
de referencia H.I son menores que los de las uniones 
S.F. pero mucho más homogéneos. El uso de un mayor 
aporte térmico parece por tanto desfavorable desde el 
punto de vista de conseguir una mayor tenacidad pero 
permite lograr unas uniones mucho más homogéneas, 
con un menor contenido en defectos de soldadura. Este 
resultado se halla en total acuerdo con las conclusiones 
alcanzadas por otros investigadores [7] en el sentido de 
recomendar el uso del menor aporte térmico posible 
pero que sea a su vez capaz de garantizar que se logra 
una penetración total. 

La menor tenacidad de estas uniones con respecto al 
material base pudiera resultar sorprendente si se tiene en 
cuenta que el examen metalográfico de las probetas 
revela que el metal depositado presenta también una 
microestructura acicular y la superficie de fractura de 
las probetas una topografía bastante similar a las 
anteriores. Este hecho parece contradecir la hipótesis 
formulada asociando los mayores valores de tenacidad 
con una microestructura acicular del material. 

Sin embargo, la presencia de defectos de soldadura en 
estas uniones, especialmente en la de referencia S.F 
donde se aprecia una acusada falta de fusión en algunas 
probetas, facilita la propagación de la fractura y 
disminuye los valores de tenacidad registrados. En el 
estudio del comportamiento a fatiga de estas uniones 
también se observó un notable efecto de la presencia de 
estos defectos, duplicándose el valor del exponente de 
la ley de Paris [ 1 O] que indica la notable influencia de 
los mismos sobre las propiedades de las uniones que 
puede llegar a superar la ejercida por la microestructura 
acicular. 

En una de las muestras soldadas por el procedimiento 
H.I. se produjo una falta momentánea en el suministro 
del gas de protección. Como consecuencia se produjo 
una cierta oxidación de las uniones soldadas, que fueron 
referenciadas como OX. Estas muestras presentan una 
tonalidad azulada, confirmando la oxidación del metal. 
Los ensayos realizados sobre probetas extraídas de esta 
chapa, con la entalla en el metal depositado condujeron 
a un valor de CTOD de 0.087 mm a temperatura 
ambiente, 0.105 a -20 °C y 0.093 a -60 °C. Es decir, los 
resultados no parecen verse afectados por la 
temperatura aunque se aprecia una disminución, del 
orden de un 40 % con respecto a los registrados en las 
uniones adecuadamente protegidas. 
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Por su parte, las probetas con entalla en la zona afectada 
térmicamente ofrecen unos valores similares a los del 
metal base. Sin embargo, conviene recordar que el perfil 
en doble V de la junta conducía a que la entalla se 
encontrara situada en parte fuera de la zona afectada 
térmicamente, penetrando en el material base en la parte 
central de la probeta y en el metal depositado en las 
proximidades de ambas superficies. Por tanto, los 
valores registrados no se pueden considerar como 
absolutamente representativos de la tenacidad de la zona 
afectada. 

4.- CONCLUSIONES 

a.- Las uniones por haz de electrones poseen la máxima 
tenacidad entre todas las analizadas superando los 
valores registrados en el material base. Una 
modificación en las condiciones de soldadura permite 
conseguir unos valores más homogéneos. 

b.- Los valores de tenacidad medidos en las uniones por 
plasma - arco también superan a los del material base 
pero resultan inferiores a los de haz de electrones. Las 
uniones por plasma - arco o haz de electrones presentan 
una microestructura acicular a la que se ha atribuido la 
mayor tenacidad respecto al material base. Variaciones 
en la morfología y naturaleza de estas agujas pudiera 
justificar las diferencias existentes entre estas uniones. 

c.- Las uniones por arco bajo gas inerte presentan unos 
valores de tenacidad ligeramente inferiores a los del 
material base. Este hecho que pudiera resultar 
sorprendente dada la microestructura acicular de estas 
uniones se considera que es debido a la presencia de 
defectos de soldadura que aceleran la fractura. El 
empleo de un mayor aporte térmico disminuye la 
tenacidad media de la unión pero permite la 
consecución de un mayor grado de homogeneidad en 
los resultados, gracias a un menor número de defectos 
de soldadura. 

d.- Las probetas con entalla en la zona afectada 
térmicamente poseen una tenacidad ligeramente 
superior a los del material base. Sin embargo, en las 
uniones por el proceso GTA W los valores registrados 
en la zona afectada y material base son muy similares, 
debido en gran parte a la imposibilidad de situar la 
totalidad de la entalla en esta zona afectada 
térmicamente a causa del perfil de la junta. 

e.- La oxidación accidental del metal depositado 
conduce a una merma de la tenacidad del orden del 
40%. La tonalidad azulada de estas muestras constituye 
un "aviso " de la condición en que se encuentran las 
uniones. 

5.- AGRADECIMIENTOS 

Los autores desean expresar su agradecimiento a la 
Comisión Interministerial de Ciencia y Tecnología 
(CICYT) por la ayuda prestada a los proyectos MAT 
92-0078 y MA T 95-1963E de los cuales se ha extraído 
el presente trabajo así como el apoyo ofrecido por el 
Gobierno Vasco al mismo. Así mismo se debe destacar 
la contribución de G. Atxaga en la preparación de este 
documento. 

6.- REFERENCIAS 

[ 1] Commercially Pure and Modified Titanium. 
Materials Properties Handbook. Titanium Alloys, 167 
ASM Intemational. Materia1s Park Ohio. 1994. 

[2] Irisarri A.M. Metalurgia del Titanio y sus 
Aleaciones. INASMET 1992. 

[3] V.N. Zamkow. Critica! Review; We1ding and 
Brazing of Titanium Alloys. Titanium Science and 
Technology Vol2, 771-782, DGM Oberursel,1985. 

[ 4] Becker D. W, Messler R. W. y Baeslack III W.A. 
Titanium Welding - A Critica! Review. Titanium'80 
Science and Technology Voll, 255-275 The 
Metallurgical Society of AIME. Warrendale, 1980. 

[5] Welding Handbook. 7th Edition. Vol.4, Metals and 
their Weldability, 434-473. American Welding Society, 
1982. 

[6] Mayra S.K. Le Maitre F, Priem F y Frayret J.P. On 
the Submerged Are Welding of Thick TA6V Plates 
using a New Welding Flux. Titanium Science and 
Technology Vol 2, 823-830, DGM Oberursel, 1985. 

[7] Mayra S.K. Elahonel A. y Le Maitre F. Effect of 
Process Parameters on GT A Welding of a Titanium 
TA6V Alloy. Proceedings of the Sixth World 
Conference on Titanium. Cannes. Vol ll, 1221-1226. 
Societé Franc;:aise de Metallurgie, 1988. 

[8] ASTM 8265 Standard Specification for Titanium 
and Titanium Alloys Sheet Strip and Plates. Annual 
Book ofStandards. Vol 02.04. 

[9] BS 7448. Part 1 Methods for Determination of K1c, 
Critica! CTOD and Critica! J Values for Metallic 
Materials. British Standard Institution, Londres, 1991. 

[10] Plaza L.M e Irisarri A.M. Anales de Mecánica de 
Fractura Vol 10, 306-311, 1993. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 15 (1998) 

Figura 1.- Efecto de la temperatura sobre la tenacidad de las uniones soldadas por el proceso GTA W. 
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Figura 2.- Efecto de la temperatura sobre la tenacidad de las uniones soldadas por el proceso PA W. 
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Figura 3.- Efecto de la temperatura sobre la tenacidad de las uniones soldadas por el proceso EBW. Se incluyen 
también los daros del material base en la orientación L-T para facilitar la comparación. 
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"CARACTERES MICROFRACTOGRÁFICOS POR SOBRECARGA ESTÁTICA Y POR FATIGA EN LAS FUNDICIO
NES DE GRAFITO ESFEROIDAL" 

Pablo Sebastián Quetglas, José M". Pintado Fé y José Álvarez Alba 

Área de Tecnologías de Materiales Metálicos 
División de Materiales y Estructuras 

Instituto Nacional de Técnica Aeroespacial, "Esteban Terradas" 
Carretera de Ajalvir, P. k. 4'5, 28850-Torrejón de Ardoz, Madrid 

Resumen: Se realiza un estudio fractográfico de roturas por carga estática (producidas en servicio y en laboratorio) y de roturas 
por lilliga (producidas en laboratorio) en tres fundiciones de grafito esferoidal, de composiciones similares pero de matrices con 
diferentes proporciones de ferrita/perlita y de durezas Brincll de 107, 208 y 235. Se establecen los caracteres micromorfológicos 
presentes en las fracturas, que posibilitan la identificación de las roturas por carga estática o por fatiga, estableciéndose la relación 
entre IDs caracteres encontrados, los mecanismos que han actuado y la estructura metalográlica . 

Ahstract: !\ Ji·actographic study is accomplished on ovcrload fractures (produccd both in service and in laboratory tests) ami on 
fatigue fractures (produced in laboratory), all or thcm in ductilc iron. The analysis was performcd on three classcs of ductil e iron 
\\ ith similar chcmical composition but di!Tcrcnt matrix (fcrritic, 90% pcrlitic and 50/50 fcrritic/pcrlitic) and so of difTcrent mc
chanical characteristic (11 8 , rcspcctivcly 107, 235 y 208). Thc microlractographyc charactcristics exhibited by the fractures which 
cnabk thc identitication of ovcrload and fatigue lracture are prescnted. Thc rclationships betwcen the fcaturcs found, thc mccha
nisms which are actuatcd and the mctallographic structurcs has becn established. 

l. 1:'\TRODUCCIÓN. 

1.1 Las rumliciones nodulan:s ck grafito esferoidal de alta 
calidad son actualmente (y posiblemente también en el futuro) 
de amplia utilización en la industria automovilística en piezas 
de alta responsabilidad, en cuanto a su repercusión en la segu
ridad del automóvi 1, tales como brazos de suspensión y hor
quillas de articulación de manguetas entre otras. 

Puesto que la rotura de una de estas piezas puede provocar, 
dada su función. un accidente grave por pérdida del dominio 
dd n:hículo y a la inversa, estas piezas, por su función y 
posic1ón en el vehículo pueden resultar afectadas, como de 
hc:cho lo son con frecuencia. por las circunstancias que se 
producen al salirse el vehículo de la calzada y/o chocar con un 
obstáculo. es de suma importancia, al determinar las causas de 
un accidente. dilucidar si ha sido la fractura de una de ·estas 
piO<IS la que ha pro\·ocado el accidente (fallo primario) o si la 
pieza en cuestión ha sido "víctima'' del accidente (fallo secun
dario). 

1.2 l'or tanto. uno de los aspectos básicos en la investigación 
es poder establecer si la rotura o roturas que presenta la pieza 
implicada después del accidente son todas roturas por sobre
carga estútica. con probable efecto de impacto o, por el con
u·ario. presenta una rotura progresiva debida al agrietamiento 
por fatiga. en cuyo caso es muy probable que sea este debili
tamiento progresivo de la pieza, anterior al accidente, lo que 
ha determinado finalmente su rotura bajo esfuerzos repetidos 
que se presentan en la utilización normal del vehículo. Junto a 
esta necesidad. y debido a que las características de la estructu
ra metalúrgica propias del tipo de material al que nos referi
mos inlluycn grandemente en los mecanismos de rotura, se 
produce la circunstancia de la diJ!cultad de distinguir, a través 
de la interpretación de los caracteres macro y micromorfológi
cos ele la fractura, los procesos de rotura por carga estática de 
los dc rotura por fatiga, a diferencia de lo que sucede en otros 
materiales en que esta dificultad de interpretación es notable
mente menor. 

1.3 En el pres..:nte trabajo se realiza un estudio fractogrúfico 
comparativo de roturas por carga estática (producidas en 
servicio y en laboratorio) y de roturas por fatiga (producidas 
en laboratorio) en tres fundiciones de grafito nodular, dos ele 
ellas empleadas en la industria automovilística en piezas ele 
alta responsabilidad, de composiciones similares pero ele 
matrices con diferentes proporciones de ferrita/perlita y de 
durezas l3rinell de 170, 208 y 235, estableciendo los caracteres 
macro y morfológicos de las mismas que posibilitan la dife
renciación e identificación de las roturas por carga estática o 
por ratiga. 

2. l\IATERIAL EXAI\IINADO Y CIRCUNSTANCIAS EN 
QUE SE PRODUJERON LAS ROTURAS ESTUDIADAS. 

Los tipos de material y las circunstancias en que se han pro
ducido las roturas examinadas se detallan a continuación: 

2.1 El material que a lo largo de este trabajo se denominará F-
1 corresponde a una viga, en sección H, de suspensión de 
rueda delantera de automóvil, que presenta una matriz fcrrítica 
con algún islote de perlita en proporciones inferiores al 10%. 
De este material se han estudiado los tres tipos de probetas 
siguientes: 

F-1. 1: Rotura en servicio por sobrecarga estática en un acci
dente. 

F-1.2: Rotura en laboratorio por fatiga, a tracción pulsatoria. 
ele una probeta plana de 8x2,2 mm a los 420.000 ciclos 

(Smá' = 323 MPa y Smin.= 1 O MPa.). 
F-1.3: Rotura a tracción en laboratorio de una probeta plana de 

8x2,2 mm. 

2.2 El material con denominación F-2 corresponde a una 
horquilla de articulación de mangueta ele rueda delantera de 
automóvil, con una matriz formada por ferrita y perlita en 
proporción 50/50. Se han estudiado tres tipos ele probetas: 
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Tabla 1: Características metalúrgicas de los materiales estudiados. 

\L\TERIAL \lliESTRAS/ CO\II'OSICION CARACTERISTICAS \IICROESTRliCTliRA 
PROBETAS QliÍi\IICA \IEC\.NICAS 

F-1.1 Fe: Base R~t: 
C: 3,70 Rpo,2: 

F-1 F-1.2 l\1n: 0,17 A: 
Si:: 2,60 lln: 

F-1.3 

F-2.1 Fe: Base R,t: 
C: 3,67 Rpo,2: 

F-2 F-2.2 l\1n: 0,28 A: 
Si: 2,61 llu: 

F-2.3 

Fe: Base R.,t: 
F-3 F-3 C: 3.52 Rpo2: 

\In: 0.47 .-\: 
Si: 2.77 lln: 

F-2. 1: Rotura ..:n servicio por sobrecarga eslúlica en un acci
dc:nt<:. 

.... 
o 

~. 

• 
1 . • -... • 

Fi~. la: f\laterial 1'~/: ;..tatriz lcrrítica (.\'100). 

Fi~. 1 h: f\latcrial F-1: !\!atriz fcrrita-perlitica 50/50 (XIOO). 

• 

• 

1--l.:!: Rotura en laboratorio por fatiga, a tracción pulsatoria. 
ck una probeta plana de 6x3 111111. La probeta fue, pri
mero ciclada entre S111 ax. 323 MPa y S111¡11 . 1 O MPa. 
hasta la aparición de una grieta a 1.255.000 ciclos, 
continuándose luego el ensayo entre S111 ;;, = 402 !vlPa y 
S111¡11 10 i\!Pa hasta su rotura al llegar a 66.987 ciclos. 

Micrografía recogida en la figura 1 a. 
461 Ml'a • Fundición esferoidal con grafito de forma VI y 
323 Ml'a tamaño medio 7. 
15,2% • Porcentaje de eslcroidización superior al 90%. 
161- 174 • Ferrítica; con presencia de perlita, en límite de grano 

ferrítico, en porcentaje inferior al 1 0% .. 
• No se detecta la presencia de ccmentita. 

635 MPa Micrografía recogida en la figura 1 b y 1 c. 
376 MPa • Fundición esferoidal con grafito de li.1rma VI y 
11,4% tamat1o medio 6. 
208 • Porcentaje de esfcroidización superior al 90%. 
(valor medio) • Ferrita y perlita muy fina (50/50). 

• No se aprecian carburos por encima del 1%. 

Micrografía recogida en la figura Id y le. 
714 MPa • Fundición esferoidal con grafito de forma VI y 
502 i\!l'a tamat1o medio 6. 
3.3!Jó • Porcentaje de csferoidización superior al 90% . 
235- 238 • Pcrlitica; con presencia de !'crrita, alrededor de los 

nódulos de grafito, en porccnt'lie interior al 1 O%,. 
• No se aprecia la existencia de carburos. 

F-:!.3: Rotura a tracción en laboratorio de una probeta plana de: 
6x3 mm . 

Fig. 1 e: f\latcrial F-2: Detalle de perlita. X./0011. 

Fig. Id: Material F-3: 90% de perlita (.\100). 

2.3 Finalmente, el denominado F-3 corresponde a una lttndi
ción de matriz perlítica, con ferrita en proporción inferior al 
10%. La única probeta estudiada (F-3) corresponde a una 
Rotura en laboratorio por 1:1tiga. a tracción pulsatoria. tk una 
probeta cilíndrica de 1 O 111111 de diámetro a los 400.000 ciclos 
(Smáx.= 196 MPa y S 111¡11 . 49 MPa.). 
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Las características metalúrgicas que presentaban los materiales 
anteriormente relacionados son los que se recogen en la Tabla 
l. 

Fig. 1 e: Material F-3: Detalle de perlita (X/000). 

3. ESTUDIO i\IACROFRACTOGRÁFICO. 

Las superficies de fi'actura de todas las muestras consideradas 
se representan en las figuras 2a a 2g. En los pies d.:: dichas 
figuras se indican a que muestra pertenecen y los aumentos. 
Todas las roturas presentan como caracteres macromorfológi
cos comunes la ausencia de macrodeformación plústica 
(general o local) asociada a la rotura y el desarrollo, con las 
excepciones y particularidades que se indican en cada caso. en 
un plano perpendicular a la dirección de los esfuerzos máxi
mos de tracción provocados por la solicitación de tracción (en 
las probetas) y de flexión (en las piezas). A continuación se 
detallan los caracteres particulares de cada fi·actura: 

F-1.1: Aunque la rotura se desarrolla en general en un plano 
C·í). perpendicular al eje de la pieza, se observa la formación 
de labios de salida (B). El rdieve general es rugoso direccio
nal. con una direccionalidad que parte desde la zona central 
cid borde inkrior (según fig. 2a) del borde de la fractura hacia 
la parte superior y laterales: esta circunstancia unida a la 
posición de los labios permite situar el origen de la fractura (O 
c:n la figura ck rdi:rcncia). La textura en toda la superficie es 
mocla de fibrosa y granular no afacetad::~, siendo algo más 
sua\e en los labios B. 

Fig. 2a: Rotura F-1.1. (XI, 1) 

1·--/]: En la superficie de fractura se observan dos zonas 
claramente clikrcnciadas: Una zona que ocupa la mayor parte 
de la superficie de fractura, de relieve rugoso pero sin direc
cionalidad ddinida y de textura mezcla ele flbrosa y granular 
no afi1cetada y otra zona A, situada en la parte derecha (según 
figura 2b) en la que la textura es la misma que en la zona B, 
pero de relieve mucho más suave. La penetración de la zona A, 
a partir del borde derecho de la fractura, es algo inferior a 2 

mm. Ausencia de líneas de detención y de líneas direccionales 
en toda la superficie de fractura. 

Fig. 2b: Rotura F-1.2. (XS, 75). 

F-1-3: La superficie de fractura presenta, en toda su extensión, 
idénticas características (figura 2.c) que la zona B de fractura 
F-12. 

F-2. 1: Relieve rugoso direccional, de direccionalidad aproxi
madamente perpendicular a los bordes superior e inf'crior de la 
rotura. La rugosidad va aumentando desde el borde superior 
(según figura 2d) hacia el inferior. 

Fig. 2c: Rotura F-1.3 (X7). 

La textura de la superficie de fractura es mezcla de fibrosa y 
granular no afacetada desde el borde superior hasta cierta 
profundidad, cubriendo una zona que denominamos ,f, para 
cambiar luego a textura mezcla de fibrosa y granular afacctac!a 
(cristalina). con mayor incidencia de aspecto cristalino: ~sta 

zona, que denominamos B, se extiende hasta el borde inkrior 
ele la rotura. Ausencia en toda la superficie de fractura de 
líneas de detención y de líneas direccionales. 

Fig. 2d: Rotura F-2.1 (X/.8). 

F-2.2: Presencia con la superficie de fractura de dos zonas 
diferenciadas por su textura y rugosidad: Una zona B, que 
cubre la mayor parte de la fractura, de relieve rugoso no di
reccional y textura mezcla de fibrosa y granular afacetada 
(cristalina) y otra zona A situada (según figura 2e) en que el 
relieve es más suave y la textura más fina y de aspecto menos 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.lS (1998) 207 

granular. Ausencia en toda la superficie de fractura de líneas 
de detención y de líneas direccionales. 

F-2.3: Los caracteres macrofractográficos de esta rotura son 
prácticamente idénticos a los de la zona B de la rotura F-2.2, 
excepto en una pequefia franja A lateral, adyacente al borde 
derecho (según figura 2f) de la probeta, en la que el relieve es 
notablemente más suave y la textura, más fina, no presenta 
ningún aspecto cristalino. Ausencia en toda la fractura de 
líneas de detención y de líneas direccionales. 

F-3: La superficie de fractura presenta dos zonas claramente 
diferenciadas. Una zona A, situada en la parte superior (según 
la figura 2g), de relieve suave y textura fina sin caracteres 
acusados ni fibrosos ni granulares. A partir del límite de esta 
zona y de forma brusca, la fractura se desarrolla, ocupando 
más del 75% del total de la rotura, con un relieve más acusado 
y con textura claramente cristalina. Ausencia en toda la fractu
ra de rugosidad direccional claramente definida así como 
líneas de detención o direccionales. 

Fi~. 2c: Rotura F-2.2 (X13). 

Fig. 2f: Rotura F-2.3. (X13). 

.l. ESTUDIO l\IICROFRACTOGRÁFICO. 

4.1 El estudio microfractográfico (caracteres observados e 
identificación de los mismos) vienen reflejados en las figuras 
que acompaiian al texto y pies aclaratorios de las mismas. Los 
aumentos que figuran en dichos pies son los correspondientes 
a los reaks de observación y el tamafio de las figuras corres
ponde a una reducción de 0,5. Cuando ha sido aconsejable, la 
diferenciación entre ferrita y perlita ha sido ratificada por la 
diferencia entre la relación de contenido en Si en relación con 
el Fe. obtenidos mediante análisis en la superficie de fractura 
con la técnica de EDE acoplada al MEB. 

Fi~. 2g: Rotura F-3. (X8). 

Los caracteres microfractográficos expuestos son los represen
tativos, y por tanto repetitivos, de todas las áreas examinadas 
en cada una de las zonas A y B de las probetas. A continua
ción relacionamos los números de las microfractografías con 
las probetas y zonas A y B de las mismas tal como se ha esta
blecido en el estudio microfractográfico: 

F-1.1: Figuras 3a y 3b. 
F-1.2: Zona A, figuras 4a a 4f: Zona B. figuras 4g y 4h. 
F-2.1: Zona A, figuras 5a a 5c; Zona /J, figuras 5d a 51'. 
F-2.2: Zona A, figuras 6a a 6d. 
F-2.3: Zona A. figuras 7a y 7b; Zona 13, figura 7c. 
F-3 : Zona A, Figuras S a a Se: Zona 13, figuras. Sd a Se. 

4.2 El resultado conjunto resumido del estudio microli·acto
gráfico es el siguiente: 

4.2.1 Material F-1 (matriz fcrrítica), rotura por carga estática: 
La superficie de fractura está formada por la matriz y por 
nódulos ele grafito y, cuando el nódulo ha quedado embebido 
en la matriz en la otra cara de la fractura, por alvéolos ck 
alojamiento de los mismos. La matriz presenta una acusada 
deformación plástica de los alvéolos originales de alojamiento 
de los nódulos, con crecimiento de los mismos, aprcciúnclose 
en sus paredes las correspondientes serpentinas de desliza
miento. En las zonas con nódulos de grafito suficientemente 
alejados se observan superficies "cuasi-planas··. sin relieve o 
ligero relieve no definido (sin formación ele cúpulas) que se 
unen a los alvéolos deformados, observándose en estas unio
nes, así como en la de los propios alvéolos entre si, numerosas 
microcúpulas. La pérdida de continuidad de la matriz se pro
duce, como fase final del proceso de deformación, por la 
unión y rotura de las paredes clefonnadas de los alvéolos entre 
si o con las superficies "cuasi-planas'' mencionadas. 

Todos estos caracteres microfractográficos observados son 
idénticos, tanto en la muestra F-1.1 como en la rotura a trac
ción de la probeta F-1.3 y en la zona B ele la rotura final de la 
probeta F-1.2 ensayada a fatiga. 
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Fig. 3a: Aspecto de la zona A: Nódulos de grafito, alvéolos y alguna 
super!icie plana en la matriz ferrítica. (XI 000). 

fig. 3b: Nódulos de grafito (izquierda de la figura) y huecos 
(lkrccha). deformación de la matriz alrededor del nódulo, con for
mación de serpentinas de deslizamiento. 1\Iicrocúpulas y superficies 
de corte de grano de ferrita, sin relieve aparente. (XJOOO). 

-L2.2 i'vlat~rial F-1 (matriz f~rrítica), rotura por fatiga: La 
supc:rlicie ele fractura (zona,/. probeta F-1.]) de la matriz se 
caracteriza ) diferencia de la rotura por carga estática por la 
pi-.:scncia. c:n las zonas de matriz, situadas entre nódulos ele 
grafito no adyacentes. de estriaciones dúctiles típicas de fatiga 
y porque la ckformación de los alvéolos de alojamiento de los 
nódulos ele grafito es notablemente inferior (compárese las 
figuras 3b y 4h con la 41). así como por una proporción infe
rior de nódulos en relación con la superficie total de fractura 
(compárese la ligura 4a con la 3a). Ni en la superficie de 
rotura por carga estática ni en la de rotura por fatiga se han 
obscn a do cortes de nódulos de grafito. 

Fig . .Ja: Aspecto general de la superficie de fractura, en la zona de 
iniciación. de la zona .1 (f~1tiga). (XJOOO). 

Fig. 4b: Detalle en la iniciación de la zona de fatiga. Zona plana de 
corte de grano con microrrelieve de morfología laminar típica de 
corte de grano de perlita. (X4000). 

Fig. 4c: Detalle de la zona de iniciación de la zona A de fatiga. 
Mesetas con estriaciones dúctiles en la matriz ferrítica. (X./000). 

Fig. 4d: Estriaciones dúctiles en otra zona de la superficie de fractura 
A por fatiga. (..Y4000). 

Fig. 4c: Otra parte de la zona A de fatiga. Estriaciones dúcti
les.(..Y./000). 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol. 15 (1998) 209 

Fig. 4f: Zona A de fatiga. Detalle mostrando escasa o nula deforma
ción del alvéolo de alojamiento del nódulo de grafito. (X4000). 

Fig. 4g: Detalle de la zona de rotura B. (X2000). 

Fig. 411: Detalk de la deformación de los alvéolos de alojamiento de 
Jos núdulus en la zona B de rotura final por carga estática (comparar 
con la figura 41). (.\'-1000). 

4.2.3 1\laterial F-2 (Matriz 50/50 ferrita-perlita), rotura por 
carga estática: 

• Zona .·1: Superficie de fractura formada por la matriz y por 
nódulos de grafito y alvéolos de alojamiento de los mismos, 
cuando e! nódulo ha quedado embebido en la matriz de la otra 
cara de la rotura. En la matriz se observan, ya a relativamente 
pocos aumentos (aprox. 1 000), zonas planas de dos tipos: una 
casi sin reliexe y otras con algo de relieve complejo no defini
do. así como deformación en parte de los alvéolos de aloja
miento de los nódulos. A aumentos suficientes se pone de 
manilic:sto que las zonas planas con relieve complejo corres
ponden a planos de corte de zonas de perlita y que el relieve 
obscn a do es debido la estructura laminar de la perlita; el otro 
tipo de zonas planas están situadas rodeando o alcanzando los 
ah éolos de alojamiento de nódulos y son idénticas a las zonas 
'"cuasi-planas'" ya mencionadas en 4.2.1 y corresponden a 
cortes de grano de ferrita, apreciándose deformación de los 

alvéolos adyacentes y microcúpulas en la unión de alvéolos 
adyacentes deformados o de las superficies "cuasi-planas" con 
los alvéolos. 

• Zona B: Los caracteres micromorfológicos de la matriz 
cambian totalmente con respecto a la zona A (compárese 
figuras 5d y 5a), ya que casi toda la superficie de rotura de la 
matriz está formada por las facetas típicas de planos de des
cohesión, apreciándose en una proporción mucho menor los 
caracteres micromorfológicos ya descritos de corte de los 
granos de ferrita, microcúpulas y deformación de alvéolos, 
que quedan relegados a zonas adyacentes a nódulos. Los 
planos de corte de las zonas de perlita, característicos de la 
zona A y que no aparecían relacionados con la estructura 
cristalográfica de los granos de perlita, han desaparecido y han 
sido sustituidos por planos cristalográficos de descohesión de 
los granos de perlita, planos en los que se aprecia las trazas de 
la estructura laminar de la perlita (figura 5f). Otra característi
ca diferencial de las zonas A y B es la menor proporción de 
nódulos o alvéolos en la superficie de fractura de la zona B 
que en la A, proporción que va siendo cada vez menor con
forme nos alejamos del límite entre ambas zonas hacía la 
salida de la rotura en la zona B. La separación entre las zonas 
A y B (aparición de los planos de descohcsión en lugar de los 
de corte de zonas de perlita) es brusca. No se obscn an cortes 
de nódulos de grafito en ninguna ele las dos zonas descritas. 

Todos estos caracteres microfractográficos son idénticos. dos 
a dos, tanto en las zonas A como en las zonas B. de la muestra 
F-2. 1 como en la rotura a tracción de la probeta F-2.3. 

fig. 5a: Aspecto de la zona A: Se observan nódulos de grafito y 
alvéolos sobre el fondo de la matriz, que presenta zonas planas casi 
sin relieve y otras con más relieve. ('(950). 

fig. 5b: Detalle de la figura 5a. Zona plana de la matriz a la derecha 
del nódulo central. Corte de un grano de perlita (se aprecia su estruc
tura laminar. (X5000). 
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Fig. Se: Detalle de la fig. 5a (parte superior izq.). Corte de granos de 
ferrita. deformación de las paredes de los alvéolos y microcúpulas en 
la unión de los mismos y los cortes de granos de ferrita, que se pro
ducen en superficies "cuasi-planas" sin relieve. (X4000). 

Fig. 5d: Aspecto general de la rotura en zona B: Menor proporción 
de nódulos que en zona A. Toda la superficie de matriz formada por 
planos de descohesión. (X500). 

Fig. 5r: Detalle de planos de descohesión típicos y zona no plana a la 
izquierda del nódulo con relieve al parecer de microcúpulas. ~'(1500). 

Fig. 5f: Detalle de planos de descohesión de corte de grano de perlita 
(se aprecian trazas de la estructura laminar perlítica). (X5000). 

4.2.4 Material F-2 (matriz 50/50 ferrita-perlita), rotura por 
fatiga: Los caracteres microfractográficos que se resumen a 
continuación son los observados en la probeta F-2.2 en la 
grieta de fatiga desarrollada hasta 1.255.000 ciclos. 

Superficie de fractura formada por la matriz y por nódulos de 
grafito y alvéolos de alojamiento de los mismos, cuando el 
nódulo ha quedado en la otra cara de la rotura, embebido en la 
matriz. La proporción de nódulos y alvéolos en relación con la 
superficie total de fractura es notablemente inferior 
(compárense fig. 6a con 5a) a la que se observa en la zona A 
de rotura por carga estática. No se aprecian roturas de nódulos 
de grafito ni prácticamente deformación de sus alvéolos de 
alojamiento. En la superficie de fractura de la matriz se obser
van, mezcladas, microzonas de dos tipos. Uno de ellos corres
ponde a microzonas adyacentes a los nódulos de grafito en las 
que se distinguen estriaciones dúctiles de fatiga similares 
(compárense figs. 6a y 6b con 4c y 4d) a las encontradas en la 
zona de fatiga del material F-1 (matriz ferrítica). El otro tipo 
corresponde a microzonas de corte de perlita, en las que se 
aprecia la estructura laminar de la misma y que son muy 
similares a las zonas de corte de perlita observadas en las 
zonas A de rotura por carga estática de este mismo material F-
2 y prácticamente iguales a la pequeña zona pcrlítica (fig. 4b) 
en la zona A de rotura por fatiga del material F- 1 (compárense 
las dos figuras 4b y 6d); la comparación de la figuras 5c y 7b 
con las otras citadas se ve dificultada por la diferente finura de 
la perlita. 

Fig. Ga: Probeta F-2.2: Vista general de zona de fatiga. (XJOOO), 

Fig. Gb: Detalle de la rotura por fatiga. En la zona de ferrita adyacen
te a un nódulo de grafito (parte inferior de la Jigura) se aprecian 
mesetas con estriaciones dúctiles. En parte superior, cmtc de perlita, 
(X4000). 
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fig. Gc: Detalle de las mesetas con estriaciones dúctiles de la figura 
anterior. (X7000). 

Fig. ód: Detalle de la figura 6b (parte superior): Perlita. (X./000). 

Fig. 7a: Probeta F-2.3. Zona A de iniciación plástica: Nódulos de 
grafito y un alvéolo. Deformación con serpentinas de deslizamiento 
en ferrita alrededor de los nódulos, microcúpulas, corte de grano 
perlita y microcúpulas en ferrita mezcladas con corte de perlita. 
(.\"11!00) 

Fig. 7b: Detalle de mezcla de microcúpulas y cortes de perlita en 
zona situada entre nódulos de grafito y deformación y serpentinas de 
de si izamiento en Jos alojamientos de nódulos. (X4000). 

fig. 7c: Aspecto general de la superficie de rotura en zona B. Des
cohesiones en el corte de los granos de perlita; se aprecian también 
cortes de ferrita (zonas blancas) sin relieve aparente. Se insinúa en 
los planos de descohesión la estructura laminar de la perlita cortada 
por los mencionados planos. (X2000) 

Fig. 7d: Detalle de la estructura laminar de la perlita cortada por Jos 
planos de descohcsión por donde se produce la rotura del grano de 
perlita. (X./000). 

4.2.5 tvlaterial F-3 (matriz perlítica), rotura por fatiga: 

• Zona A de propagación por fatiga: Nódulos de grafito y 
ah·éolos embebidos en la matriz que presenta un re!ie1·e irre
gular uniforme que, a suficientes aumentos, se identifica como 
corte de la matriz per!ítica, estando el relieve ligado a la es
tructura laminar de la perlita; sus características micromorto
lógicas son idénticas a los observados en las zonas pcrlíticas 
ele rotura por fatiga en los materiales F- 1 y F-2 ( compúrense 
la fig. Se con las 4b y 6d). En los anillos de ferrita que rodean 
los nódulos de grafito, se aprecian microcúpulas y superficies 
"cuasi-planas" ele muy pequeño tamaño, sin relieve, con carac
terísticas ele rotura estática con deformación muy restringida 
del anillo de ferrita. No se observa separación de los nódulos 
de grafito de la matriz ni corte de los mismos, en cuya super
ficie se observan restos de ferrita. 

• Zona B de rotura final por carga estática: La superficiL: de 
fractura de la matriz está formada, ele manera prácticamente 
exclusiva, por las facetas de planos de dcscohesión de los 
granos de perlita, con idénticas características (salvo la pre
sencia de cortes de grano de ferrita) a las observadas en las 
zonas B ele rotura, tanto a fatiga como a carga cstútica. dt:! 
material F-2. La proporción de nódulos y alvéolos en la zona 
B es menor que en la zona A ele fatiga. 
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Fig. 8a: Vista general de la superficie de fractura en la zona A 
(fatiga). (XI 00). 

Fig. 8b: Detalle de la zona A mostrando un alvéolo de alojamiento de 
un nódulo. dclonnación y rotura del anillo de ferrita c¡uc rodea al 
núduln y de la matriz perlítica. (XJ700). 

Fig. Se: Detalle de la zona de rotura de la matriz en las inmediacio
nes del nódulo. Se aprecia la estructura laminar de la perlita y la 
ausencia de relación con planos cristalográficos y límites del grano 
de perlita. (X.fOOO). 

Fig. 8d: Aspecto general de la superficie de rotura final por carga 
estática (zona B). Menor proporción de nódulos y alvéolos c¡ue en la 
zona de fatiga. Rotura de la matriz más afectada y ligada a la estruc
tura granular c¡uc en la zona A (compárese con iig. Sa). (XJOO). 

Fig. Se: Rotura de la matriz perlítica en la parte central de la zona B. 
Planos de descohesión transcristalina de corte de Jos granos de perli
ta. Se insinúan en dichos planos las trazas de la estructura laminar de 
la perlita. (X2000). 

5. AN.ÁLISIS DE RESULTADOS Y CONCLUSIONES 

5.1 Las zonas de matriz ferrítica. hasta al menos 50%, ele 
contenido en perlita como constituyente ele la matriz. pn:sen
tan. en todas sus superficies dc fractura (si es por carga estáti
ca) y en la zona final de rotura (si es por fatiga). caracteres 
análogos a una rotura dúctil con formación ele cúpulas por 
micromecanismos de iniciación. crecimiento y coalcscencia de 
microvacíos, siendo en este caso los nódulos de gralito las 
.. partículas" alrededor de las cuales se ceban los microvacíos. 
Dcbido a la menor ductilidad general. por la presencia de los 
nódulos de grafito y el tamafio y proximidad de estos. la 
coalcscencia de los microvacíos se produce con rormación de 
microcúpulas en la unión de los tabiques, en lugar de des
cohesión a lo largo de planos de deslizamiento como sucede 
en general en las roturas con formación de cúpulas. 

Las superficies .. cuasi-planas .. , sin relieve, mencionadas en el 
estudio microfractográfico, son superficies de seudocleseohc
sión a lo largo de planos de deslizamiento bajo la acción de 
componente ele esfuerzos cortantes. 

Si el contenido de perlita es del 90% la deformación de la 
rerrita que rodea a los nódulos de grafito se ve fuertemente 
constrdiida por la matriz perlítica que los rmka. no produ
cit!ndose deformación de los alvéolos excepto en la rotura de 
la pared del anillo. 

5.2 En las roturas por fatiga, con contenido en perlita inláior 
o igual al 50%, se producen estriaciones de fatiga en las zonas 
ferríticas de la matriz en las que la separación de los nódulos 
de grafito es suficiente. La deformación de los alvéolos de los 
nódulos es mucho menor (aunque del mismo tipo y caracte
rísticas) que bajo carga estática, y la fractura por fatiga tiende 
a progresar más por la matriz que en las roturas bf\io carga 
estática. 

5.3 Las zonas perlíticas de la matriz, sea cual sea su propor
ción, se rompen, con carácter frágil, por corte de la perlita sin 
seguir planos cristalográficos de descohcsión de los granos de 
perlita, tanto en las zonas de propagación ele grieta por fatiga 
como en las zonas de iniciación plástica de la rotura general 
frágil del material bajo carga estática, siendo prácticamente 
iguales en ambos casos los caracteres microlractogrúlicos que 
están fuertemente influenciados por la estructura laminar de la 
perlita. 
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5.4 A partir de una proporción de perlita superior al 50%, 
cuando la profundidad de la grieta, de fatiga o de iniciación 
plástica de rotura bajo carga estática, alcanza la longitud 
crítica, se dispara una rotura por descohesión ligada a los 
granos de perlita y según los planos de descohesión de estos 
granos. Esta circunstancia explica el cambio en los caracteres 
macrofractográficos de textura fibroso-granular, correspon
diente a la presencia de nódulos y deformación de la ferrita, a 
la textura cristalina. La rotura en esta zona se propaga prefe
rentemente buscando los granos de perlita (menor absorción 
de energía) y no los nódulos de grafito. 

5.5 Las conclusiones, en cuanto al objetivo de diferenciar las 
roturas por fatiga de las provocadas por carga estática, es que 
ello es posible y relativamente fácil si la proporción de perlita 
es inferior o igual al 50%, pero no es posible, en general, si la 
proporción de perlita es muy elevada, como sucede si alcanza 
el 90'Yt .. 

6. 13113LIOGRAFÍA 

l. ;\Sf\1 f\ktals llandbook. Ninth Edition, Vol. 12- Fracto
graph). \larzo. 1987. 

7 '"Fallos en Sen icio de los ivlatcrialcs i\lctúlicos .. 11\TA. 
1 ()92. 

Vol. 15 (1998) 213 



214 
ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 

INFLUENCIA DE LA VELOCIDAD DE DEFORMACIÓN Y DE LA GEOMETRÍA DE LA ENTALLA 
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Resumen. En este trabajo se comparan las curvas de transición de la tenacidad de un acero estructural 
con la temperatura medidas mediante aplicación lenta de carga (condiciones estáticas) o mediante 
impacto (dinámicas), así como la influencia que la geometría del defecto iniciador de la fractura (entalla 
o grieta) tiene en las mismas. La tenacidad de las probetas agrietadas se ha caracterizado mediante la 
detem1inación del parámetro ]¡. Los valores críticos de J1 en condiciones estáticas se han obtenido 
aplicando la norma ASTM. Para el cálculo del valor crítico Jr en condiciones dinámicas, se han 
empleado diversos criterios utilizados habitualmente y se ha realizado una valoración de los resultados 
obtenidos con todos ellos. 

Abstract. The touglmess transition curves of an structural steel with the temperature under low strain 
rate (static conditions) or impact (dynamic conditions) are compared in this \YOrk, as wcll as the 
influence that thc geometry of the initial defect "hich pro motes fracture (notch or crack) has on them. 
The toughness of the precracked specimens has been characterized by means of detennining the J1 

parameter. The critica! values of J1 tmder static conditions \vere obtained following the ASTM standard. 
To calculate the critica! value of J1 under dynamic conditions severa! methods, that are frequently usecL 
\\ere analyzed in tlús work comparing at the same time the results given by all them. 

1. INTRODUCCIÓN 

Es bien conocido que la caracterización del 
comportamiento a fractura de los materiales 
estructurales puede realizarse mediante ensayos 
estáticos o dinámicos. En este último caso. las 
curvas de variación de la energía de fractura con la 
temperatura obtenidas utilizando probetas con 
entalla en V bajo cargas de impacto constituyen un 
criterio científica e industrialmente aceptado para la 
determinación de la transición dúctil-frágil de 
cualquier material. Sin embargo, las condiciones 
que caracterizan este tipo de ensayos son, en la 
mayoría de los casos, muy diferentes a las que 
existen habitualmente en las estructuras reales en 
servicio, en donde las cargas pueden no ser 
dinámicas y por el contrario existen grietas en lugar 
de entallas. 

Por otro lado la realización de ensayos dinánúcos 
sobre probetas entalladas facilita mucho la 
e:-..-perimentación, anúnorando tanto el tiempo como 
el coste de la núsma, pero sin embargo, no pemúte 
detemúnar parámetros directamente aplicables en el 
diseño de elementos estructurales. Esta es la razón 
por la que la tendencia actual a la hora de 
caracterizar la tenacidad o la temperatura de 

transición de un material es la de recurrir al uso de 
probetas preagrietadas y ensayarlas bien en 
condiciones estáticas o dinámicas. Es necesario 
también añadir que núentras los ensayos de fractura 
estáticos están normalizados desde hace ya muchos 
años y su importancia práctica en ingeniería no 
admite dudas, el análisis de los resultados de los 
ensayos dinámicos realizados sobre probetas 
preagrietadas y el cálculo de los valores críticos de 
tenacidacL especialmente cuando el material exlúbe 
un comportamiento elastoplástico, es complicado y 
está sujeto a múltiples indeternúnaciones [ 1-4]. Por 
otro lado la búsqueda de correlaciones entre todos 
estos ensayos ha suscitado desde hace tiempo un 
enonne interés [5,6]. 

Conscientes de que el comportamiento a fractura de 
los aceros estructurales depende de la temperatura, 
la velocidad de defonnación y de la triaxialidad del 
estado tensional impuesto, hemos realizado un 
trabajo e:-..-perimental con el ánimo de comparar las 
curvas de transición de la tenacidad de un acero 
estructural con la temperatura, obtenidas mediante 
aplicación lenta de carga (condiciones estáticas) o 
mediante impacto (dinánúcas), así como la 
influencia que la geometría del defecto iniciador de 
la fractura (entalla o grieta) tiene en las núsmas. 
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2. MATERIAL 
EXPERIMENTALES 

y TÉCNICAS 

El material utilizado en este trabajo ha sido un 
acero estructural AE-460 de fabricación española, 
suministrado en forma de chapa de 30nml de 
espesor, presentando una estructura ferrito-perlítica 
bandeada al haber sido obtenido por laminación en 
caliente. La composición química y las propiedades 
mecánicas convencionales de este material a 
temperatura ambiente se muestran en las tablas 1 y 
2, respectivamente. 

Taba 1 1 e omposiciOn_gmnuca d 1 tT d e acero u 1 Iza o 

e Si Mn p 

%Peso 0.18 0.-ll 1.54 0.015 
S Al Ni Nb V 

0.002 0,071 0.47 0,057 0,143 

Aunque la geometría de partida de todas las 
probetas fue tipo Charpy estándar (10xl0x55mm), 
con entalla en V de 2mm de prof1mdidad. sin 
embargo. únicamente se utilizó esta geometría de 
entalla para la realización de los ensayos que 
denominaremos "ensayos dinámicos sobre probetas 
entalladas". que fueron realizados de forma 
convencional en un péndulo Charpy IBERTEST de 
300J. lo que permitió obtener la cun·a de transición 
del material para esta geometría. 

El resto de las probetas fueron agrietadas por fatiga 
hasta alcanzar la relación a/W=0,6. Posterionnente 
se mecanizaron dos ranuras laterales con una 
profundidad total igual al 20% del espesor nominal 
de las probetas, según recomienda la nom1a ASTM 
Ell52. Con objeto de evaluar el efecto de la 
velocidad de deformación sobre el comportamiento 
a fractura del material, una parte de estas probetas 
agrietadas se ensayaron a impacto mientras que el 
resto fueron sometidas a ensayos estáticos. 

2.1 Ensavos dinámicos 

Los ensayos dinámicos sobre probetas agrietadas 
fueron realizados a temperaturas comprendidas 
entre 60°C y -40°C en un péndulo Charpy 
instrumentado de 300 J, equipado con una tarjeta de 
adquisición de datos de 1 :tvrnz. La velocidad de 
caída del péndulo en el momento del impacto fue de 
3,5m/s, lo que equivale a una energía total de 
124,89J. La utilización de esta técnica ha pennitido 
no sólo detenninar la energía de fractura de las 

probetas agrietadas, sino también, mediante el 
software para el tratamiento de señales 
implementado en la máquina [1], obtener las curvas 
fuerza-desplazamiento (F(t)-s(t)) características de 
este tipo de ensayos (figura 1). 
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0: 10 N 1.::: 
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~ 
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o 2 4 6 8 10 12 14 16 
Desplazamiento (mm) 

Fig. l. Diagrama fuerza/desplazamiento en donde 
se indican los parámetros más importantes 

Para el cálculo de los valores de Jrd se han utilizado 
varios métodos propuestos por diferentes 
investigadores [ 1,2]. El primer criterio utilizado es 
el de la fuerza máxima, que supone que el 
crecimiento estable de la grieta comienza en las 
proximidades de la carga máxima del ensayo, F m. 

considerando, por tanto, la energía E1 como la 
energía crítica para el inicio del crecimiento estable 
de la grieta. El valor de J1d se ha calculado tanto 
con la formulación de Begley y Landes [7] como 
con la fonnulación propuesta por Sumpter y Tumer 
[8] que calcula el valor de J1d como suma de una 
parte elástica, detenninada en el instante de fluencia 
del material (lgy) y una parte plástica determinada 
en el instante de fuerza máxima del ensayo. 

El tamaño de grieta efectivo <Ietr. necesario para 
aplicar la fommlación de Sumpter y Tumer se 
obtiene a partir de la ecuación que relaciona la 
fuerza aplicada con el desplazamiento, suponiendo 
que el material sigue una ley del tipo Ramberg
Osgood: 

F(t) . W =k . b.p¡(t) 1/n 
B·(W -a) 2 W 

(1) 

Definiendo el desplaza~niento plástico del punto de 
carga mediante: 

(2) 

El tamaño de grieta efectiva se calcula por tanto, 
según la ex-presión: 
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(3) 

También se ha utilizado el método de la fuerza 
máxima modificada [2] con la fommlación de 
Begley y Landes. En este procedimiento la energía 
modificada (E¡)mod es considerada como la energía 
crítica para el inicio del crecimiento estable de la 
grieta y se calcula a partir de la energía E1 según 
las siguientes ex-presiones: 

~] fr~: ·tgy 
(E¡ )mod =E¡ -[2 • ~ 

vo2 . ~~ _s:__] ( 4) 

8·Ea B·E 

e =72 · g(a /W) +2 (5) 

con: 
g(a!W) =1,86(a/W) 2 -3,95(a/Tr) 3 + 

1638(a 1 fr) 4 -37.23(a 1 ff") 5 +77.55 (6) 

(a/fr) 6 -126.87(a/W) 7 +172,52(a/Tr) 8 

-l.43.9(a IW) 9 

Siendo Yo la velocidad de impacto del péndulo. Eo 
la energía total de impacto del péndulo para la 
velocidad Ya. C la flexibilidad de la probeta y E el 
módulo de Young. 

Otro de los criterios utilizados ha sido el método de 
Kobayashi [ 1 ], o de la variación efectiva de la 
flexibilidad, tanto con la fonnulación de Begley y 
Landes [7] como la de Sumpter y Turner [8]. Este 
método supone que el crecimiento estable subcrítico 
de la grieta se produce en el instante en el que la 
pendiente de la cun·a de la flexibilidad frente al 
tiempo sufre un cambio brusco. Dicha variación 
efectiva de flexibilidad se define como: 

D.C 

e, 

F(t) -C 
s(l) ' 

e, 
(7) 

Donde Ce representa la flexibilidad inicial del 
gráfico. 

2.2 Ensavos estáticos 

Los ensayos de fractura e~táticos sobre probeta 
agrietada, han sido realizados a temperatura 
ambiente, 0°C, -15°C y -30°C, en una máquina de 
ensayos MTS 81 O de 250kN de carga máxima, 
equipada con una cámara ambiental INSTRON 
m o d. 311900, que utiliza nitrógeno líquido como 
medio refrigerante. Para la determinación de las 
curvas J-R se ha utilizado el método uniprobeta 
propuesto en la norma ASTM Ell52, con la ayuda 
de un exiensómetro tipo COD, que colocado en la 
boca de la entalla pennite obtener el crecimiento 

estable de la grieta a partir de las variaciones de 
flexibilidad ex-perimentadas por la probeta en el 
curso del ensayo. 

3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

3 .l. Efecto de la geometría de la entalla 

En la figura 2 se comparan los valores de la energía 
de fractura en función de la temperatura, 
correspondientes a los ensayos de impacto 
realizados tanto con las probetas entalladas como 
con las agrietadas. 
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Fig. 2. Energía absorbida por unidad de superficie 
en las probetas con entalla y agrietadas (a/W=0.6) 

Estos resultados muestran como la cun·a de 
transición correspondiente a las probetas agrietadas 
se encuentra desplazada hacia mayores 
temperaturas y menores energías de fractura que las 
entalladas, lo que corresponde a un comportamiento 
más frágil. La transición dúctil-frágil de las 
probetas fisuradas se produce de una forma más 
brusca, pasando de un comportamiento totalmente 
dúctil a uno completamente frágil en un intenralo 
de tan sólo 80°C, mientras que para las probetas 
entalladas esta transición se produce en un inten·alo 
de unos 200°C. Además, los valores de la energía 
absorbida en el impacto por las probetas entalladas 
llegan a doblar a los correspondientes a las 
fisuradas. Esta gran diferencia energética reside, en 
parte, en la distinta geometría del defecto de partida 
que en el caso de las probetas entalladas precisa de 
una energía adicional necesaria para iniciar la 
grieta que posteriormente desencadena la fractura. 
Otra de las razones para ex-plicar la mayor 
fragilidad de las probetas agrietadas es la presencia 
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de ranuras laterales en estas últimas, responsables a 
su vez, de un estado tensional con una mayor 
triaxialidad. 

3.2. Comparación de los diferentes métodos para el 
cálculo de J¡ 

La tabla 3 recoge los valores medios y desviaciones 
típicas obtenidos utilizando los diferentes métodos 
de cálculo de J1ct propuestos en el apartado anterior 
para las distintas temperaturas de ensayo. Estos 
resultados se muestran gráficamente en la figura 3, 
en la que se representa a su vez la curva de 
transición obtenida con el método de la fuerza 
máxima y la formulación de Begley y Landes. 

Tabla 3. Valores medios y desviación típica de J1ct 
según los distintos métodos analizados -

Jrct (kJ/m2
) 

Temperatura (°C) 

Método 60 40 20 o -20 

Fm med. 378 347 276 120 65 
B-L desv. 9.3 - 35.6 ·LS 6 

Fm med. 402 372 298 152 n.c. 
S-T desv. 0,5 - 26.7 0.2 n.c. 

Kobayashi- me d. 421 324 296 55 n.c. 
B-L desv. 5.8 - 57.3 45,6 n.c. 

Kobayashi- med. 441 350 317 89 n.c. 
B-T desv. 1.34 - 47.3 46.4 n.c. 

Fm me d. 336 302 235 84 42 
modificado desv. 7.1 - 30.7 1.8 14.2 

Dentro de cada método, los resultados obtenidos con 
las dos fonnulaciones utilizadas son prácticamente 
similares en todas las temperaturas de ensayo. El 
método basado en la determinación del inicio del 
crecimiento estable de la grieta a través de la 
variación efectiva de la flexibilidad (método de 
Kobayashi) muestra una mayor dispersión de 
resultados, siendo unas veces inferiores y otras 
superiores a los calculados por los métodos basados 
en la carga máxima. Esto es debido, como ya ha 
sido observado por otros im·estigadores [ 1 ,2], a que 
el inicio del crecimiento estable de la grieta no 
puede ser calculado con · exactitud debido a 
imprecisiones en la determinación de la variación 
efectiva de la flexibilidad (errores de medida del 
equipo e:-;perimental), siendo en algunos casos 
imposible de detenninar. Otra de las posibles 
fuentes de error es el cálculo del tamaílo de grieta 
efectivo (utilizado en la formulación de Sumpter
Tumer), basado en el ajuste del comportamiento del 
material a una ley del tipo Ramberg-Osgood, cuyos 
parámetros resultan, a su vez, imposibles de 
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Fig. 3. Variación de J1ct con la temperatura 

determinar en algunos casos. Por último y 
basándose en resultados publicados por otros 
autores [2]. es posible que el método de la fuerza 
máxima dé lugar a valores de Jrct demasiado 
elevados, puesto que considera el punto de carga 
máxima como el de iniciación del crecimiento 
estable, cuando en general, el crecimiento se inicia 
antes de que se alcance dicho valor de carga. Así 
durante la realización de los ensayos estáticos, se ha 
observado que, si bien el crecimiento es pequeño 
(siempre inferior a 0,5mm). la propagación de la 
grieta empieza antes de que se alcance la carga 
máxima en el diagrama carga-desplazamiento. Por 
esta razón se ha analizado el método de la fuerza 
maXIma modificado, que introduce dicha 
corrección. Los resultados obtenidos son, para todas 
las temperaturas, inferiores a los del método de la 
fuerza máxima, encontrándose por tanto del lado de 
la seguridad y mostrando una menor dispersión en 
la mayoria de los casos. 
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Fig. 4. Curvas J-R a distintas temperaturas 
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Por lo que se refiere a los ensayos estáticos, las 
curvas J-R calculadas a las distintas temperaturas de 
ensayo pueden verse en la figura 4. Los valores de J 
representados en dicha figura han sido calculados 
aplicando la norma ASTM Ell52 que utiliza la 
formulación de Sumpter y Turner. 

En esta figura se puede observar que las curvas J-R 
son prácticamente coincidentes para todas las 
temperaturas de ensayo, con la única diferencia de 
que a baja temperatura (-30°C) sólo es posible 
obtener nlores hasta crecimientos de grieta muy 
pequeños como consecuencia del cambio de 
comportamiento del material, que pasa de ser 
totalmente dúctil a temperatura ambiente y 0°C (con 
!!.a superior a 2mm sin que se produzca la rotura 
inestable de la probeta), a ser de transición a -l5°C 
y -30°C donde se desencadena la rotura frágil de las 
probetas tras un cierto crecimiento estable que en 
algunos casos no supera los 0,6mm. Sin embargo, el 
valor de Jrc calculado para todas las temperaturas 
resulta ser prácticamente el mismo, con una ligera 
variación. como puede observarse en la figura 5 
(área rayada), atribuible a la dispersión típica de 
estos ensayos. 

3.3. Efecto de la velocidad de carga 

En la figura 5 se representan los valores de la J de 
iniciación estáticos y dinámicos, (método de la 
fuerLa máxima modificado). Estos últimos, al 
contrario que los correspondientes a los ensayos 
estáticos. sí muestran una variación significativa 
con la temperatura. Sin embargo. estos resultados 
no son directamente comparables. ya que mientras 
los valores estáticos corresponden, en todos los 
casos. al inicio del crecimiento dúctil de la grieta. 
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Fig. 5. Valores de J1 estáticos y dinámicos 

los valores dinámicos se asocian a crecmuentos 
dúctiles, frágiles o de transición según las diferentes 
temperaturas de ensayo. 

En la figura 6 se puede observar el diferente aspecto 
que presenta la superficie de fractura de dos 
probetas ensayadas a la misma temperatura (0°C) en 
condición estática o dinámica. La probeta ensayada 
estáticamente presenta un comportamiento 
completamente dúctil, mientras que en la probeta 
ensayada en el péndulo Charpy existe una pequeña 
zona de comportamiento dúctil, que no supera las 
30¡..tm, seguida de rotura frágil. 

Fig. 6. Superficie de fractura de probetas ensayadas 
a) estática y b) dinámicamente a 0°C (700x) 

La figura 7 representa la energía de fractura por 
unidad de área obtenida en los ensayos de impacto 
de probetas entalladas y agrietadas comparada con 
la obtenida en los ensayos estáticos. En éstos 
últimos, sólo es posible calcular la energía de 
fractura para aquellas temperaturas en las que se 
produce rotura inestable de la probeta durante la 
realización del ensayo, ( -30°C y en dos de las 
probetas ensayadas a -l5°C), ya que para 
temperaturas superiores, debido al comportamiento 
dúctil del material, los ensayos fueron detenidos 
cuando se alcanzó un crecimiento de grieta 
considerable ( !!.a=:: 2nm1), rompiendo las probetas 
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Fig. 7. Energía absorbida por unidad de área en las 
probetas con entalla y agrietadas (a/W=0.6) en 
ensayos dinámicos y estáticos 

posterionnente en el péndulo Charpy a --W°C para 
poder medir el crecimiento real de la grieta durante 
el ensayo estático. Los valores medidos con estas 
probetas han sido representados con una flecha 
sobre el símbolo correspondiente. pretendiendo 
indicar de esta fonna, que la energía de fractura real 
sería apreciablemente mayor. Los valores de 
energíaabsorbida en los ensayos estáticos son. para 
todas las temperaturas, intermedios entre los 
obtenidos en el ensayo de impacto de probetas 
agrietadas y entalladas. El hecho de que las probetas 
agrietadas muestren un comportamiento más frágil 
cuando son ensayadas dinámicamente que cuando 
son ensayadas de forma estática. refleja la influencia 
de la velocidad de carga. mientras que los mayores 
valores obtenidos en los ensayos dinámicos sobre 
probeta entallada reflejan la notable influencia de la 
geometría de la entalla. 

.t. CONCLUSIONES 

Se destacan las conclusiones siguientes: 

La presencia de una grieta en lugar de una entalla 
como defecto iniciador, junto a la mayor triaxialidad 
del estado tensional impuesto en aquel caso, 
desplaza claramente la curva de transición del acero 
hacia temperaturas más altas y disminuye 
apreciablemente la energía absorbida en toda la 
curva, dado que en esta caso desaparece el ténnino 
de la energía necesaria para iniciar la grieta. 

En el rango de temperaturas ensayado, los valores 
críticos J1c son independientes de la temperatura, 
mientras que la energía necesaria para que tenga 
lugar la rotura por clivaje disminuye claramente al 
hacerlo la temperatura. De cualquier manera, en 
condiciones de carga estática, la transición ocurre a 
temperatura inferior a cuando la carga se aplica 
dinámicamente, habiéndose incluso encontrado 
comportanúentos microfractográficos dúctil 
(estático) y frágil (dinámico) en probetas ensayadas 
a idéntica temperatura. 

Finalmente, el método de la carga máxima utilizado 
para el cálculo de los valores críticos de J1¿, 

especialmente el modificado, para tener en cuenta 
que la grieta empieza a crecer antes de alcanzarse la 
carga máxima. se ha estimado como el más 
apropiado para la determinación de este parámetro 
de fractura. 
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Resumen. En este trabajo se compara el comportamiento fractomecánico de un acero estructural con el 
comportamiento tipificado en que se basa el método de prevención de la rotura no dúctil del Eurocódigo 3 
"Proyecto de estructuras metálicas de acero". El material elegido es acero de construcción metálica S460NL 
fabricado en planchas de fuerte espesor (80 mm). Esta característica, unida a su alta resistencia y tenacidad, 
eleva el riesgo de rotura no dúctil frente a otros aceros del Eurocódigo 3, lo que justifica la elección. La ca
racterización del material se ha llevado a cabo mediante ensayos de rotura con probetas preafisuradas de es
pesor igual al de laminación del acero. Los ensayos se han realizado a velocidad de carga estática y a distin
tas temperaturas, abarcando el intervalo de -1 oooe a 20°C. La contrastación con el Eurocódigo se basa en 
comparar: (a) la tenacidad medida en los ensayos con la de proyecto que el Eurocódigo establece para rotura 
frágil; y (b) el diagrama de rotura del Eurocódigo para rotura no frágil con los datos de las roturas dúctiles 
y de transición que se han producido en los ensayos. 

Abstract. The actual fracture behaviour of a structural steel for steel structures is compared with the typi
fied behaviour of the steel assumed by Eurocode 3 "Design of steel structures" in the design method of 
Annex e against brittle fracture. The chosen material is a high strength, high toughness steel S460NL 
type and was made as rolled plates of large rolling thickness (80 mm). All these features increase the risk 
of non-ductile failure for this steel regarding others of Eurocode 3 and explain its selection for the research. 
The actual fracture behaviour was stated experimentally by performing fracture tests at static loading rate 
with precracked compact tensile specimens of the same thickness as the rolled plates. The temperature 
range from -1 oooe to 20oe was explored. The actual behaviour and that typified by Eurocode 3 are con
ti·asted by comparing the "design" toughness for brittle fracture and the failure assessment diagram as
sumed by Eurocode 3 for the tested steel with the cmTesponding experimental data. 

l. INTRODUCCION que se calculan en función de la temperatura, la velocidad 
de deformación y el espesor mediante fórmulas dadas. 
Estas fórmulas se basan en numerosas medidas de tenaci
dad realizadas en el IRSID [2] con aceros estructurales (si 
bien con poca representación de los utilizados en cons
trucción metálica), y en los resultados experimentales de 
Barsom y Rolfe sobre la influencia de la velocidad de de
formación en la tenacidad [3]. 

Tradicionalmente, las especificaciones de diseño basadas 
en criterios de integridad estructural han estado reservadas 
a tecnologías como la energética o la aeronáutica donde 
las estructuras son de gran responsabilidad y el aprove
chamiento óptimo de los materiales estructurales es casi 
imprescindible. Sin embargo, también los puentes metá
licos y otras estructuras metálicas de construcción em
piezan a formar parte de esa categoría, porque a su gran 
responsabilidad se unen unas condiciones de servicio cu
ya severidad obliga a optimizar el diseño y el uso de los 
materiales para poder satisfacerlas. Esta es la causa de 
que las recomendaciones más recientes de proyecto y 
construcción de estructuras metálicas incluyan procedi
mientos cuantitativos para preservar la integridad estruc
tural en sustitución de las reglas cualitativas aplicadas 
hasta ahora. La fuente de estos procedimientos es el mé
todo de diseño contra la rotura contenido en el Anejo e 
del Eurocódigo 3 [!].El Eurocódigo tipifica las propie
dades mecánicas de los aceros estructurales para construc
ción metálica y el Anejo e tipifica el comportamiento 
frente a la rotura frágil adoptando valores de la tenacidad 

Para roturas no frágiles, el Eurocódigo adopta uno de los 
diagramas de rotura del método R6 [ 4]. Las constantes 
con que se particulariza el diagrama para cada acero son 
el límite elástico convencional al 0,2 % y la tenacidad 
que resulta de aplicar la fórmula de cálculo para las con
diciones de temperatura, velocidad de deformación y es
pesor existentes, independientemente de que no den lugar 
a roturas frágiles. El límite elástico convencional se em
plea como límite elástico ideal para calcular las cargas de 
colapso plástico y la tenacidad calculada como valor lí
mite del factor de intensidad de tensiones. 

El objetivo de este trabajo es contrastar el comporta-
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miento fractomecánico tipificado del Eurocódigo con el 
comportamiento real, caracterizado experimentalmente, 
de un acero estructural de gran espesor para construcción 
metálica. El acero elegido es del tipo S460NL, es decir, 
uno de los de mayor resistencia y tenacidad del Eurocódi
go 3. Estas características hacen de él un excelente candi
dato para condiciones de servicio muy exigentes y esto 
justifica su elección. 

2. EXPERIMENTACION REALIZADA 

El acero elegido para la investigación pertenece a la fa
milia S460NL EN 10113 [5] de aceros estructurales de 
construcción fabricados por laminación en caliente, es de 
fabricación comercial y fue sumistrado en planchas con 
el espesor de laminación, 80 mm. La composición quí
mica aparece en la tabla 1 y está dentro de los límites 
que establece la Euro norma EN 1 O 1 13, Parte 2 pa~a ace
ros estructurales soldables de grano fino. Es de destacar 
la presencia de aleantes (Al, Nb) para refino de grano y 
control de la transformación. 

Tabla l. Composición química del acero (CJc en peso). 

e 1 Si Mn p N S 
0,07 1 0,38 1,57 0,012 0.005 0,001 
Al i Ni Nb Cu Cr M o 

0,0431 0,42 0,02 0,16 0,025 0,14 

De acuerdo con el objetivo de la investigación y Jos re
quisitos del método del Anejo C del Eurocódigo 3, en el 
programa de ensayos mecánicos se han incluido ensayos 
de tracción, medidas de resiliencia y ensayos de tenaci
dad. Los ensayos de tracción se realizaron a tres tempera
turas ( -30°C, 20°C y 50°C) con probetas cilíndricas de 
6 mm de diámetro extraídas del plano medio de la chapa 
y orientadas haciendo coincidir su dirección longitudinal 
con la de Jaminación. Los resultados obtenidos se resu
men en la tabla 2. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas del acero. 

Módulo 
Límite 

Resistencia 
Máxima 

Temperatura 
elástico 

·elástico 
a tracción 

defom1ación 
al 0,2% uniforme 

-30°C 200 OPa 450 MPa 570 MPa JI% 

20°C 190 OPa 430 Mpa 540 MPa 11% 

50°C 200 OPa 410 MPa 515 MPa 13% 

Para las medidas de resiliencia que requiere el Eurocódigo 
EC3 se realizaron ensayos Charpy empleando probetas 
extraídas del plano medio de la chapa con la arista de la 
entalla en V y la dimensión mayor paralelas respectiva
mente a la dirección del espesor y a la de laminación. 
Para determinar la temperatura de transición se exploró 

el intervalo de temperaturas de -200°C a 0°C con los 
resultados que muestra la Figura l. El valor de -52 °C de 
la temperatura de transición T 27 , a la cual la energía 
absorbida es de 27 J, procede de la curva de ajuste, 
efectuado mediante una función tangente hiperbólica de 3 
parámetros. 

Los ensayos de tenacidad se llevaron a cabo empleando 
probetas compactas configuradas conforme a la norma 
EFAM OTP94 [6] con un canto útil de 150 mm y un 
espesor de 75 mm, igual al espesor de laminación de las 
planchas salvo las capas eliminadas a ambos lados para 
regularizar las superficies. La línea de carga de las probe
tas era paralela a la dirección de Jaminación de las plan
chas. 

-..., -
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OJ 100 
!: 
w 

o 

-150 -1 00 -50 o 50 

Temperatura (°C) 

Fig.l. Resultados de Jos ensayos de resiliencia. 

La prefisuración se realizó escalonando la carga de fatiga 
dentro de Jos límites de la norma hasta reducir el liga
mento resistente a 60 mm, el 40% del canto útil. Tras la 
prefisuración se mecanizaron sendas entallas laterales a 
la altura del plano de la fisura dejando un espesor neto de 
probeta de 60 mm, el 80% del espesor bruto. 

La aplicación de la carga durante los ensayos se realizó 
en control de CMOD (apertura de la fisura a la altura de 
la línea de carga) empleando para ello un extensómetro 
específico de este tipo de medidas con 5 mm de base y 8 
mm de recorrido. En previsión de un posible agotamien
to del recorrido del extensómetro, se diseñó un sistema 
de sujeción regulable para las cuchillas de apoyo, con la 
posibilidad de retornar a la separación inicial de 5 mm en 
cualquier del momento ensayo. Periódicamente a lo lar
go de éste, se efectuaron descargas parciales conforme a 
la norma [6] para medir la flexibilidad de la probeta y de
tectar cualquier crecimiento de grieta. 

Los ensayos de tenacidad realizados fueron seis, dos a 
20°C, dos a -30°C, uno a -60°C y uno a -100°C. En 
los dos primeros la rotura de la probeta se produjo por 
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Fig. 2. Curvas Carga-Dv!OD obtenidas en los ensayos de tenacidad. 

desgarramiento dúctil y colapso phístico posterior (rotura 
dúctil), y en los cuatro restantes por propagación brusca 
de la fisura. Tres de estas roturas se produjeron en la ra
ma elástica de la curva carga-CMOD (rotura frágil) y la 
cuarta después de que la probeta hubiese alcanzado la si
tuación de plasticidad extendida, pero sin haberse inicia
do el desgarramiento dúctil (rotura de transición). En la 
Figura 2 se han representado las curvas de los seis ensa
yos con indicación de la temperatura y el tipo de rotura. 
La iniación del desganamiento dúctil en Jos ensayos rea
lizados a 20°C se determinó mediante el cambio de fle
xibilidad de la probeta, de acuerdo con el criterio de la 
norma [6]. El tramo de las curvas donde la integral J 
domina el campo de tensiones del frente de la fisura se 
ha determinado mediante las expresiones que proporciona 
la norma [6 ]para dicha integral y para su valor límite: 

donde b es el ligamento, W el canto útil, Bn el espesor 
neto, A el trabajo de las fuerzas aplicadas, Rm la resis
tencia a tracción y Rpo,2 el límite elástico al 0,2%. Co
mo puede verse, todas las roturas tuvieron lugar bajo do
minio de la integral J. Los valores críticos de rotura o de 
iniciación de la rotura figuran en la tabla 3. 

Tabla 3. Valores críticos de la integral J. 

Temperatura Tipo Valor crítico 
de de deJa 

ensayo rotura integral J 

20°C Desgarramiento dúctil 1150 kJ/m2 

20°C Desgarramiento dúctil 1120 kJ/m2 

-30°C Rotura de transición 736 kJ/m2 

-30°C Rotura frágil 91 kJ/m2 

-60°C Rotura frágil 263 kJ/m2 

-100°C Rotura frágil 41 kJ/m 2 

3. LA INTEGRIDAD ESTRUCTURAL EN EL 
EUROCODIGO EC3. 

Los fundamentos del método del Eurocódigo 3 contra la 
rotura puede consultarse en la referencia [7]. Por lo que 
al comportamiento del material se refiere, el punto de 
partida es el diagrama de rotura de la opción 2 del mé
todo R6 [ 4]. Este tipo de diagrama es una interpolación 
ingenieril entre las situaciones de rotura frágil y colapso 
plástico para situaciones intermedias, en las cuales la ro
tura se produce por colapso plástico con desgarramiento 
dúctil progresivo o por propagación brusca de la fisura 
bajo plasticidad extendida. El diagrama adoptado por el 
Eurocódigo 3 supone material idealmente plástico, sin 
endurecimiento por deformación, y está definido por las 
dos condiciones siguientes: 
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( )

-1/2 

rt < 1+ :;~ 
(2) 

donde P y K son la carga y el factor de intensidad de 
tensiones aplicados y Py y Kc son los valores de esas 
magnitudes que respectivamente producen el colapso 
plástico y la rotura frágil en ausencia de interacción entre 
ambos mecanismos. La representación gráfica de este 
diagrama de rotura puede verse en la figura 3. 
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~ 1--t-------~ 
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Fig. 3. Diagrama de rotura del Eurocódigo 3. 

La carga de colapso plástico es un valor teórico cuyo 
cálculo sólo requiere elegir adecuadamente el límite elás
tico ideal para asimilar el material a un sólido perfecta
mente plástico. Dado que el escalón de cedencia es típico 
de los aceros estructurales, el Eurocódigo 3 opta por el 
límite elástico convencional al 0,2'7c. 

Las dificultades para establecer el valor de la tenacidad 
Kc son mayores. De acuerdo con el diagrama de rotura. 
esta tenacidad tiene el significado de factor de intensidad 
tensiones que origina la rotura frágil. Por ello, los valo
res que el Eurocódigo 3 asigna a la tenacidad Kc proce
den de medidas de este tipo [2, 3] generalizadas a los ace
ros de construcción mediante fórmulas de cálculo que 
proporcionan el valor de Kc en función de la temperatu
ra, el espesor y la velocídad de deformación. Ahora bien, 
hay combinaciones de estas variables para las cuales la 
rotura frágil no se produce y la tenacidad Kc pierde el 
si unificado de factor de intensidad tensiones crítico, que
d;ndo reducido su papel al de parámetro del diagrama de 
rotura. Sin embargo, el Eurocódigo 3 extrapola ese sig
nificado manteniendo las fórmulas de cálculo para tales 
combinaciones. Los valores de la tenacidad Kc del Euro
código 3 resultan de aplicar las siguientes condiciones: 

- Para cada temperatura y velocidad de deformación hay 
un espesor mínimo Bm por debajo del cual la tena
cidad Kc es igual a la tenacidad de fractura en defor-

mación plana K 1c y no depende del espesor. El espe
sor mínimo B 111 , la tenacidad de fractura en deforma
ción plana K 1c y el límite elástico al 0,2% fy están 
relacionados por la igualdad: 

B =2 s(K¡c)2 
m ' fy (3) 

- La tenacidad de fractura en deformación plana K 1c 
depende de la temperatura T y de la velocidad de de
formación É.de acuerdo con la expresión: 

(4) 

siendo K0 = 100 MPam112 , a = O,Ol(°C)-1 y 
T 0 una temperatura cuyo valor en °C es: 

T0 =25°C+ 1,4T27 +(83-0,08fy )É.
0

'
17 

(5) 

donde la temperatura de transición del ensayo Charpy 
T ? 7 debe expresarse en °C, el límite elástico f y en 
MPa y la velocidad de deformación f. en s· 1• El su
mando de 25°C que aparece en la definición de T 0 es 
un margen de seguridad añadido por el Eurocódigo 3 
a la definición original de T 0 dada en [2]. 

- Para espesores superiores a B 111 la tenacidad Kc varía 
con el espesor B según: 

(6) 

4. ANALISIS DE RESULTADOS 

Un primer análisis de Jos resultados experimentales en 
relación con el método del Eurocódigo 3 consistiría en 
comparar Jos valores de la tenacidad medidos en el acero 
ensayado con los de proyecto que le asigna el Eurocódi
go. La comparación no puede ser directa salvo en el caso 
de rotura frágil, porque para roturas dúctiles o de transi
ción la tenacidad de proyecto del Eurocódigo es un valor 
extrapolado. Sin embargo, lo que sí se puede hacer es 
comprobar si los valores experimentales siguen una ten
dencia que converja hacia los valores del Eurocódigo 
cuando éstos no son extrapolaciones, es decir, cuando la 
rotura es frágil. La tenacidad tiene en este caso el signifi
cado de valor crítico del factor de intensidad de tensiones, 
por Jo cual parece apropiado hacer la comparación con 
los valores experimentales de rotura o de iniciación de la 
rotura del factor de intensidad de tensiones. 

La Figura 4 muestra el resultado de la comparación. La 
curva continua es la tenacidad de proyecto del Eurocódi
go obtenida al particularizar las ecuaciones (3) a (6) para 
el espesor de laminación del acero (B = 80 mm), la tem
peratura de transición medida en los ensayos Charpy 
(T 27 = -52°C), la velocidad de deformación típica de en
sayos estáticos (f. = 10·4 s· 1 ), y el límite elástico f y de 
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Fig. 4. Tenacidad del Eurocódigo 3 y factores de intensidad de tensiones de rotura del acero ensayado. 

la tabla 2 extrapolado linealmente por debajo de -30°C. 
El tramo de la curva en que la tenacidad es la tenacidad de 
fractura en deformación plana aparece destacado del resto. 
La curva discontinua es la continua trasladada 25°C a la 
izquierda, es decir, representa la tenacidad de proyecto 
para el acero ensayado sin margen de seguridad. 

Como puede verse en la Figura 4, Jos puntos correspon
dientes a los datos de rotura reales se sitúan claramente 
por debajo de la curva de tenacidades del Eurocódigo 3 
cuando la rotura es dúctil y tienden a aproximarse a la 
curva cuando es de transición o frágil. Por la propia na
turaleza del fenómeno, en el intervalo de transición entre 
la rotura dúctil y la rotura frágil, se produce una gran 
dispersión de resultados. Teniendo en cuenta esto, la te
nacidad de proyecto del Eurocódigo 3 para la rotura frágil 
del acero ensayado puede considerarse una predicción 
acertada. Para las roturas dúctiles y de transición la tena
cidad del Eurocódigo 3 es un panímetro del diagrama de 
rotura cuya comprobación requiere comparar el diagrama 
con los datos reales de rotura. 

La comparación con el diagrama de rotura aparece en la 
Figura 5. La fórmula empleada para calcular la carga de 
colapso plástico de las probetas CT [8] se basa en la teo
ría de líneas de deslizamiento y se ha calculado con arre
glo al Eurocódigo, esto es, adoptando el límite elástico 
al 0,2% (extrapolado linealmente para las temperaturas 
inferiores a -30°C) como límite elástico ideal. Todos los 
puntos de rotura real quedan fuera ele la zona que delimita 
el diagrama y confirman la validez de éste como frontera 
de seguridad para el acero ensayado. Sin embargo con
viene analizar por separado Jos distintos tipos de rotura. 

Los puntos correspondientes a las roturas dúctiles están 
fuera de la zona de seguridad, pero próximos a ella por
que la carga de iniciación de la rotura sólo es ligeramente 
superior a la de colapso plástico calculada con el límite 
elástico convencional. La situación no varía aunque la 
rotura dúctil se identifique con el agotamiento de la 
probeta y no con la iniciación del desgarramiento, por
que la diferencia entre ambas cargas de acuerdo con la Fi
gura 2. Para rotura dúctil el margen de seguridad que 
ofrece el diagrama es pequeño y confirma el acierto del 
Eurocódigo 3 despreciando la capacidad de endurecimien
to de los aceros estructurales al adoptar el límite elástico 
convencional para calcular las cargas de colapso plástico. 
No obstante, incluso así el margen de seguridad podría 
agotarse para el acero ensayado a temperaturas de servi
cio por encima de la máxima de ensayo si el desgarra
miento dúctil se produce con más facilidad y el agota
miento de la probeta se acelera. 

Los puntos que representan las roturas frágiles y de tran
sición están muy alejados de la zona de seguridad, con 
excepción de la rotura frágil producida a -30°C. Este 
caso puede ser significativo dado el reducido número de 
ensayos realizados y la componente probabilística que 
tienen las roturas de esta clase. Es importante destacar 
que se ha respetado el margen de seguridad de la ecuación 
(5) al calcular las tenacidades del Eurocódigo para deter
minar las coordenadas de los puntos representados, a pe
sar de lo cual apenas existe margen de seguridad en ese 
resultado. Si fuese un dato estadísticamente representa
tivo, la reducción del factor de intensidad de tensiones lí
mite con que el diagrama de rotura compensa la contri
bución del colapso plastico a la rotura, sería insuficiente 
para una fracción significativa de roturas no dúctiles. 
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Fig. 5. Situación ele Jos datos de ensayo en el diagrama de rotura del Eurocódigo 3. 

5. CONCLUSIONES 

Las hipótesis del Eurocódigo 3 sobre el comportamiento 
en rotura de los aceros estructurales tipificados para 
construcción metálica han sido contrastadas con el com
portamiento real de un acero S460NL de 80 mm de es
pesor de laminación. A las temperaturas que originan ro
turas frágiles y de transición, Jos valores de tenacidad ex
perimentales coinciden en general con Jos valores de pro
yecto que el Eurocódigo asigna al acero. El margen de 
seguridad que el Eurocódigo establece mediante un dia
grama de rotura es ajustado para roturas dúctiles y am
plio para roturas no dúctiles, si bien para una fracción de 
estas últimas podría ser insuficiente de confirmarse esta
dísticamente la validez de todos Jos resultados experi
mentales obtenidos. 
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INFLUENCIA DE LA REACTIVIDAD INTERFACIAL EN EL COMPORTAMIENTO 
A ROTURA DE MATERIALES COMPUESTOS DE MATRIZ DE Al/SiCp 

SOLDADOS POR ARCO 

A. Ureña, J.M. Gómez de Salazar, L. Gil y M.D. Escalera 

Departamento de Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica. Facultad de Ciencias 
Químicas. Universidad Complutense de Madrid. 28040 Madrid. 

Resumen: En el presente trabajo, se analiza la influencia que la reacción interfacial entre la matriz y el 
refuerzo tiene sobre el comportamiento a fractura de una aleación AA2014 reforzada con partículas de 
SiC, cuando dicho material es soldado con arco (TIG). Para ello, se realizaron ensayos de soldadura TIG 
sobre chapas de 4 mm espesor de AA2014/SiC/Xp (siendo X: 6, 13 y 20 % en volumen), que una vez 
mecanizadas con el cordón de soldadura en posición transversal fueron ensayadas a tracción. En todos los 
casos, la rotura se localizó en la soldadura con valores de resistencia inferiores al 50 % de la resistencia de 
los materiales base. Se procedió a analizar la fi"actura de los cordones ensayados comparando los 
resultados con las observaciones realizadas en los materiales base en estado de recepción. En ambos 
casos, se observó tanto las superficies de fractura (MEB) como el corte transversal a ésta, debidamente 
preparado (MO y MEB). A partir de dichas observaciones se dedujo que la soldadura incrementa el 
porcentaje de fractura interfacial en la zona del baño fundido debido al debilitamiento de la intercara 
matriz-refuerzo por fonnación de Al~C3 , reduciéndose el número de partículas rotas. Así mismo, se 
aprecia una fragilización de la matriz por el incremento en está de fases intermetálicas enriquecidas en Si 
(AI-Cu-Si y Al-Fe-Si) 

Abstract: This paper describes the influence that the interfacial reaction between the matrix and 
reinforcement has on the fracture behaviour of an alwninium alloy (2014) reinforced with SiC particles, 
when it is are welded. TIG are welding tests were carried out on 4 mm thick sheets of AA2014/SiC/Xp 
(where X is 6, 13 and 20 vol.%, respectively), which where machined with the welding pool in transversal 
position and tensile tested. In al! specimens tested, the failure was located in the weld metal with tensile 
strength lower than 50 % of the parent material ones. Fracture of the tested welds were studied and 
compared with those of the parent composites. Both surface studies of the fractme (SEM) and transversal 
preparations of them (LM and SEM) were observed. From these studies, it was deduced that the 
proportion of interfacial failure increases in the weld material, because the fonnation of Al4C3 which 
reduce the strength of the matrix-reinforcement interface, limiting the number of cracked particles. Al so a 
embrittlement of the matrix alloy was observed beca use the increment of Si-rich intennetallic compounds 
in it (Al-Cu-Si y Al-Fe-Si). 

l. INTRODUCCIÓN 

En los materiales compuestos de matriz metálica, el 
aumento de resistencia que origina el componente que 
actúa como refuerzo está fuertemente influenciado por 
la resistencia de la unión entre la matriz y el propio 
refuerzo. La existencia de reacciones químicas 
interfaciales pueden originar una unión resistente entre 
ambos componentes, pero también generar productos 
de reacción frágiles que degraden el comportamiento 
mecánico del material compuesto. Cuando esto ocurre, 
la fractura suele iniciarse al nuclear las grietas en el 
producto de reacción o en la intercara producto-matriz 
[1-2]. 

Un ejemplo de este comportamiento es lo que ocurre 
en las aleaciones de aluminio reforzadas con carburo 
de silicio, cuando éste último entra en contacto con la 
matriz fundida durante su procesado en fase líquida 

(fabricación o soldadura) (3]. En estas condiciones, el 
SiC reacciona con el Al para fonnar Al4C3 y Si según 
la reacción <1>: 

4Al + 3SiC -~ Al4C3 + 3Si <1> 

Esta reacción tiene varios efectos indeseables sobre las 
propiedades del material compuesto: i) el producto de 
reacción interfacial degrada las propiedades fisicas y 
mecánicas de refuerzo; ii) ya que el producto de 
reacción Al4C3 es inestable en agua, el material 
compuesto puede sufrir corrosión en ambientes 
húmedos [4]; el silicio fonnado puede originar la 
fonnación del eutéctico Al-Si en las intercaras 
matriz/refuerzo y en los límites de grano de la matriz, 
reduciendo aún mas las propiedades del material 
compuesto resultante. 
Existe un especial interés en evaluar la influencia de la 
reacción interfacial que tiene lugar en los sistemas 
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reforzados Al/SiC sobre el comportamiento a fractura 
de dichos materiales y, en especial, cuando las 
reacciones interfaciales ocurren durante su soldadura. 
Aunque se han realizado muchos estudios sobre 
mecanismos de fractura en materiales compuestos de 
matriz de aluminio reforzados de forma discontinua, 
tanto con whiskers [5] como con partículas [6,7] de 
SiC; las investigaciones sobre el efecto de la reacción 
interfacial en las propiedades de estos materiales 
compuestos y la influencia de las transformaciones que 
tiene lugar durante su soldadura por fusión, son muy 
limitadas. El presente trabajo se estudia la reacción 
interfacial entre materiales compuestos Al/SiCp 
producida al soldarlos por TIG y su influencia en el 
comportamiento a fractura. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

2.1. Materiales base 

Los materiales compuestos estudiados en el presente 
trabajo estaban constituidos por una aleación de Al
Cu-Mg con denominación AA2014 reforzada con 
partículas de SiC en tres diferentes proporciones: 6, 13 
y 20 % en volumen. La composición nominal de la 
matriz se recoge en la tabla l. Los materiales fueron 
suministrado en fonna de chapones extruidos de 20 
mm de espesor, sin tratamiento ténnico posterior al 
confonnado (condición as-extruded). 

Tabla l. Composición de la matriz 2014 (% peso). 

Cu Mg Si Zn Mn 
3.8-4.9 1,2-1,8 <0,2 <0,25 0,3-0,9 

Fe Cr Ti Zr Al 
< 0,30 < 0,10 < 0,15 <0,05 bal. 

Previamente a su ensayo de soldadura, los materiales 
base fueron caracterizados desde un ptmto de vista 
microestructural y mecánico, analizándose también la 
influencia de la presencia de las partículas de SiC y su 
proporción, en la cinética de envejecimiento de la 
aleación matriz. Los resultados obtenidos de dichas 
investigaciones previas ya ha sido publicadas por los 
presentes autores [8]. 

En el presente trabajo se procedió a analizar los 
mecanismos de fractura que participaban en dichos 
materiales. Los materiales compuestos de partida 
fueron ensayados a tracción en una máquina universal 
y posteriormente se realizó un estudio tanto de las 
superficies de fractura con microscopía electrónica de 
baiTido, como de las superficies transversales a dicha 
superficie de fractura para comprobar mejor la 
propagación de las grietas durante el fallo del material. 
En este último caso las secciones transversales eran, 
embutidas en una resina de poliester para preservar el 

las zonas de fallo y posteriormente preparadas 
metalográficamente de forma convencional para su 
observación tanto con microscopía óptica (MO) como 
de baJTido. 

2.2. Materiales compuestos soldados 

Se prepararon chapas de 4 mm de espesor de cada tipo 
de material compuesto sobre las que fueron 
descargados un arco eléctrico, en cada cara, 
empleando para ello un equipo de soldadura TIG 
Aristo-250 en atmósfera de argón puro. Con las 
condiciones de soldadura empleadas (Tabla 2), se 
lograba penetración total del baño fundido a través de 
la chapa base. 

Tabla 2. Condiciones de soldadura TIG en los 
materiales compuestos AA20 14/SiC/Xp. 

0/o refuerzo Ioj_A~ ljAJ V (V) 
6 30 37 15,0 
6 55 56 14,0 
13 50 60 14,5 
13 50 57 15,8 
20 40 50 16,5 
20 150 155 16,4 

A partir de las chapas soldadas se mecanizaron 
probetas de tracción con el cordón de soldadura 
centrado y transversal a la dirección de aplicación de 
la carga. En todos los materiales ensayados, el fallo se 
produjo a través del baño fundido, por lo que se 
procedió al estudio tanto de las superficies de fractura 
(SEM) como de las observación microscópica de los 
cortes transversales a éstas. En este caso, la 
preparación metalográfica de los materiales ensayados 
se realizó empleando etilenglicol como lubricante de 
las diferentes etapas de desbaste y pulido para evitar la 
degradación de Jos productos de reacción interfacial 
(Al4C3) por reacción con el agua. 

3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN. 

3 .1. Comportamiento a rotura de Jos materiales base. 

La figura 1 muestra la microestructura de partida de 
los tres materiales ensayados. La distribución de las 
partículas de SiC en la matriz parece razonablemente 
homogénea, aunque se aprecia una tendencia a 
alinearse en la dirección de laminado. Este efecto es 
mas evidente en el material menos reforzado (6 %) 
donde se llega a apreciar una textura bandeada. El 
tamaño de las partículas es, en los tres materiales, muy 
similar con valores medios comprendidos entre 1 O y 
15 flm, aunque hay partículas con tamaños superiores 
e inferiores a dichos valores medios. 
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Fig. l. Micrografías de las secciones transversales de la aleación 2014 reforzada: a) 6 %, b) 13% y e) 20% de SiCp 

La rotura a tracción de los materiales compuestos en 
estado de recepción presenta las típicas superficies de 
fractura de una aleación de aluminio no madurada 
reforzada con partículas de cerámicas de tamaño 
medio ligeramente superior 1 O fJ.ffi (fig. 2). Se observa 
la participación de dos mecanismos de rotura 
diferentes que participan de fonna conjunta. Por un 
lado existe un importante número de partículas rotas 
en el interior de grandes huecos formados por la 
defonnación plástica de la matriz que las rodeas (A). 
Dichas partículas se corresponden con las de mayor 
tamaño (> 10 fJ.m) y suelen romper bajo la acción de 
tensiones bajas, al presentar mayor número de defectos 
que las de menor tamaño. Al awnentar la tensión, las 
grietas crecen y se propagan, a través de la matriz a 
partículas adyacentes 

En las fi·actografias de la figura 2 también se aprecian 
otras zonas donde las grietas han nucleado en la propia 
interfase matriz-partícula o en la matriz adyacente al 
refuerzo de SiC, propagándose por la matriz que rodea 
a las partículas lo que produce una desunión interfacial 
(pull-out). Este mecanismo está, por el contrario más 
favorecido en las partículas de menor tamaño ( <1 O 
fJ.m), observándose adheridaa la superficie de muchas 
de ellas, una fina capa de matriz de aluminio con los 
detalles típicos de haber sufrido una importante 
deformación plástica (fig. 3). Este detalle prueba la 
excelente unión de la intercara SiC/matriz. 

La participación conjunta de ambos mecanismos 
origina superficies de fractura con grandes huecos 
nucleados al rededor de las partículas de refuerzo, 
formado bien por fractura de éstas o bien por desunión 
interfacial; interconectados por puentes de la aleación 
matriz altamente deformada, donde es visible un gran 
número de microporos que coalescen a partir de las 
inclusiones y precipitados que posee la matriz. El 
microanálisis EDS de estos agregados ha permitido 
comprobar que se trata fundamentalmente de los 
precipitados de equilibrio de Al2Cu que posee la 
aleación AA2014. 

a) 6 %, b) 13 %, e) 20 % 
Fig. 2. Superficies de fractura de la aleación 2014 
reforzada con partículas de SiC 
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En el caso del material menos reforzado (fig. 2a), la 
proporción de zonas de fallo por coalescencia de 
microporos es mucho mayor, aunque también se 
aprecian un mayor número de zonas de acumulación 
local de partículas que presenta mucho menor grado 
de deformación plástica 

í 

1 ¡.un 

Fig. 3. Detalle de la fractura en la interfase partícula
matriz. 

La interacción del camino que sigue la fractura con las 
partículas puede examinarse mejor sobre secciones 
pulidas metalograficamente y tomadas transversal
mente a la superficie de fractura. En la figura 4 se 
muestran ejemplos de estas secciones para cada 
material compuesto en estado de recepción. Dichas 
secciones confirman la presencia de partículas 
fracturada. Además se aprecia que no existe una 
especial tendencia en la grieta a propagarse a través de 
las partículas, excepto cuando interfiere con zona de 
agrupamiento local de partículas ( clusters), que son 
mas numerosos en el material menos reforzado. 

Fig. 4. Corte transversal de la rotura de un material 
compuesto base (AA21 O 14/SiC/20p ). 

Asimismo, ha podido observarse que la mayoría de 
las partículas que están próximas a la grieta han 
fallado antes por rotura que. por fractura interfacial. 
Los grandes poros observados en la fractografia se han 
formado a partir de las partículas dañadas, aunque las 
numerosas inclusiones detectadas también podrían 
iniciar la nucleación de los huecos mas pequeños. En 

algunas zonas, pero siempre próximas a la zona de 
fallo, se ha detectado la nucleación de poros en la zona 
matriz próxima a la intercara SiC/Al, responsables del 
mecanismo de "pull-out" (Fig. 5); aunque también se 
aprecia la contribución de algunas de las grandes 
partículas de Al2Cu formadas en la propia intercara 
que favorecerían dicho mecanismo pero con menor 
grado de deformación plástica (fig. 6). 

Fig. 5. Detalle de la nucleación de un poro en la 
interfase partícula-matriz 

Fig. 6. Fractura frágil de un precipitado de Al2Cu en la 
intercara SiC/ Al. 

3.2. Comportamiento a fractura de los materiales 
soldados. 

Una vez ensayados a tracción las probetas de 
materiales compuestos soldadas, se comprobó que en 
todos los casos el fallo se localizó a través del cordón 
de soldadura, registrándose valores de resistencia 
media inferior al 50 % de la del material de partida. 
El estudio de las superficies de fractura resultantes 
muestra que son fundamentalmente dos los factores 
responsables de dicha pérdida de resistencia mecánica: 
i) el aumento de la proporción de fases intermetálicas 
ricas en silicio que precipitan en la matriz; y ii) la 
formación de productos de reacción (AI4C3 en las 
intercaras matriz/SiCp ), a costa de la disolución 
parcial de las partículas de refuerzo. No obstante, la 
contribución de ambos fenómenos está influenciada 
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tanto por la proporcwn de refuerzo como, 
fundamentalmente, por el aporte energético del arco. 

Otro factor que también influye fuertemente en el 
comportamiento de los cordones de soldadura es la 
aparición de porosidad interdendrítica en el baño, 
defecto que es más acusado en los materiales con 
mayor grado de refuerzo (20 %). Esto se debe a que 
las partículas cerámicas suelen acumularse ella última 
porción de baño en solidificar y presentan una 
reducida mojabilidad por parte del aluminio fundido. 
Tal y como puede apreciarse en la fractografia de la 
figura 7, existen huecos rodeados por los brazos de las 
dendritas primarias formadas en la solidificación de la 
matriz. Las superficies de dichas dendritas son lisas lo 
que muestra su crecimiento libre en el hueco. 

Fig. 7. Fractografia del material AA2014/SiCp 
soldado. Poros interdendríticos. 

La observación de las secciones pulidas transversales 
a la progresión de la grieta demuestran que dicha 
porosidad interdendrítica favorece la nucleación de la 
grietas en el interior del baño fundido que luego 
progresan a través de la matriz. En este caso 
interconectando partículas. 

La principal diferencia observada con respecto a la 
fi·actura de los materiales compuestos base es la menor 

participación del mecanismo de rotura de las 
partículas, apreciándose numerosas partículas con 
tamaños superiores a 1 O f.Lm donde la grieta a 
progresado por la intercara refuerzo/matriz sin dañarla 
(fig. 9). Se detectan, por tanto, numerosas zonas de 
pull-out, aunque, al contrario que los observado en el 
material base, las superficies de las partículas están 
completamente lisas lo que demuestra que la rotura 
interfacial es en este caso frágil. Al rededor de dichas 
superficies se alinean una serie de productos que han 
sido identificados como Al4C3, responsables de la 
degradación del material. 

~( 

Fig. 9. Detalle de la superficie de fractura de un 
cordón en material compuesto. Rotura interfacial. 

Un estudio a mayores aumentos (fig. 1 O) de la 
progresión de la grieta en las proximidades de la 
superficie de fractura demuestra que progresa a través 
de la interfase partícula-matriz por la zona de reacción 
interfacial. 

Aunque el fallo de la matriz sigue siendo 
fundamentalmente dúctil cuando la potencia de 
soldadura no es muy elevada ( < 1000 W), se aprecia 
que los microporos nucleados poseen un mayor 
tamaño que los formados en el material base, por el 
engrosamiento de los precipitados de equilibrio 
(fundamentalmente AlzCu) y la formación de otros 
agregados eutécticos (Al-Cu-Si, Al-Cu-Fe y Si). 

,~~<~~---
~~ 

S .J ' > 

Fig. 10. Progresión de la grieta a través de la interfase 
generada por reacción entre el SiC y la matriz de 
aluminio. 
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El aumento de la potencia de soldadura (::::; 2500 W) 
puede llevar a originar zonas de casi total disolución
reacción de las partículas acompañadas de un 
enriquecimiento muy elevado en Si de la matriz, lo 
que produce la degradación completa del material. En 
este caso la fractura es ftmdamentalmente frágil y el 
grado de porosidad interdendrítica muy elevado. 

4. CONCLUSIONES 

1) La soldadura por fusión (TIG) de materiales 
compuestos de matriz de aluminio reforzados 
con partículas de SiC origina una degradación 
del material que no es recuperable mediante 
tratamientos ténnicos postsoldadura. 

2) Las condiciones de soldadura empleadas 
(potencias de arco superiores a 900 W) 
favorecen la reacción interfacial entre el SiC y 
el aluminio con fonnación de Al4C3, principal 
responsable de la degradación del material 

3) En los materiales de partida, los mecanismos de 
fallo a tracción son fundamentalmente dos: 
rotura de partículas de tamaños superiores a 1 O 
¡.un y fallo interfacial a través de la matriz 
próxima a las partículas de SiC con tamaños 
inferiores a 1 O ¡.¡.m. 

4) La rotura en materiales compuestos soldados se 
produce ftmdamentalmente por desunión 
interfacial a través de las productos de reacción 
fom1ados (agregados de Al4C3). Aunque la 
rotura de la matriz sigue siendo dúctil se 
aprecia cierta fi·agilización por el 
enriquecimiento por la presencia de agregados 
eutécticos ricos en Si. 

5) La soldadura TIG de los materiales compuestos 
estudiados tiene un problema añadido de 
porosidad en el baño. Dicha porosidad es 
interdendrítica y está mas favorecida en los 
materiales con mayor grado de refuerzo. 
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Resumen. Los materiales cenímicos presentan ciertas propiedades características, tales como su gran resistencia 
a elevadas temperaturas, baja densidad y resistencia elevada a la corrosión, que los hace apropiados para 
numerosas aplicaciones industriales. Sin embargo, el uso potencial de estos materiales podría estar limitado por 
su fragilidad y la gran dispersión de sus valores de resistencia mecánica, debido a la presencia de defectos 
procedentes de su fabricación o de su manipulación, que deben ser tenidos en cuenta en el dimensionamiento. 
En este trabajo se comparan dos metodologías de diseño de materiales cerámicos: la tradicional, denominada 
aquí indirecta, basada en la consideración ele tensiones críticas como magnitudes de referencia y la directa, que 
desarrolla un modelo probabilístico basado en la distribución estadística de tamaños de defectos, que ha sido ya 
empleado en el diseño de acristalamientos. 

Abstract. Ccramic matcrials cxhibit somc charactcristic propcrtics such as a rcmarkablc strcngth at high 
tcmpcraturcs. low dcnsity ami high stability in front of corrosion, which make thcm specially suitablc for many 
industrial applications. Ncvcrthclcss. thc potcntial use of thcsc matcrials could be limitcd by thcir brittlcncss 
ami by thc grcat scattcr in thcir mcchanical strcngth rcsults, due lo the prcsencc of llaws arising from 
manufacturing or handling proccsses. which has to be takcn into account for dcsign purposes. In this paper two 
di llcrent rncthodologics are compared in thc dcsign of ccramic matcrials: the traditional onc, callcd hcrc 
inclircct. which takcs critica! strcsscs as rcfercncc magnitudes, ancl the dircct one, which devclops a probabilistic 
approach. based on thc statistical distribution of llaws which has alrcady becn applicd to the design of glass 
pi ates. 

l. INTRODUCCIÓN. Dado que los primeros exigen la realización ele 
numerosos ensayos, será preferible cualquiera de los 
otros dos, si se pretenden evitar programas 
experimentales de alto coste. 

La fractura ele cualquier elemento estructural puede 
ser de dos tipos: frúgil o dúctil. En ambos casos, In 
presencia de defectos contribuye de un modo directo a 
la rotura. pero en forma diferente, según su naturaleza 
[1]. 

En la rotura dúctil los defectos significativos son los 
microscópicos. es decir, aquéllos que controlan la 
resistencia a llucncia plástica del material, tales como 
los defectos intersticiales, los contornos de grano, los 
precipitados y las redes de dislocación. Los defectos 
macroscópicos afectan al material dúctil al reducir la 
sección neta, pero no tienen prácticamente efecto en la 
resistencia a llucncia plástica. Por el contrario, en los 
materiales en los que la fractura frágil es 
predominante, los defectos determinantes son los 
macroscópicos. puesto que la rotura viene promovida 
por los campos de tensiones con intensificaciones 
locales en el elemento. Como ejemplo ele defectos 
macroscópicos se pueden citar los defectos de 
soldadura. poros. fisuras por corrosión o fatiga, y 
cualquier otro defecto que pueda actuar como una 
entalla. 

Entre los métodos empleados para el cálculo de 
materiales frágiles, concretamente de cerámicos, 
distinguimos los basados en criterios empíricos, 
probabilistas y deterministas. 

Los criterios deterministas suponen que el fallo ocurre 
cuando se alcanza un cierto nivel ele tensiones. La 
gran dispersión existente en los resultados de 
resistencia extraídos de los ensayos de materiales 
cerámicos, implica, en este caso, la consideración de 
elevados coeficientes de seguridad, que conllevan una 
notable infrautilización del material. 

De lo expuesto se deduce que la aplicación de 
criterios probabilísticos es lo adecuado para el cúlculo 
de materiales cerámicos, puesto que permite un 
aprovechamiento más racional del material, junto con 
un mayor nivel de fiabilidad en el diseño; así, por 
ejemplo, este modelo podría considerar aceptable un 
dimensionamiento en el que se presentaran tensiones 
locales superiores a las de rotura, siempre que su 
contribución en la probabilidad de rotura global no 
resultara significante, mientras que un criterio 
determinista lo rechazaría. 

El planteamiento probabilista se basa en la 
consideración de la interacción entre el estado 
tensional de cada punto y los defectos del material, 
manifestados a través del carácter aleatorio de su 
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distribución, tamaño y geometría, mediante la ayuda 
de la Mecánica de la Fractura. 

De esta forma, la rotura no ha de producirse 
necesariamente en zonas donde la tensión sea máxima, 
o al menos alta, sino donde la combinación estado 
tensional- tamaño de grieta resulte crítica. 

2. MODELO INDIRECTO. 

El modelo de cálculo para materiales cerámicos aquí 
postulado se basa en las teorías de Batdorf y Crose [2] 
que parten de la hipótesis comúnmente aceptada de 
que la rotura se produce según la ley del eslabón más 
débil. El modelo permite analizar el comportamiento 
ele cerámicas bajo un estado ele tensiones multiaxial, 
completamente general. En la figura 1 se representa 
esquemáticamente esta metodología. 

Ensayos 
1 

Geometría 
11 

Cargas 
1 de vigas 

a flexión ~ 'i". 
Estado Criterio de 

tcnsional fractura 

" ~ " ~ " ..... Función de 
Tensión equivalente grietas en el 

material, i'i (a) (J(.'t¡ 

" ..... " 
,., 

1 
Probabilidad de rotura 

1 

Fig. l. Esquema del modelo indirecto. 

El modelo ha sido implementado en varios programas 
de cálculo de elementos finitos en el Departamento de 
Ingeniería !Vlcccínica del Centro Politécnico Superior ele 
Zaragoza. como programas de postproccso para el 
cülculo de este tipo de materiales. 

En un primer paso se obtiene el estado tensional, 
asociado a cada punto del componente estudiado, por 
medio del Método ele los Elementos Finitos para pasar 
a continuación a esta~lecer el criterio de rotura, que 
responde a una expresión del tipo ( 1 ), en función ele 
unos par<imetros u, v y a, que será necesario elegir 
adecuadamente con el fin de ajustar lo mejor posible el 
comportamiento ele! material estudiado en rotura. 

u ]'' [ :,~ l + [ :,:~ = 1 
( 1) 

Como se puede comprobar la expresión (1) incorpora 
unos términos que provienen ele la solicitación, es 
decir. los factores ele intensidad de tensiones, K1 y K11 , 

y otros términos que corresponden a las características 
resistentes del material, es decir, las tenacidades a 
fractura K1c y Kuc· En ambos casos, el tipo de grieta 

concreto y la orientación de la misma juegan un papel 
determinante. Con el fin de evitar la dificultad de la 
determinación del tamaño de los defectos del material, 
el método propone trabajar con tensiones equivalentes 
en cada punto de la pieza. 

Con carácter general se conoce que, con 
independencia del tipo de grieta, los factores de 
intensidad de tensión y las tensiones teóricas locales, 
deducidas sin consideración del efecto de grietas se 
pueden relacionar a través de las expresiones: 

K,=f¡O'n~ 

Ku=f21~ 
K¡c = f¡O'eq. ~ (2) 

Donde O'n y 1 son las tensiones normal y cortante 
respectivamente, en un punto, referidas a una 
orientación determinada, f 1 y f2 son factores que 
dependen de la geometría de la grieta, 'a' es la 
longitud característica ele la grieta (igual a la longitud 
total, si es una grieta superficial y a la mitad de la 
longitud total, si es volumétrica) y O'eq es aquella 
tensión equivalente del estado tensional real, tal que 
provoca el fallo por rotura en modo l. Sustituyendo (2) 
en la expresión ( 1) y admitiendo, como es habitual que 
K1c = a.K11c, es posible llegar a un criterio de rotura en 
el que no aparece explícitamente la longitud del 
defecto: 

cr., fo't: 1 
[ ]

u [ lv 
(jcq + a r,~eq = 

(3) 

Esta metodología permite considerar los defectos tipo 
que se representan en las figuras 2 y 3, es decir, 
defectos superficiales, relacionados con el acabado 
exterior, y defectos internos que dependen 
fundamentalmente del proceso de fabricación del 
material. Para cada uno de estos defectos se conocen 
los factores geométricos de los factores de intensidad 
de tensión, f, y fz [3], por lo que con ellos y eligiendo 
adecuadamente el criterio de fractura que más se 
ajuste al material (o sea, el valor de u, v y a) [4], será 
posible llegar, en cada caso, a una expresión de la 
tensión equivalente en función del estado tensional de 
cada punto. 

Se admite que en los materiales cerámicos existe gran 
número de fisuras distribuidas al azar en un volumen, 
de manera que, dominios con el mismo volumen 
presentan la misma probabilidad de contener el mismo 
número de defectos con las mismas características 
(homogeneidad) y que el número de defectos 
contenidos en dos dominios, que no se solapan, son 
independientes (independencia), se puede adoptar una 
distribución de Poisson para describir la probabilidad 
de que en un volumen/::,. V no haya ningún defecto con 
tensión crítica inferior a O'cr: 

!::,.P,=exp {-/::,.V.Nv(O'cr)J (4) 
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~ ~ ~ ..._ 

Semielíptica 
Entalla lateral 

Fig. 2. Defectos superficiales. 

/ / / / 

'~ o / ' 
~/ 

V V 

Circular embebida Pasante 

Fig. 3. Defectos internos o volumétricos. 

En la expresión (4), Nv(Cíc), es una función ele 
clensidacl ele grietas propuesta por Batdorf, que 
representa el número medio de defectos por unidad de 
volumen, caracterizados por romper bajo una tensión 
crítica menor o igual que Cícr· y que viene dada por la 
expresión siguiente: 

(5) 

donde Knv es el llamado coeficiente ele densidad de 
grietas de Batdorf para el material, que depende del 
criterio de fractura y del tipo de clel'ecto considerado 
[5]. y m, es el módulo de Weibull. 

En cuanto a la experimentación a realizar para 
caracterizar el material, este modelo propone la 
realización de ensayos de flexión a cuatro puntos que 
sustituyen a Jos tradicionales ele tracción uniaxial, por 
ser éstos más difíciles y caros ele realizar. La figura 4 
representa el esquema ele estos ensayos. 

Cada ensayo proporciona la tensión máxima para la 
cual ocurrió el fallo y el origen del mismo, esto es, si 
fue debido a un defecto interno o a uno superficial. 
Para el caso ele defectos de volumen, se supone que la 
tensión múxima de rotura sigue una ley ele Weibull 
bi paramétrica: 

¡ ( )lllv) 
Prv = 1- exp - ~~ (6) 

en la que los valores ele mv y Cíev pueden ser 
estimados a partir ele los resultados de los ensayos. La 
adaptación ele estos resultados al caso de ensayo 
uniaxial, permite calcular el valor del coeficiente ele 
densidad ele lisuras de Batdorf, K13 v. Con ello queda 

definida la función de densidad de grietas asociada al 
volumen, Nv(Cíc1), ele acuerdo con (5). 

Lz 

Fig. 4. Ensayos de vigas por flexión a cuatro puntos 

En el supuesto de que el origen de la rotura fuese la 
superficie del material, el tratamiento sería análogo, 
estimándose para este caso los parámetros ms y Cíes. 
ele los que resulta la expresión de K 13s, coeficiente ele 
fisuras superficiales de Batclorf. 

Puesto que la ocurrencia de condiciones críticas que 
provocan la rotura viene además condicionada por la 
orientación del defecto, será necesario modificar la 
función ele densidad de grietas del material mediante 
un factor ele orientación. Este representa el número de 
del'ectos por unidad de volumen que se caracterizan 
por una tensión menor o igual que Cíen y por una 
normal al plano de la fisura orientada de tal manera 
que en ella la tensión equivalente supere el valor de 
tensión crítica (esta normal estará en el rango 
CX+CX+llCX y~+~+!.\~). 

Para el caso de defectos de volumen, viene 
representado por el cociente entre el ángulo sólido de 
las orientaciones en las que se veririca la condición 
anterior, y el ángulo sólido total, 4.n:, que corresponde 
a todas las orientaciones posibles, ya que se supone 
que la ley de orientaciones es uniforme. Para este 
caso, el ángulo sólido definido por las orientaciones 
mencionadas es igual a coscx.llcx.ll~ [6]. De acuerdo 
con lo anterior, la probabilidad de fallo asociada a un 
volumen ll V será: 

{ 
cos cx.llcx.ll~} llPr = 1-exp -llV.Ny(Cícr).----'-

4.n: 
(7) 

Donde ex y ~ son los ángulos que definen la 
orientación del plano de la fisura respecto a la 
referencia principal, tal y como muestra la figura 5. 

Cí¡ 

Fig. 5. Orientación de la fisura respecto a las 
direcciones principales. 
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La expresión (7) define la probabilidad de fractura de 
un volumen/::,. V, teniendo que extenderse su cálculo a 
todo el volumen de la pieza. Así, la expresión general 
de la probabilidad de fractura para un volumen 
determinado será: 

¡ 2rc~ 1 
Prv=l-exp - J 

4

1
1t J J NvCcreq)cosa.cla.d~.dV (8) 

V 0-~ 

Todo lo expuesto para el volumen es válido para 
cálculo de defectos superficiales, según un 
procedimiento paralelo. En consecuencia, la 
probabilidad ele fallo de una superficie, vendrá dada 
por la expresión: 

(9) 

En el caso ele que interese calcular la prohabiliclad 
conjunta de una pieza, tanto de su volumen como de su 
superficie, se procederá multiplicando ambas 
probabilidades de supervivencia. 

3. i\IODELO DIRECTO. 

Se trata de una metodología para el cálculo ele placas 
de acristalamiento [7, 8, 9]. El esquema ele la figura 6 
resume los hloques fundamentales que constituyen el 
modelo. 

Los elementos ele vidrio en edificación son placas 
rectangulares y ele espesor constante, y han ele 
calcularse para que soporten la carga ele viento, que se 
supone u ni forme mente repartida en toda 1:1 superficie. 

Ensayos 
de vigas 
a llcxión 

Distribución 
estadística 

de defectos 

Probabilidad de rotura 

Caracterización 
a fractura 

Fig. 6. Esquema del modelo probabilístico para el 
dimensionamiento de placas de vidrio. 

A pes:1r de la scnci llez geométrica de las placas de 
acristalmniento, el cálculo del est:1do tensional es 
complejo, debido al comportamiento marcadamente 
no-lineal ele las placas de vidrio, especialmente para 
c:1rgas cercanas a la de rotura. El modelo matemático 
está basado en la ecuación de von Kármán, aplicable a 
placas con graneles deformaciones. Para su resolución 

se empleó el método de Galerkin y el de diferencias 
finitas, en razón de su sencillez geométrica. 
Evidentemente, el uso de programas comerciales de 
elementos finitos es también posible. 

Para el cálculo de elementos de vidrio se ha adoptado 
como criterio de fractura la expresión (2) con los 
valores de u=v=2, que corresponde al criterio de la 
energía coplanar de deformación. Adicionalmente, se 
consideró K~c= 1 ,25 .K11c, es decir, a con valor 1,25 [ 1, 
1 0]. 

En lo referente al programa experimental, se 
realizaron, por un lado, ensayos de indentación para 
determinar la tenacidad a fractura del material, a partir 
de la medida de las huellas y de las fisuras originadas 
por un penetrador Vickcrs en el material. Por otro 
lado, se ensayaron vigas de vidrio por flexión a tres 
puntos, como muestra la figura 7, para deducir la 
función ele distribución de los defectos en el material 
empleado. 

Puesto que la f.d.d. está asociada a un determinado 
tamaño de la muestra (área de referencia, A0 ), ésta se 
consideró como situada a ±10 mm del centro, dado 
que allí se producían la práctica totalidad de las 
roturas. 

Fig. 7. Ensayo de vigas por llexión a tres puntos. 

La tensión de rotura se calculó, tras la observación de 
la localización de la fractura, de acuerdo con las leyes 
clásicas ele resistencia de materiales: 

Prot·x/ 
M /2 3.Prot .x 

Grot = --= = 
\Vrcs w.t ~ w.t 

2 
( 1 0) 

Para el tratamiento de los resultados de los ensayos se 
supuso que las roturas tenían lugar siempre bajo modo 
I, por lo que la función de distribución de defectos es 
en realidad de tamaños máximos de defecto 
proyectado: 

( 1 1) 

(12) 

Empleando el programa EXTREMES [ 1 1], basado en 
la teoría estadística de valores extremos, se pudo 
estimar la f.d.d. de defectos superficiales máximos en 
el vidrio a partir de los resultados de los ensayos de 
flexión realizados, comprobándose que el tamaño 
máximo de los defectos superficiales, a, en el material 
seguía una ley de Gumbel, dada por la expresión ( 16). 
Con el fin de tener en cuenta la influencia de la 
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orientación se cortaron las probetas, a partir del tráver, 
formando distintos ángulos respecto a la dirección de 
laminación, tal como muestra la figura 8. 

'----> laminación 
Fig. 8. Extracción de las vigas a partir del tráver. 

( 13) 

En la que O<a<oo, 8 ¡>Ü es el parámetro de escala y A.¡ 
es el parámetro de localización, asociados al área de 
referencia Ao y a para cada orientación 9¡. 

Los parámetros fueron determinados con el programa 
EXTREMES a partir de los resultados experimentales. 
La Ld.d. ele defectos máximos en el úrea elemental 
,0.x.,0.y, asociada al estado tensional, F0¡(a), se deduce a 
partir de la Ld.d. ele defectos múximos. G8,(a), 
correspondiente al <'írea de referencia A0 , de acuerdo 
con la ley del eslabón mús débil: 

F8¡ (a)= [Ge¡ (a)].;x.~y/Ao ( 14) 

En el caso del vidrio se ha supuesto. de acuerdo con la 
experiencia. que sólo las fisuras superficiales son 
responsables de la rotura. Estas tienden en su propio 
desarrollo a adoptar una forma semicircular. por lo 
que su modelización correspondió a defectos 
semicirculares. 

De acuerdo con lo anterior, el tamaño ele defecto 
necesario para que ocurra la rotura en un punto ele la 
placa. con coordenadas (x, y), bajo un estado tcnsional 
producido por una carga de viento ( 0 11 , 1) y para una 
determinada orientación, 9¡. vendrá dado por la 
siguiente expresión: 

( 15) 

[ 

7 7 ] 1 1 f;.'T-
rr f ,-.a~ + 0,64 

Para el cálculo ele la probabilidad de que rotura de una 
placa dividida en 'm' celdas de igual superficie se 
puede emplear la siguiente expresión: 

111 

P1(placa) = l- IJ P5 (celda i) 

i=l 
¡¡a''' 

P,(celda i) = J J p(a,e).da.de 

o o 

( 16) 

( 17) 

en la que, p(a,8) representa la función de densidad 
bidimensional cuyas variables son el tamaño de la 
fisura, a, y la orientación de la misma, e. Para conocer 
esta función de densidad, p(a,9), sería necesario 
estimar la marginal de las orientaciones, p(9), además 
de la función de densidad de tamaños condicionada a 
las orientaciones, que es la que se obtiene de los 
ensayos, Pe(a). 

En principio no parece posible obtener esta función de 
distribución marginal, por lo que el problema se 
aborda suponiendo que las orientaciones siguen una 
distribución uniforme, lo que hace que el modelo no 
sea válido para aquellos casos, en los que no se 
verifique esta hipótesis. 

4. COMPARACIÓN 
MODELOS. 

ENTRE AMBOS 

Con el fin ele analizar las respectivas ventajas se trata 
en este punto de comparar los dos modelos, y en su 
caso, estableciendo en cada caso las mejoras 
necesarias. 

El cálculo de componentes cerámicos, en general. se 
complica notablemente, debido a la complejidad de la 
geometría y de la definición de las cargas. Por ello, el 
método apropiado para realizar el cálculo tensional es 
el de Jos elementos finitos, aplicable a ambas 
metodologías, directa e indirecta, puesto que permite 
analizar cualquier geometría y tipo de cargas y definir 
los elementos lo suficientemente pequeños como para 
que se pueda considerar en ellos razonablemente un 
estado tcnsional constante. 

Tal como se presentó en el punto anterior, el modelo 
directo en su aplicación original dirigida al cálculo ele 
placas ele vidrio no consideraba mas que un solo tipo 
de defecto, que asimilaba a microfisuras semielípticas 
superliciales, por ser el que se acepta generalmente 
como único responsable de la li·agilidad del vidrio. Si 
se pretende ampliar la validez del método al estudio ele 
materiales cerámicos, deberán considerarse también 
Jos defectos de volumen, tal como propone el modelo 
indirecto, (figuras 2 y 3). 

El modelo directo, al estar desarrollado para un único 
material se limita a considerar solamente el criterio de 
fractura ele la energía coplanar de deformación para el 
caso particular de a = 1.25, que es el que mejor se 
ajusta al vidrio según se comprobó experimentalmente 
[8]. Por contra, la metodología indirecta parece abierta 
a un número mayor de criterios a seguir, de la forma 
(1 ), en los que u y v son parámetros dependientes del 
material. La posibilidad de elección de criterio 
permitirá modelizar mejor el comportamiento de 
diferentes materiales, y por tanto, afinar más en los 
resultados, con el consiguiente ahorro de material. 

Ambos modelos tienen en cuenta la distribución 
probabilista de grietas en cada punto del material. El 
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método directo lo hace de una forma explícita, a través 
del cálculo de la función de distribución de los 
defectos máximos para las diferentes orientaciones. 
Conceptualmente el método directo contempla la 
consideración de funciones de distribución diferentes 
para distintas orientaciones, pero en la práctica se 
tropieza con un problema teórico todavía no resuelto: 
la estimación de los pesos que deben asignarse a cada 
una de esas f.d.d. correspondientes a las distintas 
orientaciones (precisamente, las f.d.d. marginales para 
cada orientación). 

El modelo indirecto considera una función de 
densidad de grietas, N(cr), homogénea en todas las 
direcciones. Para la estimación de esta función se 
igualan probabilidades de fallo correspondientes a los 
ensayos realizados y las que postula el modelo de 
Weibull para el caso de ensayos uniaxiales. 

Ambos modelos caracterizan el material, pero lo 
hacen a través de conceptos diferentes: el modelo 
directo mide su resistencia a través de la longitud 
crítica de sus defectos, empleando el valor de la 
tenacidad a fractura propia del material; mientras que 
el modelo indirecto utiliza para esta caracterización el 
valor de la tensión crítica, que obtiene por medio del 
concepto ele factores de intensidad de tensiones 
equivalentes. obviando así la meclicla de la tenacidad a 
fractura de la cerámica. 

En cuanto al programa experimental, resulta evidente 
la mayor fiabilidad ele los resultados obtenido ele los 
ensayos por llexión a cuatro puntos frente a los ele tres 
puntos, debido a que el área, o volumen, ele referencia 
para los cuales está cleclucicla la función de 
distribución del tamaño de los defectos es 
considerablemente mayor en el caso de llcxión a 
cuatro puntos. al serlo también la zona ele la viga 
sobre la que actúa el momento máximo. 

5. CONCLUSIONES. 

El tratamiento que los dos modelos hacen del diseño y 
cálculo ele componentes frágiles es equivalente, si bien 
el directo se basa en el conocimiento de la distribución 
de los tamaños de defecto, que es lo que confiere a 
estos materiales la fragilidad, mientras el modelo 
indirecto concentra toda la información en tensiones 
críticas. por lo que resulta menos intuitivo. 

Puesto que el modelo directo fue desarrollado para 
vidrio, material en el que la rotura sólo tiene origen 
superficial, sería necesario ampliar su validez al 
estudio de defectos en el volumen, lo que no parece 
representar dificultad alguna, ya que todo el 
tratamiento es paralelo, como se comprueba para el 
caso del modelo indirecto. 

Para comprobar la equivalencia práctica de los dos 
modelos se juzga interesante la realización futura de 
un programa experimental común, cuyos resultados 
sean tratados desde los dos puntos de vista. 
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FRACTURA DfNAMICA DE PMMA BAJO CARGAS DE IMPACTO POR GRAVEDAD 

J. l. Sanabria, F. G. Benítez 

Escuela Superior de Ingenieros 
Av. Camino de los Descubrimientos, Sevilla-41092 

Resumen. Medi:1nte un:1 Torre de C:1ída Vertic:1l se han re:1lizado ens:1yos de imp:1cto por graved:1d sobre 
probetas de PMMA (polimetil-met:lcrilato). Con un sistema electrónico de adquisición de datos se 
registra la vclocid:1d de imp:1cto y 1:1 carga transmitida por el impactar. Usando un equipo óptico de alta 
velocidad se obtiene la secuencia de im:ígenes del impacto. Se comprueba que la tenacidad de 1:1 fractura 
dinámica en 1:1 propagación de un:1 grieta es función de la velocid:1d de propagación. 

Abstract. PMMA plate specimens were tested by using a Drop Weigllt Tower. The electronic ancillary 
permits the recording or impact specd and top loacling. Tlle impact sequenee was reeorded by a high 
speed optical system. Tlle dynamic fracture touglmess versus crack tip speed is evalu:1ted during crack 
propagation. 

l. INTRODUCCION 

En multitud de estructuras. instal;¡ciones y equipos 
pueden existir procesos de carga por impacto y cargas 
din(tmic:ls con elevadas velocidades de dcfurm:1ción. 
Algunos ejemplos son paradas y arranques bruscos de 
equipos, fuertes Ouctuaciones de los par:ímetros de 
operación o simples accidentes. 

Es necesario determinar o estimar propiedades como la 
tenacidad ante impacto o la tenacidad de parada de una 
fractura o la tenacidad de la rractura din:ímica. Este 
último es fundamental a la hora de la evaluación de la 
integridad estructural y la seguridad operativa ele 
cualquier elemento. 

Actu:1Imente no existe un procedimiento de ensayo 
normalizado. Existe una gr:1n direrencia entre los 
ensayos de temcidad :1 la fractura est(tticos, cuasi
est:íticos y din(tmicos. Es muy difícil determin:u· con 
exactitud el instante del comienzo de la propagación de 
la grieta en condiciones de c:u·ga din(tmiea, como en los 
impactos por gravedad. La determinación precisa del 
punto de inicio del comienzo de propagación de la 
grieta tiene una inOuencia crucial en la estimación de la 
tenacidad a la fractura din:ímica. 

En este trabajo se muestran el procedimiento y los 
resultados obtenidos de algunas de l:1s experienci:1s 
realiz:1das en el Laboratorio de Impacto de Transportes 
del Departamento de Ingeniería Mecánica de la Escuela 
Superior de Ingenieros de Sevilla. 

Aunque est:í establecida una sep:u·ación entre dos tipos 
de problemas dentro del campo de la Fractura 
Din:ímica: el inicio del crecimiento de una grieta bajo la 
aplic:-~ción de una c:u·ga repentina y por otro lado la 
r:ípida propagación de una grieta bajo carga controlada; 
en este trabajo no se hace dicha distinción, se trata el 
proceso de la rractura globalmente: antes del inicio, en 
el inicio y en el posterior crecimiento de la grieta a 
clistintas velocidades. 

2. CRITEIOO DE FRACTURA DINAMICA 

Bajo condiciones el:ísticas y dinámicas la ecuación que 
gobierna la propagación de una grieta en Modo I es la 
generalización del criterio de fractura expresado de 
forma an(tloga al caso est:ítico [ 1, 2]; 

donde K1 ( t ) es la amplitud instantánea del campo de 
tensiones alrededor de la punta de la grieta y Km ( V ) 
es una propiedad del material que representa la 
resistencia a la propagación de una grieta y depende de 
la velocidad ele propagación de la grieta. entre otros 
factores. 

K1 ( t ) se rebciona con el factor de intensidad de 
tensiones est:1tico, K1 (0), a través de una función 
universal de la velocidad de propagación de la grieta, 
K( V). 
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Esta función universal toma el valor unidad cuando es 
nula la velocidad de crecimiento de la grieta y toma el 
valor cero cuando la velocidad de 1:1 grieta se aproxima 
a la velocidad de propagación de ondas superficiales de 
Rayleigh (e,). Una expresión aproximada para K(V) es la 
siguiente: 

K(V) = ( 1- V/e,)( 1- hV ) 112 

donde la función h se aproxima en función de bs 
velocidades de ondas elásticas. 

3. MATERIAL ENSAYADO 

El material objeto de estudio es un Polimetilmetacrilato 
(PMMA). polímero amorfo transparente pdctícamente 
isotrópico y homogéneo que fractura de un modo frágil 
a temperatura ambiente. Por tanto. se presta a ser 
analizado como material de comportamiento el:ístico y 
lineal. 

Sus propiedades elásticas dependen de la velocidad de 
deformación en un término medio. siendo las siguientes: 
densítbd p = 1.2 gr/cm 2

• módulo de Poisson v = 0.4. 
módulo ele elasticidad E = 3000 MPa. velocidad de 
propagación de ondas longitudinales cL = 2000 m/s. 

Una c:u·acterística fundamental del Plvl MA para el 
desarrollo de esta experiencia es su trasparencia. 
Gracias a ella se obtienen im:ígenes del extremo de la 
grieta en movimiento muy nítidas que permiten una 
medición precisa. En la Fig.l se aprecia la diferencia de 
nitidez que se consigue gracias a la colocación del foco 
de luz oblicuo al plano de la imagen. proyect:índose la 
sombra de la grieta sobre la cara posterior de la probeta 
que se encuentra pintada con una rina capa bl:mca. 

Fig.l. Diferencia de nitidez en la localiz;lción del 
extremo de la grieta colocando el foco oblicuo al plano 
de la imagen. 

Las probetas ensayadas son ele geometría de flexión en 
tres puntos y entalladas. Son del tipo T-L. según 
denominación ASTM [3]. obten idas por corte ele una 
placa de mayores dimensiones. La entalla pasante se 
realiza en medio de uno de los lados de mayor longitud, 
siguiendo un procedimiento con tres etapas [4]: en 

primer lugar se realiza un corte con una hoja de sien-a 
mecánica. en segundo lugar se profundiza unos 
milímetros manualmente con una hoja muy fina y por 
último se introduce una grieta en el extremo de la 
entall:1 presionando con um cuchilla muy afilada. 
Mientr:1s que pam ensayos estáticos las características 
del extremo de b grieta pueden influir severamente en 
la tenacidad obtenida, en ensayos dinámicos por 
impacto esta inlluencia se vuelve inapreciable. 

4. EQUIPO EXPERIMENTAL 

4.1. Torre ele caída vertical 
Para la realización de los ensayos se emplea una Torre 
de caída vertical de fabricación propia [5]. Consta de 
sendos pilares que guían en su caída a un cabezal (de 
masa v;u·iable entre 25 y 40 Kg) provisto de un imp:1ctor 
intercambiable. Se iza gracias a un gancho provisto de 
sendos cables de ;-¡cero. Uno de los cables permite el 
izado ele! cabezal mediante un sistema de polcas y un:1 
manivela de accionamiento manual. mientras el otro 
cable permanece dcstcnsionado y libre. Al fijar el 
segundo cable, basta con soluu· el seguro de la manivela 
p:u·a que el propio peso del cabezal tensione este 
segundo cable y accione mediante un mecanismo la 
apertura ele! gancho, soltándose el cabezal. El impactor 
golpea a la probeta situada entre apoyos colocados en 
una mesa ele coordenadas. De inmediato el cabezal cae 
sobre sendos resortes-amortiguadores a la vez que se 
acciona un sistema antí-rcbote. quedando el cabezal fijo. 

4.2. Sistema electrónico ele :1clquisición ele d:1tos 
Sendos sensores opt1cos de reflexión (LED y 
fototransístor adosados) se utilizan p:u·a accionar el 
sistema de toma de datos y p:u-:1 medir la velocidad de 
impacto respectivamente. 

Un montaje de galgas cxtensométricas en medio puente, 
colocado en las proximidades del extremo del impactor, 
permite obtener la deformación sufrida por éste durante 
el impacto. La sciíal se amplifica y se envía junto con 
las seiíalcs de los sensores a una tarjeta de tom:1 de datos 
NB-MIO 16. con una capacidad para recibir 105 datos 
por segundo. Mediante un sof! ware apropiado 
(Labvícw) se procesan dichas señales, obteniendo 
gráficas frente al tiempo. 

El esfuerzo producido en el impactor se obtiene a partir 
de la scií:1l de las galgas medían te un triple sistema de 
calibración: 
a) Calibración estática en una máquina de compresión. 
El impactar desmontado se somete a distintas cru-gas de 
compresión conocidas en una INSTRON, midiendo la 
diferencia de voltaje producida a la s:1lida del puente. Se 
establece una recta de regresión que relaciona la 
diferencia ele voltaje con el esfuerzo. 
b) Calibración dinámica por diferencia de energía 
cinética antes y después del impacto. Se someten a 
ensayo en la Torre de caída vertical distintas probetas 
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metálicas que no fracturan, volviendo el cabezal a subir 
sin tocar los resortes-amortiguoclorcs. Con el segundo 
sensor se miden tanto la velocidad de bajada antes del 
impacto, como la velocidad de subida tras el mismo. 
Una simple integración del esfuerzo sufrido por el 
impactar, nos conduce a la velocidad postimpacto que 
tendrá que coincidir con la medida por el sensor óptico. 
e) Calibración dinámica por medida óptica del 
desplazamiento del impactar. El desplazamiento del 
impactar es medido frente al tiempo gracias al sistema 
óptico que se describe posteriormente. Una doble 
integración del esfuerzo debe conducirnos a dicho 
desplazamiento. 

4.3. Equipo óptico 
Gracias a un equipo óptico de alta velocidad se obtiene 
la secuencia ele im:igenes del impacto. El equipo consta 
de los siguientes elementos: 

Cám:u·a de vídeo digital ele alla velocidad. 
Grabador-reproductor de vídeo. 
Monitor ele alta definición. 
T:u"jet:1 GPIB. 
Comput:1dor. 
Sistema de lentes. 
Foco ele luz incandescente de 1600 \V. 

La cám:u·a es capaz de tom:u· hasta 16000 im:ígenes a 
una velocidad de 40500 imágenes por segundo. El inicio 
de la toma de im:ígenes se realiza en el mismo instante 
de tiempo que el de 1:1 toma ele datos elcctrcínieos. para 
tener en ambos registros de datos la misma referencia 
temporal. Gracias a un pulso que envía el sistema de 
loma de datos electrónicos a la cámara en el momento 
que comienza la adquisicilÍn de datos. b diferencia entre 
ambos inicios se mide en nanosegundos, es decir. es 
despreciable. 

La toma de im:ígenes requien: una fuente de luz intensa 
y no fluctuante con el tiempo. Por ello se utiliza un foco 
incandescente de 1600 W. Si son necesarias se utilizan 
lentes de aproximación además de un objetivo para la 
cám:u·a. 

El almacenamiento .de l::Js imágenes se realiza tanto en 
cinta ele vídeo como en archivos tipo .tif en un 
computador. Poster.iormenle con un programa ele 
tratamiento de im::ígenes (Optimas), se modifican las 
im::ígenes p:u·a una mejor visualización y se realizan las 
medidas del crecimiento de grieta o del desplazamiento 
del impactar. Este software es capaz de medir la 
posición ele un objeto a lo l:u·go ele una secuencia de 
im~genes de m:mera seminutom:ítica. Se realiza un 
escalado de la imagen conociendo la medida real ele una 
referencia. Gracias a esto se obtienen medidas precisas 
ele la posición ele la punta ele la grieta frente al tiempo. 

5. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

En la Fig.2 se muestra una secuencia ele fotos de la 
fractura del ensayo p0608 que tiene los siguientes 
p:u·;:ímctros: 

masa del cabezal: 25.85 Kg 
velocidad de impacto: 3.427 m/s 
distancia entre apoyos: 200 mm 
dimensiones ele la probeta: 
allura 120 mm, longitud 220 mm, espesor 12mm 
longitud inicial ele la grieta: 25 mm 

Fig. 2. Secuencia de fotos del ensayo p0608 con una 
separación temporal ele 123 ~ts. 

En la Fig.3 se representan frente al tiempo el registro 
del esfuerzo del impactor y la longitud ele la grieta p:u·a 
el mismo ensayo. 

14.0 - esfuerzo. KN G-

12.0 - longitud de grieta . cm 
--/~~ 

10.0 -

8.0-

_¡;<~ 6.0-

4.0-

2.0-

0.0-

·2.0 1 1 1 1 1 

-0.20 0.00 0.20 0.40 0.60 0.80 1.00 

tíempo.ms 

Fig. 3. Registros frente al tiempo del esfuerzo en el 
impactor (KN) y de la longitud de grieta (cm) del 
ensayo p0608. 

Se observa como a pesar del inicio del crecimiento de la 
grieta el esfuerzo sigue aumentando en el impaclor [6]. 
Se obtiene la velocidad ele propagación de la grieta 
frente al tiempo mediante una aproximación polinomial 
de la longitud de 1:1 grieta que se deriva con respecto al 
tiempo. 
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En la Fig.4 se muestra la velocidnd ele In punta ele la 
grieta frente al tiempo y frente a la longitud ele grieta 
dividida por la allura de la probeta. 
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Fig. 4. Velocidad de propagaci<Íll de la grieta frente al 
tiempo (grMica superior) y frente a la longitud de grieta 
dividida por la allura de la prohel:l (gr;íl'ica inferior). 

El factor de intensidad ele tensiones est:ítico equivalente 
se calcula con el esfuerzo medido en el imp:1ctor y con 
la longitud de grieta instant:ínca para cada insl:mtc de 
tiempo. Se emplea la formulación dada en los 
prontu:1rios ¡x1r:1 Li configuraci<ín de probeta con cnt:ilb 
simple en 11cxión por tres puntos. En l:i Fig. 5 se 
muestra las gr:ífica del factor de intensidad ele tensiones 
así obtenido frente a 1:i longitud de grieta dividida por la 
altura de la probeta. 

factor de intensidad de tensiones. MPa: m t3--€l 
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Fig. 5. Factor de intensidad de tensiones estítico 
equivalente frente a la longitud de grieta dividida por la 
allura de la probeta 

También se representa en la Fig. 6 el factor de 
intensidad ·de tensiones frente a la velocidad de 
propagación de la grieta. 

-50 o 50 IDO 150 200 250 300 
velocidad de punta de grieta. m/s 

Fig. 6. Factor ele intensidad de tensiones (MPa m ") 
frcn te a !:1 velocidad de prop:1gación de la grieta (m/s). 

Cuando la longitud de la grie1:1 sobrcpas:1 el 80% de la 
altura de b probeta. la inlluencia ele b cercanía del 
imp:1ctor es significativa y por tanto no son v:ílidos los 
resultados. de llcello. la formulación del FlT es v:1lida 
solo para una longitud de grieta entre el 20% y el xorx) 
de la altura de 1:! probeta. 

Multiplicando el FlT por la función universal K(V) 
obtendremos la tenacidad de la fractur;l clin:tmica, como 
se representa n·cntc a la velocidad de propagación de la 
grieta en la Fig. 7. 
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Fig. 7. Tenacidad de la fractura dinámica (MPa m ") 
frente a la vclociclacl ele propagación de la grieta (m/s). 

6. REVISION CRITICA Y CONCLUSIONES. 

Las propiedades alrededor del vértice de una griet:1 en 
una probeta ele llexión por tres puntos y entallada, 
cargada dinámicamente, se pueden caracterizar por tres 
tipos de respuesta en función del tiempo tmnscuiTido 
desde el inicio del impacto h:1s1:1 el comienzo del 
crecimiento de la grie1:1. En tiempos muy cortos la 
respuesta está dominad:1 por ondas discre1:1s; en tiempos 
intermedios. los efectos de inercia globales son 
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significativos pero lt1s oscilaciones locales en la punta 
de la grieta son pequeñas al amortiguarse las ondas: y en 
tiempos largos la respuesta es esencialmente 
cuasiestática. 

Bajo condiciones de carga cst:ítica el factor de 
in tensid:1d de tensiones es proporcional al csruerzo 
aplicado sobre la probeta, mientras que bajo condiciones 
de carga dinámica dicha proporcionalidad no se 
mantiene debido a los efectos ele inercia [7]. No 
obstante, si el tiempo hasta el inicio de la fractura es 
bastante largo, se pueden asumir condiciones 
cuasiestáticas y utilizar la formulación estática p;u·a el 
cálculo del factor de intensiclacl de tensiones dintímico 
como un FIT equivalente al cst:ítico. 

En tiempos muy cortos. del orden del cociente entre la 
altura ele la probeta y la velocidad de propag:1cicín de 
ondas longitudinales en el matcri:il (tiempo que t:¡rcl:i 
una onda sonora en recorrer dicha distanci:l). los efectos 
globales de inercia no son signil'ic:ltivos. Este es el casu 
que nos ocupa en ensayos de imp:1ctu de :dt:l energía. 
De hecho. la grict:J comienza a creen cu:mdo tml:ivía no 
han llegado las ondas de tcnsicín :1 los apoyos y la~ 

ondas rcllcjaclas ele los contornos no han akan;.:Hlo la 
punta ele b grieta. El c:ílculo del FlT bas:1do en el 
esfuerzo sobre el impactor parece ser adecuado en 
tiempos muy cortos pero con una modillcacicín que 
consistiría en retrasarlo el tiempo que tarda en llegar la 
información a la punta ele la grkt:1. 

Para las diversas pruebas rL':ilir:id:is la rclacicín entre la 
tenacidad de la fractura din:'llliÍca y la vclocicl:id de 
propagación de la grict:1 se lll:lllticiiL' rawn:illkmcnte 
invariable. Es decir. l:i (Cl\:lcicl:id tic- la rr:IL'tllr:l din:'llnica 
es una propiedad del m:11crial y de la vclocitl:id de 
propagación de la grieta. al lllL'JHls p:1ra el Pl\lMA. 

A bajas velocidades de propag:¡ci(m de la grieta K 11 ) es 
poco sensible a la velocidad. pero se incrementa 
asintóticamente cu:111uo se aproxima a un valor límite. 
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NUEVOS ACTIV ADORES (N,N-DIMETIL-4-AMINO BENCILO) Y AGENTES RADIOPACOS BASADOS 
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Resumen. La respuesta biológica adversa provocada por los cementos ósoeos acrílicos está 
fundamentalmente relacionada con su contenido en residuos de bajo peso molecular, que pueden pasar a 
través de los fluidos fisiológicos a los tejidos adyacentes y al aparato circulatorio. Entre los residuos que 
presentan evidencia de toxicidad cabe destacar los radicales amina de la dimetil toluidina (DMT), que 
actúa como activador de la reacción de polimerización. En este trabajo se estudia el efecto de la 
substitución de la DMT por otra amina más biocompatible, el metacrilato de N,N-dimetil-4-amino bencilo 
(DMMO), sobre algunas propiedades mecánicas del cemento. Se observa que la substitución de la DMT 
por DMMO produce una disminución de la tenacidad a la fractura y un aumento de la velocidad de 
propagación de grietas por fatiga. Este comportamiento se puede atribuir a la estructura molecular del 
Dl'v1MO, que al ser bifuncional da lugar a la fonnación de enlaces de entrecruzamiento, con la 
consiguiente fi·agilización. Se ha estudiado también el efecto sobre el comportamiento mecánico del 
cemento de la substitución del agente radiopaco convenicional (BaS04) por compuestos de iodo, que 
juma a su caracter radiopaco presentan propiedades antisépticas, observándose un aumento de la 
resistencia a la tracción del cemento y una disminución del módulo elástico. 

Abstrae t. Any adverse biologic response to acrylic bone cements is primarily related to the low molecular 
weight residuals, which can leach fi·om the material into adjacent tissues and the systemic circulation. 
Among these residuals, the N,N-dimetil-4-toluidine, usually contained in commercial bone cements as an 
activator for the polimerization reaction, is considered highly toxic. The aim of this work is to study the 
suitability of another tertiary amine, 4-dimethylaminobenzyl methacrylate (DMMO) in relation to the 
mechanical behaviour of the cement. The substitution of DMT by DMMO decreases the fi·acture 
toughness and increases the fatigue crack growth rate propagation in the bone cement. This effect can be 
attributed to the molecular structure of DMMO, which is bifunctional and gives rise to the cross-linking 
in the cement matrix, with a subsequent embrittlement of the material. Al so the effect of the substitution of 
the conventional radiopaque agent Ba S04 by a iodine containing compound with anitseptic properties on 
the mechanical behaviour of the cement is examined. An increase in the tensile strength and a decrease in 
the elastic modulus of the material are observed. 

l. 1:\'TRODUCCION 

Los cementos óseos acrílicos están siendo utilizados en 
cirugía ortopédica para la fijación de prótesis articulares 
desde inicios de los años 60. Su función primordial es la 
de mejorar la distribución de cargas entre el implante y 
el hueso, aumentando la superficie de contacto a través 
del llenado de la cavidad existente entre ambos. El 
proceso de curado del cemento es el resultado de una 
polimerización por radicales libres de lll1a mezcla de 
pmtículas sólidas de polimetil metacrilato (PMMA) y su 
monómero metil metacrilato (MMA), iniciada por 

peróxido de benzoilo (BPO) y activada por la presencia 
de lll1a amina terciaria, siendo la más comúnmente 
empleada la N,N-dimetil-4-toluidina (DMT). Además, 
con el fin de facilitar la observación del cemento con 
técnicas radiológicas se añade al polvo del cemento un 
agente radiopaco, habitualmente sulfato de bario. 

Si bien los resultados clínicos obtenidos con los 
cementos óseos acrílicos son en general satisfactorios, 
estos materiales provocan cierta reacción biológica 
adversa. Las causas de esta toxicidad no están 
relacionadas con el PMMA, que es lll1 polímero 
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biocompatible una vez curado, sino fundamentalmente 
con el contenido en el cemento de residuos de bajo peso 
molecular, que pueden pasar a través de los fluidos 
fisiológicos a los tejidos adyacentes y al aparato 
circulatorio. Entre los residuos que presentan evidencia 
de toxicidad cabe destacar los radicales amina de la 
dimetil toluidina (DMT) [1], que se incluye en la 
fonnulación del cemento convencional con 
concentraciones que varían entre 1 ,5 y un 2,5% en 
peso. En este trabajo se ha estudiado la posibilidad de 
substituir la DMT por otras aminas más biocompatibles, 
conservando las mismas características de curado del 
cemento, escogiéndose el metacrilato de N,N-dimetil-4-
amino bencilo (DMMO) debido a que presenta un grupo 
polimerizable que se puede incorporar fácilmente en la 
cadena de PMMA y disminuir así considerablemente su 
movilidad [2]. En la Figura 1 se representan las 
fómmlas químicas del DMT y del DMMO. 

ll, ~ ~-H, 
~N~ CH,-o-co-c=m, 

H,C 

DMT DMMO 

Fig.1. Fórmulas químicas del DMT y DMMO. 

En un trabajo previo se verificó que el efecto activador 
de esta amina. menos tóxica que la DMT, es suficiente 
para alcanzar un grado de polimerización del cemento 
similar al alcanzado con la DMT. Además, la 
substitución de la DMT por DMMO da lugar a una 
disminución de la exotem1ia de la reacción, y a un 
aumento del peso molecular del cemento curado, lo que 
es positivo desde el punto de vista de su 
compol1amiento mecánico. [3]. En el presente trabajo se 
estudia el efecto de la substitución de la DMT por 
DMMO en la tenacidad a fractura y en la propagación 
de grietas por fatiga del cemento. 

Por otra pm1e, es conocido que la adición de sulfato de 
bario en el cemento óseo como agente radiopaco va en 
detrimento de algunas de sus propiedades mecánicas, 
como la resistencia a tracción [ 4] y la tenacidad a la 
tl·actura [5]. Este fenómeno se atribuye a la falta de 
adhesión entre las panículas inorgánicas y la matriz 
polimérica, que hace que de hecho las partículas se 
comporten como poros cuando el material está sometido 
a tensiones de tracción. De hecho, se ha verificado que 
la adición de un agente de acoplamiento que favorezca 
la adhesión entre el agente radiopaco y la matriz mejora 
notablemente las propiedades mecánicas del cemento 
[6]. 

Una via alternativa, que se está investigando 
actualmente, consiste en substituir el sulfato de bario por 
un monómero radiopaco, que se añade a la fase líquida 

del cemento, y que por tanto no plantea los problemas 
que se han mencionado. El monómero seleccionado es 
el metacrilato de la 2,5 diiodo-8-hidroxiquinolina. 
Además de asegurar el carácter radiopaco del cemento, 
este compuesto al contener iodo le podría proporcionar 
un efecto antiséptico. Al eliminarse la porosidad 
producida por las partículas de sulfato de bario, cabe 
esperar una mejora de algunas propiedades mecánicas 
del cemento. En este trabajo se incluyen los resultados 
preliminares de este estudio. 

2. MATERIALES Y METO DO EXPERIMENTAL 

2.1. Substitución de la DMT por DMMO. Tenacidad a la 
fractura v propagación de grietas por fatiga. 

La fase líquida de los cementos estudiados consistió en 
una mezcla de MMA con un 1,6% de DMMO, 
sintetizado por la reacción entre el alcohol N,N-dimetil-
4-aminobencilo (DMOH) con cloruro de metacriloilo a 
temperatura ambiente catalizada con trietilamina [7], y 
estabilizada con 100 ppm de monometileter de 
hidroquinona. Se utilizó como fase sólida polvo de 
Pl\11\1A de tamaño medio 33,1 ~un, con un 1,25% de 
BPO como iniciador. 

Para detem1inar la tenacidad a fractura y la velocidad de 
propagación de grietas por fatiga en el cemento acrílico 
se prepararon probetas C.T. y se ensayaron después de 
conservarlas en seco a temperatma ambiente o en 
solución de Ringer (0,9% NaCl) a 37°C durante 
distintos periodos de tiempo (1 mes o 3 meses). Todos 
los ensayos mecánicos se llevaron a cabo en una 
máquina servohidráulica MTS Bionix 858 con una 
célula de carga de 2,5 kN. Los ensayos de fractura se 
realizaron según la nom1a EGF [8], y con una velocidad 
de defonnación de 1 mm/min. La velocidad de 
propagación de grietas por fatiga se calculó mediante la 
determinación de las constantes A y m de ley de Paris
Erdogan: da/dN=A(t.K¡)"', siendo da/dN la velocidad de 
propagación de la grieta y t.K1 la amplitud del factor de 
intensidad de tensiones. Los ensayos se realizaron a una 
frecuencia de 2 Hz, aplicando ciclos tracción/tracción 
con R=1/3, de carga media y amplitud 50 N. El avance 
de la grieta se midió con una cámara vídeo CCD 4005R 
y un sistema de vídeo medición Vms. 

2.2. Substitución del agente radiopaco. 

Para el estudio del nuevo agente radiopaco se partió de 
una formulación base, que consistía en una fase sólida de 
polvo de PMMA y un 2% de BPO, y una fase líquida de 
MMA con un 1% de DMOH (menos tóxico que la DMT 
[3]) como activador de la reacción. Se prepm·aron 
muestras con distintas modificaciones, incorporando el 
agente radiopaco tanto en la fase líquida (en forma del 
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monómero metacrilato de 2,5 diiodo-8-hidroxiquinolina) 
como en la fase en polvo, agregando BaS04 o bien 2,5 
diiodo-8-hidroxiquinolina en fase sólida. Las 
fmmulaciones estudiadas se codificaron como se indica a 
continuación: 

CEM-0: fonnulación base, sin agente radiopaco 
BSO 1 0: formulación base con un 10% de BaS04 en la 
fase en polvo. 
I\1R5: fonnulación base con un 5% de monómero 
radiopaco en la fase líquida. 
MRlO: fommlación base con un 10% de monómero 
radiopaco en la fase líquida 
SR5: fmmulación base con un 5% de 2,5 diiodo-8-
hidroxiquinolina en la fase en polvo. 

Se moldearon probetas de tracción según la nonna ISO 
527. Atendiendo al hecho de que las condiciones 
ambientales afectan sensiblemente a las propiedades del 
cemento acrílico se prepararon tres series de cinco 
probetas, que se ensayaron después de haber 
pennanecido en distintas condiciones de conservación: 3 
mesos en seco a temperatura ambiente, y 3 y 5 meses 
sumergidas en solución de Ringer a 3 7°C 
respectivamente. 

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES y 
DISCUSION 

3.1. Substitución de la DMT por DMMO. Tenacidad a la 
fl·actura v propagación de lrrietas por fatiga. 

En la Tabla 1 se presentan los resultados de la tenacidad 
a fractura y de la velocidad de propagación de grietas 
por fatiga en los cementos elaborados con DMMO. Para 
caracterizar la velocidad de propagación de grietas, se 
presentan las constantes A y m de la ley de París. Se 
muestran también los datos encontrados en un estudio 
previo para el cemento elaborado con DMT [9]. Ambas 
fommlaciones utilizan como iniciador de la reacción el 
BPO. En esta Tabla se puede apreciar como en ambos 
cementos el almacenamiento en la solución de Ringer 
produce un aumento 'en la tenacidad de fractura, así 
como una disminución en la velocidad de propagación 
de grietas por fatiga debido al efecto plastificante del 
agua. Asimismo, se puede apreciar como la tenacidad a 
fractura disminuye entre un 16% y un 18% para el 
cemento elaborado con el DMMO respecto al 
convencional, elaborado con DMT. 

Tabla l. Tenacidad a la fractura y velocidad de 
propagación de grietas por fatiga en los cementos 
elaborados con DMMO (cemento A) y DMT (cemento 
B) ensayados a distintos tiempos y medios de 
conservación. Ambos cementos contienen BPO como 

iniciador de la reacción. Entre paréntesis se da la 
desviación estándar de la muestra. 

Cem. Conservación K1c A m 
(MPam 112

) (mm/ciclo) 

1 mes seco 1,14 (0.1) 5, 17.10"1 11,29 (0,95) 
A 1 mes Ringer 1,23 (0,08) 1,5.10"1 12,60 (0,8) 

3 meses Ringer 1,36 (0,1) 8,8.10·J 7,27 (0,8) 

1 mes seco 1,4 (0, 1) 6,26.10"3 5,68 (0,35) 
B 1 mes Ringer 1,4 (0, 1) 1 ,908.10"4 3,91 (0,41) 

3 meses Ringer 1,62 (0,1) 3,16.10"4 5,14 (0.2) 

En la Figura 2 se representan las curvas de Paris
Erdogan de la velocidad de propagación de grietas por 
fatiga para ambos cementos ensayados después de una 
conservación durante 1 mes en seco y 3 meses en 
solución de Ringer. 

Tanto en seco como en solución salina la velocidad de 
propagación de grietas, da/dN, en el cemento 
convencional. que utiliza como activador de la reacción 
DMT es inferior al del cemento elaborado DMMO. 

Por tanto, la adición del acelerante de reacción DMMO 
tiene como efecto, desde el punto de vista mecánico. 
disminuir sensiblemente la tenacidad a fractura y 
aumentar la velocidad de propagación de grietas por 
fatiga. Esta fragilización se puede explicar por la 
estructura de dicho compuesto. La molécula de DMMO 
presenta un doble enlace que puede participar en la 
reacción de polimerización como lo demuestra la 
obtención de copolímeros de DMMO-MMA trabajos 
anteriores [2]. Esta bifuncionalidad de la molécula de 
DMMO hace que se obtenga una estructura 
entrecruzada. Este efecto reticulante es el responsable 
del aumento de rigidez de la estructura y por tanto de la 
fragilidad obtenida. 

Por otra parte, en ambos casos se conobora el efecto 
plastificante del agua que reduce la velocidad de 
propagación de grietas por fatiga. En el cemento 
elaborado con DMMO esta disminución es menos 
notable, probablemente debido a que la cantidad de 
agua que incorpora en la estructura este cemento es 
ligeramente menor que la que incorpora el cemento que 
contiene DMT [3]. 
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Fig. 2. Velocidad de propagación de grietas vs amplitud 
del factor intensidad de tensiones para los cementos 
elaborados utilizando como activador de la reacción de 
polimerización DMMO y DMT, ensayados después de 
a) 1 mes en seco y b) 3 meses en solución de Ringer. 

Hay que concluir, por tanto que, aunque desde el punto 
de vista de toxicidad la adición de este nuevo acelerante 
es interesante, ya que la amina queda fijada en las 
cadenas de PMMA. y disminuye su movilidad en el 
cemento y por tanto los efectos nocivos del cemento 
óseo acrílico sobre los tejidos circundantes, desde el 
punto de vista mecánico su efecto es perjudicial. 

3.2. Substitución del agente radiopaco. Resultados 
preliminares. 

Respecto a la incorporación de un nuevo agente 
radiopaco basado en el compuesto de iodo 2,5 diiodo-8-
hidroxiquinolina, los resultados obtenidos se muestran 
en la Tabla 2 y en la Figura 3. 

Tabla 2. Resistencia a la tracción ( cr, ) y módulo 
elástico a tracción (E) de las formulaciones de cemento 
con distintos agentes radiopacos. (Entre paréntesis la 
desviación estándar de la muestra) 

50 

40 

~ 30 
t1l 
0.. 
2 
--;- 20 

10 

Ce m. Conservación a, (MPa) E (GPa) 

1 mes seco 43,8 (2,2) 1,94 (0,09) 
CEM-0 1 mes Ring;er 42,3 (2,6) 1,90 (0,10) 

5 meses Ringer 40,1 (3,2) 1,85 (0,06) 

1 mes seco 28,9 (2,3) 2,20 (0,09) 
BSOlO 1 mes Ringer 29,2 (1 '9) 2,32 (0, 12) 

5 meses Ringer 31,3 (2,2) 2,26 (0,10) 

1 mes seco 50,2 (2, 1) 1,39 (0,08) 
l\IRS 1 mes Ringer 38,8 (5,3) 1,01 (0,06) 

5 meses Ringer 40,9 (1,2) 1,16 (0,03) 

1 mes seco 39,5 (3,4) 1,17 (0,13) 
l\IRlO 1 mes Ringer 35,0 (2,9) 0,09 (0,17) 

5 meses Ringer 35,9 (3,4) 1,06 (0,09) 

1 mes seco 41,4 (6,2) 0,85 (0,21) 
SRS 1 mes Ringer 36,8 (4,5) 1,05 (0,12) 

5 meses Ringer 29,6 {5,5) 1,08 (0,06) 

T T lL T 
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Fig. 3. Resistencia a la tracción para los cementos con 
distintos agentes radiopacos. 

Se constata la tendencia del sulfato de bario a reducir la 
resistencia a la tracción del cemento. En cuanto al nuevo 
agente radiopaco, la adición del compuesto de iodo en 
fonna de monómero produce un aumento significativo 
de la resistencia a la tracción cuando la cantidad añadida 
es de un 5% respecto a la fase líquida. Si esta adición 
aumenta a un 10% la resistencia disminuye, y la misma 
tendencia se aprecia al añadir el compuesto de iodo en 
forma sólida, especialmente en las muestras sumergidas 
en solución de Ringer. 

La observación de las superficies de fractura de las 
muestras mediante microscopía electrónica de barrido 
permitió relacionar el comportamiento mecánico del 
material con su microestructura. En la Figura 4 puede 
verse una superficie de fractura del cemento 
convencional, con un 10% de BaS04. En los dos 
extremos laterales se observan dos perlas de PMMA que 
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fonnan parte de la fase sólida del cemento, y entre 
ambas puede verse la matriz del cemento, fonnada por 
el monómero (MMA) polimerizado durante el fraguado 
del cemento, que contiene las partículas de sulfato de 
bario. 

Fig. 4. Superficie de fractura del cemento con w1 10% 
en peso de BaSO.¡ (muestra BSO 1 0). 

Se adviere que hay una perfecta continuidad entre las 
partículas de PMMA y la matriz, y simultáneamente se 
aprecia la falta de adhesión entre las pmiículas 
inorgánicas y la matriz polimérica, de fon11a que 
después de la fractura las partículas aparecen dentro de 
una cavidad que desde el punto de vista del 
compmiamiento mecánico a tracción ejerce la misma 
función que un poro. 

En la Figura 5 se observa una superficie de fractura de 
una probeta del cemento MR5. En esta fonnulación la 
matriz es monofásica, y no se aprecian poros. El aspecto 
de la rotura es frágil, con la típica morfología producida 
cuando el crazing es el principal mecanismo de 
defom1ación plástica que actúa. 

Fig. 5. Superficie de fractura del cemento con un 5% del 
monómero metacrilato de 2,5 diiodo-8-hidroxiquinolina 
en la fase líquida (muestra MR5). 

Hay que mencionar que el módulo elástico experimenta 
una reducción significativa en los cementos que 
incorporan como agente radiopaco la 2,5 diiodo-8-
hidroxiquinolina. Este efecto podría ser beneficioso para 
el cemento, ya que puede implicar una mayor ductilidad, 
y por consiguiente una mayor tenacidad a la fractura y 
una mayor resistencia a la propagación de grietas por 
fatiga. Sin embargo, hay que señalar que 
simultáneamente puede causar problemas de creep, que 
podría llevar al aflojamiento de las prótesis. De ahí la 
necesidad de caracterizar mejor las propiedades 
mecarucas del material, y especialmente el 
comportamiento a fractura y fatiga y el creep. Estos 
aspectos fonnan palie de un estudio más ámplio que se 
está llevando a cabo actualmente. 
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RESUMEN: Aplicando el modelo cuasiestat1co, se ha estudiado mediante ensayos de impacto 
instrumentado de baja energía de caída de dardo el comportamiento mecánico del PMMA y PMMA 
modificado con Butilacrilato. En líneas generales, para el rango de velocidades (alturas de caída) donde no 
se aprecia daí1os superficiales, se cumplen los postulados en cuamo a la variación del tiempo de comacro y 
fuerza máxima que se derivan del modelo siempre y cuando las curvas F-t conserven la simetría sinusoidal. 
Aplicando las ecuaciones de deflexión para un disco simplemente apoyado y apoyados en observaciones 
visuales de las probetas ensayadas, se ha logrado determinar la tensión de inicio de Craze los cuales 
mostraron una excelente correlación con Jos reportados en la bibliografia para estas velocidades de 
solicitación. 

ABSTACT: \Ve have studied the mechanical behaviour of P.lv!MA and PMMA modit1ed with 
Butilacrylate using Iow energy impact techniques with an instrumented faHing weight tester. For the 
velocitys' (drop heights) range employed and where no damage was seen, the quasi-static model 
pcedictiOíís allout rhe coiitact tilite a11d ntaxiiHál focce ¡·egisrered are fultilled, ahíiost for the syntmel!'ic 
sinusoidal F-t curves obtained. Applying the deflection equation for a simply supported disc we have 
determined the Crazes initiation stress and compared with those reported in the bibliography, showing a 
good correlation. 

l. INTRODUCCIÓN 

249 

En las técnicas de impacto de baja energía (o de rebote), 
la energía disponible en el impactor es menor que la 
absorbida en el proceso de fcactura, posibilitando el 
análisis de los procesos de iniciación y propagación de 
grietas, mediante ensayos sucesivos hasta llegar a niveles 
en los que sea evidente el daño. 

Las posibles diferencias entre los valores medidos y los 
que actúan sobre la probeta son despreciables para bajas 
v0 , pero a medida que esta aumenta, las diferencias 
pueden se!' Coilslde!'ables. Esta situación se OI'igina como 
consecuencia de los efectos dinámicos asociados al 
método de ensayo y que han sido analizados por 
Williams y Adams [1], entre otros. 

En este estudio se ha aplicado la técnica empleando un 
equipo de caída de dardo intrumentado, el cual se basa 
en el principio fisico de la caída libre, desde una altura h, 
de uii cuei'po de masa i'Ii¡, c¡ue impacta sobre una probeta 
ubicada en su trayectoria a una velocidad (vo= (2gh)1 \ 
y una energía (Eu=(I,'S)m1v}) bien definidas en el 
momento del impacto. 

Los equipos de caída de dardo instrumentados llevan un 
"captador de fuerza" instalado en el dardo, que hacen 
posible el registro y almacenamiento en un ordenador de 
la fuerza (F) soportada por dicho dardo durante el 
tiempo (t) del impacto. En estos equipos, el principal 
problema es determinar si las fuerzas medidas en el 
i111pactof sofl las mismas que actúmi sobre la probeta. 

Modelo cuasiestático. 

La condición cuasiestática, siempre que los efectos 
diliámicos seai1 despréciables, establece que la colisió!'1 
de baja energía entre un impactor rígido y un material 
isotrópico y elástico lineal se puede modelizar 
reemplazando el sistema por una masa equivalente, 11\:, 
(impactor +probeta) y un resorte de constante elástica K 
{2}. Dicha constante seria una función tanto de la 
geometría del ensayo como del módulo elástico del 
material (E), e igual a la fuerza estática (Fmax) requerida 
para producir una deflexión máxima (iSmáJ en la probeta: 

(Ec. 1) 
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Si la masa de la probeta es despreciable respecto a la del 
impactar, el resorte se puede considerar que no tiene 
masa y el modelo se reduce a un solo grado de libertad 
por lo que la masa equivalente (m,) del sistema sería 
aproximadamente igual a la masa del impactar (m¡). 

Según la segunda ley de Newton aplicada al movimiento 
de la masa equivalente, se tiene: 

.. 
F=-Kx=mx (Ec. 2) 

entonces: 

m x+Kx =O (Ec. 3) 

siendo x es la deflexión de la probeta. 

La solución de la Ec. 3, tras su desarrollo matemático, 
sería: 

siendo la Fuerza máxima (F111á,): 

Fm.h = ~2E 0 K 
y el tiempo de contacto (te): 

(Ec 5) 

te = rclff (Ec. 6) 

(Ec 4) 

Pa11iendo de la Ec. 4, el modelo establece que [2] 

El comportamiento elástico y lineal del material 
puede ser descrito por el modelo, siempre que el registro 
experimental de la fuerza (F) en función del tiempo (t) 
tenga una forma semisinusoidal, tal como la mostrada en 
la Fig l. Cuando el comportamiento el material deje de 
ser elastico y lineal, estas curvas dejarán de ser 
simétricas y el modelo será inaplicable. 

Tiempo 

Fig. l. Esquema de las curvas F-t registradas. 

La F nüx dependerá fundamentalmente de la energía 
total del impactar. El te dependerá de la masa del 
impactar. Ambos términos dependerán también de la 
constante elástica de la probeta. 

Al aumentar la masa del impactar, la Fmáx ejercida 
en la probeta (Ec. 5) y te entre la probeta y el impactar 
(Ec. 6) aumentarán. 

Si se aumenta la altura de caída del dardo (h), 
aumenta la velocidad (v0 ) del impactar y la energía 
disponible en el instante previo al impacto (E0 ), por tanto 
Fmáx se incrementará, mientras que te no variará. 

2. METODOLOGÍA EXPERIMENTAL 

2.1. Materiales 

Se han analizado 2 series de probetas (discos de 80 mm 
de diámetro), de PMJv1A con diferentes masas 
moleculares medias (Tabla 1 ), una de ellas obtenidas a 
partir de planchas elaboradas por colada (A-C) y la 
segunda por inyección (A-l) (OROGLASS VM de 
A TO-HAAS) (T¡11,wción= 220°C). Una tercera serie de 
probetas de igual geometría se obtuvo a partir de un 
Pl\1J\1A modificado con butilacrilato con el nombre 
comercial DRT de la ATO-HAAS, mediante molde por 
inyección (T¡11,cccion= 245° C). 

Tabla 1: !\lasa molecular media en peso (M"), 
Polidispersidad (P.D.) y espesor nominal (e) de los 
sistemas estudiados 

1 
MATERIAL e (mm) M" P.D. 

1 
A -C6 6,00 3.933.500 4,57 

1 A -I 4,00 89.200 2,01 1 

1 DRT 4,00 ---- ----
1 1 

2.2. Procedimiento 

Se realizaron ensayos de impacto por caída de dardo, 
con una masa equivalente de impactar de O, 720 kg 
variando ascendentemente la altura de caída por cada 
probeta en un rango de 13 cm< h <63 cm. Dichos 
ensayos se ejecutaron en un equipo instrumentado de 
impacto por caída de dardo DARTVIS CEAST dotado 
de una interfase de adquisición y tratamiento de datos 
DAS4000. El soporte empleado era de 60 mm de 
diámetro interno y 80 mm externo. 

De cada ensayo se obtuvieron las respectivas curvas F-t 
tomando de cada una los respectivos valores de la fl.Ierza 
máxima (Fm;;:J y tiempo de contacto dardo-probeta (te). 

Finalmente las probetas fueron inspeccionadas 
visualmente para determinar la iniciación del daño: 
aparición de las crazes (PMMA) y/o enblanquecimiento 
(DRT); así como la fractura. 
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Con los valores de Fmáx y te, obtenidos de las curvas F-t 
correspondientes a cada ensayo y según las ecuaciones 
empleadas en el análisis de flexión de discos de material 
istotrópico y elástico lineal de radio "a" y espesor 
nominal "e" simplemente apoyadas en sus bordes [3],se 
ha determinado, los valores de módulo elástico (E): 

3(1- v) (3 + v) a 2 

E= K 
4rrE e 3 

(Ec. 7) 

tomando K o bien a partir de la Ec. 5 en el caso de que 
el dato sea Fmáx y o considerando la Ec. 6 tomando te 
como dato, y la tensión máxima alcanzada en la cara 

sometida a tracción ( Gmáx): 

Fmn·< a 
umáx = -,- [(l + v)(0,485log- + 0,52) + 0,48) (Ec 8) 

e- e 

3. RESt:L T ADOS Y DISCUSIÓN 

3.1.- Análisis del modelo 

Comporlamienlo de fe con \'0 • 

En la Fig. 2 se presenta la variación tanto de te, como del 
tiempo para alcanzar F1113 , (t111á,) en función de V 0 para 
cada uno de los materiales analizados. Se aprecia que 
puede definirse claramente dos regiones, un "plateau 
inicial" (a bajas v,,) y uno finaL que coincide con aquellas 
Ve donde se presentó fractura de la probeta con un 
tiempo promedio mucho menor al iniciaL 

y X 
X 

_J 
3 

2,5 

2 

1,5 

0,5 

o 0,5 

D 

1.5 2 2,5 
· Vo(rnfs) 

o te A-l 

o tmax: /\-! 
e tcA-C6 
• tmax:A-C6 
x te DRr 
XtmáxDRT 

o • • 
3,5 4 

Fig. 2.- Variación de t, y tm:i··: con la velocidad de caída 
de dardo para los diferentes sistemas analizados. 

El te promedio en la primera región se localiza al doble 
del tiempo que se registra al alcanzar F011;,, tal y como es 
de esperar con curvas F-t semisinusoidales simétricas. 

La obtención del "plateau" inicial, por lo menos para el 
rango de V0 donde no se presentó indicios de daño 
visible, corrobora el planteamiento de que para la región 
elástica el tiempo de contacto sólo depende de la masa 
equivalente del impactor y de la rigidez del material. 

A diferencia de la serie A-C, las inyectadas (A-l y DRT) 
presentaron una disminución en el te, relativamente 
lineal, con V0 coincidiendo con la aparición de crazes en 
la cara de la probeta sometida a tracción. Igualmente, 
para esta región la relación entre te y tmáx se pierde, lo 
que indicaría la pérdida de simetría de las curvas F-t no 
discernible a simple vista. 

Cumporlamien/o de Fmóx con \'0 

Debido a la variación de espesores que se presentaba 
entre las probetas de las series A-C de una misma 
plancha -como consecuencia del proceso de 
conformación de las mismas (colada)- se realizó una 
normalización de la Fmáx entre el espesor de la misma 
( e3 2

), lográndose de esta forma un mejor ajuste en las 
curvas que relacionan la Fmáx con V0 (ver Fig. 3a). 

-0.5 o ú,5 1.5 2 2,5 3 

f.fQ 1Hnrnrrfn;norlliillii!illj 1 iilliijiiili lllj.ll E 1 iiiltli~ 'JUU 
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Fig. 3. Variación de Fmax con V0 . (A) A-C6 y (B) A-l 
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Según se aprecia en la Fig. 3, la linealidad que predice el 
modelo entre la Fmáx y la V0 se cumple en el rango de 
velocidades donde el material registraba curvas F-t 
aparentemente simétricas. Inclusive pareciera ser que 
·dentro de la misma línea se encontraría aquellas probetas 
que presentaron Crazes en la cara sometida a tracción. 

Al momento que se presenta la fractura, la tendencia 
pareciera presentar una caida en el valor, por lo menos 
para la serie A-C. En el caso de la serie A-l la tendencia 
no puede ser discernida "a priori" ya que aparece una 
nube de puntos. Al analizar los registros de F vs. t para 
estas últimas, se pudo observar un gran número de 
señales posiblemente ficticias que pudiera ser 
consecuencia de los efectos dinámicos involucrados en el 
ensayo. 

Es por ello que se procedió a interponer entre la probeta 
y el dardo una capa delgada de elastómero con la 
finalidad de disminuir la rigidez del sistema impactar
probeta ( 1) y de esta forma obtener una lectura "limpia" 
de la Carga en función del tiempo. Como se puede 
observar (Fig 3b ), tal y como era de esperarse, la carga 
registrada no se ve modificada y define mejor la región 
de fractura. 

Considerando la Fig.3b pareciera ser que en la zona de 
fractura la Fmix tiende a permanecer constante, tendencia 
lógica ya que para el rango y magnitud de velocidades 
empleado en el estudio los efectos Yiscoelásticos que 
puedan conducir a variaciones en la resistencia del 
material son despreciables Sin embargo, al alcanzar 
cierto valor de velocidad se observa un- aumento de la 
tensión, tendencia que pareciera no ser lógica 

Al analizar detenidamente esta región se pudo observar 
que este aumento súbito se presentaba cuando la grieta 
alcanzaba los soportes de la probeta donde se apoy;ba la 
probeta, punto donde se presenta la singularidad del 
modelo. 

4.2.- Comportamiento mecánico de los materiales 
analizados 

La Fig. 4 muestra la variación tanto de Etc como de 
EFmax con Yo. Para el rango de velocidades de solicitación 
en cuestión no es de esperarse variaciones apreciables en 
este parámetro, situación que se presenta en todos los 
sistemas estudiados 

Tal y como se puede observar en la Tabla 2, el módulo 
Elástico (Etc y EFmax) en los homopolímeros estudiados 
no muestra dependencia con la masa molecular media del 
materiaL Como se sabe este parámetro molecular no 

6 

5 

2 

0,0 

• E (Pmáx) A-C6 
A E t1'máx) A-l 
• E (Pmáx) DRT 

<>E (tc)A-C6 
c. E (te} A-l 
oE(tc)DRT 

A A ~/s 
A A 

"'z•u l')u: Q 
O U D 

• • • • •••• 

0,5 1,0 1,5 

Vo (m/s) 

2,0 2,5 

Fig. 4. Módulo Elástico (E) en función de la velocidad 
de caída del dardo para los materiales estudiados. 

Tabla2.- Valores de Módulo Elástico según F1113, (E¡:01¡¡xJ 
y t< (C¡..:) para cada uno de los sistemas analizados. Err: 
Error relativo. 

A-C6 
3,3 

3,0 
± 0,1 

3,5 

A-l 
3,49 

±0,08 

DRT 
2,43 

± 0,09 

tiene influencia alguna sobre el módulo elástico del 
material más allá de un valor mínimo. 

En relación con el DRT se aprecia, tal y como era de 
esperar, un menor módulo (2,43 GPa) que para el 
Pl'v!MA como consecuencia de la modificación de 
carácter elastomérico empleada 

En todos los casos se puede observar que el Etc es 
superior al EFmáx, presentando además una mayor 
dispersión en el valor dado el mayor error relativo 
calculado. Esto puede ser consecuencia a la mayor 
incentidumbre que se presenta al momento de evaluar el 
tiempo de inicio y final de contacto del impactar con la 
probeta, el cual puede venir "falseado" por efectos 
dinámicos. En este caso, para su correcta evaluación se 
requeriría de una galga de contacto. Es por ello que 
como valor más "realista" se haya considerado el 
obtenido al considerar como dato inicial la Fmá,. 

Tensiones en la cara sometida a tracción ( Oíná.J. 

La Fig. 5 presenta la variación de tensión registrada en la 
cara sometida a tracción (determinada según la Ec. 8) en 
función de la velocidad de ensayo. En general se puede 
observar dos regiones, una inicial, linealmente 
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dependiente con la velocidad de ensayo y una segunda 
donde aparentemente no se presenta variación con la 
velocidad del ensayo y que coincide con la fractura del 
materiaL 

Es apreciable que para los sistemas PMMA 
homopolímero estudiados, la linealidad de la zona inicial 
se pierde a partir de la aparición de las Crazes. Este 
hecho nos ha permitido definir una tensión de inicio de 
Craze para cada sistema y que se reporta en la Tabla 3. 

Tabla 3.- Tensiones máximas características de cada 
1 d 1 b 'd proceso en a cara e a pro eta somet1 a a tracc10n . 

Material 1 crc (MPa) 1 crr (MPa) V0 -C O"c~c 

1 (mis) (MPa) 

A-C6 1 106,4 1 117,5 --- ---
A-l 1 120,2 1 125,0 1,20 110,0 

DRT 1 114,5 1 202,6 1,15 97,2 

Es importante señalar que para el DRT la región inicial 
presenta un excelente ajuste inclusive para aquellas 
probetas donde ~e apreció Crazes. Lo que pareciera 
indicar que el carácter elástico de este material no se ve 
afectado por la existencia de estas estructuras, por lo 
menos en rangos de velocidades relativamente bajos. 

Al analizar las tensiones características para cada 
proceso se observa que. aparentemente. la tensión 
necesaria para iniciar los Crazes es menor en probetas 
obtenidas por colada que para aquellas obtenidas por 
inyección. 

Al considerar, para el sistema A-I, la \ elocidacl de 
ensayo donde se presenta el inicio de la reducción lineal 
de t., (v0 • .,) (Fig 2) y extrapolar el valor de tensión que le 
corresponde, empleando el ajuste lineal efectuado (Fig. 
5b ), se obtuvo un a, de 11 O, 7, próximo al obtenido para 
los sistemas A-C. 

Con el objeto de comparar los valores determinados de 
tensión para el inicio de Craze, se determinó, aplicando 
la relación propuesta por Griffith (Ec. 9) y considerando 
un tamaño de defecto Íntrínseco de 0,07 mm [4] para el 
PMMA, la tensión necesaria para el inicio de la 
propagación catastrófica del defecto, que en su caso 
puede ser tomada como de inicio de Craze. 

K re 
a=--.¡;; (Ec. 9) 

En este caso, previamente y por técnicas de impacto 
instrumentado aplicado a la geometría SENB, se ha 
determinado el valor de K1c (1,6 IviPa/m1 2

) para el 
sistema A-L se obtuvo un valor de 107,9 MPa, similar al 
que se reporta para nuestros sistemas. 

La diferencia observada en cuanto a la determinación por 
técnicas visuales de la velocidad a la cual se presentan 
crazes entre la serie de colada y la de inyección puede ser 
consecuencia del mayor grado de orientación que se 
presenta en el segundo caso. 
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Fig. 5.- Ci111ax vs. V0 para (A) A-C6 y (B) A-l, (C) DRT. 

La tensión para inicio de Crazes parece aumentar cuando 
la aplicada es paralela a la orientación de las moléculas, 
sin embargo una vez que se alcanza el valor crítico de 
tensión, puede aparecer un gran número de estas 
estructuras relativamente pequeñas y finas [5]. 
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La formación y propagación de una Crazes implica la 
pérdida en el número enmarañamientos en una capa que 
presenta ablandamiento por deformación (de ahí que se 
hable de una defonnación plástica muy localizada en este 
micromecanismo ), de manera que dos cadenas puedan 
moverse en una y otra fibrilla. Al estar parcialmente 
orientadas, esta cedencia local de cadenas se presenta a 
niveles de tensiones superiores a los reportados en 
sistemas sin orientación [5]. 

El efecto de la orientación queda evidenciado al analizar 
la "morfología" de las crazes generadas. Para el caso de 
A-C, éstas eran perfectamente discernibles como 
pequeñas líneas ubicadas de tal forma que sugerían una 
distribución radial justo colineal con el punto de 
aplicación de carga. Esto es lógico ya que al aplicar una 
tensión biaxial de tracción en la cara opuesta al impacto 
y no tener una orientación preferencial habrá· igual 
probabilidad de generar crazes en uno u otro sentido. 

En el caso de la serie A-l, la observación ofrecía mayor 
dificultad, ya que se generaban un manojo de crazes, 
bastante pequeñas que antes de poder discernir las líneas 
lo que hacía era diíractar la luz. Dichos manojos 
presentaban una orientación preferencial transversal a la 
dirección con entra el flujo en la cavidad del molde. 

El menor valor de e;,_, obtenido para los sistemas DR T 
era de esperarse. Precisamente, al realizar una 
modificación con una segunda fase elaslorm!rica, lo que 
se persigue es disminuir el valor de tensión necesaria 
para el inicio de crazes y su aparición en mayor número, 
con lo que el volumen de la zona de deformación 
plástica altamente localizada sea mayor aumentando la 
tenacidad del sistema. 

Junto a este efecto nucleante también hay que considerar 
un micromecanismo adicional que sería la cavitación de 
partículas que contribuye a la disminución de la tensión 
de cedencia. La acción de este micromecanismo se 
evidencia a través del emblanquecimiento observado en 
el sistema, que en nuestro caso aparece a valores 
inferiores al reportado para el inicio de Craze. 

En cuanto a los valores de tensión de fractura para el 
PMMA (Tabla 3) se observa que es independiente del 
espesor de probeta empleada y se sitúa alrededor de 120 
N, tomando en cuenta la variabilidad que se genera por 
el carácter dinámico del ensayo. Dicho valor es superior 
en el caso del DRT como cabe esperar debido a la mayor 
tenacidad que para este ser reporta en el catálogo de 
especificaciones. 

4.- CONCLUSIONES 

La aplicación del modelo cuasiestático en el estudio 

del comportamiento mecamco empleando impacto de 
baja energía es satisfactoria para los sistemas estudiados. 
Tal y como lo establece el modelo, para las velocidades 
de ensayo donde el material no muestra indicios de daño, 
el te permanece constante, mientras que la F max depende 
linealmente de la velocidad (altura de caída del dardo) 
del ensayo. 

La aplicación las ecuaciones para la deflexión de 
discos simplemente de materiales elásticos y lineales 
propuesta por Timoshenko, junto con un análisis visual 
del daño que se presenta en la probeta, permite 
determinar, en los materiales estudiados, la tensión de 
inicio de crazes con bastante aproximación. 

Al momento de la fractura, la Fmax (y por tanto la 
tensión correspondiente en la cara sometida a tracción) 
permanece constante en un rango de velocidades donde 
la grieta generada no alcanza los bordes del soporte 
empleado. 

Al parecer la existencia de Crazes incipientes en el 
Pl\11\lA modiílcado con butilacrilato no modifica su 
carácter elástico y lineal, pudiéndose aplicar el modelo 
cuasiestático incluso para este rango de velocidades de 
ensayo. 

Como era de esperarse, el valor de tensión para la 
iniciación de Crazes es inferior en el DR T, lo que estaría 
indicando un mecanismo de deformación liderado por 
multiple crazing 
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Resumen. Los espaguetis son fibras sumamente aseqllibles para la investigación de la fractura frágil de 
fibras. Este trabajo presenta los resultados obtenidos en ensayos a flexión de espaguetis a temperatura 
ambiente. Se discute el tipo de distribución a la que mejor se ajustan los resultados experimentales. En 
función de la distribución de los tamafíos de los defectos que inducen la fractma de los espaguetis, se 
discute el efecto del vohunen o tamaílo de la muestra. Trustrum y Jayatilaka sostienen qlle las 
distribuciones de resistencia casi siempre se ajustan a funciones de Weibull, con independencia de la 
distribución de los tamaílos de los defectos, pero son estos últimos los que determinan los efectos de 
\'Olumen. Se propone l!n método para calClllar las distribuciones de los tamaiíos de los defectos y. a 
partir de este dato. determinar los efectos de volumen. Como es obvio, los resultados puecleu 
generalizarse a cualquier otra fibra que presente un comportamiento frágil, como son la práctica 
totalidad de las fibras que se emplean como refuerzo tanto de matrices metálicas como cerámicas. 

Ahstract. Pasta in the shape of spaghetti is a \'ery cheap material for research on the brittle behaviour of 
fibres. This work presents the results obtained uncler four-point bending experiments of spaghettis 
concluctecl at room temperature. The shape of the distribution that best fits the e.\:perimental results is 
discussecl. From the distribution of clefect sizes nucleating the brittle fracture, the vohune effect is 
discussed. Tmstwn and Jayatilaka claim that the strength of any brittle solid distributes in most cases 
according to a \Veibull description. irrespective of the kind of distribution for the defect sizes. but their 
distribution dicta tes the \'olume effect. A methodology is proposed to calculate the distribution of defect 
sizes and. then to estímate the volume effects. lt is obvious that the obtained results can be generalised to 
any other fibre with a brittle behaviour such as most fibres usecl as reinforcements of metal and ceramic 
matrices. 
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l. INTRODUCCIÓN 

Las fibras sou la forma en la que habitllalmente los 
materiales presentan una mayor resistencia específica. 
Ello hace que se empleen en multitud de aplicaciones: 
textiles. cables. ref11erzos de materiales compl!estos, ... 
En todos estos casos, se ensayan longitudes de fibra 
habitualmente mucho más cortas que las longitudes 
reales en los componentes. Cuando el material es frágil, 
es de sobra conocido [l. 3] que existe un efecto de 
volumen: cuanto mayor es el ,·olumen muestreado. 
tanto mayor es el mayor de los defectos previsible en el 
componente y, en consecuencia, disminuye su 
resistencia específica. 

Cuando se puede suponer que unos segmentos de fibra 
trabajan con independencia de lo que hacen otros 
segmentos alejados y qlle el fallo de llllO solo de los 
segmentos produce el fallo del componente, nos 
encontramos con un modelo de "eslabóu más débil". 
Trustum y Jayatilaka [4] demuestran que en este caso y 
cuando la orientación de las grietas es aleatoria, la 
distribución de resistencias que se obtiene para una 
población grande de defectos puede aproximarse 
empleando 

• una distribución de Weibull: 

(1) 
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en donde F rr representa la probabilidad de rotura de 
la probeta con una tensión 0', 111 es el módulo de 
Weibull, o¡, la tensión por debajo de la cual la 
probabilidad de fallo es cero, y la probabilidad de 
propagación de una grieta con una tensión o¡, + O'o 

es 0'632. 

• O, bajo determinadas condiciones, una función de 
Gumbel. 

Todo esto con independencia del tipo de distribución 
que tengan los tamaños de los defectos. Ahora bien. 
cuando se modifica el volumen (o la longitud) del 
sólido. la tensión media de rotura no se escala de 
acuerdo con una distribución de Weibull, salvo que la 
distribución de Jos tamaños de los defectos se ajuste a 
una distribución de Pareto. Cauchy, t ele Student o F de 
Sneelecor. En el resto ele los casos: distribuciones 
normales, Jo garí timico-nonnalcs. exponenciales. 
gamma. ·/. etc .. el desplazamiento de la tensión media 
de fallo es diferente. 

En definiti\·a. se necesita información referente a la 
distribución ele los tamaiíos ele los defectos para poder 
estimar el efecto tamaño. 

Para poder discriminar el tipo de distribución se 
requieren muchos mús ensayos que los necesarios. por 
ejemplo. para determinar un valor medio de la carga de 
rotma. Con este propósito. los alumnos del Laboratorio 
de Propiedades Mecúuicas ele la Escuela Superior ele 
Ingenieros ele San Sebastiún (Universidad ele Navarra) 
comenzaron a ensayar espaguetis. Los espaguetis son 
frágiles y son fibras muy manejables y baratas con lo 
que se pueden ensayar en cantidades ingentes. 

2. MATERIAL Y TÉCNICAS EXPERIMENTALES 

Las probetas se seleccionan al azar de paquetes de 500 
g ele pasta de sémola de trigo duro. de la marca 
comercial IF A. El diámetro medio ele los espaguetis es 
1 '6-J.5 mm con1u1a desviación típica de 0'021 mm. 

Se ensayan 121 espaguetis, obviamente, sin cocer en 
flexión en cuatro puntos. y otros 50 a flexión en tres 
puntos. La máquina que se emplea para realizar los 
ensayos de flexión en cuatro puntos es una INSTRON 
de tracción universal dotada ele una célula de carga de 
500 N. 

La distancia entre los rodillos exteriores varía entre -J.O 
y -J.5 mm. y es siempre de 20 mm entre los interiores. El 
diámetro de Jos rodillos de acero es de 10 mm. Los 
ensayos se realizan a temperatma ambiente (entre 
20'5°C y 21 '3"C) y con una humedad relativa entre el 

53% y el 81%. La velocidad de desplazamiento del 
cabezal es de 5 mm/minuto. 

3. RESULTADOS 

A pmiir de sencillas fórmulas de resistencia de 
materiales se calcula la máxima tracción sobre las 
fibras ilúeriores de la sección, a lo largo ele la luz entre 
los apoyos interiores, como: 

lGPL 
O'max == ¡rc¡J (2) 

en donde P representa la carga de rotura, L la distancia 
entre Jos rodillos exteriores e interiores y d el diámetro 
ele la sección. La rotura de los espaguetis es siempre 
frúgil. 

La Fig. 1 representa la acumulación ele las 
maxunas experimentadas por las 121 

tensiones 
probetas 

ensayadas a flexión en -J. puntos (y las 50 ensayada a 
flexión en 3 puntos). 

Omu (MPa) 

Fig. l. Distribución acumulada de las tensiones 
máximas experimentadas por los espaguetis en el 
momento de su rotura. Ensayos de flexión a 
temperatura ambiente. 
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J3 3.4 3.5 " 37 JB 3.9 42 " In Omu (MPa) 

Fig. 2. Tensiones máximas experimentadas por Jos 
espaguetis en el momento de fractura representadas 
sobre un diagrama de Weibull. 
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La Fig. 2 representa los mismos datos sobre un 
diagrama de Weibull. Como se observa en la Tabla l, 
que resume los coeficientes de correlación obtenidos 
para los diferentes ajustes, una distribución de Weibull 
ajusta peor que una distribución normal y el mejor 
ajuste se obtiene con una distribución logarítmico
normal, véase la Fig. 3. 

,,:·r-,e. •;:"' 
"'' • 2 Q~'l'¡ 

" O"mu (MPa) " 

,~,a;nL"'' :'Hl91 
~::'~e -.JJ 

60 " 70 

Fig. 3. Tensiones máximas experimentadas por los 
espaguetis en el momento de fractura representadas 
sobre 1m papel normal. 

La Tabla 1 resume los coeficientes de correlación 
obtenidos para las diferentes funciones de distribución. 
Como se desprende de la Tabla l. las diferencias entre 
unos y otros ajustes son significativas. 

Tabb l. Ajuste ele las tensiones de rotura a diferentes 
funciones ele distribución 

Función de Coeficiente de correlación 
distribución Rz 

Rmín R Rm:ix 

l. C. l. C. 
95'X) 95% 

Weibull: 
2 parámetros 

. 
0'9277 0'9623 0.9632 0'96.+7 

3 panhnetros 0'9733 0'9863 0'9866 0'9872 

Normal 0'9773 0'9883 0'9886 0'9891 
Log-normal 0'9900 0'99.+9 0.9950 0'9952 . 

E c. (l) con cr,, = O · 

.t. DISCUSIÓN 

Conocidas las tensiones de rotura y las formas de los 
defectos. es posible determinar el factor crítico de 
intensidad de tensiones para la pasta. 

Suponiendo una grieta superficial pequeíi.a en 
comparación con el diámetro del espagueti, el factor de 
intensidad de tensiones. K¡. puede estimarse como: 

K, = 1'12u& (3) 

en donde u representa la tensión con la que se produce 
el fallo y a la profundidad del defecto. Obviamente 
pueden hacerse hipótesis más sofisticadas sobre la 
geometría del defecto, véase por ejemplo [5). En 
consecuencia, en la Ec. (3) aparece un factor A,f en 
substitución del 1' 12, que depende de los detalles 
geométricos de la grieta y la sección. 

O, a la inversa, conocido el factor crítico de intensidad 
de tensiones, K1c, para la pasta se puede calcular el 
tamaíi.o de los defectos que pro\·ocaron la rotura. 

¡ (K )2 

a=-;; l'l~cO' ( .t) 

La Fig . .t muestra la distribución obtenida para los 
tamaíi.os máximos de los defectos en tramos de 20 mm 
de longitud, suponiendo K1c = 0'2 MPa~m. 

10 2'0 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120 

OEFECT SIZE (¡¡.m) 

Fig . .t. Distribución de los tamalios máximos de los 
defectos en tramos de 20 mm de longitud. Se ha 
supuesto un valor de Krc = 0'2 MPa~m. 

Como se observa en la Fig. 4, el tamaiio de los defectos 
también se ajusta a una distribución logarítmico
normal. Obsérvese que esta distribución representa la 
distribución del máximo defecto encontrado en 1ma 
longitud de 20 mm y no la distribución de los tamaíi.os 
de los defectos. Si se conoce esta última, puede siempre 
calcularse cuál es la distribución del máximo en una 
longitud dada . 

Puesto que la tensión de rotura siempre est:í ligada al 
tamaíi.o del máximo defecto encontrado en la longitud 
muestreada, la probabilidad de fallo con una tensión u, 
Fa es a la vez la probabilidad de encontrar un defecto 
ele tamaiio mayor o igual que a, dado por la E c. ( .t ). en 
la longitud muestreada de la probeta. 
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1 ( K1c ) 
2 

F =1-F <;::>a=---
a a 1C 1'12cr 

(5) 

En definitiYa hablar de cr equivale a hablar de un 
tamai'ío máximo de defecto en una longitud dada. 

Si se acepta la hipótesis del "eslabón más débil", la 
probabilidad de rotura para una longitud, /, distinta de 
la ensayada, /0, valdrá: 

(6) 

con independencia de cuáles sean las distribuciones de 
los tamai'íos de los defectos. Que, en el caso de una 
distribución de Weibull. E c. (1 ). conduce a la conocida 
ecuación: 

en donde se ha substituido la Ec. ( 1) en la Ec. (6). 

< 

DISTRIBUCIÓN del MÁXIMO de una muestra 
La potllatiOn se dlstntuyt- de .!!CUI!rcla con una ncrma\ l•prflco!lda 

~ r-·----r----·+ 
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§ r----~-----~----~)~~~~~-~~~~-~-7----·-' 
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VARIANZA NORMALIZADA, x 

Fig. 5. Distribución del máximo de una muestra de 
diferentes tamaiios. extraída de una población normal 
tipificada. 
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Fig. 6. Distribllción acumulada del máximo de una 
muestra de diferentes tamaiios. extraída de una 
población normal tipificada. 

Tmstmm y Jayatilaka [4] en lugar de plantear el efecto 
de tamalio en términos de la distribución del máximo 
defecto en una longitud dada, lo plantean directamente 
sobre la forma de la distribución de los tamalios de los 
defectos. Esto complica notoriamente la matemática del 
problema, y lleva a, al menos, COIÚ1Isas conclusiones 
acerca del efecto tamaiio. 

Otro serio inconveniente de esta forma de plantear el 
problema es la aproximación experimental. Resulta 
dificil estimar la distribución real de los tamalios de 
defectos sobre todo en lo que respecta a los tamalios 
mús pequelios. depende de la resolución de los medios 
de medida. De este modo se llega a diferentes 
densidades de defectos y de distribuciones en función 
de la resolución de nuestro equipo de medida. 
Paradójicamente cuanto mayor es nuestra resolución 
tanto más aumenta la densidad de defectos y los 
exponentes que entran en los cálculos de los efectos de 
ta¡¡¡afio: en consecuencia, la imprecisión del cálculo. 

Resulta mucho mús expeditivo y claro medir el Il!úximo 
defecto encontrado en la longitud que se prefiera: fu. De 
este modo limitamos la información a los defectos que 
se pueden medir con mayor sencillez y que. a la postre, 
son los únicos importantes a la hora de decidir el fallo 
del componente. Para nada importa cuál sea la 
densidad de defectos por unidad de longitud (ésta 
depende de lo detallistas que seamos tnidiendo los 
defectos mús nimios). Y, por aliadidura. el tratamiento 
estadístico es extraordinariamente simple y claro. El 
múxi mo ele una cadena ele ;\' elementos con m{¡ximo en 
cada eslabón distribuido ele acuerdo con F., es 
sencillamente: 

F'' = F . , [ ] V 
d (1 

(8) 

Las Figs. 5 y 6 muestran el caso particular de lllla 
distribución normal tipificada de los tamaí'ios de los 
defectos que coinciden con los resultados obtenidos 
mediante simulación. 

La probabilidad de rotura de un eslabón con una 
tensión, cr, dada. es la misma que la de tener un defecto 
de tamailo mayor que el proporcionado por la Ec ( 4 ). 

( 
K 

)
" 1 JC -

F =1-F <;::>a=---
a a 1C 1'12cr 

(9=5) 

y. en el caso de una cadena de N eslabones: 

FN = 1- FN = 1- (F )N 
a a a (1 O) 
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que representa la probabilidad de que algún eslabón 
tenga un defecto mayor que a (el complemento a que 
ningún eslabón tenga lll1 defecto mayor que a). Y 
substituyendo la Ec. (9) en la Ec. ( 10), obtenemos: 

V ( )N F; = 1- 1- Fa (11) 

Si las distribuciones del máximo defecto se refieren a 
una longitud de referencia 10 , en Jugar de a eslabones 
discretos, la Ec. (11) se transforma en la Ec. (6). 

Estamos admitiendo que Jos defectos máximos en 
tramos de longitud 10 se comportan con independencia 
de Jo que hagan Jos máximos defectos situados en otros 
segmentos. El principio de Saint-Venant nos asegura 
que esto es casi cierto cuando la distancia 10 sea mayor 
que una tres ycces el tamaño del mayor de los defectos, 
a11 ¡,1x. o. siendo muy conscrYadores. el diámetro de la 
fibra. d: 

( 12) 

La Ec. ( 12) nos proporciona llii cota mínima para /0 . 

Por último. estamos admitiendo que el defecto de 
mayor tamalio en el segmento se comporta con 
independencia de Jo q11c hagan los defectos de menor 
tamaño en el mismo segmento. Lo cual es 
aproximadamente cie110 [6]. saJyo q11c se sitúen 
defectos de tamafio muy semejante y 
extraordinariamente j11ntos (un pciuc de grietas. sería la 
excepción). 

La Fig. 7 muestra la predicción del efecto del tamafio 
referido a Jos espaguetis ensayados cHanclo la luz se 
modifica entre 2 y 2.000 mm ele acuerdo con la Ec. (6) 
a partir de Jos resul lados experimentales obtenidos con 
11na luz en el claro intermedio de 20 mm. 

30 41J " " " Omu !MPa) 

Fig. 7. Predicción ele las cargas de rotma a flexión en 4 
puntos con diferentes luces. 

5. CONCLUSIONES 

• Los espaguetis presentan un comportamiento de 
fractura frágil Jo que permite emplearlos como 
material modelo para el estudio del comportamiento 
de otras fibras frágiles. 

• Las cargas de rotma de los espaguetis se ajustan a 
una función de distribución logarítmico-normal. 

• Los tamai'íos de los defectos máximos en longitudes 
prefijadas de espaguetis se ajustan, en consecuencia, 
a fuuciones de distribución logarítmico-normales. 

• Se sugiere medir el defecto más grande encontrado 
en una longit11d de referencia dada. De este modo 
resulta sencillo limitar la i1úonnación a Jos defectos 
más grandes e importantes a la hora de decidir el 
fallo, y no nos complicamos decidiendo cuál es la 
densidad de defectos o la forma de su distrib11ción. 

• Para predecir el efecto tamafio es irrclc,·antc 
conocer cuúl sea la distribución ele Jos tamaüos de 
los defectos que producen el fallo, siempre que el 
número disponible de defectos sea elevado y en 
contra de Jo q11c sostienen Tmstnun y Jayatilaka. 

G. AGRADECIMIENTOS 

Las medidas de la resistencia mcdnica de los 
espaguetis f11cron realizadas en el Laboratorio de 
Propiedades Mecánicas de la EscHcla Superior de 
Ingenieros (UniYcrsidad de Nm·arra) por los alumnos: 
J. Aldazábal. E. Alkorta. C. Fcrola, R. Luquc. J.L 
Márqucz. G. Maturana. J. Malina. F. Murcia. N. 
Obccholl. L Prcsciuttini. J. Santamaría. P. Uranga. 
R. F. Vilchcs y M. Vifiolas. 
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FRACTURA DE COMPUESTOS INYECTADOS 
POLIPROPILENO-HIDRÓXIDO DE ALUMINIO. 
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(1998) 
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Resumen. En este trabajo se analiza la influencia del tamaño de partícula del Al(OH)3 sobre el 
comportamiento a la fractura de compuestos de polipropileno homopolímero cargados con este mineral. 
Para ello se prepararon dos compuestos con un 40% en peso de Al(OH)3 de muy diferente tamaño medio 
de partícula (1.6)-lm y 55)-lm respectivamente). Tras una caracterización mecánica inicial de los 
compuestos, en base a ensayos de tracción, se estudió su comportamiento a la fractura mediante ensayos 
de impacto sobre probetas SENB, empleal}do un péndulo Charpy instrumentado en el impactar y en los 
apoyos. A partir de los registros de la fuerza frente al tiempo, y mediante el análisis estático, se pudo 
aplicar la LEFM para obtener los parámetros Krc y G1c de los compuestos. Los resultados muestran 
mayor rigidez, resistencia a la tracción y tenacidad a la fractura en el compuesto cargado con el mineral 
de menor tamaño. La mayor área superficial específica que supone el menor tamai'i.o de partícula parece 
ser la responsable de las diferencias. La observación de las superficies de fractura por SEM revela que la 
propagación de grieta en estos compuestos transcurre a través de la matriz, y que el despegue partícula
matriz (debonding) es el principal mecanismo de absorción de energía. 

Abstract. Fracture behaviour of aluminium hydroxide filled polypropylene was studied considering the 
effect of particle size. Two compounds were prepared, filled with a 40 % of two grades of Al(OH)3 with 
very different mean partícle size. Mechanical characterisation was realised through tensile tests. Fracture 
mechanics analysis was carried out on SENB specimens at room temperature and high crosshead speed 
using an instrumented Charpy equipment. Linear Elastic Fracture Mechanics was applied to determine the 
fracture parameters, K1c and G1c, of the compounds. The results show higher stiffness, tensile strength 
and fracture touglmess of the compound filled with the fines! grade of Al(OH)3. The higher specific 
superficial area of the finest Al(OH)3 grade seams to be the main responsible of the differences. The 
observation of the fracture surfaces by scanning electron microscopy shows that the crack propagation 
takes place through the polymer matrix and the filler debonding is the main energy absorption 
mechanism. 

l. INTRODUCCIÓN 

261 

El hidróxido de aluminio, Al(OHh, se emplea frecuen
temente como carga ignifugante en los materiales 
plásticos. El Al(OHh interfiere con el proceso de 
combustión de la matriz polimérica mediante una 
reacción endotérmica de descomposición [ 1]: 

Sin embargo, para obtener una ignifugación satisfactoria 
se necesitan porcentajes de Al(OH)3 muy altos (hasta un 
65% en peso), lo que origina un deterioro importante de 
las propiedades mecánicas de la matriz. 

La piró lisis del polímero se ve frenada por: 

• Absorción de la energía disponible para alimentar 
la degradación térmica. 

• Dilución de la fase gaseosa mediante liberación de 
vapor de agua. 

• Formación de una capa protectora de óxido en la 
superficie de la fase sólida, limitando el contacto 
con el calor y el oxígeno. 

En este trabajo, se ha estudiado el comportamiento a la 
fractura de compuestos de polipropileno homopolímero 
(PP) cargados con Al(OH)3, mediante ensayos de 
impacto, analizándose la influencia que presenta el 
tamaño medio de partícula de esta carga mineral sobre 
las características de fractura de los compuestos. 

2. EXPERIMENTAL 

Materiales 

Se han empleado dos grados de Al(OH)3, suministrados 
por Martinswerk GmbH (Bergheim, Alemania). Se trata 
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de dos grados comerciales (OL 104-LE y ON), de alta 
pureza y muy diferente diámetro medio de partícula (1.6 
y 55 ¡..tm respectivamente). Las partículas del grado OL 
tienen una morfología ligeramente laminar (hexagonal) 
mientras que las del grado ON son globulares, debido a 
un crecimiento cristalino desordenado. 

El polipropileno (PP) empleado como matriz nos fue 
gentilmente suministrado por Repsol Química S.A. Se 
trata de un homopolímero con índice de fluidez (.MFI) 
de 5.8 g/10nún (230°C/2.160Kg). 

La preparación de los compuestos se llevó a cabo 
mediante una extrusora de doble husillo corrotatoria 
(Collin) de relación LID = 25 y de 24 nun de diámetro 
de tomillo. El proceso se realizó con una velocidad de 
giro de 80 r.p.m. y el perfil de temperatura seleccionado 
fue el siguiente: 160-180-185-190-195°C. A la extrusora 
se le adaptó una boquilla de sección de salida circular de 
4 nun de diámetro y el extmido así obtenido fue 
refrigerado en un baño de agua y granceado para el 
posterior moldeo de probetas. 

De esta manera se han preparado dos compuestos con 
concentraciones nonúnales del 40% en peso de Al(OHh 
tanto para el grado OL como para el ON. Igualmente se 
aplicó el mismo proceso de extmsión al PP de referen
cia para igualar las condiciones de procesado de todos 
los materiales objeto del estudio, cuyas características 
iniciales se presentan en la Tabla l. 

Tabla l. Caracterización inicial de los materiales. 

Material tl )Fracción '
2Pracción t3J.MFI \4JHDT 

en peso de en vol. de (g/IOmin) (oC) 
Al(OHh Al(OH)3 

(%) (%) 
pp o o 2.19 70 

PP-OL 39.8 19.7 1.50 116 
PP-ON 39.6 19.3 1.66 114 

(lJ . , (2 Por medidas de calcmacJOn. J Por medidas de densidad . 
<
3l 190°C y 2160 g. <

41 120 °C/h y 1.8 MPa. 

Preparación de probetas 

Mediante moldeo por inyección. usando una máquina 
90/440 (Mateu y Solé) se obtuvieron probetas de 
tracción (tipo 1 de acuerdo con ASTM D-638) y barras 
prismáticas de dimensiones 6.35 x 12.7 x 127 nun3

, las 
cuales. cortadas por la mitad de su longitud, se 
emplearon en los ensayos de impacto. La presión 
nominal de inyección fue de 100 MPa, la temperatura 
del fundido de 192 oc y no se conectó la refrigeración 
del molde para disminuir en lo posible las contracciones 
y la anisotropía de las probetas. 

Antes de ser ensayadas, todas las probetas se sometieron 
a un recocido de 24 horas a 120 oc con el fin de aliviar 

las tensiones residuales del moldeo y completar la 
cristalización. 

Ensayos 

Los ensayos de tracción se realizaron a temperatura 
ambiente con una máquina universal (Adame! DY-34) 
dotada de una célula de carga de 10 KN. Para analizar la 
influencia de la velocidad de deformación sobre las 
propiedades mecánicas de los compuestos, los ensayos 
de tracción se llevaron a cabo a cuatro velocidades de 
desplazamiento distintas: 5, 10, 50 y 100 mrnlmin. Se 
obtuvieron las curvas tensiónldefonnación, para lo cual 
se usó un extensometro óptico (Hounsfield 500L). El 
módulo de Young (E) se obtuvo como la pendiente de la 
región recta inicial de los registros tensión-deformación, 
y la tensión de cedencia (O)) como el valor del esfuerzo 
en el máximo de la curva. Se realizó till mínimo de 5 
ensayos a cada velocidad. 

La caracterización de la fractura se ha realizado 
mediante ensayos de impacto, a tilla velocidad inicial de 
0.973 m/s, empleando para ello un péndulo Charpy 
instrumentado en el martillo y en los apoyos, con tilla 
distancia (S) entre apoyos de 50.8 nun. lo que garantiza 
una relación S1W = 4. Las probetas (SENB) de 
dimensiones B X rr X L = 6.35 X 12.7 X 63.5 llli11

3
, 

fueron obtenidas a partir de las barras prismáticas 
inyectadas. Con el fin de analizar la independencia de 
los parámetros de la fractura con la profundidad de la 
grieta inicial (a0), se utilizó para cada material tilla serie 
de 13 probetas con diferentes valores de a0 (de 1Irun a 7 
mm de profundidad). Para conseguir estos valores se 
practicó inicialmente tma entalla mediante una 
entalladora motorizada (Ceast) dotada de tilla cuchilla 
en fonna de "V' de 45° y 0.25 nun de radio, y 
posterionnente la punta de esta entalla se agudizó 
manualmente con una cuclúlla de afeitar de unas 10 ¡..tm 
de radio para completar la profundidad inicial (aa) 
elegida de la pregrieta. 

Para obtener el módulo de elasticidad en las mismas 
condiciones geométricas y de velocidad que los 
parámetros de la fractura, se realizaron ensayos de 
rebote empleando las mismas barras prismáticas sin 
entallar. 

Caracterización de la fractura 

Se aplicó la Mecánica de la Fractura Elástico-Lineal 
(LEFM) para detenninar la tenacidad a fractura, K¡c, y 
la energía de fractura, G1c Para la geometría SENB 
[2,3]: 

(1) 
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G _ Umax 
IC- BWIP (2) 

Fmax es la fuerza máxima medida en el ensayo, Umax es 
la energía absorbida durante el impacto hasta el inicio 
de la fractura y f y IP son dos factores geométricos 
adimensionales funciones de (a/YV) [4]. 

Las respectivas pendientes de las representaciones de 
FmcuSIBW312 en función de 1/f, y de Umax en función de 
BW¡ft, nos proporcionan unos valores de K¡c y G1c, que 
teóricamente son independiente de aa. 

Se calcularon los módulos elásticos (E1
"

0
) de los tres 

materiales a partir de los K1c y G1c obtenidos, aplicando 
la relación teórica [5] para condiciones de deformación 
plana: 

Eteo = K}cO-v2
) 

G¡c 
(3) 

y se compararon con los obtenidos experimentalmente 
(E""b) a partir de los ensayos de rebote. De esta forma se 
tiene una estimación de la aplicabilidad de la teoría a 
estos materiales y de la exactitud de los parámetros 
obtenidos. Para determinar (Ere') se aplicó la relación de 
flexibilidad para una probeta prismática: 

(~) 

donde [Fd] representa la pendiente inicial del registro 
fuerza-desplazamiento, obtenido mediante rebote a la 
velocidad inicial de O. 973 m/s. 

Fractografia 

Las superficies de fractura se examinaron por 
microscopía electrónica de barrido (SEM) usando un 
equipo Jeol (JSM-820), después de recubrirlas con una 
delgada capa de or9 para conseguir una óptima 
conductividad. 

3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

Características mecánicas 

Se presentan en la Fig. 1 los registros tensión
deformación obtenidos por tracción a 10 mm/min para 
los tres materiales. De su observación se infiere que la 
presencia de Al(OH)3 en el polipropileno origina un 
incremento de la rigidez del material tal como se espera 
de la mayor rigidez del mineral respecto al polímero, y 
una disminución de la tensión de cedencia (cry) y del a
largamiento(&), tanto hasta cedencia como hasta rotura. 

La disminución de cry viene motivada por una débil 
resistencia de la interfase partícula-matriz, que provoca 
el despegue de las partículas (debonding) a bajos niveles 
de esfuerzo, haciendo disminuir la sección transversal 
efectiva que soporta la tracción y con ella, la tensión de 
cedencia del material compuesto. Por otra parte, la 
menor resistencia a la cedencia del compuesto PP-ON 
respecto al PP-OL debe provenir de su mayor dificultad 
de dispersión dentro del PP, por el efecto del tamaño de 
partícula. 

La deformación plástica de la matriz se ve restringida 
por la fricción de las partículas dispersadas en ella, lo 
que se traduce en una reducción del alargamiento. 
Como se observa en la figura, el grado de Al(OH)3 de 
partícula gruesa (ON) provoca una mayor restricción de 
la deformación del PP. 

40 -,---.-----------------. 

35 -

30 

.--.. 25 
c;j 

pp 

Cl-. 20 ¿ 
'b' 15 

PP-ON 
PP-OL 

10 -

S -

o 
o 20 40 

E(%) 

60 

Fig. l. Tracción. Curvas tensión-deformación 
a 10 mm/min. 

80 

Los valores del módulo de Young (E) de ambos 
compuestos se han comparado con los valores que 
predicen los principales modelos teóricos y semi
empíricos encontrados en la literatura. Como puede 
apreciarse en la Fig. 2, los valores experimentales 
encontrados se sitúan entre los del modelo de Kemer
Nielsen [6] para partículas esféricas, 

A = _7_-_5_v_n_l 
8-10v111 

B= 

(5) 

EP E 111 +A 

y los de la aproximación derivada por Tsai [7] para 
compuestos con distribución plana aleatoria de fibra, 

3 5 
Ec = E¡¡+ EJ.. 

8 8 
(6) 



264 
ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 

empleando como E11 la formula de Halpin [8] para fibra 
corta unidireccional 

l+ABVP 
E -E 

11- m 1-BV 
p 

(7) 

siendo A =2D!e con D el diámetro medio de partícula y e 
el espesor. 

y como E1. la fonnula de Kemer-Nieslen. 

En estas expresiones los subíndices "e", "m" y "p" hacen 
referencia al material compuesto, a la matriz y las 
partículas, respectivamente. El coeficiente de Poisson de 
la matriz (e;,) se ha tomado igual a O .42 [9], el módulo 
elástico de las partículas (Ep) igual a 75 GPa [10] y la 
relación 2Die igual a 10. 

o 
0.01 

3 S l!alpin -5 '81\:-?\idsen 

0.1 

s (min-1
) 

10 

Fig. 2. Valores experimentales de E y modelos teóricos 
y semiempíricos. 

Puede observarse que los valores de E para el 
compuesto PP-OL son ligeramente mayores que los del 
compuesto PP-ON, probablemente debido a la mayor 
esbeltez de las partículas de OL-104; y por lo tanto, sus 
valores del módulo están más cercanos a los de la 
aproximación de Tsai, mientras que los del PP-ON están 
más próximos a los del modelo de Kemer-Nielsen. 

El modelo de Paul [11], derivado para inclusiones 
cúbicas. también se aproxima ligeran1ente a los valores 
experimentales. 

(8) 

con m=E/Em 

Por otra parte, y debido al carácter viscoelástico del PP, 
los valores del módulo de Y oung aumentan con la 
velocidad de deformación. 

De la misma manera que los módulos, se han 
comparado los valores de la tensión de cedencia 
obtenidos (ay) con los que predicen los modelos. Las 
cargas empleadas no llevan ningún tratamiento 
superficial que promueva su adhesión con la matriz. Por 
lo tanto es aplicable el modelo simple para la resistencia 
de un material compuesto en el que solamente actúa la 
matriz [ 12]: 

a yc = (1- f7 P )a ym (9) 

También se ha valorado la aplicabilidad del modelo 
semiempírico de Nicolais y Narkis [13], 

y el modelo de Jancar [14]: 

(11) 

En la Fig. 3, se puede observar que el compuesto 
cargado con el grado más fino (OL) presenta una buena 
concordancia con el modelo teórico mientras el 
compuesto cargado con ON se sitúa entre éste y el 
sugerido por Jancar. 

e PP o PP-OL h. PP-ON 

• • 35 •• 
30 "1 

'2 !0yc=(1-Vp)0}m 

~ 25 
i D 

b>, h. 

20 -

Nicolais 

15 -~------~----------,-~------~ 

0.01 0.1 10 
s (min-1

) 

Fig. 3. Valores experimentales de la tensión de cedencia 
y modelos empíricos. La desviación estándar no superó 

el 1 %en ningún caso. 

Caracterización de la fractura 

El péndulo empleado en los ensayos de impacto está 
instrumentado en la cabeza del martillo (impactar) y en 
los dos apoyos, con lo que se registran 3 curvas de la 
fuerza frente al tiempo. Un ejemplo de estos registros se 
presenta en la Fig. 4. 
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A la vista de su linealidad, se puede justificar la 
aplicación de la LEFM para caracterizar la fractura de 
estos materiales. 

400 ..,-------------------, 

300 PP-OL 

~ 200-.... 

lOO 
PP /\ PP-ON 

o 
o 0.5 1 1.5 2 

t (ms) 

Fig .. t, Impacto. Curvas fuerza-tiempo registradas por 
un apoyo (a 0=.J. nun ). 

K1c y G1c se han obtenido, respectivamente, como la 
media de los pendientes de los 3 gráficos (impactar y 
apoyos) de linearización de la fuerza y energía frente a 
ao (Fig. 5). 

En la Tabla 2 se presentan los resultados. 

Tabla 2. Parámetros de la fractura. 

pp PP-OL PP-ON 
K1c(MPam1c) 2.36 2.43 2.22 
Grc (kJ/nn 2..J.O 2.07 1.82 

Apenas se han observado diferencias de tenacidad a la 
fractura (K1c) entre el PP y los compuestos con 
Al(OH)3, especialmente con el PP-OL, pero sí en la 
energía de fractura (G¡c), debido a la mayor rigídez de 
los compuestos cargados, lo cual hace disminuir la 
energía de fractura de acuerdo con la expresión teórica 
(ec. 3). Esta disminución se muestra más acusada en el 
compuesto con mayor tamaño de partícula (PP-ON). 

Una forma de verificar la aplicabilidad de la LEFM a 
estos materiales es comparar los valores del módulo 
elástico (Eea) que se obtienen a partir de K1c y G1c ( ec.3) 
con los obtenidos experimentalmente a la misma 
velocidad por la técnica del rebote (Ereb). Estos valores 
se muestran en la Tabla 3, y se puede apreciar una 
buena concordancia entre ambos, lo que se considera 
como una prueba de exactitud en los resultados y de 
idoneidad de la teoría aplicada. 

4 

ePP óPP-ON o PP-OL 
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~ 3 -s 
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~ 
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(a) 

o 
o 0.5 1.5 
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• pp o PP-OL 6 PP-ON • 
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o 25 100 

Fig. 5. Linearización de puntos registrados por el 
impactar, de a) fuerza y b) energía. 

Tabla 3. Módulos elásticos a alta velocidad (0. 973 m/s). 

Material y Eteo (GPa) gev (GPa) 

PP 0.42 1.92 2.09 
PP-OL 0.38* 2.44 2.51 
PP-ON 0.38* 2.31 2.33 

* Para los compuestos, y se ha deternunado medrante la 
ley de mezclas, utilizando Yp=0.22 y Ym=0.42 [9]. 

El menor tamaño de partícula del grado OL-10.J. supone 
una mayor área superficial especifica, y por tanto una 
mayor área de transmisión de esfuerzos entre la 
partícula y la matriz. Esto contribuye, como ya se indicó 
en los resultados de tracción, a incrementar el módulo 
elástico y la resistencia respecto al PP-ON. Asimismo, 
este hecho favorece la contribución del despegue 
(debonding) como mecanismo de absorción de energía 
durante la fractura, y por tanto contribuye a incrementar 
el valor de G1c respecto al compuesto PP-ON. 

En las micrografías de la Fig. 6, se puede observar que 
la deformación de la matriz a nivel de la interfase es 
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mayor en el caso del compuesto cargado con el grado de 
Al(OH)3 más fmo. 

,. 
i 

' 

Fig. 6. Superficie de fractura para 
(a) PP-OL y (b) PP-ON (xl400). 

4. CONCLUSIONES 

• La incorporación de lúdróxido de aluminio al PP 
origina un aumento de la rigidez y una reducción de 
la resistencia a la tracción. 

• La tenacidad a la fractura se ve poco afectada por la 
presencia de Al(OH)3, núentras la energía de 
fractura se ve reducida considerablemente. 

• El tamaño promedio de las partículas influye 
directamente sobre las propiedades del compuesto. 
Un tamaño de partícula menor proporciona una 
mayor rigidez, resistencia, energía de fractura y 
tenacidad a la fractura. 
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Resumen. En el presente trabajo se han realizado ensayos de tracción simple de hilos de seda del gusano Bombyx mori. 
Se ha encontrado una gran variabilidad en las características mecánicas medidas habiéndose estudiado los posibles 
factores que influyen en dicha variabilidad. En primer lugar se ha encontrado que la utilización de un diámetro aparente 
que tenga en cuenta la variación de la sección a lo largo de su longitud aumenta considerablemente la uniformidad de 
los resultados. Sin embargo, para explicar los datos observados es necesario considerar una segunda fuente de 
variabilidad. Se ha analizado la influencia de la manipulación del hilo previo a su ensayo, habiéndose encontrado que la 
carga del hilo por encima de su límite elástico no influye el módulo de elasticidad medido. Finalmente, se ha utilizado 
la teoría de Weibull para describir la gran dispersión de las tensiones de rotura. 

Abstract. Tensile tests on silkworm silk (Bombp; morí) have been performed. A large variability of the mechanical 
propet1ies of the fibers has been found. Severa! possible sources of variability ha ve been considered. The use of an 
apparent diameter which accounts for the nonuniform section a long the fiber increases the uniformity of the results. 
However, another source ofvariability has to be considered to fully explain the experimental results. The most likely 
explanation seems to indicate that changes in the externa! coating ofthe fiber may account for this variability The wrong 
manipulation of the sil k previous to its testing has been discarded, sin ce it has been found the stretching the fiber 
beyond its yield limit does not affect the elastic modulus. Finally, Weibull's theory has been applied to describe the 
large scatter in the tensile strength. 

l. INTRODUCCION 

Los materiales biológicos constituyen un área muy 
prometedora dentro de la Ciencia de Materiales puesto 
que generalmente presentan una combinación de 
propiedades mecánicas que no ha podido ser reproducida 
en materiales a11ificiales. Por tanto, el estudio de los 
materiales biológicos puede contribuir a crear modelos a 
partir de los cuales diseñar nuevos materiales artificiales 
e incluso, a permitir el uso de los materiales biológicos 
directamente en estructuras. 

Sin embargo, el estudio de los materiales biológicos 
presenta dos dificultades muy impot1antes. En primer 
lugar los materiales biológicos deben sus propiedades a 
una microestructura jerarquizada, cuya caracterización 
implica el estudio de estos materiales a diferentes 
escalas. Por otro lado, debido a su método de 
producción, los materiales biológicos presentan una gran 
variabilidad de muestra a muestra, por lo que resulta 
difícil definir las propiedades normalizadas del material. 

El objetivo de este trabajo ha sido determinar la 
variabilidad de las propiedades mecánicas medidas en 
hilos de gusano de seda (Bombyx Morí), así como tratar 
de deteminar los orígenes de estas variaciones. Se ha 
elegido la seda del gusano de seda como material 
modelo debido a la facilidad relativa con la que se 
pueden obtener muestras con una longitud de 
centímetros, lo que permite su ensayo en las máquinas 
de ensayos mecánicos usuales. Por otro lado, los 
resultados obtenidos se pueden comparar con la 
abundante literatura sobre las propiedades mecánicas de 
la seda [ 1-3] si bien, su uso fundamental como material 

textil implica que la mayor parte de los datos 
encontrados se refieren al ensayo de haces de fibras, 
frente a los datos presentados en este trabajo que 
corresponden al ensayo de fibras individuales. 

Es necesario aclarar que por su proceso de producción un 
hilo de seda indivicual (bave) está formado por dos 
subtilamentos (bríns), que al ser extruidos de la 
glándula correspondiente son recubiertos por una capa 
adicional de proteína. La separación de los 
subfilamentos implicaría un proceso tan agresivo que 
alteraría las propiedades mecánicas de la seda, por lo que 
los ensayos mecánicos se han realizado directamente 
sobre el filamento compuesto. 

Las propiedades de los hilos cuya variabilidad se ha 
estudiado incluyen: la geometría de los hilos, la 
determinación de las curvas fuerza-desplazamiento y su 
conversión en curvas tensión-deformación, obteniéndose 
a pat1ir de ellas el módulo de elasticidad, el límite 
elástico y la tensión de rotura. Por último, se ha 
estudiado la posibilidad de que la manipulación varíe 
las propiedades mecánicas de la seda realizando ensayos 
de tracción en los que se carga y se descarga 
alternativamente la probeta. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

Para la obtención de los hilos con los que se realizaron 
los ensayos se hirvió un capullo de gusano de seda 
(Bombyx Morí) en agua destilada durante 20 minutos. 
Se obtuvieron hilos con una longitud entre 15-25 cm 
tirando con cuidado de no someter al hilo a tensiones 
que pudiesen inducir deformaciones permanentes. Se 
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dejó secar Jos hilos al menos 16 horas antes de realizar 
ensayos mecánicos. 

A partir de los hilos originales se cortaron fragmentos 
con una longitud aproximada de 6 cm, realizándose con 
cada uno de estos hilos un ensayo de tracción simple. 
Para ello se pegaron los extremos del hilo en una tarjeta 
de cartón con el centro perforado a lo largo de 5 cm. 
Tras fijar la tarjeta a las mordazas de la máquina de 
ensayos (Instron 4411) se cortaron los bordes de la 
misma, de tal forma que toda la tensión quedó 
transmitida a través del hilo. Debido a las cargas que es 
necesario medir (del orden de décimas de Newton), en 
lugar de una célula de carga convencional se empleó una 
balanza (Precisa 6100 C, resolución ± 1 O mgf). Para la 
medida de la deformación se utilizó el desplazamiento 
del carro, habiéndose estimado que la flexibilidad del 
hilo es tres órdenes de mágnitud superior a la de 
cualquier otra parte del dispositivo experimental. Los 
hilos fueron ensayados a una velocidad de deformación 
de 0.00017 /s (0.0 1 /m in). 

Tras el ensayo se recuperaron los fragmentos de hilo. A 
pat1ir de ellos se prepararon nuevos fragmentos de 5 mm 
de longitud que se utilizaron para medir el diámetro de 
las fibras. Para ello se metalizaron las fibras con oro y se 
introdujeron en una microcopia electrónico de barrido 
(JEOL 6300), se tomaron micrografías a O o· y 50 ° para 
tener en cuenta que las fibras no presentan una sección 
circular. 
3. RESULTADOS Y DISCUSION 

3.1 Geometría de la seda. 
El estudio de la geometría de la seda y, en pat1icular, la 
determinación del área de los hilos resulta complicado 
por tres motivos. En primer lugar las fibras no presentan 
una sección circular; secciones elípticas y triangulares 
(como la mostrada en la figura 1) aparecen con una 
frecuencia similar. En segundo lugar, la seda no presenta 
una sección uniforme a lo largo de toda la longitud del 
hilo, por lo que es necesario tomar varias medidas para 
estimar la sección de un hilo deteminado. Finalmente, 
la estructura del hilo, consistente en dos subfilamentos 
impide el uso de la di fractometría láser, método 
relativamente rápido para caracterizar la sección de otros 

tipos de fibras [4]. Este hecho implica la necesidad de 
utilizar la microscopía electrónica de barrido para la 
caracterizaciónde la sección, convirtiendo este proceso 
en una tarea mucho más lenta. 

Figura l. Ejemplo de sección triangular encontrada en el 
hilo del gusano de seda Bombyx mori. La barra 
corresponde a 1 jlm. 

Para compensar la falta de uniformidad de las secciones 
y su variación a lo largo de la fibra se tomaron 
micrografías en tres puntos diferentes y alejado~ a lo 
largo de la fibra en dos orientaciones diferentes O 0 y 50 
0 (Idealmente hubiesen debido ser tomadas a O o· y 90 °, 
pero esta geometría no se puede realizar con el 
microscopio utilizado). Los resultados obtenidos se 
muestran en la tabla l. 

diámetro medio del Desviación típica Diferencia media entre Desviación típica MaxD MinO 

subfilamento (jlm) las dos orientaciones IDo-Dsol (jlm) (jlm) 

IDo-Dsol (jlm) 

11.5 0.2 2.1 0.4 16.7 6.8 

Tabla l. Estadística del diámetro aparente de las fibras de Bombyx Mari. 
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De la tabla 1 se obtiene un valor medio para el diámetro 
del subfilamento de 11.5 ¡.tm. Tomando directamente 
los valores obtenidos a partir de la desviación típica del 
diámetro parece que los datos se agrupan en un entorno 
pequeño de este valor medio. De hecho, el pequeño 
valor obtenido para la desviación típica es un efecto del 
gran número de datos utilizados (se han analizado 
quince fibras obteniendo al menos seis micrografías de 
cada una). Así se explica la paradoja de que la 
desviación típica de la diferencia 1 Da- Dsol sea mayor que 
la desviación típica considerando todas las fibras, ya que 
la primera a sido calculada con la mitad de los datos. La 
gran dispersión en el valor del diámetro aparente se 
puede apreciar comparando los valores máximo y 
mínimo del diámetro, existiendo una diferenciasuperior 
al 100% entre ellos. 

3.2 Ensayos de tracción. 

La longitud base de los hilos ensayados fue de La=50 
mm, habiéndose tomado como medida de la 
defonnación E=l1LILo y ensayándose las fibras con una 
velocidad de deformación de 0.00017 /s. Los resultados 
de los ensayos de tracción se muestran en la figura 2, 
donde se representa la fuerzaa la que está sometido el 
hilo en función de la deformación. 

A partir de esta gráfica se observa la gran variabilidad de 
los resultados obtenidos que, como ha sido indicado en 
la Introducción, constituye una de las dificultades 
iniciales en el trabajo con materiales biológicos. 

0.2 

0.15 

z 
~ 0.1 
g 

L.:.. 

0.05 

0.05 0.1 0.15 
Deformación 

0.2 0.25 

Figura 2. Característica fuerza-desplazamiento de los 
hilos ensayados. 

A la vista de estos resultados cabe preguntarse el origen 
de esta gran dispersión. Como se ha indicado en el 
apartado 3.1, parte de esta dispersión puede ser debida a 
la variabilidad de la sección entre los diferentes hilos. 

Para estudiar el efecto de la sección se ha determinado el 
diámetro aparente de cada uno de los hilos y con él se 
ha calculado la curva tensión-deformación. Es interesante 
destacar que las medidas del diámetro se han realizado 
sobre hilos previamente ensayados, habiendo sufrido una 
deformación de tipo plástico como se observa en la 
figura 2. Por tanto, para calcular la tensión (definida 
como fuerza entre área inicial) es necesario conocer la 
sección de los hilos antes del ensayo. Para la 
determinación de la sección inicial se ha realizado la 
hipótesis de material incompresible por lo que el área 
final (medido a partir de las micrografías electrónicas) e 
inicial vienen relacionadas por la expresión: 

(1) 

donde Ao es el área inicial, Arel área final, 10 la longitud 
inicial de la fibra y Ir la longitud final debida a la 
plastificación de la fibra y que se ha tomado igual a la 
longitud final de la fibra. 

A pa11ir de las área obtenidas se han obtenido las curvas 
tensión-deformación que se muestran en la figura 3. 

Se comprueba cómo la dispersión de los resultados 
experimentales se reduce del 200 % obtenida para las 
características fuerza-desplazamiento al 70 % cuando se 
considera el efecto de la sección, lo que demuestra que la 
variabilidad de la sección es un factor que influye en la 
dispersión de los resultados iniciales. Sin embargo, 
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Deformación 
Figura 3. Características tensión-deformación de los 
hilos ensayados. 

incluso considerando el efecto de la sección la 
variabilidad de los resultados resulta muy elevada. Es 
interesante comprobar cómo los resultados 
experimentales tienden a concentrarse en tres grupos 
marcados como E Alto, E medio y E bajo y cuyas 
características mecánicas se indican en la tabla 2. 
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Módulo elástico bajo 

Módulo elástico (GPa) 8.9±0.5 

Límite elástico (MPa) 126±9 

Tabla 2. Módulo elástico y límite elástico de la seda. 

Como límite elástico se ha utilizado el límite elástico 
convencional al 0.2 %. 

Como se ha indicado en el procedimiento experimental 
de los hilos obtenidos directamente del capullo se 
prepararon de dos a cuatro hilos que fueron 
posteriormente u ti !izados en los ensayos mecánicos. Es 
interesante destacar que las propiedades de estos hilos 
adyacentes presentaron una variabilidad mucho menor 
que la reflejado en las figuras 2 y 3. Así en la figura 4 se 
comparan las curvas tensión-deformación de cuatro hilos 
obtenidos a partir de la misma fibra original. 

La reproducibilidad de los resultados obtenidos a pa11ir 
de hilos adyacentes ya había sido indicada para el hilo 
de amarre de la araí1a Nephi/a c/avipes [5], y tiene una 
importancia fundamental para discutir la influencia de las 
variables ambientales en las propiedades mecánicas de 
los hilos. En efecto, si fuese necesario obtener 
conclusiones a partir de datos con la dispersión 
mostrada en las figuras 2 y 3, sería necesario realizar un 
número muy grande de ensayos para obtener resultados 
estadísticamente s ign i ficati vos. 
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Figura 4. Comparación de las curvas tensión
deformación de cuatro fibras adyacentes obtenidas a 
pa11ír del mismo hilo original. 

Se puede concluir de la discusión anterior que los hilos 
adyacentes comparten algún tipo de propiedad entre sí y 
que puede diferir enormemente entre hilos diferentes. 
Una hipótesis que permitiría explicar la variación de las 
propiedades mecánicas para diferentes hilos es la 

Módulo elástico medio Módulo elástico alto 

12.8±0.7 17.4±0.4 

142±9 231±14 

modificación de las propiedades mecánicas de los hilos 
durante su extracción. Para estudiar esta hipótesis se han 
realizado ensayos de tracción en los que la muestra se 
descargaba a determinados intervalos, para estudiar cuál 
es la respuesta del material que ha sido cargado 
previamente. En la figura 5 se puede apreciar el ensayo 
de tracción de un hilo al que se ha sometido a cuatro 
cíe los de carga-descarga. 
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Figura 5. Ensayo de tracción con cuatro pasos de 
carga/descarga. 

De la figura 5 es interesante destacar cómo el efecto de 
someter al hilo a una tensión y descargar posteriormente 
se observaría experimentalmente como un 
desplazamiento del límite elástico. Por otro lado, como 
se observa en el ciclo superpuesto a la carga inicial 
(marcado por rombos y círculos) existe una zona 
verdaderamente elástica dentro de la cual no se produce 
la deformación irreversible del hilo. En la tabla 3 se 
muestran los módulos de elasticidad correspondientes a 
la carga inicial y a los distintos pasos de carga y 
descarga, comprobándose el hecho indicado arriba de 
que el módulo de elasticidad no se ve afectadopor una 
carga previa del material. 
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inicial 1 o paso 

E (GPa) cargas 8.2 8.2 

E ( G Pa) descargas 8.2 

El módulo de elasticidad de las descargas se ha 
calculado a partir del tramo inicial de la descarga. Este 
dato debe tomarse con reservas, debido a la influencia de 
las propiedades viscoelásticas del material en ese tramo, 
como se deduce de la histéresis de cada ciclo de carga y 
descarga. 

De los resultados obtenidos a partir de los ensayos de 
tracción con ciclos de carga y descarga se puede concluir 
que las variaciones observadas en el módulo de 
elasticidad entre los diferente hilos no se pueden atribuir 
a su diferentes manipulación durante el proceso de 
extracción. Actualmente se está tratando de comprobar la 
hipótesis de que las variaciones observadas se deben a la 
presencia de una capa de sericina más o menos 
degradada recubriendo las fibras. Como se ha indicado 
en la introducción las fibras están inicialmente 
recubiertas de sericina, una proteína que actúa a modo de 
cemento para mantener íntegro el capullo. Los hilos 
utilizados por otros autores han sido obtenidos a pmtir 
de soluciones con un alto contenido en detergentes o 
sales, con objeto de eliminar el recubrimiento de 
sericina. Los hilos presentados en este estudio han sido 
obtenidos a partir de capullos hervidos en agua 
destilada, por lo que el recubrimiento de sericina ha 
permanecido, al menos parcialmente, en algunos de 
ellos. Según esta hipótesis, los hilos que presentan un 
módulo de elasticidad más alto corresponderían a las 
fibras con un recubrimiento de sericina intacto, el 
módulo de elasticidad medio a las fibras con un 
recubrimiento de sericina parcialmente degradado y las 
fibras con un módulo de elasticidad bajo a hilos en los 
que se ha eliminado el recubrimiento de sericina. 

3.3 Tensión de rotura de las fibras. 
Incluso si la hipótesis de la presencia de la sencma 
finalmente explica las grandes variaciones observadas en 
las propiedades mecánicas de los hilos por lo que 
respecta al inódulo de elasticidad y límite elástico, se 
sigue observando una gran variación por lo que respecta 
a la tensión de rotura. De hecho incluso hilos adyacentes 
obtenidos a partir del mismo hilo original pueden 

2° paso 3° paso 4° paso 

8.6 8.7 8.9 

15.0 14.7 17.0 

presentar una diferencia próxima al 50 % en la tensión 
de rotura. 

Esta gran variabilidad en la tensión de rotura se da con 
mucha frecuencia en fibras artificiales (carbono, carburo 
de silicio, etc) utilizándose la teoría de Weibull [6,7] 
para describir su comp01tamiento. 

La teoría de Weibull parte de la hipótesis de que la 
probabilidad de rotura de una fibra es: 

(2) 

donde m, 0 0 y Lo son parámetros característicos del 
material. Para el caso en el que las fibras ensayadas 
tengan la misma longitud (como en el caso de los 
ensayos sobre hilo de seda), la ecuación (2) se simplifica 
a: 

( J
/11 

F=l-exp- :
0 

(3) 

A partir de la ecuac10n (3) se concluye que una 
representación Ln(Ln(l/1-F)) frente a Lncr tiene que 
resultar una línea recta, a partir de la cual se pueden 
determinar los parámetros m y Go. 

Para realizar este análisis con los hilos de seda se 
realizaron 25 ensayos sobre las fibras de 50 mm de 
longitud inicial. El resultado de la representación 
Ln(Ln(l/1-F)) frente a Lncr se muestra en la figura 6. 
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Figura 6. Determinación de los parámetros de Weibull 
de la seda. 

Los resultados se ajustan a una recta con una coeficiente 
de correlación r=0.989 y a partir de estos datos se 
pueden obtener unos valores de m=5.8 y cro= 403 MPa. 
El valor obtenido para el parámetro de Weibull m es 
similar al obtenido para el vidrio (m=5) y para otras 
fibras artificiales [7,8]. 

-t. CONCLUSIONES 

El objetivo del presente trabajo ha sido caracterizar las 
propiedades mecánicas del hilo de gusano de seda 
después de comprobar que se encuentra una gran 
variabilidad en los resultados obtenidos a partir de 
ensayos de tracción. La primera fuente de variabilidad 
que se ha estudiado ha sido la no uniformidad del hilo a 
lo largo de su extensión. La utilización de un diámetro 
aparente a partir de medidas tomadas a lo largo del hilo 
ha permitido reducir las diferencias observadas en las 
curvas carga-desplazamiento. Sin embargo, incluso 
teniendo en cuenta la variabilidad geométrica las 
diferencias encontradas en las propiedades mecánicas de 
las fibras es próxima al 70 %. Es importante destacar 
que esta variabilidad se reduce drásticamente cuando se 
comparan ensayos de hilos provenientes de la misma 
hebra original, hecho que puede ser utilizado para 
estudiar la influencia que diversas condiciones 
(humedad, temperatura, etc) tienen sobre las propiedades 
mecánicas. 

La siguiente fuente de variabilidad estudiada ha sido la 
manipulación de las fibras durante su preparación, 
obteniéndose que la carga de los hilos por encima de su 
límite elástico, no modifica el módulo de elasticidad. 
Actualmente se está estudiando la hipótesis de que el 
recubrimiento de sericina sea el responsable de la 
variabilidad en las propiedades mecamcas, 
correspondiendo los hilos con mayor módulo de 
elasticidad a fibras con el recubrimiento intacto y 
disminuyendo el módulo de elasticidad al degradarse 
este recubrimiento. 

Finalmente se ha estudiado la tensión de rotura de los 
hilos aplicándose la teoría de Weibull. Se ha encontrado 
un exponente de Weibull m=5.8, próximo al que 
presentan el vidrio y las cerámicas. 
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INFLUENCIA DE LA INTERCARA ÁRIDO-MATRIZ 
EN EL COMPORTAMIENTO EN FRACTURA DEL HORMIGÓN 

K. M. El-Sayed, C. Rocco, G. V. Guinea, J. Planas y M. Elices. 

Departamento de Ciencia de Materiales 
Escuela Técnica Superior de Ingenieros de Caminos, Canales y Puertos 

Universidad Politécnica de Madrid 
Ciudad Universitaria s/n, 28040 Madrid 

Resumen. En este trabajo se presenta un estudio experimental sobre la influencia de la intercara árido
matriz en las propiedades en fractura del hormigón caracterizadas a través de la función de 
ablandamiento. Se incluyen resultados de ensayos de hormigones con idéntica matriz, cuyos áridos fueron 
tratados superficialmente para modificar las propiedades de la intercara. Los tratamientos aplicados 
permitieron forzar en el material dos modos de rotura claramente diferentes; a) rotura a través de la 
intercara árido-matriz y b) rotura a través del árido, cuya incidencia en los parámetros en fractura del 
material es analizada en detalle. 

Abstract. The influence of the interface aggregate-matrix on the fracture mechanics parameters is 
experimentally studied. The tcnsion softening curve is used to characterise the fracture behaviour of the 
material. Concrete mixtures of identical matrix were prepared using natural crushed aggregate. The 
aggrcgate particles have been superficially treated to modify the interface properties. Three-point bending 
tests and Brazilian tests wcre carried out to determine the specific fracture energy and the parameters of 
the bilinear softening curve. The applied superficial treatments led to create two clearly different crack 
modes; a) crack through the interface aggregate-matrix and b) crack through the aggregate particles. The 
incident of these crack modes on the material fracture parameters is analyzed en details. 
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l. INTRODUCCIÓN 

Desde un punto de vista fenomenológico, la fractura del 
hormigón es un evento caracterizado por la formación 
de micro y macro fisuras cuyo crecimiento provoca en 
el material una degradación de sus propiedades 
mecánicas que se denomina softening o ablandamiento. 
Este fenómeno, que es típico en todo material frágil, 
adquiere en el hormigón un particular grado de 
complejidad dada la naturaleza heterogénea de su 
composición. 

propiedades de dicha intercara [1, 2, 3]. En este sentido, 
se pueden distinguir dos modos diferentes de 
propagación de fisuras: a) propagación a través de la 
matriz y la intercara árido-matriz o intergranular y b) 
propagación a través de la matriz y los áridos o 
transgranular. Ambos modos de propagación de fisuras 
dan lugar a los tipos de rotura que se muestran 
esquemáticamente en la figura l. 

Como en todo material compuesto la intercara árido
matriz juega un papel fundamental en el control del 
proceso de fisuración del hormigón, afectando de una 
manera particular a sus propiedades mecánicas y a su 
comportamiento en fractura. Distintos estudios experi
mentales y resultados de simulación numérica 
realizados con modelos micromecánicos demuestran 
que el modo con que las fisuras crecen y se propagan en 
el material, esta fuertemente condicionado por las 

Aunque se tiene una clara comprensión respecto a como 
la intercara afecta al modo de propagación de las fisuras 
en el hormigón, existen muy pocos trabajos orientados a 
evaluar la manera en que dicho modo puede afectar a 
las propiedades en fractura del material. En la mayoría 
de los trabajos realizados en esta línea, se suelen 
comparar resultados de ensayos en donde los diferentes 
modos de rotura son forzados mediante el cambio en las 
propiedades de los áridos y/o la matriz. En estos casos, 
el análisis comparativo pierde objetividad por cuanto la 
comparación se realiza entre materiales con diferente 
composición y diferente microestructura [ 4, 5, 6]. 
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Rotura Intergranular Rotura Transgranular 

Fig. l. Distintos modos de rotura del hormigón. 

En este trabajo se presenta un estudio experimental 
sobre la influencia de la intercara árido-matriz en el 
modo de rotura y su repercusión en las propiedades en 
fractura del hormigón. Para ello se diseñaron 
hormigones, con idéntica matriz e idénticos áridos, en 
los que se modificaron artificialmente las propiedades 
de la intercara árido-matriz con el objeto de inducir en 
el material diferentes mecanismos de rotura. Como 
marco teórico se ha considerado que el comportamiento 
en fractura del hormigón se puede describir con 
suficiente aproximación mediante el modelo de fisura 
cohesiva [7]. 

El trabajo se ha estructurado de la siguiente manera: En 
la sección 2 se describen los materiales estudiados, las 
propiedades medidas de acuerdo con el modelo de 
fisura cohesiva y los ensayos realizados. En la sección 3 
se exponen los resultados de las propiedades en fractura 
de los diferentes hormigones. Finalmente en los 
apartados 4 y 5 se incluyen el análisis de los resultados 
y las conclusiones. 

2. EXPERIMENTACIÓN 

2.1 Materiales 

Para modificar el modo de rotura sin cambiar las 
propiedades de la matriz y de los áridos, se diseñaron 
hormigones de idéntica composición en los que se 
alteró artificialmente la intercara árido-matriz mediante 
diferentes tipos de tratamientos. La matriz empleada fue 
un mortero de cemento portland de alta resistencia cuya 
composición se indica en la tabla l. El árido utilizado 
fue silíceo de forma irregular de 8 mm de tamaño 
máximo. 

Para modificar las propiedades de la intercara árido
matriz, se aplicaron sobre la superficie de los áridos 
distintos tipos de películas delgadas: emulsión asfáltica 
catiónica (EA), emulsión asfáltica catiónica con filler 

Tabla l. Composición de la matriz. 

Materiales Componentes (Kg/m3) 

Agua Cemento Arena SF0l 

275 833 1120 25 

(1) Aditivo Superfluidificante. 

inorgánico (EAF), caucho dorado (CC), parafina (PF) y 
resina epoxi (RE). La aplicación de estos material se 
efectuó mezclando el árido seco con el material 
constituyente de los diferentes tipos de tratamiento 
superficial. Con la única excepción de la resina epoxi 
(RE) el resto de los materiales aplicados actúan como 
barrera anti-adherente entre la matriz y el árido. 

Los hormigones se fabricaron mezclando los áridos y 
los materiales componentes de la matriz en una 
amasadora de eje vertical de 5 litros de capacidad, 
siauiendo las recomendaciones de la norma ASTM 
c3o5. Además de los hormigones con áridos tratados 
(EA, EAF, CC, PF y RE) se fabricó un hormigón patrón 
(P) con áridos sin tratar. El volumen relativo de áridos 
en todos los hormigones fue igual al 40%. 

Para caracterizar las propiedades de la matriz, se 
elaboró un mortero (M) de igual composición que la 
matriz. 

2.2 Propiedades Medidas y Ensayos 

De acuerdo con el modelo cohesivo, la función de 
ablandamiento es la propiedad relevante para 
caracterizar el comportamiento en fractura del material. 
En el caso del hormigón dicha función se puede 
aproximar mediante una curva bilineal (figura 2), cuyos 
principales parámetros son: la energía específica de 
fractura GF, la resistencia a la tracción ft> el valor crítico 
de apertura de fisura w e y el punto de quiebre de la 
curva (wk, fJ, [4]. 

Para determinar los parámetros de la función de 
ablandamiento, se realizaron ensayos estables de flexión 
en tres puntos y ensayos brasileños. Los ensayos de 
flexión se realizaron siguiendo las recomendaciones de 
la norma RILEM TC-50 con los ajustes recomendados 
en [8], [9] y [10]. Las probetas empleadas fueron vigas 
prismáticas de 40 x 40 x ISO mm con una entalla central 
de 1 O mm de profundidad y 2 mm de espesor. La 
relación entre la luz de ensayo y el canto de la viga fue 
igual a 4. Los ensayos se realizaron controlando la 
velocidad de apertura de la entalla. Para los ensayos 
brasileños se emplearon probetas cúbicas de 40 mm de 
lado y un ancho de apoyo de 3 mm. 

Todos los hormigones se ensayaron a la edad de 45 días 
y las probetas se mantuvieron bajo agua hasta la edad 
de ensayo. 
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cr = f(w) 

o Apertura de fisura cohesiva (w) 

Fig. 2. Función de ablandamiento bilineal. 

3. RESULTADOS DE LOS ENSAYOS 

En la tabla 2 se indican los resultados de los parámetros 
de la función de ablandamiento bilineal y del módulo de 
elasticidad de los distintos hormigones y de la matriz, 
obtenidos a partir de los ensayos brasileños y de 
flexión. Para su determinación se siguió el 
procedimiento descrito en [11]. En la tabla se incluyen 
los valores promedio de 4 ensayos y el error estándar. 

En la figura 3 y 4 se muestran las curvas carga-CMOD 
y carga-desplazamiento de los ensayos de flexión en 
tres puntos. Se indican las curvas que representan el 
comportamiento medio de los distintos hormigones. 
Como se puede observar, los hormigones cuyos áridos 
fueron tratados superficialmente para debilitar la 
intercara árido-matriz (EA, EAF, CC y PF) presentaron 
un comportamiento claramente diferente al del 
hormigón patrón (P). El fenómeno más relevante es la 
reducción de la carga máxima, que para el caso de los 
hormigones EA y EAF fue del orden del 40%. Nótese 

Tabla 2. Resultados de los ensayos. 

Mezcla M p EA EAF ce PF RE 

En 27.2 25.2 15.3 14.1 17.9 20.0 21.9 
jGPal +1.1 ±0.9 +0.5 ±0.8 +0.3 +0.6 +1.4 

GF 67 130 127 125 102 179 121 
[N/m] ±2.0 ±5.9 ±12.4 6.5 ±7.6 ±23 ±4.2 

fl 3.9 4.1 2.4 2.2 3.3 3.1 4.2 
_[MPal +0.1 +0.12 +0.05 +0.03 +0.07 ±0.15 +0.20 

fk 0.72 1.12 0.43 0.49 0.82 0.73 0.84 
JMPa] ±0.03 ±0.07 ±0.04 ±0.01 ±0.09 ±0.04 ±0.13 

wk 11.8 13.0 20.2 21.8 9.0 14.5 24.0 
[!lm] +1.2 +1.8 +3.2 +1.7 +0.6 +3.7 +3.5 

Wc 124 184 389 420 214 424 204 
[!lm] +3.1 +13.0 +42.3 +18.0 +18.7 +53.3 +18.4 

sin embargo que la carga que pueden soportar estos 
hormigones en la parte final del ensayo, donde el 
desarrollo de la fisuración es importante, resulta mayor 
que en el hormigón patrón. Respecto al hormigón RE, 
en donde el tratamiento superficial aplicado al árido 
tuvo como finalidad mejorar las propiedades de la 
intercara árido-matriz, su comportamiento fue similar al 
del hormigón patrón. 

La diferencia entre el comportamiento de los 
hormigones con áridos con tratamiento anti-adherente y 
el hormigón patrón, está directamente relacionada con 
el cambio en el mecanismo de rotura inducido por la 
perdida de adherencia en la intercara árido-matriz. Esto 
se puede apreciar en la figura 5, donde se comparan las 
fotos de la superficie de fractura correspondientes al 
hormigón patrón (P) y a uno de los hormigones con 
áridos anti-adherentes (EAF). En estos últimos, la rotura 
es del tipo intergranular con propagación de fisuras a 
través de la matriz y de la intercara árido-matriz, 
mientras que en el hormigón patrón la rotura es 
transgranular con rotura total de los áridos. 

1000 
---P 

-RE 
800 ----o---- PF 

----o---- ce 
z 600 ····L···· EA. 
¿ ----o---- EAF 
bO .... 
e:: 400 u 

200 

o 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 

CMOD, mm 

Fig. 3. Curvas carga-CMOD. 

1000 
---P 

-RE 
800 ----o---- PF 

----o---- ce 
z 600 ---·L---- EA. ¿ 
bO ----o---- EAF .... 
~ 400 u 

200 

o 
o 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 

Desplazamiento, mm 

Fig. 4. Curvas carga-desplazamiento. 
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(a) Hormigón Patrón (P). 

(b) Hormigón con áridos anti-adherentes 
(EAF). 

Fig. 5. Superficies de fractura. (a) Rotura transgranular 
y (b) Rotura intergranular. 

4. ANÁLISIS DE LOS RESULTADOS 

En la figura 6 se muestran las curvas de ablandamiento 
bilineal de los diferentes hormigones estudiados. En las 
mismas se indican con símbolos los puntos que 
corresponden a la resistencia a la tracción (f1), al codo o 
punto de quiebre de la curva (fk, wk) y a la apertura 
crítica Cwc). Se puede observar que las curvas de 
ablandamiento de los hormigones con áridos anti
adherentes (EA, EAF, CC y PF) se diferencian 
claramente del hormigón patrón (P). En particular, estos 
hormigones presentan una curva de ablandamiento con 
una cola mucho más extendida, lo que se traduce en un 
incremento apreciable del valor de la apertura crítica de 
fisura wc. Este cambio en la curva de ablandamiento 
está directamente asociado con el modo de rotura 
observado en estos hormigones. Resulta evidente en 
este caso, que el mecanismo de despegue de los áridos 
colabora de una manera importante en la transferencia 
de tensiones durante la apertura de la grieta, haciendo 
que la pérdida de tensión o ablandamiento en la cola de 
la curva se produzca de una manera más gradual que en 

4 --.--P 
-Á--RE 
----o---- PF 

3 ----o---- ce 
----~;---- EA 
----o---- EAF 

100 200 300 400 
wc, ¡J.m 

Fig. 6. Curvas de ablandamiento bilineal de los 
hormigones ensayados. 

el caso en donde la rotura se produce a través de los 
áridos como ocurre en el hormigón patrón (P) y en el 
hormigón con áridos tratados con resina epoxi (RE). 

Independientemente de las características de la intercara 
árido-matriz y de como ésta afecta al modo de rotura, el 
valor de apertura de fisura correspondiente al punto de 
quiebre de la curva de ablandamiento (wk) resultó 
similar en todos los hormigones, lo que sugiere que 
dicho punto esta básicamente controlado por las 
propiedades de la matriz. En la figura 7, donde se 
compara la curva de ablandamiento de la matriz (M) 
con las curvas del hormigón patrón (P) y de uno de los 
hormigones con áridos anti-adherentes (EAF), se puede 
ver que el valor de wk de los hormigones y de la matriz 
son coincidentes. Nótese además que cuando la rotura 
del material se produce a través del árido (P), la curva 
de ablandamiento del hormigón se aproxima 
notablemente a la curva de la matriz. 

4 

3 

o::-....... ----
.... 

100 200 
w,¡..tm 

e 

--v--M 
----o---- EAF 

• p 

300 400 

Fig. 7. Comparación entre la curva de ablandamiento de 
la matriz (M) y de los hormigones con rotura 
intergranular (EAF) y transgranular (P). 
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En las figuras Sa, Sb y Se se comparan los valores 
promedio de la resistencia a la tracción f1, de la energía 
específica de fractura GF, y de la apertura crítica de 
fisura wc de los diferentes hormigones agrupados según 
el modo de rotura observado. En las mismas se incluyen 
como referencia los valores correspondientes a la matriz 
(línea continua) y los valores máximos y mínimos de las 
distintas propiedades medidas (barras). En primer lugar 
hay que mencionar que la pérdida de adherencia en la 
intercara árido-matriz afecta de manera significativa a la 
resistencia a la tracción del hormigón. Nótese que los 
hormigones cuyos áridos fueron tratados para debilitar 
la adherencia con la matriz (hormigones con rotura 
intergranular) mostraron una resistencia 
apreciablemente inferior que la de los hormigones en 
donde la adherencia fue lo suficientemente fuerte como 
para evitar la rotura a través de la intercara (hormigones 
con rotura transgranular). 

Aunque los hormigones con rotura intergranular 
presentan una menor resistencia a la tracción, la energía 
específica de fractura medida en dichos hormigones fue 
similar y en algún caso mayor (PF) que la de los 
hormigones más resistentes en donde la rotura es del 
tipo transgranular. Este comportamiento se debe a que 
si bien la GF asociada con la rama inicial de la curva de 
ablandamiento es menor en los hormigones con áridos 
anti-adherentes, la energía de fractura consumida en la 
cola de la curva resulta por el contrario mayor. A esto 
contribuye muy especialmente el mecanismo de 
despegue o pull-out de los áridos observados en dichos 
hormigones. Como consecuencia de esto, el valor 
crítico de la apertura de fisura en los hormigones en 
donde la rotura se produce a través de la intercara árido
matriz resulta mayor que en los hormigones en donde la 
rotura se produce a través del árido. 

S. CONCLUSIONES 

Mediante la modificación de las propiedades de la 
intercara árido-matriz fue posible obtener hormigones 
de idéntica composición pero con diferentes modos de 
rotura. Los resultados de las propiedades en fractura 
medidas en dichos hormigones muestran lo siguiente: 

• El modo de rotura afecta de manera apreciable a la 
forma de la función de ablandamiento. Los 
hormigones en donde la rotura se produce a través 
de la intercara árido-matriz, presentan una curva de 
ablandamiento con una cola mucho más extendida, 
lo que se traduce en un incremento significativo del 
valor de la apertura crítica de fisura wc 

• Independientemente de que la rotura se desarrolle a 
través de la intercara árido-matriz o a través de los 
áridos, la apertura de fisura wk correspondiente al 
punto de quiebre de la curva de ablandamiento esta 
condicionado por las propiedades de la matriz. Los 
hormigones y la matriz mostraron valores de wk muy 
similares. 
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• En los hormigones con una intercara árido-matriz 
débil, el mecanismos de despegue o pull-out de los 
áridos proporciona un mecanismo adicional de 
disipación de energía cuyo aporte a la energía 
específica de fractura del material puede ser 
importante. A pesar que estos hormigones poseen 
una menor resistencia a la tracción, su energía de 
fractura puede ser similar o incluso mayor que la 
correspondiente a hormigones de idéntica 
composición pero cuya rotura se produce a través de 
los áridos. 
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INFLUENCIA DEL RECUBRIMIENTO EN LA TRANSICIÓN ENTRE ROTURA FRÁGIL Y ROTURA 
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Resumen. El recubrimiento de las armaduras es una de las variables que influyen en la transición entre 
comportamiento frágil y dúctil en vigas de hormigón débilmente armado (HDA). Tradicionalmente, la 
única finalidad del recubrimiento era la protección de las barras de acero y su contribución a la capacidad 
resistente de la viga despreciada, incluso en numerosos trabajos basados en la Mecánica de Fractura. La 
presente comunicación analiza la influencia del recubrimiento en la transición entre comportamiento frágil y 
dúctil en flexión de vigas HDA. El análisis se basa en conceptos de la Mecánica de Fractura, implementados 
en el modelo de la longitud efectiva de anclaje, que considera una fisura cohesiva que atraviesa una o varias 
capas de armadura, y que reproduce fielmente la respuesta de vigas HDA a lo largo de la transición frágil
dúctil. El análisis muestra que el aumento del recubrimiento disminuye la fragilidad hasta alcanzar un valor 
crítico, tras el cual la fragilidad crece de nuevo si se continúa aumentando el recubrimiento. Así mismo se 
observó que la separación vertical entre armaduras influye también en la transición frágil-dúctil de vigas 
HDA. Esta influencia también es apreciable en el caso de distribuciones con varias capas de armadura pero 
igual posición de su centro de gravedad. 

Abstract. Reinforcement concrete cover is one of the parameters influencing the brittle to ductile transition 
of a lightly reinforced concrete (LRC) beam in flexure, and thus also influences the design criteria to obtain 
a ductile behavior, in particular the mínimum reinforcement. Traditionally, the only purpose of the cover is 
to protect the steel bars, and its contribution to the beam strength is neglected, even in many works based on 
fracture mechanics. This paper analyzes the influence of the cover on the flexura! transitional behavior of a 
LRC beam. The analysis is based on fracture mechanics concepts, implemented in the effective slip-length 
model, which considers a cohesive crack crossing one or various reinforcement layers, and was shown to 
describe well the experimental response of RC beams along the brittle to ductile transition. The analysis 
shows that increasing the cover thickness decreases the brittleness up to a certain critica! thickness, after 
which the brittleness increases with further thickening of the cover. It is also found that the vertical spacing 
between layers influences the transitional behavior of a LRC beam too, even for bar distributions with 
identical centroid position. 

279 

1 INTRODUCCIÓN máximo canto útil posible, con el fin de aumentar el mo
mento flector que la armadura es capaz de soportar. 

La transición entre rotura frágil y rotura dúctil de vigas 
de hormigón débilmente armado (HDA) es en la actua
lidad objeto de estudio en numerosos centros de investi
gación [ 1 ], debido a que algunos criterios de diseño se 
centran en evitar el comportamiento frágil de estructuras 
de hormigón. 

Tradicionalmente el recubrimiento se ha limitado a asegu
rar la transmisión de las tensiones de contacto entre acero 
y hormigón y la protección frente al ataque químico de las 
armaduras (corrosión). Los criterios de diseño en estado 
límite último tienden a reducir al mínimo el recubrimiento 
y la separación entre armaduras con el fin de conseguir el 

Como resultado de investigaciones llevadas a cabo sobre 
durabilidad de estructuras de hormigón armado [2], se 
percibe últimamente una tendencia a aumentar tanto el 
recubrimiento como el espaciamiento entre barras, pero 
la influencia de estos parámetros sobre la capacidad re
sistente y la ductilidad de la estructura es aún desconocida 
[3-6] o sencillamente despreciada [7, 8]. 

Sin embargo, recientemente ha empezado a consider
arse que el recubrimiento de las armaduras es uno de 
los parámetros responsables de la transición dúctil-frágil 
[9] y cobra cuerpo la idea de que su influencia debe ser 
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estudiada independientemente de otros efectos clásicos 
como los del resto de dimensiones de la viga (por ejem
plo su canto) y los debidos a variaciones de la capacidad 
mecánica de la armadura (cuantía de acero, tensión de 
plastificación del acero y propiedades que caracterizan el 
contacto entre hormigón y acero). 

Este artículo analiza el papel que el recubrimiento juega 
en la transición frágil-dúctil de vigas de HDA utilizando 
el método de la longitud de anclaje efectiva, desarrollado 
por Ruiz, Planas y Elices [5, 10]. La Sección 2 resume 
las hipótesis básicas del modelo y los cálculos realizados. 
La Sección 3 estudia la influencia del espesor del recubri
miento, la Sección 4 la influencia del espaciamiento entre 
capas de armadura y la Sección 5 el efecto de tamaño para 
el caso de dos capas de armadura. La Sección 6 cierra el 
artículo con unas breves conclusiones. 

2 ANTECEDENTES 

Este apartado explica los conceptos fundamentales del 
modelo de la longitud efectiva de anclaje, capaz de repro
ducir el comportamiento en la transición frágil-dúctil de 
una viga de hormigón débilmente armada con una o varias 
capas de armadura, sometidas a un ensayo de flexión en 
tres puntos. Las hipótesis básicas son: 

(1) Se propaga una única fisura cohesiva, localizada en 
la sección central, como indica la Fig. la. La fisura
sin la existencia de defecto o entalla previa- se inicia 
cuando la tensión de tracción en la flbra mcí.s solicitada 
alcanza la resistencia a tracción del material, f 1• A partir 
de este momento la grieta se abre, pero se sigue transmi
tiendo tensión entre sus caras, la tensión cohesiva. Dicha 
tensión, normal a las caras de la fisura cohesiva, es función 
únicamente de la apertura de fisura: 

CJ = J(w) (1) 

donde f(w) se denomina función de ablandamiento, y es 
considerada una característica del material. 

El modelo cohesivo introduce un parámetro fundamental 
que representa la fragilidad intrínseca del hormigón [ 11]. 
Se denomina longitud característica tc1, y se define como 

(2) 

donde E e es el módulo elástico del hormigón, G F es la 
energía específica de fractura (trabajo necesario para sep
arar las dos caras de una unidad de superficie de fisura), y 
ft, tal y como se indicó anteriormente, es la resistencia a 
tracción del hormigón. 

(2) La interacción entre hormigón y acero se repre
senta mediante una relación de tipo rígido-plástico entre 
la tensión tangencial y el deslizamiento en la intercara 

(a) 

(b) 
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Figura 1: (a) Hipótesis básicas del modelo de la longi
tud de anclaje efectiva. (b) Predicciones para vigas con 
diferentes cuantías de refuerzo (trazo discontinuo). 

hormigón-acero. El deslizamiento comienza tan pronto 
como la tensión tangencial alcanza la adherencia límite Te, 

permaneciendo constante dicha tensión mientras tiene lu
gar el deslizamiento relativo. Para simplificar los cálculos 
numéricos la interacción acero-hormigón, que en realidad 
está distribuida a lo largo de la armadura, se aproxima por 
un par de fuerzas de módulo igual a la resultante de las 
tensiones tangenciales y aplicadas en el centroide de la 
distribución de dichas tensiones tangenciales (Fig. la). 

(3) El comportamiento del hormigón fuera de la zona 
de fractura es elástico y lineal, mientras que el acero es 
elástico-perfectamente plástico. 

Estas hipótesis han sido incorporadas a un programa de 
cálculo que usa el método de las fisuras superpuestas con 
matrices de influencia determinadas mediante cálculos por 
el método de los elementos finitos [12, 13]. El estudio del 
proceso de rotura en vigas de HDA con este modelo in
dica que depende de varios parámetros que pueden ser 
agrupados en dos familias: (a) parámetros geométricos 
que definen el tamaño de la viga y la posición de las 
capas de armadura, como son el canto de la viga D, el 
recubrimiento de la primera capa de armadura e, y el es
paciamiento entre capas de armadura h; y (b) parámetros 
que definen el comportamiento mecánico de la armadura, 
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p 

Figura 2: Transición entre comportamiento frágil y dúctil 
de vigas de hormigón débilmente armado en función del 
espesor del recubrimiento. 

como son la cuantía de armadura p, la tensión de plasti
ficación del acero fv, y la adherencia entre hormigón y 
acero. En particular, la adherencia aparece reflejada en el 
siguiente grupo adimensional: 

1 

[ 
Te P fch] 2 

7] = n---
ft A, 

(3) 

donde Te es la adherencia, pes el perímetro de las barras, 
A, es la sección recta de la armadura y n = E,j Ec es la 
relación entre los módulos de elasticidad de hormigón y 
acero, y i!ch y ft ya han sido definidos. 

Este modelo se comprobó mediante un programa experi
mental [5], que demostró que el modelo reproducía los re
sultados experimentales muy aceptablemente, sobre todo 
en la zona de carga máxima (Fig. 1 b), y que era una herra
mienta adecuada para el estudio de este tipo de elemento 
estructural a través de ensayos numéricos, más baratos y 
adaptables que los ensayos reales. 

Los resultados del modelo y de los ensayos indican que 
el comportamiento carga-desplazamiento (P - ó) de las 
vigas de HDA puede esquematizarse como se indica en 
la Fig. 2 para casos situados en la frontera entre fragili
dad y ductilidad. Cuando la carga máxima de fisuración 
B se encuentra al mismo nivel que la meseta correspon
diente a la carga de plastificación E, la viga se comporta 
de modo dúctil ya que la rotura final se produce para un 
valor elevado del desplazamiento. Sin embargo, la carga 
de fisuración es muy sensible al espesor del recubrimiento 
y a la distribución de la armadura y variaciones en es
tos parámetros pueden producir la transición de compor
tamiento frágil a dúctil o viceversa. El presente artículo 
centra precisamente su atención en el estudio de la tran
sición frágil-dúctil de vigas de HDA en función del recu
brimiento y del espaciado de las armaduras. 

El estudio considera vigas cuya geometría se define en la 

p (a) 
p =0.3% 
TJ = 41.8 
fy = 100 f¡ 

GJ11 ::::::J..c::: _Jo 
-- u_ - J 

+S-,.(. 
P/2 P/2 

40 

Cí (b) 

f¡ 

Cí= f(w) 

GF 

o 

Figura 3: (a) Geometría de la viga y condiciones de carga. 
(b) Curva de ablandamiento para los cálculos numéricos. 

Fig. 3a con una o dos capas de armadura, cuya posición 
viene definida por los valores e y h (Fig. 3a). El modelo 
cohesivo utiliza una función de ablandamiento lineal (Fig. 
3b). Las propiedades de los materiales -también indi
cadas en la Fig. 3- se mantuvieron constantes a lo largo 
de los cálculos. En particular se tomó la cuantía p = 0.3%, 
el parámetro de adherencia 7] = 41.8 y el límite elástico 
del acero fv igual a 100 veces la resistencia a tracción del 
hormigón. 

Para dibujar las curvas resultantes de una forma adimen
sional que permita comparaciones directas entre ellas, se 
usan una carga y un desplazamiento adimensionales, iden
tificados por un asterisco, definidos como sigue: 

P* = 6P 
Bdft 

(4) 

donde des el canto útil de la viga (distancia entre el cen
troide de la armadura y la fibra más comprimida de la 
sección; ver Fig. 3a). 

A continuación se muestran los resultados de los cálculos 
con el fin de estudiar la influencia del espesor del recubri
miento en el caso de una única capa de armadura (Sección 
3), la influencia de la separación entre capas cuando se 
usan dos capas de armadura (Sección 4) y la influencia 
del recubrimiento sobre el efecto de tamaño en el caso de 
dos capas de armadura (Sección 5). 

3 INFLUENCIA DEL RECUBRIMIENTO 

La figura 4 muestra las curvas P - ó correspondientes a 
diferentes espesores del recubrimiento pero igual canto 
útil e igual distancia entre apoyos. La viga con menor re
cubrimiento presenta la carga de fisuración más alta. Este 
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Figura 4: Curvas P- b para vigas de HDA con diferentes 
espesores de recubrimiento pero igual canto útil y luz. 

pico de carga disminuye al aumentar el espesor del recu
brimiento hasta que alcanza un mínimo para e = 0.25€ch 
y posteriormente vuelve a aumentar si se sigue incremen
tando el espesor del recubrimiento. 

El recubrimiento para el que el primer pico de carga es 
mínimo, es aquel Ce para el que, a igualdad de canto útil, 
la ductilidad es máxima. La determinación de Ce se llevó 
a cabo mediante una serie de cálculos con el modelo de 
la longitud efectiva de anclaje, con resultado es que este 
valor sólo depende del canto total y de los parámetros 
que caracterizan el inicio del ablandamiento cohesivo, y 
puede aproximarse por la siguiente expresión, obtenida 
por ajuste de los resultados numéricos: 

Ce= 0.28[¡ (f) o.
25

, con[¡= o:tch (5) 

donde o: es un parámetro adimensional que caracteriza 
la pendiente inicial de la curva de ablandamiento de la 
fisura cohesiva (o: = 1 para el ablandamiento lineal). 
El parámetro o: puede obtenerse experimentalmente me
diante el procedimiento descrito por Planas, Guinea y 
Elices [14] y su valor para un hormigón ordinario está 
en torno a 0.5; en caso de carecer de datos experimen
tales directos, o: puede estimarse en función del tamaño 
máximo del árido a partir de las propiedades de fractura 
del hormigón propuestas en el Código Modelo [15], lo 
que conduce a la expresión: 

0: = __!_ ( 13 + 3 dmax ) 
34 do 

(6) 

donde dmax es el tamaño máximo del árido y d0 = 8mm. 
(Debe señalarse que para los cálculos de este artículo o: = 
1 (C¡ = Cch) ya que, como ya se ha indicado, en los 
mismos se utilizó una función de ablandamiento lineal.) 
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Figura 5: Curvas P - b para vigas con dos capas de 
armadura, separación creciente y centro de gravedad de 
las armaduras fijo. 

4 SEPARACIÓN ENTRE CAPAS DE ARMADURA 

LaFig. 5 muestra las curvas P-b correspondientes a vigas 
de iguales dimensiones y cuantía de armadura, repartida 
ésta en dos capas idénticas cuya separación varía entre 
O.OOD y 0.35D, manteniéndose en todo momento su cen
tro de gravedad a 0.20D de la fibra inferior de la viga. Los 
cálculos se realizaron paraD = 2f!ch· 

Como puede observarse, el comportamiento de la viga es 
muy sensible a la separación entre armaduras, ya que la 
carga de pico correspondiente a una separación de 0.35D 
es un 17% mayor que la correspondiente a separación 
de nula. El tramo con forma de U situado tras la carga 
de pico presenta una carga de pico secundaria para los 
casos en los que las dos capas de armadura se encuentran 
muy cercanas, pico secundario que desaparece conforme 
aumenta la separación entre armaduras. El aumento del 
espaciamiento también suaviza la carga de pico secundaria 
correspondiente a la plastificación de la capa inferior de 
armadura. 

5 EFECTO DE TAMAÑO EN VIGAS CON DOS 
CAPAS DE ARMADURA 

Para estudiar el efecto de tamaño en vigas con dos capas de 
armadura se llevaron a cabo en primer lugar cálculos para 
vigas geométricamente proporcionales. En estas vigas la 
capa inferior de la armadura fija se sitúa a e= 0.15D de la 
cara inferior de la viga y la capa superior ah = 0.1 OD de 
la capa inferior, con los resultados mostrados en la Fig. 6a. 
Como puede verse, la carga de pico disminuye a medida 
que aumenta el tamaño, provocando también el paso de 
un comportamiento frágil a uno dúctil. 
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Figura 6: Efecto de tamaño en vigas con dos capas de 
armadura. Recubrimiento y separación entre armaduras 
(a) proporcionales (b) absolutos fijos. 

Como las normas de construcción suelen fijar el valor 
mínimo del recubrimiento, se realizaron también cálculos 
para vigas de distinto tamaño en las que la capa inferior se 
encontraba a una distancia fija e= O.i5t'ch de la cara in
ferior de la viga y la capa superior a una distancia también 
fija h = O.IOech de la capa inferior, con los resultados 
mostrados en la Fig. 6b. Se observa en este caso que con 
el aumento del tamaño disminuye también el primer pico 
de carga, con lo que se produce también una transición 
frágil-dúctil al aumentar el tamaño, aunque menos mar
cada que en el caso anterior. 

6 CONCLUSIONES 

El paso de comportamiento frágil a comportamiento dúctil 
en vigas de HDA es muy sensible al recubrimiento y 
la disposición de las armaduras respecto a su centro de 
gravedad. 

Para una viga de canto dado es posible encontrar un valor 
crítico del recubrimiento que minimiza la altura del primer 
pico de carga y, por tanto, optimiza la ductilidad. Dicho 
recubrimiento es aquel para el que la zona de fractura llega 
hasta la armadura justo cuando se alcanza la carga de pico. 

La separación entre armaduras en vigas con dos capas de 
armadura también influye en la ductilidad de las mismas. 
A igualdad de canto útil, el comportamiento es más frágil 
cuanto mayor es la separación entre capas de armadura. 

El efecto de tamaño en vigas con dos capas de armadura 
es similar al de vigas con una única capa de armadura para 
probetas estrictamente proporcionales (tanto dimensiones 
exteriores como situación de armaduras). Este efecto se 
suaviza cuando se aumenta el tamaño manteniendo con
stantes el recubrimiento y la separación entre capas de 
armadura. 
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COMPORTAMIENTO A FRACTURA DINAMICA DE MATERIALES COMPUESTOS: 
INFLUENCIA DEL ESPESOR Y DE LA VELOCIDAD DE SOLICITACION. 
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*Arca de Mecánica de Medios Continuos y Teoría de Estructuras, 

E.T.S.Ingenieros Industriales e y .l., Campus de Viesques, 33204 Gijón. 

**Experimentelle Mechanik, Ruhr-Universitiit Bochum 

Resumen. Se analiza el comportamiento en fractura dinámica de probetas entalladas, bajo carga por 
impacto en un péndulo Charpy instrumentado, para dos tipos de materiales compuestos: uno de ellos a 
base de una resina termoplástica reforzada con fibra de vidrio unidireccional, el otro a base de una resina 
epoxi reforzada con fibra de carbono. A partir de los registros fuerza-desplazamiento en el punto de 
aplicación ele la carga, se deducen la energía de fractura y la tenacidad a fractura en modo I. En el estudio 
se ensayan diferentes velocidades de impacto, diferentes tamaños de entalla y diferentes secciones de 
probeta. obtenidas mediante apilamiento sucesivo de laminados ele 2 mm de espesor, según diferentes 

variantes ele preparación. hasta alcanzar el espesor total de probeta deseado. 

Abstract. The clynamic behaviour under irnpact loading for two different composite laminates is 
in\·estigatecl. The first one consisting of a epoxi resin reinforcecl with carbon fibre, whereas the second 
one is madc up by thermoplastic resin reinforced ,,·ith uniclirectional glass fibre. Notchecl specimens are 
testecl by means of an instrumentecl Charpy hammer. The fracture energy and the clynamic fracture 
toughncss uncler mocle I are evaluatccl J'rom the registered force-clisplacement function at the contact point 

betwecn spccimen ancl hammer (location of the loacling application) the cliflerent components of. In this 
study. dillcrent impact velocities. diiTercnt crack sizes and different transversal sections of the specimen, 
obtained by succesive piling of 2 mm thick laminates ancl bouncl to cliverse preparation until reaching the 
wished total thickness. are explorecl. 
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l. INTRODUCCIÓN 

Como ya es conocido. los materiales compuestos 
encuentran una creciente aplicación en numerosos 
elemento~ estructurales, debido a sus altas prestaciones 
mcdnicas. bajo peso y versati 1 iclad ele conformado. 

Como resultado de esas propiedades. aparecen como 
componentes habituales en automoción, aeronáutica, 
material deportivo y en gran número de componentes de 
máquinas. lo que explica el creciente interés de su 
estudio y caracterización por parte ele diferentes equipos 
de investigación. 

La caracterización a fractura estática y dinámica de los 
materiales compuestos mediante la aplicación de 
metodologías ( experimentación y J'círmulas ) ele la 
.tv!FEL !1-4 j deducidas para materiales isótropos y 
homogéneos plantea interrogantes, debido a que los 
materiales compuestos son heterogéneos a escala 
macroscópica y nunca isótropos, pudiendo considerarse 
ortcítropos o, en el mejor ele los casos, cuasi-isótropos, 
según el tipo y disposición ele las fibras. 

En la actualidad ya se posee un aceptable conocimiento 
de sus características resistentes bajo carga est<ltica, 
según se deduce de los numerosos estudios realizados y 
de las aplicaciones pnícticas llevadas a efecto, mientras 
que el estudio de su comportamiento a fractura bajo 
carga dinámica. aún reconociéndose su enorme interés 
aplicado. parece necesitar más dedicación para llegar a 
desarrollar procedimientos de caracterización a fractura 
clin~ímica. en lo posible. fiables, rápidos, de sencilla 
realización y ele bajo coste. 

Este es el objetivo que, al menos parcialmente, se 
pretende aportar en este trabajo. 

Por otro lado, la prcfisuración de las probetas se realiza, 
en general, no mediante generación de fisuras por 
fatiga, sino mediante diferentes procesos de mecanizado 
o corte. 

A estas circunstancias se unen otras influencias como 
interacción ambiental, espesor del laminado, cte. 

2. PLANTEAMIENTO GENERAL 

El objetivo de este trabajo es explorar la validez de las 
técnicas de impacto dinámico instrumentado en estos 
materiales. Para ello se ha analizado la variación ele la 
tenacidad a fractura en función de: 
- La velocidad de impacto. 

- Espesor, forma de apilamiento y unión en la 
elaboración de las probetas. 
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- Tipo de material compuesto ( termoplástico reforzado 
con fibra de vidrio unidireccional y resina cpoxi 
reforzada con tejido de fibra de carbono). 

En todos los casos se determinaron las características 
mecánicas de ambos materiales, así como la tenacidades 
a fractura estática, K~c y dinámica, K,d. 

La determinación de K"" se realizó aplicando la norma 
ASTM E 399 [5], válida para materiales metálicos. En 
los ensayos se utilizó una máquina dinámica de ensayos 
marca MTS. modelo 810.22, ele 1 OOKN de capaciclacl 
de carga. 

Los valores dinámicos se determinaron mediante un 
péndulo tipo Charpy marca IBERTEST. modelo 
PIB-30, con una energía máxima de impacto de 300 J. 

El péndulo fue instrumentado mediante b adaptación de 
un captador de carga cxtcnsómetrico que sustituye a la 
cuchilla original. y los aconclieionadores de señales 
adecuados [6]. 

Debido al car,ícter exploratorio del trabajo y al hecho ele 
que se hicieran ensayos con diferentes espesores. se 
optó por mantener el factor de calibración 
correspondiente al espesor cstúndar de probetas ele 
1 O mm. lo que podría suponer una sobrevaloración de 
los \·aJores de K," . entre un 37< y un 1 OC!c. según el 
espesor ensayado. 

Para la detcrminacicín de K," se aplictí el método 
cuasiest,ítico dado por la propuesta de norma ASTlvi 
E2-Ul3.03 !7]. norma restringida a materiales mctúlicos 
dentro del campo elástico lineal o con zona ele llucncia 
limitada. El método se basa en la lectura directa de la 
fuerza mixima de fractura. por medio del captador de 
carga. colocado en la cuchilla del péndulo. respetando 
ciertas limitaciones dinámicas relativas al tiempo 
mínimo de rotura. 

La aplicación de ambas normas se justifica por no 
existir normativa específica para materiales compuestos 
siendo el análisis de· su idoneidad, precisamente, el 
principal objcti,·o de este trabajo. 

3. l\IATERIAL 

En la investigación se emplearon dos tipos de material 
compuesto: 

El primero. fabricado con una resina cpoxi reforzada 
con tejido ele fibra de carbono, comercializada por 
Hercules Aerospacc España S.A .. con las siguientes 
características: 
Tensión de rotura: 795 MPa 
Módulo elástico 68.5 GPa 

Tensicín de rotura a cortadura simple: 90 MPa 
Fracción volumétrica de fibra: 57%. 
El material se suministra en forma de laminado, ya 
fabricado, de 2mm de espesor. 

El segundo, fabricado a hase de una resina 
tcrmoplástica de altas prestaciones, PEI (polietirimida), 
reforzada con fibra de vidrio continuo unidireccional 
tipo E, fabricada por Ten Cate Advanccd Compositcs, 
con las siguientes características: 

Tensión de rotura: 882 MPa 
Módulo ch1stico 87 GPa 
Tensión de rotura transversal: 50 MPa 
Fracción volumétrica de fibra: 50%. 

Este material cstú suministrado en forma de rollo ele 
preimpregnaclo, por lo que se hizo necesario fabricar el 
laminado a partir ele un cierto número de capas 
unidireccionales apiladas. El curado se llevó a cabo en 
una prensa de platos calientes POL YST AT 300S, 
siguiendo el ciclo ele curado indicado por el fabricante. 

4.1\IETODOLOGÍA DE ENSAYO 

Los ensayos se realizaron con probetas entalladas tipo 
Charpy de los materiales anteriormente seleccionados, 
rabricaclas por apilado sucesivo de láminas hasta 
alcanzar el espesor elescado, con el J"in ele garantizar una 
estahiliclad lateral durante el proceso de rotura. Se pudo 
estudiar así la inOuencia del espesor de la probeta y de 
la forma de unión entre los eliferentcs laminados. 

Las probetas del compuesto epoxi-ribra de carbono se 
elaboraron a partir del laminado original de 2mm de 
espesor. 

Se prepararon cuatro variantes de probetas tipo Charpy, 
de 1 Omm de ancho por 55 mm de longitud. con 
diferentes espesores: 7 mm (3 capas) y 9,5 mm (4 
capas) realizando la unión entre láminas de la forma que 
a continuación se describe: 

a) Unicín total de las diferentes l<íminas mediante 
adhesivo. 

h) Unión sobre una longitud de 22.5 mm en ambas 
zonas exteriores de la probeta, pero disponiendo una 
hoja de teflón entre las láminas de los 10 mm restantes 
en la zona central. 

e) Unión mediante un adhesivo ele las láminas sobre una 
longitud de 12.5 mm en ambas zonas exteriores ele la 
probeta y hoja de teOón entre las lúminas de los 30 mm 
restantes en la zona central. 
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d) Unión transversal con adhesivo, sólo en los dos 
extremos de la probeta. 

a) 

b), e) 

el) 

unión total 

t<flón 

C"AI'AS 
APJLADAS 

aJhcsivo rs:;ina cpmd 

unión pardal y teflón de !Omm, 30mm 

unión solo en los extremos 

1-ig. l. Geometría y variantes en la preraraeión de 
las probetas. 

Las probetas del compuesto PEI-I'ihra de vidrio. tal 
como se ha comentado anteriormente. se fabricaron 
directamente por apilado del prcimprcgnado hasta 
alcanzar el espesor deseado. es decir. 4. 6 y 8 mm. 

Los ,·aJores de la tenacidad a fractura din~ímica se 
pueden deducir del registro de la fuerza aplicada 
durante la rotura de la probeta. en !'unción del tiempo o 
del desph17amiento. 

Los resultados gráficos para los dos tipos de materiales 
aparecen reproducidos en las figuras 2 y 3. que rcllcjan 
una evidente diferencia de comportamiento entre los 
procesos de rotura de ambos. En el caso del compuesto 
de PEI-fibra de vidrio, difícilmente se puede hablar de 
propagación inestable de la grieta. puesto que en el 
grafico fuerza-desplazamiento, se observa una 
evolución redondeada, que se puede definir como 
·'plüstica··. en la zona de fuerza müxima. junto con una 
caída de la carga mucho m<Ís suave que en el caso del 
compuesto de resina-fibra de carbono, con la 
correspondiente disipación de energía tras la carga 
müxima. Bajo estas circustancias, no se puede pretender 
determinar K;d por el mismo método que en el otro 
compuesto. A pesar de ello, por mera comparación 
formal de valores. se calculó Ku para el compuesto de 
PEI-fibra de ,·idrio utilizando el mismo procedimiento 
que en el caso del compuesto de epoxi-fibra de carbono. 

El procedimiento seguido consistió en la determinación 
de la fuerza máxima F,u, desplazamiento máximo Sm y 
del tiempo correspondiente t",. Identificando Fm con F;u. 
es decir. como la fuerza que marca el comienzo de la 

propagac10n inestable de la grieta, de acuerdo con 
ASTM 24.03.03 [7], se calcula la tenacidad a fractura 
(elástica-lineal ), K;<~, para probetas a ncxión, mediante 
la expresión: 

( 
3 Fiu·S ) ¡-:;:;-;;- [ a J K¡d = 2 B·W2 . ...; na . fm W [1] 

A juzgar por los gráficos, la condición t¡u = 3r, ( en la 

que 1: es el periodo de oscilación de la probeta ), se da 
por satisfecha. 

Fuerza[ KN] 

Dc,plazamicnto [:d o·'m 1 

Fig. 2. GrMica del ensayo Charpy para el compuesto de 
cpoxi-l'ibra de carbono 

Fuerm [K;-.'] Encrgi.:t [.1] 

Desplazamiento[xl O 'J 

Fig. 3. Gráfica del ensayo Charpy para el compuesto ele 
PEI-fibra de vidrio 
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5. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

A continuación se representan los resultados 
experimentales de los ensayos realizados, en los que se 
analizan los siguientes aspectos: 

1.- Variación de la tenacidad a fractura dinámica, en 
función de la velocidad de impacto, para: 

a) Probetas de fibra de carbono con entalla roma y 
aguda (ver figuras 4 y 5). 

so T 
t 

-lO t 

10 -

_¡ 6 
\t'i11t'i(l.tdfnV\) 

fig. 4. Ku para diferentes velocidades de impacto en 
probetas de epoxi-carbono con entalla roma. 
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fig. 5. K1c~ para dil'crentcs velocidades de impacto en 
probetas de epoxi-carbono con entalla aguda 

En ambos casos se constata que la forma ele la entalla 
no modifica significativamente el comportamiento a 
fractura dinúmica del material compuesto, observándose 
una clara semejanza entre los valores de la tenacidad a 
fractura dinámica para diferentes velocidades de 
impacto, si bien, se aprecia una reducción de la 
dispersión en los resultados en el segundo caso. lo que 
puede se debido a que en éste la entalla de las probetas 
presenta una mayor regularidad, tanto en lo relativo al 
daño causado por el corte en las fibras, como en lo que 
atañe a las dimensiones y al radio de fondo de la entalla. 

b) Probetas PEI con entalla roma (ver figura 6) 

501 
~() 

10 

11 3 .¡ 
\du~.:itLullm\1 

fig 6. K1<1 para diferentes velocidades de impacto en 

probetns de fibra de vidrio. 

Aparte ele una menor tenacidad a fractura dinámica, 
que puede ser debida a que el método de dlculo 
empleado no sea el idóneo para un material con este 
tipo de relación fuerza-desplazamiento en rotura, se 
observa la misma tendencia, que en el caso anterior, en 
el rango de valores ensayados, tanto en lo relativo a la 
magnitud de la dispersión ele resultados como al 
aumento ele los valores de la tenacidad para vclocicladcs 
ele impacto crecientes. 

Los valores de K1c obtenidos en la caractcrizac1on 
estática fueron de 19.1 MPajñl para el compuesto de 
PEI-fibra de vidrio y de 23.2 MPajñl para el 
compuesto de cpoxi-fibra ele carbono. En ambos casos 
los valores de la tenacidad estáticos son inferiores a los 
dinámicos, si bien, es cierto que sus relaciones K¡JK~>I 
dil'icrcn ostensiblemente: ==0.75 para el PEI y ::o:0.60 
para el compuesto de carbono. 

2~- Variación ele la tenacidad a fractura dinámica en 
función del espesor, para diferentes longitudes de 
entalla y del tipo de preparación de las probetas 
(condiciones de unión entre láminas). 

a) Probetas de epoxi-fibra de carbono (ver figuras 7 a 
1 0). 

Se presentan a continuaciOn los resultados 
experimentales obtenidos para las tenacidades a fractura 
en probetas del compuesto de carbono, en función del 
espesor, para diferentes longitudes ele entalla de 1.0, 
1.5, 2.0 y 3.0 mm 

6 6,5 7 7,5 8 8,5 9 9,5 10 
B<nun) 

Fig. 7. Tenacidad a fractura dinámica del compuesto de 
fibra de carbono para el tipo de preparación "a" 
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Fig. 8. Tenacidad a fractura dinámica del compuesto de 
fibra de carbono, para el tipo de preparación "b" 
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Fig. 9. Tenacidad a fractura dinámica del compuesto de 
fibra de carbllno. para el tipo de preparación "e'' 
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Fig. 1 O. Tenacidad a fractura dinümica del compuesto 
de fibra de carbono, para el tipo de preparación "el" 

En tocios los casos ele preparación ele las probetas se 
observa un comportamiento similar, con disminución de 
la tenacidad a fractura, a medida que aumenta el espesor 
ele la probeta cnsayadá y la longitud de la entalla. Un 
aspecto importante es el hecho, de que los di fcrentcs 
tipos ele unión estudiados no parecen tener influencia 
sobre la tenacidad a fractura dinámica. 

De este modo queda justificada la caracterización de 
laminados ele pequeño espesor mediante el ensayo de 
probetas de un espesor mayor obtenidas por 
a pi ]amiento. 

b) Probetas de PEI-fihra de vidrio (ver figura 11 ). 

En la figura 1 1, se muestran los resultados de K1d 

obtenidos para el compuesto de PEI-fibra de vidrio 

para, espesores de: 4, 6 y 8 mm, con una única entalla 

de 2m m y un ángulo de caída de 162,5°. 

50 

o 2 3 4 5 6 7 8 
B(mm) 

Fig. 1 l. Tenacidad a fractura dinámica del compuesto 
ele fibra ele vidrio. para diferentes espesores 

Se deduce que el comportamiento es similar al del 
compuesto de carbono, si bien, hay una menor caída en 
los valores de la tenacidad a fractura dinámica. 

6. CONCLUSIONES 

Las conclusiones a las que ha dado lugar el presente 
trabajo han sido las siguientes: 

1.- El ensayo Charpy instrumentado se revela como un 
método potencialmente adecuado para caracterizar 
dinámicamente los materiales compuestos aquí 
estudiados. a través ele la deducción de la tenacidad a 
fractura. 

2.- La tenacidad a fractura dinámica K1c~ aumenta con la 
velocidad ele impacto para los dos materiales 
compuestos ensayados. El radio de la entalla no 
modifica esta tendencia, aunque un fondo ele grieta más 
agudo conduce a una menor dispersión. 

3.- A medida que aumenta el espesor ele las probetas, la 
tenacidad a fractura dinámica del compuesto disminuye 
ligeramente. Esta tendencia, se mantiene en Jos dos 
tipos de materiales ensayados, para las diferentes 
longitudes de fisura considerados. 

4.- Los resultados obtenidos para diferentes tipos de 
conformado de probeta no difieren sustancialmente 
entre sí, manteniéndose dentro del propio margen de 
dispersión. 

5.- La gráfica fuerza-deformación, obtenida mediante el 
ensayo instrumentado Charpy, es una buena referencia 
para juzgar la aplicabilidad de los métodos estándar de 
caracterización dinámica de aceros a la deducción de la 
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tenacidad a fractura dinámica ele materiales compuestos. 
En el presente caso, se deduce que la idoneidad de la 
aplicación del método empleado es dudosa para el caso 
del compuesto PEI-fibra de vidrio, por lo que deberían 
desarrollarse otras alternativas. 
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INFLUENCIA DE LA ORIENTACION DE LAS FIBRAS EN LA RESISTENCIA A LA 
DESLAMINACION EN MODO 1 DE RESINAS EPOXI REFORZADAS CON FIBRAS DE 

CARBONO 

V. Barrientos y F. J. Belzunce 

Departamento de Ciencia de Materiales 
Universidad de Oviedo 

E.T.S.I.Industriales, Campus Universitario, 33203 Gijón 

Resumen. Se ha realizado la detenninación experimental de la energía necesaria para iniciar el 
crecimiento y hacer progresar una deslaminación creada artificialmente en dos materiales compuestos 
aeronáuticos epoxi-carbono (AS4/3501-6 e IM7/8552) utilizando probetas tipo DCB. Se ha definido 
igualmente la influencia de la orientación de las láminas adyacentes a la deslaminación (0°, 45° y 90°) en 
la fonna de las curvas de resistencia o curvas R. Finalmente, se han utilizado técnicas fractográficas para 
justificar los resultados obtenidos en los ensayos mecá¡úcos y el distinto comportamiento de los dos 
materiales empleados en la experimentación, en base a des\'Íacioncs del plano de deslaminación inicial, 
diferencias en la tenacidad de la resina cpoxi y en la adhcmcia fibra-matriz de los materiales compuestos. 

Abstract. The experimental dctcrmination of thc cnergy rcquircd to thc initiation ami growth of an 
artificial dclamination in two different aeronautical composite materials (AS4/3501-6 and I?-.17:8552) has 
bcen calculatccl using DCB specimcns. Thc inf1uence of thc fibrc oricntation of the layers adyacent to the 
clc!amination (0°, 45° and 90°) on their resistancc curves, R-curvcs, has be en explorcd. Finally, a 
fractographic analysis was perfonned in order to justify our mechmúcal testing results and the diffcrcnt 
behaviour obscrved betwecn both matciials. Deviations from the original dclamination planc and 
importan! differenccs of the epoxi rcsin touglmess and thc adhercnce betwcen fibre ancl matrix ha ve becn 
dctccted and used to explain the obtaincd rcsults. 
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l. INTRODUCCION 

Los mate1iales compuestos fonnados a base de resinas 
epoxi reforzadas con fibras de carbono de alta resistencia 
o alto módulo constituyen una de las familias de 
materiales cuyas aplicaciones en el sector aeronáutico 
más se han desarrollado. Ello es debido a las excelentes 
propiedades de estos productos, entre las que destacan, 
sobre todo, su rigidez y resistencia específicas, 
resistencia a la fatiga y su excelente comportamiento 
frente a la corrosión. Sin embargo, todos estos 
materiales se fabricm1 en autoclave tras apilamiento re 
preimpregnados para formar láminas 
multidireccionales, por lo que son susceptibles de sufrir 
deslaminaciones, es decir, dado que la dirección nonnal 
al plano del refuerzo (nonnalmente el espesor de la 
pieza) es una dirección particulannente débil desde el 
punto de vista mecáiúco, es relativamente frecuente la 
generación y crecimiento de grietas a lo largo de las 
intercaras de separación entre láininas adyacentes. Las 

deslaminaciones aparecen en estos materiales 
compuestos, bien ya durante la fase de procesado y 
fabricación de las piezas o elementos estmcturales, o 
como consecuencia de las solicitaciones de servicio 
(cargas de compresión, fatiga, impactos, etc.). Estas 
grietas constituyen uno de los factores fundamentales 
que limitan la vida de las estmcturas realizadas con 
estos productos [1], y pueden tenninar siendo la causa 
de fallos estmcturales [2]. 

En este trabajo se ha procedido a la detenninación 
expeiimental ele los parámetros críticos de fractura re 
dos material es compuestos epoxi-carbono 
unidireccionales comerciales (resistencia al crecimiento 
de la deslaminación entre láminas 0/0) de interés 
aeronáutico, y a dilucidar el efecto de la orientación de 
la lámina de refuerzo sobre este parámetro (resistencia a 
la deslaminación de las intercaras 0/45 y 0/90). Para la 
detemúnación de los citados paráinetros se han utilizado 
probetas tipo DCB y se ha hecho uso de la reciente 
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norma ASTM [3] así como del Protocolo de Norma qre 
está desarrollando el Grupo de Trabajo de Plásticos y 
Composites de la European Structural Integrity Socíety 
[4]. 

2. MATERIALES Y PROCEDIMIENTO 
EXPERIMENTAL 

Los materíales que se han utilizado en la 
experimentación realizada han sido dos composites 
aeronáuticos. El primero de ellos se ha confeccionado 
por apilamiento de preimpregnados del tipo Hércules 
AS4/350 1-6. Se trata de una resina epoxi del tipo tetra 
glicidil metilen dianilina (TGMDA) sin modificar, 
reforzada con un 65 % en peso de fibras de carbono 
unidireccionales de alta resistencia, que habían sido 
tratadas superficialmente (oxidación) para mejorar la 
resistencia a cortadura y a tracción transversal del 
material compuesto. El segundo de los composites 
elegidos se preparó igualmente con preimpregnados 
Hércules Ev17/8552. Se trata de una resina epoxi 
modificada, para mejorar la tenacidad, reforzada con un 
65% en peso de fibras de carbono de altas prestaciones 
y de módulo intennedio. 

La preparación de todos los materiales se realizó en la 
Zona Limpia del Area de Materiales Compuestos del 
I~TA. Se fabricaron paneles de 350 por 350 mm, con 
un espesor nominal de 3 .8-+ mm, realizados a base de 
32 capas de preimpregnados, con secuencias ele 
apilamiento [0]16s. [016145/0¡s] y [0¡6!90/01SL e 
insertando en el plano medio ele todos los paneles una 
lámina ele tejido teflonaclo ele 20 ¡.tm ele espesor y 
dimensiones adecuadas para introducir en las probetas 
una deslaminación iniciadora adecuada. La diferencia 
fundamental ele los tres laminados estriba entonces en la 
mientación de las capas entre las que se hará crecer la 
deslaminación, es decir las intercaras 0!0, 0!.+5 y 0'90 
respectivamente. El curado se realizó en un autoclave 
controlado por ordenador, utilizando el ciclo estándar 
recomendado por el fabricante (Hércules), a una 
temperatura de 180°C. 

Los paneles se recantearon para eliminar los bordes y 
ajustar la longitud de la deslaminación inicial (55 mm), 
cortándose posterionnente las probetas con un disco 
diamantado. Estas tenían geometría rectangular el! 
159± 1 mm de longitud y 25±0.5 mm de ancho. 

Se han utilizado probetas tipo DCB (Figura 1), de 
acuerdo con la norma ASTM y el Protocolo de ensayo 
anterionnente aludidos [3,4]. L'l aplicación de la carga 
se realizó recurriendo al uso de unas finas bisagras (tipo 
piano) adheridas en uno de los extremos de la probeta 
mediante un adhesivo tipo Araldite, que se curó a 50°C 
durante 24 horas. Por otro lado, uno de los cantos de 
las probetas se cubrió con una fina capa blanca, 
utilizando para ello líquido corrector mecanográfico, 
con el fín de poder visualizar durante todo el ensayo el 
avance del frente de la grieta. 

El tamruio de la deslruninación, a, antes de iniciar el 
ensayo era de 45 mm. Por otro lado, se utilizó siempre 

una velocidad de carga de 1 mm/min y durru1te todo el 
transcurso del ensayo, aparte de registrar gráficrunente la 
fuerza frente al desplazruniento (P-8), se realizaron 
igualmente, con la ayuda de una lupa, medidas de la 
longitud de la deslruninación sobre el cru1to preparado cb 
la probeta, con el propósito de detenninar la curva de 
Resistencia del material o curva R. La energía de 
fractura se ha calculado en estos ensayos a partir de la 
tasa de relajación de energía, segun la teoría de vigas 
corregida, que es el método que proporciona los mejores 
resultados [3,5,6]: 

3P8 
G¡ =----

2B(a +~j} 
( 1) 

Pes la fuerza aplicada, 8 el desplazruniento del punto cb 
carga, a es el tamaño de la deslaminación y B el 
espesor de la probeta. 1:!.. es un factor de corrección que 
se calcula representando gráficrunente la raiz cúbica de 
la flexibilidad frente al trunaño de la grieta medida en el 
canto de la probeta en el curso del ensayo [3,4], con el 
fín de tener en cuenta que el empotramiento del 
dispositivo de ensayo no es perfecto. 

a 

Fig. l. Geometría de la probeta DCB 

3. RESULTADOS 

3.1. Energías de deslaminación 

Todos los gráficos fuerza-desplazruniento obtenidos 
muestran una primera zona de comportruniento lineal, 
en la que no se observa crecimiento alguno de la 
deslruninación creada artificialmente. A continuación, 
se observó siempre una desviación clara de la linealidad 
hasta alcanzar el máximo de la carga y un descenso 
progresivo de la misma, al tiempo que la deslruninación 
crecía de manera más o menos estable [6]. El valor 
crítico del parámetro G¡, o momento en el que la 
deslruninación comenzaba a crecer desde el inserto, G¡ e, 
se puede definir en: a) el punto donde el gráfico P-8 deja 
de ser lineal (NL); b) el punto de corte del gráfico con 
una línea de pendiente un 5% inferior a la pendiente 
inicial (5%) o e) el punto correspondiente al irúcio del 
crecinúento de la deslaminación observado visualmente 
en el cru1to de la probeta (VIS). 

La Tablas 1 y 2 muestran los valores medios de los 
parámetros críticos Gic (5 ensayos) obtenidos cb 
acuerdo con los diferentes criterios de iniciación 
expresados ru1teriormente,junto con el valor máximo o 
de estabilización de la energía de fractura registrado en 
el ensayo tras un crecimiento de la deslruuinación de 
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varios centímetros (se indica igualmente la desviación 
típica asociada a los mismos). 

Orientación 
NL G VIS G5% G¡(ma'\.) Glc le le 

010 58±13 80±11 84±6 128±15 

o /45 75±20 91±19 87±16 340±34 

o 1 90 123±10 155±25 131± 11 364±50 

Tabla l. Energías de deslaminación (J/m2) en función 
de la orientación de las láminas. AS4/3501-6 

Orientación G ~L. 

O! O 226±25 227±26 226±25 302±13 

o /45 161±22 185±20 174±20 363±51 

o 1 90 173±20 106±28 193±27 720±93 

Tabla 2. Energías ele deslaminación (J/m2) en función 
de la 01ientación de las láminas. Compuesto 1~17/8552 

Queremos destacar que como, por un lado, no resulta 
fácil definir sobre el gráfico de ensayo el punto ele 
pérdida de la linealidad (K'L) y por otro, el método 
visual proporciona valores de Gle un tanto dispersos en 
virtud ele la dificultad que se encuentra en la práctica 
experimental a la hora ele estimar este momento y ciado 
que otros autores han demostrado que la deslaminación 
se inicia antes en el centro de las probetas DCB que en 
sus laterales [5,7], con~icleramos que el método del 5% 
es el más adecuado para definir el parámetro crítico Gle, 
mmque corresponderá siempre a valores !la mayores que 
cero (es además el método que, en general, muestra la 
menor clispersión de resultados). 

Las anteriores tablas muestran que mientras la 
orientación ele las dos láminas adyacentes al plano de la 
deslaminaci ón no parece influir demasiado en la energía 
necesaria para iniciar el crecimiento de ésta (existe una 
importante dispersión, inherente a este tipo de 
ensayos), sin embargo, los valores máximos ele la 
energía necesaria para hacer crecer la grieta son mucho 
mayores cuando una de las láminas adyacentes tiene una 
orientación de 45 o 90°. Por otro lado, las energías ele 

Ñ 

.E 
:l. 
t:l 

des1aminación son apreciablemente mayores en el 
composite IM7/8552, que era el que se había fabricado 
utilizando la resina epoxi más tenaz. 

Por otro lado, se ha procedido también a caracterizar el 
proceso completo de fractura por cleslaminación de 
ambos materiales y obtener las curvas de resistencia o 
curvas R, que expresan la variación de G¡ en el 
transcurso del crecimiento de la deslaminación. L'ls 
Figuras 2 y 3 exponen las curvas obtenidas. 

4~.1, .,----------------------, 

.·JJC 

• ).'A 

t>a(mm) 

Fig. 2. Inllueucia de la orientación de las láminas en 
las curvas R (Compuesto AS41350 1-6) 

'" ,---------------------

1'·-· 

111 

1C 3: ce 
Aa(mm) 

Fig.3. Influencia ele la orientación de las láminas en las 
curvas R (Compuesto IM7/8552) 

Cuando la deslaminación crece entre láminas a oo, se 
aprecia una primera zona ascendente y una 
estabilización posterior, mientras que cuando la 
deslaminación avanza entre láminas 0/45 o 0190, la 
curvaR es continuamente ascendente. Esta cliferenciade 
comportamiento se debe en estos últimos supuestos a 
desviaciones del plano ele deslaminación inicial y a la 
existencia de puentes de fibras entre las dos 
semiprobetas. Similares observaciones ha~ realizado 
otros investiaadores [8,9, 10, 11], en el sentido de que 

1::: • ., 

la energía necesaria para hacer avanzar la deslammacwn 
depende de la orientación ele las láminas adyacentes, 
constatándose que mientras la superficie de 
deslaminación es coplanar, unifonne y muy poco 
ruaosa entre láminas a 0°, sin embargo, cuando la 

"' 
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orientación de una de las láminas es de 45 o 90°, se 
observan ramificaciones de la grieta inicial y 
desviaciones de ésta hacia otras láminas próximas, lo 
que conlleva un aumento considerable de la energía 
necesaria para lwcer avanzar la grieta. 

3.2. Análisis fractográfico 

El primer aspecto que se destaca cuando se observan las 
superficies de fractura de estas probetas en el 
microscopio electróiúco de barrido es que mientras el 
crecimiento de la deslaminación entre las láminas a 00 
siempre tiene lugar en el plano de la deslaminación 
inicial, cuando la deslaminación crece entre láminas de 
diferente orientación (014S y 0/90) ocurren abundantes 
desviaciones del plano original que originan 
importantes incrementos de la energía necesaria para la 
propagación [6]. En las Figuras 4 y S se reflejan con 
claridad las típicas desviaciones del plano original d: 
deslruninación que se han observado en las probetas 
donde la deslaminación crecía entre láminas 014S y 0190. 

Las Figuras 6 y 7 nmestrru1, bajo un mismo número de 
aumentos, el aspecto general de la superficie 
deslaminada entre capas a oo de los dos materiales 
utilizados. Queremos destacar la marcada diferencia en 
cuanto al porcentaje de área de fractura ocupada por 
fibras en cada caso, lo que refleja evidemes diferencias 
en la adherencia fibra-matriz y en la tenacidad de la 
matriz entre los dos materiales: el composite 
AS4!3SO 1-6 muestra una excelente adl1erencia entre la 
fibra y la matriz, de tal manera que la fractura se 
produce preponderantemente a través de la matriz, 
frágil; por otro lado, la matriz del composite IM718S52 
es mucho más tenaz y su deslaminación tiene lugar 
mayoritarirunente por rotura de la intercara fibra-matriz. 

~

Fig. 6. Superficie deslaminada en el material 
~m puesto AS413501-6 (0°/0°) 

Fig. 7. Superficie deslaminada 
compuesto IM7!8SS2 (0°/0°) 

Fig. S. Plano de deslaminación entre láminas 0/90 Las Figuras 8 y 9 muestran estos mismos aspectos 
más nítidamente. La Figura 8 da cuenta de la fragilidad 
de la resina epoxi 3501-6 y de la excelente adherencia 
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existente entre esta resina y las fibras de carbono AS4 
(la superficie de las fibras aparece siempre recubierta de 
nna fina capa de resina). Por el contrario, la Figura 9 
refleja la rotura, mucho más dúctil, (con amplia 
deformación) de la resina epoxi modificada, tipo 8552 y 
la mala adherencia existente entre fibra y matriz en este 
material compuesto (obsérvese el aspecto 
extremadamente liso tanto de las fibras como de las 
improntas que dejan en la matriz). 

·~ ""', «:t'&l:..~:·~ ''t ·· 
., '< <~..¡;'¡¡¡..-. . . . 

~~1, 

Fig. 8. Detalle de la fractura del material compuesto 
AS4/3501-6 

Fig. 9. Detalle de la fractura del material compuesto 
IM7/8552 

4. CONCLUSIONES 

Se destacan finalmente la siguientes conclusiones: 

El método de cálculo del parámetro crítico que define el 
incio del avance de la deslaminación, G¡c, basado en la 
pérdida de un 5% de rigidez es el que proporciona los 
ÍneJores resultados. 

Mientras los valores de la energía necesaria para iniciar 
el crecimiento de la deslanúnaciónno parecen depender 
en gran medida de la orientación de las láminas 
adyacentes, sin embargo, la energía necesaria para hacer 
crecer la deslaminación es apreciablemente mayor 
cuando ésta progresa entre una lámina de 0° y otra de 45 
o 90°, lo que se justifica en virtud de que la grieta se 
devía del plano original, se ramifica, y 
consecuentemente, se fonnan puentes de fibras uniendo 
las dos semiprobetas, hechos todos éstos que dificultan 
el avance de aquella. 

Por otro lado, el composite AS4/3501-6 muestra una 
excelente adherencia entre su fibra y matriz, de tal 
manera que la fractura se produce preponderantemente a 
través de la matriz, frágil; por otro lado, la matriz del 
composite IM7/8552 es mucho más tenaz y su 
deslaminación tiene lugar mayoritmiamente por rotura 
de la intercara fibra-matriz. 
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Resumen. Se ha ensayado un material compuesto de matriz termoplástica (polieterimida) y refuerzo en 
forma de tejido de vidrio E tanto estática (tracción y cortadura interlaminar) como dinámicamente 
(fatiga a tres niveles diferentes de tensión). El objeto ha sido determinar en las propiedades mecánicas 
finales del material compuesto la posible influencia tanto del envejecimiento natural (a la intemperie 
sufriendo las inclemencias del tiempo) como acelerado (en cámara de niebla salina), ambos realizados 
durante importantes periodos de tiempo. 

Abstract. A composite material of thermoplastic matrix (polyetherimide) and E-glass fabric 
reinforcement have been tested as static tests (tensile and interlaminar shear) as dynamic test(fatigue in 
three stress levels). The end of these tests has been to measure the influence of natural ageing 
(inclemency of weather) and accelerated (saline atmosphere), during a long period of time, in the 
mechanical composite properties. 

l. INTRODUCCION. 

Los materiales compuestos de matriz polimérica han 
evolucionado en los últimos años en muchos aspectos, 
siendo uno de los más importantes las mejoras 
obtenidas en los polímeros empleados como matrices, 
tanto desde el punto de vista del incremento de 
magnitud sufrido en las propiedades mecánicas como 
en las térmicas, referidas estas últimas sobre todo al 
incremento logrado en la temperatura de transición 
vítrea. 

El composite empleado en este trabajo posee como 
matriz un termoplástico denominado PEI 
(polieterimida) original de General Electric cuyas 
principales características son su elevada temperatura 
de transición vítrea (T g"'" 217°C) y su baja absorción de 
agua [ 11 lo que le permite mantener un elevado 
porcentaje de sus propiedades mecánicas tras elevados 
tiempos de exposición a ambientes húmedos, puesto 
que la cadena del polímero, en principio, se debería de 
ver poco dañada por la presencia de humedad en su 
interior. 

Ultimamente han sido numerosos los investigadores [2, 
5] que han intentado cuantificar el posible deterioro 
existente en un material compuesto (en la mayor parte 
de los casos con matrices termoestables) sometido a 
ambientes más o menos agresivos, pero ha sido muy 
poco común la comparación, presentada en este trabajo, 
entre las propiedades estáticas y dinámicas del 
material, una vez sometido éste a situaciones adversas 
[6]. 

Obviamente, debido a las mejoras introducidas tanto en 
las matrices como en los refuerzos empleados, el punto 
más débil que poseen los composites, desde la vertiente 
del posible daño generado por la humedad, es la 
intercara fibra-matriz así como la unión entre las 
distintas capas que lo constituyen. 

2. MATERIAL. 

El material compuesto empleado ha sido suministrado 
por la empresa Ten Cate Advanced Composites y tiene 
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como matriz, tal y como se ha mencionado 
anteriormente, una resina termoplástica amorfa de altas 
prestaciones denominada polieterimida (PEI), cuya 
unidad repetitiva es la siguiente: 

1'~o-{}-!-fi-,JQÓ-©1 11 ~~~ 11 
o Oh o • 

El grupo imida aromática le proporciona rigidez y una 
elevada temperatura de transición vítrea y los enlaces 
éter confieren flexibilidad a la cadena y permiten 
buenas condiciones de flujo y procesabilidad. 

El material de refuerzo utilizado en este caso ha sido 
fibra de vidrio tipo E dispuesta en forma de tejido con 
300 gr/m2

• La fracción en volumen de fibra era del 
30%. A lo largo de los últimos años se ha analizado el 
comportamiento de este tipo de fibra ante ambientes 
agresivos [7] siendo los resultados obtenidos bastante 
dispares y tremendamente dependientes del tipo de 
ambiente. 

3. ME TODO EXPERIMENTAL. 

Se ha tratado de comparar el posible dañ.o sufrido por el 
composite al ser sometido a dos diferentes tipos de 
envejecimiento, denominados, a partir de este 
momento, natural y acelerado. 

El envejecimiento natural [8] consistió en la exposición 
a las inclemencias del tiempo sobre una estructura 
localizada en el tejado de la Escuela Técnica Superior 
de Ingenieros Industriales de Gijón. La atmósfera es, 
por tanto, típica de una ciudad costera e industrial con 
un alto grado de humedad. Los tiempos de permanencia 
en estas condiciones fueron 30, 90 y 180 días, siendo la 
fecha de inicio de la exposición el 1 de Abril de 1997 y 
habiéndose, por tanto, desarrollado todo el período 
durante la primavera y el verano. 

El envejecimiento acelerado se efectuó en el interior de 
una cámara de niebla salina OMI y de acuerdo con la 
norma ASTM B-117 [31 [9]. La temperatura se 
mantuvo en 37±1°C, con una humedad relativa del 
98%. En este caso, los tiempos fueron 25, 50, 100 y 200 
días. 

Para evaluar las propiedades estáticas se seleccionaron 
dos tipos de ensayos. El primero de ellos fue el ensayo 
de tracción realizado en una INSTRON Mod. 5582 
(100kN), según la norma ASTM D 3039. Este ensayo 
estuvo condicionado parcialmente por la necesidad de 
adherir unos refuerzos de composite en los extremos de 

la probeta para protegerla de la presión ejercida por las 
mordazas de la máquina de ensayo. El adhesivo 
empleado precisa un secado de 4 horas a 50°C, con lo 
que podrían verse ligeramente modificadas las 
condiciones de humedad obtenidas en el laminado al 
finalizar su envejecimiento. Las dimensiones de las 
probetas ensayadas han sido 200x10 mm con un 
espesor de 1.6 mm. 

El segundo ensayo, de cortadura interlaminar (ILSS), 
ha sido realizado en una MTS Mod.810 (100kN), según 
la norma ASTM D 2344. Este ensayo permite, de 
manera sencilla, determinar las posibles pérdidas que 
se producen en la intercara fibra-matriz. Las 
dimensiones de las probetas han sido 21 x 1 O mm con un 
espesor de 1.6 mm. 

Las propiedades dinámicas se analizaron mediante el 
ensayo de fatiga (ASTM D 3479) realizado en una 
máquina MTS Mod.810 (lOOkN). El ensayo se ha 
realizado para tres niveles de tensión correspondientes 
al 40, 30 y 20% de la tensión de rotura del compuesto y 
para los mismos tiempos y condiciones de 
envejecimiento expuestas anteriormente. La elección de 
estos niveles de tensión ha venido motivada por que a 
niveles superiores que, en principio, serían mas lógicos 
y habituales, el comportamiento de este compuesto no 
era suficientemente homogéneo. En todos los casos la 
tensión mínima se determinó con un cociente de 
asimetría de 0.1. Para este tipo de solicitación las 
dimensiones de las probetas y su preparación han sido 
iguales que en el caso de tracción. Asimismo, durante 
toda la caracterización dinámica se ha mantenido una 
frecuencia de 3Hz, dado que dicho parámetro puede 
tener gran influencia en la vida final de la probeta. 

4. RESULTADOS. 

En la figura 1 se presentan los valores de la resistencia 
a tracción frente al tiempo de envejecimiento tanto 
natural como acelerado realizado en la cámara de 
niebla salina. En todos los casos se representan los 
valores máximos, mínimos y medios de los cinco 
ensayos realizados. 

La observación de la figura 1 permite apreciar un ligero 
descenso, en ningún caso importante, de la resistencia 
tras el envejecimiento natural ocurrido a lo largo de los 
90 primeros días para posteriormente mantenerse 
prácticamente constante. Por contra, en el 
envejecimiento en cámara de niebla salina 
primeramente se produce también un pequeñ.o aumento 
de propiedades para, a partir de los 50 primeros días, 
disminuir finalizando en unos valores muy semejantes 
a los del otro tipo de envejecimiento anterior. 
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Fig. l. Variación de la resistencia a tracción con el 
tiempo de envejecimiento tanto natural como en cámara 
de niebla salina. 

La figura 2 representa los valores de la resistencia a 
cortadura interlaminar (ILSS) frente al tiempo de 
expostcwn, también para los dos tipos de 
envejecimiento y para los 10 ensayos realizados de cada 
caso. 
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Fig. 2. Variación de la resistencia a cortadura 
interlaminar con el tiempo de envejecimiento tanto 
natural como en cámara de niebla salina. 

En este caso nuevamente el envejecimiento natural 
provoca una ligera disminución de las propiedades a 
cortadura del compuesto mientras que el 
envejecimiento acelerado presenta unos resultados 
completamente distintos a los de tracción puesto que 
existe una disminución inicial en el transcurso de los 
primeros 50 días de exposición que da lugar a una 
mejora posterior, aunque en cualquier caso nunca de 
una gran importancia cuantitativa. 

A continuación se mostrarán los resultados procedentes 
de los ensayos de fatiga que, como se mencionó 
anteriormente, se han llevado a cabo para tres niveles 
de tensión coincidentes con el 40, 30 y 20% de la 
resistencia a tracción del material ensayado. Así en la 
figura 3 se presentan los ensayos de fatiga para el 
material compuesto inicial. Además se representan los 
resultados estáticos con objeto de observar la evolución 
de los valores, así como los ensayos de tracción 
efectuados a las probetas que, sometidas a una tensión 
máxima coincidente con el 20% de la carga máxima 
han resistido 106 ciclos, con objeto de determinar lo que 
se conoce como resistencia residual. Se ha elegido la 
cantidad de un millón de ciclos por ser bastante 
habitual en la bibliografia y porque una cantidad 
superior alargaría, desde el punto de vista temporal, de 
manera excesiva los ensayos. En todos los casos se trata 
de la representación de los valores máximo, mínimo y 
medio de los cinco ensayos realizados. 
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Fig. 3. Representación de la curva de fatiga del material 
con presencia de los valores de la resistencia residual 
tras 106ciclos. 
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En principio lo más llamativo de los resultados 
existentes en la figura 3 es la pérdida de, 
aproximadamente, un 25% de resistencia que sufre el 
compuesto tras ser sometido a fatiga con una tensión 
máxima del 20% de la resistencia a tracción durante un 
millón de ciclos, así como la poca dispersión existente 
en el valor del número de ciclos impropia, en primer 
lugar por ser ensayos de fatiga y en segundo lugar por 
tratarse de un material tan poco homogéneo como son 
los composites. 

La figura 4 representa la influencia que, sobre los 
valores de la resistencia a fatiga del compuesto, tiene el 
tiempo de permanencia de las probetas expuestas al 
envejecimiento definido como natural. De la misma 
forma que en el caso anterior, también aparecen los 
valores de las resistencias residuales obtenidos para las 
probetas del 20%, puesto que, de igual forma superaron 
los 106 ciclos para este nivel de tensión. 
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Fig. 4. Curvas de fatiga para envejecimientos naturales 
durante 1, 3 y 6 meses, con presencia de los valores de 
la resistencia residual tras 106 ciclos. 

En esta figura se aprecian, en primer lugar, unas muy 
ligeras diferencias entre los resultados obtenidos y en 
segundo lugar, que parece existir una tendencia a la 
disminución de las propiedades dinámicas, sobre todo 
desde el primer mes hasta los tres meses de exposición 
para posteriormente mantenerse prácticamente los 
valores. Lo mismo se puede afirmar para el caso de las 
resistencias residuales. 

De la misma forma que la figura 4 muestra las curvas 
de fatiga para el envejecimiento natural, la figura 5 lo 
hace para los distintos períodos de exposición a 
envejecimiento acelerado en la cámara de niebla salina 
empleada a tal efecto. Al igual que en los casos 
anterior, se presentan también los valores de las 
resistencias residuales obtenidos en las probetas que 
han alcanzado el millón de ciclos. 
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Fig. 5. Curvas de fatiga para envejecumentos 
acelerados durante 25, 50, 100 y 200 días, con 
presencia de los valores de la resistencia residual tras 
106 ciclos. 

A pesar de que las diferencias en los resultados 
obtenidos para los distintos períodos de exposición no 
son demasiado importantes, sí se puede apreciar que 
tras los envejecimientos de 25 y 50 días las propiedades 
son mejores que tras 100 y 200 días, de manera similar 
a lo que ocurría con los resultados de tracción y 
completamente distinto a lo obtenido en la cortadura 
in ter laminar. 

Por último se presenta la comparación entre los 
resultados obtenidos sin envejecimiento y con los dos 
tipos de envejecimiento efectuado. Con este objetivo se 
muestra la figura 6, donde se representan tanto los 
ensayos de fatiga realizados inicialmente como los 
efectuados en los mayores períodos de exposición para 
cada tipo de envejecimiento, es decir, 6 meses para el 
natural y 200 días para el acelerado. 
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En esta figura se puede apreciar una pequefia diferencia 
en los resultados estáticos entre las probetas sin 
envejecer y las que han sido envejecidas por ambos 
métodos. Pero en lo que se refiere a los valores 
procedentes de los ensayos de fatiga prácticamente no 
existe ningún tipo de diferencia entre los tres valores 
representados. 
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Fig. 6. Comparación entre las curvas de fatiga del 
material sin envejecer, tras 6 meses de envejecimiento 
natural y tras 200 días de envejecimiento en cámara de 
niebla. 

5. CONCLUSIONES. 

La primera y más importante conclusión es, que ni el 
envejecimiento natural ni el envejecimiento acelerado, 
ambos realizados durante importantes períodos de 
tiempo, provocan una variación importante en las 
propiedades estáticas ó dinámicas del PEI reforzado 
con tejido de fibra de vidrio E. Resulta destacable la 
anteriormente mencionada pérdida de un 15% de la 
resistencia a tracción del material tras ser sometida a 
un millón de ciclos para un nivel de tensión del 20% de 
la tensión estática máxima. 

Ahora bien, si se profundiza un poco más, se puede 
concluir que el envejecimiento natural provoca una 
ligera pérdida en la resistencia a tracción, a cortadura 
y a fatiga del composite, sobre todo durante los 
primeros meses de exposición (3 meses), para después 
prácticamente mantenerse inalterable. 

Desde el punto de vista del envejecimiento acelerado en 
cámara de niebla salina, se puede comprobar que los 
resultados presentan menor homogeneidad que en el 
caso anterior; por una parte la resistencia a tracción 
aumenta ligeramente durante los primeros 50 días al 
tiempo que la resistencia a cortadura disminuye. A 
partir de ese momento la tendencia de los resultados 
cambia en ambos casos. En los ensayos de fatiga ocurre 
algo similar a lo comentado sobre los ensayos de 
tracción. Resulta complicado valorar y justificar estos 
datos aunque la mejoría inicial de los resultados a 
tracción y fatiga podría deberse a un postcurado 
ocurrido en la matriz a causa de la temperatura 
mantenida en la cámara (37°C), para después entrar en 
las pérdidas típicas del envejecimiento. Este fenómeno 
no es incompatible con la aparente pérdida inicial de 
resistencia a cortadura puesto que a la vez que la matriz 
mejora sus propiedades la intercara fibra matriz o la 
interconexión entre las distitas capas puede estar 
deteriorándose. Lo que ya resulta mas dificil de 
justificar es la posterior mejora de la resistencia. El 
único dato bibliográfico en este sentido ha sido 
recogido por el mismo grupo de investigación [8] y la 
única justificación habría que buscarla en posibles 
modificaciones que haya sufrido la matriz en el curso 
de la exposición. De cualquier manera la variación en 
un u otro sentido no es importante en ningún caso. 
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Resumen: Las fibras de SiC se utilizan habitualmente como refuerzo (tanto unidireccional como 
tejido) en materiales compuestos, tanto de matriz metálica como cerámica, como consecuencia de su 
ele\·ado módulo elástico y de su alta estabilidad química y resistencia mecánica específica a altas 
temperaturas. En la caracterización de la resistencia a tracción de este tipo de fibras intervienen tanto 
la distribución de defectos en los que·se origina el fallo como el tamaño de la probeta ensayada. En 
esta contribución se presenta un estudio del efecto de la longitud de las probetas sobre la resistencia a 
tracción en fibras Sigma SMll-1.0+ (fibras de SiC, con núcleo de W y recubrimiento de grafito). 

Ahstract: Silicon carbide fibres are frequently used as reinforcement (unidirectional or woven) in 
both metallic and ceramic matrix composites, because of their high Young's modulus, chemical 
stability and specific mechanical strength at high temperature. In the characterisation of this kind of 
fibres. the distribution of defect sizes and the volume of test-pieces play an importan! role. This paper 
discusses the effect ofthe test specimen length in the tensile strength of Sigma SMll-1.0+ (SiC fibres, 
'' ith a W core and graphite coating). 
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l. INTRODUCCIÓN 

En multitud de aplicaciones de ingeniería nos 
gustaría disponer de un material con una 
extraordinaria rigidez. El material con un mayor 
módulo elástico es, sin duda. el diamante, pero su 
empleo se ve limitado a las formas disponibles y su 
elevadísimo precio. El siguiente candidato para 
proporcionar grandes rigideces es el carburo de 
silicio. Sus propiedades son extraordinarias como se 
recoge en la Tabla l. Destaca su elevado módulo 
elástico y su extraordinaria dureza. 

introducida en un componente tanto mayor es el mayor 
de los defectos y, en consecuencia, menores 
propiedades se obtienen. 

Este es el caso de múltiples componentes aeronáuticos y 
espaciales en los que el peso debe reducirse al mínimo 
posible; en aquellos en los que lo limitante es la 
deformación. la introducción de este tipo de material 
como fibras de refuerzo es enormemente atractivo. 

Por contra la introducción de fibras cerámicas. 
intrínsecamente frágiles, conlleva una dispersión en las 
propiedades, mayores que las habituales en las 
aleaciones metálicas. En particular, existe un efecto 
tamai'io: cuanto mayor es la longitud de fibra 

En este artículo se estudia el efecto de volumen que 
caracteriza a fibras de SiC obtenidas mediante 
deposición en estado de vapor sobre un filamento de W. 
La fibra se comercializa con la denominación de fibra 
Sigma SM1140+ {por la DRA, Reino Unido). Los 
detalles sobre su microestmctura pueden encontrarse en 
[ 4]. Este tipo de fibra típicamente se emplea como 
refuerzo de las aleaciones de Ti. 

2. MATERIAL ENSAYADO Y TÉCNICAS 
EXPERIMENTALES 

Los ensayos se realizaron con fibras sigma SMll-1.0+ 
fabricadas por la DRA (Reino Unido). Estas fibras 
tienen un núcleo de W de unas 15 ¡.un sobre el que se 
crece el material principal del que se compone la fibra 
(SiC) por CVD. Finalmente se les aplica un 
recubrimiento de grafito para mejorar la intercara en la 
posterior elaboración de los materiales compuestos así 
como para proteger la fibra en sí ante la manipulación. 
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Tabla l. Propiedades del SiC obtenido por deposición química desde el estado de vapor. 

Propiedad Valor Referencias 
Densidad 
Dureza Knoop 

3.200 kg/m3 

27 -34 GPa 
Hirai, 1991 
Hirai, 1991 
Hirai, 1991 Dureza Vickers 

Módulo elástico 
Módulo de cortadura 
Coeficiente de Poisson 
Resistencia a tracción 
Carga de rotura 
Resistencia en flexión 
Tenacidad 

31 GPa 
275-469 GPa 
180 GPa 

Hirai, 1991; Watkins, 1993 
Yamada, 1991 

O' 16 Yamada, 1991 
590 MPa Hirai, 1991 
650 MPa 
200-800 MPa 

Hirai, 1991 
Hirai, 1991 

3' 1- 6'8 MPa.Jm Hirai, 1991 
Resistencia específica 0'0 1 -O' 14 O·m Hirai, 1991 
Conductividad térmica 58 - 71 W /m·K Hirai, 1991 
Calor específico 0'690 J/g-K Y amada, 1991 

Hirai, 1991 Coeficiente de expansión térmica 4 '4 X 10"6
- 4 '9 X 10"6 K 1 

El diúmetro nominal de las fibras ensayadas es de 104 
~un. alcanzando hasta 115 ~un con el recubrimiento de 
carbono. 

Se prepararon probetas con este material de 1 O. 100 y 
200 mm de longitud ensayada. Para evitar el 
deslizamiento entre las fibras y las mordazas de 
sujección a la máquina de ensayos se prepararon unos 
hombros a las probetas pegando con un pegamento de 
contacto unos cuadrados de papel de lija de 20x20 mm 
a los extremos de cada fibra. 

Las probetas así preparadas se ensayaron a tracción en 
una maquina Instron electromecánica. con una celda de 
carga de 500 N. Las ,-elocidades de ensayo fueron 0.05. 
0.5 y 1 mm/min para las muestras de 10, lOO y 200 mm 
respecti\·amente. a temperatura ambiente. Se registró la 
carga aplicada en cada momento en función del tiempo 
de ensayo. y posteriormente se hizo una conversión a 
carga-desplazamiento teniendo en cuenta la velocidad 
de desplazamiento constante aplicada en cada caso. 

3. RESULTADOS Y FRACTOGRAFÍA 

En todos los en~ayos realizados las probetas 
presentaron comportamiento elástico lineal hasta el 
momento de la fractura. Los resultados obtenidos para 
la carga de rotura en todos los ensayos se presentan en 
la Tabla 2. En la Tabla 3 se presentan los valores 
medios correspondientes a cada una de las longitudes 
ensayadas, así como los coeficientes de correlación para 
las distribuciones normaL log-normal y de \Veibull. 

La Fig. 1 muestra. en una gráfica normal las 
distribuciones acumuladas de las cargas de rotura 
obtenidas para las tres longitudes ensayadas a tracción 
y temperatura ambiente (200, 100 y 10 mm). Resulta 
evidente, en el diagrama que las distribuciones, que los 
datos experimentales se ajustan mal a la hipótesis de 

una distribución normal (rectas sobre el diagrama) o 
distribuciones logarítmico normales, a diferencia de lo 
que ocurre con otros materiales frágiles [5]. 

La Fig. 2 muestra el diagrama de acumulación 
representado sobre un diagrama de Weibull. Como se 
desprende de la observación de esta figura y de la tabla 
3. el ajuste es notablemente mejor que en el caso de las 
distribuciones normales. 

En la Fig. 3 se muestran sobre un diagrama de 
acumulación los resultados obtenidos para las tres 
longitudes ensayadas (las curvas de símbolos). Las 
curvas a trazo continuo se corresponden con las 
predicciones que se obtendrían al emplear los 
resultados obtenidos para las fibras de mayor longitud 
(200 mm) para predecir los resultados de las longitudes 
menores ensayadas (lO y 100 mm), de acuerdo con la 
ecuación: 

(1) 

en donde N representa una longitud N veces mayor de 
fibra que la que se haya empleado para obtener la 
función de distribución, Fa [5]. 

Las predicciones obtenidas en la Fig. 3 son 
razonablemente esperanzadoras, pero se limitan al 
rango de tensiones observado para la rotura de las 
fibras más largas (como resulta obvio, no se pueden 
hacer predicciones de probabilidad para cargas que no 
han sido observadas en las fibras de 200 mm). Ahora 
bien, podemos considerar que al ensayar longitudes 
menores lo que se está muestreando es la zona de 
mayores tensiones y valores mús altos de la función de 
distribución. 
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Tabla 2. Valores para la carga de rotura obtenidos en 
los ensayos de tracción de fibra Sigma SM1140+. 

Re f. Carga de rotura (N) 

10 mm 100 mm 200 mm 

1 23.4 17.26 20.35 

2 24.12 22.23 21.03 

3 25.97 22.31 23.45 

4 26.31 22.54 23.57 

5 27.76 22.87 23.73 

6 27.79 23.88 23.84 

7 27.97 23.97 24.15 

8 28.13 24.78 24.51 

9 28.25 24.93 24.63 

10 28.28 24.95 25.14 

11 28.31 25.1 25.17 

12 28.36 25.32 25.23 

13 28.38 25.34 25.26 

14 28.47 26.36 25.3 

15 28.64 26.5 25.41 

16 28.71 26.64 25.57 

17 29.06 26.66 25.61 

18 29.11 26.66 26.09 

19 29.22 26.9 26.24 

20 29.26 26.95 26.36 

21 29.48 27.28 26.47 

22 29.66 27.34 26.83 

23 29.81 27.4 26.85 

24 30 27.48 26.9 

25 3l1.04 27.53 26.99 

26 30.19 27.79 27.02 

27 30.23 28.08 27.26 

28 30.23 28.16 27.38 

29 30.64 28.44 27.5 

30 30.64 28.98 27.57 

31 31.22 

Tabla 3. Valores medios y coeficientes de corrrelación 
para las distintas logitudes ensayadas. 

10 mm lOO mm 200 mm 

Carga media de 
rotura (N) 28.6 25.7 25.4 

Coef. con·elación 
Not·mal 0.938 0.934 0.950 

Coef. correlación 
Log-nonnal 0.923 0.905 0.936 

Cocf.corrrclación 
Wcibull 0.982 0.972 0.976 

Módulo de Wcibull 19±3 16±3 17±3 

Room temperature 
2 Tenston Tests 

of SIGMA nbres 
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" UL TlMA lC LOAD (N) 

Fig. l. Diagrama de acumulación de las cargas de 
rotura sobre un papel normal. Resulta aparente que los 
resultados experimentales no encajan bien en fimciones 
de distribuciones normales (rectas de trazos) o 
logarítmico normales (líneas continuas). 
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Fig. 2. Diagrama de acumulación de las cargas de 
rotura sobre un diagrama de \Veibull. Se representan 
los ajustes obtenidos para las diferentes longitudes 
ensayadas y al conjunto de los datos experimentales. 
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Fig. 3. Diagrama de acumulación de las cargas de 
rotura de las fibras Sigma SM1140+ para cada una de 
las 3 longitudes ensayadas. Asimismo se representa la 
predicción que se obtiene a partir de los datos 
experimentales con longitud de 200 mm para 100 y 1 O 
mm (líneas continuas). 

La Fig. 4 muestra, en un diagrama de Weibull, la 
totalidad de los resultados experimentales cuando las 
probabilidades acumuladas de fallo se normalizan 



306 
ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA (1998) Vol.15 

teniendo en cuenta las diferentes longitudes ensayadas. 
Como se observa, los resultados se ajustan 
razonablemente a una recta, y por lo tanto se 
corresponden con una sola distribución de Weibull. En 
consecuencia, el ajuste que se propone para la 
resistencia mecánica a tracción de las fibra Sigma 
SM1140+ es el siguente: 

{ 
L ( p )19.ó] 

F-1-ex ---- --
- · lOOnnn 26N 

(2) 

En la Fig. 5 se muestran los resultados experimentales 
(símbolos) junto con las predicciones que resultan 
empleando la Ec. (2) propuesta (curvas de trazo 
continuo). 

Como se ha explicado en el apartado de técnicas 
experimentales, las probetas estan amarradas a la 
máquina de ensayos por medio de unas mordazas que 
las sujetan en unos ''hombros" de longitud ~O mm. 
Como consecuencia de la forma de amarre es 
cuestionable hasta qué punto la longitud de fibra que se 
encuentra dentro del amarre también se muestrea. Si 
esto fuera así debería considerarse la longitud total ele 
la fibra como ensayada. 

Room temperature 
Tenslon Tests 
of SIGI\1A fibres 

Ln (Uitlm&e Loi'Ki) (N) 

Fi~. 4. Diagrama ele Weibull ele la distribución de las 
cargas de rotura cuando se pondera la frecuencia en 
función de la longitud de fibra Sigma SMl 14tJ+ 
ensayada. 

Sin embargo. aunque no sea la totalidad de la fibra la 
muestreada, parece incuestionable que habrá una 
longitud de tn~fere.ncia de carga, dentro de las 
mordazas. que habr<l que tener en cuenta si se pretende 
obtener una predicción fiable. Esto tendría un efecto ele 
particular importancia en las probetas ensayadas de 
menor longitud y apenas tendría efecto sobre la 
longitudes mayores, puesto que la longitud de fibra 
introducida en los amarres es constante en los ensayos, 
con independencia ele la longitud de la fibra ensayada. 
Teniendo en cuenta la corrección por efecto de la 
longitud de amarre, se ha representado en la Fig. 5 (en 
línea de puntos) la predicción que se realizaría para una 
longitud ele fibra ele 20 mm. Como se observa resulta 
una razonable cota superior para los resultados 
experimentales. 

Todos las fracturas observadas nuclean en la intercara 
entre el núcleo de W y el SiC depositado en estado de 
vapor. El aspecto de la rotura en el SiC tiene un aspecto 
radial con el origen en el núcleo de W, como se puede 
observar en la Fig. 6. 

En algunas de las probetas rotas se observó un 
agrietamiento en el núcleo de W, que en todos los casos 
progresa hasta la intercara entre el mismo y el SiC. Un 
detalle ele uno ele estos casos se presenta en la Fig. 7. 

Room Temperatxe 
u Tenslon Tests 

of SIGMA fibres 

o. 

p 

L "lOO mm 

F"'l- ---r L l p •'"] ~1100nrn lbNJ 

ULTIMA 'TE 'TENSILE LOAD, P (N) 

Fi~. 5. Diagrama de acumulación de las cargas de 
rotura obtenidas para tres longitudes distintas de fibra 
Sigma SM 1140+ ensayada a tracción a temperatura 
ambiente y las predicciones que se obtienen empleando 
el <~uste a la ecuación de Weibull. 

Fig. 6. Micrografía eletrónica de barrido ele una fibra 
rota a tracción. Se observa como la fractura en el SiC es 
radial. comenzando en la intercara con el núcleo ele W. 

4. CONCLUSIONES 

• La resistencia mecánica de la fibra Sigma SM 1140+ 
se ajusta a una distribución ele Weibull. 

• Se propone un método que permitir incluir 
diferentes longitudes de fibra ensayadas en el 
cálculo ele la función ele distribución. 
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• Las predicciones del modelo encajan 
razonablemente bien con los resultados 
experimentales obtenidos, variando la longitud de la 
fibra ensayada en un factor de 20. 

• La fractografia indica que las fibras rotas a tracción 
presentan una superficie plana, perpendicular al eje 
de tracción. La fractura en el SiC es radial y 
comienza en la intercara con el núcleo de W. 

Fig. 7. Detalle de la intercara entre el núcleo de W y el 
SiC. En este caso se observa un agrietamiento del 
núcleo que ha progresado en el SiC. 
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Resumen. En un material compuesto, una vez elegidos la matriz y el refuerzo, son las características de la 
intercara las que determinan el comportamiento final a fractura del material. Es por tanto necesario 
disponer de una técnica para medir las propiedades mecánicas de la intercara. Entre los ensayos 
existentes, el ensayo de empuje de fibras. presenta grandes ventajas para la determinación in situ de las 
propiedades de la intercara, pero es un ensayo complejo en cuanto a la ejecución e interpretación. Por lo 
general, los modelos existentes se han aplicado a materiales densos con bajas energías de despegue y 
tensiones de fricción en la intercara débiles. En el presente trabajo se estudia la validez del ensayo y de su 
modelización a partir de los resultados obtenidos para materiales con características que alejan su 
comportamiento del ideal para la interpretación de los ensayos de empuje de fibras. Los materiales 
ensayados son un material compuesto de matriz de calcio-aluminosilicato (CAS) reforzada con fibras de 
Nicalon® con estructura laminada [(0/90)3],, y un material de matriz de P-SiC obtenida por infiltración de 
vapor reforzada con fibras de Nicalon® con estructura tejida. Se miden la tensión de fricción en la 
intercara, la tensión de despegue y las tensiones residuales en la fibra. Entre los resultados obtenidos se 
destacan la importancia del efecto de Poisson y la gran variabilidad de las tensiones residuales de las 
fibras. 

Abstract. In a Ceramic Matrix Composite (CMC), once the matrix and the reinforcement are selected, the 
characteristics of the interface determine the fracture behaviour of the overall material. Hence, a technique 
to measure the mechanical properties of the interface is needed. Among all the tests, the fibre push-in test 
presents important advantages to determine in situ the interfacial mechanical properties, but it is complex 
to perform and to interpret. In general, the models have been applied to dense materials wíth low 
debonding energies and low interfacial shear stresses. In this work, the validity of this test and its 
modelisation is studied from the results obtained for materials with characteristics significantly different 
when compared with the materials defined as ideal to be tested with this technique. The composites used 
in this work are a cross-ply [(0/90h]s Nicalon® fibre reinforced, Calcium-aluminosilicate matrix (CAS), 
and a 2D woven Nicalon® fibre reinforced, chemical vapour infiltrated P-SiC matrix. The interfacial 
frictional stress, the debonding stress and the residual stresses in the fibre are measured. From these 
results the importance of the Poisson's effect and the high variability of the residual stresses in the fibres 
is pointed out. 

l. INTRODUCCIÓN En efecto, si r es demasiado elevada, el CMC puede 
tener un comportamiento frágil, y si es muy baja, la 
transferencia de carga de la matriz a las fibras es 
ineficaz obteniéndose valores pequeños de la tensión 
última de fractura O"urs, de la tensión de agrietamiento 
de la matriz O"mc y del trabajo de extracción de fibras. 
Asimismo, se debe tener en cuenta que si en algún 
momento las tensiones de operación superan la O"mn el 
componente presentaría grietas en la matriz. En este 
caso cualquier atmósfera agresiva se puede poner en 
contacto con las fibras y la intercara, pudiéndose 
producir reacciones que degradasen la resistencia y la 
tenacidad del CMC. Por estas razones se requiere una 

Para un material compuesto, una vez elegidos la matriz 
y el refuerzo, son las características de la intercara las 
que determinan las propiedades mecánicas finales del 
material. En concreto, en materiales compuestos de 
matriz cerámica las propiedades de la intercara 
necesarias para obtener un material con comportamiento 
tenaz son: una energía de descohesión de la intercara G;c 
sensiblemente menor que la energía de fractura de la 
fibra G¡c (en teoría, G;c < 114-II2G¡0 dependiendo de las 
propiedades elásticas de la fibra y la matriz [ 1 ]), y la 
tensión de fricción en la in ter cara -r debe ser optimizada. 
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técnica para medir las propiedades mecanrcas de la 
intercara y poder de esta forma correlacionar 
cuantitativamente las características de la intercara con 
el comportamiento de un CMC. 

Entre las diversas técnicas que se han utilizado para 
medir el despegue de la intercara y las características del 
deslizamiento con fricción, las más ventajosas son las 
basadas en la introducción de fibras. Así, se pueden 
obtener r y G¡0 e incluso las tensiones residuales, con 
muestras de preparación sencilla que pueden extraerse, 
si es necesario, de un componente real. Además, esta (a) 
técnica de ensayo se puede aplicar a fibras con 
diámetros muy variados (desde 150 ¡.tm [2] hasta fibras 
de diámetro < 20 ¡..tm [3]) e incluso se podría adaptar 
para ensayos a alta temperatura, como ya se ha hecho 
con algunos microdurómetros [4]. 

Sin embargo, el ensayo de empuje de fibras resulta 
complejo en cuanto a la interpretación de los resultados. 
Los modelos existentes se han aplicado, por lo general, 
a materiales densos con bajas energías de despegue y 
tensiones de fricción en la intercara débiles [3, 5, 6 , 7 y 
8]. En trabajos previos [9, 10] se ha observado que el 
empleo de modelos que no consideran el efecto de 
Poisson y las tensiones residuales en las fibras supone 
introducir un error importante en el cálculo de las 
propiedades mecánicas. Con objeto de considerar el 
efecto de Poisson, en este trabajo se ha empleado el 
modelo de Hsueh [7] para caracterizar las intercaras de 
dos CMCs, el CAS/SiC con estructura laminada y el 
SiC/SiC con estructura tejida en dos direcciones, en 
estado de recepción y tras ser sometidos a tratamientos 
térmicos de 100 horas en aire a temperaturas entre 
375oc y 800°C. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

? . 1. Materiales v preparación de muestras 

El estudio se ha realizado con dos materiales 
compuestos comerciales (Fig. 1 ). El primero fue 
suministrado por la 'Société Européenne de Propulsion' 
(S.E.P., Francia) y c_onsta de una matriz de P-SiC 
obtenida por infiltración química de vapor reforzada con 
fibras de Nicalon® tejidas en dos dimensiones. La 
intercara es de carbono, posee un espesor de 0.125 ¡.tm 
[9] y se obtiene por deposición. El segundo fue 
suministrado por Rolls-Royce pie (UK) y está 
constituido por una matriz vítrea de calcio alumino
silicato (CAS) obtenida por compresión en caliente 
reforzada con fibras de Nicalon® con estructura 
laminada [(0/90)3]s. La intercara es rica en carbono con 
un espesor de 0.15 ¡.tm [9] y formada in situ durante el 
proceso de fabricación. 

Fig. l. Micrografías electrónicas de barrido de la 
sección transversal del (a) SiC/SiC tejido y (b) CAS/SiC 
laminado. 

Para realizar los tratamientos térmicos en aire se coloca 
un paralelepípedo de material de 1 O x 1 O x 3 mm sobre 
un soporte de alúmina y se introduce en un horno a 
temperatura ambiente. Todos los paralelepípedos 
utilizados se han obtenido a partir de una misma teja 
cortando con una sierra de diamante (DISCOTOM). El 
horno se calienta a una velocidad de 60°C/min. hasta 
alcanzar, respectivamente, 375°C, 450°C, 52SOC, 600°C, 
700°C y 800°C, y se mantiene a la misma temperatura 
durante 100 horas. Se apagan entonces los elementos 
calefactores y se deja enfriar la muestra dentro del 
horno. 

Los ensayos de empuje de fibras se realizan en la 
sección media de las muestras tratadas térmicamente 
para evitar efectos localizados únicamente en la 
superficie. Con este objetivo las muestras se cortan por 
la mitad y una parte de 5 mm de largo se engasta en 
resina epoxy y se pule la sección media con un acabado 
de pasta de diamante de 1 ¡.tm. 

2.2. Ensayos de empuje de fibras 

El ensayo de empuje de fibras [3] consiste en aplicar 
una carga sobre el extremo de una fibra orientada 
paralelamente a la dirección de aplicación de la carga 
hasta que se produzca el despegue y posterior 
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deslizamiento entre fibra y matriz. En cada ensayo se 
han realizado tres ciclos de carga y descarga y se han 
registrado simultáneamente la carga aplicada y el 
desplazamiento de la punta del indentador Berkovich. 
Se ha empleado un dispositivo comercial, el Nano 
Indenter II (Nano Instruments, Inc., Oak Ridge, TN, 
USA), que registra la carga aplicada y el desplazamiento 
con una resolución de 0.3 f1N y 0.1 nm, 
respectivamente. Una vez ensayadas las muestras se 
midieron los radios de las fibras en el microscopio 
electrónico de barrido. 

El deslizamiento real de la fibra dentro de la matriz se 
obtiene a partir del desplazamiento total de la punta 
registrado durante el ensayo sustrayendo el 
desplazamiento de la punta correspondiente a la 
deformación elastoplástica de la fibra consecuencia de 
la indentación con la punta Berkovich [9]. 

Una vez obtenidas las curvas carga aplicada frente a 
deslizamiento de la fibra, se determinan las propiedades 
mecánicas de la intercara ajustando las curvas con el 
modelo de Hsueh [7]. Este modelo considera intercaras 
pegadas, el efecto de Poisson, aunque de forma 
promediada, y las tensiones residuales, y permite incluir 
la porosidad entre los haces y dentro de los haces 
característica del SiC/SiC tejido en dos dimensiones [9, 
1 1]. 

Tabla l. Parámetros del material introducidos en el 
modelo de Hsueh [7] para el CAS/SiC [ 12] 

E,(GPa) 200 [10] 

Vr 0.25 [13] 
Em (GPa) 80 [ 13] 

V m 0.25 [ 13] 
{(fracción volumétrica de fibras) 0.4 [ 14] 
m (fracción volumétrica de matriz) 0.6 [14] 

b!R 10 [7] 

Los parámetros de la intercara que define el modelo de 
Hsueh [7] son el coeficiente de fricción entre la fibra y 
la matriz, Jl, la tensión de despegue, G'J, y dos 
componentes de la tensión residual en la fibra debida a 
efectos termomecánicos entre fibra y matriz durante la 
fabricación del material compuesto: la tensión residual 
radial, o;, y la tensión residual axial, G'z· En [ 11] se 
detallan los parámetros del material utilizados para el 
ajuste de los resultados experimentales en el caso del 
SiC/SiC, y en la tabla 1 se recogen los valores 
empleados para el CAS/SiC. 

3. RESULTADOS 

En las tablas 2 y 3 se recogen las propiedades mecánicas 
de las intercaras de SiC/SiC y CAS/SiC en estado de 
recepción y tras envejecimiento en aire a temperaturas 
entre 375ac y 800°C. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas de la intercara del SiC/SiC tras ser sometido a tratamientos térmicos de 100 horas 
en aire obtenidas con el modelo de Hsueh [7]. Valores medios de al menos 20 ensayos e I.C. del 95%. 

Muestra ¡.t O'ct O' e cr, 
(MPa) (l\1Pa) (MPa) 

TA 0.4984 ± 0.0437 1758 ±58 -21.4 ± 8.1 -33.2 ± 12 
375°C 0.46441 ± 0.0643 3069 ± 106 -36 ± 13 -56± 8 
450"C 0.46203 ± 0.0761 3156 ± 218 -32.6 ± 13.7 -50.6 ± 21.2 
525"C 0.6181 ± 0.1011 3047 ± 129 -40.8 ± 21.6 -62.2 ± 34 
600°C 0.6273 ± 0.0503 472 ± 62.5 -27 ± 3.2 -42 ± 4.9 
700°C 0.4456 ± 0.045 421 ± 80 -19±5.97 -29.6 ± 9.3 
so o oc 0.4616 ± 0.0983 175 ±52 -39.8 ± 13.2 -61.9 ± 20.57 

Tabla 3. Propiedades mecánicas de la intercara del CAS/SiC tras ser sometido a tratamientos térmicos de 100 horas 
en aire obtenidas con. el modelo de Hsueh [7]. Valores medios de al menos 10 ensayos e l. C. del 95%. 

Muestra ¡.t O'ct O' e cr, 
(MPa) (MPa) (MPa) 

T.A: 0.1859 1472 -32.1 -82.2 

375°C 0.2684 + 0.0535 272 + 134 -53.2 + 18.7 -107.6 + 25.5 

450°C 0.7118 + 0.1191 656 + 413 -46.9 + 20 -120.3 + 62 

525°C 0.8369+0.1011 832 + 246 -51.1 + 20.2 -131.2+52 
600°C 0.8406 +O. 135 1049 + 433 -58.3 + 24.2 -149.4 + 61.9 
soooc 0.2353 ± 0.0328 633 + 108 -25.4 ± 10.4 -65.2 ± 26.9 . 

Resultado de un ensayo 
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En el modelo de Hsueh [7], el coeficiente de fricción en 
la intercara J1 es el parámetro que define la fricción. La 
tensión de fricción en la intercara r se define a partir de 
J1 y consta de dos términos: 

r=.u(ac+aP) (1) 

El primer término es una característica intrínseca del 
material, pues depende de las tensiones residuales 
radiales, y el segundo término introduce el efecto de 
Poisson y depende de la carga axial que se aplica sobre 
la fibra durante el ensayo. Denominaremos r0 a la 
tensión de fricción en la intercara al final de la descarga, 
es decir r0 = J10"0 y !;11 a la tensión de fricción en la 
intercara correspondiente a la carga máxima aplicada en 
el ensayo de 'push-in'. 
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Fig. 2. Tensiones de fricción en la intercara para el 
CAS/SiC calculadas con distintos modelos a partir de 
ensayos ele empuje de fibras sobre muestras tratadas 
térmicamente en aire durante 100 horas. 

En la figura 2 se representan las tensiones de fricción en 
la intercara r0 y !;11 calculadas con el modelo de Hsueh 
[7] para las muestras de CAS/SiC ensayadas junto con la 
tensión de fricción en la intercara T calculada con el 
modelo de Marshall y Oliver [3], que no considera ni el 
efecto de Poisson ni las tensiones residuales. 

4. DISCUSIÓN 

En el ensayo de 'push-in', el efecto de Poisson es mayor 
cuanto mayor es la carga aplicada. En el caso del 
LAS/SiC y del Nicalon!MDF cement, las tensiones 
maxm1as alcanzadas durante el ensayo son, 
respectivamente, 550 MPa y 400 MPa [7]. En el caso 
del CAS/SiC, se alcanzan tensiones máximas del orden 
de 1500 MPa. En [ 1 O] se calcularon los valores de la 
energía de fractura de la intercara y de la tensión de 
fricción para el CAS/SiC en estado de recepción 
empleando el modelo de Marshall y Oliver [3], que no 
considera ni tensiones residuales ni efecto de Poisson, y 
el de Hutchinson y Jensen [15], que considera las 
tensiones residuales. Los resultados mostraron que si no 

se considera el efecto de Poisson se sobrestima el valor 
de la tensión de fricción en la intercara, especialmente 
cuando se ensayan las fibras de menor radio. Este efecto 
es aún más importante en el caso del SiC/SiC, donde son 
necesarias tensiones máximas de entre 2500 MPa y 
4000 MPa, según el tipo de respuesta en los ensayos de 
'push-in' [11]. 

En la tabla 4 se recogen los valores de la tensión de 
fricción en la intercara obtenidos en ensayos de 'push
in' en CAS/SiC con los modelos de Marshall y Oliver 
[3] y Hsueh [7], en ensayos de 'push-through' [10 y 16] 
y en el ensayo de flexión interrumpida en cuatro puntos 
[ 12] en el cual se calcula la tensión de fricción en la 
intercara a partir de la densidad de grietas una vez 
alcanzada la saturación empleando el modelo ACK [ 1 7]. 
El valor así calculado no se ve afectado por el efecto ele 
Poisson pues el agrietamiento se mide en una sección 
longitudinal sometida a un estado de tracción pura. En 
Jos ensayos de 'push-through' el efecto de Poisson es 
menor que en el de 'push-in' porque las cargas 
necesarias para realizar el ensayo son menores. Se 
observa, en primer lugar, que el valor de la tensión de 
fricción disminuye considerablemente a medida que 
disminuye el efecto de Poisson en el ensayo ('push-in' 
con el modelo de Hsueh [7] ~ 'push-through' ~ 
flexión en cuatro puntos). De hecho, los valores de r 
obtenidos en ensayos de 'push-in' con modelos que no 
consideran el efecto de Poisson, y los valores de T 

obtenidos en el ensayo de flexión en cuatro puntos 
difieren en un factor de tres. Se destaca que el valor de 
la tensión de fricción intrínseca r0 obtenida con el 
modelo de Hsueh [7] concuerda con el obtenido en el 
ensayo de flexión en cuatro puntos. Finalmente, se 
observa que el valor de !;11 obtenido con este modelo 
coincide con el valor de T obtenido con el modelo de 
Marshall y Oliver [3]. 

Tabla 4. Valores medios y desviaciones típicas de la 
tensión cortante de fricción en la intercara para el 
CAS/SiC obtenidos en ensayos de empuje de fibras con 
distintos modelos, en ensayos de 'push-through' y a 
partir de ensayos de flexión en cuatro puntos. 

'Push-in' 'Push- Flexión en 
through' 4 puntos 

T (3] r.n [7] To [7] T ( 16] r[12] 
(MPa) (MPa) (MPa) (MPa) (MPa) 

26 ±3 24* 8* 12 ±4 9.6± 2 

*Un úmco ensayo 

En la figura 2 se observa que, en general, los valores de 
T obtenidos con el modelo de Marshall y Oliver [3] 
coinciden con los valores de !;11 obtenidos con el modelo 
de Hsueh [7]. Se señala que para las muestras tratadas a 
450°C, 525°C y 600°C fue necesario aumentar la tensión 
máxima aplicada de unos 1500 MPa (TA, 375"C y 
800°C) hasta alrededor de 3000 MPa. 
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Todos estos resultados indican, por un lado, el papel 
crítico del efecto de Poisson en la interpretación de los 
ensayos de 'push-in' y, por otro, que el modelo de 
Hsueh [7] introduce correctamente este efecto en el 
caso del CAS/SiC laminado, puesto que proporciona 
valores de r comparables a los obtenidos mediante 
ensayos macroscópicos. 

Respecto al SiC/SiC tejido en dos direcciones, en un 
trabajo previo [11] se mostró que los valores de J1 
obtenidos con el modelo de Hsueh [7] no dependen del 
radio de las fibras ensayadas. Se produce además un 
aumento del valor de J1 respecto al obtenido para el 
CAS/SiC en estado de recepción, tendencia observada 
por otros autores [ 18] que obtuvieron para 2 ensayos los 
valores indicados en la tabla 5. Estos son los únicos 
resultados de ensayos de 'push-in' encontrados en la 
bibliografía para el SiC/SiC. 

Tabla 5. Propiedades de la intercara del SiC/SiC tejido 
en dos direcciones obtenidos por [ 18] en dos ensayos 
de 'push-in' empleando el modelo de Marshall y Oliver 
[5] 

Fibra ~nax T G;c O"z 

(MPa) (MPa) (Jm-2) (MPa) 

1 2575 65 1.22 -670 

2 2185 42 1.14 -522 

Se observa que las tensiones residuales son muy 
superiores a las obtenidas con el modelo de Hsueh [7] 
(tabla 2) como consecuencia de la utilización de un 
modelo que supone energías de fractura de la intercara 

débiles y no tiene en cuenta el efecto de Poisson [9, 

12]. 

Los valores ele las tensiones residuales axiales y radiales 
presentan una gran dispersión, tanto para el CAS/SiC 
como para el SiC/SiC (tablas 2 y 3). Esta dispersión 
puede estar originada por la no uniformidad en la 
distribución de las fibras (fig. 1) y, en el caso del 
CAS/SiC, por diferentes composiciones locales ele la 
matriz. 

Para estudiar la influencia de la distribución de las fibras 
en la sección, en la figura 3 se representan las tensiones 
residuales axiales en la fibra, calculadas según la 
expresión propuesta por Marshall [8], frente a la 
fracción volumétrica de fibras. Se señala que esta 
expresión supone que el material compuesto es denso, y 
por lo tanto, en el caso del SiC/SiC tejido en dos 
direcciones, facilita un valor límite superior de las 
tensiones residuales, especialmente considerando que 
las fibras ensayadas están próximas a los macroporos. 
En esta figura se observa que la distribución de las 
fibras influye fuertemente en las tensiones residuales. Se 
observa asimismo que si el SiC/SiC fuese un material 
denso sus tensiones residuales serían superiores a las del 

CAS/SiC. Sin embargo, los datos experimentales 
demuestran el hecho contrario. De este modo se 
manifiesta la importancia de la porosidad que provoca 
una importante relajación de las tensiones residuales. 
Esta porosidad inherente al SiC/SiC constituye, además, 
otra fuente de variabilidad. 
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Fig. 3. Tensión residual axial en las fibras calculada con 
la expresión propuesta por Marshall [8] para materiales 
densos en función de la fracción volumétrica de fibras f 

Por otra parte, la variabilidad de las tensiones residuales 
indica la conveniencia de disponer de un modelo que 
calcule las tensiones residuales para cada fibra, dado 
que el introducir un valor medio supondría introducir 
errores importantes. Esto además constituye una ventaja 
del ensayo de 'push-in' frente a ensayos macroscópicos. 

5. CONCLUSIONES 

El ensayo de empuje de fibras presenta grandes ventajas 
para la determinación in situ de las propiedades de la 
intercara de los CMCs. Sin embargo, resulta complejo 
en cuanto a la interpretación de sus resultados, 
especialmente si se aplican tensiones elevadas durante el 
ensayo (superiores a 1000 MPa), bien sea por una 
elevada energía ele fractura de la intercara o por una 
elevada fricción. En este caso, es imprescindible 
emplear un modelo que considere el efecto de Poisson. 
De lo contrario, se sobrestiman considerablemente la 
tensión de fricción en la intercara y las tensiones 
residuales. 

Se ha observado una gran variabilidad en las tensiones 
residuales de las fibras, debida en gran medida a su 
distribución no uniforme y a la porosidad inherente al 
material en el caso del SiC/SiC. Es por tanto aconsejable 
el empleo de modelos que obtengan las tensiones 
residuales in situ. Este problema se presenta para 
materiales con fibras de diámetro pequeño (- 1 O - 20 
¡.tm), como el Nicalon®. Las fibras de mayor tamaño se 
distribuyen de forma más uniforme. Se ha observado, 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.lS (1998) 313 

asimismo, que la porosidad relaja de forma considerable 
las tensiones residuales. 
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EFECTO DE LA TEMPERATURA Y LA VELOCIDAD DE DEFORMACIÓN EN LAS 
PROPIEDADES DE LA INTERCARA DE UN CMC 

l. Puente, M.R. Elizalde, A. Martín-Meizoso, J.M. Martínez-Esnaola, M. Fuentes 

Centro de Estudios e Investigaciones Técnicas de Guipúzcoa (CEIT), Dpto. Materiales, 

Paseo de Manuel Lardizábal, 15, 20009 San Sebastián y 

Escuela Superior de Ingenieros Industriales de San Sebastián, Universidad de Navarra 

Apartado 1674, 20080 San Sebastián 

Resumen. La tensión de deslizamiento fibra-matriz es un parámetro clave del comportamiento a fractura 
de los CMCs. En este trabajo se ha estimado su valor para un compuesto laminado CAS/SiC [(0/90)3]., 
utilizando el modelo ACK, a partir de medidas experimentales del espaciado entre grietas. Esta 
evaluación se ha realizado para probetas ensayadas en aire, en un amplio rango de temperaturas (desde 
20 hasta 900° C) y velocidades de deformación (desde 10·4 s·1 hasta 2 s"1

). A la luz de los resultados 
obtenidos, se discute la evolución del comportamiento mecánico del material en estas condiciones. Se 
concluye que las variaciones en la tensión de deslizamiento, debidas a la oxidación y degradación de la 
intercara, pueden ex-plicar el comportamiento del material en todas las condiciones de temperatura y 
velocidad de deformación estudiadas. 

Abstract. The interfacial sliding stress is a key parameter of the fracture behaviour of CMCs. In this 
work, this value has been estimated for a laminated CAS/SiC with architecture [(0/90)3]. using the ACK 
prediction, based on experimental measures of the matrix crack spacing. This evaluation has been done 
for specimens tested in air, in a wide range of temperatures (from 20 to 900° C) and strain rates (from 
10-4 s·1 to 2 s·\ In the light of the obtained results, the evolution of the mechanical behaviour of the 
material in these conditions is discussed. It is concluded that the variations in the interfacial sliding 
stress, due to oxidation and degradation of the interface, can explain the behaviour of the material in all 
the studied conditions oftemperature and strain rate. 

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. 

2. OBTENCIÓN DE LOS VALORES DE r A 
PARTIR DEL MODELO ACK 

Este tipo de materiales presenta caracteristicas que 
justifican sobradamente su utilización, pero ésta se ve 
limitada por el desconocimiento de su comportamiento 
mecánico, su intrinseé:a variabilidad, precio, potencial 
enfragilización, etc. En consecuencia, resulta 
necesario estudiar en profundidad su comportamiento 
y su fiabilidad. Sin embargo, no es suficiente con 
conocer su comportamiento desde un punto de vista 
fenomenológico, sino profundizar hasta las causas 
últimas de dicho comportamiento. En este contex1o, 
resulta particularmente interesante conocer las 
variaciones que experimenta la tensión de 
deslizamiento de la intercara fibra-matriz, que es un 
parámetro clave para poder interpretar la respuesta del 
material frente a las diversas condiciones que pueden 
presentarse en su utilización. 

El modelo ACK [1] es un análisis sencillo, basado en 
consideraciones energéticas, que predice el espaciado 
entre grietas para materiales compuestos unidirec
cionales reforzados con fibras largas. 

Según el modelo ACK, el espaciado mínimo entre 
grietas en la saturación, X, viene dado por la siguiente 
expresión: 

(1) 

donde Címu es la tensión de rotura de la matriz; Vm y V¡ 
son las fracciones volumétricas de matriz y de fibras 
en la dirección de aplicación de la carga, 
respectivamente; r es el radio de las fibras y r es la 
tensión de deslizamiento de la intercara entre la fibra y 
la matriz. 
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Kimber y Keer [2], basándose en la predicción ACK, 
propusieron la siguiente e>.:presión para el valor medio 
del espaciado de grietas, lmcs: 

l - ·(Vm) (J'mu ·r 
mes -1.34 V 

f 2·1' 
(2) 

La tensión de rotura de la matriz se puede obtener a 
partir de la tensión de agrietamiento O"mc [3], 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 q que debe 
sumarse a la tensión exiema aplicada, de forma que: 

E m 
(jmu =O"mc E, +q (3) 

donde crmc es el valor de la tensión de agrietamiento 
de la matriz, obtenida de los ensayos de tracción a 
partir de la pérdida de linealidad [4] y Em y Ec son los 
módulos elásticos de matriz y compuesto, 
respectivamente. 

El valor de la tensión residual, q, se puede obtener 
analíticamente, en función de la deformación de 
desajuste térmico, E:, mediante la expresión propuesta 
por [3]: 

donde E¡ es el módulo elástico de las fibras y V m es el 
coeficiente de Poisson de la matriz. Los coeficientes 
A-1 y A-2 se obtienen a partir de las siguientes 
expresiones: 

( 
E ) 1- v ( - ) v, - v E [ ( V E ]' 1- !----'- --1 + l-V --1 ---'-V+ V -v )__LL 
E, 2 1 2 E1 1 "' 1 E, 

¡_E, 

E1 ( )v"'- v1 
1- -::;¡---) + 1 + V1 --

"'\l-V1 2 
A,= V E 

!+v +(v -v )__LL 
r "' 1 E, 

(5) 

y la deformación de desajuste térmico, e, vale: 

(6) 

donde am y a¡ son los coeficientes de dilatación 
térmica de matriz y fibras, respectivamente, y .dT es 
la diferencia de temperatura entre la temperatura de 
transición vítrea de la matriz vitrocerámica (en este 
caso CAS) y la de cada ensayo. 

Algunos de los parámetros que se deben utilizar en el 
cálculo son de índole geométrico Wm. V¡ y r), y por 
tanto invariantes con la temperatura y la velocidad de 
deformación. Lo mismo ocurre con los coeficientes de 
dilatación térmica y la temperatura de transición 
vítrea de la matriz (am, a1 y Tg1). Por otro lado, las 
constantes elásticas de las fibras (E¡ y lj) no varian 
hasta temperaturas superiores a los 1000° e [5]. 
Finalmente, el módulo de Poisson de la matriz (V m) 
también se ha considerado constante. Los valores 
numéricos adoptados en este trabajo se recogen en la 
Tabla l. 

Tabla l. CAS/SiC [(0/90)3],. Valores de las constantes 
elásticas y parámetros geométricos utilizados. 

Constante Valor Unidades Fuente 

V m 0'825 - Observ. microest. 

Vr 0'175 - Observ. microest. 

r 6'9 ¡.LID Observ. microest. 

Er 200 GPa [6] 

V m 0'3 - [7] 

vr 0'2 - [7] 

T~t 750 oc [7] 

a m 5'00E-06 oc-I [6] 

ar 4'00E-06 oc-I [6] 

Por otro lado, se ha debido obtener una estimación del 
valor del módulo elástico de la matriz; para lo cual se 
ha partido del módulo elástico del compuesto en las 
condiciones correspondientes, obtenido a partir de 
ensayos de tracción, y se ha aplicado una ley de 
mezclas: 

(7) 

Finalmente, el espaciado de saturación de grietas en 
las capas a 0° se ha obtenido a partir del estudio 
fractográfico de las probetas ensayadas. Este 
espaciado se ha medido en las capas exteriores de las 
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probetas, sin realizar ningún proceso de pulido, para 
evitar la inducción de daño durante dicho proceso. 
Las medidas se han realizado en un microscopio 
óptico Leinz, a lo largo de dos centímetros de la zona 
entallada de la probeta. 

Por lo tanto, el valor de la tensión de deslizamiento 
fibra-matriz se despejará de la Eq. (2), en función de 
los valores de las constantes presentados en la Tabla 1 
y de los resultados de los ensayos de tracción que se 
exponen a continuación. 

3. RESULTADOS 

Para aplicar el método presentado anteriormente, se ha 
seleccionado un composite de matriz cerámica (CMC), 
disponible comercialmente. Está compuesto por una 
matriz de CAS (Calcio Alúmino-Silicato), reforzado 
con fibras de NicalonrM CP-SiC), con arquitectura 
laminada [(0/90)3],. Su mesoestructura consiste en doce 
láminas orientadas alternativamente a O y 90°, con las 
dos capas centrales a 90° unidas entre sí [8]. 

3 .1. Ensayos de tracción 

Se han realizado ensayos de tracción en 10 condiciones 
diferentes de temperatura y velocidad de deformación. 
A temperatura ambiente (25° C) y a 900° C, se 
realizaron ensayos a tres velocidades de deformación 
(0'0005, 0'01 y 1 s·1); mientras que a 500 y 700° C se 
realizaron tan sólo a dos velocidades (0'0005 y 1 s·\ 
La Tabla 2 presenta los valores medios del módulo 
elástico del compuesto (Ec), la tensión de agrietamiento 
de la matriz (O" me) y la densidad de energía absorbida 
(SED) obtenidos en estos ensayos. 

Tabla 2. CAS/SiC [(0/90)3],. Valores medios obtenidos 
en los ensayos de tracción. 

T & E e O" me SED 

oc s·l GPa MPa MJ/m3 

25 0'0005 119 62'2 1'43 

25 0'01 119 52'0 1'84 

25 2 138 56'2 2'18 

500 0'0005 105 41'6 3'45 

500 2 110 42'4 1'59 

700 0'0005 109 43'6 1'31 

700 2 103 48'6 1'38 

900 0'0005 110 52'0 0'57 

900 0'01 108 61 '2 0'59 

900 2 113 81'0 0'89 

3.2. Fractografia 

El espaciado de grietas de saturación en las capas a 0° 
se ha medido, para cada condición de temperatura y 
velocidad de deformación, en la probeta que absorbió 
una energía más cercana a la media de las ensayadas en 
esas condiciones. 

La Tabla 3 presenta las medidas obtenidas para el 
espaciado de grietas de saturación en cada una de las 
condiciones estudiadas. 

Tabla 3. CAS/SiC [(0/90)3],. Espaciados entre grietas 
en la condición de saturación en las capas a 0°. 

T & lmcs 

oc s·l Media Desv. 

(¡.t.m) típica 

25 0'0005 214 78 

25 0'01 200 70 

25 2 176 57 

500 0'0005 107 25 

500 2 176 57 

700 0'0005 250 101 

700 2 300 138 

900 0'0005 3030 3030 

900 0'01 333 167 

900 2 429 260 

3.3. Valores de -r 

Los resultados obtenidos mediante el método descrito, 
se presentan en la Tabla 4. 

Tabla 4. CAS/SiC [(0/90)3],. Tensión de deslizamiento 
de la matriz en función de la temperatura y la velocidad 

de deformación. 

T & " 
oc s·l MPa 

25 0'0005 7'75 ± 2'07 

25 0'01 7'35 ± 1 '91 

25 2 9'29 ± 2'27 

500 0'0005 8'34 ± 1'58 

500 2 5'27 ± 1 '29 

700 0'0005 3'26 ± 0'94 

700 2 2'93 ± 0'92 

900 0'0005 0'31±0'15 

900 0'01 3'28 ± 1 '09 

900 2 3'44 ± 1'30 
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4. DISCUSIÓN 

El análisis del comportamiento de un material 
compuesto resulta extremadamente complejo debido a 
los múltiples factores que influyen en él, así como a la 
gran variabilidad observada [9]. En este conte:do, 
resulta interesante como aproximación al problema, 
establecer correlaciones entre distintas variables, para 
analizar las tendencias independientemente de las 
condiciones en las que se hayan realizado los ensayos. 
La Fig. 1 presenta la relación entre la densidad de 
energía absorbida en los ensayos y el valor de la tensión 
de deslizamiento fibra-matriz obtenida. Como se 
observa, parece existir un acoplamiento entre ambas, 
independientemente de la temperatura y la velocidad de 
deformación. 

o 2 4 

r(MPa) 

6 8 

Fig. l. CAS/SiC [(0/90h] •. Relación entre la densidad 
de energía absorbida y la tensión de deslizamiento. 

Por otro lado, es indispensable un análisis porme
norizado de la influencia de la tensión de deslizamiento 
de la intercara fibra-matriz en cada condición de 
temperatura y velocidad de deformación. Para ello, 
deben tenerse en cuenta dos factores fundamentales: la 
temperatura a la que se ha realizado el ensayo y el 
tiempo durante el que la intercara ha estado en contacto 
directo con el aire a lo largo del ensayo. 

El valor de la tensión de deslizamiento fibra-matriz 
depende, en primer lugar, de las tensiones residuales, 
que provienen de la diferencia de coeficientes de 
dilatación térmica entre la fibra y la matriz (mayor en 
esta última). En el proceso de fabricación (la matriz se 
infiltra en estado líquido), el material se procesa a 
temperaturas superiores a la temperatura de transición 
vítrea de la matriz, con lo que, al enfriarse, ésta tiende 
a contraerse más que las fibras, produciéndose unas 
tensiones residuales que comprimen a la fibra. Así, al 
incrementarse la temperatura de ensayo, disminuyen las 
tensiones residuales y, por tanto, la intercara está 
menos comprimida por la matriz. Por tanto, es lógico 

suponer que el valor de la tensión de deslizamiento 
debe disminuir con la temperatura. 

Por otro lado, es también importante considerar que la 
intercara del CAS/SiC está compuesta fundamen
talmente por carbono, que proviene de una reacción 
química espontánea, producida durante el proceso de 
fabricación [7]. Esta capa de carbono ejerce de 
lubricante entre la fibra y la matriz, de forma que 
disminuye el valor de la tensión de deslizamiento. Sin 
embargo, el carbono de la intercara, al entrar en 
contacto con el oxigeno a alta temperatura, reacciona y 
se convíerte en CO ó C02, quedando la intercara sin el 
elemento lubricante. En estas condiciones, se puede 
esperar que se produzca un incremento en el valor de la 
tensión de deslizamiento. Pero, al incrementarse la 
velocidad de deformación, el oxígeno está menos 
tiempo en contacto con el carbono, con lo que este 
fenómeno puede no producirse. 

A temperatura ambiente, la tensión de deslizamiento 
permanece prácticamente constante hasta los 0'01 s·1 

de velocidad de deformación (en tomo a 7'5 MPa); sin 
embargo, a 2 s·1

, su valor se incrementa de forma 
significativa (hasta más de 9 MPa). Este fenómeno 
puede ser debido a la transición de un rozamiento 
estático a uno dinámico. 

A 500° C, la relajación de tensiones residuales deberla 
producir una reducción en los valores observados; sin 
embargo, a velocidad cuasi-estática, 0'0005 s·1

, se 
observa que el valor (8'3 MPa) no sólo no ha 
disminuido sino que, incluso, aumenta respecto al 
observado a temperatura ambiente. Como ya se ha 
mencionado anteriormente, la causa de este aumento 
parece estar ligada a la oxidación del carbono presente 
en la intercara, que ejercía una función lubricante. Sin 
embargo, al aumentar la velocidad de deformación 
hasta 1 s·1

, esta oxidación no tiene lugar por falta de 
tiempo (el ensayo dura unos 10 milisegundos), con lo 
que el valor de la tensión de deslizamiento cae hasta 
unos 5 MPa. Por tanto, a esta temperatura, influye más 
la presencia de la intercara de carbono que la aparición 
del rozamiento dinámico. 

A 700° C no existen prácticamente tensiones residuales, 
con lo que la tensión de deslizamiento cae de forma 
importante (en tomo a 3 MPa) para las dos condiciones 
de velocidad de deformación estudiadas. En este caso, 
al ser muy pequeñas las tensiones residuales, el efecto 
de la desaparición de la intercara de carbono es 
parecido al del rozamiento dinámico. 

Finalmente, a 900° C, los mecanismos se complican de 
forma importante, debido a varios efectos. Por un lado, 
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a velocidad cuasi-estática (0'0005 s'1), no llega a 
producirse deslizamiento en la intercara, debido a que 
ésta no se despega. En otros trabajos anteriores [10-ll], 
se observó que la degradación de las fibras a esta 
temperatura da lugar a la formación de óxido de silicio 
en la intercara, que pega las fibras a la matriz, e impide 
la deflexión de la grieta. De hecho, en estas 
condiciones, el material presentó un comportamiento 
similar al de las cerámicas monolíticas. En este 
contexto, no tiene sentido hablar de deslizamiento 
fibra-matriz, con lo que los valores presentados para la 
tensión de deslizamiento (0'3 MPa) no tienen sentido 
físico. 

Sin embargo, al incrementarse la velocidad de 
deformación, las fibras no llegan a degradarse por 
contacto con el oxígeno del aire, con lo que \'Uelve a 
tener sentido el hablar de deslizamiento en la intercara. 
En estas condiciones se han obtenido valores en torno a 
los 3 '3-3 '4 MPa para dos velocidades de deformación 
diferentes (0'01 y 2 s'1). Estos valores se hallan en el 
orden de magnitud de los obtenidos a 700° C, lo cual 
parece lógico, al hallarse ambas temperaturas cercanas 
a la temperatura de transición vítrea de la matriz (750-
7800 C). 

5. CONCLUSIONES 

Se ha comprobado que existe una cierta correlación 
entre los valores de la tensión de deslizamiento de la 
intercara fibra-matriz y la densidad de energía 
absorbida en un ensayo. Esta relación es debida al 
espaciado de grietas de saturación de la matriz, 
directamente dependiente de la tensión de 
deslizamiento, y que además es uno de los principales 
contribuyentes al total de energía absorbida en un 
ensayo [ 12]. 

En los casos en los que el comportamiento del material 
no resulta pseudo-tenaz, éste no se ve afectado por la 
tensión de deslizamiento. Esto es debido a que, al no 
producirse la deflexión de la grieta en la intercara, no 
se produce el despegue de la misma y, por tanto, no 
tiene lugar el deslizamiento entre la fibra y la matriz. 
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EFECTO DEL CONTENIDO DE HUMEDAD EN EL COMPORTAMIENTO EN 
FATIGA DE LA POLIAMIDA 6 REFORZADA CON FIBRA DE VIDRIO 

l. Carrascal, J.A. Casado, J.A. Polanco, F. Gutiérrez-Solana y L. Sánchez 

Departamento de Ciencia e Ingeniería del Terreno y de los Materiales 
Universidad de Cantabria 

E.T.S. Ing. Caminos, Canales y Puertos. Avda. Los Castros s/n, 39005. Santander 

Resumen. La poliamida (PA) 6 reforzada con fibra de vidrio se emplea, entre otras aplicaciones, para 
inyectar piezas de alta responsabilidad de sujeciones de vía de ferrocarril. Su carácter higroscópico le hace 
susceptible de sufrir variaciones considerables, tanto dimensionales como de sus propiedades mecánicas, al 
ser capaz de absorber humedad durante su normal funcionamiento. 

En este trabajo se presenta la caracterización mecánica en fatiga de la PA 6, con diferentes contenidos cb 
humedad, reforzada con fibra corta de vidrio (35% en peso) e inyectada en probetas halteras normalizadas 
sometidas a cargas dinámicas alternas de tracción. Asimismo, se realiza un exhaustivo estudio 
fractográfico sobre las superficies de fractura de las probetas ensayadas, por medio de técnicas cb 
microscopía electrónica de barrido. 

Abstract. Fibre-glass reinforced Poliamide (PA) 6 is used, among other applications, for injecting high 
responsibility parts in railway fastenings. Its hygroscopic nature makes it susceptible to suffering 
dimensional variations and important changes in its mechanical characteristics dueto its ability to absorb 
moisture. 

This work presents the fatigue characterization with different moisture contents of PA 6 reinforced with 
short fibre glass (35% by weight) and injected into normalized tensile strength specimens subjected to 
alternate dynamic tensile loading. An exhaustive fractographic study was also performed on the fracture 
surfaces of the tested specimens using scanning electron microscope techniques. 
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l. INTRODUCCIÓN Y OBJETIVO 

En las moléculas de P A el carácter fuertemente polar cb 
los grupos amida origina fuertes atracciones entre 
grupos análogos consecutivos, estableciéndose puentes 
de hidrógeno entre moléculas contiguas alineadas. La 
existencia de estos puentes originan la absorción cb 
agua exclusivamente en grupos que quedan en zonas 
amorfas, sustituyendo el puente amida-amida por el cb 
amida-agua [1]. 

anteriores, sólo se conseguirá un contenido de humedad 
del 4.6% [2]. 

Este carácter higroscópico de laPA 6 puede afectar a las 
propiedades mecánicas de componentes estructurales cb 
alta responsabilidad inyectadas con dicho material, 
como es el caso de las piezas aislantes de sujeción cb 
vía de ferrocarril que, entre otras solicitaciones, se 
encuentran sometidas a variaciones cíclicas de tensión o 
defonnación que podrían originar su fallo por fatiga en 
serVICIO. 

La absorción de agua en la PA 6 varía según el estado 
de las condiciones ambientales, incrementándose con el 
aumento de la temperatura y de la humedad relativa. En 
condiciones de equilibrio a 20°C en atmósfera 
controlada del 35% de humedad relativa se consigue un 
contenido de humedad próximo al 2%, pudiendo 
modificarse hasta el 10.2% después de una inmersión en 
agua a 23°C durante 160 días. La cantidad de humedad 
absorbida disminuirá con el contenido en fibra de vidrio 
del material compuesto. Si laPA 6 se refuerza con un 
40% de fibra de vidrio, en las mismas condiciones 

La posibilidad de que un elemento estructural inyectado 
con PA 6 reforzada con fibra de vidrio absorba agua 
bajo condiciones ambientales de trabajo, impulsó la 
realización de un estudio estadístico sobre piezas 
aislantes de sujeción de vía de ferrocarril procedentes d: 
diferentes puntos geográficos del territorio español. Los 
resultados del citado estudio se presentan en la figura 1, 
hallándose valores del contenido de humedad, H(% ), 
comprendidos entre 1.74 y 2.83%. 

Tarragona 2.83% 

Despeñaperros (Jaén) 2.69% 

Silla (Valencia) 2.17% 

Valladolid 1.95% 

Villena (Alicante) 1.74 'lo 

o 0.5 1.5 2 2.5 

Humedad (%) 

Fig. l. Variación del contenido de humedad 

El objetivo de este trabajo es caracterizar el 
comportamiento en fatiga de laPA 6 reforzada con fibra 
de vidrio en función de la humedad que contiene, 
variable con las condiciones ambientales. 
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2. MATERIAL ENSAYADO 

Para el desarrollo del presente estudio se empleó PA 6 
reforzada con un 35% en peso de fibra corta de vidrio 
con diferentes contenidos de humedad. 

El material se inyectó en probetas de tracción 
normalizadas (halteras) de 40.4 mm2 de sección, con la 
geometría establecida según norma UNE 53.280-79 [3], 
de forma que la fibra corta de vidrio se orientó 
paralelamente al eje longitudinal de las mismas. 

A tenor de los resultados observados en la figura 1, se 
estudió el comportamiento del material bajo cuatro 
cantidades diferentes de agua absorbida: O, 1, 2 y 3%. 
Para dotar a las probetas con estos grados de humedad, 
previamente se sometieron a un tratamiento de secado 
en estufa a 90°C durante 9 días y, posteriormente, se 
introdujeron en un baño de agua a 40°C del que se 
extrajeron a medida que adquirían el contenido cb 
humedad deseado. Durante el estudio las probetas se 
mantuvieron almacenadas en bolsas herméticamente 
cerradas a fin de preservar su contenido de humedad. 

3. TÉCNICAS EXPERIMENTALES 

Previamente a la caractelización en fatiga se realizaron 
ensayos convencionales de tracción y de impacto a la 
tracción a fin de establecer la variación de los 
parámetros mecánicos en régimen estático y dinámico 
en función del contenido de humedad presente en el seno 
del material. 

Para la caracterización dinámica en fatiga se realizaron 
dos tipos de ensayos diferentes: 
• Ensayo Locati [4] 
• Ensayo de fatiga convencional sobre probeta entallada. 

La metodología del ensayo Locati consiste en aplicar 
una fuerza máxima escalonada y creciente a partir de un 
valor inferior al límite de fatiga, durante un número 
constante de ciclos a una frecuencia determinada. En 
este estudio se aplicaron bloques de ondas senoidales cb 
20.000 ciclos a la frecuencia de 5 Hz. La carga mínima 
se mantuvo constante en todos Jos ensayos e igual a 
0.3 kN (7.42 MPa). Por otro lado, la carga máxima se 
incrementó en 0.2 kN para cada escalón de carga desde 
el valor inicial de 2.4 kN. La figura 2 indica 
esquemáticamente cómo varía la fuerza aplicada en cada 
escalón o bloque de carga. 
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Fig. 2. Variación de la carga aplicada 

Este tipo de ensayo se presenta como alternativa a la 
curva de Wi::ihler, permitiendo estimar de forma rápida, 
con único ensayo, el límite de endurancia del 
componente en estudio. Asimismo, permite comparar 

cómodamente los diferentes parámetros dinámicos 
determinados en cada uno de Jos ensayos realizados. 

La tabla 1 muestra de forma resumida los parámetros 
empleados en este ensayo. En la misma se indica el 
número del escalón de carga aplicado, la fuerza y la 
tensión máxima (P max• crmax), la fuerza y la tensión 
media (P m• crm) y la amplitud de la fuerza y de la 
tensión aplicadas (P., cr.). 

Tabla l. Parámetros empleados en el ensayo Locati 

Ese. Intervalo pmax {jlnax pm crm P, cr, 
riclo·(l01 (k N) (MPa) (k N) (MPa) (kN) (MPa) 

1 0-20 2.4 59.41 1.35 33.42 1.05 26.00 

2 20-40 2.6 64.35 1.45 35.89 1.15 28.47 

3 40-60 2.8 69.31 1.55 38.37 1.25 30.94 

4 60-80 3.0 74.26 1.65 40.84 1.35 33.42 

5 80-100 3.2 79.21 l. 75 43.32 1.45 35.89 

6 100-120 3.4 84.16 1.85 45.79 1.55 38.37 

7 120-140 3.6 89.11 l. 95 48.27 1.65 40.84 

8 140-160 3.8 94.06 2.05 50.74 l. 75 43.32 

9 160-180 4.0 99.01 2.15 53.22 1.85 45.79 

10 180-200 4.2 104.0 2.25 55.69 1.95 48.27 

Con el propósito de conocer la evolución continua de la 
temperatura de la probeta a lo largo del ensayo se 
colocó un termopar que incorpora una resistencia 
sensitiva en contacto con la superficie del material. 

Por otro lado, se realizaron ensayos de fatiga sobre 
probetas entalladas con la finalidad de estudiar la 
influencia del contenido de humedad en el mecanismo de 
propagación de fisuras. Para ello, se aplicaron ondas 
senoidales de amplitud constante entre valores de 0.3 y 
1.9 kN con una frecuencia de 5 Hz. 

Las entallas se realizaron empleando una cuchilla 
incorporada al pistón de una máquina de ensayo, para 
obtener una profundidad de entalla controlada, próxima a 
los 2 mm. 

Por último, sobre la superficie de rotura de las probetas 
ensayadas se realizó un análisis fractográfico por medio 
de técnicas de microscopía electrónica de barrido (MEB). 

Para la realización de los ensayos se empleó una 
máquina universal de ensayo servohidráulica INSTRON 
8501, de 100 kN de capacidad y un equipo d: 
extensometría del mismo fabricante de 12.5 mm de base 
nominal y ±5 mm de recorrido. Las condiciones 
ambientales de temperatura y humedad relativa se 
mantuvieron entre los intervalos de 20±2°C y 65±5%, 
respectivamente, durante la totalidad de los ensayos. 

4. RESULTADOS Y ANÁLISIS 

4.1. Ensayos de tracción e impacto a la tracción 

Las figuras 3 y 4 muestran los registros tensión (cr)
deformación (E) obtenidos en los ensayos de tracción e 
impacto a la tracción. En régimen estático el aumento 
de humedad provoca una flexibilización del material 
(caída del modulo de elasticidad, E) y una disminución 
del límite elástico y de la resistencia a la rotura, 
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mientras que la deformación en rotura aumenta 
considerablemente. En régimen dinámico, se observan 
las mismas pautas de comportamiento, aunque la 
capacidad de deformación es prácticamente independiente 
de la humedad. 
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Fig. 3. Ensayo de tracción 
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Fig. 4. Ensayo de impacto a la tracción 

En el gráfico de la figura 5 se representa la variación 
porcentual de los parámetros mecánicos (estáticos y 
dinámicos) medidos anteriormente con respecto a los 
valores obtenidos para la condición H=O%. Se observa 
para H= 1 '7o una variación de los parámetros en torno al 
15%, para H=2'7c cercanas al 35%, mientras que para 
H=3% existe una mayor dispersión, registrándose un 
intervalo de variación entre el 40 y el 60%. 

e'" <ll"C 
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'ü T5 

·~ ~ ·40 
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Fig 5. Variación de parámetros respecto aH= 0% 

4.2. Ensavos Locati 

En los ensayos realizados se registraron datos de ondas 
completas cada 500 ciclos, almacenándose 50 puntos 
por onda de carga y de deformación, además de la 
temperatura, permitiendo representar la evolución re 

todos los parámetros a lo largo del ensayo. En la figura 
6 se muestra el progreso de las deformaciones medias 
(Em) y de las amplitudes de deformación (E.), así como 
el de la temperatura con el número de ciclos aplicado 
para cada uno de los contenidos de humedad estudiados. 

2 Em-- Ea ......•. T"-
50 

1.6 
45 ...¡ 

<1> 

1 % 3 
1.2 'tl 

40 <1> - ¡;: ::!1 e_. 2' 
w 0.8 35 .... 

Cl 

30 
'O 
C') 

25 

o 
o 4 10' 8104 1.2105 1.6105 2105 

N (ciclos) 

Fig. 6. Ensayo Locati 

Según se observa existe un escalón de carga crítico para 
cada una de las humedades a partir del cual los valores 
de los parámetros medidos pierden su estabilidad y 
crecen con una velocidad crítica que precede a la rotura 
de la muestra. Para la condición H=3% existe una clara 
tendencia al fallo en el primer escalón, por lo que se 
realiza un nuevo ensayo Locati, para este caso, 
comenzando dos escalones por debajo, es decir, con 
cargas máximas de 2 y 2.2 kN. 

Se comprobó que la aplicación de dos nuevos escalones 
influye, ligeramente, sobre la deformación media, 
mientras que la temperatura y la amplitud 
permanecieron inalteradas. Por lo tanto, se consideró el 
primer bloque como escalón de carga crítica debido a 
que la deformación media en el segundo es muy elevada. 

De este modo, es posible establecer a partir de las 
consideraciones previas un nivel de variaciones re 
tensiones crítico, b.cr,, que determina el valor de la 
resistencia a la fatiga del material. 

Los resultados obtenidos en los ensayos Locati se 
resumen en la tabla 2, donde se indican con el subíndice 
"e" los parámetros críticos de b.cr, T, Em y E •. 

Tabla 2. Resumen ensayo Locati 

H t.cr, T, E.m,c Ea, e 

(%) (MPa) (oC) (%) (%) 

o 86.63 28.5 0.65 0.45 

1 71.78 30.5 0.70 0.42 

2 56.93 30.0 0.80 0.55 

3 42.08 27.5 0.75 0.35 

La vanacwn de la tensión crítica o del límite re 
endurancia estimado es lineal respecto al contenido re 
humedad expresado en %. En la figura 7 se muestra 
dicha variación así como la ecuación que rige dicho 
comportamiento. Esta relación podrá extrapolarse hasta 
la condición de saturación próxima al 5%. 
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Fig. 7. Variación del ~crc en función de H 

A la vista de los resultados, tanto la deformación como 
la temperatura son parámetros que establecen un índice 
de fallo. La deformación media crítica se situó en torno 
al 0.7% y la amplitud alrededor del 0.45%. En cuanto a 
la temperatura máxima, ésta rondó los 30°C, 
correspondiéndose con la temperatura de transición 
vítrea, Tg, que para la PA 6 se sitúa entre 25 y 30°C. 
Sin embargo una disminución en el contenido ce 
humedad incrementa la Tg, llegando a alcanzar los 
60°C, característica que no se refleja en los resultados 
obtenidos del ensayo Locati. 

Es interesante analizar la evolución de relación fuerza
deformación a medida que transcurre el ensayo. En el 
proceso de carga y descarga se produce una histéresis 
creciente con el número de ciclos según se muestra en 
la figura 8 para el caso H = 3%. 
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Fig. 8. Evolución de los ciclos de carga 

Se comprueba que a medida que transcurre el ensayo el 
área encerrada por los bucles es más grande, están más 
distanciados del origen y su inclinación se hace más 
acusada. La separación· entre los bucles marca la 
deformación remanente o la evolución de la deformación 
media y la inclinación (tg a) indica la amplitud de la 
onda de deformación. La evolución de estos dos 
parámetros es similar a la establecida en la figura 6. Por 
otro lado, el bucle representa una energía, es decir, el 
trabajo absorbido en el material en un ciclo de tensión. 
Una parte de esta energía se utiliza en producir una 
ligera deformación plástica o remanente y la otra se 
disipa en forma de calor. Esta energía perdida en forma 
de calor se relaciona con la fricción interna del material 
y el amortiguamiento interno elevando la temperatura 
de la probeta [5]. Si se representa en un gráfico la 
evolución de la temperatura y el área de los bucles 

frente al número de ciclos se puede observar una total 
coincidencia en su evolución según se advierte en la 
figura 9. 
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Fig. 9. Equivalencia entre T y energía disipada 

4.3. Ensayos de fatiga sobre probeta entallada 

En la figura 1 O se representa la evolución de la 
deformación en el material con el número de ciclos 
aplicado en función de su grado de humedad. Los 
resultados indican una disminución de la vida en fatiga 
del material al aumentar su contenido de humedad, 
como previamente se observó en los ensayos Locati 
realizados sobre probetas no entalladas. 

o 3ooo 5ooo gooo 1.2 1 o' 1.s 10' 
N (ciclos) 

Fig. 10. Fatiga sobre probeta entallada 

4.4. Propagación 

La macro grafía de la figura 11 muestra las superficies de 
fractura de cuatro probetas entalladas con diferentes 
contenidos de humedad y el no de ciclos de rotura (NR) 
de cada una de ellas. 

e 

b 

a 

0% 1% 
NR: 14.445 NR: 11.679 

Fig. 11. Macrografía de las superficies de rotura 
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Como se puede apreciar aparecen tres zonas claramente 
diferenciadas a simple vista por su tonalidad. Estas 
zonas serán denominadas "a", "b" y "e" empezando por 
la contigua a la entalla. 

Para comprender mejor la morfología de cada una cb 
estas zonas se seguirá el esquema de las figuras 12 y 13 
en las que se muestra una evolución de las superficies 
en función de la curva de comportamiento E-N y el 
aspecto final de dichas zonas tras la rotura. 

I ...._ 
III 

I) Zona a 

II) Zona b 

========>-o o o' •. 

III) '------,'----- Zona b 
aoa, .. Zonac 

Fig. 12. Esquema de formación de las diferentes zonas 

Fig. 13. Esquema de las diferentes zonas de rotura 

La morfología de la zona a corresponde a la primera 
parte de la curva de la figura 12, es decir, al tramo donde 
la pendiente de la misma se mantiene constante (1). Se 
trata de un crecimiento de fisura lento que poco a poco 
va agotando la sección recta de la probeta. Como puede 
observarse en las figuras 13 y 14, esta zona se 
corresponde con una superficie de rotura más bien lisa, 
con poco relieve, en la que la matriz está muy poco 
deformada y las fibras aparecen rotas en el plano de la 
fisura o arrancadas, presentando una escasa longitud al 
descubierto. En la probeta con H = 3% esta zona es 
prácticamente inapreciable, aumentando su tamaño 
conforme disminuye H, alcanzando el máximo en la 
probeta seca. 

Fig. 14. Zona a 
(x 100 y x500) 

Fig. 15. Zona b 
(x100 y x500) 

Fig. 16. Zona e 
(x100 y x500) 
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La zona b se corresponde con el tramo II de la curva de 
la figura 12, donde la pendiente se hace creciente. Su 
desarrollo se genera a partir de pequeños huecos que 
aparecen en el fondo de fisura según se esquematiza en 
dicha figura, dando lugar a la creación de pseudo-fisuras 
o "crazes". La coalescencia de las mismas debilita el 
ligamento resistente (fisura cohesiva), provocando 
deformaciones elevadas acompañadas de aumentos en la 
temperatura, debido al mayor estiramiento de las 
cadenas moleculares, que provoca que el material se 
torne más blando y deformable. Este ciclo termina con 
la rotura del material. Como se observa en las figuras 
13 y 15, el aspecto característico de la superficie d! 
rotura presenta una matriz muy deformada. Por otro 
lado, las fibras aparecen enteras y sin restos de interfase 
adherida a su superficie. Esta morfología, por lo 
general, no aparece en las probetas secas, mientras que 
en las húmedas ocupa prácticamente la totalidad de la 
superficie. Este fenómeno puede favorecerse por el 
efecto dañino que la humedad ejerce sobre la interfase 
fibra-matriz, reduciendo el efecto reforzante de las fibras 
al disminuir su adherencia con la matriz [6]. 

La zona e es la zona última o de rotura y sobreviene 
cuando Jos huecos generados en la zona b son lo 
suficientemente grandes como para que la sección neta 
no resista las cargas aplicadas. Esta zona es muy 
parecida morfológicamente a la zona a, en cuanto que la 
matriz se rompe frágilmente. La diferencia radica en que 
esta rotura se produce en un único ciclo y el relieve re 
la fractura es un poco más acusado, mostrando varios 
planos de rotura. Las fibras no aparecen rotas, sino que 
se han desgarrado de la matriz, apareciendo con mayor 
longitud visible que en la zona a. Del mismo modo, Jos 
huecos se manifiestan con mayor profundidad. 

5, CONCLUSIONES 

El desarrollo del estudio realizado sobre el material re 
PA 6 reforzado con fibra de vidrio pern1ite establecer las 
siguientes consideraciones: 

• Su carácter higroscópico provoca variaciones en sus 
dimensiones y en sus propiedades mecánicas. 

• El aumento de humedad provoca que su resistencia a 
la tracción y al impacto disminuyan, al igual que su 
rigidez, incrementando su deformación en rotura. 

• La presencia de humedad reduce su tiempo de vida en 
fatiga, de tal modo que su límite de endurancia 
disminuye linealmente con el aumento de dicho 
dtefttrparámetro. 

• El comportamiento mecánico en fatiga de la PA 6 
está biunívocamente relacionado con la variación 
tém1ica sufrida por el material, debido al carácter 
termoplástico del mismo. Cuando el material 
alcanza valores de temperatura próximos al de la TP 
sufre una variación importante en sus propiedades 
mecánicas. 

• La superficie de fractura del material ensayado a 
fatiga presenta tres zonas diferentes: 

-Zona a: superficie que presenta una morfología 
de aspecto frágil, cuya extensión aumenta al 
descender el contenido de humedad. 

-Zona b: superficie de aspecto dúctil generada a 
partir del desarrollo de una fisura cohesiva, cuya 
extensión disminuye, o no existe, al descender el 
contenido de humedad. 

-Zona e: es la zona de rotura producida en el 
último ciclo y morfológicamente es similar a la 
zona a, presentando en este caso un aspecto re 
desgarro. En probetas con humedad abundante 
esta zona es muy pequeña. 
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ANALISIS "POST-MORTEM" DE ROTURAS INTERLAl\1INARES PROVOCADAS BAJO FATIGA EN 
MATERIALES COMPUESTOS CARBONO/EPOXI. 

J.l\1. Pintado Sanjuanbcnito y F. Cabrerizo García. 

Instituto Nacional de Técnica Aerocspacial Esteban Terradas (INTA) 
Arca de Materiales Compuestos 

División de Materiales y Estructuras 
era. Ajalvir P.K. 4, 28850 Torrejón de Ardoz MADRID 

Resumen. El presente trabajo pretende, por una parte, continnar la existencia de caracteres microfractográficos 
típicos de fracturas interlaminares provocadas bajo fatiga y modo-II de apertura de grieta, previamente 
identificados en el caso de una matriz epoxi sin modificar, para el caso de una matriz epoxi modificada para 
mejorar tenacidad y, por otra parte, tratar de hallar diferencias en la morfología de los rasgos 
microfractográficos indicativos de fallo bajo cargas cíclicas, al variar, para cada tipo de matriz epoxi, el 
valor de la relación entre los valores máximo y mínimo de flecha de la probeta durante la aplicación de los 
ciclos de carga. Se discuten e ilustran con fotografías obtenidas mediante microscopio electrónico de barri
do los detalles mencionados y puede concluirse que, al menos para la matriz modificada estudiada, sí se 
hallan los mismos rasgos microfractogrúficos ligados a roturas bajo fatiga y, además, dichos rasgos permi
ten realizar afirmaciones sobre las condiciones de carga que provocaron la rotura y arrojan luz en relación · 
con los micromecanismos que los produjeron. 

Abstract. Two are the main goals of this work. First one is to coniirm that typical mode-11 interlaminar 
fatigue microfractographical features found on a non-modified epoxi matrix previously investigated, are 
also found on a moclified matrix for toughness improvement. Second one is to fine!, for every matrix type, 
possible morphological differences ofthe typical fatigue features when maximal to minimalload application 
central point deflexion ratio changes. Above mentioned details are discussed and illustrated by means of 
SEM pictures and it can be concluded that for the modified epoxy matrix investigated, same 
microfractographical features observed on the non-modified epoxy matrix are found and, in addition, features 
like "striations ' change its appearence when loading parameters change and give valuable information on 
the micromechanisms that die! produce the fractographical features. 

l. Il\TRODUCCION 

Por desgracia y al contrario ele lo que sucede en el caso de 
los materiales metálicos, hoy en día y en términos genera
les, la información disponible a la hora de utilizar con 
efectividad métodos fractográficos en análisis post-fallo 
de elementos de mecanismo o estructura realizados con 
materiales compuestos es insuficiente. Un problema típi
co a resolver en invesÍigaciones de fallos en los que se 
encuentran involucrados estos materiales estructurales es 
el poder identificar de modo fiable si las roturas presentes 
fueron consecuencia de crecimiento de daño por fatiga o 
se trata de una rotura por sobrecarga estática. 

Por todo ello y desde hace algunos ai'íos se planteó en el 
INTA la necesidad de trabajar en el desarrollo de una 
metodología que permitiera examinar e interpretar los 
caracteres fractográficos propios de estos materiales, cada 
vez más utilizados y no sólo en ingenios aeroespaciales. 
Como parte de ese esfuerzo se establecieron algunos pro
yectos en colaboración con Instituciones Nacionales y 
Extranjeras. 

Este trabajo muestra parte de los resultados obtenidos en 
el!NTA durante el desarrollo de un amplio programa so
bre "Fractura y Fatiga de laminados de fibra de carbono" 
realizado en colaboración con la Universidad de Oviedo 
(Proyecto CICYT MAT95-0613-C02-02), en particular en 
relación con la identificación de características 
microüactográficas sobre superficies de fractura provo
cadas bajo bajo modo-ll y cargas cíclicas en laminados de 
material compuesto carbono/epoxi, comentándose y mos
trándose la posible influencia de la naturaleza de la matriz 
epoxi (matriz modificada para mejorar tenacidad frente a 
matriz sin modificar) sobre los caracteres 
microfractográficos ("estriaciones") que permiten identi
ficar un fallo in ter laminar por fatiga, al menos bajo modo
ll de apertura de grieta. Se comentan brevemente las con
diciones de observación empleadas y el posible significa
do de los detalles observados en relación con el material y 
las condiciones del ensayo. 

Tras las investigaciones iniciales realizadas sobre mate
rial AS4/3501-6 y con valores de R == 0.167 y R = 0.250 
[1, 2], surgieron preguntas tales como si los caracteres 
microfractográficos observados ("estriaciones" y "guija-
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rros" o resíduos de matriz) seguían estando presentes y 
con qué variaciones, tanto para el mismo material pero 
con diferentes valores de R (en particular para valores 
negativos), como para otros materiales diferentes. 

Asimismo se planteó la conveniencia de tratar de explicar 
el modo en que se producían las "estriaciones" de fatiga 
observadas en las improntas de fibras y los "guijarros" 
que cubrían las caras de fractura, tratando de ligar estos 
caracteres microfractográficos con los posibles 
micromecanismos que los producían, para intentar expli
car su morfología y cómo y porqué cambia ésta en fun
ción del tipo de matriz y condiciones del ensayo. Todo 
ello ha llevado a un programa de investigación del que en 
este trabajo se presenta una parte de los resultados obteni
dos hasta la fecha. 

2.l\IATERIALES UTILIZADOS YPREPARACION 
DE PROBETAS. 

Para desarrollar la fase experimental de la presente inves
tigación se eligieron dos matrices epoxi diferentes pero 
reforzadas ambas con las mismas fibras continuas de car
bono. Ambos materiales compuestos, en forma de 
preimpregnado unidireccional, fueron adquiridos de la 
compañía Hexcel, estando el primero de ellos constituido 
por una matriz epoxi sin modificar, en concreto la 3501-6 
(epoxi del tipo tetra glicidilmetilen dianilina), reforzada 
con fibras continuas de carbono Hexcel AS4 (precursor 
PAN) de alta resistencia y deformación a rotura y tratadas 
superficialmente (oxidación) para mejorar la resistencia 
en cortadura y tracción transversal del material com¡mes
to. Aplicaciones típicas de este material son elementos de 
estructura primaria y secundaria de sistemas espaciales y 
aquéllas en las que se requiere bajo peso y elevada rigidez 
en medios ambientes de servicio con temperaturas de hasta 
!65°C. 

El segundo material, a base de una matriz base epoxi 
modificada para mejorar tenacidad y agente de curado base 
a mina, en concreto la Hexcel8552, reforzado también con 
tíbras contínuas de carqono AS4, es un material con bue
nas propiedades de tolerancia al daii.o y resistencia a im
pacto, ampliamente utilizado en aplicaciones 
aeroespaciales e industriales con temperaturas de servicio 
de hasta 120°C. 

Los paneles de material carbono/epoxi se laminaron en 
Zona Limpia existente en las instalaciones del Area de 
Materiales Compuestos del INTA y ambos materiales se 
curaron a temperatura de 180°C, empleando un autoclave 
controlado mediante ordenador, utilizando un ciclo de 
curado estándar en la Industria Aeroespacial para los ma
teriales seleccionados y para aplicaciones en estructura 
pnmana. 

Todos los paneles ele ambos materiales, de dimensiones 
350 mm por 300 mm y con un espesor de 5'6±0'2 mm se 
realizaron a base de 30 capas con secuenci.as de 
apilamiento [O] 

15
,, introduciendo en el plano medio de 

todos ellos una lámina de tejido teflonado de espesor 20 
11m y dimensiones adecuadas para disponer en las probetas 
de una delaminación iniciadora apropiada. 

La calidad de los paneles se establece mediante inspec
ción visual, los registros del ciclo de curado, medidas de 
espesores y contenidos volumétricos en fibra y en 
microvacíos, en base a los registros y experiencia previa 
en relación con estos materiales de que se dispone en el 
INTA. En el momento de escribir esta presentación, no se 
dispone aún de los contenidos volumétricos en fibra y 
microvacíos de los paneles, aunque nominalmente se es
pera sean de alrededor del 60% y menor del 1% respecti
vamente. 

Los paneles se recantearon a 300 mm por 260 mm para 
eliminar los bordes y ajustar la longitud de la clelaminación 
artificial, cortándose posteriormente de ellos mediante 
disco diamantado, tanto las probetas para determinación 
de contenido volumétrico en fibra y microvacíos, como 
las probetas de tipo "Flexión con Entalla Final" ele forma 
rectangular y dimensiones 160±lmm en longitud y 25±0.5 
mm en anchura y de forma que la delaminación artificial 
iniciadora situada en el plano medio de cada probeta tu
viera una longitud de 55 mm. y situada en uno de los ex
tremos de cada probeta [3]. El corte se realizó mediante 
una sierra puente especial dotada de varios discos 
diamantados en paralelo y utilizando fluido refrigerante. 
i'Jo se realizó un pulido final de los cantos ele las probetas 
y cada una de ellas fué convenientemente identificada y 
medida antes de proceder a su acondicionamiento previo 
al ensayo mecánico. 

Finalmente y antes de comenzar los ensayos, la 
clelaminación iniciadora situada en el plano medio de cada 
probeta, fué prolongada unos mm bajo moda-l con una 
máquina universal de ensayos, a fin de lograr un fondo de 
grieta interlaminar "natural" y evitar los problemas aso
ciados a un fondo "artificial" de grieta iniciadora, rico en 
matriz y por tanto no representativo de una delaminación 
real producida en servicio. 

3. PROCEDIMIENTOS EXPERIMENTALES .. 

Los ensayos de flexión cíclica de probetas con "entalla 
final" (FEF) se realizaron a temperatura ambiente 
(23±3°C) y humedad relativa del 50± 10%, utilizando una 
máquina universal de ensayos hidraúlica controlada me
diante ordenador y un utillaje de ensayo especialmente 
diseñado para realizar ensayos de flexión en tres puntos 
bajo cargas cíclicas con valores de R negativos y cons
truido en ellNTA [3]. 
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Se realizaron ensayos con fmma de onda de tipo sinusoidal 
y frecuencia de 5Hz, con valores de .R = O' 1 y -1 para 
ambos materiales y sobre material en condición «as 
received", en modo de control por desplazamiento. Todos 
los detalles experimentales y resultados obtenidos relati
vos a los ensayos de fatiga realizados sobre las probetas 
cuya investigación "post-mortem" se discute en el pre
sente trabajo, están detallados en la referencia [3]. 

Una vez finalizado el ensayo de fatiga, se terminaron de 
separar ambas caras de la fractura de fon11a manual y bajo 
modo-1, para proceder a su estudio fractográfico y tratar 
de identificar algún detalle típico de rotura bajo fatiga, 
detalle que pennitiría establecer, ante una rotura consu
mada, si lo fu¿ por sobrecarga estática o debido a cargas 
cíclicas. 

Para las observaciones fractográficas de las superficies 
de rotura, previamente recubiertas de Au mediante depo
sición ele vapor en alto vacío, se utilizó un microscopio 
electrónico ele barrido JEOL JSl\1-840, utilizando fila
mento de \V, un \'oltaje acelerador de 1 O KV, distancia de 
trabajo de 37 y 38 mm y como modo ele detección, el de 
electrones secundarios. 

4. RESULTADOS Y DISCUSIOl\'. 

Las roturas de btiga obtenidas durante los ensayos bajo 
moclo-II puro, tanto para el caso de la matriz epoxi sin 
modificar (350 1-6), como para la de tenacidad mejorada 
(8552) e independientemente del valor de "R" empleado, 
presentan una superficie de fractura que, en t¿rminos ge
nerales y para todos los casos considerados, resultan ob
jetivamente imposibles de diferenciar, mediante observa
ción macroscópica con ojo desnudo, de las CO!Tespondien
tes a sobrecarga estútica, detalle que coincide con obser
vaciones anteriores sobre material AS4/3 501-6 [ 1]. 

Para ambos materiales y en las dos condiciones de "R" 
utilizadas, una primera observación microscópica hasta 
unos 1000 aumentos de las superficies de fractura genera
das en fatiga bajo mod_o-li, muestra un aspecto genérico 
similar al observado en el caso de roturas quasi-estáticas 
en material AS4/350 1-6 [2]. El rasgo más sobresaliente 
que diferencia estas superficies de fractura de las corres
pondientes a sobrecarga estática, es la presencia de abun
dantes «residuos» de matriz sobre la superficie de fractu
ra, más o menos redondeados en función de la distancia al 
tina] de la grieta interlaminar bajo modo-II. Otra diferen
cia menos aparente es el que las escamas y veneras pre
sentan un aspecto dañado o «machacado», con sus bordes 
redondeados y con aspecto de estar deformados plástica
mente, tanto más cuanto más próximas se hallen del ori
gen de la grieta interlaminar. 

Una observación más cuidadosa pone de manifiesto unas 

marcas de aspecto más o menos parabólico y distribución 
periódica situadas en ocasiones sobre fibras semi en tenadas 
y, especialmente y con mucha mayor claridad y abundan
cia, sobre las improntas de fibras. Estas "estriaciones" son 
indicativas de fallo interlaminar por fatiga, al menos bajo 
modo-U y para material AS4/3501-6, [1]. Presentan su 
lado cóncavo apuntando hacia el origen de la delaminación 
y un espaciado que, siendo del orden del valor experi
mentalmente hallado para da/dN [1, 3], presenta .varia
ciones locales [1]. 

Parece claro, en base a la posición de la muestra respecto 
al detector de electrones secundarios, que la parte cónca
va de las líneas parabólicas que limitan cada estriación de 
fatiga, forma un «escalón» o declive con su normal dirigi
da en el sentido de la concavidad, es decir, moviéndose en 
el sentido de avance de la grieta, se «subirían los escalo
nes». 

Con cada ciclo de carga, la fibra se despega de la matriz 
(rotura interfacial) una distancia que será función del es
tado local de esfuerzos (suponiendo que la resistencia de 
la interfase sea constante), creciendo una grieta por la 
interi~1se (quizás sea más apropiado decir por la matriz 
justo junto a la interfase) y formando, por tanto, una 
«estriación» cuya anchura va creciendo al ir progresando 
la fractura de la matriz junto a la interfase, hasta que en el 
ciclo de descarga se disminuye el esfuerzo local crítico y 
la grieta se detiene, no aumentando más la anchura de la 
estriación. 

En definitiva, tres son los caracteres microfractogrúficos 
cuya presencia sobre una superficie de rotura interlaminar 
provocada bajo modo-JI indica cargas ele fatiga, en con
creto la presencia de resíduos cubriendo las caras de frac
tura, el aspecto deteriorado de las escamas y veneras y la 
presencia de estriaciones. El aspecto topográfico de estos 
caracteres en relación con su entorno puede arrojar luz 
respecto a los micromecanismos que los originaron y las 
posibles variaciones de morfología de estos caracteres, 
puede a su vez indicar variaciones en las condiciones de 
las cargas cíclicas, propiedades del material, medio am
biente de servicio ligado al fallo, etc .. 

A continuación se discutirán brevemente los detalles y 
diferencias ligados a cada uno de los caracteres 
microfractográficos recién citados en relación con los dos 
materiales investigados y los dos valores de "R" conside
rados para ambos materiales. 

4.1. Aspecto de los "resíduos" o restos de matriz 

Tomando como referencia el material AS4/3501-6 ensa
yado con R = 0.1, ya investigado previamente p_ara R 
=0.167 y R = 0.250 [ 1, 2] se corrobora la existencia gene
ralizada de resíduos sobre la superficie de fractura, resíduos 
que aparecen más irregulares cerca del final de la 



328 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 

Fig. l. Impronta de fibra y escamas dai'iadas cubietias por 
«fideos» en material AS4/350 1-6 (R = 0.1 ). 

delaminación y muy redondeados ("guijarros", figura 3) 
e incluso esféricos cerca del origen, presentando un as
pecto más fusiforme en la zona intermedia. 

En la zona final de grieta interlaminar de modo-II bajo 
cargas cíclicas se aprecia como detalle curioso y caracte
rístico el que sobre la superficie de rotura, aparecen con 
profusión una especie de "fideos" orientados perpendicu
larmente a las fibras, de diámetro y alargamiento varia
ble, aparentemente formados de matriz y que atraviesan 
improntas de fibras y zonas de escamas simultáneamente. 
El espaciado entre ellos es muy periódico. Al alejarse del 
final de la delaminación y hacia su origen, los "fideos" 
van apareciendo segmentados o fragmentados en su lon
gitud y, finalmente, dichos fragmentos adquieren el as
pecto de los residuos fusiformes. Parece como si fueran 
crestas de escamas rotas por el desplazamiento relativo 
de las caras de rotura que se van "amasando" y alargando 
debido al efecto de dicho desplazamiento relativo (efecto 
parecido al de plastilina amasada entre ambas manos), 
extendiéndose entre fibras e improntas y, finalmente, frag-

Ficr. 2. Impronta de fibra cubierta de estriaciones y esca-
"' mas dañadas cubiertas por «fideos» fragmentán

dose en material AS4/8552 (R = -1 ). 

mentándose en lo que serían los "resíduos fusifonnes" y 
"guijaiTos" de matriz hallados sobre las superficies de frac
tura. Los "fideos" se hallan tan sólo en los 2 ó 3 últimos 
mm del final de la grieta interlaminar y parecen menos 
abundantes al alejarse desde el eje de la probeta hacia 
ambos cantos. 

Los detalles recién indicados se ilustran en la figura 1, 
correspondiente una zona a unas 100-150 micras antes de 
la línea frontera modo-IVmodo-I, mostrando improntas 
de fibras y los "fideos" de matriz anteriormente descritos 
y apreciándose la fomm en que los fragmentos de esca
mas se van convirtiendo en "fideos". Estos detalles son 
perfectamente aplicables al caso del mismo matetial en
sayado con valor de R = -1 y asimismo aplicables alma
terial AS4/8552 ensayado tanto con R = 0.1 como R = -1 
(figura 2). 

4.2. Aspecto de !as "escamas" 

El material AS4/350 l-6 ensayado con R = 0.1, previa
mente investigado [ 1 ], presenta un considerable desgaste 
o dañado de las escamas (figura 3) que aparecen rectas y 
perpendiculares a las fibras, bastante machacadas y con 
sus cantos y bordes muy redondeados, con aspecto de es
tar incluso deformados plásticamente. En "valles" de la 
superficie de rotura, las escamas aparecen menos daña
das y en las zonas altas aparecen muy dañadas y, en los 
últimos milímetros de grieta, con fideos machacados. 

Las escamas aparecen bastante perpendiculares alylano 
medio de la superficie de laminada (quizás un efecto de su 
"desgaste"), formando respecto a ella un ángulo mucho 
mayor que el generalmente observado en fracturas por so
brecarga estútica y aparentemente mayor para el caso de 
R = -1 que para R = O. l. Presentan, además y general
mente, poco desarrollo (menor paraR= -1 que para R = 
0.1 ), son estrechas, muy periódicas y con espaciado pe
queño entre ellas (aparentemente menor paraR= -1 que 
paraR= 0.1). 

En relación con el material AS4/8552, puede aplicarse en 
términos generales lo recién indicado para AS4/3501-6, 
incluyendo las pequeñas diferencias comentadas en rela
ción con los ensayos para R = 0.1 y R = -1 y pudiendo 
quizús aventurarse para el caso de la matriz 8552, la im
presión de una mayor deformación plástica de la matriz 
en relación con la 3501-6. 

4.3. Aspecto de las "estriaciones" 

En trabajos anteriores se han mostrado "estriaciones" ha
lladas en fracturas interlaminares bajo modo-U y cargas 
de fatiga para material AS4/3501-6, ensayado con R = 
0.167 y R = 0.250 [ 1, 2], estriaciones halladas asimismo 
en el caso aquí considerado con R = 0.1. Para este mate
rial y valor de R y aun cuando resulta dificil localizar 
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Fig. 3. Inicio de la grieta interlaminar bajo fatiga y modo
II en material AS4/3 50 1-6 (R = O .1 ). 

estriaciones de fatiga junto al origen de la delaminación 
bajo cargas cíclicas en modo-Il (esporádicamente se apre
cian de fotma sutil y en general poco definida sobre algu
nas improntas de fibras como en la parte derecha de la 
impronta inferior de la figura 3), al avanzar desde dicho 
origen se hallan con claridad y en abundancia relativa 
estriaciones en improntas de fibras (figura 4). 

Detalle sistemáticamente observado en la investigación 
que se presenta es el que las estriaciones siempre parecen 
encontrarse claramente y bien marcadas justo donde co
mienza la impronta (figuras 7, 8 y 9) (cuando empieza la 
grieta interfacial) y luego parecen irse haciendo más te
nues hasta desaparecer. En algunas ocasiones se aprecia 
que tras "difuminarse" y llegar a casi desaparecer, reapa
recen y se hacen más nítidas, aunque finalmente acaban 
por desaparecer definitivamente. Analogamente y para el 
caso de las fibras que afloran a la superficie de rotura, las 
estriaciones aparecen (figuras 5 y 1 O) sobre la fibra 
aflorante justo junto al afloramiento de la fibra 
semienterrada (de hecho, ambos detalles son contraimagen 

~~,~e:."~" ··-~ 

Fig. 4. Aspecto de las estriaciones sobre la impronta de 
una fibra en material AS4/350 1-6 (R = 0.1 ). 

uno de otro). 

En ambos casos, pero ele forma más acusada para las fi
bras semienterradas, al desplazarse en el sentido de creci
miento de la grieta interfacial y desde el punto de emer
gencia de la fibra o de comienzo de marcado de la im
pronta, las estriaciones se van "difuminando" hasta des
aparecer, mucho más rápida y sistemáticamente en el caso 
de las halladas sobre fibras. En estas últimas, de vólver a 
enterrarse, cerca del punto de inmersión en la matriz no 
se han observado estriaciones. 

Si una impronta de fibra (cara sobre la matriz de la grieta 
interfacial) presenta una grieta transversal a ella, en oca
siones y a partir de dicho defecto vuelven a reaparecer 
estriaciones que, al ir avanzando por la impronta, acaban 
por hacerse mas tenues y, finalmente, desaparecer, pero 
sólo en el caso de que el defecto estuviera ya formado 
previamente a la formación de la impronta al irse sepa
rando la fibra de la matriz. 

Si antes de desarrollarse la rotura por la interfase fibra/ 
matriz lo suficiente como para que desaparezcan las 
estriaciones, la grieta interfacial se aproxima a otro de
fecto preexistente que intersecta su desarrollo (por ejem
plo un agrietamiento perpendicular a la fibra), las 
estriaciones se "acumulan" o disminuyen su espaciado al 
acercarse al defecto (figura 4). 

En la cara de rotura dominada por fibras semienterradas, 
estas aparecen en general desnudas de matriz. Si,.como 
parece deducirse de las observaciones realizadas, las 
estriaciones se forman por deformación plástica de la 
matriz, parece lógico sea necesario que exista una pelícu
la de matriz sobre las fibras para que sobre ellas se for
men estriaciones; sobre una fibra de carbono totalmante 
desnuda de matriz no parece posible se hallen estriaciones 
y quizás por ello se localicen con mucha mayor dificultad 
las estriaciones sobre fibras que sobre sus improntas co
rrespondientes. 

Fig. 5. Aspecto de las estriaciones sobre una fibra 
semi enterrada en material AS4/8552 (R = -1 ). 
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Fig. 6. Aspecto de las estriaciones sobre improntas de fi
bra en material AS4/8552 (R == 0.1 ). 

A la vista de las observaciones parece lógico pensar que a 
cada ciclo de carga le corresponde una estriación y que el 
espaciado entre estriaciones se corresponda con el valor 
local de da/dN pero como el espaciado entre estriaciones 
parece estar condicionado por detalles muy locales (dos 
improntas adyacentes presentan estriaciones con espacia
dos diferentes o una misma impronta muestra variaciones 
de espaciado oscilantes a lo largo de su desarrollo), salvo 
en zonas de improntas en que se mantiene uniforme y 
durante una cierta distancia dicho espaciado, el relacio
narlo con el crecimiento macroscópico de la grieta 
interlaminar puede conducir a conclusiones erróneas. 

Localmente se aprecian estriaciones de fatiga con la con
vexidad apuntando hacia el origen macroscópico de la 
delaminación, lo que indica inversión local del sentido de 
crecimiento de la grieta, posiblemente debido a haces de 
fibras puenteando ambas caras de la rotura (figura 6). 

Cuando el mismo material AS4/3501-6 se ensaya con un 

Fig. 7. Aspecto de estriaciones al comenzar una impronta 
de fibra en material AS4/3501-6 con R ==-l. 

Fig. 8. Aspecto de las estriaciones al comienzo de una 
impronta de fibra en material AS4/8552 (R == 0.1 ). 

valor de R = -1, el aspecto general de las estriaciones de 
fatiga cambia sustancialmente, presentando un aspecto pe
culiar, como redondeado y bastante ÍlTegular, con una apa
rente deformación plástica o desgaste de sus crestas, me
nos parabólicas y poco individualizadas, cruzándose a 
veces unas con otras, aspecto ilustrado en la figura 7, en 
la que la impronta superior parece lisa y sin estriaciones y 
la inferior que nace precisamente en el extremo izquierdo 
de la foto, presenta estriaciones muy poco espaciadas, con 
cierto entrecruzamiento y de topografia suave, como on
dulaciones. 

El material AS4/8552 ensayado con R == 0.1 nwestra 
estriaciones "de libro" en las improntas de fibra. Apare
cen en abundancia en toda la superficie de ti·actura y des
de muy cerca del origen de la grieta interlaminar, nítidas 
y claramente, muy suaves y regulares y con un espaciado 
muy pequeño, de unas dos décimas de micra, sin dañado 
y en todo similares a lo indicado para material AS4/350 1-
6 (figura 8). Se localizaron en algunos casos las 
contraimágenes de estas improntas y, en general, la fibra 
emergente correspondiente presenta una superficie lim
pia, lisa y sin trazas de nada parecido a estriaciones ni 
restos de matriz sobre ella, aunque en ocasiones, sí se 
observan sobre la superficie de la fibra estriaciones 
parabólicas que son como pequeñas crestitas de matriz. 
En estos casos se da la particularidad de emerger la fibra 
en una pequei'ia depresión de la superficie de rotura, pro
tegida del roce relativo de las caras de la rotura interfacial. 

Análogamente a lo comentado con el material de matriz 
3501-6, cuando el material AS4/8552 se ensaya con R ==-
1, la diferencia fundamental estriba en el aspecto de las 
estriaciones (figura 9), que aparecen defom1adas plásti
camente y como machacadas debido al roce relativo de 
ambas caras de la fractura interfacial. La figura 9 c·orres
ponde a la contraimagen de la figura 1 O y en la fibra cen
tral que aflora se aprecian muy tenuemente restos de 
estriaciones parabólicas sobre la supereficie de la fibra, 
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Fig. 9. Aspecto de las estriaciones al comenzar una im
pronta de fibra en material AS4/S552 con R = -1. 

Fig. 10. Contraimauen de la fi!.!ura anterior, mostrando 
estriaciones poco definidas sobre una fibra aflo
rante en material AS4/8552, ensayado con R =-l. 

pareciendo confirmarse la hipótesis de que esa especie de 
micro grietas que se observan en el fondo de las improntas, 
serían los "valles" entre estriaciones sucesivas "aplasta
das" y dañadas por la fibra desenterrada. Además, siguen 
la pauta que se comentó para las estriaciones de fatiga, es 
decir, empiezan a aparecer donde empieza a grabarse la 
impronta, para luego y según crece la grieta interfacial, 
acabar por desaparecer. 

COXCLUSIOXES. 

- Las roturas de fatiga consideradas en este trabajo, pre
sentan una superficie de fractura que resulta objetiva
mente imposible de diferenciar, mediante observación 
macroscópica con ojo desnudo, de la conespondiente a 
sobrecarga estática. 

- Se han localizado e identificado los rasgos 

microfractográficos característicos de fracturas 
interlaminares bajo cargas cíclicas y modo-II para ma
terial AS4/3501-6 y R = 0.167 y 0.250, asimismo para 
los valores de R y materiales considerados en este tra
bajo, permitiendo así diferenciar roturas interlaminares 
bajo fatiga de fracturas por sobrecarga estática y abrien
do la posibilidad de que las características halladas sean 
comunes a otros materiales compuestos. 

- Las "estriaciones de fatiga" aparecen con total claridad, 
al menos en fracturas interlaminares bajo modo-U y para 
las condiciones y materiales utilizados en los ensayos 
presentados en el trabajo discutido. 

- En los dos materiales estudiados y para las dos condi
ciones ele "R" consideradas en este trabajo, puede afir
marse que las estriaciones ele fatiga presentan su lado 
cóncavo apuntando hacia el origen ele la clelaminación 
y un espaciado del orden del valor experimentalmente 
hallado para cla/dN. 

-Se han establecido las zonas más apropiadas para buscar 
"estriaciones" cuando se sospecha que la rotura 
interlaminar pudiera haber sido provocada bajo cargas 
cíclicas y modo-U. 

- Las estriaciones parecen estar más definidas y claras y 
localizarse mejor en el caso de material con matriz 8552. 

- En base a la diferente morfología presentada por las 
estriaciones paraR= 0.1 y R = -1, pueden distinguirse, 
al menos para los materiales y condiciones experimen
tales considerados en esta investigación, ambos estados 
de cargas cíclicas en una investigación "post-mortem". 

- Se ha identificado un nuevo carácter microfractográfico 
para este tipo de materiales y condiciones experimenta
les, denominados "fideos" y que puede explicar la for
mación de, al menos, parte de los "resíduos" sobre las 
caras de fractura interlaminar. 

- Parece que las estriaciones se formaran mediante defor
mación plástica de la matriz y el hecho ele que aparez
can con mucha mayor abundancia en improntas de fi
bras que sobre fibras semienterradas, también parece 
explicado. 
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CRECIMIENTO BAJO FATIGA EN MOD0-11 DE GRIETAS INTERLAMINARES EN MATERIALES 
· COMPUESTOS CARBONO/EPOXI. 

Fernando Cabrerizo García, J. M. Pintado Sanjuanbenito. 

Instituto Nacional de Técnica Aerospacial Esteban Terradas (I.N.T.A.) 
Área de Materiales Compuestos 

División de Materiales y Estructuras 
Tfn. 34 1 520 15 06; e-mail: cabrerizogf@inta.es 

Ctra. de Ajalvir Km. 4. 28850 Torrejón de Ardoz. MADRID 

Resumen. En este trabajo se va a evaluar el comportamiento de compuestos carbono/epoxi a crecimiento de 
grietas en Modo-II bajo cargas cíclicas de manera experimental. Dicha valoración experimental se ha 
realizado sobre probetas dimensionadas para el ensayo de flexión con entalla final (ENF). En concreto en 
este estudio se van a evaluar las leyes de crecimiento de grieta para dos materiales y en dos condiciones de 
carga distintas, carga cíclica reversa (R=-1) y carga cíclica para R=O.l. Al tratarse de dos materiales con 
matrices de distinta tenacidad, se podrá comparar ademéÍS la inf1uencia de esta propiedad en el crecimiento de 
grietas. 

Abstract. In this work it will be evaluated by testing the behaviour of carbon/epoxy composites to Mode-II 
cyclic crack growth. The End Notchecl Flexure specimen (ENF) is the most aclequate specimen for this kincl 
of test. Therc will be two materials uncler two cliiTerent load conditions, R=-1 and R=O.I for evaluare the 
crack growth rate. With these two materials of cliiTerent matrix it is possible compare the inlluence of 
toughness. 
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1.- INTRODUCCIÓN. mejorada a fractura, la 8552. Ambas matrices son cpoxi. 

Dentro del amplio espectro de propiedades mecánicas que 
presenta un material estructural y que son necesarias para 
poder diseñar y calcular las estructuras que estos forman, 
se encuentran las propiedades relacionadas con la 
mecúnica ele la fractura. Estas propiedades forman parte 
del estudio posterior al diseño de la estructura. Una vez 
cliscñacla y calculada, el ingeniero debe ele saber predecir 
bajo qué cargas y ante qué determinados defectos, la 
estructura puede continuar su vida operativa y por cuanto 
tiempo mús. 

En este trabajo en concreto se pretende obtener para dos 
materiales ele la industria aerospaciallas leyes que rigen el 
crecimiento de una grieta cuando esta forma parte ele una 
estructura sometida a fatiga y la carga es introducida en el 
frente de grieta por cortadura (Moclo-II). 

2.- MATERIALES. 

Los materiales objeto ele estudio provienen de la marca 
comercial HEXCEL" [ 1] y se trata ele una fibra ele 
carbono ele alta resistencia (AS4) combinada con dos 
matrices. Una de las matrices presenta una tenaciclacl a 
fractura intermedia, la 350 1-6 y la otra presenta tenacidad 

En este trabajo se muestran ele manera parcial los 
resultados que se han obtenido, no estando completa toda 
la matriz de ensayos propuesta en el programa del que se 
deriva el trabajo (apartado 5). 

3.- GEOMETRÍA DE LAS PROBETAS. 

Las razones básicas ele uso ele la probeta ENF son: su fácil 
laminación y posicionado del frente de grieta, 
mecanización sencilla, aplicación ele teoría ele vigas, 
utillaje ele ilexión en y tres puntos, obtención ele un modo
U fractogrMicamente limpio, cte. 

La longitud total de las probetas se toma de 160 mm y la 
longitud ele grieta inicial será 55 mm. La anchura de las 
mismas se tomará ele w=25 mm. [2, 3, 4, 5, 6, 7, 8, 9, 10, 
11, 12, 13, 15]. La figura 1 muestra las dimensiones 
elegidas delinitivas de la probeta ENF y la figura 2 la 
posición ele la probeta en el utillaje (L=50 mm). 

A la vista de las características de comportamiento 
mecánico ele los materiales en estudio se decidió tomar un 
valore de espesor en el entorno ele los 5 mm., de tal 
manera que los materiales utilizados cumplan las 
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condiciones de teoría lineal elástica de vigas [ 15]. 

55 105 

1]25 
5 

Figura 1.- Probeta de f1exión con entalla final (ENF). 

Figura 2.- Posición de la probeta en el ensayo. 

.t.- PREPARACIÓN DE LAS PROBETAS. 

Las probetas fueron obtenidas de paneles curados en 
autoclave a los valores de presión y bolsa de vacío 
recomendados por el fabricante. La temperatura de curado 
es de 180°C [ 1]. 

La laminación se produjo en el úrea limpia con que cuenta · 
el Arca de T\laterialcs Compuestos del Instituto. Durante 
el proceso de laminación, se introdujo un tejido tc!1onado 
(PTFE) de 20 um en la zona de 55 mm x 25 mm y entre 
las l:íminas c~ntralcs de tal manera que se crease una 
delaminación artificial. 

Las secuencias de laminación sobre las que se realizarán 
los ensayos quedan por lo tanto: [Ü0

¡5,PTFE (20f.lm),Ü 0
¡5] 

Todos los datos de cicl9s de curado fueron correctamente 
almacenados y siguieron un estricto control de calidad al 
igual que las operaciones de corte de telas y laminación. 

Posteriormente las paneles fueron mecanizados a probetas 
de las dimensiones ya comentadas. 

5.- i\IA TRIZ DE ENSAYOS. 

La matriz de ensayos del programa completo de 
caracterización de crecimiento de grietas en modo-II bajo 
carga cíclica no ha sido abarcada por el presente trabajo, y 
por lo tanto, se expone a continuación la matriz real de 
trabajo de este estudio (tabla 1 ). 

RT. 2 

1 

0,70 0,9 0,63 0.1 
R.T. 5 0.35 0,9 0.32 -LO 

Tabla 1.- Matriz de ensayos del presente trabajo. 

Como se puede comprobar en la matriz de ensayos, el 
número de probetas ensayados por punto de ensayo, es en 
algunos casos no significativo y por lo tanto la comentada 
matriz debe de ser completada hasta al menos 3 probetas 
por punto ele ensayo. 

6.- FUNDAMENTOS TEÓRICOS. 

El objetivo que se persigue es la obtención de leyes de 
crecimiento de grieta entre los parámetros que cuantifican 
la evolución ele la misma. De esta manera la relación final 
que se trata de hallar sería del tipo: 

.!!!!_ = ((6.G ) 
dN . 11 (1) 

En esta ecuación se encuentra en primer lugar el problema 
de obtener una expresión ele 6.G11 adecuada. Esta 
expresión se determina a partir ele [2]: 

Dicha expresión se ha obtenido de: 

Sabiendo que: 

C=~ 
p 

(2) 

(3) 

(4) 

En la expresión comentada, todos los valores son 
conocidos y por lo tanto la única dependencia de esta 
función es de la longitud de grieta a. Este valor de Gu se 
obtiene aplicando a la definición de Gu la teoría el~1stica 
lineal de vigas [ 14]. 

Los valores ¿; y P son los valores del desplazamiento del 
punto de aplicación de carga y de la carga 
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respectivamente del ensayo a t1exión en tres puntos. Por 
lo tanto e es la flexibilidad de la probeta. Dicha 
flexibilidad irá variando al aumentar la longitud de grieta. 

Para conocer la ley de crecimiento de grieta con el 
número de ciclos de fatiga a(N), se recutTe a un método 
experimental que se comentará en el siguiente apartado. 

7.- REALIZACIÓN EXPERIMENTAL. 

7 .l.- Equipos ele ensavo v utillaje. 

Los ensayos estáticos de obtención ele valores críticos y 
curvas ele f1exibiliclad se realizaron en una Máquina 
Universal ele Ensayos INSTRON y los dinámicos en una 
Máquina MTS. 

En cuanto al utillaje ele ensayo por f1exión en tres puntos, 
este fue diseñado por completo para minimizar efectos 
secundarios en el ensayo como la fricción entre las caras 
ele las dos semiprobetas en la zona ele grieta o el 
rozamiento en el apoyo de la probeta. Para ello, todos los 
rodillos de apoyo tanto inferiores como superiores (para el 
caso de carga reversa), fueron colocados con rodamientos 
en el útil ele tal manera que se permitiera un apoyo con 
giro libre ele la probeta. En la figura 3 se muestra un 
esquema del utillaje. 

Figura 3.- Esquema del utillaje en f1exión. 

7.2.- Curvas ele calibración v valores estáticos. 

Previamente a la realización de los ensayos dinámicos, es 
necesario conocer una serie de características estáticas de 
la probeta en moclo-II. 

El primer parámetro a determinar es el valor de ¿; e· 

Dicho valor es necesario para poder determinar el 
desplazamiento m~1ximo del punto de aplicación de carga 
de tal manera que no se produzca crecimiento por carga 
est<llica. Este valor ele bmax es un porcentaje del crítico. Se 
han tomado valon::s de 0.63 mm y 0.32 mm para R=O.l y 
R=-1 respectivamente, lo que equivaldría a valores del 
70'1c y el 3591: del valor&. 

Otra propiedad importante a obtener por carga estática 
por debajo ele la crítica, es la curva de flexibilidad de la 

probeta. Dicha curva es del tipo: 

e= ma 3 +n (5) 

Donde se puede apreciar que e es una función lineal de 
a

3
• Esta curva se obtiene de manera experimental para 

cada probeta. En la figura 4 se representa una curva de 
calibración para una de las probetas ensayadas. 

Previamente a la calibración de t1exibilidad de la probeta, 
es necesario hacer progresar el frente de grieta con carga 
en modo-I hasta que se libere el frente de la misma de la 
zona rica en resina formada durante la laminación y que 
crea un frente artiiicial no real. 

Esta curva se obtiene midiendo para cuatro longitudes de 
grieta conocidas (mediante desplazamiento de la probeta 
respecto al punto de aplicación de carga) la pendiente de 
la curva P-6 (1/e en N/mm). Dichas longitudes conocidas 
no lo son con exactitud hasta que se abre la probeta 

completamente tras el ensayo dinámico y puede 
comprobarse donde estaba el frente real que se obt~1vo en 
la preapertura en modo- l. 

La regresión lineal que relaciona C con a3
, tiene unos 

coeficientes de correlación en torno a 0.99. 

S.5E-O~ 

S OE-0~ 

7 .5[-0~ 

~ 7.0E-O-l 

6.5E-O~ 

ú.OE-0~ 

5.5E-O~ 

CTR\'A DE FLE.\:IBILID.\D 
C \"S a 

1 

- - -~~ 

5,0E-O~ L---'---~--~---'------l 
15 20 25 30 35 40 

a (111111) 

Figura 4.- Curva de J1exibilidad. 

7.3.- Ensavos dinámicos. 

Los ensayos din<"ímicos se realizaron mediante 
introducción de ciclos de carga senoidal según los 
parámetros ya comentados de R, t.b, bmax, etc. Cada 5000 
ciclos se paró el ensayo dinámico y se introdujo una cm~ga 
estática para medir la flexibilidad de la probeta y as1 a 
través de la curva de calibración de f1exibiliclad, poder 
obtener el valor de tamaño de grieta. 
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7 .3.1.- Curvas a-N. 

A la vista de los anteriores resultados, se obtuvieron las 
curvas a-N. Dichas curvas obedecen a curvas tipo 
sigmoide como la representada en la figura 5. Las 
sigmoides son curvas que aparecen generalmente en todo 
fenómeno de acumulación de daño. Las sigmoides que 
aparecen han sido aproximadas por polinomios del menor 
grado posible pero que reproduzcan con exactitud la 
tendencia de la curva de crecimiento. En la misma figura 
5 se representa también el tipo de aproximación que se ha 
realizado sobre las curvas. 

a vs N 
43 

41 a= IE-10 N2 + 3E-05 N+ 29,604 _ -+-------
R2 = 0,9936 

39 

37 - -----¡-

~ 

35 - - - - -1- -

1 

5 
"' 

~, ~"~ 

31 

2') 

27 
--Aproximación polinómica 

25 

o 50000 100000 150000 200000 
N" de ciclos 

Figura 5.- Curvas a-N y aproximaciones. 

7 .3.2.- Leves de crecimiento. 

El objetivo rinal del estudio es conseguir la ley que sigue 
la relación entre: 

da , fJ 
- = /(6.G 11 ) = a(6Gn) 
dN 

(6) 

Esta ley se ha tratado de aproximar por la ley de Paris que 
cumplen los metales. Las gráficas para todas las 
condiciones de carga y materiales se muestran a 
continuación en las figuras 6, 7 8, y 9. En las gráficas se 
han incluido los valores de los parámetros a y ~ de la ley 
de Paris, así como los valores del coeficiente de regresión 
de la recta en escala logarítmica. Los pasos son los 
siguientes: 

a.- Para parámetros f, R y 66 dados, se comienza a 
cargar la probeta en ;':,.N. 

b.- Al terminar el bloque de ciclos, se realiza una carga 
estática sin que haya crecimiento de grieta, obteniéndose 
la f1exibilidad Cn para ese bloque de carga. 

c.- A partir de la curva obtenida por carga estática C-a, se 
obtiene una apertura de grieta. 

el.- Con estos valores se va repitiendo la carga para varios 
ciclos, obteniéndose la curva N-a y por lo tanto daldN. 

e.- Con la curva C-a y la ecuación (2), se obtiene 6,Gn. 

f.- Con daldN y ;':,.Gu se obtiene la curva buscada. 

o 
ü 

~ É. 1,0E·ü4 

z 
~ 
'O 

AS4/3501-6 
a=6.170e-28; ~ =9.444; R=O.B266 

!=5Hz; R=-1; t>ó=0.63 

1,0&05 '------------------
10 100 1000 

ilGII (J/m2) 

Figura 6.- da/dN vs ;':,.Gn. R=-1. 66=0.63. Material 
AS4/350 1-6. 

o 
u 
~ 
E 
E. 
z 
"' ¡¡; 

"' 

1,0E·03 

1,0E·04 

AS4/3501-6 
r<=6,452e-11 p =2,961; R=O.B16 

!=5Hz; R=0.1; ¿i\=0.57 

o 
~·~--------~,~-----~ 

1,0E·05 1----------------' 
10 100 1000 

t.Gn(J/m2) 

Figura 7.- da!dN vs ;':,.Gn. R=O.l. 66=0.57. Material 
AS4/350 1-6. 
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Figura 8.- da/dN vs flGu. R=-l.flo=0.63. iv!aterial 
AS4/8552. 

o 
ü 
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AS4/8552 
u=1.142e-24; ~ =8.861; R=0.787 

f=S Hz; R=0.1;.10=0.57 
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o 2TI119643/B 
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Figura 9.- da/dN vs flGn. R=O.l.flo=0.57. Material 
AS4/8552. 

8.- CONCLUSIONES. 

Teniendo en cuenta que es necesario completar la matriz 
de ensayos del programa para obtener unos valores fiables 
de los ensayos, se pueden extraer ciertas conclusiones de 
los ensayos realizados. 

En primer lugar se puede concluir la bondad del método 
de Flexión con Entalla Final como método apropiado para 
conseguir un modo-II sin componentes de otros modos (I 
y Ill). Este estudio, de hecho, ha pretendido validar el 
método de ensayo y su puesta a punto. 

Aunque no ha sido expuesto en este estudio concreto, es 
importante la elección de los espesores de probeta de tal 
manera que se cumpla teoría lineal de vigas. Esta elección 
del espesor se encuentra desarrollada en la referencia [ 15]. 

En cuanto al utillaje, aunque no es crítico, se considera 
positivo el apoyar la probeta sobre rodillos insertados en 
rodamientos de tal manera que se tenga el grado de 
libertad del giro. De esta manera se eliminan rozamientos. 

Entrando más en el objeto de este estudio, se comprueba 
de nuevo la linealidad de la curva de flexibilidad C con el 
cubo de la longitud de grieta a y por lo tanto de la validez 
de este método a partir de una carga estática por debajo de 
valores críticos, para conocer el tamaño de la grieta. 

Las curvas a-N confirman una acumulación de daño que 
se expresa mediante una sigmoicle. La aproximación ele 
dicha sigmoidc a un polinomio es bé1sica para obtener la 
ley de crecimiento ele grieta. En general estos polinomios 
no es necesario que sean ele grado mayor a 3. 

Como se conlirma en la referencia [15], el valor ele flGu 
aumenta hasta relaciones a/L ele 0.7 manteniéndose 
estable o disminuyendo a partir ele este valor. Las leyes de 
crecimiento se establecen hasta estos valores de a/L. 

A la vista de las relaciones entre da!dN y flGn, se puede 
intuir una relación tipo Paris. Hay que hacer constar que 
el número de probetas utilizado en esta fase del estudio, es 
escaso para la obtención ele valores fiables . 

Un hecho detectado, en principio, es la independencia del 
tipo de matriz utilizado para el ensayo con R=-1. En 
ambos materiales, el comportamiento de las probetas es el 
mismo, produciéndose para yalores de flGu en torno a 
200-300 J/m2 valores de 5·10-' mm/ciclo. 

Se ha detectado además para el AS4/350 1-6 y R=O.l un 
desplazamiento de los valores para las dos probetas 
ensayadas. Esto necesita la confirmación de más probetas 
por punto de ensayo. 

Se puede además concluir a la vista de la referencia [ 16], 
trabajo paralelo a este con las mismas probetas, que los 
rasgos fractográficos aparecidos en las superficies de 
rotura corresponden a características de modo-U. En las 
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fractografias de dicha referencia, se observan además las 
estriaciones correspondientes a crecimiento cíclico de 
grieta. 

La conclusión final es que parece posible, y siempre a la 
espera de concluir el programa, que este tipo de fenómeno 
de crecimiento de grieta esté dominado por una expresión 
tipo París. 
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INFLUENCIA DE LA TEMPERATURA EN LA INTERCARA Y EN LAS FIBRAS DE UNA MATERIAL 
COMPUESTO AhOJ/SiC 

J. A. Celemín, J. Pérez Rigueiro, J. Y. Pastor y J. Llorca 

Departamento de Ciencia de Materiales. ETSI Caminos, Canales y Puertos. 
Universidad Politécnica de Madrid. 28040 Madrid 

Resumen. En el presente trabajo se ha estudiado la evolución de las propiedades mecánicas de un material 
compuesto de matriz cerámica reforzado con fibras a diferentes temperaturas. Se ha encontrado que a 25 °C 
el refuerzo contribuye a mejorar las propiedades mecánicas propias de la matriz, alcanzando una tenacidad 
de fractura próxima a la de aleaciones de alta resistencia de aluminio. Sin embargo, estas propiedades se 
degradan a alta temperatura (T>800°C). Se han estudiado los dos posibles orígenes de este 
comportamiento: la degradación de las fibras y/o de la intercara fibra/matriz. El primero puede explicar la 
degradación del material por encima de 1000 °C, pero no a temperaturas inferiores. Por otro lado se han 
identificado cambios en la intercara fibra/matriz que pueden explicar la degradación de sus propiedades a 
800 °C. 

Abstract. The mechanical properties ofa fiber-reinforced ceramic-matrix composite have been studied as a 
function oftemperature. The reinforcement improves the mechanical properties ofthe matrix, specially the 
toughness, which is close to that of high strength aluminium alloys. These properties, however, are 
degraded at high temperature (T>800 °C). Two possible mechanisms responsible for this behaviour have 
been analysed: the degradation of the fibers and/or the fiber/matrix interface. The first one could explain 
the degradation observed at 1000 oc and abo ve but not below this temperature. On the other hand, severa! 
features of the fiber/matrix interface have been identified, which could explain the degradation of the 
mechanical properties at 800 °C. 

l. INTRODUCCION 

Los materiales compuestos de matriz cermmca 
reforzados con fibras son los más prometedores para 
obtener materiales con función estructural a 
temperaturas elevadas (por encima de 1000 °C) [ 1, 
2]. La mejora en la tenacidad impm1ida por las fibras 
implica la existencia de una intercara débil entre las 
fibras y la matriz. Una intercara fue11e entre dos 
materiales frágiles conduciría a un material frágil, 
pues cualquier grieta que comenzase a crecer en la 
matriz continuaría propagándose por las fibras. Por el 
contrario, una grieta que comenzase propagándose 
por la matriz se desviaría por la intercara entre la 
fibra y la matriz, si esta intercara fuese 
suficientemente débil. De esta manera, las fibras 
continuarían soportando carga y se evitaría la rotura 
catastrófica de !material. 

De la discusión antérior queda claro que los 
materiales compuestos de matriz cerámica presentan 
una estructura altamente sofisticada, siendo necesario 
para poder explicar su comportamiento mecánico 
tener un conocimiento detallado de las fibras y de la 
intercara. Dentro de las fibras cerámicas existen 
actualmente diferentes posibilidades [3, 4] que 
incluyen fibras de carburo de silicio, fibras de 
carbono y fibras de alúmina con unas secciones que 
van de los 100 ¡.un a los 1 O ¡lm. 

Por lo que respecta a las intercaras, los primeros 
materiales compuestos contaban con un 
recubrimiento de carbono sobre las fibras [5], que 

presentaba el inconveniente de ser inestable en 
atmósfera oxidante y a alta temperatura. En la 
actualidad se han desarrollado recubrimientos más 
resistentes a la oxidación entre los que se deben 
destacar los recubrimientos bicapa BN/SiC [6, 7], en 
los que el nitruro de boro realiza la función de 
intercara débil y el SiC proteje al BN tanto durante 
su fabricación como durante su servicio. 

Sin embargo, pese a las notables mejoras que se han 
obtenido a temperatura ambiente, se sigue 
observando una degradación apreciable de las 
propiedades mecánicas del material incluso a 
temperaturas relativamente moderadas (800 °C), y 
existe gran interés en detenninar los mecanismos que 
conducen a esta degradación. En principio, se podría 
atribuir a una degradación de las propiedades 
mecánicas de las fibras y/o de la intercara. En el 
presente trabajo se presentan resultados obtenidos a 
partir del estudio tanto de las fibras como de la 
intercara a temperatura ambiente, 800 °C, 1000 °C y 
1200 °C y se relacionan con las propiedades 
macroscópicas de 1 material. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El material se recibió en forma de placas de 3mm de 
espesor y estaba formado por una matriz de alúmina 
reforzadacon un 37% en volumen con un tejido 
bidireccional de fibras de Nicalon y ha sido fabricado 
mediante el proceso oxidación directa del Al 
metálico [8, 9]. Las fibras estaban recubiertas con 
una doble capa BN (100 nm)/SiC (3 ¡lm) 
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depositadas mediante la técnica de deposición 
química en fase vapor (CVD). 

Las propiedades mecánicas del material compuesto 
se obtuvieron mediante ensayos mecánicos de 
tracción y fractura a 25°C, 800°C, 1 000°C y 1200°C. 
Para los ensayos de tracción se usaron probetas 
planas con forma de "hueso de perro", con una 
sección central recta de 15 mm de longitud por 4 
mm de anchura. Los ensayos de fractura se realizaron 
a las mismas temperaturas mediante flexión en tres 
puntos de vigas prismáticas entalladas de 1 O mm de 
canto con 40 mm de separación entre apoyos. Los 
ensayos se instrumentaron mediante un extensómetro 
laser. Más detalles acerca del procedimiento 
experimental pueden encontrarse en [ 1 0]. 

El estudio microestructural se realizó a partir de 
fragmentos de las probetas previamente ensayadas a 
distintas temperaturas. Para la caracterizaciónde las 
fibras se midió el radio de la zona especular en la 
superficie de fractura de las fibras mediante un 
microscopio electrónico de barrido JEOL 6300. Para 
analizar el recubrimiento se prepararon muestras para 
su caracterización en el microscopio electrónico de 
transmisión (J EOL FX 2000 11). A las muestras 
obtenidas a partir de las probetas ensayadas se 
añadieron dos m u es tras tratadas a 1400 °C en aire y a 
1200 oC en atmósferade argon para determinar con 
más precisión la influencia de la temperatura y del 
oxígeno atmosférico en la evolución microestructural 
de la intercara. 

3. RESULTADOS Y DISCUSION 

3.1 Propiedades mecánicas del material compuesto. 
Las propiedades mecánicas más relevantes obtenidas 
de los ensayos de tracción y de flexión en tres puntos 
se han resumido en la tabla 1, donde se incluyen la 
tensión de fisuración de la matriz (Cl'mc), la tensión de 
rotura en tracción (cru) y la tenacidad de fractura 
nominal, Kq. 

TCC) 25 800 1000 1200 

cr)(MPa) 95 7! 66 58 

Cl't.:TS 226 144 147 127 
(MPa) 

Ens (%) 0.74 1.1 1.32 0.54 

Kq~MPa 25.9 16.5 15.2 13.3 
\m) 

Tabla l. Propiedades mecánicas del material 
compuesto. 

donde Kq representa la tenacidad de fractura nominal, 
obtenida a partir de la carga máxima y Cl'mc fue la 
tensión para la que se observó claramente la 
aparición de deformaciones no lineales durante el 

ensayo de tracción. Kq se obtuvo a partir de la carga 
máxima y de la longitud de la entalla inicial en los 
ensayos de fractura, utilizando la expresión adecuada 
para el factor de intensidad de tensiones. 

Estos resultados ponen de manifiesto que el material 
compuesto presentó unas propiedades mecánicas 
notables a temperatura ambiente (en particular una 
tenacidad de fractura comparable a la de las 
aleaciones de Al de alta resistencia). Sin embargo, se 
observó una degradación importante cuando el 
material es ensayado a temperaturas elevadas(> 800 
0C). En los apartados siguientes se estudian las dos 
posibles causas de esta degradación. El apartado 3.2 
se centra en la evolución de las propiedades de las 
fibras con la temperatura mientras que el apartado 3.3 
analizan las características de la intercara para todas 
las temperaturas incluidas en este estudio. 

3.2 Propiedades de las fibras. 
La resistencia mecánica de las fibras dentro del 
material compuesto puede analizarse midiendo el 
radio de la zona especular que aparece en su 
superficie de fractura (fig. 1 ). Para muchos materiales 
cerámicos y vítreos y, en pm1icular, para las fibras de 
Nicalon se ha demostrado que la resistencia mecánica 
de las fibras S es función del radio am de la zona 
especular de fractura de acuerdo con 

sja; =A (!) 

donde A es una constante que vale 2.51 MPa"'m para 
las fibras de Nicalon [11]. Se midieron los valores de 
am en más de un centenar de fibras situadas en la 
superficie de fractura para cada temperatura y los 
valores de las tensiones de rotura se ajustaron 
mediante una distribución de Weibull de dos 
parámetros. Los valores de la resistencia 
caracterísitica de las fibras. cr,, y del módulo de 
Weibullm para cada temperatura se han recogido en 
la tabla 2. Estos resultados ponen de manifiesto que 
las fibras de Nicalon sufrieron una reducción 
importante en su resistencia característica a 1000°C y 
1200°C, que muy probablemente fue producida por 
la nucleación y crecimiento de pequeños defectos en 
la superficie de las fibras. Por el contrario, no se 
pudo apreciar ninguna diferencia entre las 
propiedades mecánicas de las fibras en los materiales 
ensayados a 20°C y 800°C. El módulo de Weibull 
de las fibras fue muy bajo y se vió poco afectado por 
la temperatura de ensayo. Estos resultados indican 
que el tamaño medio de los defectos en las fibras 
aumentó durante los ensayos a 1000°C y 1200°C sin 
que variara la forma de la distribución estadística de 
tamaños. 

La reducción en la resistencia característica de las 
fibras a 1 000°C y 1200°C afecta a la tensión de rotura 
y la tenacidad del material compuesto y es posible 
realizar predicciones cuantitativas utilizando los 
modelos desarrolados al efecto [ 11 ]. Estos resultados 
se han recogido en otra publicación [ 12] y permiten 
afirmar que la reducción de la resistencia 
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característica de las fibras es la causa de la 
degradación en cru y Kq. Sin embargo, las fibras de 
Jos materiales ensayados a 25°C y a 800°C presentan 
unas características similares pese a que las 
propiedades mecánicas del material compuesto 
aparecen claramente degradadas cuando se ensaya a 
800 °C. Este comportamiento ha de explicarse 
analizando los posibles cambios en la 
microestructura del recubrimiento durante los 
ensayos a alta temperatura. 

T (OC) 25 800 1000 1200 

m 2 2.3 2.9 2.6 

cru 1820 1783 1440 1360 
(MPa) 

Tabla 2. Parámetros de Weibull de las fibras 
calculados a partir de los defectos críticos observados 
en la superficie de fractura. 

Figura l. Ejemplo de micrografiaelectrónica a partir 
de la cual se pueden determinar el parámetro de 
Weibull y la tensión de rotura de las fibras. 

A partir de los datos obtenidos se puede concluir que 
las fibras tratadas a 1000 °C y 1200 °C sufren una 
degradación importante de sus propiedades, 
pudiéndose correlacionar la degradación de las 

propiedades mecánicas del material compuesto con la 
correspondiente degradación de las fibras. 

Sin embargo, las fibras tratadas a 800 °C presentan 
unas características similares a las del material no 
tratado, pese a que las propiedades mecánicas del 
material compuesto aparecen claramente degradadas 
cuando se ensaya a 800 °C. Este hecho podría 
explicarse si se supone que la degradación de las 
propiedades mecánicas a esta temperatura está 
asociada a cambios en la microestructura del 
recubrimiento. Los resultados correspondientes a la 
evolución de la intercara con la temperatura se 
exponen en el apartado 3.3. 

3.3 Caracterización microestructural de la intercara. 

Figura 2. Microestructura del doble recubrimiento 
BN/SiC en la muestra no tratada. 

La figura 2 corresponde a una micrografía del 
material ensayado a 25 °C. En ella puede apreciarse 
la doble capa BN/SiC que recubre las fibras. Resulta 
interesante destacar la presencia de una subcapa con 
un espesor inferior a 20 nm y que presenta una 

341 
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textura diferente tanto del BN como de la fibra. El 
análisis por EDS (espectroscopía de energía 
dispersada de rayos X) de esta zona presenta un pico 
marcado de carbono, que indica que esta zona tiene 
una proporción elevada de carbono elemental. 

La figura 3 muestra una micrografía del material 
tratado a 800 °C, observándose como la capa de BN 
permanece estable. La mayor diferencia con la 
muestra no tratada aparece en la intercara fibra!BN. 
El análisis mediante EDS de esta zona ha permitido 
comprobar la desaparición del carbono de la 
intercara. La figura 4 corresponde a la comparación 
de los espectros EDS de la intercara fibra!BN, 
pudiéndose observar la ausencia de carbono en la 
intercara de la muestra tratada a 800 °C. 

Figura 3. Microestructura del doble recubrimiento 
BN/SiC en la muestra ensayada a 800 °C. 

--sin tratar 

e 

N O 

Si - -soo·c 

1 
1 

1 1 

Figura 4. Comparación de Jos espectros EDS de la 
intercara fibra!BN en las muestras ensayadas a 25 °C 
y a 800 °C. 

En la muestra tratada a 1000 °C se sigue observando 
la capa de BN. Nuevamente Jos mayores cambios se 
dan en la intercara fibra!BN. En este caso se observa 
la aparición de una capa de unos 100 nm de espesor 
entre la fibra y el recubrimiento de BN. Esta capa 
también se observa en la muestra tratada a !200 °C 
como se puede apreciar en la figura 5. 

• . :.:?-.~ 1 .. 
~,; ' ~fit '.._. 
-. ..:z ~~ 

··'·~~ . ;;..~' 

Figura 5. Microestructura del doble recubrimiento en 
la muestra tratada a 1200 °C. 

2.5 
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De la figura 5 se puede concluir que el doble 
recubrimiento sigue siendo estable a esta 
temperatura, pero que la intercara fibra!BN sufre 
modificaciones importantes. El análisis mediante 
EDS de la capa adicional (mostrado en la figura 6) 
indicó que la capa está consituida por Si y O. La 
comparación de este espectro con un patrón de Si02 
ha llevado a la conclusión de que la capa adicional 
está constituida por este compuesto. 

160 Si o 
,-.... 

C";i 120 
;:l 
'-' 

<Zl 80 C";i -e: 
V 
;:l 

u 40 

00 d-. .~ ""· 0.5 1 1.5 2 2.5 
Energía (ke V) 

Figura 6. Espectro EDS correspondiente a la capa 
adicional que aparece entre la fibra y el BN en la 
muestra tratada a 1200 °C. 

De los resultados anteriores se puede concluir que la 
capa de BN, cuya función es crear la intercara débil 
entre la fibra y la matriz permanece intacta a 1200 
°C, situándose los cambios encontrados en la 
intercara fibra/BN. Estos cambios implican la 
desaparición de la zona rica en carbono cuando el 
material se trata a 800 °C y la aparición de una capa 
de Si02 cuando el material se trata por encima de los 
1000 °C. 

Con objeto de mejorar el análisis microestructural 
del material, se han estudiado dos muestras 
adicionales no ensayadas. La primera muestra fue 
tratada a 1400 °C en aire, encontrándose que incluso 
a esta temperatura la intercara de BN sigue 
permaneciendo estable. Por otro lado, se ha 
estudiado una muestra tratada a 1200 °C en atmósfera 
de argon. No se encontró en esta muestra ninguna 
capa adicional de Si02 entre la fibra y el BN. Por 
tanto, el oxígeno pres·ente en la atmósfera resulta 
esencial para los cambios observados en la intercara 
por encima de los 1000 °C. 

A la vista del análisis microestructural se podría 
concluir que el recubrimiento de BN es estable hasta 
1400 °C y, por tanto, debe seguir cumpliendo su 
función como intercara débil. El único cambio 
microestructural observado ha sido la desaparición de 
la capa de carbono que rodea las fibras no tratadas y 
que desaparece en las fibras tratadas a 800 °C. 
Relacionar ambos hechos supondría que la intercara 
fibra/BN tendría una función como intercara débil 
entre la matriz y la fibra, al menos igual de eficiente 

3 

que la propia capa de BN. Si esta hipótesis fuese 
cierta se encontraría que las grietas iniciadas en la 
matriz se propagarían con una frecuencia similar a lo 
largo de la matriz fibra!BN y dentro del propio 
recubrimiento de BN. 

Para comprobar esta hipótesis se han analizado 
grietas observadas en el material (originadas 
probablemente durante los pasos de preparación de 
muestras para microscopia electrónica), 
encontrándose que un número apreciable de ellas se 
propagan por la intercara fibra!BN. 

Figura 7. Grieta propagada a lo largo de la intercara 
fibra/BN en la muestra no tratada. 

Actualmente los esfuerzos se están dirigiendo a 
conseguir un número de grietas estadísticamente 
significativo que permita conocer la frecuencia con la 
que las grietas se propagan a lo largo de la intercara 
fibra!BN o dentro del recubrimiento BN. 

6. CONCLUSIONES 

Los resultados de este trabajo confinnan que los 
materiales compuestos de matriz cerámica reforzados 
con fibras son muy prometedores como materiales 
estructurales para temperaturas de trabajo superiores a 
los 1000 °C. S in embargo, sus ex ce lentes 
propiedades mecánicas a temperatura ambiente se 
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degradan cuando estos materiales se someten a 
temperaturas superiores a 800 °C. 

Se han estudiado los dos posibles orígenes de este 
comportamiento: la degradación de las propiedades 
de las fibras y/o de la intercara. Se ha encontrado que 
la degradación de las fibras para temperaturas 
superiores a 1000 °C permite explicar la pérdida de 
de las propiedades mecánicas observada a esta 
temperatura. Sin embargo, las fibras aparecen 
prácticamente intactas a 800 °C, lo que indica que la 
degradación a esta temperatura debe ser un efecto 
achacable a la intercara. 

El recubrimiento de BN permanece estable incluso a 
1400 °C, por lo que sigue constituyendo una 
intercara débil incluso a estas temperaturas. El único 
cambio microestructural observado fue la 
desaparición de la capa rica en carbono que recubre a 
las fibras del material a tempe11ura ambiente, 
habiéndose encontrado que esta intercara fibra/BN 
constituye un camino preferentepara la descohesión 
entre la matriz y las fibras. Será necesario comprobar 
si la ausencia de este mecanismo en las muestras 
tratadas por encima de 800 °C resulta determinante 
para la degradación de sus propiedades mecánicas. 
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Improvement and Optimisation of Interlaminar Fracture Toughness in Carbon-Carbon 
Composites by Third Phase Toughening 

By Dr. Gary Savage 

TWR-Arrows Formula 1 

Abstract 

Carbon fibre reinforced carbon composites fabricated via the resin pyrolysis production 
route are often limited in performance by their poor interlaminar properties. This arises 
because of a brittle matrix phase and weak fibre/matrix interface. It has been shown that 
considerable improvements may be made in the interlaminar toughness of these 
materials by the addition of graphite particulate fillers to the matrix. A crack blunting 
and deflection mechanism was invoked analogous to those familiar in thermoplastic 
toughened epoxy resin matrix composites. The effectiveness of the toughening 
mechanism, quantified using fracture mechanics measurements, was found to depend 
significantly on both the amount and particle size of the filler. 

l. Introduction 

Carbon-carbon composites are a highly 
specialised family of carbon fibre reinforced 
composite mate1ials. They are produced in 
order to combine the advantages of fibre 
reinforced composites (high specific strength, 
stiffness and in-plane toughness) with the 
refractory properties of engineering ceramics 
(1). Their major application is as friction 
materials in the brakes of aircraft, racing cars 
and more recently, high speed trains. They are 
also used in rocket motors and the heat shields 
of re-entry vehicles. Furthermore, their 
chemical inertness _ and biocompatibility has 
attracted interest m biomechanical 
engmeenng. A variety of different 
manufacturing processes may be used 
including chemical vapour deposition, 
pyrolysis of thermosetting resins and high 
pressure carbonisation ofpitches (2). 

Thennosetting resins are attractive matrix 
precursors because they are relatively easy 
materials with which to impregnate fibres and 
because a large technology data base exists 

from their use in the polymer composites 
industry. All of the techniques used in this 
field such as hand lay up, pultrusion, filament 
winding and autoclave cured prepreg, may be 
easily modified to produce large artefacts of 
complex geometry suitable for conversion to 
carbon-carbon. The choice of matrix precursor 
resin is almost limitless. Having said that, 
when all the processing, property and cost 
requirements are reviewed, the choice is 
constrained to very few materials. Indeed 
commercially it is limited to phenolic and 
furan systems whose carbon yields vary 
between 50 and 65% (3). 

Thermoset resins form a "glassy", isotropic 
carbon upon pyrolysis in an inert atmosphere 
(4). The resin shrinks by up to 50% by volume 
during carbonisation to 1 000°C whereas the 
fibre geometry remains virtually unchanged. 
Consequently the microstructure of a 
carbonised composite is dominated by large 
scale porosity and shrinkage cracks. When 
heat treated to very high temperatures (in 
excess of 2300°C) a solid state "ordering" 
reaction takes place such that the isotropic 
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matrix is progressively converted to 
polycrystalline graphite (5,6). 

Relatively little capital investment in 
equipment is required to operate the thermoset 
resin fabrication route compared to its 
competitors. The technique is however labour 
intensive, particularly in the production of 
laminated structures and requires a good 
degree of operator skill and experience. The 
composites are carbonised in an inert or 
reducing atmosphere to around 850-1 000°C. 
The low carbon yields obtained necessitates an 
inefficient batch process involving multiple re
impregnationl carbonisation cycles to increase 
density and achieve usable mechanical 
properties. Heat treatment to graphitization 
temperatures of the order of 2500°C, shrinks 
the matrix increasing the degree of open 
porosity and aiding further densification. Even 
if a fully graphitized product is not required, 
the initial stages of the multiple step process 
often involve one or more graphitization 
treatments in order to attain an acceptable 
density more quickly. 

The density of the composites is observed to 
increase rapidly with the first two or three re
impregnation cycles but reach a plateau, such 
that there is little to be gained from carrying 
out more than four or five cycles (7). The 
densification process follows an approximate 
"11 power" law. This arises because an 
increasing propo1iion of the surface pores 
become blocked after the first few cycles 
reducing the efficiency of subsequent 
treatments. The inability of the multiple 
impregnation cycles eliminate the porosity and 
shrinkage cracks formed during carbonisation 
results is a relatively large number of cracks 
and voids present in the microstructure of so 
called "fully dense" materials. The mechanical 
properties of the composites are found to be 
considerably improved by the densification 
process. Flexure strength and modulus, and the 
in ter laminar shear strength of fabric reinforced 
materials, for example, were observed to 

increase by approximately a factor of three in 
line with a density increase from 1.42 to 1.78 
gcm-3

• In addition to mechanical property 
improvements the graphitization and 
densification process were observed to change 
the nature of the material's fracture behaviour. 
A transition from a brittle failure mode 
towards a more pseudo-plastic fracture was 
recorded with a corresponding increase in 
failure strain. Both carbonised and densified 
composites were however found to exhibit 
very low values of ínter laminar fracture 
toughness. This is a very serious property 
deficiency since the microstructure of the 
composites is dominated by cracks and other 
homogeneities. Flaws introduced during the 
initial pyrolysis cycle may grow as a result of 
the thermal loading of subsequent cycles such 
that the materials are extremely unpredictable. 
A composite structure may thus fail by 
delamination during service at a much lower 
load than it is designed to operate under. 
Furthennore they may even fail during 
processing due to thenno-mechanical loading 
of the heat treatment. 

2. Interlaminar response of composite 
materials. 

It is generally accepted that the interlaminar 
fracture mode is potentially the major life
limiting failure process in fibre reinforced 
composite materials subject to severe service 
loading (8).The test most often referred to in 
the Iiterature for evaluating the interlaminar 
performance of composites is the "short beam 
shear test" (9). A shortened span is used on a 
three point flexure test fixture in order to 
maximise the shear stress at the specimen's 
neutral axis. The shear testing of fibre 
reinforced composites is dominated by the 
matrix phase. When studying carbon-carbon 
composites, many of the techniques developed 
for polymer matrix materials are inappropriate 
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due to the extreme brittleness of the matrix, 
weakness of the fibre matrix interface and the 
inhomogeneity of the microstructure. In the 
short beam shear test it is difficult to establish 
a state of pure shear. The low strength of the 
matrix and interface renders the composite 
vulnerable to any extraneous local nonnal 
stress. A further complication is the existence 
of areas and planes of weakness, along which a 
specimen may fail preferentially, irrespective 
of the principal axes of the stress field. In 
multiphase materials such as carbon-carbon it 
is extremely likely that cracks will propagate 
in a non-self consistent manner i.e. they will 
deviate from the path of the initial crack 
direction. In most test configurations this will 
result in the measured property being notional 
rather than genuine. 

It has been shown that the intcrlaminar fracture 
toughness test is a useful method of 
characterising the interlaminar failure of fabric 
reinforced carbon-carbon composites (7). The 
energy per unit area required to propagate an 
existing flaw between the plies of the material 
is evaluated as a measure of the ability of the 
material to resist interlaminar fracture. Both 
carbonised and fully dense graphitized 
composites were found to exhibit extremely 
low values of interlaminar fracture toughness 
(G1c) . This would go some way towards 
explaining the susceptibility of the materials to 
interlaminar failure not only in service, but 
during the multi-step manufacturing process. 

3. Toughening mechanisms in carbon
carbon composites. 

The various toughening mechanisms which 
may be present in materials are illustrated in 
Figure l. The inherent toughness of a material 
is considered to be an "intrinsic" property 
whereas those mechanisms which are invoked 
in order to alleviate fracture are described as 
being "extrinsic" . The most important intrinsic 
toughening mechanism present in carbon
carbon composites is that of fibre bridging. 

This accounts for its in-plane toughness (7). 
The brittle matrix and weak fibre/ matrix 
interface on the other hand results in a very 
poor interlaminar toughness. Densification to 
reduce porosity and graphitization to promote 
a more compliant matrix, were observed to 
promote less than a 20% enhancement in 
toughness. This suggests that a significant 
improvement will only be achieved using an 
extrinsic mechanism 

Yasuda et al (1 O) demonstrated a degree of 
"ductility" within the matrix phase by the 
addition of particulate graphite filler. The 
graphite was observed to reduce stress 
concentration at the crack tip and promote 
crack branching. Restriction of shrinkage of 
the resin on carbonisation was also observed 
which reduced the degree of voidage in the 
interface region. The addition of graphite 
powder to isotropic carbon may be carried out 
to produce a particulate reinforced composite 
with improved mechanical properties (11, 12). 
Graphite was further found to retard the 
polymerisation of the precursor resin and 
substantially reduce shrinkage on 
carbonisation. Enhancement of mechanical 
properties, most notably plane strain fracture 
toughness (K1c), resulted from a crack blunting 
and deflection mechanism similar to those 
shown schematically in Figure l. The 
efficiency of this mechanism of toughening 
was found to depend on both the amount of 
filler and its particle size. Should a 
"composite" matrix prove successful in the 
fibre reinforced material, it seems reasonable 
to assume that there will be a similar scope for 
optimisation. 

4. Experimental Procedure. 

4.1 Materials. 

The precursor resins used in this study were 
Borden Chemicals' SC1008 phenolic and Qua
Corr Furan resin No.l 001 from the chemicals 
division of the Quaker Oats Corporation. Fibre 
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reinforcement was provided using Hercules 
AS4 PAN based fibres woven into a 280grn·2 

8-hamess satin fabric. The graphite powders 
were mineral graphites sieved to nominal 
particle size and obtained from commercial 
suppliers. The particle size distributions of the 
graphite powders were verified using a 
Malvem laser diffraction particle size analyser. 

4.2 Sample preparation. 

Graphite powders were added by weight % to 
the resin using a "Z-blade" mixer to produce a 
colloidal dispersion. Prepregs were produced 
to contain 50%± 2% by weight ofmatrix using 
a solvent process (1 ). Flat laminates, 1 O plies 
thick, were fabricated by a vacuum bag 
autoclave cure. Once cured the laminates, 
approximately 3mm thick, were post cured to 
remove any remaining volatiles especially 
residual water from the condensation reaction. 
The composites were carbonised by heating to 
1 000°C in an inert atmosphere at a heating rate 
of 1 ocmin-1

• Mechanical test specimens were 
fumished by slitting the carbonised laminates 
using a water lubricated diamond saw. The 
specimens were secured to a backing plate of 
acrylic sheet using double sided "sticky" tape 
in ordcr to mmnmse damage due to 
machining. All testing was carried out using an 
Instron model 5584 electro-mechanical test 
frame fitted with a 1 OkN load cell. This 
machine was operated in "position control" at 
a constant displacement of lmm.min-1

• 

4.3 Flexure testing_ 

Strength and modulus measurements were 
carried out using the three point flexure test 
(Figure 2). The flexure strength (crr) and 
flexure modulus (Er) were calculated as 
follows: 

O"f 

3PL 

2bd2 (1) 

E¡ = (2) 

where P is the failure load, 1 the span, b 
specimen breadth, d is specimen depth and m 
the slope of the linear portian of the 
loadldeflection curve. A span/depth ratio of 
40/1 was employed in order to minimise shear 
deflections within the sample. The 
interlaminar shear strength (ILS) was 
evaluated on the same fixture but with shorter 
specimens and a span/depth ratio of 4/1 to 
maximise the shear stress at the neutral axis. 
ILS was calculated from: 

3P 
ILS = 

4
bd (3) 

4.4 Interlaminar fracture toughness 

Interlaminar crack growth within the 
composites was studied using the double 
cantilever beam (DCB) test. The specimen was 
loaded by applying symmetrical opening 
tensile forces at the ends of the beam as shown 
in Figure 3. This enabled the mode I critical 
strain energy release rate (toughness) G1c to be 
ascertained. According to simple beam theory, 
a crack extension from {ato (a+~a)} induces a 
change in compliance resulting in a loss of 
strain energy (dU). Assuming a stable crack 
growth (G 1c is constant) then: 

(4) 

where U is the total energy stored m the 
specimen and bits width (13, 14, 15). 
Figure 4 shows a typical 
load/displacement/crack-length curve for an 
interlaminar crack propagating in a carbon
carbon composite of the type studied, where F 
and d are the applied load and corresponding 
deflection. The specimen is loaded to F¡ 
whence the crack begins to extend. The load 
drops to Fi+l whilst the crack extends from a¡ to 
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(a¡+aH). The energy released dU is equal to the 
area under the load/deflection curve dA. For a 
brittle material and a small crack that: growth 
increment the loading and unloading 
curves may be assumed linear such that: 

-dU = dA = Y2 (F; O;+r F;+1o;) (5) 

A mean value of G1c was determined by 
measuring F¡, F¡+ 1, d¡ and di+I for a series of n 
extensions oflength (a i+ 1-a¡): 

(6) 

i=J 

When carrying out DCB tests it was necessary 
to modify the procedures used for testing 
polymer matrix composites. This was in order 
to accommodate the different characteristics of 
carbon-carbon. It was found that simply 
attaching loading hinges to the surface of the 
laminates often resulted in flexura! failure of 
the two half beams rather than interlaminar 
crack propagation. The problem was rectified 
by bonding a 16 ply UD carbon fibre 
reinforced polymer composite to both sides of 
the specimen prior to attaching the loading 
hinges (7). This served to restrict the flexura! 
defonnation in the beams and cause cracks to 
propagate in the required manner. The 
specimens were 150mm in length and 25mm 
wide. When testing polymer composites it is 
standard practice to insert an initiation site at 
one end of the sample during the lamination 
stage. This generally takes the fonn of a 
double !ayer of aluminium foil, liberally 
coated in release agent, placed between the 
central plies. Clearly this is not possible with 
carbon-carbon. Any crack initiation material 
would at best be vaporised or at worst react 
with the substrate during the high temperature 
processing. Interlaminar starter cracks ;::;25mm 
in length were produced using a diamond wire 
saw. Crack length measurement was achieved 
via resistive crack gauges affixed to one side 

of the test specimen (Figure 5). The signals 
from the test frame and crack length measuring 
device were interfaced with the machine's 
control computer programmed to calculate G1c 
using equation (6) via a "GO SUB" routine 
provided by Instron Ltd. 

S. Results and discussion 

Table 1 shows the effect of varying filler 
content on the mechanical properties of the 
composites and Table 2 the effect of filler 
particle size. The results clearly show how the 
development of a particulate filled composite 
matrix improves both flexura] and interlaminar 
shear strength of the material. The 
strengthening effect is, as one would expect, 
limited despite the ability of the filler particles 
to resist the propagation of cracks. This is 
because the material's microstructure remains 
dominated by porosity and shrinkage cracks 
which can only be addressed by densification 
(7). The modulus appears unaffected by the 
presence of the filler. Presumably the particles 
neither aid nor hinder the stress transfer 
between fibres and matrix and composite 
stiffness is dorninated by the fibres. 

The most marked effect of the graphite filler is 
the improvement in interlaminar fracture 
toughness. The graphite particles are observed 
to blunt and deflect propagating cracks 
resulting in greatly increased work of fracture. 
Figure 6 shows a scanning electron 
micrograph of a composite with an unfilled 
matrix. The brittle isotropic carbon matrix 
offers little if any resistance to the propagation 
of cracks. By contrast, the electron micrograph 
in Figure 7 clearly demonstrates the 
effectiveness of the particulate fillers in 
producing a more tortuous crack path. The 
toughening method invoked appears analogous 
to that employed in the thermoplastic 
toughened epoxy matrix systems used in the 
aerospace and racing car industries (Figure 8). 
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The magnitude of the improvement in 
toughness was observed to depend 
significantly on both filler content (Figure 9) 
and particle size (Figure 1 0). The interlaminar 
toughness increased steadily with filler content 
up to around 15% after which it was reduced 
due to matrix inhomogeneity caused by 
insufficient binder. Referring to Figure 1 O, 
small particles do not appear to blunt and 
deflect cracks as well as large ones. Having 
said that, very large filler particle size resulted 
in a reduction in G1c. The most likely 
explanation of this is that there arises a 
situation whence it is energetically more 
favourable for a moving crack to pass through 
rather than around the particulate phase. This 
results in there being an optimum size band for 
the filler ofbetween 1 O and 30 ~m. 

6. Conclusion 

A study of the mechanical properties of fabric 
reinforced carbon-carbon composites, 
fabricated by thennoset resin pyrolysis, has 
shown the material to be particularly prone to 
failure by delamination. As a consequence the 
load bearing applications of the material are 
severely compromised. Furthennore the 
tendency to delamination contributes to a high 
scrap rate since components are liable to 
failure by this mechanism during processing. 
Previous work clearly demonstrated the 
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Table l. Effect of graphite filler content on the mechanical properties of carbon-carbon composites 

,,:;'])"'' ''" '; ' ''', " ''¡" '', ; ' ' ;, ' 

Filler Content (wt%) Flexure Modulus (GPa) Flexure Strength (MPa) ILS (MPa) 

O (furan matrix) 66.37 66.22 4.06 

O (phenolic matrix) 65.30 70.34 4.21 

5 (furan matrix) 63.28 74.95 4.24 

1 O (furan matrix) 62.55 96.50 4.60 

15 (furan matrix) 64.71 100.30 4.83 

15 (phenolic matrix) 65.87 98.13 4.74 

20 (furan matrix) 60.92 56.96 2.98 

25 ( furan matrix) 61.32 60.88 2.75 
- -----

Notes: Filler particle size constant at 1 O ¡..tm. 
Figures in brackets represent 95% confidence interval. 

7;~G~c(.J ~~ij':i'~'~::, 

110 (±20) 

118 (±25) 

150 (±30) 

200 (±25) 

220 (±20) 

223 (±25) 

110 (±30) 

110(±30) 

y.¡ 
Ul 
N 

> z 
> 
t""' 
~ 
'JJ 
1:::;1 
~ 

~ 
~ 
(j 

> z 
~ 

(j 

> 
1:::;1 
~ 
t""' 
> 
~ 

~ 
n 
~ 
d 

~ 

< p 
...... 
Ul 

,..-., ...... 
\C 
\C 
QO 
'--' 



Tablc 2. Effcct of filler particlc sizc on thc mcchanical propcrtics of 20 carbon-carbon compositcs 

Filler particlc size Flexure modulus (GPa) Flexure strength (MPa) 

no filler (furan matrix) 66.37 

no filler (phenolic matrix) 65.30 

6¡.tm (furan matrix) 70.98 

1 O¡.tm (furan matrix) 64.71 

1 O¡.tm (phenolic matrix) 65.87 

20¡.tm (furan matrix) 67.91 

20¡.tm (phenolic matrix) 68.34 

25¡.tm (furan matrix) 73.71 

30¡.tm (furan matrix) 67.16 

50¡.tm (furan matrix) 67.49 

IOO¡.tm (furan matrix) 60.03 

Notes: Filler content constant at 15% by weight ofmatrix phase 
Figures in brackets represent 95% confidence interval. 
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Captions for Figures 

Figure l. Mechanisms oftoughening. 

Figure 2. The three point flexure test geometry. 

Figure 3. The DCB test geometry. 

Figure 4. Typical force-displacement-crack length curve recorded during the DCB test. 

Figure 5. DCB test in progress showing crack measurement using resistive foil gauge. 

Figure 6. Electron micrograph ofbrittle interlaminar fracture face in an unfilled 

carbon-carbon composite. 

Figure 7. Increased work of fracture resulting from dispersed particle toughening. 

Figure 8. Electron micrograph showing epoxy resin matrix composite toughened using 

inter-ply addition of thennoplastic material. 

Figure 9. Effect of graphite filler content on the interlaminar fracture toughness of 

carbon-carbon. 

Figure 1 O. Effect of filler partí ele size on the in ter laminar fracture touglmess of 

carbon-carbon composites. 
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AL TERNA TING STRESS-STRAIN FIELDS NEAR A CRACK TIP 
UNDER CYCLIC LOADING 

V. Kharin and J. Toribio 

Universidad de La Coruña (ULC) 
Departamento de Ciencia de Materiales 

ETSI Caminos, Campus de Elviña, 15192 La Coruña, Spain 

Abstract. Finite deformation analysis of the cracked elastoplastic panel with a plane-strain crack 
subjected to mode 1 (opening) cyclic loading under small scale yielding was performed to elucidate the 
influence of the load range, load ratio and overload peak on the crack-tip shape and near-tip stress and strain 
fields. At zero-to-tension constant amplitude loading no evidence of geometric crack closure (contact of the 
crack faces) at load removals was detected, neither after a single overlo:1d peak. Compressive crack-closure 
stresses at lo:1d removals were nearly equal to tensile ones at lmd maxima, and the extrema of both were 
located beyond the tip. Cyclically stable evolution patterns of stress. plastic strain and strain energy 
density established near the crack tip after a couple of loading cycles, their accumulation rates being 
dependent on load range, load ratio and overload peak. 

Resumen. Se presenta un an:ílisis elastoplástico por elementos finitos de una placa en deform:1ción 
plana con una fisura en modo 1 sometida a carga cíclica en condiciones de plasticidad a pequeña escab, con 
el fin de elucidar la influencia del intervalo de carga, factor R y sobrecarg:1s sobre la forma del extremo de 
la fisura y el estado tenso-deformacional próximo. Con amplitud de carga constante no se apreci:1 cierre 
geométrico de fisura (contacto entre sus caras) al descargar, ni después de una sobrecarga. Las tensiones 
compresivas de cien-e de fisura tras la descarga son casi idénticas a las alcanzadas en carga máxima, y los 
extremos de ambas se hallan a cie11a distanci:1 del fondo. Tras dos ciclos de carga se estabilizan las leyes de 
evolución cíclica de tensión. deformación plástic::~ y densidad de energía de dcfonnación cerca del fondo de 
la fisura, dependiendo sus tasas de acumubción de la amplitud de c::~rga, factor R y nivel de sobrecargas. 
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l. INTRODUCTION 

Fatigue of nwterials under alternating loads is the cause 
of many engineering failures, so that its understanding 
and characterisation in te1ms of generally applicable and 
controllable qu;:¡ntities is considered as a prerequisite for 
safe engineering design and componen! maintenance. 
Fatigue crack growth rate da!dN as material's response, 
together with appropriate externa! variables governing 
crack propagation in a material in every particular 
geometry-and-loading situation have bcen appreciated as 
the key issues in damage tolerant design [1]. Fracture 
mechanics concepts can be used to establish the factors 
controlling fatigue crack growth. In particular, when 
inelastic material behaviour (plasticity, damaging, etc.) 
is localised in a small near tip domain -the small 
scale yielding (SSY) case- the concept of linear 
elastic fracture mechanics and the stress intensity factor 
K can be expected to work well. The basic relationship 
may be represented in severa! equivalen! fonns such as: 

the maximum and mínimum K-values of the loading 
cycle; LJ.K = KnwrKmin the stress intensity range and 
R = K mini K max the load ratio. Ample experimental 
evidence favours the K -approach to fatigue cracking, 
and severa! expressions of the fatigue "law" (1) have 
becn proposed, but none is fully capable of describing a 
variety of peculiarities of fatigue crack growth [1,2]. 

dz ~ 
dN = :F (Kmax.Kmin) = :F (LJ.K ,R) (1) 

where the right hand parts are considered to be material
dependen! functions, Kma.r and Kmin are, respectively, 

Micromechanisms of fatigue degradation and ruptme are 
thought to be related to cyclic evolutions of stress and 
strain [1], whereas the K-pattern can be the controlling 
parameter but not a direct driver. Then analyses of fine 
peculiarities of local crack tip stresses and strains are 
essential for linking easily controllable macroscopic 
variables such as K with fracture mechanisms, and for 
development of unified framework for characterisation 
and prediction of fatigue crack growth. 

Numerous models have been developed to reveal the 
evolution of the near tip situation under cyclic loading. 
Some of them offered closed-form solutions, although 
restricted by crucial simplistic assumptions (cf. [3] and 
reviews in [1,2]). More realistic numerical simulations 
have been also performed for fatigue cracks, mostly 
under plan e stress conditions (cf. papers [ 4-9] and 
references therein). However, the majority of these 
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studies have been confining to the plastic crack closure 
hypothesis focusing mainly on the crack opening
closing levels of applied K (externa! load) and not 
providing in-depth data on evolutions of stresses and 
strains. Mentioned simulations of the situation near the 
tip of a fatigue crack neither accounted for large strains 
nor paid much attention to the role of plane strain 
constraint. To the authors' best knowledge, only paper 
[10] offered limited data on large-strain elastoplastic 
crack tip situation for a single cycle loading-unloading
reloading. Meanwhile, these matters deserve more 
attention because all the events relevant to the near tip 
rupture and crack advance take place in the intensively 
strained very-near tip zone and are driven by stress
strain state therein, and the situation along the crack 
front in the interior (even of rather thin components) is 
closer to plain strain state while near the surface plane 
stress conditions predominate. 

2. BASIC rvtODELLING ISSUES 

The model material is supposed to be ratc-indcpcndent 
ideal elastoplastic with von Mises yicld critcrion. Its 
characteristics are chosen relevan! to typical stecls: 
Young modulus E = 200 GPa, Poisson ratio 11 = 0.3, 
tensilc yield stress ay =600 MPa (Using obvious 
normalisation technique, the solutions are applicablc to 
some similitude class of situations fixed by the ratio 
ay/E and by the crack tip geomctry, cf [11]). The crack 
has initially parallel nanks and smooth round-shape tip 
of a width (twice the tip radius) b0 • which seems to be 
a reasonable approximation (discussion of this matter 
can be found elsewhere [11], and experimental support 
in [ 12]). For medium-strength steels the val u e b0 = 5 
¡..tm is used [12]. The upper bound for applied K-values 
is limited to 60 MPam 1' 2 which is appropriate for 
steels as the range at which fatigue cracking goes on. 
With these parameters the crack length is taken a= 75 
mm to enforce the conditions of K-dominated SSY near 
the tip. The double-edge-crackcd panel (Fig. 1) under 
uniform stress aapp is considered to make use of the K
solution from thc compendium [ 13] as follows: 

K= 1.158 aapp ~ (2) 

'y 

1 -,-
1 

2W = 750 mm 

Fig. l. Schematics of the simulated specimen 
geomelly and loading. 

Investigations were performed for severa! constan! 
amplitude loading pattems at different amplitudes and 
load ratios. In addition, the effect of a single overload 
peak was considered. K was a control variable in this 
study, depending on which corresponding applied load 
levels aapp were established according to relation (2). 
The following load cases were used in the numerical 
simulations: 

(1) Kmax = 60 MPam112, Kmin =O (i.e., R = O); 

(11) Kmax = 30 MPam 1
'
2

, Kmin =O (R = 0); 

(IIl) Kmax = 60 MPam112, Kmin = 30 (R = 0.5); 

(IV) Kmax = 30 MPam 112, Kmin =O (R =O) with 
a single overload peak to K0 v = 60 MPam112. 

and up to ten loading cycles (twcnty load reversals) 
wcre completed in each case. 

Due to symmetry, the computations were carried out 
for the one quarter of the panel (shadowed in Fig 1). To 
avoid excessive distortion of the finite element mesh, 
and to cnable to termínate calculations for severa! load 
rcversals, thc near tip mesh required more refinement 
than in simulations at rising-only load [11,14]. The 
load stepping procedure in incremental clastoplastíc 
solution had to be finer than in reported small-strain 
cycling [6] and large-strain single cycle modclling [lO]. 
Severa! near-tip mesh refinements were tricd, and the 
optimum one of 1148 four-node quadrilaterals with 
1222 nades was used. Thc solution of the boundary 
value problem was accomplished using the nonlinear 
finite elcment code MARC [15] with an updated 
Lagrangian formulation. 

3. RESULTS 

The shape and size of the near tip pbstic zones were 
found to be in agreement with published data [1-
3.5,10]. For all loading cases forward and reverse 
plastic zones were fairly similar if scaled in 
corresponding units of (Kmax,mir/ ay )2 , and they 
remained rathcr stable with increasing N. The case IV 
was a littlc bit specific in that after overload the reverse 
plastic zone co-related not with thc constan! amplitudc 
cycle range M but with the overload peak rangc M 0 v 

= K0 v - Kmin and thus it was largcr than the forward 
onc aftcr ovcrload. 

Near tip crack profiles evolvc with load cycling in a 
similar manner for allload cases. As an example, crack 
tip deformation corrcsponding to the load pattern 1 is 
depicted in Fig. 2. It should be noted that gcometrical 
crack closure (contact of its faces) was never detected in 
pcrformed simulations. Crack width at unloading to K 
=O always remaincd quite considerable, and it ncver and 
nowhere returned to thc original width b0 • This agrees 
with another finite-deformation study for a single load 
removal [10] but contradicts, howcver, the results of 
small-strain simulations pcrformcd in gcomctrics with 
growing fatigue cracks [4,6]. 
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Fig. 2. Near-tip deformations at different stages of 
load case I: (a) at the 4th maximum load point, K = 
Kmax: (b) at subsequent unlo:1ding point, K = O (the 
original crack tip is shown in the bottom lcft corners). 

The values of the crack tip opening displacement 
(CTOD) o1 vs. applied K plotted in Fig. 3 are scaled by 
Omax = o1 (Kmax) and Kmax• respectively, excepting 
the load case IV for which the overload peak CTOD 
Oov = o1 (K ol') and K ov are in use. The val u e of Ot 
was identified as twice the cunent vertical displacement 
of the node A shown in Fig. 2, and the current crack 
tip width (twice its "radius") is b = b 0 + o1• The 
variability of the crack width along its newly created 
flanks in the end region (see Fig. 2) is small compared 
with the width itself, and so, this definition seems to 
be reasonable. Calculated (Kmax-01) loops in Fig. 3 
demonstrate that the situation in all cases approaches 
the steady-state cyclic re gime. 

The near tip stress fields are exemplified in Fig. 4 by 
the band contours of the normal stress C5yy for the load 
case l. For other load patterns II - IV, no striking 
distinctions were observed in the shape and size of the 
band contours if scaled with respect to the current 
deformed tip width b, nor spectacular evolutions of 
them occurred with increasing cycles number N. 

0.8 

0.6 

0.4 

0.2 

o o 0.2 0.4 0.6 
KIK 

max 

Fig. 3. Variation of CTOD vs. applied K: (a) load 
case I; (b) load case III; (e) load case IV. 

Details on the stress state are given in Fig. 5 where the 
odd times t = 2k- 1 correspond to load maxima and the 
even ones t = 2k to mínima in the k-th cyclc, overload 
(case IV) occurs there at t = 11. Stress distributions 
beyond the tip at similar load cases I and II (the same R 
= O) are nearly identical if displayed in terms of the 
distance X of the material point from the tip apex in 
the oricrinal configuration normalised by b. The data 
appare~tly confirm preserving under cyclic loading of 
the notable feature of the crack fields revealed in 
monotonous loading studies [2,1 O, 11,14], i.e., arising 
of self-similar (in normalised coordinates) autonomous 
state governed at similar-shape load patterns just by 
deformed geometry of the tip and material constants (E 
and CJy in this case). Stress distributions are moderately 
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sensitive to the load ratio and load sequence. The main 
distinction between cycling at R = 0.5 (Fig. 5b) from 
that at R = O (Fig. 5a) is accelerated relaxation of the 
tensile stress beyond the extremum position so that a 
slight secondary extremum hump can arise. After an 
overload peak (Fig. Se) a dimiqishing of the stress 

l. d A max mm d h d amp 1tu e Ll<Jyy = ayy -ayy an a s arper rop 
of ayy beyond the extremum position are observed. 

Fig. 4. Distribution of the stress ayy at load case I: 
(a) at K= Kma.r; (b) at unloading to K= O. 

Spatial distributions in the crack tip vicinity of plastic 
strain components and strain energy dcnsity W had no 
striking peculiarities in load cases 1 to IV. All of them 
were similar showing extreme strain concentration in a 
domain of the size of the ordcr of CTOD, like in rising 
load large-strain analyses [11,14]. 

Stress evolutions in material points beyond the tip 
identified by their coordinates in the original 
configuration X¡ = 279bo > X2 = 18bo > X3 = 1.7bo 
under a sinc-shape applied load history are given in 
Fig. 6. The stress histories far from the tip in the 
elastic domain and in the periphery of thc plastic zone 
(point X1) rcplicate fairly the sine-like altcration of the 
applied load. The stress history becomes different closer 
to the tip. Aftcr just about the first cycle the ayy(t) 
acquires a stable cyclic regime as a repetition of nearly 

the same IT-like shape. This is commof) for all the load 
cases. The local load ratio R a= ay y mm¡ ayyma.x takes 
fairly the same value for all them in the immediate 
vicinity of the tip apex, Ra (X3) = -1, irrespcctive of 
the remotc (applied) R value. The notable peculiarity of 
the load case IV is that .1ayy diminishcs locally about 
1.5 times aftcr an overload peak. This can be the cause 
of the known experimental effect of fatigue crack 
growth retardation after overload, cf. [1,2]. 
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Fig. 5. Normal stress ayy near the crack tip : (a) at 
load case I; (b) at load case III; (e) at load case IV. 

A ccrtain affinity was found bctwecn cyclic evolutions 
of the near tip plastic tensile strain ey/· equivalcnt 
plastic strain eer;f, and strain cnergy density W. They 
revealed rather similar behaviours. Limiting hcre only 
to ey/. we will mark essentially the main featurcs of 
all. fig. 7 displays the strain accumulation near the 
crack tip. These plots display a ratcheting elevation 
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with alteration "amplitudes" for all load cases in 
apparent corresponden ce with their respective iJ.K
values. The averaged slopes l1ey/ !iJ.N (secant line 
from the origin) decrease from one load case to another 
in the sequence I --7 III --7 li --7 IV (post-overload). 
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Fig. 6. Evolution of the normal stress <Yvv in the 
points X1,2,3 beyond the crack tip at sine-sha¡:Íé applied 
load alteration (load case I). 
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Fig. 7. Plastic strain evolutions in the crack tip 
(overload peak in the load case IV occurs at t= 5). 

4. DISCUSSION 

To derive implications for fatigue crack growth from 
simulations of stress-strain evolution near the crack 
tip, and to constitute on this basis a too! for crack 
growth characterisation and prediction, a crack advance 
criterion is required. For the moment, the majority of 
simulations of fatigue cracks dealt with arbitrary crack 
extension schemes with no relevance to the fracture 
(micro)mechanisms that could really govern crack 
growth [ 4-7 ,9]. Sorne of them considered possible 
candidate measurcs of damage accumulation among 
stress-, strain- or energy-related variables drawing 
conclusions in favour of sorne of thcm [8]. From the 
performed simulations it follows that accounting for 

the mutual affinity, the averaged ratcheting (or 
"climbing") accumulation behaviours of the three 
candidates such as fy/. feq and W, they may have 
equal opportunities to succeed in monitoring damage 
accumulation near the crack tip. Although interrelation 
between the rates of elevation of these "measures" 
dcpends on the distance of a material point of interest 
from the tip, agreement between them can be noticed 
(cf. Fig. 7) and the observed experimentally trends of 
variation of the rate of crack growth da!dN depending 
on peculiarities of applied loading (such as M, R and 
o ver load peak) al! of them decelerate from one load case 
to another following the same order I --7 III --7 II --7 IV 
(post-overload ratc) . 

Concerning the idea about crack closure as an effect 
responsible for the mentioned trends of crack growth 
behaviour, modelling of the plane strain crack reported 
here provides no support for this conccpt since no 
signs of closure were detected. 

On thc other hand, the findings from presented stress
strain analysis with account for geometrical non
linearity, and especial! y the correlation between plastic 
strain or energy density accumulation rates and the rates 
of crack growth mcntioned just above yield the 
following idea: ncar-tip damage accumulation in fatigue 
proceeds in some ratcheting manner governcd by 
alternating stress, or strain, or both of them. Then, to 
cstablish a firm and general crack growth equation of 
thc kind (1). a promising w:1y seems to be joining of 
high-resolution stress-strain analysis with the concepts 
analogous to those used in micromechanical modelling 
of local fracture ncar the crack tip to estímate the 
critica! K-value under monotonous lo:1ding (see, e.g., 
[ 16,17]) on the basis of either critica! strain fe, or 
critica! absorbed energy density W e• or adaptation of 
the critica! stress criterion in the manner of local 
approach of the stress-life type [1], e.g., L10'yy = 
O'c(N), which m ay be workable because of stabilisation 
of the near tip stress alteration. Owing to the 
previously dcscribcd parallclism betwecn variation of 
experimental crack growth rate and calculatcd e!Tcctive 
rates of evolution of plastic strains and strain energy 
density near the crack tip under various loading 
conditions, this way of developing redictive tools for 
fatigue crack growth scems to be promising. 

5. CONCLUSIONS 

High-resolution finite-elemcnt analysis of a stationary 
plane-strain tensile cwck in ideal elastoplastic solid 
under cyclic loading was perfonned with account for 
large crack tip geometry changes. Severa! lo:1d cases 
(histories) were considered to elucidate the effects of the 
:1pplied lo:1d range, load ratio anda single overload peak 
on the situation near the crack tip. From obtained 
solutions, the evolutions of the deformed crack tip 
shape together with the near tip stress and strain 
char:1cteristics wcre revealed. At short distance from the 
tip, i.e., less than approximately 38max. the stress and 
strain p:1tterns display importan! features not captured 
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neither by small-strain numerical analyses [4-9] nor by 
simple analytical models [1-3], but similar to finite 
deformation studies of cracks under rising load. lt is 
important to emphasize that geometrical closure of the 
crack was never detected. Evolutions of CTOD, 
remaining always positive, 81 > O, approaches steady
state cycling regimes. 

Stress and strain distributions in a close vicinity of the 
crack tip, 1ike in monotonous-1oad 1arge-strain analyses 
[11,14], reveal important features for interpretation of 
the near tip fracture processes. The most notable 
peculiarities of the near-tip stress fields common for al! 
simulated load cases are the following: (a) self
similitude of the spatial distribution of stresses if 
scaled with respect to the curren! crack tip width value 
b = b0 + 81, or b "" 81 at elevated loads, i.e. at greater 
CTODs; (b) establishing of practically steady state 
regime of cyclic variation after a couple of the first 
loading cycles, and these stress alterations in the close 
vicinity of the tip take a specific n -like tension
compression shapes different from the sh:1pe of externa! 
load cycling; (e) normal stresses near the crack tip 
attain their exu·ema -tensile and compressive of nearly 
equal magnitudes at maximum and mínimum externa! 
load levels, respectively- noticeably beyond the tip 
apex. 

No-one of the near tip p:1tterns of plastic strain fy/• 
total equivalen! plastic strain feqP or strain energy 
density W (this latter turns out to be strain-domin::tteJ) 
exhibit S::ttur::ttion, but r::tther persisten! ratcheting or 
climbing belwviours which nwy be ch::trJcterised by 
cert::tin values of average rates of accumubtion 
dependen! on externa! load range, load r::ttio and 
over1oad peak. The most notable is that these 
accumulation rates agree with experimentally 
observable trends of the inOuence of the externa! 
loading characteristics on fatigue crack growth rates. 

Performed simulations of the near tip state reveal that 
the very near tip stress-strain field characteristics, 
affected by brge crack tip defornwtions (blunting), ;:¡re 
apparently able to serve as the measures of damage 
accumulation near the tip of fatigue crack and are 
promising as the relevant basis to develop r;:¡tional 
procedmes for crack bchaviour prediction. 
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EFFECT OF FATIGUE PRE-LOADING 
ON HYDROGEN ASSISTED CRACKING INITIA TION 
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Abstract. The effects of fatigue pre-cracking and loading rate on hydrogen assisted cracking were studied 
to elucidate the influence of the corresponding stress-pattern on hydrogen diffusion towards rupture si tes in 
the crack tip zone. A finite element procedure was used to model cyclic loading using an elastoplastic 
large-deformation analysis combined with stress-assisted diffusion. Small scale yielding near the crack tip 
was addressed and characterised in terms of the stress intensity factor. In the sustained load case the test 
duration for reliable evaluation of the threshold was estimated. For rising loading conditions, fatigue crack 
closure stresses (produced by pre-cracking) affect near-tip hydrogen diffusion and consequently the whole 
process of hydrogen assisted fracture. 

Resumen. Se han estudiado los efectos de la pre-fisuración por fatiga y la velocidad de solicitación en 
procesos de fisuración asistida por hidrógeno, para elucidar la influencia de las distribuciones de tensión 
coiTespondientes sobre la difusión de hidrógeno hacia los lugares de fractura en la zona del extremo de la 
fisura. Para modelizar la carga cíclica se ha utilizado el método de los elementos finitos, mediante análisis 
eleastoplástico en grandes defonnaciones combinado con difusión asistida por la tensión. En el entorno del 
extremo de la fisura se han supuesto condiciones de plasticidad en pequeña escala caracterizadas en 
términos del factor de intensidad de tensiones. En el caso de carga estática se ha estimado la dmación de 
ensayo necesaria para obtener un valor fiable del umbral. En condiciones de carga creciente, las tensiones 
de cierre de fisura (producidas por la pre-fisuración) afectan a la difusión de hidrógeno en el entorno del 
fondo de la fisura y por tanto a todo el proceso de fractura en ambiente de hidrógeno. 
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l. INTRODUCTION 

Hydrogen has been long time recognised as a severe 
promoter of metals fracture [ 1.2] and the phenomenon 
of hydrogen assisted cracking (HAC) is limited by 
hydrogen supply to rupture si tes [2]. S tress-and-strain 
assisted hydrogen diffusion has been substantiated as 
the key transport mechanism controlling the kinetics of 
HAC [3-5]. Modelling of hydrogen accumulation in the 
crack tip region has received much attention as a part of 
the HAC theory [5,6]. However, severa! items still 
require explanation, among them the effects of the pre
HAC crack history (i.e., fatigue pre-cracking before 
exposing to hydrogen) and of loading dynamics during 
hydrogen effect. Their interaction is of particular worth 
to rationalise the accelerated evaluation of materials 
susceptibility to HAC using dynamic rising loading, 
e.g., the slow strain rate testing (SSRT) technique. 

diffusion near a crack tip, accounting for fatigue pre
loading and its role on HAC initiation in SSRT. 
Within the framework of the diffusional theo1y of HAC 
[3-7], the problem of hydrogen diffusion affected by the 
crack-tip stress field is treated coupled with explicit 
high-resolution finite-deformation analysis of the 
cracked elastoplastic solid. Numerical simulation of 
SSRT situation is performed following the variation of 
the stress field from the compressive residual stresses at 
removed load state after fatigue cycling to the tensile 
stress distribution at elevated load. The implications for 
HAC are discusscd. 

A previous study of these matters [7] was based on a 
rough approximation of the limited data about the 
evolution of the elastoplastic near-tip stress field. In 
this paper, an advanced study is presented of hydrogen 

2. DESCRIPTION OF THE MODEL 

2.1. Basic theory 

According to key ideas about HAC [5-7], elementary 
event of fracture facilitated by hydrogen is fixed by a 
critica! combination of hydrogen concentration e and 
stress-strain state in a responsible material cell. That 
is, a critica! val u e of concentration e cr exists as a 
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function of stress and strain tensors, u and E 
respectively. Crack advance occur when concentration 
of hydrogen accumulated with time t reaches Ccr in a 
relevant location Xc near the crack tip [5-7): 

(1) 

The left-hand part in (1) is defined by hydrogen 
transportation to fracture sites whereas the right-hand 
one depends on 1oading pattern. Under certain 
conditions, hydrogen diffusion in the metal is the rate
controlling mechanism of hydrogen supply to the 
fracture process zone [3-5]. 

Diffusion in solids depends on the density of available 
sites characterised by the solubility coefficient Ks and 
on the mobility of species represented by the diffusion 
coefficient D. They are sensitive to mechanical factors 
which may be incorporated in terms of the equivalent 
plastic strain t:ecf and hydrostatic stress CY = tre/3 [3-
6]. In particular, the solubility is [5,6]: 

(2) 

whcre Kso is the strain-only dependent component of 
solubility, T thc absolute temperature, VH the partial 
molar vol u me of hydrogen in metal and R the universal 
gas constant. Adopting Lagrangian description [8] of 
the mcdium and refening to cunent configuration of a 
deformed volume which at time t occupies spatial 
domain 1V, consideration of mass balance lcads to the 
equation of stress-strain assistcd diffusion (cf. [5-7]): 

_ü_= -V• DVC-DC __!iVCY+ so eq (3) ·'C [ (V VK (E P))J 
dt RT K (E P) so eq 

For most cases, hydrogcn entry may be characte1iscd by 
the equilibrium value of concentration at thc surface. 
According to (2), the diffusion boundary condition is 
[5-7]: 

(4) 

where C 0 is the equilibrium concentration in the 
undeformed metal. 

2.2. Finite element implementation 

Large deformations of the body must be essential for 
near-tip diffusion since they notably change diffusion 
distances in the zone of interest. To salve the 
mechanical portion of the problem of stress-assisted 
diffusion at large deformations, the nonlinear finite 
elemcnt code MARC [9] was employed, and then 
complementcd with a diffusion-rclated module. 

The standard weighted residual process [10] to built up 
a finite-element approximation of the initial-boundary 
value problem (3)-(4) was performed in material 

(Lagrangian) coordinates taking as the reference one the 
instantaneous deformed configuration of the solid 1V 
bounded by the surface 1S. App1ying the Galerkin 
process for the continuum discretized into a finite 
elcments, the same shape functions family {1Wm; m= 
1 ,2, ... M}. M being the number of nodes in the mesh, 
plays the role of both tria! and weighting functions. 

The weak fonn of the weighted residual statement of 
the problem yields the system of equations with respect 
to the column of the nodal concentration values { C¡(t); 
j = 1,2, ... M} as follows: 

where the matrices ;t:A and 
1
K are defined as: 

1M iJ = Tw ¡ 1 w J d v 
¡V 

K· · = f D {v W .• V W. t l,j t 1 t J 

¡V 

(5) 

(6) 

[(~~~V o(r)/K,~ ~01' ,¡V e,¡ (1)} V ¡>Vj 1 IV ¡ } dV (7) 

and for the column in the right-hand parl we have: 

f¡=-ls Lw¡ dS (8) 

tS f 
which serves to prescribe the flux of hydrogen ls on a 
part 1S¡of thc body surfacc, if necessary. The lcft-hand 
sub-índices emphasise that the quantities refcr to the 
instantaneous deformed configuration of the solid at 
time t. In numerical simulations for a loading history 
given in tcrms of thc applied stress pattern CYapp(r), the 
nodal displacemcnts together with the stress and strain 
components rclevant to diffusion are provided by the 
post-proccssing module of the code MARC after 
solution of the elastoplastic boundary-value problcm. 
Afterwards, continuing with the diffusion simulation, 
mechanica1 ficlds are approxímated usíng the same 
shape functions family {1Wml as on the mechanícal 
phase of modelling. The updated Lagrange formulation 
is in use as well. The time-domain Galcrkin procedure 
[10] is employed for integration of the set of equations 
given in (6). 

2.3. Description of the simulations 

The study is confincd to the small-scale yielding in 
obvious fracture mechanics sense. So, the tensors G 
and E in the crack tip zone are dominated by the stress 
íntensity factor K. This makes the problcm general in 
terms of K(t) oc O'app(t) not limited to a particular body 
geometry and loading. 
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For simulations of stress-assisted diffusion, a 2D 
model of the double-edge-cracked panel in tension is 
adopted, see Fig. 1 in [11], for which mechanical 
aspects have already been presented in the mentioned 
paper. Model parameters are taken relevant to steels for 
which HAChas been extensively studied [2]. Namely, 
initial round-shape crack tip width b0 and mechanical 
constants are kept the same as in the mechanical study 
[11] (bo = 5 ¡..t.m, Young modulus E = 200 GPa, 
Poisson ratio f.1 = 0.3, tensile yield stress O'y = 600 
MPa), and hydrogen-related characteristics are [3,4,7] D 
= lQ-13 m2js, VH= 2 cm3/mol. Initial concentration of 
hydrogen is zero and T = 293 K. As in mechanical 
solution, cf. [11], the quarter-panel is considered dueto 
the symmetry and boundary condition (8) with ls =O is 
fixed on the primary symmetry axes. 

Diffusion modelling with stationary stress field under 
sustained load was performed first to reveal sorne items 
related to the threshold K1~¡, and also to have a check
point conceming SSRT and pre-cracking. The reference 
value of K was taken KR = 60 MPam 1' 2 • This is 
relevant to the range of HAC proceeding in materials of 
the type being considered [2,12,13]. In particular, it 
may serve as a candidate value for the HAC threshold. 
In the next phase, diffusion modelling with transient 
stress fields under SSRT conditions was considered 
with constant stress intensity rate dK!dt = K• after pre
cracking by cyclic loading between zero and maximum 
stress intensity factor K max (Fig. la, insert). In the 
modelling, KR = 60 MPam 1!2 was used as a "candidate 
threshold", and Kmax = O.SKR advised [14] as the 
proper pre-cracking limit. Severa! rates K• between 
0.015 and 15 MPam 1' 2/min were taken to cover the 
range of val u es u sed in experiments [ 12]. 

The key items for HAC are the near-tip distributions of 
O' and eeqP represented in Fig. 1 as functions of the 
distance from the material point to the crack tip in the 
undeformed configuration X normalized by the current 
crack tip opening displacement 81• In the domains of 
low and elcvated load levels, the opposite sign extrema 
of stress exist beyond the tip, maximum compression 
and tension respective! y. Accordingly, the positive 
stress gradient associated with the latter favors 
hydrogen flux into metal, and the negative onc with the 
former causes a retardation effect. The contribution of 
these compressive stresses is expected to be importan! 
for the near-tip diffusion, and consequently for the 
kinetics of HAC. Although these finite element stress
strain data [ 11] ha ve similar appearance that the stress 
pattern approximation used in a previous diffusion 
simulation [7], the difference is quite significan!. 

3. RESUL TS AND DISCUSSION 

As a first approach, the finite element implementation 
for the problem of hydrogen diffusion was performed in 
a lD approximation, i.e., on the x-axis along the crack 
line where element discretization, deformations and 
stresses were taken from the 2D mechanical solution 
(elastoplastic finite element computations). The study 

was focused on the stress effect on diffusion which is 
expected to be the most importan! in many cases, as 
reported elsewhere [3-6]. 
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Fig. l. Distributions of ce/ (a) and O' (b) along the 
crack line at consecutive instants of the loading history 
marked by corresponding symbols in the inserted 
scheme of the loading path. 

3.1. Sustained load case 

Fig. 2 displays the calculated hydrogen concentration 
distributions along the crack line under sustained load 
conditions, together with the asymptotic distribution, 
i.e., the approximate solution given at stationary stress 
O'(x) by the long-time asymptote [7]: 

Cal (x,t) = Ceq (x) erfc (
2

..:f-Or) (9) 

where the equilibrium distribution of concentration is 

Ceq (x) = C0 exp(~~ cr(x)) (10) 

This latter marks the accessible upper bound for C(x,t). 
Here x represents the diff usion distan ce and X is the 
coordinate of the material point in the deformed state. 
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o 
~ 1.5 
(j 

0.5 

8 JO 

Fig. 2. Concentration distributions along the crack 
line under sustained load conditions: finite element 
solution (solid lines) and asymptotic one Cal (x) (dotted 
lines). The dashed line shows the Ccq-profile. 

Fig. 3 presents the variation of concentration in the 
material points of the highest interest with regard to 
HAC: the point Xm<J"" 2.381 where the maximum 
tensile stresses are attained (distributions of hydrostatic 
stress a and normal stress avv are quite similar), and 
the point Xmt:"" O¡ which marks the zone of steeply 
increasing plastic strain (Fig. la). These are obviously 
considered as locations Xc of microfracture nuclci 
depending on the dominating fracture mechanism, 
stress- or strain-controlled, respectively. 

These data are relevant to the HAC threshold Kt!z· 
Common K11z testing consists in trying a series of 
sustained K-values if crack does not start to grow 
within a certain waiting time tB [15]. This time base 
should be properly fixed to ensure with a reasonable 
confidence that at K11z the crack will not start to grow 
at t > tB. It is usually chosen from experience and 
application-related reasons [15]. Diffusion concept of 
HAC suggests that tB must be about the diffusion time 
lss to attain at Xc the steady-state concentration with 
reasonable accuracy, C(xc,lss)"" Ccq(xc), the latter 
being able to satisfy the fracture criterion (1). Fixing, 
for definiteness, the tolerance leve! as 95% of Ccq• the 
long-time asymptote (9) renders Dtsslx?"" 130. The 
plots in Fig. 3a confirm that the formula (9) and the 
numerical solution are rather close in the maximum 
tensile stress point Xm<J within the 5% band near the 
equilibrium level Ceq· For the critica! stress criterion 
of rupture when Xc ""Xm<J this estímate provides a 
basis to esta?lish the K th testing time: tB ~ t ss "" 
130xc21D. W1th the chosen material parameters this 
test time is about 2.4x 106 s. For strain-controlled 
fracture, at Xc ""Xmt: numerical solution evolves slower 
than the asymptote (9), and the estimates for fss and lB 
must be stiffened to about t "" 440xc2fD. However, 
due to shorter diffusion pat'h in this case, the time 
estímate is 20-times shorter, tB"" 1.2·105 s. 
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Fig. 3. Concentration evolutions accordina to the 
finite element solution (solid curves) and as~mptotic 
one (9) (dashed curves) at sustained load: (a) in the 
points of maximum tensilc stress Xm<J: (b) in the hiah 
plastic strains region at Xmt:· Horizontallines mark thc 
5%-tolerance band near thc corresponding equilibrium 
conccntration lcvcls Ccq(x). 

3.2. Rising load case 

This series of the diffusion simulations reveals the 
importance of crack closure stresses in HAC when the 
SSRT technique is used in experimental evaluation of 
environment-sensitive cracking [15]. In this case a 
single dynamic test is perforrncd with rising load to 
pass the whole stress intensity range up to detectina a 
crack growth initiation at so me K R which could be ~he 
desired K tlz. To render the adequate threshold, the 
concentration at the time IR = K Rl K • must reach 
Ceq(KRY""<c) with a reasonable accuracy as in a sustained 
load test. These tests are performed starting from zero 
load after fatigue pre-cracking in inert environment. 
Hydrogenation proceeds affected by the residual stresses 
caused by pre-cracking. 

Calculatcd concentration distributions for K• = 1.5 
MPam 1'2/min are shown in Fig. 4 together with the 
corrcsponding hydrostatic stress profiles. 
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Fig. 4. Finite element solutions for concentration 
(solid lines) and hydrostatic stress (dotted lines) beyond 
the crack tip at different times under dynamic load at 
K • = 1.5 MPam I/2jmin. The dashed line shows the 
equilibrium concentration distribution. Curves 1-4 refer 
respectively to times of 180, 300, 1000 and tR=2400 s. 

Concentration evolutions in the points of maximum 
tensile stresses and large plastic strains, xma<K R) and 
Xnzt:(KR) respectively, are plotted in Fig. 5. For 
comparison, the o(t)-pattems are also presented, as well 
as the variations of Ca¡( cr) corresponding to the 
instantaneous stress val u es cr(xmE,m CJ.t) according to 
formula (10). For slower loading and rather short 
diffusion depth Xnzt: the analytical form goes closely to 
the finite element solution. Thus, in the very near-tip 
domain, diffusion under dynamic load nearly attains the 
equilibrium saturation for the instantaneous stress. In 
the relatively remote point XmCJ the delay of hydro
genation is notable even at the slowest loading. 

These data can be considered as a SSRT simulation to 
determine Kth· and the rcfcrcnce KR may be assumcd a<; 
the apparent HAC threshold already measured using the 
sustaincd load method modelled in the previous section. 
The threshold status is reached by approaching the 
equilibrium concentration in a material point Xc. If the 
critical concentration (1) is stress- controlled, rupture is 
associated with the maximum !ensile stress and occurs 
at Xc =X m a( K R). To provide sufficient concentration 
there at the moment of approaching the critica! stress 
intensity factor, (KR as supposed) the loading must be 
much slower than tried in our simulations, and the 
slower the better to reproduce the result of the sustained 
load test. The reasonable loading rate here may be 
estimated so that the time tR = KRfK 0 necessary to 
attain this candidate threshold KR were close to tss for 
the stationary load situation. 

However, if critica! concentration (1) is strain
controlled, the problem is more complicated. At slow 
loading rate. concentration evolution in the large-strain 
zone x ~ Xmt: chases after the non-monotonous cr(t)
history which depends on the residual compressive 
stresses from pre-cracking. Correspondingly, during not 

too fast loading the concentration in the intensively 
strained region may temporarily exceed the leve! 
attainable there in sustained load test. This was 
observed in simulations with K • up to 0.15 
MPam 1'2/min, but disappeared at 1.5 MPam 112;min. 
This means that the same fracture criterion (1) may be 
satisfied there earlier than in sustained load case, at 
times of the order of 104 s. This is a very important 
point: because of the described temporal (and early) 
concentration peaks, HAC may start at K below the 
apparent threshold from the sustained load test, 
depending on the particular role of stress and strain 
factors in the critica! concentration (1). 
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Fig. 5. Concentration evolutions under dynamic 
loading according to the finite element solution (bold 
lines) and the equilibrium one (10) (thin lines): (a) in 
the supposed border of the large plastic strain region at 
XmE; (b) in the points XmCJ of maximal tensile stress. 
Solid lines correspond to K 0 = 0.15 MPamll2jmin and 
dashed lines to K 0 = 1.5 MPam112;min (in plot (b) the 
concentrations corresponding to this latter case are 
negligible). Thin dotted lines show hydrostatic stress, 
and bold dashed-dotted lines mark the steady-state levels 
of Ceq at K= KR in respective locations. 

4. CONCLUSIONS 

Stress-assisted hydrogen diffusion near a stationary 
crack tip was studied with relevance to hydrogen 
assisted cracking (HAC) using large-deformation finite-
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element analysis. Hydrogen diffusion was modelled for 
sustained and rising loading preceded by fatigue pre
cracking with reference to corresponding experimental 
techniques of HAC threshold evaluation. 

In the sustained load case, the adequate testing time to 
approach the threshold (the steady-state concentration). 
depends on the location of the critica! material cell near 
the crack tip which is associated with the dominating 
factor of local rupture (plastic strain or tensile stress). 

Under conditions of dynamic rising loading after fatigue 
load removal, the effects of crack closure stresses from 
the pre-HAC loading history may affect hydrogen 
diffusion towards rupture si tes. In the range of the slow 
loading rates, rupture may occur earlier than in the 
sustained load case at otherwise similar circumstances 
if critica! hydrogen concentration (fracture mechanism) 
is strain-controlled, due to the temporal hydrogen over
saturation peaks which arise owing to the peculiarities 
of the stress evolution patterns at dynamic loading. 

The describcd premature fractures in the rising load case 
can occur at K -le veis e ven lo..ver than in the sustained 
load case. This means that the latter can produce 
excessively optimistic over-estimations of the HAC 
resistance characteristics of materials in comparison 
with SSRT. However, al! that depends esscntially on 
the dominance of the potentially responsiblc factors 
(stress and plastic strain) in a spccific material under 
particular conditions. 

Further modelling of the ncar-tip stress-strain assisted 
hydrogen transport in metals involving considcration of 
particular strcss-and-strain drivcn rupture mcchanisms 
(and corresponding critcria) will be hclpful to explain 
various features and manífestations of the phenomcnon 
of hydrogen assisted fracture. 
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FRAGILIZACIÓN POR HIDRÓGENO DE ACEROS EUTECTOIDES CON TREFILADO 
PROGRESIVO 

E. Ovejero y J, Toribio 

Departamento de Ciencia de Materiales, Universidad de La Coruña 
E.T.S.I. Caminos, Campus de El viña, 15192 La Coruña 

Resumen. El trefilado progresivo en aceros eutectoides afecta a la microestructura del material produciendo 
en las colonias de perlita una orientación preferente y un estiramiento, y en las láminas, orientación 
preferente y compactación. Ambas estructuras tienden a alinearse en dirección paralela al eje del alambre a 
medida que avanza el grado de trefilado. En este artículo se estudian las consecuencias de esta evolución 
microestructural en el comportamiento de los diferentes aceros frente al fenómeno de fragilización por 
hidrógeno. Los resultados experimentales demuestran que el trefilado produce, de forma progresiva, 
anisotropía resistente en el acero, y así la resistencia a la fragilización por hidrógeno es una propiedad 
direccional que depende del ángulo con respecto a la dirección de trefilado. Esto trae como consecuencia que 
una fisura transversal cambie su dirección de propagación para aproximarse a la del eje del alambre, 
produciéndose propagación en modo mixto, de forma que el ángulo de desviación con respecto a la dirección 
original de propagación es función creciente del grado de trefilado. 

Abstract. Pro gressive cold drawmg m eutectOid sreeis affects the material microstructure producmg both a 
preferred orienration and an enlargement of the pearlite colonies. and preferred orientation and packing of the 
pearlite Jamellae. As cold drawing increases both structures tend to align to a direction parallel to the wire 
axis. In this paper the consequences of the afore mentioned evolution on the ulterior behaviour of the steels 
undergoing a hydrogen embrittlement phenomenon are studied. Experimental results show that cold drawing 
produces progressively resistant anisotropy in the steel and thus the resistance to the hydrogen 
embrittlement is a directional property which depends of the angle with regard to the cold drawing direction. 
As a consequence. a transverse crack changes its propagation direction approaching the wire axis and 
producing a mixed mode propagation in the way that the deviation angle with regard to the original 
propagation direction is an increasing function of the cold drawing degree. 
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l. INTRODUCCIÓN 

El comportamiento en fractura de aceros de alta 
resistencia en ambientes agresivos es un fenómeno muy 
dependiente de la interacción del material con su entorno. 
En el caso de la fragilización por hidrógeno la acción 
combinada del ambiente y del estado tensional en el 
alambre produce una disminución en la resistencia a la 
fractura del material que puede originar roturas frágiles de 
las estructuras constituidas por estos aceros. Otros 
autores [ 1-4] han realizado estudios sobre el modo en que 
se propagan las fisuras iniciadas en ambiente agresivo en 
aceros de alta resistencia, investigando la influencia en el 
fenómeno de factores como el potencial electroquímico o 
la tensión hidrostática dentro del material, pero los 
parámetros que intervienen pueden ser muchos, tales 
como la temperatura, la composición química o la 
microestructura del acero. El proceso de fabricación del 
acero trefilado produce fuertes deformaciones plásticas 
en el material, afectando así a su microestructura, que 
evoluciona de forma que se pasa de un material isótropo, 
(material de partida del proceso) a un acero con una fuerte 
anisotropía inducida por el trefilado. 

acero perlítico expuesto a un ambiente agresivo que 
induce un fenómeno de fragilización por hidrógeno en el 
material. Con este objetivo se han utilizado estudios 
metalográficos previos de este tipo de acero [5-6] que 
ofrecen datos cuantitativos y cualitativos de la evolución 
microesrructural a lo largo del proceso de fabricación en 
Jos niveles de las colonias y las láminas de perlita, y se 
han realizado ensayos de corrosión para evaluar el tipo d:: 
daño que se ha producido y establecer una relación entre 
la evolución microestructural y la forma y tipo d:: 
fractura en ambiente agresivo. 

En este artículo se estudia la influencia del proceso de 
trefilado y las transformaciones en la microestructura del 
material que éste origina, en el comportamiento de un 

2. MATERIALES 

Para el estudio se utilizaron 7 aceros perlíticos de alta 
resistencia cuya composición química se detalla en la 
Tabla l. 

Tabla l. Composición química (wt %). 

e Mn Si p S Al Cr V 

0.80 0.69 0.23 0.012 0.009 0.004 0.265 0.060 
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El material fue extraído de un proceso real de trefilado, y 
cada acero corresponde a una etapa del mismo. Así, los 
aceros se han nombrado por cifras que indican el número 
de pasos de trefilado que han sufrido en cada caso, re 
forma que el acero O es el alambrón inicial, material 
isótropo que no ha sufrido ningún estiramiento, y el 
acero 6 representa el producto final trefilado, material 
anisótropo que ya ha pasado por 6 hileras de trefilado. En 
la Tabla 2 se representan los diámetros de cada uno. 

Tabla 2. Reducción de diámetro para cada acero. 

Acero o 2 3 4 5 6 

D 
(mm) 12.0 10.8 9.7 8.9 8.2 7.5 7.0 

D/D0 0.90 0.81 0.74 0.68 0.62 0.58 

3. METODO EXPERIMENTAL 

Para evaluar el comportamiento de estos aceros en 
medios agresivos y producir fragilización por hidrógeno. 
se realizaron ensayos a baps velocidades de deformación 
en muestras prefisuradas transversalmente por fatiga en 
aire. La prefisura se realizó de fom1a que se cumpliese la 
relación a/D = 0.30, donde a es la profundidad de fisura y 
D el diámetro del alambre. Los frentes de fisura que se 
obtuvieron pueden considerarse elípticos. 

Una vez prefisurados se introdujeron los alambres en la 
célula de corrosión, habiendo cubierto el acero con un 
aislante excepto una banda alrededor de la fisura, para 
proteger el resto del ambiente corrosivo. El líquido 
corrosivo fue una disolución saturada de Ca(OHh a la 
que se añadió 0.1 g/1 de NaCI. Se utilizó un electrodo cb 
referencia de Calomelanos Saturado, la probeta actuando 
como electrodo de trabajo, y un contraelectrodo cb 
platino. El potencial que se impuso fue de -!200m V y el 
pH de la disolución se mantuvo en 12.5 para todos los 
ensayos [ 1 ,3]. La velocidad de desplazamiento de la 
cruceta, constante durante cada ensayo, varió entre 
3.0xl0·3 mm/s para el alambrón de partida y l.7xl0·3 

mm/s para el trefilado, y esta reducción de velocidad 
sigue la relación V¡ = (D/D0)*v0 . Finalmente, se 
elaboraron contramoldes de las superficies de fractura, 
que permitieron cuantificar su evolución. 

4. RESULTADOS 

Una vez realizados los ensayos en todos los aceros, se ha 
observado un cambio progresivo en la topografía 
macroscópica de las superficies de fractura obtenidas a 
medida que aumentaba el grado de trefilado. En la Fig. 1 
se representa una vista tridimensional de estas superficies 
encontradas en los distintos aceros. 

Los contramoldes de las probetas se cortaron por el 
punto medio del frente de la fisura y se midió la distancia 
x11 , la altura lz y el ángulo 8 (Fig. 2a). En la Fig. 2b se 
muestra un esquema de la evolución de los perfiles de las 

superficies de fractura. En las dos primeras fases del 
trefilado, aceros O y l, la dirección de propagación de la 
fisura producida por el hidrógeno se mantiene en el plano 
original de la fisura por fatiga (Figs. la y 2b). 

Prefisoura Prefisuua . ú<-Preflsur '// 

\ 1 

(a} (b) (e) 

Fig. l. Aspecto tridimensional de las superficies re 
fractura: (a) débilmente trefilado (o sin trefilar): (b) 
medianamente trefilado; (e) fuertemente trefilado. 
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Fig. 2. Perfiles de fisuración: (a) definición de XII, lz y e; 
(b) evolución de los perfiles para los 7 aceros. 

A partir del acero 2 la fisura comienza a cambiar su 
dirección respecto al plano transversal de fonna suave, 
no drástica ni unifom1e para todo el frente de fisura, sino 
formando un frente de propagación ondulado hasta volver 
a recuperar la horizontal en el tramo final de la fractura 
(Figs. 1 b y 2b). Esta misma situación se observa en el 
acero 3 con un ángulo de desviación mayor que el del 
acero 2 respecto al plano transversal. Para las tres 
últimas fases, aceros 4 a 6, el cambio en la propagación 
es inmediato, produciéndose después de la fisura por 
fatiga, y se desarrolla de igual forma en todos los puntos 
del frente elíptico de fisura (Figs. le y 2b). Para estas 
tres últimas fases se ha observado también un embrión 
de fisura en el plano simétrico a la superficie de fractura 
(Figs le y 2b), indicando que se ha producido una 
ramificación en el inicio de la fisura por hidrógeno. 

Un estudio fractográfico ha mostrado que el avance 
subcrítico en ambiente agresivo produce, para las 
primeras fases del trefilado, una topografía de desgarro 
por hidrógeno [7]. En la Fig. 3 se dan las fractografías 
correspondientes a los aceros O, 3 y 6, en las zonas que 
parecen afectadas por hidrógeno. Para el alambrón (Fig. 
3a) se han obtenido típicas topografías TIS (Tearing 
Topography Suiface, cf. [7]). Para el acero 3 (Fig. 3b), 
que ha sufrido 3 pasos de trefilado, la superficie cb 
fractura es también TIS, si bien se observa una suerte de 
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3a 

3b 

3c 

Fig. 3. Fractografías del daño por hidrógeno en distintas 
fases del trefilado (a) acero O, propagación en modo 1; (b) 
acero 3, propagación en modo mixto; (e) acero 6, inicio 
de la propagación en modo mixto. 

orientación en la fractografía de izquierda a derecha, que 
coincide con la dirección de propagación de la fisura. En 
la Fig. 3c, el acero 6 , donde se muestra el cambio de la 
fisura por fatiga a la propagación en modo mixto, la 
fractografía no ofrece la típica imagen TIS y predomina 

una topografía de desgarro por esfuerzo cortante, aunque 
en zonas próximas a la fisura por fatiga (Fig. 3c) sí se 
ha encontrado TIS. A continuación, a medida que se 
propaga la fisura se encuentra la típica fractografía por 
desgarro combinada con facetas de clivaje. 

Se ha medido el ángulo de desviación con respecto al eje 
radial, e , cada vez mayor con el grado de trefilado, de 
forma que la dirección de propagación de la fisura se 
acerca cada vez más al eje longitudinal del alambre o 
dirección de trefilado. En la Tabla 3 se muestran los 
valores medidos para las magnitudes Xn, h y e. 

Tabla 3. Parámetros Xn, h y e medidos sobre las 
superficies de fractura. 

Acero XII (mm) 1z (mm) en 

o o o o 
1 o o o 
2 2.0 !.7 40 
3 2.2 3.0 53 
4 2.6 7.1 70 
5 3.1 10.1 73 
6 2.3 10.7 78 

Los parámetros h y e crecen con el trefilado de fonna 
que cuando la fisura comienza a propagarse en modo 
mixto, desviándose del plano transversal del alambre, la 
dirección de propagac10n de ésta se aproxima 
progresivamente al eje del alambre, y la longitud de 
propagación de la fisura en modo mixto, h, es cada vez 
mayor a medida que el trefilado es más intenso. 

Trabajos previos sobre este mismo acero [5-6] han 
estudiado la evolución de parámetros microestructurales 
como el ángulo de orientación respecto al eJe 
longitudinal del alambre de las colonias y las láminas de 
perlita. Los resultados de estos trabajos demuestran la 
orientación progresiva a lo largo del trefilado de las 
colonias y las láminas con el eje longitudinal del 
alambre, lo que sugiere una posible conexión entre el 
cambio en el modo de propagación de la fisura subcrítica 
(macroscópica) producida por el hidrógeno y la 
microestructura del material, sobre todo en las últimas 
fases del trefilado, donde la microestructura, tanto a nivel 
de colonia como de lámina, se encuentra muy orientada 
en una dirección próxima a la longitudinal, lo que 
confiere a estos aceros un fuerte grado de anísotropía. 

5. DISCUSION 

En la Fig. 4a se representa la evolución de la orientación 
de las láminas de perlita en el corte metalográfico 
longitudinal (ángulo a. entre el eje transversal del 
alambre y la dirección marcada por las láminas en el 
corte). La Fig. 4b muestra la variación de la orientación 
de las colonias de perlita (ángulo a.' entre el eje 
transversal del alambre y el eje mayor de la colonia de 
perlita, modelizada como elipsoide). En ambos casos la 
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tendencia es creciente con el grado de trefilado, lo que en 
este caso indica que las láminas y las colonias se 
orientan a lo largo del proceso alineándose con la 
dirección de trefilado [5-6]. 

En la Fig. 4c se representa la variación de la longitud de 
propagación en modo mixto proyectada en el eje 
longitudinal, h, y la variación del ángulo e a partir del 
acero 2, que es cuando comienza la desviación. A medida 
que la dirección de propagación se aproxima al eje del 
alambre en los tres últimos pasos del trefilado, la 
longitud h aumenta de forma considerable. En esta 
misma figura se han representado las gráficas obtenidas 
para la evolución de la orientación microestructural. 

En los aceros O y 1, en los que la fisura por hidrógeno se 
propaga en modo 1, se observa una distribución angular 
más o menos aleatoria de las láminas y las colonias que 
está en relación con su carácter isótropo, y que explica 
que la superficie final de fractura se produzca en el plano 
transversal del alambre, ya que la fisura no encuentra 
obstáculos a su propagación y esa dirección resulta ser la 
más favorable. 

Los aceros 2 y 3 comienzan a mostrar desviación de la 
fisura, ofreciendo una superficie de fractura poco 
homogénea a lo largo del frente elíptico como 
consecuencia de b propagación en modo mixto. Los 
ángulos de orientación microestructural (u. y u.') también 
aumentan progresivamente. 

En los aceros 4, 5 y 6 el cambio es más acusado. La 
propagación en modo mixto se produce inmediatamente 
después de la fisura por fatiga, aumentando el ángulo de 
desviación de la fisura y la longitud h con el grado de 
trefilado. Este cambio coincide con que los ángulos de 
orientación de la microestructura son ya muy próximos 
al eje longitudinal del alambre, Jo que indica un alto 
grado de orientación de láminas y colonias que tiene una 
influencia fundamental en el comportamiento anisótropo 
en fractura de estos aceros. En estas últimas fases se 
observa una grieta entre la fisura por fatiga y la 
propagación en modo mixto que bordea rodo el frente 
elíptico. Parece que el efecro combinado de tensión y 
condiciones corrosivas produce esta macrofisura que 
genera una dirección preferente de propagación. 

La onentación microestructural producida por el trefilado 
tiene dos efectos que afectan al comportamiento en 
fractura por hidrógeno; debido a las fuertes deformaciones 
plásticas sufridas por el material se producen pequeñas 
fisuras y "defectos en la orientación". Así, las láminas 
tienden a alinearse paralelamente al eje del alambre, pero 
aquellas que no siguen esta tendencia actúan como 
concentradores de tensiones y originan pequeñas fisuras 
cuya morfología es alargada siguiendo la tendencia de 
orientación de las láminas y colonias. 

Un segundo efecto producido por la fuerte orientación y 
alineación de láminas y colonias con el eje de trefilado, 
induce una fuerte anisotropía que hace que el camino más 
favorable de propagación de la fisura sea siguiendo la 
dirección longitudinal del alambre, ya que en la dirección 
radial el avance ofrece mayor resistencia. Estos pequeños 
defectos mencionados anteriormente producidos por el 
propio proceso de fabricación aumentan con el mismo, y 

actúan como caminos preferentes para la penetración de 
hidrógeno, de forma que el efecto combinado de la 
tensión aplicada y las condiciones electroquímicas actúa 
en la punta de la fisura de fatiga disolviendo el material y 
produciendo la coalescencia de dichos defectos en forma 
de pequeñas fisuras a lo largo de todo el frente elíptico. 
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Fig. 4. Relación entre Jos parámetros microestructurales 
y las características macroscópicas de la propagación de 
la fisura: (a) evolución del ángulo en las láminas de 
perlita; (b) evolución del ángulo en las colonias de 
perlita; (e) comparación de Jos ángulos propios de la 
microestructura con el ángulo de propagación de la fisura 
macroscópica y con la altura h. 
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Este proceso resulta en una macrogrieta que se extiende a 
lo largo de toda la semielipse y sigue una dirección 
próxima a la del eje longitudinal. Actúa como camino 
preferente para la penetración del hidrógeno generado en 
la punta de fisura, que se difunde en el material haciendo 
que en sus inicios la propagación siga esta dirección por 
ser la que menos resistencia ofrece, y luego continúa 
debido al doble efecto de la orientación y la 
compactación de la microestructura causado por el 
trefilado, que hace que la fisura encuentre mucha 
resistencia a la propagación en modo l. 

Una vez iniciada la fisuración en modo mixto, el que la 
propagación continúe avanzando en esa dirección podría 
ser debido a dos causas principalmente. Una de ellas es 
que el hidrógeno se difunda hacia las fronteras de grano 
que se encuentran alargadas en la dirección longitudinal, 
y que son concentradores de tensiones. La otra es que, 
unido a este daño inicial por hidrógeno, la tensión 
aplicada haga que la fisura se propague por desgarro 
siguiendo la dirección de trefilado y de forma 
intergranular o mixta. Cuando la fractura intergranular se 
produce bordeando granos muy alargados no se observan 
muchas fronteras de partícula en la fracrografía, de fom1a 
que este tipo de fractura no muestra claros indicios 
fractográficos de propagación intergranular [8]. Estos dos 
mecanismos actúan de fom1a combinada. 

Por otra parte, existe bibliografía [ 4] que demuestra que 
el hidrógeno se difunde hacia el punto de mayor tensión 
hidrostática, que se encuentra en el plano transversal del 
alambre y a una distancia x de la punta de fisura por 
fat1ga, produciendo en su avance fractografías TTS. Esto, 
que parece confirmarse en las primeras fases del trefilado, 
no resulta aplicable con éxito para explicar el cambio en 
la dirección de propagación de la fisura subcrítica en Jos 
aceros 4, 5 y 6. Cabría entonces suponer que existe otro 
mecanismo que produce el avance subcrítico en estos 
casos. Considerando el hecho de que el hidrógeno tiende 
a difundirse de fom1a preferente hacia puntos de alta 
tensión hidrostática, el mecanismo que gobierna la 
dirección de propagación en estas fases estaría 
detemlinado por la microestructura onentada, la 
acumulación de ''defectos orientados" debidos al proceso 
de fabricación que actúan como caminos preferentes para 
la propagación de la fisura, y por la existencia de 
máximos locales de tensión hidrostática en la dirección 
en la que se produce la propagación. 

Para los aceros con alto grado de trefilado, parece existir 
un mecanismo de iniciación de la fisura que está muy 
relacionado con la interacción del hidrógeno y la 
microestructura en la punta de fisura, y luego su 
propagación se ve mayormente gobernada por la tensión 
aplicada y la coalescencia de defectos producidos en el 
material durante la deformación plástica. 

6. CONCLUSIONES 

l. Las transformaciones microestructurales que se 
producen en el acero perlítico durante el trefilado 
industrial tienen una consecuencia directa en el 
comportamiento en fractura inducida por hidrógeno de 
estos materiales. 

2. La orientación microestructural condiciona la 
dirección más favorable de propagación subcrítica de la 
fisura en ambiente de hidrógeno, que parece estar 
determinada por las partículas microestructurales 
componentes del acero, ya que sigue la misma tendencia. 

3. La combinación del factor microestructural y el estado 
tensional producen el cambio en la dirección de 
propagación de la fisura para aceros con alto grado de 
trefilado, existiendo varias etapas en el proceso que 
producen diferentes fractografías. Inicialmente parece 
tener una mayor influencia el daño producido por el 
ambiente agresivo y la tensión en la punta de fisura que 
origina una macrofisura orientada longitudinalmente. En 
estos puntos parece existir una topografía TTS. 
Posteriormente la fractografía ofrece un aspecto de 
fractura por desgarro, mezclada con facetas de clivaje, lo 
que parece indicar un cambio en el tipo de fractura 
durante la propagación que pasa de TTS a una mezcla de 
fractura intergranular y transgranular. 

4. La ramificación simétrica de la propagac10n por 
hidrógeno respecto al plano transversal observada en el 
inicio de la fisura para las últimas fases del trefilado. 
podría indicar que se produce transporte de hidrógeno por 
el movimiento de dislocaciones siguiendo planos de 
deslizamiento. Esta posibilidad deja abierta otra linea de 
investigación de los mecanismos de iniciación y 
propagación de fisuras en ambiente de hidrógeno. 
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CARACTERIZACIÓN A FATIGA DE COMPUESTOS LAMINADOS DE ALTAS PRESTACIONES 
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Resumen. La utilización, cada vez en mayor medida, de los materiales compuestos en la industria 
aeronáutica, hace necesario el estudio de su comportamiento a fatiga. Habitualmente el análisis del daño 
acumulado y la predicción de vida a fatiga en materiales compuestos se realiza a partir de resultados 
obtenidos en ensayos bajo carga de amplitud constante. Debido a su gran dispersión, estos resultados han 
de ser interpretados estadísticamente con el fin de obtener valores característicos de diseño. En este trabajo 
se presenta el estudio del comportamiento a fatiga bajo carga de tracción con amplitud constante y bajo 
carga por bloques, para un compuesto laminado de altas prestaciones de fibra de carbono y resina 
cpoxídica, IM7/8552 [0/90]4,. La evaluación estadística de Jos resultados experimentales obtenidos se 
realiza mediante la aplicación de la Teoría Estadística de Extremos. 

Abstract. The increasing use of composite materials in the aeronautical industry makes necessary the study 
of its fatigue behaviour. The damage analysis and Iife prediction for Jaminate composite materials is 
usually performed from results obtained from fatigue testing conducted under constant amplitude. Due to 
the high scatter observed in the results, these are handled statistically in arder to obtain the design 
characteristic values. In this work. a study of the fatigue behaviour under constant amplitude tension as 
well as under load blocks for a high perfomance composite laminate, IM7/8552 [0/90]~, , made off with 
carbon fibre and epoxi resin is presented. The statistical evaluation of the results obtained is done by 
means of the Extreme Value Theory. 

l. INTRODUCCIÓN. 

La buena relación resistencia/peso de Jos materiales 
compuestos hace que su uso se extienda cada vez más 
en las aplicaciones de la industria aeronáutica y 
aerospacial, en las que la fatiga suele ser uno de los 
criterios determinantes ele dimensionamiento. Por este 
motivo, es de vital importancia determinar su 
comportamiento a fatiga bajo distintos tipos de carga. 

Tradicional mente, la caracterización a fatiga se realiza 
mediante programas experimentales de carga de 
amplitud constante. No obstante, las cargas a las que 
están sometidos estos materiales son, en general, de 
amplitud variable. Una forma relativamente simple de 
simular la variación de dicha amplitud es mediante 
ensayos de bloques de carga. 

Sin embargo, Jos ensayos mediante bloques de carga, 
aunque pueden alternarse en su secuencia, presentan 
el inconveniente de que la amplitud no es totalmente 
aleatoria. La influencia de la secuencia adoptada 
podría considerarse razonablemente reducida si Jos 
bloques son de pequeña duración y el número de 
repeticiones es alta [ 1 ]. En este trabajo, se ha utilizado 
para cada bloque una duración equivalente a un 
número de Miner 11M= 0.005. 

Los resultados experimentales correspondientes a la 
caracterización mecánica de materiales compuestos, 
presentan una gran dispersión, en especial, aquéllos 

determinados a fatiga. En consecuencia, se hace 
necesario el uso de métodos estadísticos, tanto para su 
evaluación, como para la predicción ele resultados. 

La adopción de la familia de funciones de distribución 
ele Weibull para el análisis estadístico ele valores 
extremos, particularmente mínimos, ha sido muy 
utilizada en los últimos años como modelo idóneo de 
fenómenos en Jos que el fallo del material ocurre con 
el transcurso del tiempo, como en el caso de fatiga [2]. 
Su justiiicación teórica puede verse en [3, 4]. 

Si X es una variable aleatoria que representa el 
número de ciclos hasta la rotura para un nivel de 
tensión dado, la función de distribución de Weibull 
para mínimos queda expresada mediante: 

(1) 

para X ~ A, 0< A<=, 8 >O, ~>O; 

donde F(X;8,A,~) representa la probabilidad de fallo 

para cada valor de X, 8 es el parámetro ele escala, A 
es el parámetro de localización y ~ es el parámetro de 

forma. 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.l5 (1998) 373 

En este trabajo, después de normalizar y agrupar los 
resultados experimentales para cada nivel de carga, se 
determinó el valor del parámetro de localización 
utilizando el método de Jos papeles probabilísticos, y a 
partir de él, se estimaron el parámetro de forma y el 
parámetro de escala de la función de distribución de 
Weibull de la muestra global normalizada, mediante el 
método de la máxima verosimilitud. 

En el proceso de desnormalización, se procedió al 
cálculo de Jos cuantiles para cada nivel. 

La evaluación estadística de resultados se realizó con 
el programa EXTREMES [5], implementado en forma 
de sistema experto. 

2. TRABAJO EXPERIMENTAL. 

El material empleado es un laminado de altas 
prestaciones fabricado por el INT A para la E.T.S.I.I. e 
I.I. de la Universidad de Oviedo durante el desarrollo 
del proyecto "Modelización y contraste experimental 
de la fractura y fatiga de laminados de fibra de 
carbono", MAT95-0613-C02-0 l. 

El laminado. denominado IM7/8552. está formado por 
fibras continuas de carbono de altas prestaciones. 
Hércules IM7 de módulo intermedio, embebidas en una 
matriz epoxi, Hércules 8552, modificada con agente 
base amina para mejorar su tenacidad y curado. El 
laminado se elaboró siguiendo una secuencia de capas 
[0/90L,. El material muestra buenas propiedades de 
tolerancia al daño y de resistencia a impacto, para 
temperaturas de servicio de hasta 120 oc. El porcentaje 
de fibras en el compuesto es del 60% en volumen. 

Todos Jos ensayos han sido realizados en cJ laboratorio 
de la E.T.S.I.I. e I.I. utilizando una máquina servo
hidn'íulica MTS-8 1 0.22, con una capacidad de carga 
de 100 kN. 

Para la caracterización mecamca del material se 
realizaron ensayos esté'íticos de tracción, cortadura y 
flexión según las normas ASTM. La forma y 
dimensiones de las probetas quedan reflejadas en la 
figura 1, mientras que Jos resultados obtenidos 
aparecen recogidos en la tabla l. Los resultados de Jos 
ensayos estáticos realizados evidencian una gran 
dispersión, típica de estos materiales. El material 
presenta una alta resistencia mecánica y un 
comportamiento completamente lineal, según se 
desprende de la figura 2, correspondiente a Jos ensayos 
estáticos de tracción y de flexión, con un valor de la 
mediana del módulo de elasticidad de 

6.6xl010 N/mm 2
• 

Posteriormente, se realizó la caracterizac10n a fatiga 
del material, mediante un programa de ensayos de 
tracción a 4 Hz, para el caso de amplitud constante y de 
bloques de carga. 

Los niveles de carga utilizados en Jos distintos ensayos 
a fatiga se fija con el fin de alcanzar en el material 
tensiones máximas de 85%, 82.5%, 80%, 77.5%, 75% 
y 70% respectivamente, de la resistencia a tracción, 

que resultó ser cr, = 1347N/mm2
• 

150mm 

Ensayos a tracción 

P/2 P/2 

S/2 1 S/2 

1 
1: ._S~ : 

L 

Ensayos a flexión y a cortadura 

Ensayo L(mm) S (mm) b(mm) t (mm) 

Flexión 150 50 25 2 

Cortadura 20 10 10 2 

Fig. 1 Geometría de las probetas utilizadas en Jos 
ensayos estáticos 

Tabla l. Resistencias mecánicas del laminado 
IM7 /8552 [0/90]4s· 

Resistencia Coef. de 

Ensayo (N /mm 2
) variación 

media mediana cr/¡.¡. 

Tracción 

cr, 
1319.2 1347 0.066 

Flexión 

O'r 
1068.1 1080.3 0.070 

Cortadura 

't¡ 
51.62 50.4 0.131 

En general, en el programa experimental de carga con 
amplitud constante se realizaron cinco ensayos por 
nivel de carga, con una relación de tensiones constante 

R = crmin 1 crmax = 0.1. En el nivel del 70% únicamente 

se consideró la realización de un ensayo con el objetivo 
de comprobar la tendencia de la curva S-N del 
material, dada la larga duración de los ensayos 
observada para Jos niveles superiores. 

En Jos ensayos de fatiga por bloques, se realizaron dos 
secuencias de carga, una de ellas con valores de tensión 
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decrecientes (82.5% a, - 80% a, -77.5% a, -75% a,) 

y otra con valores crecientes (75% cr, - 77.5% a, -
80% a, - 82.5 %a,). Como en el anterior programa, 

se llevaron a cabo cinco ensayos para cada secuencia, 
manteniendo una relación de tensiones 

R = amin / anux =O. J · 

c-80000 
1 z 60000 
~~ 

1 gJ 40000 
¡... u 

o 

1500 

Ensayo de tracción 

o 1 z 3 
deformac1ón (mm) 

4 

o~. -L--~------~----------~ 

o 

Fig. 2 Curvas carga-deformación del ensayo estático de 
tracción y ele flexión para el laminado IM7 /8552 
[0/90]_¡, 

3. FATIGA A TRACCIÓN DE AMPLITUD 
CONSTANTE. 

Como ha sido comentado anteriormente, en Jos ensayos 
de fatiga a tracción de amplitud constante se realizaron 
cinco ensayos por nivel de carga correspondiente a Jos 
cinco porcentajes de a, elegidos. El número de ciclos 

a rotura obtenidos para cada nivel de carga, aparecen 
representados en la figura 3. 

A la vista de Jos puntos representados en la figura 3 
cabe destacar: 

l. La considerable dispersión obtenida en los ensayos 
estáticos repercute en los resultados de los ensayos de 
fatiga de alto nivel de carga, ya que en algunos casos se 
produce la rotura después de un bajo número de ciclos. 
Como consecuencia, la dispersión de los ensayos de 
fatiga en los niveles altos de carga ha sido también 
bastante alta. 

2. Con el objetivo de comprobar la tendencia de la 
curva S-N se realizó un único ensayo al nivel del 70%. 

1,1 

C"l 1,CO 
.§ 1 
X 

'E O,ffi 
b'h 0,9 
3 0,85 
<U 

::: 0,8 

-~ 0,75 
z 0,7 

0,65 

r-! 
,. 

• • 

-1 o 2 

·-. ,.. . 
• •• ..... ... _ 

_. 

4 5 6 7 

Fig. 3. Representación del número de ciclos a rotura en 
el ensayo de fatiga a tracción de amplitud constante. 

En cuanto a la forma de rotura, las probetas ensayadas 
a altos niveles de carga presentan una rotura similar a 
la estática, es decir, en primer lugar se produce la 
rotura de la matriz y posteriormente la rotura de fibras, 
mientras que en los ni veles más bajos la rotura es por 
deslaminación de capas. 

La curva deformación-número de ciclos, tal como se 
refleja en la figura 4, sigue la tendencia de la mayoría 
de los materiales en carga por fatiga, con una zona 
inicial de crecimiento rápido, una zona central de 
crecimiento lineal con pequeña pendiente y una zona 
final de crecimiento nípido hasta la rotura. 

0,024.------------------, 

0,018 +---..,----.,-------,---.,------1 

o 0,2 0,4 0,6 

N/Nf 

0,8 

Fig. 4. Curva deformación-número de ciclos para un 
ensayo de fatiga a tracción. 

En la figura 5 se muestra la variación del módulo de 
elasticidad con el número de ciclos para un ensayo al 
75% de la carga de rotura. La pérdida de rigidez, 
similar para todos los niveles, es aproximadamente 
lineal con el número de ciclos, cuando se representa en 
escala logarítmica. La reducción total del módulo de 
elasticidad hasta la rotura se estima en un 15% del 
valor inicial. 
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7.00E+l0 ,-----------------, 

~. ~ 6,50E+l0 +-----------"''<i~::---------l 

"' ~ ~ 6,00E+IO 1------------~,--l 
Ul 

5.50E+I0 1----------------l 

5.00E+l0 +---,,--::----,---.,.---,----.----l 

o 2 3 4 5 6 7 
logN 

Fig. 5. Variación del módulo de elasticidad del 
material con el número de ciclos a fatiga en el ensayo 
de tracción. 

4. EV ALUACION ESTADISTICA DE LOS 
RESULTADOS DE FATIGA A TRACCIÓN. 

4.1 Normalización. 

Dado que en el programa de ensayos realizado se 
disponía solamente de cinco ensayos por nivel, se 
juzgó oportuno agrupar todas las muestras formando un 
umco colectivo mediante un procedimiento de 
normalización, con el fin de aumentar la fiabilidad de 
la evaluación [6]. Puesto que la distribución de Weibull 
se mantiene estable al ser sometida a una 
normalización del tipo: 

X-¡.t 
Z=--

0 
(2) 

la función de distribución de Weibull, para la nueva 
variable Z. puede escribirse 

F(ZO,A.~l = 1-o+l X-~ Jj 
con lo que finalmente se llega a la expresión: 

[ ' ~·] 
F(Z;o' ,;.: .~·) = 1-exp -(X ~·A l 

donde o'=~. 
(J 

(3) 

(4) 

El procedimiento comprende, por tanto, la estimación 
de la media y la desviación típica por nivel, la 
normalización de los resultados según (2), la 
estimación de los parámetros de la nueva distribución 
de Weibull y la desnormalización para el cálculo de los 
parámetros de las distribuciones para cada nivel, y en 
su caso, el cálculo de los percentiles de interés[?]. 

4.2 Dominios de atracción y estimación de parámetros 

La determinación del dominio de atracción de las 
muestras de resultados se realizó mediante el método 
de los papeles probabilísticos [3], según el cual la 
representación de los resultados experimentales en 
papel probabilístico de Gumbel permite determinar el 
dominio de atracción al que pertenece la muestra. En el 
presente caso (figura 6), la convexidad de la cola 
izquierda (inclinación hacia abajo) es indicativa de que 
la muestra pertenece a la familia de funciones de 
Weibull de tres parámetros. 

El proceso de estimación de parámetros se inicia con 
un ajuste del parámetro de localización, A, hasta lograr 
una linealización apreciable de los resultados en la cola 
izquierda en el papel probabilístico de Weibull, lo que 
se consigue para A=-1.2 (figura 7). A partir de ese 
valor se estimaron los otros parámetros, el de forma, ~. 
y el de escala, o. 

o 9950 
o 9800 

8 ~588 
o 8000 
0.7000 
0.6000 
0.5000 
o 4000 
o 3000 
o 2000 

0.1000 

o 0500 

0.0200 

0.0050 

GUMBEL PROBABILITY PAPER FOR MINIMA 

1 

1 '• 1 

1 

: 1 

., 1 
1 
1 

•i 
1 . ' 

• 1 1 

1 

1 1 1 

-1 20 -0.80 -0 40 -0 00 0.40 0.80 1.20 1.60 2.00 

Fig. 6. Dominio de atracción de Weibull para las 
muestras normalizadas de resultados de fatiga a 
tracción. 

WEIBULL PROBABILITY PAPER FOR MINIMA 

09950 ~~~~~~;~~~~~~~~!~ 
o 9800 
o 9500 
0.9000 
o 8000 g= ~ 
0.5000 
0.4000 
0.3000 f----+---+--.-;-. --i----+----t----1 
0.2000 f-----+---+----:''----l---t---t-----1 
0.1000 f-----+---+-='---l---t---t-----1 

-0.70 -0.20 0.80 2.80 

-.. 

Fig. 7. Representación de Weibull de las muestras 
normalizadas de resultados de fatiga a tracción. 

Tras la estimación de los parámetros de la función de 
Weibull, se calcularon el número de ciclos por nivel 
para una probabilidad de rotura del 5% (valor de 
diseño) y del 50% del material (tabla 2). 
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Debido a la gran dispersión que se presenta en los 
resultados de los niveles más altos de la carga 
(indicativa de que en éstos se producen roturas 
estáticas y dinámicas simultáneamente), se obtienen 
valores negativos, es decir, incongruentes para 
probabilidades de rotura baja, razón por la cual no 
aparecen representados en la tabla. 

Tabla 2. Número de ciclos estimado para 
probabilidades del 5% y del 50%. 

Nivel de carga 
Pr ( 5%) Pr (50%) 

( crmax ) 

85%cr, - 65725 

82.5%cr, - 53309 

80%cr, 448294 718248 

77.5%cr, 557250 995514 

75%cr, 2355251 2619314 

Asimismo. dado que la gran duración de los ensayos 
sólo permite determinar la zona más alta de la curva S
N, el ajuste se limita a una forma bilineal, como se 
indica en la figura 8 para una probabilidad de rotura del 
509(). 

1,05 
1 

f:Lo 95 
5 o9 , 
.g 0,85 
~ 0,8 
·-0,75 
z 0,7 

0,65 

--

-1 o 

..... 

' ~ 

2 3 4 
log N 

""' ~ .... ~. 
"-

5 6 

ensayos de fatiga con amplitud constante, para una 
probabilidad de rotura del 50%. 

Al igual que en los ensayos de fatiga de amplitud 
constante, en el caso de los bloques de carga se llevó a 
cabo la evaluación del número de Miner a través de 
una normalización estadística de los resultados de los 
ensayos, la determinación del dominio de atracción de 
Weibull y la estimación de los parámetros de la función 
de distribución [8, 9]. 

Secuencia 1 

A 
Br-

Cr
Dr-= 
r-

Secuencia 2 

Fig. 9. Secuencias y nivel de carga en ensayos a 
fatiga por bloques (A=82.5%cr,, B=80%cr,, 

C=77.59c cr, ,0=75% cr,). 

En la figura 9 se muestra el ajuste a través del 
parámetro de localización en papel probabilístico de 
Weibull, que en este caso, por pura casualidad repite 
casi el mismo valor anterior A= -1.3. Una vez fijado 
el parámetro de localización se estimaron los otros dos 
restantes. 

0.9950 
0.9800 

8~888 
0.8000 
0.7000 
0.6000 
0.5000 
0.4000 
0.3000 
0.2000 

0.1000 

0.0500 

WEIBULL PROBABILITY PAPER FOR MINIMA 

Fig. 8. Valores de números de ciclos estimados para o.o2oo 
una probabilidad de rotura del 50% y ajuste de la curva 
S-N del material. o.oo5o 

5. FATIGA POR BLOQUES DE CARGA. 

Dentro de la experimentación a fatiga por bloques, se 
realizaron hasta el momento, dos secuencias, que 
aparecen indicadas en la figura 9. 

Para evitar efectos secuencia, se han realizado los 
ensayos con una duración por bloque que corresponde 
a un incremento del número de Miner igual a 
llM = 0.005 . La duración de cada bloque ha sido 
deducida a partir del número de ciclos estimado en los 

-1.24 -1.18 -1.05 -0.80 -0.30 0.70 
. "•'"'"''"'''·•·w'"·'···••h- ?N"w~·•• . .,..w,-.-··~-_.,,_. 

Fig. 9. Representación de W eibull de las muestras 
normalizadas de resultados de fatiga por bloques de 
carga, A = -1.3 . 

A partir de la función de distribución de Weibull, se 
determinaron los valores del número de Miner del 
material para probabilidades de rotura del 5% y del 
50%, que se muestran en la tabla 3. 
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Tabla 3. Número de Miner estimado para 
probabilidades de rotura del 5% y 50% . 

Pr ( 5%) Pr (50%) 

N° de Miner 0.24 0,8 

6. CONCLUSIONES. 

Las altas prestaciones en fatiga del material ensayado 
impiden un ajuste fiable de la curva S-N, al no ser 
realizables en la práctica, ensayos para bajos niveles 
de carga, debido a una exagerada duración. En 
consecuencia, la curva S-N se define 
simplificadamente en forma bilineal. 

La dispersión de Jos resultados relativos a la 
resistencia estática del material plantea dificultades 
para la elección de Jos niveles de carga altos, al 
producir para ellos roturas estáticas o de fatiga 
indistintamente. 

Como es conocido de la bibliografía especializada, 
los bajos valores del número de Miner que resultan 
para probabilidades de diseño (por ejemplo Pr=0.05), 
aconsejan un análisis estadístico cuidadoso para su 
utilización como datos en el dimensionamiento 
práctico. 
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INFLUENCIA DE LA MICROESTRUCTURA EN LA FRACTURA DE Y-TZP 

D. Casellas, L. Llanes y M. Anglada 
Universidad Politécnica de Cataluña 

E.T.S.I.I.B. Dept. de Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica. 
Avda. Diagonal647, 08028 Barcelona. 

Resumen. En este trabajo se han evaluado las propiedades de fractura de dos microestructuras de Y
TZP, una de grano fmo y otra obtenida por tratamiento a 1650 oc durante dos horas. Éste produce un 
notable aumento de tenacidad, relacionado con la mayor importancia que cobra el mecanismo de 
transformación de fase. Los resultados de resistencia a fractura se han ajustado a funciones de 
distribución de W eibull de dos y tres parámetros. Los resultados indican que el material tratado 
térmicamente ofrece mayor control de los defectos naturales y que su comportamiento se describe por 
una función de tres parámetros, mientras que el material de grano fino sigue una distribución de dos 
parámetros. 

Abstract. Fracture properties oftwo microstructurally different Y-TZP (fine- and coarse- grained) have 
been studied. The coarse-grained zirconia exhibited a clear increase in fracture toughness, due to the 
larger effect of stress induced phase transformation. Strength results were fitted to a W eibull distribution 
function. The results of such a fitting indicated that the coarse-grained material presented a higher 
degree of flaw tolerance, and followed a three-parameter Weibull function, while the fine-grained one 
was rather described through a two-parameter function. 

l. INTRODUCCIÓN 

Los materiales cerámicos de base circona ofrecen 
atractivas propiedades mecánicas que les sitúan como 
candidatos para aplicaciones estructurales. La razón de 
los elevados valores de resistencia y tenacidad de estos 
materiales cabe buscarla en la transformación de fase 
circona tetragonal a monoclínica inducida por tensión, la 
cual promueve el cierre de fisura a través de esfuerzos 
compresivos generados en su estela [1]. Controlando la 
cantidad de estabilizante, generalmente Y 20 3 o MgO, se 
pueden conseguir cerámicas con fase tetragonal 
metaestabilizada a temperatura ambiente. Así, para 
cantidades de estabilizante entre 2 y 3% molar se 
obtienen ceram1cas totalmente tetragonales, 
denominadas TZP ('tetragonal zirconia polycrystals '). 
Estos materiales sinterizan a temperaturas bajas, entre 
1400 y 1500 °C, pudiendo conseguirse un tamaño de 
grano muy fino (0.2-2 Jlm) y por tanto materiales de 
resistencia muy alta (alrededor de 1000 MPa), aunque 
con valores de tenacidad modestos (4-6 MPa m112

) [2]. 
Para cantidades de estabilizante entre 3 y 6% molar se 
obtienen las cerámicas conocidas como parcialmente 
estabilizadas o PSZ ('partially stabilised zirconia '). 
Estos materiales requieren temperaturas de sinterización 
más elevadas, entre 1750 y 2000 °C, y una etapa 
posterior de enfriamiento lento. Esto resulta en una 
microestructura de granos cúbicos grandes que 
contienen en su interior precipitados tetragonales. Los 
materiales PSZ tienen valores de resistencia más bajos 
pero presentan una mayor tenacidad de fractura 
(superior a los 10 MPa m112

) que las Y-TZP [2]. 

La fractura de componentes cerámicos viene regida por 
la propagación de fisuras originadas en los procesos de 
manufactura y producción. Así, siempre se obtiene una 
dispersión de resultados cuando se determina 
experimentalmente la resistencia de un material 
cerámico. La función estadística que se usa comúnmente 
para tratar los datos de resistencia es la función de 
distribución de Weibull [3]: 

(!) 

donde Pr es la probabilidad de rotura, cr la resistencia 
aplicada, crro la resistencia para la cual Pr es cero, cr0 se 
denomina resistencia característica y se define como la 
cr que tiene probabilidad de fallo del 63.2%, y m es el 
módulo de Weibull. El valor de m informa del ancho de 
la distribución de datos. A mayores valores de m, más 
estrecha es la distribución, menos dispersión de 
resultados y por tanto más reproducible será el valor de 
resistencia calculado. 

El objetivo de este trabajo es determinar los valores de 
resistencia para diferentes microestructuras en 
materiales Y-TZP usando parámetros estadísticos. 
Finalmente, los valores evaluados se relacionaron con 
las características microestructurales de cada condición 
estudiada. 
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2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

2.1 Materiales 

El material estudiado es una Y-TZP, estabilizada con un 
2.8% molar de Y20 3• La probetas son cilindricas con 
una diámetro de 8 mm. Con el fin de introducir 
variaciones microestructurales en el material de partida 
(denominado como AR) se realizó un tratamiento 
térmico a 1650 °C durante dos horas (material 
denominado como 1650). Además, para cada condición 
se introdujeron grietas superficiales con un penetrador 
Vickers [4], usando una carga de 392 N. Para eliminar 
las tensiones residuales originadas por el penetrador se 
trataron las probetas a ll 00 oc durante 1 hora. 

El tamaño de grano de cada condición se determinó 
mediante un equipo de análisis de imagen, obteniendo el 
diámetro circular equivalente. Para revelar la 
microestructura se realizó un ataque térmico (1400 oc 1 
hora) en una superficie plana y pulida de cada material. 

Se prepararon muestras para microscopía electrónica de 
transmisión (MET) y se realizaron difracciones de 
electrones para determinar la simetría de determinados 
granos de cada material. 

2.2 Ensavos mecánicos 

Para cada una de las condiciones se determinó su 
resistencia a flexión por tres puntos usando 30 probetas, 
tanto para el material indentado, o sea con un sistema de 
grietas Vickers en la superficie, como para probetas que 
contienen únicamente los defectos naturales resultantes 
del proceso de elaboración. Los resultados obtenidos se 
ajustan a distribuciones estadísticas de tipo Weibull, de 
dos y tres parámetros y a distribuciones lognormales. 

Se determinó la tenacidad de fractura de cada material 
usando varios métodos: (a) a partir de la longitud de las 
grietas de indentación (IM), (b) utilizando la resistencia 
a fractura de probetas indentadas (ISB) y (e) a partir de 
las dimensiones de grietas superficiales sin tensiones 
residuales (SCF) [5]. 

Las observaciones fractográficas se realizaron mediante 
microscopía electrónica de barrido (MEB). 

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

3.1 Microestructura 

El tratamiento térmico produce importantes variaciones 
microestructurales. La condición AR presenta una 
microestructura homogénea de grano muy fino (0.30 ± 
0.01 ¡.tm) (figura la). En cambio, la microestructura del 
material 1650 es muy heterogénea, y consiste en granos 
de tamaño considerable (2.71 ± 0.18 J.lm), rodeados por 

granos más pequeños (0.91 ± 0.01 ¡.tm) (figura lb). La 
fracción volumétrica de estos granos grandes alcanza un 
60%. 

(a) 

(b) 

Figura 1: Microestructuras de: (a) AR, y (b) 1650. 

Las observaciones mediante MET y las consiguientes 
difracciones de electrones para la condición AR 
mostraron una microestructura de granos tetragonales en 
su totalidad. Para la condición 1650 el estudio se dirigió 
a los granos pequeños y grandes por separado. Así, los 
pequeños son de simetría tetragonal, mientras que en los 
grandes se observó la presencia de un contraste tipo 
'tweed'. Esto se debe a que los granos son de fase 
cúbica y contienen precipitados tetragonales muy finos, 
típicos de los materiales PSZ, formados por 
descomposición difusiva de la fase cúbica [6]. Para 
detectar la presencia de estos precipitados tetragonales 
fue necesario obtener difracciones en ejes de zona 
donde ciertas difracciones para la simetría cúbica están 
prohibidas. Por tanto este material se puede considerar 
como una mezcla de Y-TZP e Y -PSZ. En la bibliografía 
también se detecta este fenómeno, llegando a obtener 
una microestructura totalmente Y -PSZ para tiempos 
muy largos de tratamiento térmico [7]. 
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3.2 Tenacidad de fractura 

Los valores obtenidos de tenacidad de fractura (K.:) se 
muestran en la tabla 1, según el método usado. En 
general, se observa un claro aumento para 1650. 

Material IM ISB SCF 
AR 3.3 ± 0.2 5.5 ± 0.1 5.0 ± 0.1 

1650 5.6 ±0.5 7.4 ± 0.4 8.3 ±0.2 

Tabla 1: Valores de K.: para cada condición, según el 
método usado. 

3.3 Resistencia mecánica 

Los resultados de los ensayos de flexión para cada 
condición y tipo de grietas se muestran en la tabla 2. 
Además en esta tabla se incluye la relación entre los 
valores máximos y mínimos de resistencia hallados para 
indicar el grado de dispersión de los resultados. 

Defectos naturales cr (MPa) O"max 1 O"min 

AR 1068 ± 93 1.50 
1650 1034±66 1.25 

Fisuras de indentación cr (MPa) cr max 1 cr m in 

AR 251 ± 9 1.15 
1650 471±31 1.25 

Tabla 2: Valores de resistencia a flexión. 

En la tabla anterior se puede ver que el valor de 
resistencia para probetas con defectos naturales se 
mantiene aproximadamente igual, a pesar de los 
cambios en el tamaño de grano. Para probetas con 
fisuras de indentación la resistencia aumenta con la 
temperatura de tratamiento, puesto que está relacionado 
directamente con la tenacidad (método SCF). 

Los resultados de resistencia se ajustan a funciones de 
distribución de tipo Weibull (ecuación 1) de dos y tres 
parámetros (crro;t:O) y lognormal. Para comprobar cual de 
estas funciones ajusta mejor los datos experimentales se 
representan gráficamente y se usa el coeficiente de 
determinación (r2

), comparándolo con el coeficiente 
crítico de correlación (ccc). Este coeficiente ccc se 
obtiene por simulación mediante el método de 
Montecarlo y está disponible en la bibliografia [3]. 
Cuanto más positiva sea la diferencia entre r y ccc2 

mejor será el ajuste. La función de Weibull de tres 
parámetros suele dar mejor ajuste puesto que es una 
función más compleja, pero para que éste sea bueno el 
valor de r2 que cumple la condición r2>ccc2 debe ser 
superior al correspondiente a dos parámetros [3]. 

En la figura 2 se representan los datos experimentales de 
resistencia para probetas lisas, ajustados a una función 
tipo Weibull de dos parámetros y en la tabla 3 se dan los 
valores de m y cr0 obtenidos. Se puede ver que m 

aumenta con el tratamiento térmico y por tanto 
disminuye la variabilidad en los resultados de 
resistencia, lo que concuerda con los cocientes de la 
tabla 2 ( O"max 1 O"m¡0 ). El ajuste a funciones de Weibull de 
tres parámetros sólo dio mejores resultados para el 
material 1650 (m=1.66, crro=920), mientras que la 
función lognormal no funcionó para ninguno de los 
materiales. Cabe destacar que los valores de m para 
funciones de dos y tres parámetros no son comparables 
entre si, siendo menores para funciones de tres 
parámetros porque el ajuste da relaciones más lineales. 
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Figura 2: Distribución de los valores de resistencia para 
los materiales estudiados: (a) AR y (b) 1650. 

Material m cr0 (MPa) 
AR 13 1107 
1650 20 1060 

Tabla 3: Valores de m y cr0, obtenidos por ajuste a 
funciones de Weibull de dos parámetros, para probetas 
lisas. 

Para los resultados experimentales de probetas con 
fisuras de indentación, la función de Weibull de tres 
parámetros ofrece buenos ajustes. Sin embargo el mejor 
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resultado se obtiene con la función lognormal. En la 
tabla 4 se dan los valores de m (para tres parámetros), cr0 

y crro obtenidos para cada material. 

Material m crro (MPa) cro (MPa) 
AR 6.3 200 55 

1650 2.3 400 77 

Tabla 4: Valores de m y cr0, obtenidos por ajuste a 
funciones de Weibull de tres parámetros, para probetas 
con indentaciones. 

Respecto a la morfología de las grietas de indentación, 
éstas son inicialmente de tipo Palmqvist [4], adquiriendo 
una morfología semielíptica después del tratamiento 
térmico, con un ligamento central no fracturado 
alrededor de la huella del penetrador. 

4. DISCUSIÓN 

4.1 Tenacidad de fractura v resistencia mecánica 

En cerámicas de base circona, el tamaño de los granos o 
precipitados de Zr02 determina la facilidad con qué se 
da la transformación de fase activada por tensión. Así, 
se define un tamaño de precipitado o diámetro de grano 
crítico, que desarrolla una tenacidad óptima. Para 
microestructuras muy finas, por debajo del diámetro 
crítico, la tensión necesaria para activar la 
transformación de fase es alta. Esto produce una zona 
transformada de pequeñas dimensiones que se traduce 
en un valor modesto de tenacidad [8, 9]. En cambio, 
para mayores tamaños de grano, alrededor del tamaño 
crítico, la transformación se produce a tensiones más 
bajas, aumentando la extensión de la zona transformada, 
dando lugar a valores más altos de tenacidad [9]. 

Teniendo en cuenta lo expuesto anteriormente, el 
aumento de Kc mostrado en la tabla 1 para el material 
tratado térmicamente se puede explicar a partir de las 
variaciones microestmcturales. Para materiales TZP el 
tamaño de grano crítico para el inicio de la 
transformación de fase activada por tensión ha sido 
calculado por Lange entre 0.3 y 1 Jlm [ 1 O]. El 
tratamiento térmico aumenta el tamaño de grano y 
desplaza la población de granos hacia valores más 
próximos al diámetro crítico. Precisamente, Ruiz y 
Readey [11] explican el aumento de tenacidad para este 
tratamiento térmico por el mayor grado de 
transformación de fase. En materiales Y -PSZ la 
presencia de precipitados tetragonales en el interior de 
los granos, originados por los tratamientos térmicos, 
produce un aumento de la resistencia a la fractura 
transgranular y mejora el valor de Kc con respecto a los 
materiales sin envejecer [7]. El tratamiento a 1650 oc 
durante dos horas prácticamente duplica la tenacidad. 
Esto se explica tanto por el mayor tamaño de grano del 

material, como por la presencia de granos grandes de 
fase cúbica con precipitados tetragonales en su interior. 

Respecto a la resistencia a flexión para defectos 
naturales, ésta no varía mucho, porque el incremento de 
tenacidad compensa el aumento introducido en el 
tamaño de grano, y por tanto en el defecto crítico. Para 
mostrar este efecto se midieron las dimensiones de los 
defectos que originaron la fractura en AR y 1650, y se 
compararon las relaciones entre los defectos críticos (ac) 
y tamaños de grano ( d) para cada material, obteniendo 
valores muy similares (tabla 5). 

ac (Jlm) ac (Jlm) a,(AR) ~AR) 

AR 1650 a,(l650) ~1650) 

8±3 40 ± 8 0.20 + 0.07 0.30 + 0.15 

Tabla 5: Relación entre el tamaño crítico de defecto (ac) 
y el tamaño de grano (d). 

Para producir variaciones en el módulo de Weibull no es 
suficiente con aumentar la tenacidad en valor absoluto. 
Así, Kendally col. [12] fueron los primeros en observar, 
trabajando con Ti02. que pese a obtener incrementos de 
tenacidad superiores en un orden de magnitud, el valor 
de m permanecía prácticamente constante. En cambio, al 
considerar materiales que presentaran curva-R el 
módulo de Weibull aumenta al compararlo con 
materiales sin dicho comportamiento, debido a que la 
tenacidad aumenta con la longitud de la fisura. Más 
recientemente, se han obtenido importantes variaciones 
en el valor de m, relacionadas con el comportamiento de 
curva-R en Ce-TZP [13]. Estos materiales presentan una 
marcada curva-R a temperatura ambiente, pero 
prácticamente nula a temperaturas elevadas. Así, en 
ensayos a temperatura ambiente se obtuvo un módulo de 
Weibull de 92, mientras que a 600 oc el valor de m 
descendió hasta 9. Teniendo en cuenta que la 
distribución de defectos es idéntica en ambas 
condiciones, la diferencia en la distribución de 
resistencias sólo pudo ser consecuencia del marcado 
efecto de curva-R. 

Para materiales TZP de grano fino (como el de la 
condición AR en este estudio) Readey y col. obtuvieron 
valores bajos de m, similares a los determinados en este 
trabajo, y lo relacionaron con la poca curva-R que 
presentan estos materiales [14]. En el mismo trabajo 
también evaluaron m para un material TZP de grano 
más grande (0.86 Jlm), sin observar cambios 
significativos ni en m ni en su curva-R. El tratamiento 
térmico a 1650 °C durante dos horas aumenta el tamaño 
de grano y las dimensiones de los defectos existentes, 
pero no cambia su distribución. Por tanto, el aumento de 
m calculado en el presente trabajo se puede atribuir a un 
mayor efecto de curva-R, puesto que su microestructura 
no puede considerarse como una TZP pura, sino una 
mezcla entre TZP y PSZ. Precisamente las PSZ 
desarrollan zonas transformadas más extensas y 
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presentan mayor tolerancia a los defectos debido a su 
curva-R más pronunciada [14-15]. 

4.2 Funciones estadísticas 

De entre las funciones estadísticas usadas para describir 
los resultados experimentales de resistencia para 
probetas con defectos naturales, la distribución de 
Weibull de dos parámetros ofrece mejores ajustes para 
el material AR, pero no lo hace para el material 1650. 
Para este caso se puede apreciar en la figura 2b que los 
resultados experimentales producen una representación 
cóncava. Este comportamiento se puede explicar por la 
existencia de dos poblaciones de defectos, o bien por la 
presencia de curva-R [13]. La primera posibilidad se 
descarta, puesto que se realizó un estudio estereográfico 
de la distribución de poros en la superficie pulida de los 
materiales, sin apreciar dos distribuciones de defectos. 
Sin embargo, existe otro punto a tener en cuenta, el 
modo de aplicación de carga que en este caso es de 
flexión por tres puntos. Así, la distribución de tensiones 
no es homogénea en toda la probeta, siendo máxima en 
la superficie y nula en el centro de la probeta. Para 
obtener la tensión local que produjo la fractura se 
analizaron las superficies de fractura de AR y 1650 y se 
localizó el defecto crítico. Los valores de resistencia 
más bajos se atribuyeron a defectos superficiales, y los 
más altos a defectos volumétricos. Esta corrección es 
necesaria porque en probetas cilíndricas el volumen de 
material afectado por la carga máxima depende 
fuertemente de la distancia a la superficie. Dado que la 
resistencia calculada experimentalmente es superficial, 
hay que determinar cuál es la tensión real que causó la 
fractura y usarla en los cálculos estadísticos. Una vez 
obtenidos los valores de resistencias reales 
correspondientes, se compararon con los valores 
experimentales y se observó que m aumentaba (tabla 6). 
Por tanto, si la distribución de carga fuera homogénea 
(p.e. aplicación de carga uniaxial) los resultados 
diferirían de los obtenidos en flexión por tres puntos. 

Material m m* O"max 1 O"min (crmax 1 O"min)• 

AR 13 25 1.50 1.31 
1650 20 29 1.25 1.16 

Tabla 6: Valores de m y O"max 1 crmin para los resultados 
corregidos (indicados con *) y sin corregir. 

Para el material AR la corrección de resistencias elimina 
la separación entre grupos de puntos que se observa en 
la figura 2a (figura 3a), y mejora el ajuste a una función 
Weibull de dos parámetros. En cambio, para el material 
1650, la corrección reduce la dispersión de resultados 
pero mantiene la presencia del codo. Esta concavidad se 
explicaría por la existencia de un efecto pronunciado de 
curva-R, que afectaría más a las probetas con grietas 
mayores, es decir con menor resistencia. Como se 
comentó anteriormente la microestructura de este 
material, próxima a una PSZ, puede desarrollar una 

curva-R más extensa que una TZP de grano fino. De 
todos modos sería necesario evaluar el comportamiento 
de curva-R de este material, para confirmar dicha 
hipótesis. 
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Figura 3: Ajustes a funciones tipo Weibull de dos 
parámetros de los resultados de resistencia corregidos y 
sin corregir, para: (a) AR y (b) 1650. Se indica si el 
defecto crítico es superficial o volumétrico. 

Para obtener mejores resultados en el material 1650, se 
ajustan los valores de resistencia experimentales y 
corregidos a una función de W eibull de tres parámetros, 
(tabla 7). Los ajustes son bastante buenos dando 
representaciones gráficas casi lineales y con valores de 

2 • 2 r supenores a ccc . 

Para las grietas superficiales de indentación, la 
distribución lognormal es la mejor elección, aunque una 
función de W eibull de tres parámetros también da 
buenos resultados, y es preferible utilizarla a una de dos 
parámetros para describir el comportamiento de este 
tipo de fisuras. La diferencia entre las distribuciones de 
tipo lognormal y Weibull radica en los ajustes para los 
valores extremos, siendo ésta última más conservadora. 
La función de distribución lognormal describe 
fenómenos fisicos donde existe una cota inferior y 
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superior. Éste precisamente es el caso de las grietas de 
indentación, ya que la resistencia no puede ser muy 
inferior a la media, porque las variaciones en las 
dimensiones de la grietas introducidas no son muy altas. 
Sin embargo, la dispersión de resultados es mayor para 
el material 1650, que presenta mayor tenacidad (tabla 
1), debido a que su microestructura es más heterogénea, 
y por tanto pequeñas variaciones en la punta del 
penetrador pueden originar fisuras ligeramente 
diferentes. 

m crm cro 
Experimentales 1.66 920 124 

Corregidos 1.57 870 81 

Tabla 7: Resultados de los ajustes a funciones de 
Weibull de tres parámetros para el material 1650. 

5. CONCLUSIONES 

Las conclusiones que se pueden extraer de este trabajo 
son las siguientes: 

• El tratamiento térmico realizado a 1650 °C durante 
dos horas producen cambios significativos en las 
propiedades mecánicas, respecto al material TZP de 
grano fino, aumentando la tenacidad hasta valores 
superiores a 8 MPa m 112 y manteniendo la resistencia 
alrededor de 1000 MPa. 

• El módulo de Weibull aumenta claramente para el 
material tratado a 1650 °C durante dos horas. Esto se 
explica por su microestructura heterogénea, formada 

por granos cúbicos grandes, con precipitados 
tetragonales en su interior, y granos tetragonales de 
menor tamaño, que puede presentar más efecto de 
curva-R que las TZP de grano fino y ofrecer mayor 
control de los defectos. 

• Los valores del módulo de Weibull para probetas 
cilíndricas dependen fuertemente del modo de 
aplicación de carga. Para probetas cilíndricas 
sometidas a flexión por tres puntos es necesario 
efectuar correcciones para obtener la tensión real de 
fractura. De esta manera la dispersión de resultados 
disminuye y se ajusta mejor a una función de 
distribución de Weibull. 

• Para el material tratado a 1650 °C durante dos horas 
sólo se obtuvieron buenos ajustes con funciones de 
Weibull de tres parámetros. 

• El comportamiento de fisuras de indentación se 
puede describir tanto por funciones tipo Weibull de 
tres parámetros como por funciones lognormales. 
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Resumen. En este trabajo se ha estudiado la influencia del contenido en carbono, en el rango de 0,2 a 
0,8%, sobre la resistencia a la propagación de fisuras por fatiga de un acero sinterizado a base de polvo 
metálico DIST ALOY SE. Se observó un máximo en las propiedades a tracción, así como una mejor 
resistencia al crecimiento de grietas grandes, medida en términos tanto del umbral como de la tenacidad, 
para 0.6 %C. Se discuten los posibles mecanismos de rotura asociados al proceso de fatiga en función de 
la interacción observada in situ entre la fisura y la microestructura (porosidad, fases involucradas), así 
como de la influencia estructural intrínseca del acero sinterizado, desde el punto de vista mecánico, como 
sistema de partículas rígidamente unidas entre sí. 

Ahstract. The influence of carbon content, within the 0.2-0.8% range, on the fatigue crack propagation 
behavior of a sintered steel based on DIST ALOY SE metallic powder has been studied. Fatigue testing 
was conducted on single edge notched bend specimens with large cracks. It is found a maximum on 
tensile properties. fatigue crack gro\\1h threshold and fracture toughness for a carbon content of 0.6% C. 
Possible fatigue and fracture mechanisms are discussed taking into account the crack-microstructure 
(porosity. phases involved) interactions observed in situ during crack propagation, as well as the intrinsic 
structural characteristics ofthe sintered steel, considering itas a system of rigid bounded partid es. 

1. INTRODUCCIÓN 

El actual auge en la producción de componentes 
sinterizados hace necesario el conocimiento en detalle 
de las características mecánicas de las aleaciones 
pulvimetalúrgicas frecuentemente utilizadas con fines 
estructurales. en particular los aceros sinterizados. Así. 
en los últimos mios se han desarrollado numerosos 
trabajos sobre el comportamiento mecánico bajo 
solicitaciones monotónicas de estos materiales. Por 
otra parte, el estudio de sus propiedades mecánicas 
bajo solicitaciones cíclicas. en términos tanto de vida 
de fatiga como de resistencia a la propagación de 
fisuras. no ha sido ampliamente abordado. 

Trabajos sobre la vida de fatiga de aceros sinterizados 
[ 1.2] indican que su límite de fatiga, en flexión 
alternativa y para probetas sin entalla (factor de entalla, 
K1, igual a l). oscila entre lOO y 500 MPa. Estos valores 
son relativamente bajos cuando se comparan con los 
determinados en aceros macizos, los cuales presentan 
valores entre 130 y 700 MPa bajo condiciones 
similares. Sin embargo, si dicha comparación se realiza 
teniendo en cuenta el límite de fatiga de piezas 
entalladas (K1 entre 2 y 4), los valores para aceros 
macizos y sinterizados son muy similares, entre 80 y 
320 MPa. Considerando que una gran cantidad de los 
componentes de aplicación en ingeniería exhiben 
discontinuidades geométricas, estos resultados inducen 

a pensar en aceros sinterizados como alternativa 
estructural, aún bajo cargas cíclicas. 

Por otra parte, la resistencia a la propagación de fisuras 
por fatiga muestra también correlaciones similares para 
aceros macizos y sinterizados en el rango de densidades 
entre 7.1 y 7, .f g/cm3 

[ l]. En estos casos. es observado 
que la existencia de poros retarda la propagación de la 
fisura en los materiales sinterizados para valores del 
rango del factor de intensidad de tensiones (t.K) 
cercanos al valor umbral (t.Ku,). Con respecto a la 
etapa de propagación estable de la fisura, la pendiente 
asociada al regimen de París (m en la ecuación 
daldN = C (t.K)m, expresión usualmente utilizada para 
describir la etapa intermedia de propagación) exhibe 
valores algo mayores que los encontrados generalmente 
para aceros macizos. 

La mayoría de trabajos existentes en la literatura sobre 
fatiga de aceros sinterizados se concentran en la 
tabulación de parámetros mecánicos y muy pocos son el 
resultado de investigaciones sistemáticas que intenten 
relacionar las características del material y su 
comportamiento de fatiga [1,3-5]. Así, aunque es 
ampliamente conocido que diversos factores extrínsecos 
e intrínsecos al material afectan significativamente las 
propiedades mecamcas básicas de los aceros 
sinterizados, existe un conocimiento escaso sobre la 
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influencia de dichos factores en sus propiedades de 
fatiga. 

Uno de estos factores es el contenido en carbono, muy 
importante en la optimización propiedad-rendimiento 
de los aceros, tanto macizos como sinterizados. En 
estos últimos, diversos trabajos han mostrado que la 
resistencia mecánica a tracción exhibe un máximo a 
medida que se incrementa dicho parámetro [6,7]. El 
hecho que muchas características de fatiga están 
íntimamente asociadas a la resistencia mecánica del 
material sugiere que el contenido de carbono podría 
afectar de una manera igualmente importante las 
propiedades de fatiga de estos aceros. 

En este orden de ideas, el objetivo de este trabajo es 
evaluar la influencia del contenido en carbono en el 
comportamiento de fatiga, en términos de su resistencia 
al crecimiento de grietas grandes. de un acero 
sinterizado a base de polvo metálico DIST ALOY SE. 
Con el fin específico de ahondar algo más en las 
relaciones entre las características del material y sus 
parámetros mecánicos. para cada condición se lleva a 
cabo un estudio detallado de los aspectos micro
estructurales. de su respuesta mecánica a tracción y a 
propagación de fisuras grandes por fatiga. y de la 
interacción fisura-microestructura durante cada una de 
las etapas de propagación de la primera. 

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

El material estudiado fue un acero sinterizado a base de 
poi\· o metálico DIST ALOY SE 1. Se mezcló el polvo 
metálico con distintos porcentajes de carbono (0,2, 0.6 
y 0.8) y cera lubricante (Etilcnbisesteramida). La 
mezcla se compactó y se sinterizó durante un tiempo de 
37 mina una temperatura de 1250 oc en una atmósfera 
de 5% lb + 95% N2. Se obtuvo una densidad de 
7.0 g/cnr1 para todos los materiales. Las composiciones 
químicas de los materiales se indican en la tabla 1. 

Tabla 1. Composición química del polvo metálico y de 
los acero sinterizados obtenidos. 

%Fe %C %l'íi %Cu %!\lo 
DISTALOY SE 94.0 - 4.0 1.5 0.5 

- 0.2°o e 93.8 0.2 4.0 1.5 0,5 
- 0.6°o e 93.3 0.6 4.0 1,5 0,5 
-' 0.8°o e 93.2 0.8 4.0 1.5 0,5 

Se realizó el análisis metalográfico de los materiales 
para la detenninación de la porosidad aparente y la 
microestructura. Se realizaron mediciones de micro
dureza de las fases presentes. Los ensayos de tracción 
fueron realizados según la norma ASTM E-8 en una 
máquina electromecánica (INSTRON 4507) con control 
digital y procesador automático de datos, a una 

1 Hoganas AB, Sweden. 

velocidad de desplazamiento de pistón de 1 mm/min. 
Los ensayos de crecimiento de grietas se efectuaron 
según el procedimiento indicado en la norma ASTM 
E-647, sometiendo las probetas a flexión por tres 
puntos en una máquina servohidráulica (INSTRON 
1341) con una frecuencia de aplicación de carga de 25 
Hz. Se pulieron las probetas por ambas caras para 
observar el tamafío de las grietas mediante un 
microscopio de larga distancia focal (Questar, modelo 
QMlOO). Las probetas (55xl0x15 mm) fueron pre
agrietadas por fatiga antes de efectuarse los ensayos. 

3. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 

3.1. Aspectos microestructurales 

La porosidad aparente promedio que presentaron los 
materiales se muestra en la tabla 2. Aunque los valores 
son similares para los tres materiales, se observa un 
máximo para 0,6% C. En términos microestructurales. 
la porosidad es inhomogénea en cuanto al tamaño de 
los poros aunque uniformemente distribuida en los 
materiales. 

Tabla 2. Porosidad aparente de los materiales. 

DISTALOY SE POROSIDAD(%) 
+0.2%e 11.2 
+0.6%e 12.0 
+0.8%e 10.8 

El acero sinterizado con 0,2% C presenta una 
microestmctura heterogénea consistente en ferrita, 
colonias de bainita superior y martensita masiva 
(martensita rica en níquel + austenita retenida). como 
se muestra en la figura l. El material con 0.6% C 
exhibe. figura 2, una microestmctura consistente en 
perlita, bainita superior y martensita masiva. En la 
figura 3 se puede observar la microestructura del acero 
sinterizado con 0,8'% C. Ésta consiste de perlita. la cual 
se encuentra en mayor proporción que los casos 
anteriores, bainita y martensita rica en níquel. Las 
diferentes fases presentes son producto de la aleación 
del polvo de hierro con carbono, níquel, cobre y 

molibdeno por procesos de difusión en la sinterización. 
Asi se forman diversas microaleaciones, las cuales se 
encuentran distribuidas de una manera uniforme en los 
materiales, lográndose características mecamcas 
uniformes desde el punto de vista macroscópico. 

Las microdurezas de los microconstituyentes presentes 
se muestran en la tabla 3. La dureza de la martensita 
masiva, la bainita y la perlita (0,6 y 0,8% C) aumenta 
según se incrementa el porcentaje de carbono, aunque a 
menudo es dificil asegurar hasta qué grado la dureza 
medida proviene íntegramente de un solo constituyente. 
El aumento generalizado de las microdurezas de las 
fases presentes podría conducir a una fragilización 
relativa del material con el incremento del contenido en 
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carbono, y por tanto a una mayor sensibilidad a la 
presencia de poros de la resistencia a fractura. 

Fig. l. Microestmctura del DIST ALOY SE+ 0,2% C. 

Fi~. 2. Microestmctura del DIST ALOY SE+ 0.6% C. 

Fig. 3. Microestmctura del DIST ALOY SE+ 0,8% C. 

Tabla 3. Microdureza de las fases presentes en los 
materiales estudiados. 

MICRODUREZAS (HV 
DIST.-\LOY a. p 8 1\Ir,.r-.+r 

SE 

- 0,2 ~oC 
153-181 235-299 274-392 
(HVoot) (HVoot) (HVoms) 

- 0.6%C 
211-281 244-286 426-559 
(HVoot) (HVoos) (HVoos) 

+ 0,8 °ó e - 291-366 267-312 518-766 
(HVo m) (HVoos) (HVoo,) 

3.2. Parámetros tensiles 

Las características mecánicas se muestran en la 
tabla 4. Se pone de relieve que existe un máximo para 
el DIST ALOY SE + 0,6% C con respecto tanto al 
límite elástico como a la resistencia máxima. Este 
comportamiento es bien conocido y usualmente se 
atribuye a la presencia de mayor cantidad de austenita 
retenida a medida que se aumenta la cantidad de 
carbono en el acero sinterizado [6]. Así, un mayor 
contenido de austenita retenida tendería a reducir el 
límite elástico y la resistencia a la tracción. 
básicamente determinados por la unión entre las 
partículas (cuellos). Sin embargo, dicho efecto no es 
evidente a partir de los resultados experimentales a 
nivel local, los cuales reflejan un aumento monotónico 
de la microdureza de la martensita masiva con el 
contenido de carbono. Esta fase es la matriz en cada 
uno de los materiales estudiados, y por tanto el 
constituyente principal de los cuellos para cada uno de 
ellos. 

Tabla 4. Propiedades mecánicas de los materiales 
estudiados 

DISTALOY SE 
Rpo.2"' Rm 
{1\ll'a) {1\IPa) %o, 

+0.2%C 438 +7 666+7 6.03+0.78 
+ 0.6~ó C 536 + 32 900 + 38 2.31 + 0.32 
+0.8%C 529 + 12 874 + 20 2.18 + 0.17 

Respecto a la ductilidad del materiaL cuanto mayor es 
la proporción de carbono menor es ésta. observación 
que parece indicar una fragilización en el material al 
aumentar el contenido en carbono. Este hecho es 
corroborado por la pérdida de ductilidad mostrada por 
los cuellos en las correspondientes superficies de 
fractura y permite razonar, al menos cualitativamente. 
el comportamiento mecánico observado. Para ello. y de 
acuerdo con trabajos previos presentados en la 
literatura, se parte de la idea que: 1) la respuesta 
mecánica de materiales sinterizados viene dada 
fundamentalmente por la respuesta local en los cuellos. 
y 2) los cuellos entre partículas pueden considerarse 
como entallas. Esta modelización se fundamenta en la 
observación de una rotura localizada con una 
estructura de apariencia celular cuando se alcanzan 
valores de esfuerzos mayores al límite elástico. Dicha 
apariencia ha sido previamente observada en hierro 
sinterizado [3,4] y se ha asociado a las incompa
tibilidades de deformación entre partículas con distintos 
tamaños o formas las cuales dan origen a microgrietas, 
fundamentalmente por rotura de cuellos, cuando 
aquellas son sometidas a tracción. Es entonces de 
esperar que la respuesta esfuerzo-deformación de los 
materiales sinterizados pueda ser fuertemente afectada 
por el nivel de ductilidad de los cuellos y la intrínseca 
sensibilidad a la entalla asociada a dicho nivel. Así, 
gradaciones monotónicas a nivel micro en el límite 
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elástico y resistencia max1ma pueden no seguir 
tendencias similares a nivel macro. Sin embargo, este 
razonamiento es simplemente cualitativo y una 
investigación mas detallada es necesaria si se quiere 
una mejor comprensión del fenómeno. 

3.3. Resistencia a la propagación de fisuras por fatiga 

La figura 5 muestra las curvas obtenidas de la 
medición de fisuras grandes. Se pueden observar las 
tres regiones características de crecimiento (umbral, 
régimen de París y crecimiento acelerado). 

En la tabla 5 se muestran los valores que caracterizan 
el crecimiento de la fisura para los distintos materiales. 
Al igual que lo observado para la resistencia mecánica 
en tracción, se presenta un máximo de la resistencia de 
fatiga. en términos de tlKtJ,. al incrementar el contenido 
de carbono. 

R=O,l • 
:§' . .. ... 

1EA 

J~T ü ...... 
ü 
-~ 
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Fig. 5. CuT\·as de crecimiento de fisuras por fatiga. 

Tabla 5. Parámetros característicos del crecimiento de 
fisuras por fatiga. 

DISL\LOY SE 
L'..Ku, K e 

(\IPa m12
) m (:\IPa m1

'
2

) 

- 0.2°o e 7.3 5.1 18.2 
- O.G'1o C 8.8 4.5 27.2 
- 0.8°o e 7.3 4.9 21.1 

En las fi:,•uras 6-a, b y e se obseT\·an las trayectorias 
descritas por las fisuras para los materiales con 0,2, 0,6 
y 0.8% C. respectivamente, en la región umbral del 
crecimiento de fisura. Se aprecia la tendencia de las 
fisuras a dirigirse hácia los poros cercanos a su 
trayectoria. Sin embargo, dicha tendencia no es la 
misma para los tres materíales, como se ve claramente 
a partir de los correspondientes cocientes long. 
!Otal 1long. a través de poros (tabla 6). Así, una mayor 
porosidad local implica una menor razón y por tanto 
una mayor interacción de la fisura con poros. Dicha 
correlación se traduce indirectamente en los resultados 
encontrados para el umbral en función del contenido de 
carbono; es decir, a mayor interacción de la fisura con 
los poros más resistencia a la propagación de fisuras. 

Este comportamiento puede ser razonado por el hecho 
que: 
- El radio de la punta de la fisura aumenta al 
introducirse en un poro (en ese momento equivale al 
radio del poro), con lo cual se produce una relajación 
de tensiones en la punta de la fisura, y por tanto de la 
fuerza motriz para la propagación de la misma; 
- El material circundante a los poros es capaz de 
deformarse libremente, con lo cual se puede acomodar 
mejor la defom1ación plástica, y por tanto disminuyen 
las tensiones locales existentes en la punta de la fisura. 

De todas maneras, aunque los resultados y el 
razonamiento arriba presentados claramente sugieren 
que la región umbral de crecimiento de grieta está 
afectada localmente por el tamaño, forma y distancia 
entre poros. las diferencias de porosidad y del cociente 
long. total/long. a través de poros entre cada uno rle los 
materiales no fueron igualmente proporcionales. Esto 
induce a pensar que los valores de ¿jK,¡, también pueden 
ser significativamente dependientes de la interacción 
fisura-microestmctura existente en el entorno de los 
poros, la cual es bastante diferente para los tres 
materiales. Sin embargo, una simple comparación 
teniendo en cuenta las diferencias de microdureza de 
las fases circundantes a los poros en cada caso, no 
permitió obtener una tendencia definida. Dicha 
obseT\·ación no permite mús que describir la influencia 
de la microestmctura como compleja y difícil de 
diferenciar del efecto intrínseco de la porosidad. 

Tabla 6. Relación existente entre la longitud total de la 
fisura y la longitud de la misma que atraviesa los poros 
en la región umbral. 

DISTALOY SE 
long. total long. 
dentro de poros 

+ 0.2 %C 2.84 

+ O,G "oC 1.58 

+0.8 %C 9.53 

Con respecto a la región de París, los resultados 
mostrados en la figura 5 indican una influencia mucho 
menos significativa de la microestmctura y de la 
porosidad. Se puede decir que el valor de la pendiente 
111 se encuentra entre 4 y 5 para los aceros sinterizados 
estudiados, siendo un parámetro carácterístico del 
conjunto microestmctura-porosidad. Las superficies de 
fractura correspondientes al crecimiento estable de la 
fisura por fatiga mostraron estríaciones orientadas en 
diferentes sentidos para los tres materiales. Se sugiere 
que la variabilidad direccional de las estrías obseT\·adas 
es consecuencia de la inomogeneidad microcstmctural. 
Un comportamiento similar al exhibido por el umbral. 
en función del contenido en carbono. fue obscT\·ado 
para el parámetro K-, valor máximo de Kmax para el 
cual se observó propagación estable de la fisura. 
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Fig. 6. Trayectoria de la fisura en la zona umbral del acero sinterizado con a) 0,2% C, b) 0,6%, C y e) 0,8 %C. 

En un trabajo anterior [8] se mostró cómo el campo 
tensional que se produce en la punta de la fisura en un 
ensayo de tenacidad de fractura produce microfisuras y 
ramificación de la fisura principal en la martensita 
masiva. para un acero sinterizado con composición 
química semejante a la del DIST ALOY SE + 0.6% C v 
con densidad .de 7.1 g/cm3

. • 

Con el fin de intentar comprender este fenómeno, se 
considerará el tamaí'io relativo de la zona de proceso 
(deformación plástica. microfisuración, etc.) delante de 
la punta de la fisura con respecto al tamaí'io de 
partícula. 

El tamaí'io de la zona plástica delante de la grieta para 
un estado de deformación plana está definido por: 

(1) 

En la fi¡,rura 7 se relaciona esta dimensión con el 
tamafío de las partículas que componen el polvo 
metálico. Para la densidad estudiada en este trabajo, 
dichas partículas no pierden su individualidad 
estmctural, en términos mecánicos, al ser sinterizadas. 
En la figura 7 se han incluido, en líneas punteadas, las 

condiciones de inicio de observación de los fenómenos 
de microfisuración del material y la ramificación de la 
fisura, determinados experimentalmente. Claramente. 
se encuentra que el tamaí'io de la zona plástica cuando 
se inicia la microfisuración coincide con el tamaí'io de 
partícula medio. Lo anterior se puede intrerpretar 
observando la figura 8, en la cual se ilustran dos casos 
extremos correspondientes a zonas de proceso pequeí'ias 
y grandes. Cuando la zona plástica es menor que el 
tamaí'io de partícula medio, la grieta se enfrenta básica
mente a barreras microestmcturalcs (microestmctura y 
poros), pudiéndose hablar exclusivamente de 
deformación plástica (zona de proceso = zona plcística). 

Por otra parte, cuando la zona plástica se acerca en 
dimensiones al tamaño medio de partícula, comienzan 
a ocurrir los fenómenos de microfisuración (zona de 
proceso = zona plástica + microfisuración). 

Una vez que la zona de proceso se incrementa, se da la 
coalcscencia de microfisuras, y por tanto la 
ramificación de la fisura principal. Para valores de J.: 
más elevados, se tendría entonces el crecimiento de una 
fisura secundada por fenómenos de microfisuración del 
material y ramificación de la fisura principaL 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 389 

0,30,------------------, 

,.-...,. 0,25 

a s 0.20 

<'<: 
u 

·..;:::¡ 0,15 
(/) 

:.:2 
0.. 0,10 
<'<: 
e 
o N o.o5 

Tamaño de partícula maximo: 0.210 mm 

Tamaño de partícula medio: 0,074 mm 
Tamaño mínimo de partícula:< 0,044 mm 

K (MPa mll2) 
30 35 

Fig. 7. Zona plástica en función del factor de intensidad 
de tensiones K. 

Fig. S. Esquematización del campo de tensiones (zona 
de proceso) para una grieta grande. 

.t. CONCLUSIÓN 

La influencia del contenido en carbono. en cuanto a 
porosidad y propiedades mecánicas (límite elástico. 
resistencia máxima a tracción y resistencia a la 
propagación de fisuras por fatiga) exhibe un máximo 
para un porcentaje de carbono de 0.6% C en el rango 
de 0.2 a 0.8. Los resultados experimentales y diversas 
consideraciones teóricas sugieren que la respuesta 
esfuerzo-deformación de los materiales sinterizados 
puede ser significativamente afectada por el nivel de 
ductilidad de los cuellos y la intrínseca sensibilidad a la 
entalla asociada a dicho nivel. Con respecto a la 
propagación de fisuras. el umbral de los materiales 
estudiados está directamente asociado a la interacción 
entre la fisura y diversos aspectos microestructurales 
(porosidad. características mecánicas de las fases 
circundantes a los poros, etc.), aunque es difícil 
discretizar el efecto individual de cada uno de ellos. 
Dicha influencia es mucho menos marcada en el 
régimen intermedio. Finalmente, la etapa de 
crecimiento acelerado se caracteriza por el desarrollo 
de procesos de microfisuración y ramificación. La 
aparición de estos fenómenos se relacionan a la 
generación de zonas de proceso de tamaño mayor al 
original de las partículas de polvo metálico. 
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Resumen. Los aceros inoxidables dúplex pueden ser conformados por distintos procedimientos, tales 
como moldeo, forja, extrusión o laminación. Los productos de laminación presentan una notable 
anisotropía en sus propiedades mecánicas, más pronunciada en los dúplex que en otros aceros 
comerciales. En este trabajo se aborda esta particular anisotropía, tema escasamente estudiado, 
especialmente por lo que se refiere a su comportamiento a fatiga. Para ello se ha caracterizado la 
respuesta mecánica de un acero dúplex tipo UNS 531803 laminado en caliente en forma de chapa de 
5 mm de espesor. En primer lugar se determinó el comportamiento a tracción para probetas extraídas 
según tres orientaciones respecto a la dirección de laminación, i.e. paralela o longitudinal (L), 
perpendicular o transversal (T) y a 45° o diagonal (D). A continuación se investigó la respuesta del 
material bajo cargas cíclicas. Concretamente se estudiaron las características de la propagación de 
fisuras por fatiga y de la deformación cíclica en el rango de oligofatiga. Los resultados evidencian una 
notable anisotropía en la respuesta esfuerzo-deformación, tanto bajo condiciones monotónicas como 
cíclicas. observándose en ambos casos que la resistencia máxima corresponde a las probetas 
transversales. Una tendencia similar no es evidente en el comportamiento de propagación de fisuras 
grandes. Estos resultados son discutidos en términos de parámetros microestructurales y cristalográficos. 

Abstract. Duplex stainlcss steel can be produced by different processes, as casting, forging. extrusion or 
rolling. Rolling products have a significan! anisotropy in mechanical properties, which is more 
pronounced in duplex steels than in other commercial steels. The present research deals with this 
particular anisotropy. a scarcely studied subject, specially regarding to fatigue behaviour. In order to do 
that. the mechanical response of a 5 mm thick hot rolled sheet of UNS S31803 type duplex stecl was 
characterised. Tensile behm·iour was detennined for specimens taken along three directions: the original 
rolling (L). the transverse (T) and at -l-5° to these directions (D). Also the mechanical response under 
cyclic loading was investigated, i.e. fatigue crack growth characteristics and cyclic deformation in the 
low cycle fatigue range. The results indicate a significant anisotropy on the stress-strain response, both 
under monotonic and cyclic cónditions. In both cases with maximum strength along direction T. A 
similar tendency is not evident on the crack gro\\1h behaviour. These results are discussed in tenns of 
microstructural and crystallographic parameters. 

l. INTRODUCCIÓN 

La utilización de los aceros inoxidables dúplex ha 
experimentado un gran auge en las últimas décadas. 
En plantas químicas y petroquímicas, así como en la 
industria del papeL son numerosos los componentes 
diseñados en aceros dúplex [ 1.2]. Esto es debido a que 
su microestructura bifásica. compuesta por austenita y 
ferrita. dota a estos materiales de elevadas 
características mecánicas junto con una óptima 
resistencia a la corrosión en condiciones críticas de 
servicio (e.g. medios dorados, corrosión bajo tensión) 
[2]. 

Los aceros dúplex se adaptan bien a distintos 
procedimientos de conformación, tales como moldeo, 
folja, extrusión, trefilado o laminación. Los productos 
comerciales obtenidos por este último método 
(palanquilla, planchón, chapa, etc) presentan siempre 
una direccionalidad en su microestructura, tanto más 
acusada cuanto menor es el espesor del producto, i.e. 
mayor el grado de reducción. Dicha direccionalidad 
suele dar lugar a que los valores de las propiedades 
mecánicas no sean coincidentes si se toman probetas 
con distintas orientaciones, siendo este efecto más 
pronunciado en los dúplex que en otros aceros [3]. 
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Sin embargo, la particular anisotropía de estos 
materiales es un tema escasamente estudiado, 
especialmente por lo que se refiere a su 
comportamiento a fatiga. En este ámbito únicamente 
destacan los trabajos de Mayaki [4), Marrow (5] y 
Boniardi et al. [6], todos ellos referidos a las 
características anisotrópicas de la propagación de 
grietas grandes por fatiga. 

En este trabajo se ha caracterizado la respuesta 
mecánica de uno de los aceros dúplex más extendidos 
comercialmente, el tipo UNS S31803 en forma de 
chapa de 5 ·mm de espesor. En primer lugar se 
determinó el comportamiento a tracción para probetas 
extraídas según tres orientaciones respecto a la 
dirección de laminación, i. e. paralela o longitudinal 
(L), perpendicular o transversal (T) y a 45° o diagonal 
(D). A continuación se investigó la respuesta del 
material bajo cargas cíclicas. Concretamente se 
estudiaron las características de la deformación cíclica 
en el rango de oligofatiga y de la propagación de 
fisuras por fatiga. 

2. MATERIAL Y 
TÉCNICAS EXPERIMENTALES 

El acero estudiado es un inoxidable dúplex de segunda 
generación. de nombre comercial SAF-2205. que se 
corresponde con la normativa UNS S31803. Fue 
suministrado por la empresa Aguilar y Salas S.A. en 
forma de chapa de 5 mm de espesor producida por 
laminación en caliente. Su composición química se 
muestra en la Tabla l. 

Tabla l. Composición química del acero (%en peso). 

0.061 0.12 22.7 5.0 3.3 0.43 1.64 

Con el fin de realizar un estudio metalográfico 
cuantitatiYo se prepararon muestras mediante los 
procesos habituales de pulido mecamco. A 
continuación se atacaron electrolíticamente en una 
solución de NaOH y KOH. tomando una tonalidad 
oscura los granos de ferrita. y se observaron en un 
microscopio óptico conectado al equipo de análisis de 
imagen Omnimet-3, el cual permitió la medida de los 
diferentes parámetros que caracterizan la 
microestructura. En este sentido destaca que las 
fracciones en volumen de ambas fases son casi 
idénticas (50.2 % de a. y 49.8 % de y). Las 
micrografías. por ejemplo la Fig. 1, muestran que el 
material está constituido por una matriz ferrítica. en el 
sentido que es la fase continua, con granos de 
austenita Yisiblemente orientados en la dirección de 
laminación. Para describir la estructura tridimensional 
mediante imágenes bidimensionales fue necesario 
estudiar tres secciones diferentes de la chapa, 

designadas como L T, LS y L. En todas ellas coexisten 
familias de granos austeníticos de distinto tamaño, de 
manera que en la sección L predominan los de 
diámetro equivalente den torno a 22 ¡.un y ligeramente 
alargados, con un factor de forma (longitud/anchura) 
de 1.6. En la sección LS el estiramiento de los granos 
es mucho más acusado (factor de forma= 3.0) y existe 
una proporción parecida de granos grandes (d = 

18 ¡.un) y pequeños (d = 4 ¡.un). Finalmente, en la 
sección LT predominan los granos más pequeños (d = 
4 ¡.un) y presentan un alargamiento medio (factor de 
forma = 2.0). 

LS 

Fig. l. Microestmctura del acero dúplex 2205 estudiado. 

Por lo que respecta a los ensayos mecánicos, los 
de tracción se efectuaron en una máquina 
electromecánica, con un extensómetro de 25 mm de 
apertura inicial y a una velocidad de deformación de 
6.7xl0·4 s·1

. Para los ensayos de deformación cíclica. 
realizados en una máquina servohidraúlica, se siguió 
el procedimiento de amplitud incremental, bajo control 
de la deformación total y aplicando ciclos simétricos 
de tracción-compresión. En ambos casos las probetas 
tenían sección rectangular (6 mm x 5 mm) con una 
zona de ensayo de 25 mm. 

Las probetas utilizadas para determinar la velocidad 
de propagación de las grietas por fatiga fueron del tipo 
de flexión por tres puntos, con una anchura W= 15 mm 
y un espesor B=5nun. Los ensayos se llevaron a cabo 
siguiendo la metodología marcada en la norma ASTM 
E-647. Se realizaron en una máquina servohidráulica, 
a una frecuencia de 20 Hz y con un valor del cociente 
de cargas, R. de 0.1. La longitud de grieta se midió por 
inspección visual a través de un microscopio de larga 
distancia focal QUEST AR con una resolución de 
5 ¡.un. La longitud de la entalla inicial de mecanizado 
era de aproximadamente 3 mm y a partir de ella se 
nucleó y propagó una pregrieta por fatiga hasta 
alcanzar un incremento de longitud de 200-300 ~un. 
Esta fase de preagrietamiento se efectuó en una 
máquina de ensayo en resonancia, también aRde 0.1, 
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nucleando a un valor de AK entre 7 y 11 .MPam112
• La 

deternúnación del valor umbral de propagación AK.th 
se hizo por el procedimiento de AK decreciente, 
definiéndose como aquél para el cual la velocidad se 
sitúa entre 5xl0·7 y 10-8 mm/ciclo. 

Se estudió la propagación de grietas grandes para tres 
orientaciones diferentes: T-L, L-T y D, 
correspondiendo a frentes de propagación paralelo, 
perpendicular y a 45° de la dirección de laminación, 
respectivamente. 

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES 

En la Tabla II se detallan los valores obtenidos en los 
ensayos de tracción. Mientras que los resultados en las 
direcciones L y D son muy similares, en sentido 
transversal tanto el límite elástico como la resistencia 
máxima son netamente superiores, en tanto que la 
ductilidad es menor. 

Tabla II. Rt.:sultados de los ensayos de tracción. 

ORIENTACIÓN Gy (.MPa) Gmax (.MPa) %A 

T 651 840 32 

L 598 773 40 

D 580 768 46 

En la Fig. 2 puede apreciarse el comportamiento a 
fatiga del material evaluado mediante curvas de 
esfuerLO-deformación cíclica (CEDC). Esta gráfica 
presenta los esfuerLos a saturación frente a las 
amplitudes de deformación plástica (sp1), en el rango 

de 10-5 hasta 5x 1 o·3
, detenninadas a partir de los 

ensayos a amplitud incremental y para las tres 
orientaciones. 

500 

300 -o-T 

-A-LI 
200 -o-D' 
o~~--~~~~----~~~--~--~ 

1E-5 lE-3 

Fig. 2. Curvas cíclicas esfuerzo-defonnación del acero 
dúplex estudiado. 

La CEDC correspondiente a las probetas ensayadas 
aplicando los esfuerzos en la dirección T se sitúa a un 
nivel superior en unos 50 .MPa respecto a las curvas de 
las orientaciones L y D, las cuales prácticamente 
coinciden entre si. 

Las curvas de la Fig. 3 comparan los resultados de los 
ensayos de propagación de grietas para cada una de las 
orientaciones estudiadas. A todas las curvas se ajustó 
la ecuación de Paris, da/dn = C.AK.m, en la etapa 11 de 
propagación, la cual corresponde a velocidades entre 
1 o-4 y 1 o-6 mm/ciclo, con el fin de determinar los 
coeficientes m y C. En la Tabla lli se detallan los 
diferentes parámetros obtenidos: AK.th, m y C. 

Tabla m. Parámetros obtenidos en los ensayos de 
propagación de grietas por fatiga. 

.!\Kth 
ORIENTACIÓN (.MPa. m 1 12) m e 

T-L 3.98 2.89 5.62 w·9 

L-T 3.40 3.23 2.57 10·9 

D 4.11 2.90 5.01 10·9 
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Fig. 3. Curvas de propagación de grietas por fatiga del acero 
dúplex estudiado. 

Se observa una notable similitud en el crecimiento de 
grietas en los tres casos estudiados. El valor umbral 
.!\Kth más bajo corresponde a la probeta L-T, a la cual 
se asocia el valor de m mayor. La orientación T -L 
posee un umbral intermedio y una pendiente similar a 
D, correspondiendo a ésta última el valor de umbral 
más elevado. 
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4. DISCUSIÓN 

La existencia de anisotropía en el comportamiento 
mecánico del acero dúplex laminado objeto de este 
estudio es evidente a partir de los resultados obtenidos. 

El proceso de deformación plástica por laminación 
hasta obtener una chapa del espesor de la estudiada 
(5 nun) conduce a una morfología característica de los 
granos de ambas fases, los cuales aparecen en forma 
de bandas fuertemente orientadas en la dirección de 
laminación. La observación de esta microestructura 
podría sugerir como primera aproximación para 
explicar el origen de la anisotropía mecánica la 
consideración del material como un compuesto 
reforzado por fibras, donde la ferrita actuaría como 
matriz y los granos austeníticos orientados serían las 
fibras. Sin embargo, el efecto de refuerzo por fibras 
requiere una substancial diferencia entre la resistencia 
de ambas fases, cosa que no sucede en los dúplex 
aleados con nitrógeno, pues este elemento incrementa 
la dureza de la fase austenita hasta llegar a un nivel 
similar al de la ferrita. Además. de ser aplicable la 
hipótesis de un material compuesto, la resistencia 
máxima debería corresponder a la dirección de 
laminación, dirección para la cual las fibras más 
largas están alineadas paralelamente al eje de 
aplicación de la carga. El comportamiento observado 
experimentalmente. tanto en tracción como en 
deformación cíclica. es el contrario. i.e. los esfuerzos 
máximos corresponden a la dirección transversal no a 
la longitudinal, lo que lleva a descartar esta 
posibilidad. Por otra parte. el hecho que las 
propiedades pasen por un mínimo a ángulos de 
orientación de las fibras intermedios (-1-5°) también es 
completamente contrario a lo que se esperaría de un 
material reforzado por fibras. 

El comportamiento aquí observado: valores máximos y 
mínimos de resistencia en la dirección transversal y 
diagonal respecti\·amente, ha sido analizado por 
diferentes autores [3,7-8] en base a otros factores 
adicionales. principalmente en términos de textura 
cristalográfica. Estos estudios han mostrado que los 
aceros dúplex poseen unas inusualmente fuertes 
orientaciones cristalográficas preferenciales, más 
marcadas cuanto mayor es el grado de reducción 
impuesto por la laminación. De acuerdo con 
Hutchinson et al. [3]; estas texturas hacen que el 
cociente de deformaciones plásticas o relación de 
anisotropía. r, alcance un máximo a 45° de la 
dirección de laminación, con mínimos a 0° y 90°. El 
factor de Taylor. el cual define el nivel de esfuerzos, es 
casi constante para la austenita y varía fuertemente 
para la ferrita. Para el acero dúplex este factor es 
intermedio entre los valores de ferrita y austenita, con 
un mínimo a 45° y valores superiores para las 
orientaciones L y T, siendo el valor correspondiente a 
T mayor que el de L. Esto concuerda con los 
resultados obtenidos a tracción, y podría explicar 

también por que la curva esfuerzo-deformación cíclica 
de la orientación T se sitúa a un nivel de esfuerzos por 
encima de las otra dos. Por lo que se refiere a la 
comparación entre las orientaciones L y D, se 
esperaría una diferencia mayor a la medida a tracción, 
resultando también inesperada la total coincidencia 
entre sus curvas cíclicas. 

Desde el punto de vista de la propagación de grietas 
por fatiga, la Fig. 3 revela que las diferencias entre las 
tres orientaciones son escasas. Analizaremos en 
primer lugar los valores umbrales de propagación. El 
umbral de propagación de grietas está asociado con un 
valor crítico de la variación del factor de intensidad de 
tensiones aplicado .!\K111• Existen diversos modelos 
basados en la noción de que el umbral para el inicio 
del crecimiento de fisuras ocurre cuando el 
desplazamiento de la punta de la grieta alcanza un 
valor comparable a una dimensión microestructural 
crítica. En virtud de ello se llega a la relación: 

~K,, oc .J CJ YE l [9], donde cry es el límite 

elástico, E es el módulo de Y oung y 1 es un parámetro 
microestructural característico, tal como el tamaílo de 
grano. Tanto los ensayos de tracción como las curvas 
cíclicas de la Fig. 2 mostraron que los límites elásticos 
monotónico y cíclico son mayores para la orientación 
T; mientras por lo que se refiere a los tamaílos de 
grano. deben considerarse distintas magnitudes en 
función de la dirección de crecimiento de las fisuras. 
Así. para la orientación TL la dimensión a considerar 
es la longitud de los granos, en tanto que para la LT lo 
es la anchura, la cual es claramente iiúerior pues el 
factor de forma de los granos es 1.6. De estas 
observaciones se desprende que los valores umbrales 
deberían seguir la tendencia .!\Ku1(T-Ll > .!\Kut(L-T~o 
relación que. efectivamente, se cumple. En cuanto a la 
propagación a 45° del sentido de laminación, el límite 
elástico cíclico coincide con el de la orientación L, 
mientras que el tamaílo de grano a considerar sería un 
poco mayor a la anchura, como se aprecia en la Fig . ..J.. 
Por tanto, se deduce que .!\Ku1(Dl debería tener un valor 
próximo a .!\Ktl1(L-Tl· Sin embargo, las mediciones 
experimentales mostraron que el mayor .!\Kth 
corresponde a la orientación D. Una consideración 
adicional puede ser hecha teniendo en cuenta otros 
efectos microestructurales que no se encuentran 
incluidos en la relación anterior, particularmente la 
influencia del cierre de grieta inducido por rugosidad 
parece ser notable en el régimen próximo al umbral. 
La rugosidad de la superficie de fractura aumenta con 
el desvío de la grieta en las interfases a/y. Esta 
propuesta es considerada al observar un camino más 
tortuoso de la grieta en la probeta D (Fig. 4), donde 
durante la propagación la fisura tiende a desviarse en 
los límites de grano. Para la orientación L T no se 
aprecia un desvío de grieta acusado en las interfases 
(Fig. 5) y la trayectoria es bastante plana, mientras que 
para la TL (Fig. 6) la grieta propaga de forma 
preferente a través de la fase austenítica. En virtud de 
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todo ello, el ~Kerr según la orientación D sería inferior 
al ~Kth medido experimentalmente. 

Fig . .J. Trayectoria de la grieta en la orientación D. 

Por lo que se refiere a la etapa II o de propagación 
estable. las variaciones observadas en función de la 
orientación son pequefías e incluso podrían 
considerarse despreciables teniendo en cuenta la 
variabilidad dentro de la medida experimental. Esto es 
lógico. puesto que en la zona intermedia la 
microestructura deja de jugar un papel tan importante. 
Se sugiere que la transición entre un crecimiento 
sensible y no sensible a la microestructura ocurre 
cuando el tamafío de la zona plástica delante de la 
punta de la grieta es similar a un panímetro 
microestructural (nonnalmente el tamaílo de grano) 
del material. Cuando el tamaílo de la zona plástica 
engloba ,·arios granos. el deslizamiento es más 
homogéneo y la influencia de la microestmctura es 
menos pronunciada. 

.r. 

Fig. 5. Trayectoria de la grieta en la orientación L-T. 

Fig. 6. Trayectoria de la grieta en la orientación T-L. 

Comparando los resultados de este trabajo con los 
publicados por otros autores se aprecian diferencias 
notables en los parámetros de propagación de grietas 
por fatiga. Estas diferencias se deben probablemente a 
los distintos métodos de c01úonnación utilizados en la 
fabricación de cada acero inoxidable dúplex estudiado, 
de los cuales derivan microestructuras diferentes. En 
este sentido es revelador el trabajo de Mayaki [.l]. 
quien obtuvo resultados para un dúplex tipo Zeron 100 
fabricado por tres procesos distintos: moldeado, 
laminado y resultante de soldadura. El material 
moldeado tiene una microestructura más gruesa, con 
granos de anchura media de 75 ~un, mientras que en el 
laminado tienen una anchura de 20 ¡.tm. y en la zona 
soldada la microestructura es muy heterogénea. El 
material laminado presenta velocidades de 
propagación más altas y valores de ~K0, menores. 
Valores de 7.8 MPam112 se obtuvieron para el Zeron 
100 laminado. comparado con el valor de 
13.5 MPam112 en el mismo acero moldeado. El 
material resultante de soldadura es el que exhibe la 
resistencia a la propagación y el valor umbral más 
bajos, siendo el segundo del orden de 5.7 MPamli2

. 

Para el Zeron 100 laminado se obtuvo un exponente de 
París de 3.9, y de 5.1 para el material moldeado. El 
examen de las superficies de fractura mostró una 
rugosidad más pronunciada para el acero moldeado. 
rugosidad asociada a la existencia de una 
microestmctura más gruesa. 

Iturgoyen y Anglada [ 10) estudiaron el fenómeno de 
propagación de fisuras por fatiga en el acero AISI 329 
procedente de palanquilla, con granos pequeílos de 
austenita (tamaño 10-40 ¡.tm de largo y 1-5 ¡.tm de 
ancho) situados entre granos grandes y fuertemente 
bandeados (100-500 ¡.tm de largo y 10-20 ¡.un de 
ancho). Obtuvieron valores de ~KtJ, de 14 MPam112 y 
del coeficiente de París de 2.8. Comparando estos 
resultados de la literatura con los obtenidos en este 
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trabajo, destaca que la microestructura es mucho más 
fina en este último. Se sugiere que ésta es la principal 
razón para que se obtengan valores umbrales más 
bajos (alrededor de 4 MPam112 comparados con 5.7 a 
13.5 MP<;m112 reportados por Mayakí (4), y 
1-1- MPam11

" por lturgoyen y Anglada [10)). El mismo 
razonamiento sería aplicable a las velocidades de 
propagación o coeficientes de París, aunque en este 
caso las diferencias no son tan acusadas. 

Así, se puede remarcar la gran importancia del método 
de conformación que ha seguido el material y la 
morfología y distribución de la microestructura 
generada por éste, ya que determinará las propiedades 
a considerar cuando se quieran disei'iar componentes a 
partir de los parámetros que definen el 
comportamiento a la propagación de grietas por fatiga. 

5. CONCLUSIONES 

De este estudio se pueden extraer las siguientes 
conclusiones respecto al efecto de la anisotropía 
inducida por la laminación en el comportamiento 
mecánico de los aceros inoxidables austeno-ferríticos: 

• La existencia de anisotropía es clara en el 
comportamiento del material en deformación 
monotónica. mostrando una mayor resistencia en la 
orientación T y valores similares para las 
orientaciones L y D. 

• La respuesta cíclica esfuerzo-deformación muestra 
una tendencia similar a la apreciada en los ensayos 
de tracción. i.e. la curva correspondiente a· la 
orientación T se sitúa a ni\·eles de esf11erzos 
superiores a las otras dos orientaciones estudiadas. 

• En propagación de fisuras por fatiga no se observó 
un efecto anisotrópico acusado: las variaciones del 
\'alor umbral de propagación y del exponente de 
Paris para las diferentes orientaciones son 
pequei'ias. Se midió un t.K0, mayor para la 
orientación D. pero este \'alor parece ser más 
resultado de efectos extrínsecos, i.e. cierre de 
fisura. que realmente de características intrínsecas 
del material. 

• La anisotropía observada en el comportamietno 
mecánico del material debe imputarse 
principalmente a la textura cristalográfica 
originada por el proceso de laminación. cuyo efecto 
parece ser más relevante que el debido a la 
morfología microestructural. 

• El proceso de conformación, al afectar al tamai'io 
de grano y a la textura de los aceros producidos, 
influye considerablemente en su comportamiento 
mecánico y por tanto en los valores que se deben 

tener en cuenta a la hora de disei'iar componentes a 
fatiga. 
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ESTUDIO DE LA NUCLEACION DE GRIETAS EN LA ALEACION Ti-6AI-4V 
SOMETIDA A FATIGA OLIGOCICLICA 

.. ;;.e
·~ 1)' 
fM. Manero, F.J. Gil y J.A. Planell 

Dpto de Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica. E.T.S. de Ingenieros Industriales 
de Barcelona .. UPC. Avda. Diagonal647. Barcelona 

Resumen: Se propone un modelo en el que la placa de fase ~ se puede considerar, desde el punto de vista 
mecánico, como un monocristal cúbico centrado en el cuerpo que al someterlo a esfuerzos alternativos de 
tracción - compresión experimenta un deslizamiento asimétrico sobre un plano { 11 O} y otro plano a 
pocos grados del anterior que no se ha podido detenninar. Este deslizamiento asimétrico juntamente con 
la mayor plasticidad de la fase ~ provoca unos cambios de fmma de la fase ~ en la superficie de la 
probeta que puede favorecer la nucleación de grietas en las intercaras a/~ a bajas amplitudes de 
defom1ación (L'..E/2=±5x 1 o-3

). Por el contrario. a amplitudes de defonnación más elevadas, estos cambios 
de fonna de la fase ~ tienden a desaparecer debido a que en la fase ~ se activa más de un sistema de 
deslizamiento desplazándose la nucleación de grietas más hacia las bandas de deslizamiento en la fase a 

Abstract: From the mechanical point, in the Widmanstatten microstructure, the ~-phase plate can be 
consider as a B.C.C. single ctystal. When it is cyclically defonned at a constant strain amplitude with net 
zero plastic strain per cycle, it undergo large changes in shape. According to others materials, these 
changes have been explained by considering that a as consequence of the slip asymmetry of the BCC 
crystal, the glide that takes place on one slip plane in tension is not completely reversed in that plane in 
compression, but takes place as well on another slip plane. At low strain amplitude (M:/2=±5x 10-3 ), the 
crack nucleation in the oJ~ intephase can be explained by means ofthese changes of shape of the ~ phase 
on the surface and the fact that the ~ phase is softer than the a phase. 

l. ll'íTRODUCCION resultante coiTesponde a la que se obtiene al forjar en la 
región ~, aunque con un enonne tamaño de grano. El 
efecto concentrador de tensiones asociado en los poros 
del recubrimiento puede convertirse en causa de 
nucleación de grietas por fatiga en dicha región cubierta. 
Por este motivo, el objetivo de este trabajo es el estudio 
del comportamiento a fatiga de las microestructuras 
procedentes de la región ~· Para ello se ha estudiado la 
fatiga oligocíclica de la aleación Ti-6Al-4V con una 
microestructura de tipo Widmanstatten a diferentes 
amplitudes de deformación. 

Tanto el titanio comercialmente puro como la aleación 
Ti-6Al-4V se están utilizando ampliamente en 
tecnología médica a la hora de producir diferentes tipos 
de implantes ortopédicos, dentales o vasculares. Ello se 
debe tanto a las buenas propiedades mecánicas de este 
metal, como a su excelente resistencia a la corrosión en 
medios agresivos similares al cuerpo humano (1). 

Para mejorar la integración de la prótesis al hueso, se 
propuso la utilización de recubrimientos porosos de 
párticulas de titanio sobre las superficies de la prótesis. 
La técnica para producir dichos recubrimientos consiste 
en la sinterización de pátiiculas de titanio sobre la 
superficie de la prótesis. Cuando se lleva a cabo este 
recubrimiento poroso en la superficie de una prótesis, 
las temperaturas involucradas pueden exceder 
fácilmente los 1.200°C, con lo cual, la microestructura 

2. METODO EXPERIMENTAL 

La aleación Ti-6Al-4V utilizada en este trabajo ha sido 
suministrado gentilmente por la empresa Technaloy. El 
material de partida ha sido sumistrado en cilindros de 
12mm de diámetro, forjado a 950°C y recocido a 700°C 
durante dos horas y enfriado al aire. La composición 
química de la aleación se muestra en la tabla siguiente: 
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material de partida ha sido sumistrado en cilindros de 
12mm de diámetro, forjado a 950°C y recocido a 700°C 
durante dos horas y enfriado al aire. La composición 
química de la aleación se muestra en la tabla siguiente: 

Tabla I Composición química de la aleación. 

Se mecanizaron una serie de probetas que fueron 
tratadas térmicamente a 1.050°C durante 1 hora en un 
horno tubular con atmosfera controlada de Argón y 
enfriadas en el interior del horno a una velocidad 
aproximada de 4°C/min. La microestructura obtenida 
consiste en placas Widmanstaten de fase a (HC), 
rodeadas de fase p(CCC), como puede verse en la figura 
l. 

Figura l. Microestructuta de Widmanstatten 

Los ensayos de deformación cíclica fueron realizados 
con una máquina servohidraúlica de 1 OOKJ"'l" de 
capacidad bajo un control de deformación de R= -l. Las 
amplitudes de deformaciones utilizadas fueron ±5 
x10-\ ±7 x10-3 y ±12 x10-3

• Las probetas fueron 
ensayadas a diferentes número de ciclos y al menos una 
se llevó hasta fractura. 

Para su posterior observación por MET las muestras 
fueron adelgazadas mediante la técnica de bombardeo 
iónico. Las muestras resultantes se caracterizaron 
mediante un microscopio electrónico de transmisión, 
JEOL 1200 EX-JI equipado con un espectrómetro de 
energía dispersiva de RX. 

J.RESULTADOSEXPE~ENTALES 

Cuando las muestras son sometidas a deformación 
cíclica a diferentes amplitudes de deformación se 

observa un endurecimiento en los 4 o 5 primeros ciclos 
seguido de un reblandecimiento o saturación hasta 
fractura. En la figura 2 se muestra dichas curvas de 
reblandecimiento cíclico para las diferentes amplitudes 
de deformación estudiadas 
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Figura 2. Curvas de reblandecimiento cíclico. 

Si-se estudia mediante un MEB la nucleación de grietas 
en la superficie de la probeta se tiene que para 
amplitudes de deformación bajas (±5x 1 o-3

), la 
nucleación de grietas se produce fundamentalmente a lo 
largo de las intercaras a!p. Por ejemplo, en la figura 3 
se muestra el aspecto superficial de la caña de una 
probeta deformada cíclicamente a 2.500 ciclos donde se 
observa claramente la formación de una grieta de una 
longitud de 2 ¡.un en la intercara a!p. Por el contrario, 
para amplitudes de deformaciones mayores (±7x 1 o-3 y 
± 12x 1 o-3

), la nucleación tiene lugar preferentemente a 
través de las bandas de deslizamiento (Figura 4). 

Figura J. Nucleación de las grietas en las intercaras 
a! p. 
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Figura 4. Nucleación de grietas en las bandas de 
deslizamiento de las fase a. b.E/2=±7xlT3

• 

Si mediante l\1ET se examinan las muestras deformadas 
a una amplitud de deformación de ±5xl o-3 y a un n° de 
ciclos bajo, por ejemplo, a un 10% con respecto a la 
vida a fatiga oligocíclica (0.1 ONf), se observa 
claramente que la fase 13 es la que se deforma 
plásticamente con mayor facilidad. La figura 5 
corresponde a varias micrografias, tanto en campo claro 
como en campo oscuro, del aspecto de la fase 13 una vez 
defonnada cíclicamente. Se han tomado bajo una 
condición de reflexión de g= 0002 para la fase a, con el 
fin de extinguir las dislocaciones <a> y poder resaltar la 
morfología de la fase 13. Se observa claramente como la 
fase 13 aparece fuertemente defonnada y cizallada a lo 
largo de una dirección. Mediante la técníca de 
difracción de electrones se deduce que el plano de 
cizalladura de la fase 13 corresponde a la familia de 
planos { 11 O} o a un plano muy próximo a éstos que no 
se ha podido identificar experimentalmente. En la 
bibliografia los planos { 11 O} se referencian como 
planos típicos de deslizamiento en las estructuras 
cúbicas centradas en el cuerpo ya que contienen las 
direcciones de máxima compacidad. Por tanto, el hecho 
de que el cizallamiento se produzca en uno de los seis 
planos equivalentes { 11 O} dependerá del factor de 
Schmid en cada caso. Para esta amplitud de 
defonnación, la fase a aparece muy poca deformada 
observándose, de vez en cuando, algun deslizamiento 
planar <a>{ !lOO}. 

Si se observa la superficie de las muestras defonnadas 
cíclicamente mediante microscopía electróníca de 
barrido se comprueba que para algunas colonias de 
placas \\~dmastatten, la fase 13 tiende a extruirse hacia el 
exterior de la superficie (Figura 6). 

Finalmente, cuando se examinan muestras deformadas 
cíclicamente a una amplitud de deformación mayor, 
éstas presentan algunas diferencias con respecto a las 

Figura 5. Morfología de las placas de fase 13 tanto en 
campo claro como en campo oscuro. (b.EI=± 5 x 
1 o-3 y N= 1200ciclos.) 

ensayadas a ±5 x 1 o-3
• Por un lado, el aspecto cizallado 

de la fase 13 tiende a desaparecer. Evidentemente, la fase 
13 se defonna plásticamente pero no se observa estos 
cambios bruscos de forma. En este caso, en la fase a 
aparecen diferentes deslizamientos planares <a> que 
deslizan a través de planos prismáticos. Y por otro lado, 
como se comentó anterionnente se observa que la 
nucleación de las grietas tiende a desplazarse hacia las 
bandas de deslizamiento de la fase a. 

Figura 6. Aspecto superficialde la caña de la probeta. 
Se observa la extrusión de la fase 13. 
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4.- DISCUSION DE RESULTADOS 

Cuando se deforma cíclicamente un cristal cúbico 
centrado en el cuerpo a una amplitud de deformación 
constante R= -1, el cristal puede experimentar cambios 
de forma. Por ejemplo, la sección transversal de una 
probeta cilíndrica cambia a una forma elíptica. Estos 
cambios observados al ensayar a deformación cíclica 
(tensión-compresión) han sido estudiados por diversos 
autores en diferentes metales. (2 , 3). Estos cambios de 
forma dependen de factores tales como, la amplitud de 
defmmación, velocidad de deformación y la temperatura 
(3). Este cambio de forma se explica como consecuencia 
de un deslizamiento asimétrico. El deslizamiento que 
tiene lugar sobre un plano de deslizamiento detem1inado 
bajo un estado de tracción no es totalmente reversible 
cuando el material se somete a un estado de compresión, 
ya que parte del deslizamiento tiene lugar en otro plano 
o incluso la totalidad del deslizamiento tiene lugar en 
otro plano diferente. 

Mediante los conespondientes diagramas de difracción 
de electrones se ha demostrado que el plano a través de 
cual la fase ~ se cizalla con·esponde a un plano de la 
familia de planos { 11 O}. Este hecho es importante ya 
que coincide con los planos de deslizamiento típicos 
referenciados en la bibliografia para las estructuras 
ce c. 

En el caso de la microestrctura Widmanstatten, se 
propone que la placa de fase ~ se puede considerar, 
desde el punto de vista mecánico, como un monocristal 
CCC que al someterlos a esfuerzos alternativos de 
tracción - compresión se produce un deslizamiento 
asimétrico sobre un plano { 11 O} y otro plano cercano a 
éste, el cual no se ha podido determinar en este caso. 
Por ejemplo, en los estudios realizados con el 
molibdeno se demuestra que en compresión es un plano 
inacionalmuy cercano al anterior ( -4 °) (3). 

En función de la orientación de la colonia de placas a 
Widmanstatten y para amplitudes de deformación bajas, 
sólo se activa un sistema de deslizamiento { 11 O} de la 
fase ~. de tal fonna que, este deslizamiento asimétrico 
que se origina durante los ciclos de tracción -
compresión produce estos cambios de forma observados 
experimentalmente. Por el contrario, cuando se aumenta 
la amplitud de deformación del ensayo (±7 x10-3 y ±12 
x 1 o-3

) se puede activar más de un sistema de 
deslizamiento { 11 O} de la fase ~ compensando, en gran 
medida, estos cambios de fonna. Este es el motivo de 
por qué la fase ~ no experimenta estos cambios tan 
bruscos de fom1a a medida que se aumenta la amplitud 
de deformación 

El problema que se plantea ahora es que si se acepta 
quer la fase ~ sufre cambios de forma, estos cambios de 
forma deben ser compatibles con la fase a y, por 
consiguiente, la fase a deberá deformarse plásticamente 
alrededor de la fase ~- Este hecho se pueder comprobar 
claramente en la figura 7 donde la fase a acomoda la 
deformación plastica mediante la formación de 
dislocaciones alrededor de la fase cizallada. 

Figura 7. Acomodación de la fase a mediante la 
formación de dislocaciones alrededor de la fase ~· 

Para amplitudes de defonnación bajas se observa 
experimentalmente que la fase ~ es la que se deforma 
plásticamente con mayor facilidad. Este hecho provoca 
que ésta se extruya hacia el exterior a medida que se 
cicla el material. Esta extrusión de la fase ~ hacia el 
exterior se puede explicar por el hecho que dicha fase ~ 
no está totalmente confinada en el interior de la fase a. 
En superficie la manera más simple de acomodar los 
cambios de forma es mediante la extrusión de la fase ~ 
hacia el exterior. La situación que se tiene pues en 
superficie es la deformación incompatible entre la fase a 
y la fase ~- Es decir, que mientras la fase ~ cambia de 
forma y se extruye, la fase a no se adapta a la 
deformación de la fase ~ y, por consiguiente, se pueden 
abrir grietas en las intercaras aJ~. Además, una vez 
producida la extrusión de la fase ~. ésta actúa como 
concentradora de tensiones y, por tanto, puede 
contribuir a la nucleación y posterior propagación de la 
grieta. 

Por tanto, estas extrusiones de la fase ~ pueden explicar 
que la nucleación de grietas tenga lugar, 
preferentemente, en las interfases aJ~ para amplitudes 
de deformación bajas. En función de la orientación de la 
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colonia de placas Widmanstatten y de la dirección del 
esfuerzo aplicado, la fase 13 se puede extruir más o 
menos en la supeficie y, por tanto, favoreciendo o 
retardando la nucleación de las grietas. 

Para amplitudes de deformación mayores, se produce un 
cambio de mecanismo en la nucleación de las grietas 
debido a, por un lado, a la desaparición de los cambios 
de forma de la fase 13 retardando la extmsión de ésta en 
la superficie y, por otro lado, a que las tensiones 
alcanzadas durante el ensayo son superiores a la tensión 
crítica de cizalladura, TCC, necesaria para que se 
producan deslizamientos planares <a>{llOO}. Por este 
motivo existe una elevada densidad de deslizamientos 
planares en la fase a favoreciendo la nucleación de las 
grietas en éstas. 

5. CONCLUSIONES 

l. Desde el punto de vista mecánico, se propone que la 
placa de fase 13 se puede considerar como un 
monocristal C.C Cuerpo que al someterlo a esfuerzos 
altemativos de tracción - compresión se produce un 
deslizamiento asimétrico sobre un plano {11 O} y otro 
plano cercano a éste, el cual no es posible detenninar en 
este caso. 

2.- En función de la orientación de la colonia de placas 
a Widmanstatten y para bajas amplitudes de 
defonnación, en la fase 13 sólo se activa un sistema 
deslizamiento { 11 O} , de tal fon11a que este 
asimétrico que se origina durante los ciclos de tracción
compresión produce unos cambios de forma. 

Estos cambios de forma, juntamente con la mayor 
plasticidad de la fase 13, favorece la extmsión de ésta en 
la superficie de la probeta, dando lugar a zonas 
propicias para la nucleación de grietas 

3.- A mayores amplitudes de deformación, las tensiones 
alcanzadas al deformar cíclicamente ya son capaces de 
producir una elevada densidad de deslizamientos 
planares <a> desplazando la nucleación de grietas hacia 
éstos. Ademas, otro hecho que hay que tener en cuenta 
es la desaparición de los cambios de forma de la fase 13 
observados experimentalmente. 
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Resumen. En este trabajo se estudian experimentalmente los mecanismos de crecimiento de grieta que 
tienen lugar en probetas fisuradas de acero inoxidable austenítico 316 L cuando están sometidas simultá
neamente a carga mecánica y a carga de hidrógeno mediante polarización catódica. En ausencia de hidróge
no las probetas agotan su capacidad resistente por colapso plástico con la contribución del crecimiento de 
grieta debido al embotamiento del frente de la fisura, pero sin desgarramiento dúctil previo. La carga de hi
drógeno no origina roturas frágiles, si bien acelera el colapso plástico de las probetas y reduce sustancial
mente su capacidad resistente. El hidrógeno activa un proceso de desgarramiento dúctil ramificado en la raíz 
del frente de la fisura original. Para velocidades de carga mecánica muy bajas la penetración del hidrógeno 
prevalece sobre la deformación de la fisurá y el desgarramiento dúctil debido al hidrógeno domina como 
mecanismo de crecimiento de grieta. Para velocidades de carga mecánica mayores los núcleos de iniciación 
del desgarramiento son absorbidos por el frente de grieta al deformarse y el avance de la fisura por embota
miento sigue siendo el mecanismo dominante de crecimiento grieta, aunque sensiblemente acelerado. 

Abstract. The simultaneous action of hydrogen charging and slow mechanical loading on precracked 
samples of 31 6L stainless steel is examined in arder to find the mechanisms of crack extension that occur 
in this material when tested in these conditions. Cathodic polarization is the method employed to produce 
hydrogen charging simultaneously with the application of mechanical Ioading. The steel is shown to re
tain its entire resistance to brittle failure even at the most severe test conditions, since the specimens 
failed by plastic collapse in al! the tests. In the absence of hydrogen, plastic collapse occurs prior to 
ductile tearing being assisted by crack blunting as the only mechanism of crack extension. The hydrogen 
action accelerates the plastic collapse by producing bifurcated ductile tearing at the root of the blunted 
crack ti p. This enhances the crack extension effect of the blunting process or becomes the dominant mech
anism of crack extension, the Ioading rate being the determinant factor. At very slow rates the hydrogen 
action prevails since enough time is provided !or it. 
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l. INTRODUCCION 

El acero inoxidable austenítico 316 L es conocido por su 
gran capacidad para deformarse plásticamente y por su 
baja sensibilidad al fenómeno de fragilización por hidró
geno. En otros aceros inoxidables de la misma familia 
también se han medido elevadas resistencias a la propa
gación de grieta [ 1], pero la del acero 316 Les tal que el 
inicio del desgarramiento dúctil en probetas preagrietadas 
se produce con posterioridad al colapso plástico [2]. 

pérdidas de resistencia, ya que en materiales poco sensi
bles a la fragilización por hidrógeno la ausencia de con
centradores de tensiones en la probeta impide poner de 
manifiesto el efecto del hidrógeno sobre la resistencia 
mecánica. En los ensayos con probetas entalladas y car
ga simultánea de hidrógeno descritos en [5] no se obser
vó crecimiento de grieta en la entalla ni siquiera con en
tallas de 0,2 mm de radio, pero sí multifisuración super
ficial de la zona entallada con aceleración del colapso 
plástico y disminución de la carga de agotamiento. 

En los ensayos de sensibilidad a la fragilización por hi
drógeno realizados con este material se han utilizado pro
betas convencionales de tracción cargadas de hidrógeno 
por calentamiento previo en atmósfera hidrogenada [3] o 
por polarización catódica simultánea [4], así como pro
betas entalladas con carga simultánea de hidrogeno por 
polarización catódica [5]. Los ensayos con probeta lisa 
suelen dar lugar a multifisuración superficial pero no a 

Los mecanismos microscópicos de actuación del hidró
geno en el acero 316 L tampoco han sido definitivamen
te establecidos. La formación de martensita es uno de los 
más característicos en aceros inoxidables austeníticos y 
también afecta al acero 316 L, no sólo por efecto directo 
del hidrógeno [6], sino también por el efecto combinado 
del hidrógeno y la deformación plástica [3]. Sin embar-
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go, en este mismo acero han detectado pérdidas de ducti
lidad atribuibles al hidrógeno sin formación de martensi
ta [7], lo que no permite descartar la existencia de meca
nismos microscópicos de actuación más generales. 

El objetivo de este trabajo es establecer mediante ensa
yos el efecto del hidrógeno sobre los procesos de creci
miento de grieta que tienen lugar en el acero 316 L so
metido simultáneamente a carga de hidrógeno y a carga 
mecánica. La influencia del tiempo en la acción del hi
drógeno es fundamental y se ha introducido en la experi
mentación abarcando un intervalo de velocidades de carga 
mecánica de dos órdenes de magnitud. 

2. MÉTODO EXPERIMENTAL 

El acero utilizado en la investigación es acero inoxidable 
AISI 316L suministrado en chapas de 3 cm de espesor y 
fabricado comercialmente por laminación en caliente, re
cocido a 1100 °C durante 30 minutos, y temple en agua. 
La estructura del acero es enteramente austenítica y su 
composición química es la de la tabla l. 

Tabla 1. Composición química del acero (Clc en peso). 

Los ensayos efectuados para medir las propiedades mecá
nicas convencionales se realizaron con probetas de trac
ción orientadas paralelamente a la dirección de lamina
ción (L) y a la dirección transversal larga (LT). Los va
lores obtenidos figuran en la tabla 2 y revelan ligeras di
ferencias entre ambas direcciones, las cuales no afectan a 
la capacidad de endurecimiento por defom1ación, toda vez 
que la misma ecuación de Ludwik: 

0=0 0 ( 1 +4E~'6 ) (!) 

ro 
() 

(!)·-

'O .f¿ 
'-() 

con una pequeña variación del párametro de ajuste 0 0 
(260 MPa para la dirección L y 275 MPa para la direc
ción L T) describe las relaciones 0-EP entre la tensión 
verdadera y la deformación plástica que resultan de los 
ensayos. 

Tabla 2. Propiedades mecánicas del acero. 

Módulo 
Límite 

Resistencia 
Máxima 

Dirección elástico deformación 
elástico al 0,2% a tracción uniforme 

L 190 GPa 290 MPa 575 MPa 60% 

LT 180 GPa 280 MPa 590 MPa 45% 

Las probetas empleadas en los ensayos de propagación 
de grieta fueron probetas compactas de 12,5 mm de espe
sor bruto y 10 mm de espesor neto, configuradas según 
la norma ASTM E813 [8] y orientadas haciendo coinci
dir la dirección de laminación con la de tracción. La pre
fisuración se realizó escalonando la carga de fatiga dentro 
de los límites de la norma hasta reducir el ligamento re
sistente al 40% del canto útil. Las entallas laterales se 
mecanizaron tras la prefisuración. 

Los ensayos de propagación de grieta consistieron en so
meter la fisura a carga mecánica y a carga de hidrógeno 
simultáneamente. La carga mecánica se efectuó traccio
nando las probetas y controlando la fuerza ejercida a tra
vés de la velocidad del COD o apertura de las caras de la 
fisura a la altura de la línea de carga. Las velocidades de 
carga aplicadas fueron O, 1, 1 y 1 O ¡..t.m/min, para poder 
abarcar un intervalo de dos órdenes de magnitud. Además 
de esta serie de ensayos se realizó una segunda sin carga 
de hidrógeno, en aire, a 100 ¡..t.m/min de velocidad mante
niendo iguales las restasntes condiciones de ensayo. 

La carga de hidrógeno se efectuó por polarización catódi
ca bajo un potencial de -1000 m V respecto al electrodo 
de calomelanos saturado. El potencial fue aplicado me
diante un potenciostato y tres electrodos, con las probe-
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Fig. l. Dispositivo experimental empleado para efectuar simultáneamente las cargas mecánica y de hidrógeno. 
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tas sumergidas en una solución acuosa 1 N de ácido sul
fúrico provista de una pequeña dosis de NaAsOz a fin de 
inhibir la recombinación del hidrógeno. La densidad de 
corriente catódica medida fue de O, 1 A/cm2. 

Para poder simultanear la carga mecánica y la carga de 
hidrógeno se diseño y construyó un dispositivo que per
mitía transformar en fuerzas horizontales las fuerzas ver
ticales generadas por una máquina convencional de ensa
yos mecánicos. De este modo fue posible someter las 
probetas a tracción estando sumergidas parcialmen~e en 
la solución agresiva antes descrita, con el frente de fisura 
dentro del líquido y la línea de carga y el extensómetro 
de medida del COD y control del ensayo fuera. La figura 
1 es un esquema ilustrativo del dispositivo experimen
tal. Se han empleado dispositivos comparables para es
tudiar el crecimiento de grieta en aleaciones Ni-Cu su
mergidas en soluciones agresivas, pero con una máquina 
de ensayos de carga horizontal [9]. 

Los ensayos se prolongaron hasta sobrepasar holgada
mente la carga máxima y las probetas fueron seccionadas 
por el plano de simetría paralelo a la línea de carga para 
observar el crecimiento de grieta. La observación selle
vó a cabo en el microscopio electrónico de barrido tras 
pulir convenientemente las superficies de corte. En la se
rie sin carga de hidrógeno, uno de los ensayos se detuvo 
antes de carga máxima y otro después. Ambas probetas 
fueron seccionadas para observación en el microscopio 
electrónico de barrido. 

14 

3. RESULTADOS DE LOS ENSAYOS 

La Figura 2 muestra los registros Fuerza-COD obteni
dos para las distintas velocidades de carga aplicadas en 
los ensayos, incluyendo la serie sin carga de hidrógeno. 
La combinación de carga mecánica y carga de hidrógeno 
produce un importante efecto, cuya intensidad es ~unción 
de la velocidad de carga. No obsatante, los cambios que 
se producen no son tan drásticos que alteren el modo ma
croscópico de rotura de la probeta. La forma de las cur
vas de la Figura 2 indica que en ningún caso la capacidad 
resistente de las probetas se agota por rotura frágil, sino 
por agotamiento plástico del ligamento resistente, entre 
cuyas posibles causas debe incluirse el crecimiento del 
tamaño de fisura debido al desgarramiento dúctil. 

Las fotografías de microscopio electrónico muestran el 
perfil del frente de la fisura en el momento de interrum
pir el ensayo e indican como se produce físicamente el 
crecimiento de grieta a través de los fenómenos físicos 
que le acompañan. Las Figuras 3 y 4 corresponden a la 
serie de ensayos sin carga de hidrógeno y confirman la 
descripción del proceso de crecimiento de grieta propues
ta en la referencia [2] para el mismo material y las mis
mas condiciones de ensayo. El desgarramiento dúctil (Fi
gura 4) no se produce de forma nítida hasta después del 
colapso plástico de la probeta. Con anterioridad al colap
so plástico el crecimiento de grieta tiene lugar por for
mación de subentallas agudas en la raíz del frente de la 
fisura deformada (Figura 3), las cuales no profundizan 
hacia el material, sino que pierden su curvatura y se inte
aran en el frente de fisura. De este modo la fisura avanza b 
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Fig. 2. Curvas Fuerza-Desplazamiento en los ensayos de crecimiento de grieta con carga simultánea de hidrógeno. 
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hacia el interior de la probeta sin separar el material. La 
mayor superficie de frente que entraña este avance no se
ría por tanto atribuible a a la creación de nueva superfi
cie sino a la deformación de la ya existente (strechting). 

Fig. 3. Perfil del frente de grieta antes del colapso 
plástico en ausencia de hidrógeno. 

Fig. 4. Perfil del frente de grieta después del colapso 
plástico en ausencia de hidrógeno. 

El mecanismo físico de avance de la fisura experimenta 
un cambio drástico cuando el hidrógeno penetra en el 
material a la vez que actúan las fuerzas aplicadas. Las Fi
guras 5, 6 y 7 muestran los perfiles del frente de la fisu
ra posteriores al colapso plástico para los ensayos con 
carga de hidrógeno realizados a 10, 1 y 0,1 ¡.tm/min. Los 
tres perfiles presentan rasgos comunes que los diferen
cian claramente de los perfiles encontrados en ausencia 
de hidrógeno y determinan el efecto de este elemento so
bre los mecanismos de crecimiento de grieta. El frente de 
fisura que se observa en el perfil perteneciente a la pro
beta ensayada con la velocidad más baja (Figura 7) está 
muy poco deformado y presenta dos prolongaciones níti
damente desarrolladas, que en primera aproximación pue
den asimilarse a ramificaciones inclinadas 45°. Análogas 
ramificaciones, semiabsorbidas por un frente de fisura, 
mucho más deformado son reconocibles en los perfiles 
de las Figuras 5 y 6. Las curvas Fuerza-COD de la Figu
ra 2 no acusan tan marcadamente estos cambios en el 
mecanismo de crecimiento de grieta. En particular la co
rrespondiente a la velocidad de 1 O ¡.tm/min está bastante 
más próxima a la debida únicamente a carga mecánica 
que a las otras dos, consecuencia como ella de la simul
taneidad de las cargas mecánica y de hidrógeno. 

4. ANALISIS DE RESULTADOS 

En ausencia de hidrógeno, las probetas fisuradas de acero 
316 L se agotan mecánicamente por colapso plástico del 
ligamente resistente, al cual contribuye el avance de la 
fisura por formación y absorción de subentallas. Este 
mecanismo de crecimiento de grieta es importante en la 
medida que condiciona los efectos del hidrógeno y por 
tanto la sensibilidad del material a la fragilización por 
hidrógeno. Anteriormente había sido detectado en probe
tas entalladas con entallas de fuerte curvatura [ 1 0], con
firmándose ahora que en probetas fisuradas persiste y se 
impone al desgarramiento dúctil. En otros aceros inoxi
dables austeníticos afines sucede lo contrario, ya que la 
fisura crece por desgarramiento dúctil y es éste el meca
nismo de crecimiento que contribuye al colapso plástico. 
Para el acero 316 esto se ha comprobado con moldes de 
la fisura realizados en distintas fases del ensayo [1], y 
para el acero 304 L con secciones del perfil de la fisura 
análogas a las aquí empleadas [11]. 

La presencia de hidrógeno en las probetas fisuradas de 
acero 316 L activa un mecanismo de crecimiento de fisu
ra por bifucarción que se superpone al de avance del fren
te de grieta por embotamiento. Este efecto del hidrógeno 
provoca el crecimiento localizado de la fisura según ra
mificaciones inclinadas 45° respecto al plano de la fisura 
original y es consistente con la teoría micromecánica de
nominada Hydrogen Enhanced Local Plasticity (HELP), 
según la cual el hidrógeno induce la rotura progresiva del 
material por localización y acumulación de deformación 
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plástica en bandas de deslizamiento [ 12]. Los aceros ino
xidables austeníticos no son ajenos a este fenómeno de 
localización, toda vez que se ha observado en acero 316 
tras la plastificación del material y la aparición de bandas 

Fig. 5. Perfil del frente de grieta después del colapso 
plástico con carga de hidrógeno (COD' = 10 ¡..tm/min). 

Fig. 6. Perfil del frente de grieta después del colapso 
plástico con carga de hidrógeno (COD' = 1 ¡..tm/min). 

de deslizamiento [13]. Esto explicaría la posición y la 
orientación de las ramificaciones que aparecen en las 
Figuras 5 a 8, ya que las máximas tensiones cortantes 
del frente de la fisura se producen en la raíz del perfil y 
forman 45° con su tangente. 

La secuencia de perfiles de frente de grieta que se observa 
en las figuras 5, 6 y 7 indica que los dos mecanismos de 
crecimiento de grieta mencionados compiten para domi
nar uno sobre otro, y sugiere que dicho dominio depende 
de la velocidad relativa con que progresan ambos meca
nismos, la cual está a su vez determinada por la veloci
dad de carga mecánica. Si ésta no es extremadamente len
ta (Figura 5), el hidrógeno no tiene tiempo de generar 
ramificaciones de la fisura con longitud suficiente para 
escapar de la influencia de la deformación plástica del 
frente original, y éste tiende a absorberlas en su avance. 
Si por el contrario la velocidad de carga es muy lenta 
(Figura 7), las ramificaciones progresan más deprisa que 
el frente y no se incorporan a él. El perfil de la Figura 6 
corresponde a una velocidad intermedia entre las dos an
teriores e ilustra como puede ser el crecimiento de grieta 
para la velocidad de equilibrio a partir de la cual el domi
nio pasa de un mecanismo a otro. 

El agotamiento de la probeta se produce en todos los ca
sos por colapso plástico, nunca por rotura frágil. El me
canismo de crecimiento de grieta que el hidrógeno activa 
precipita el colapso plástico del ligamento resistente, 
bien por contribución directa cuando es el mecanismo 
dominante (Figura 7), bien por contribución indirecta 
acelerando el mecanismo dominante (Figura 6). 

Fig. 7. Perfil del frente de grieta después del colapso 
plástico con carga de hidrógeno (COD' = O,l¡..tm/min). 
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5. CONCLUSIONES 

Los ensayos de propagación de grieta realizados con pro
betas prefisuradas de acero inoxidable austenítico 316 L, 
indican que el agotamiento de las probetas en ausencia de 
hidrógeno se produce por colapso plástico del ligamento 
resistente. La grieta progresa por embotamiento del fren
te y su avance contribuye al colapso de la probeta. 

La repetición de los ensayos con carga simultánea de hi
drógeno por polarización catódica no hace que se altere el 
modo de agotamiento de las probetas, el cual sigue te
niendo lugar por colapso plástico aunque para cargas 
sensiblemente menores. La contribución del crecimiento 
de arieta al colapso plástico se intensifica debido a que el 

b .. 

hidrógeno activa un segundo mecanismo de crecimiento 
que da lugar a la bifurcación de la fisura original Y es 
consistente con la tendencia del hidrógeno a localizar la 
deformación plástica en bandas de deslizamiento. 

Si la velocidad de carga mecánica es muy lenta, la. pene
tración del hidrógeno en el acero se intensifica y el hi
drógeno llega a dominar el crecimiento de grieta al im
ponerse la bifurcación de la fisura sobre el avance del 
frente por embotamiento. La carga y la deformación de 
colapso plástico alcanzan entonces sus niveles más ba
jos. Para velocidades de carga mecánica más altas, los 
dos mecanismos de crecimiento de grieta actúan conjun
tamente y las ramificaciones de la fisura son absorbidas 
por el frente de grieta en su avance. Debido a ello la ve
locidad de avance aumenta, el colapso plástico se acelera 
respecto a los ensayos sin hidrógeno y tiene lugar para 
cargas y defonnaciones inferiores, tanto más bajas cuan
to menor sea la velocidad de carga. 
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Resumen. Las aleaciones de Ti tienen gran interés para la industria aeronáutica en aquellos 
componentes que trabajan a temperaturas comprendidas entre los 200 y 700°C. Los materiales 
compuestos de matriz de Ti reforzados con fibras tienen interés cuando se requieren módulos de 
elasticidad más elevados o temperaturas de empleo ligeramente superiores. Este tipo de 
componentes que trabajan a elevadas temperaturas se someten a ciclos de fatiga térmica en la 
operación de los motores de aviación. El presente trabajo describe la instalación experimental 
realizada para la realización de los ensayos de choque térmico y los primeros resultados obtenidos 
en ensayos de fatiga térmica de la aleación de Ti 6%Al4'YoV. 

Abstntct. Titanium alloys are very interesting for aeronautical applications in components 
working at temperatures between 200 and 700°C. Titanium matrix composites reinforced with 
continuous fibres show improved modulus of elasticity and slightly higher service temperatures. 
Components made up of these materials are subjected to thermal fatigue during the operation of 
aero-engines. This work describes the experimental set up to carry out thennal shock experiments 
ancl presents the first results obtainecl in thermal fatigue tests conductecl on the alloy Ti 6%Al 
4%V. 
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l. INTRODUCCIÓN aplicar los materiales compuestos de base Ti en las 
aplicaciones citadas. 

Los materiales compuestos de base Ti constituyen una 
nueva familia de materiales avanzados para los cuales 
ya se han identificado numerosas aplicaciones en el 
sector aeronüutico. fundamentalmente. a tenor ele las 
elevadas prestaciones que pueden ofrecer en 
comparac10n con los materiales convencionales 
habitualmente empleados en dicho sector (aleaciones de 
Ti o superaleaciones de base Ni, por ejemplo). Entre las 
mejoras más interesantes, se puede destacar el elevado 
módulo de elasticidad (del orden de 200 GPa), frente a 
los 100-120 GPa del Ti y sus aleaciones [ 1 ], las 
elevadas prestaciones mecánicas a elevada temperatura 
así como la resistencia específica a 1000° C, superior 
incluso a las superaleaciones de base Ni [2]. 

De todas maneras, y previo a la aplicación industrial ele 
estos materiales en los componentes ya identificados 
(como por ejemplo las turbinas ele baja presión), será 
necesario conocer en detalle las prestaciones de dichos 
materiales con una máxima fiabilidad. En esta línea, se 
ha considerado de interés el realizar unos ensayos de 
choque térmico, puesto que la resistencia al choque 
térmico es uno de los principales requisitos para poder 

2. ENSAYOS DE CHOQUE TÉRMICO 

El principal problema que se ha encontrado ha sido la 
inexistencia de normas o procedimientos que indiquen 
cómo se han de llevar a cabo, así como el tipo de 
probeta a utilizar. Por esta razón, y previamente a la 
realización de los mismos, ha sido necesario disefiar y 
optimizar tanto el dispositivo más adecuado como la 
geometría de la probeta más idónea. Posteriormente, 
una vez realizadas diferentes pmebas previas, se ha 
comenzado a realizar los ensayos, tanto con la propia 
matriz de Ti sin reforzar, adquirida a Good.Fellow 
(Inglaterra), como con el material compuesto adquirido 
a laDRA (Defense Research Agency, Inglaterra). 

Los resultados obtenidos deben permitir evaluar la 
mejora de resistencia al choque térmico de la matriz de 
Ti (Ti-6%Al-4%V) debido a la presencia de los 
refuerzos de carburo de silicio (SiC). Además, el 
estudio de las superficies de fractura de las probetas 
ensayadas, por medio de técnicas de microscopía 
electrónica (SEM, Scanning Electron Microscopy), 
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permitirá determinar el origen de la fractura, así como 
el principal mecanismo de fractura. En definitiva, estos 
estudios complementarios ayudarán a comprender 
mejor el comportamiento de cada uno de los dos 
materiales ensayados. 

ENSAYO DE FATIGA 1 CHOQUE TERMICO 
DISPOSITIVO DE ENSAYO 
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Fi~. l. Esquema del dispositivo experimental preparado 
para la realización de los ensayos de choque térmico. 

Los ensayos de choque térmico consisten en someter a 
la probeta a una carga de tracción determinada 
(normalmente un porcentaje determinado de la 
resistencia a tracción del material a ensayar). Bajo estas 
condiciones de carga se aplica posteriormente un ciclo 
de calentamiento-enfriamiento a la zona central de la 
probeta. Este ciclo viene determinado tanto por el rango 
de temperaturas (máximo y mínimo) como por el 
tiempo que se tarda en alcanzar ambas temperaturas en 
la zona de ensayo. 

El calentamiento de la probeta, para alcanzar la 
temperatura máxima definida, se ha efectuado mediante 
un soplete de propano, mientras que la refrigeración se 
ha llevado a cabo mediante un flujo de aire 
comprimido. El ensayo consiste en registrar el número 
de ciclos que soporta el material, bajo estas condiciones 
de carga-temperatura. antes de la rotura. 

2.1 Dispositivo Experimental 

El equipamiento que se ha disefíado y puesto a punto 
para la realización de estos ensayos de choque térmico 
consta principalmente de: 
i) Un equipo de ensayos de fluencia, que permite 
aplicar una carga constante a la probeta (véase la Fig. 
1 ). 

ii) Un soplete de propano, con diferentes tipos de 
boquillas que permiten controlar el caudal de salida, 
además del control propio del regulador de la fuente de 
propano. Otro parámetro que también permite controlar 
la temperatura que se alcanza en la zona central de 
ensayo es la distancia a la cual se sitúa la boquilla del 
soplete con respecto a la probeta. 

iii) Un registrador de temperatura, conectado a un 
termopar de tipo K. 

Fig. 2. Vista en planta del dispositivo experimental de 
ensayos de choque térmico. Se aprecia la disposición 
del soplete, el sistema de refrigeración mediante aire 
comprimido. la pantalla térmica (empleada para el 
ciclo de enfriamiento) así como las dos probetas 
utilizadas (probeta de ensayo y auxiliar). 

iv) Dos tomas de aire comprimido, situadas a ambos 
lados de la probeta y dirigidas hacia la zona central de 
ensayo, que se accionan una vez alcanzado el límite 
superior de temperatura, y permiten refrigerar dicha 
zona de ensayo hasta situar la misma a la temperatura 
prefijada para el límite inferior. 

v) Dos electroválvulas, accionadas mediante un 
temporizador, para controlar el tiempo de duración 
tanto del ciclo de calentamiento como del de 
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etúriamiento. Una vez recibida la señal del 
temporizador, las dos electroválvulas accionan el 
dispositivo de refrigeración así como el movimiento de 
una pantalla térmica, en sentido ascendente, que se 
interpone entre el soplete y la probeta, una vez ha 
finalizado el ciclo de calentamiento establecido. La Fig. 
2 muestra una vista en planta del dispositivo 
experimental preparado, en el cual se puede apreciar la 
situación de la pantalla térmica durante el ciclo de 
enfriamiento, así como la disposición del sistema de 
refrigeración mediante aire comprimido. 

·: : ',.;r< ' ,, ~' ' 

Fig. 3. Detalle de la situación de las probetas de 
''ensayo" y ··auxiliar" durante el ensayo de choque 
térmico, y el modo de amarre de la probeta "auxiliar" a 
la de "ensayo" mediante un hilo cerámico de alta 
temperatura. Se puede observar cómo las mordazas del 
equipo de fluencia se protegen mediante una manta 
aislante. 

De la misma manera, y una vez terminado el ciclo de 
enfriamiento, las electroválvulas cortan el sistema de 
refrigeración y mueven la placa refractaria, en sentido 
descendente, para permitir que la llama del soplete 
incida nuevamente sobre la zona de ensayo. 

vi) Para cada ensayo se utilizan dos tipos de probetas: 
una de tipo "hueso", sobre la cual se aplica únicamente 
la carga constante, y otra rectangular, adosada a las 
extremidades de la anterior por medio de un hilo 
cerámico de alta temperatura (véase la Fig. 3), sobre la 
cual se sitúa, en su parte posterior, el termopar de tipo 
K (también llamada probeta auxiliar). 

c•·~'4 ~·'"lN»J 

lc~·~:~11 

Fi~ ..... Esquema de la disposición de las dos probetas (de 
ensayo y auxiliar). Se puede observar el modo en que el 
termopar de tipo K es alojado en la parte posterior de la 
probeta auxiliar, en la cual se mecaniza un pequeño 
agujero. 

Fig. 5. Vista de las dos probetas (de ensayo y auxiliar) 
mecanizadas a partir de las placas del material 
compuesto Ti-6%Al-4%V/SiC. 



410 
ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA (1998) Vol. 15 

De esta manera, y dado que la llama calefactora del 
soplete se aplica a la zona central de ambas probetas, se 
puede conocer la temperatura que se alcanza en la 
probeta de tipo "hueso", que se supone que es similar a 
la temperatura que realmente se está midiendo en la 
probeta rectangular adosada a la misma, tal y como se 
puede observar en la Fig. 4. 

Por otra parte, en la Fig. 5, se muestran las dos 
probetas utilizadas en cada uno de los ensayos: la 
probeta de tipo "hueso", que es la que realmente se 
ensaya, y la probeta rectangular auxiliar, puesto que 
únicamente sirve de referencia para conocer la 
temperatura a la cual se sitúa en cada instante la 
probeta de ensayo. 

2.2 Materiales 

El material con el que se ha trab<1iado es una aleación 
comercial de Ti/6°/.¡AI/-I'Y.,Y suministrada por la 
empresa Goodfellow de Inglaterra. Este es el material 
que seiYirá posteriormente como matriz para los 
compuestos reforzados con fibras Sigma que se 
estudianin en un futuro. Microestmcturalmente la 
aleación es una mezcla de fases u. y f:l de Ti. El espesor 
de las placas es de 1 '25 mm. 

2.3 Optimización de los ensayos 

Una vez identificados los principales parámetros ele 
control im·olucrados en los ensayos de choque térmico. 
se procedió a la puesta a punto del dispositi\'o 
experimental disei'íado específicamente para la 
realización ele estos ensayos. Entre los factores 
estudiados. cabe destacar: 
• El tamaíio de la lanza o boquilla del soplete. Se han 

realizado pmebas con los sopletes número O, 2. 5 y 
6. 

• Los caudales de oxígeno y propano. 
• La distancia entre la boquilla del soplete y ambas 

probetas. 
• La carga aplicada a la probeta de ensayo durante la 

realización del mismo. Los valores estudiados han 
sido: 2 '5%, 5% y 10% de la resistencia a tracción 
del material. 

• El ciclo de temperatura (temperaturas máxima y 
mínima). 

• Los tiempos de calentamiento y enfriamiento. 
• El caudal de aire comprimido utilizado para 

facilitar la rápida refrigeración del material. 
• El empleo de dos placas laterales, constituidas por 

una rejilla metálica con manta de alúmina, una a 
cada lado del dispositivo mostrado en la Fig. l, para 
e\'itar corrientes de aire laterales que modifican la 
dirección de la llama, 

Las pruebas se han realizado únicamente con probetas 
de la matriz de Ti sin reforzar, las cuales han permitido 
determinar los siguientes parámetros óptimos: 
• Boquilla del soplete: número O. 
• Distancia entre el extremo del soplete y las dos 

probetas (ensayo y auxiliar): 20 cm. 
• Ciclo de temperaturas (límite superior e inferior): 

150°C-370°C. 
• Ciclo de tiempos de calentamiento y enfriamiento: 

10 s (calentamiento) y 20 s (enfriamiento). 
• Carga a aplicar a la probeta de ensayo: 10% de la 

resistencia a tracción(:::: 100 MPa). 

Los caudales de oxígeno y propano, para el control de 
la llama, así como el caudal ele aire comprimido, para 
refrigerar la probeta, también se han optimizado. 

3. RESULTADOS 

Se presentan los resultados obtenidos en los ensayos de 
choque térmico de la aleación de Ti 6(YoAl -+%V, El 
tiempo de calentamiento es de 16 s, hasta alcanzar la 
temperatura máxima de 550°C. El enfriamiento se 
produce en 12 s hasta alcanzar la temperatura inferior 
ele ciclado que es de l20°C. Las cargas estáticas 
aplicadas sobre las probetas producen tensiones 
iniciales de 50 y 99 MPa. Las \'idas de ambas probetas 
fueron de -+ 13 y 180 ciclos, respectivamente. 

Tabla l. Ensayos de choque térmico ele Ti6-+. 

Tensión Vida Reducción Tensión 
inicial (ciclos) en úrea fractura 
(MPa) (MPa) 

50 413 9.+'4 (Yo 900 
99 180 91'2% 1.132 

Como se observa en la tabla 1, ambas probetas 
presentan una enorme estricción, en donde se localiza 
la fractura de las probetas. La fractura se produce 
prácticamente por agotamiento plástico. Las superficies 
de la fractura final son planas, dúctiles y 
perpendiculares a la carga estática aplicada. 

La Fig. 6 muestra el aspecto de la arista de la probeta 
(que inicialmente tiene una sección rectangular), en la 
zona ele la estricción, tras la rotura. Se aprecia un 
dentado producido por la intersección de las bandas ele 
deslizamiento sobre la arista de la probeta. El mismo 
fenómeno conduce a un incremento notable de la 
mgosidad superficial de las probetas que también se 
observa en la Fig. 6. 
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La Fig. 7 muestra la superficie de la probeta ensayada 
con 50 l\1Pa tras la fractura (ocurrida tras 413 ciclos 
térmicos). Se observa un agrietamiento múltiple de la 
probeta en dirección perpendicular a la carga aplicada. 
Del mismo modo. este agrietamiento parece deberse a 
la intersección de las bandas de deslizamiento sobre la 
superficie de la probeta. 

En la Fig. 8 se muestra el aspecto de la superficie de 
fractura. Como se puede observar el aspecto de la 

Fig. 6. Aspecto de la arista de la probeta, inicialmente 
lisa. tras la realización de 1 SO ciclos térmicos. Se 
observa el dentado producido por la intersección de la 
bandas de deslizamiento sobre la arista de la probeta. 
Igualmente. se observa un notable incremento en la 
mgosidad superficial de la probeta. 

Fig. 7. Micrografia electrónica de barrido de la 
superficie lateral de la probeta tras 430 ciclos térmicos. 
Se observa un agrietamiento múltiple y perpendicular a 
la dirección de la carga estática aplicada. 

Fig. 8. Fractografia de una de las probetas de choque 
térmico. Se observa la superficie fractura totalmente 
dúctil, y la superficie lateral con la mgosidad mostrada 
en las anteriores micrograflas. 

Fig. 9. Micrografia electrónica de barrido en la que se 
observa la superficie de la fractura final. Se observan 
cavidades dúctiles de aspecto triangular. 

Fig. 10. Detalle de la Fig. 8 en la que se observa el 
aspecto triangular de una de estas cavidades. 
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misma es completamente dúctil. En la parte superior 
de la misma se observa también la mgosidad 
superficial producida en la superficie lateral de la 

estricción. 

La Fig. 9 muestra la superficie final de fractura con un 
mayor detalle. La superficie de fractura está tapizada 
por cavidades dúctiles de aspecto triangular, véase la 
Fig. 10, probablemente producidas por deslizamiento 
sobre los planos piramidales de la aleación de Ti 6%Al 
4%V. Esta fractografia es análoga, aunque a una 
escala menor, a la observada en [3], para la misma 
aleación con una fuerte textura cristalográfica en 
ensayos de tracción a temperatura ambiente. 

4. CONCLUSIONES 

Se ha diseilado y constmido un equipo que permite la 
realización de ensayos de choque térmico tanto de 
aleaciones de Ti como materiales compuestos de 
matriz de Ti y refuerzo de fibras. 

Las probetas rompen tras una importantísima 
estricción lo que conlle\'a al agotamiento plástico de la 
sección restante y su posterior fractura dúctil. 

5. AGRADECIMIENTOS 

El dispositivo experimental para la realización de los 
ensayos de choque térmico ha sido desarrollado dentro 
de un proyecto de Inasmet (Departamento de 
Materiales Cerámicos) en colaboración con Industrias 
de Turbo Propulsores (ITP). Este trabajo se ha 
realizado en el marco de un proyecto genérico, 
financiado por el Departamento de Industria, 
Agricultura y Pesca del Gobierno Vasco. 
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ABSTRACT 

Crack growth rate ( daldt) in IN718 nickel hase superalloy has been studied at 600 and 700° C, in both 
compact tension and comer crack specimens, under sustained constant load conditions, generating an 
intergranular fracture mode. 

Using the stress intensity factor, K, as the correlating parameter, slower growth rates are found for 
comer cracks than for the through cracks in CT specimens together with a greater degree of crack 
tunneling. In the CT specimens, the introduction oflateral side grooves has increased the crack growth 
rate. Disparities found between growth rates in the CC geometry are found to correlate with the 
incubation time for re-initiation of crack growth, which is attributed to a crack tip blunting and creep 
mechanism. A limited assessment of the correlation of growth rates using C* is made. 

l. INTRODUCTION 

Oxidation and creep-fatigue are two of the 
most important damage phenomena ocurring 
in turbine disc materials used in aircraft 
engines ( 1 ,2 ). 

For nickel base superalloys with moderate 
creep resistance, such as IN718, linear elastic 
Fracture Mechanics, LEFM, and the stress 
intensity factor, K, is an appropriate parameter 
to correlate the creep or creep-fatigue crack 
growth rate ( 3 ). However, for higher 
temperatures or loading conditions, where 
more extensive creep occurs, crack growth rate 
is being correlated with success using the 
energy based parameter, C* ( 4,5,6,7 ). 

Creep deformation at high temperature is 
mainly characterized by severa! phenomena ( 
16 ), such as: 

- creep extension rate is proportional to 
time and to the applied extension; 
- creep rupture strain ( creep ductility ) 
increases with the applied stress, but the 
time for rupture decreases with the 
decrease in the applied stress; 
- initial extension increases with the 
applied stress. 

According to sorne authors ( 1 O, 1 1 ), creep 
crack growth is a result of the balance of two 
competing mechanisms at the crack tip; a 
rupture process at the crack faces caused by 
the embrittlement processes and a deformation 
process due to the high creep strains which 
induce crack tip blunting and ultimately failure 
by creep ductility exhaustion. Therefore, CCG 
will occur as a result of which of these 
mechanisms is dominant. This depends, as 
will be discussed in this paper, on the material 

( creep-brittle or creep-ductile, loading 
conditions and the initial stress and strain 
fields ( K field ) at the crack tip. 

Sorne authors ( 9 ) stat~ that the crack advance 
occurs when the crack tip displacement, b¡, 
reaches a value enough to overcome the 
blunting effect . 

The time required to attain the 51 value at the 
crack tip is the incubation period or incubation 
time, t1 . For the latter effect, creep brittle 
materials, with limited ductility, will produce 
short incubation times, and creep ductile 
materials will give longer incubation times and 
higher values of b¡, since these are able to 
withstand higher cr'eep extension values before 
rupture. 

This paper presents results obtained in a creep 
study carried out in the nickel based superalloy 
IN718, tested at 600°C and 700°C. This work 
is part of a current research program on creep
fatigue of IN718 ( 12,13 ). 

2. EXPERIMENTAL PROCEDURES 

The compos1t1on and main mechanical 
properties of the IN718 superalloy are given in 
Table l. 

The dimensions and notch details of the CT 
and CC specimens are given in Fig. l. Prior to 
the creep crack growth tests, fatigue 
precracking was carried out in two phases: first 
at RT and afterwards at the testing 
temperature, with a maximum load (R=O) 
equal to the static load applied in the follow-on 
creep test. 

413 
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Table 1 

Chemical composition (%by weight ), grain size and mechanical 
properties of the IN718 Ni base superalloy. 

N¡ T¡ e Mean ASTM grain size : 8 
56.5 19 0.9 0.6 3 20 0.04 

Temperature 
(oc) 20 600 700 

0.2% Proof Stress 
Civs ( MPa) 1190 1040 890 

Ultimate Tensile Stress 
crurs ( MPa) 1420 1270 980 

Strain to Rupture 
Er(%) 18 16.5 16.0 

X·X 

312 

SE::;;,.•¡ A·.:. 

Figure 1 - Specimens Geometry. a) CT. b) CC. IN718 

A computer controlled servo-hydraulic test 
machine, with a maximum load capacity of ± 
1 OOkN, was used for both the fatigue 
precracking and static tests. Crack growth was 
monitored by a computer controlled pulsed DC 
potential drop system, directly linked to the 
control and software system of the testing 
machine. The reference specimen technique 
was used ( 14 ), and calibration curves were 
used to convert dimentionless voltage ratios to 
crack Iengths or cracked area. 

In the CT specimens, the stress intensity factor 
was computed with the appropriate equation in 
(7). For the CC specimens, the Pickard 
equation ( 15) was used . 

3. RESULTS AND DISCUSSION 

The da/dt versus K plots are shown in Figs. 2 and 3. 
lt is seen that, for 600°C, the data is grouped in four 
sets of results : the higher CCGR were for the 
CT specimens, the intermediate CCGR for the 
ce specimens with negligible incubation 
period and the lower CCGR for the two CC 
specimens with a long incubation period. The 
best fit Paris law correlations are also plotted 
in the same Figure. The equations for 600°C 
were: 

da 
CT specimens with side grooves -4 

dt 
1.66 X 10"8 Kl.67 (1) 

da 
CT specimens without side grooves -4 - = 

dt 
9.02 X 10" 11 Kma/26 (lb) 
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da ce specimens with short incubatÍon ~ - = 
dt 

ce specimens with long incubation ~ 

2.88 X 10"18K5
·
12 

(le) 

da 
- = 
dt 
(Id) 

As expected, the introduction of side grooves 
has increased the daldt values, due to the 
enhanced plane strain conditions in the 
notched specimens (3). 

For 700°C the equation daldt; K ( Fig. 3 ) is: 

da 
- = 5.13 X 10"8K 1.2s (2) 
dt 

In these equations, the units are 

[m 1 s;MPa.Jm]. 

At 600°C there is an increase in slope form the 
CT data to the CC data. For these correlations 
the points of the initial " tail " behaviour of th~ 
daldt versus K results were not taken into 
account ( Fig. 2 ). The results show that there 
is a factor of more than one order of maonitude b 

increase in CCGR for the CC specimens data 
with incubation to the CT specimens data. 
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Figure 2- daldt vs. Kmaxand best fit correlation 
Lines. . CT and CC specimens. IN718 . 

600°C. 
1- CT specimens with side grooves. 2- Plain CT 
specimens. 3- ce spec. with short incubation 
times. 4- ce spec. with long incubation times. 

100 

When a long incubation period was observed, 
the CCGR has decelerated by nearly one order 
of magnitude ( Fig. 2 ), and the slope of the 
data was close to that of the ce specimens 
with very short incubation periods ( Fig. 2 ). 

The increase in tempP.rature from 600°C to 
700°C in the CT specimens produced an 
increase in CCGR ofnearly one order of 
magnitude, although with a very close slope in 
the da/dt data ( Fig. 3 ), suggesting a similar 
stress system operating at both temperatures. 

The increase in the CCGR in the CT 
specimens, as against the CT specimens, is 
documented in the literature (9), and is due to 
the predominantly plane strain conditions 
prevailing in the CT specimens. Thus, a 
triaxial stress state is formed, and the 
acceleration of the crack is expected. This 
effect is even more pronounced if side grooves 
are machined in the specimen. Then, the 
highest FCGR values are likely to be obtained. 

The retardation of crack growth in the CT 
specimens with long incubation periods could 
be attributed to the creep ductility behaviour in 
the crack tip region. Thus, in the two 
specimens where this behaviour was observed, 
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Figure 3- daldt vs. Kmaxand best fit 
correlation line for 700°C. CT specimens. 
IN718 (the four lines of Fig. 2 for 600°C are 
also plotted). 

100 
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Figure 4- SEM fracture surface in the intergranular creep crack. K=50 MPa x mlf2. IN718. 600°C 

Figure S- SEM fracture surface in the intergranular creep crack. K=80 MPa x m 112
• IN718. 

600°C 

Figure 6- SEM fracture surface in the intergranular creep crack. K=50 MPa x m 112
• IN718. 700°C 
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both K¡ and the net stresses attained the highest 
values. It is known that, in creep ductile 
materials, creep ductility and creep strain at 
fracture increase with stress. Also, the time to 
failure decreases with increasing stress. 
Hence, it is expected that, in these two 
specimens, a significant increase in creep 
strains at the crack tip has occurred. The 
initial levels of K¡ applied were not sufficient 
to cause local rupture at the crack tip, unlike 
the other specimens where it is suggested that 
local rupture appeared befare crack blunting. 
Therefore, the crack blunting process at the 
crack tip has dominated, and the predominant 
damage mechanism was creep deformation. 
Fracture has occurred only when the creep 
ductility of the material was exhausted, and 
this process took the time of the incubation 
period. CCGR is also lower in the two 
specimens, since the local conditions at the 
crack tip have favored the foímation of crack 
blunting and higher creep strains at the crack 
tip, which are expected to retard the crack 
propagation, depending probably, also, on the 
stress redistribution process at the crack tip. 

Hence, in creep cracking, there is a very 
important time dependent behaviour. 1 f the 
test conditions do not allow the rupture process 
at the crack tip, to accelerate the fracture 
process, creep deformation starts instead, and 
crack blunting mltiates, due to the 
accumulation of creep strain in the highly 
stressed region at the crack tip. Failure will 
then occur by a creep ductile mechanism with 
the exhaustion of the creep ductility of the 
material. The present results seem to indicate 
that, when this rupture mechanism occurs, 
CCG R is lower than when the rupture process 
is initiated early, before crack blunting ( so 
called creep-brittle behaviour ). 

SEM fracture surface observations at 600°C 
are shown in Fig. 4 and 5, and refer to the 
same specimen at two values of K; 50 and 80 

MPa Jm respectively. The increase in K 
caused an increase in surface roughness due to 
the increase in both the quantity and depth of 
secondary cracks, and also the increase in the 
number of cavities. Both fracture surfaces 
show slip bands on the grains at approximately 
45° with the crack propagation direction, from 
left to right. There are oxidation products in 
the grain boundaries and sorne grain boundary 
sliding, especially in Fig. 5, for K=80 

MPa Jm. Sorne second phase particles are 
visible, mostly in the grain boundaries which 
are not crossed by the crack. 1t is apparent that 
oxidation damage is as significant as creep, 

although, at this temperature of 600°C, void 
growth and the formation of cavities are 
expected to be Iimited. 

At 700°C the very fast growth rates obtained 
(Fig. 3 ) are due to the higher temperature, 
enhancing oxidation and creep-brittle 
mechanisms. The SEM fracture surface in 

Fig. 6 from a zone where K=50 MPa Jm, 
shows an increase in roughness as compared 
with Fig. 4 at 600°C. There is also a higher 
density of slip planes at 700°C accompanied by 
more extensive oxidation, deeper secondary 
cracks and grain boundary sliding. 

4. CONCLUSIONS 

Using the stress intensity factor, K, to 
characterize growth rate, slower rates are 
observed for the initially quarter circle cracks 
in the CC specimen than in the CT case, 
together with a greater degree of crack 
tunneling. Also, an incrcase in temperature for 
600 to 700°C shows an expected increase in 
growth rate. 

Disparities observed between growth rates in 
the CC geometry at 600°C are found to be 
consistent with variations in incubation time 
for re-initiation of crack growth under 
sustained load. Lower incubation times 
generate higher crack growth rates, and are not 
found to occur for higher stress intensity 
levels. This is attributed to crack tip blunting, 
followed by crack tip creep ductility 
exhaustion, before crack growth is re-initiated. 

A limited assessment of the use of the creep 
crack growth parameter C* at 600°C shows 
reasonable consistency between data from ce 
specimens with both s!10rt and long crack re
initiation incubation times and a CT specimen 
with a short incubation time. 
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INFLUENCIA DEL PROCESO DE FABRICACIÓN SOBRE LA TENACIDAD DE 
FRACTURA DE ACEROS PERLÍTICOS TREFILADOS 

M. Toledano y J. Toribio 

Departamento de Ciencia de Materiales (ULC) 
ETSI Caminos, Campus de Elviña, 15192 La Coruña 

Resumen. En este artículo se estudia la influencia del proceso de fabricación sobre la tenacidad de fractura 
de aceros perlíticos con diferentes grados de trefilado. Los resultados demuestran que el trefilado progresivo 
afecta claramente al comportamiento en fractura del acero, de forma que los aceros fuertemente trefilados 
exhiben anisotropía resistente, con un cambio en la dirección de propagación para aproximarse a la del eje 
del alambre o dirección del trefilado. A nivel microscópico. mientras en el alambrón la rotura se produce 
por clivaje (C) a partir de la fisura de fatiga, en los primeros estadios de trefilado aparece fractura por 
crecimiento y coalescencia de huecos (CCH) y a continuación C. Los aceros fuertemente trefilados, tras la 
propagación CCH en modo I, exhiben un escalón a unos 90° y finalmente propagación mixta CCH+C. 
Desde el punto de vista resistente, la tenacidad de fractura de los aceros aumenta con el trefilado. 

Abstract. This paper deals with the mfluence of the manufacturing process on the fracture toughness of 
pearlitic steels with different degree of cold drawing. Resuits demonstrate that progressive cold drawing 
affects clearly the fracture perfonnance of the materiais, i.e., the most heavily drawn steels exhibit 
amsotropic fracture behaviour with a change in crack propagation direction which approaches the wire axis 
or cold drawmg direction. At thc microscopical leve!, whereas in the hot rolled bar the fracture mode is 
cleavage (C) from the fatigue crack. in the first stages of cold drawing the fracture mode is by micro-void 
coalescencc (MVC) followed by C. The heavily drawn steels exhibit, after the MVC propagation in mode 
L a 90°-step and finally mixed propagation by MVC+C. From the resistance point of view, the fracture 
toughness of the steels increases with cold drawing. 
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l. INTRODUCCION 

El estudio de la tenacidad de fractura en materiales cr 
alta resistencia ha sido un tema fundamental dentro de la 
investigación en el campo de la Mecánica de Fractura, 
que se ha plasmado en importantes trabajos convertidos 
ya en clásicos [1]. Sin embargo. a pesar del importante 
esfuerzo investigador en la línea anterior, constituye un 
punto nuevo dentro de esta temática el estudio de la 
influencia que el proceso de trefilado progresivo, y por 
consiguiente la evolución microestructuraL tiene sobre 
la tenacidad de fractura del acero perlítico. 

de huecos (CCH) y a continuación C; en los aceros 
fuertemente trefilados, tras la propagación CCH en 
modo I, aparece un escalón a unos 90° y finalmente 
propagación mixta C+CCH. 

A este respecto, en un artículo anterior [2] se analizaron 
a nivel microscópico las diferencias en topografía cr 
fractura entre aceros con distinto grado de trefilado, para 
lo cual se tomaron muestras de los diferentes escalones 
del proceso de fabricación, desde el alambrón inicial sin 
trefilar hasta el alambre de pretensado comercial 
fuertemente trefilado. observándose que para los aceros 
sin trefilar la rotura se produce por clivaje (C) a partir 
de la fisura de fatiga; en los primeros estadios de 
trefilado aparece fractura por crecimiento y coalescencía 

En este artículo se analizan en particular las 
implicaciones en fractura de los siguientes hechos 
experimentales: (i) la extensión de la zona CCH antes 
de la propagación por clivaje (en aceros débilmente 
trefilados) o antes del escalón a 90° (en aceros 
fuertemente trefilados); (ii) la anisotropía inherente a la 
presencia del propio escalón en los casos en que éste 
aparece; (iii) el aspecto de la curva carga
desplazamiento, con vistas a la medición de la tenacidad 
de fractura y al estudio de su evolución con el grado re 
trefilado. 

2. METODO EXPERIMENTAL 

Para la realización del presente trabajo se ha utíhzado 
un acero eutectoide de alta resistencia suministrado por 
EMESA, cuya composición química se muestra en la 
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Tabla l. Se han analizado distintos grados de trefilado 
asociados con los pasos intermedios del proceso de 
manufactura, desde el acero sin trefilar llamado 
alambrón (acero AO) hasta el acero de pretensar (acero 
A6 obtenido después de 6 pasos de trefilado y que es el 
producto final para comercializar). En la Tabla 2 se 
muestra el diámetro y la nomenclatura para todos los 
aceros en donde el número de pasos de trefilado aplicado 
a cada uno se indica por la numeración. 

Tabla l. Composición química (% ), de los aceros. 

C Mn Cr Si V P S 

0.80 0.69 0.265 0.23 0.06 0.012 0.009 

Tabla 2. Nomenclatura en función del diámetro. 

Nomenclatura AO A 1 A2 A3 A4 AS A6 

Diámetro(mm) 12 10.8 9.5 8.98.157.5 7 

La Tabla 3 muestra las propiedades mecánicas de todos 
los aceros (E = 200 GPa) destacando en pmticular el 
gran aumento del límite elástico que se produce según 
progresa el trefilado. En la Fig. l se presentan las 
gráficas tensión-defonnación obtenidas para cada uno de 
los aceros medidas experimentalmente por medio del 
ensayo de tracción simple, donde se ve una clara mejora 
de las propiedades mecánicas como consecuencia del 
proceso de fabricación (trefilado). Este hecho garantiza 
que el comportamiento ingenieril del acero de pretensar 
es adecuado desde el punto de vista de la ingeniería 
estructural clásica, por ejemplo. el límite elástico del 
material resultante es lo suficientemente elevado para 
mantener su comportamiento estructural en régimen 
elástico. Sin embargo. las consecuencias del proceso de 
fabricación aún no son bien conocidas desde el punto el: 
vista de la mecánica de fractura moderna y el análisis el: 
la tolerancia al daño para garantizar su integridad 
estructural. Por eso este punto requiere una 
investígación más profunda que permita elucidar las 
consecuencias del proceso de fabricación en el 
comportamiento en fatiga : rotura del acero cb 
pretensado. 

Para estudiar el comportamiento en fractura en aceros 
hipoeutectoides con diferentes grados de trefilado se 
tomaron muestras cilíndricas de 30 cm a partir de los 
alambres suministrados por la tretilería. Las muestras 
fueron sometidas a fatiga axial en la dirección del 
alambre en una máquina de ensayo servohidráulica 
manteniendo la carga mínima casi nula de tal manera 
que las condiciones de tensión media en las que se 
fatigó se considera R "' O, con frecuencia de carga de 1 O 
Hz, en control de carga y con diferentes niveles de carga 
máxima para cubrir distintos regímenes de propagación 
de la fisura por fatiga en la curva asociada con la ley de 
París. Finalmente, los aceros prefisurados por fatiga 
con distintas longitudes de fisura, se sometieron a una 
carga de tensión creciente hasta producir la fractura para 
una velocidad de desplazamiento de la cruceta de 3 

mm/min., con el fin de analizar el comportamiento en 
fractura de los aceros. 

Tabla 3. Propiedades mecánicas de los aceros. 

Acero D(mm) cry(GPa) crR(GPa) P(GPa) n 

AO 12.00 0.686 1.175 2.03 5.66 
Al 10.80 1.100 1.294 1.98 11.04 
A2 9.50 1.157 1.347 2.00 11.68 
A3 8.90 1.212 1.509 2.32 9.72 
A4 8.15 1.239 1.521 2.20 11.45 
A5 7.50 1.271 1.526 2.40 10.07 
A6(*) 7.00 1.506 1.762 1.73 44.67 

2.34 11.49 

D = Diámetro; O'y = Límite Elástico; crR = Tensión cb 
Rotura (UTS); P,n =Parámetros de Rambcrg-Osgood: 
E= cr/E -r- (cr iP)" 

(*) Adaptado a Ramberg-Osgood mediante dos tramos 
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::.. 1.2 ~ 
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O..f 
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-D-A2 
->-Al 
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Fig. l. Curva tensión-deformación de los aceros. 

3. EVOLUCION DEL COMPORTAMIENTO 
EN FRACTURA 

3.1. Análisis fractográfico de los modos de 
fractura 

En el proceso de trefilado del alambrón para la 
obtención del acero de pretensado, el acero es sometido 
a una intensa deformación plástica con el objeto de 
obtener un acero con mayor límite elástico mediante el 
mecanismo de endurecimiento por deformación, a través 
del cual se introducen de forma progresiva cambios en 
la microestructura del material (colonias de perlita). 
Considerando las colonias de perlita como estructuras 
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con forma elipsoidal, los resultados del análisis 
metalográfico [3] demuestran en primer lugar que como 
consecuencia del proceso de trefilado se produce la 
orientación de las colonias de perlita así como de las 
láminas de ferrita y cementita en la dirección del 
trefilado (eje del alambre) y en segundo lugar se produce 
una disminución progresiva del espaciado interlaminar, 
dando como resultado una microestructura más fina en 
comparación con la correspondiente al acero sin trefilar. 
Esta deformación y orientación progresiva de la 
microestructura con el trefilado puede considerarse como 
la base y el punto de partida para el análisis del 
comportamiento en rotura en aire observado en los 
aceros objeto de estudio. 

El alambrón (acero AO sin trefilar) y el primer paso del 
trefilado Al, muestran un comportamiento en rotura 
completamente isótropo, siendo el modo de fractura re 
tipo I (ver Fig. 2) es decir la fisura se propaga en un 
plano (perpendicular al de solicitación) que coincide con 
el plano de propagación de la fisura por fatiga. El modo 
microscópico de fractura justo después de la prefisura 
por fatiga en ambos casos es claramente de clivaje (Fig. 
3). 

Fig. 2. Rotura en Modo I para los aceros AO hasta 
A3. 

En los aceros A2 y A3 se mantiene el mismo tipo re 
comportamiento isótropo en rotura, es decir, el modo de 
fractura sigue siendo de tipo I (ver Fig. 2). Sin 
embargo, para estos aceros el modo microscópico re 
rotura es claramente diferente. La fisura de rotura tras la 
prefisura de fatiga se produce mediante CCH (rotura 
dúctil) para continuar propagándose por clivaje según 
se indica en las Fig. 4 y 5. Los datos obtenidos para la 
longitud de la zona de rotura dúctil (xm) antes re 
iniciarse la rotura frágil, se muestran en la Tabla 4, 
(utilizando la notación de la Fig. 5) donde además se 
observa la variación de esta longitud según avanza la 
rotura en la zona más profunda de la fisura por fatiga (s 
= Ü0

) o en uno de los laterales (s = 45°). 

Fig. 3. Modo microscop1co de rotura en los dos 
primeros estadios de trefilado (aceros AO y Al). 

Fig. 4. Modo microscópico de rotura para los aceros 
A2 y A3. 

2c 

Fig. 5. Esquema de propagación de la fisura (aceros 
A2 y A3). 
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Tabla 4. Extensión de la zona CCH (xm) en los 
primeros estadios de trefilado según el ángulo re 
propagación de la fisura. (Aceros A2 y A3). 

S A2 

(2.8 ± 0.7) ¡.t.m 

(32.7 ± S.2) ¡.t.m 

A3 

( 4.S ± O.S) ¡.t. m 

(74.3 ± 6.4) ¡.t.m 

Los aceros fuertemente trefilados presentan un 
comportamiento en fractura claramente anisótropo 
asociado con un ángulo de desviación de casi 90° con el 
plano inicial de propagación para continuar creciendo la 
fisura en una dirección próxima a la inicial (entre 20° y 
30°), produciéndose así lo que denominamos escalón re 
rotura (Fig 6). Según se muestra en la Fig. 7 este 
escalón a 90° aparece a una distancia X5 desde el borde re 
la fisura por fatiga, y esta distancia dismmuye según 
aumenta el grado de trefilado (Tabla S), de modo que en 
el acero que constituye el ultimo estado del proceso ce 
endurecimiento por deformación (A6) este escalón se 
sitúa justo en el borde de la fisura de fatiga (X5 = 0). El 
comportamiento anisótropo descrito es consistente con 
trabajos anteriores en acero de pretensado [ 4]. Cabe 
destacar el carácter abrupto (a nivel mesoscópico) de la 
propagación de la fisura en la región x,. 

Fig. 6. Rotura en Modo II para los aceros A4 hasta 
A6. 

Aparte del mencionado escalón, las superficies de rotura 
pueden ser clasificadas de la siguiente fom1a: antes del 
escalón (cuando X5 es distinto de cero) el modo re 
fractura es CCH al principio y después continua por 
CCH con facetas aisladas de clivaje. Por tanto la 
distancia X5 representa la extensión del crecimiento re 
fisura en modo I por CCH antes de producirse la 
propagación en modo mixto a partir del escalón a 90°, 
con la salvedad del acero de pretensado A6 que 

representa el último estadio del proceso de trefilado para 
el cual dicha extensión no existe. 

Fig. 7. Propagación de rotura en aceros A4 y AS. 

Tabla 5. Distancia de !a prefisura de fatiga al escalón 
de rotura en tracción. 

Acero X
5 

(mm) 

A4 (0.8S ± 0.21) 

AS (0.4S ± 0.14) 

A6 o 

3.2. Tenacidad de Fractura 

En este punto se presenta el método utilizado para 
evaluar la tenacidad de fractura de los distintos aceros 
analizados así como los resultados obtenidos. 

En los ensayos de tracción axial en muestras fisuradas 
se registraron las variables carga-desplazamiento hasta 
la rotura, colocando el extensómetro (de base de medida 
12,S mm) simétricamente dispuesto con respecto a los 
labios de la fisura. En la Fig. 8 se muestran los 
resultados de los aceros A2, A4 y A6, siendo estos los 
más representativos obtenidos para los distintos grados 
de trefilado. En primer lugar se observa que para el 
acero A2 (y en particular para los tres primeros grados 
de trefilado) los materiales presentan un 
comportamiento casi completamente elástico-lineal 
hasta rotura, aumentando ligeramente la curvatura del 
registro según progresa el trefilado, aunque en cualquier 
caso la desviación con respecto a un tramo 
perfectamente recto es mínima. A partir del acero A3, y 
más marcadamente en los aceros A4, AS y A6 el 
comportamiento es claramente no lineal, según se 
muestra en la Fig. 8. Se pone por tanto de manifiesto 
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el diferente comportamiento de Jos acero con distinto 
grado de trefilado. 

A2. 
60 

z 40 
~ 

U-

20 

o 
o 0,05 O, 1 O, 15 

u (rrrn) 

A4 
60 

~ 40 
z ::::. 
u.. 20 

o 
o O, 15 0,3 

u(mm) 

A6 

60 

z 40 

6 
u.. 

20 

o 
o O, 1 0,2 

u (mm) 

Fig. 8. Registros carga-desplazamiento hasta rotura en 
los aceros prefisurados. 

Las diferencias observadas en la curva carga
desplazamiento (F-u) de los distintos aceros pueden 
atribuirse al modo de fractura en cada caso. Así, en los 
aceros débil o medianamente trefilados (AO-A3) la 
fractura es predominantemente frágil y en modo l, por 
Jo que el registro F-u resulta prácticamente lineal. En 
los aceros con un grado de trefilado intermedio/alto (A4-
A5-A6), la presencia del escalón a 90° puede explicar el 
tramo no lineal de la curva F-u, y esta hipótesis ha sido 
comprobada experimentalmente realizando un ensayo re 

fractura con dos extensómetros situados en posiciones 
diametralmente opuestas, uno frente a Jos labios de la 
fisura y el otro en la parte posterior, y observando un 
efecto de flexión como consecuencia de la propagación 
en modo mixto. 

Para establecer el valor de K1c se ha seguido el mismo 
criterio en todos Jos casos. En primer lugar, como 
expresión del factor de intensidad de tensiones, se ha 
utilizado la solución aproximada obtenida por A. 
Valiente [5] al considerar una expresión uniparamétrica 
de K1 función de la relación profundidad de la fisura 
diámetro del alambre. 

K 1 =M(~) a(na)112 (1) 

donde a es la profundidad de fisura, 0 es la tensión 
remota y M(~) el factor de intensidad de tensiones 
adimensional definido como: 

[0.473-3.286 ~+ 14.797 ~2r 2 

M(~)= [ ~711/4 (2) 
l"_c_-
'-:> • J 

donde~= a/D es la relación entre la longitud de fisura y. 
el diámetro del alambre. 

Con estas expresiones se procedió a la obtención de la 
tenacidad de fractura corno valor crítico del factor cr 
intensidad de tensiones, utilizando en todos los casos la 
profundidad de la fisura de fatiga (medida al proyector re 
perfiles tras el ensayo de fractura) y la carga máxima 
obtenida en dicho ensayo. De acuerdo con las 
consideraciones anteriores relativas a la curva F-u. en 
los aceros A4. A5 y A6 la utilización de la carga 
máxima deí registro F-u supone sobrevalorar ia 
tenacidad sin tener en cuenta que la propagación do 
fisura en modo mixto se micw cuando el registro se 
hace apreciablemente no-lineal, es decir, para una carga 
claramente inferior a la máxima. Se tiene así una 
"pseudo-tenacidad", útil para diseño ingenieril, y 
calculada como si la fisura se propagase en modo I. Los 
valores así obtenidos para todos los aceros se dan en la · 
Tabla 6, donde se observa que la tendencia es el · 
aumento de la tenacidad de fractura con el grado el= 
trefilado. 

Tabla 6. Evolución de la tenacidad de fractura de un 
acero perlítico al aumentar el grado de trefilado. 

Acero K1c (MPam 112
) 

AO 63 
Al 61 
A2 70 
A3 74 
A4 110 
AS 106 
A6 107 
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4. CONCLUSIONES 

En este trabajo se ha estudiado el comportamiento en 
fractura de aceros perlíticos con distinto nivel cb 
endurecimiento por deformación (grado de trefilado) 
como consecuencia del propio proceso de fabricación. 

Desde el punto de vista fractográfico, los resultados 
dependen claramente del grado de trefilado, con una 
transición progresiva desde C a CCH (con facetas 
aisladas de C) entre los extremos del proceso de trefilado 
(alambrón y acero de pretensado). 

En los aceros no trefilados o débilmente trefilados (AO 
y A 1) la fractura es por C. En los medianamente 
trefilados (A2 y A3) aparece una región de CCH cb 
profundidad xm y a continuación C. En los aceros con 
un grado de trefilado intermedio/alto (A4, AS y A6) se 
produce, a una distancia x, de la fisura de fatiga, un 
escalón a 90° que delimita las zonas de propagación tt 
la fisura en modo I y en modo m1xto. con topografías 
de fractura CCH y CCH +C respectivamente. En el 
caso particular del acero de pretensado (A6) x, =O. 

El aspecto de la curva carga-desplazamiento en los 
ensayos de fractura también evoluciona con el trefilado, 
desde un reg1stro prácticamente lineal en los primeros 
estadios del proceso hasta uno con fuerte curvatura en 
los últimos, pudiendo asociarse éste a un efecto 
geométrico de tlexión a con~ecuencia de la propagación 
en modo mixto. 

Desde el punto de vista mgenieril. la tenac¡dad tt 
fractura de los aceros aumenta apreciablemente con el 
trefilado. y esta mejora de propiedades es consecuencia 
en parte de la propia anisotropía resistente asociada con 
la onentación progresiva de la microcstructura durante 
el proceso de fabricación. 
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ENFOQUE LOCAL DE LA MECÁNICA DE LA FRACTURA EN UNIONES SOLDADAS. 

Juan C. Suárez, Francisco López, Ignacio Díez y Francisco MoHeda 

ETS de Ingenieros Navales. Universidad Politécnica de Madrid. 
Ciudad Universitaria, 28040 Madrid. 

Resumen. Se presenta el estado de conocimientos sobre el Enfoque Local de la fractura por clivaje en 
uniones soldadas, considerando las ventajas y limitaciones de la metodología. En el Enfoque Local se 
correlaciona la probabilidad de fractura con la distribución de tensiones frente al vértice de grieta, 
incluyendo los factores mecánicos que tienen alguna influencia sobre la fractura por clivaje en los 
cálculos del criterio local, tales como: tamaño (constreñimiento y efecto de volumen de material 
muestreado), modo de carga, tensiones térmicas, etc. La metodología es, pues, de gran utilidad para 
predecir el límite inferior de comportamiento a fractura de estructuras reales a partir de ensayos de 
laboratorio relativamente simples. Sin embargo, el método requiere un análisis numérico preciso del 
estado de tensiones y deformaciones en la estructura agrietada. En el caso de soldaduras, esto requiere 
tomar en consideración de una manera realista las tensiones residuales de soldeo. Además, los parámetros 
que se detem1inan en el Enfoque Local son función de la microestructura muestreada por el frente de 
grieta, lo cual complica la aplicación del procedimiento a uniones soldadas. 

Abstract. The State of the Art about the Local Approach to cleavage fracture in \velded joints is 
introduced; advantages and limitations of this methodology are considered. The Local Approach 
correlates the fracture probability with the stress distribution ahead of the crack tip, including in the 
calculation of the local criterion the mechanical factors which influence cleavage fracture, such as: size 
(constraint and sampled volume effect), loading mode, non-isothermal stresses, etc. The methodology is 
therefore a valuable too! for predicting lower shelf fracture behaviour of structures using simple 
laboratory tests. However, the method requires accurate numerical analysis of the stress/strain state in the 
flawed structure which, for weldments, has to take into account welding residual stresses. Moreover, the 
!_oca/ Approach materials parameters are microstructure-dependent which also makes the application to 
weldments more diffícult 

l. i\1ICR0:\1ECA~ISI\10S DE FRACTURA POR 
CLIVAJE 

1 

• [ 4Eyefc ] ~ 
CI'r = ;r(l- v 2 )e 
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(1) 
Existe una abundante bibliografia sobre los 
micromecanismos de tractura por clivaje de aceros 
ferríticos y de sus uniones soldadas [1-3], por lo que 
sólo recogeremos aquí las conclusiones más relevantes. 
La fractura por clivaje supone una etapa de nucleación 
de una grieta seguida por la propagación de la misma en 
el seno del material (rotura intracristalina o 
transgranular, en oposición a la rotura intercristalina o 
intergranular, de la que no nos ocuparemos en este 
trabajo). Diversos estudios teóricos y experimentales [4] 
mostraron desde un principio que en la mayoría de los 
aceros la nucleación de la grieta se produce en 
partículas frágiles situadas en los límites de grano 
(carburos, etc.) debido a la concentración de esfuerzos 
provocado por el apilamiento de dislocaciones en torno 
a dichas partículas. Esto justifica el hecho experimental 
de que una cierta deformación plástica local preceda 
siempre a la fractura por clivaje. La etapa crítica es, sin 
embargo, la de propagación de la grieta en la matriz de 
acero que la rodea. La tensión crítica necesaria para la 
propagación se calcula mediante un balance de energías, 
que conduce a la expresión 

donde: CJ'; es la tensión local de fractura por clivaje; Yet'c 

es la energía superficial efectiva de la matriz ferrítica; e 
es la anchura de la partícula de carburo fracturada. 

Las inclusiones y partículas de segundas fases situadas 
en el interior de los granos también pueden servir de 
núcleos de formación de grietas en aceros. En este caso, 
suponiendo partículas esféricas, la tensión local crítica 
de fractura necesaria para propagar una grieta con forma 
de moneda, de diámetro d, es 

1 • Jr[ 4Eyefc ] l 

CJ'¡: = 2 ;r(l- v2 )d 
(2) 

Sólo las partículas de un cierto tamaño actuarán de 
forma efectiva como nucleadores de grietas y la fractura 
inicial se producirá a partir del "eslabón más débil", es 
decir, aquel elemento microestructural que falle a 
tensiones más bajas. En el caso de uniones soldadas, se 
han descrito mecanismos de fallo por clivaje similares a 
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los anteriores, aunque con mayor preponderancia de 
nucleación de la grieta inicial en partículas de segundas 
fases que en carburos en límite de grano. Se ha 
encontrado experimentalmente [5] que el lugar de 
fractura de la partícula es siempre próximo a la posición 
donde se sitúa el pico de tensión de tracción por delante 
del vértice de grieta, lo que confirma que la fractura por 
clivaje está controlada por la máxima tensión de 
tracción. Numerosos experimentos [3, 5], muestran, 
asimismo, que la tensión local de fractura, ecuaciones 
( 1) o (2), es independiente de la temperatura de ensayo 
en tanto en cuanto el tipo de rotura continúe siendo por 
clivaje. 

En conclusión, la fractura por clivaje en aceros ferríticos 
y en sus uniones soldadas se produce cuando la tensión 
normal que actúa sobre microgrietas estables excede un 
valor crítico. Las microgietas estables son iniciadas por 
apilamiento de dislocaciones en torno a carburos 
frágiles, grandes inclusiones intermetálicas u otros 
elementos microestructurales. 

2. l\IETODOLOGÍA DEL ENFOQUE LOC'AI. 
APLICADO A LA FRACTURA POR CLIV AJE 

El Enfoque Local aplicado a la fractura por clivaje se 
fundamenta en el concepto del eslabón más débiL el 
cual postula que el fallo de un material conteniendo un 
gran número de elementos estadísticamente 
independientes se inicia por el fallo de uno de esos 
elementos [6]. Son necesarias dos suposiciones sobre el 
mecanismo de fallo en cada uno de los elementos i) la 
microgrieta se forman esencialmente al comienzo de la 
deformación plástica en cada elemento; ii) la 
microgrieta se hace inestable, propagándose en 
consecuencia, cuando la tensión normal que actúa sobre 
ella alcanza un valor crítico, o cuando la grieta es de un 
tamaño critico (para una tensión dada) 

La probabilidad de fallo (para una cierta tensión 
aplicada) para cada elemento puede ser calculada 
sumando las probabilidades de encontrar una grieta 
mayor que el tamaño crítico para cada elemento. La 
probabilidad acumulada de supervivencia (no fallo) 
viene dada por el producto de las probabilidades de 
supervivencia de todos los elementos [7] 

(3) 

donde 1-P1 es la probabilidad de supervivencia, aw es la 
llamada tensión de Weibull, que viene dada por la 
expresión 

m 1 f mJ¡r 
O"w = V al.i 1 1' 

o l"p 

(4) 

au es un valor particular de la tensión de fractura por 
clivaje, m es el parámetro de forma de la distribución de 

Weibull, 1 ~es un elemento de volumen arbitrariamente 
elegido, 1 'F es el volumen de la zona plástica y Oí.r es la 
tensión principal máxima actuando en el elemento de 
volumen dVp. Se conocen como parámetros de Weibull 
o del Enfoque Local a los valores de o;, y m. 

La deformación plástica incrementa la tensión local de 
fractura por clivaje en aceros [8]. Se comprueba que la 
tensión de Weibull aumenta según exp (t:/2), donde e es 
la deformación equivalente. De manera que la expresión 
corregida para la tensión de Weibull es 

m 1 J m ( 
5u)dv aw = -r- al.i exp -m- . p 

vo ¡· 2 
1' 

(5) 

Para obtener la ecuación (3) se supone que cada 
elemento del material en el que tiene lugar un cierto 
flujo plástico contribuye a la probabilidad de fallo. Sin 
embargo, es sabido que existe un valor mínimo umbral 
de la tensión normal por debajo del cual la fractura por 
clivaje no se inicia. Este valor umbral puede ser incluido 
en la expresión de la probabilidad de supervivencia 

( )

m 
cr, -a 

1- ¡) - . - 11" ¡/¡ 

1 - exp 
(]"u - a,/¡ 

(6) 

Para detem1inar los parámetros de Weibull es necesario 
analizar una muestra estadísticamente significativa de 
valores de Pr y O"¡¡ por el método de la máxima 
probabilidad o por regresión [7]. 

El amplio campo de aplicabilidad del Enfoque Local se 
fundamenta en la ecuación (3) o (6), que correlaciona la 
probabilidad de fallo de un sólido agrietado y cargado 
con la distribución de tensión en una cierta zona de 
proceso (expresada por la tensión de Weibull) La 
probabilidad de que una fisura, que inicie la fractura por 
clivaje, esté situada en la zona de proceso, Vp, está 
determinada por la contribución de esta región a la 
tensión de Weibull. La probabilidad de fallo, P1 , para 
distintos niveles de tensión local, o¡1·, está descrita por 
una distribución de Weibull con dos o tres parámetros 
(el parámetro de forma, m, el parámetro de escala, o;, , y 
el valor umbral, o;h). Dicha probabilidad de fallo, a 
través de los tres parámetros que la caracterizan, es 
única para cada material e independiente de la 
geometría y tamaño de la probeta, y de la forma y 
tamaño de la grieta. Esto quiere decir que los efectos de 
constreñimiento plástico, solicitación asimétrica y 
tensiones de origen térmico son tomados en cuenta a 
través de la ecuación ( 4 ), que integra las tensiones 
locales de tracción (que inician la fractura por clivaje) 
en la zona de proceso para la situación considerada. 

Hay que resaltar, no obstante, que para un correcto 
análisis es de la máxima importancia calcular la 
tensiones de Weibull a rotura usando un modelo 
adecuado de Elementos Finitos (mallas muy finas y 3D, 
en el caso de probetas de mecánica de fractura, que 
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exhiben fuertes gradientes de tensión) y datos precisos 
de las características de tensión-deformación del 
material (con deformaciones locales excediendo el 
100%). En la figura 1 se muestra las zonas plásticas 
frente al vértice de grieta calculadas para dos probetas 
SENB, una con grietas profundas (a1W = 35/75) y otra 
con grietas someras (aW = 1 0/75), cuya forma y 
tamaño precisos es necesario conocer para un cálculo 
correcto de las tensiones de Weibull [9]. 

(mm) 

a/W=J0(75 

2 2 

Fig l. Zonas plásticas en las proximidades del vértice 
de grietas de distintas longitudes. 

3. APLICACIÓN DEL ENFOQUE UJC'AL A LA 
FRACTURA POR CLIVAJE EN UNIONES 
SOLDADAS 

Si nos referimos al material base, el /~"¡!foque Local ha 
sido aplicado al estudio de diversos problemas de 
Mecánica de la Fractura en aceros ferríticos [7], tales 
como a) dependencia con la temperatura y estimación 
de la dispersión de valores de la tenacidad de fractura; 
b) dependencia de la tenacidad de fractura con la 
velocidad de deformación; e) efecto de la precarga en 
caliente; d) predicción del choque térmico; e) 
fragilización por hidrógeno; f) fragilización por 
irradiación; g) efectos de tamaño en el comportamiento 
a fractura (constreñimiento plástico, espesor, tamaño de 
la probeta, profundidad de la grieta, etc); h) papel de la 
fractura por clivaje en la región de transición (influencia 
del desgarro estable y plastificación a gran escala antes 
del clivaje). 

En lo que respecta a la aplicación del Enfoque Local al 
caso particular de uniones soldadas, se han realizado 
una serie de investigaciones que incluyen: a) 
dependencia con la temperatura y estimación de la 
dispersión de valores de la tenacidad de fractura del 
cordón de soldadura; b) estimación de la dispersión de 
valores de la tenacidad de fractura de la Zona Afectada 
por el Calor (ZAC); e) análisis del comportamiento a 
fractura en la ZAC de uniones soldadas con 
descompensación mecánica (mismatch); d) efecto de la 
geometría de la probeta en la tenacidad a fractura de la 
ZAC. 

Puesto que la unión soldada suele ser un lugar propenso 
a la aparición de defectos, inherentes al propio proceso 
de fabricación, y además la tenacidad del material suele 
quedar negativamente afectada debido al ciclo térmico 
de soldeo, nos ocuparemos a continuación de revisar 
cada una de estas cuatro aplicaciones citadas. 

3.1 Dependencia con la temperatura y estimación de 
la dispersión de valores de la tenacidad de fractura 
del cordón de soldadura 

Basándose en los valores de los parámetros del material 
en el Enfoque Local, se puede calcular la dependencia 
con la temperatura de la tenacidad de fractura y estimar 
la dispersión de valores. En el caso general, esto 
requiere el cálculo numérico por el MEF del estado de 
tensiones y deformaciones en la probeta o estructura 
para calcular la tensión de Weibull, o¡¡., en función del 
factor de intensidad de tensión aplicado, Kr, usando las 
relaciones tensión/deformación del material a distintas 
temperaturas. La tensión de Weibull está relacionada 
con la probabilidad de fallo a través de las ecuaciones 
(3) o (6). De esta manera, pueden relacionarse la 
probabilidad de fallo y el factor de intensidad de 
tensiones. Para solicitación en Modo I y plastificación a 
pequeña escala, la distribución de tensiones elasto
plásticas frente al vértice de grieta esta dada por el 
campo HRR (Hutchinson, Rice, Rosengren). En este 
caso, la dependencia con la temperatura de la tenacidad 
de fractura y la dispersión de valores se pueden estimar 
analíticamente, una vez que se han determinado los 
parámetros de Weibull del material. Se llega a una 
expresión [7] 

m - _J (m--l)Kr-lBQfN ) 
aw -V aY I _\ ,m 

o 

(7) 

donde q. es el límite elástico, Q(N,m) es una función 
adimensional que depende del exponente de Weibull, m, 
del exponente de endurecimiento por deformación, N, y 
del tamaño de la zona plástica, ~~. y B es el espesor del 
componente. Combinando la ecuación (7) con la (3) se 
obtiene 

(8) 

De acuerdo con esta ecuación del Enfoque Local 
aplicado a la fractura por clivaje, la tenacidad depende 
de límite elástico (y, en consecuencia, de la 
temperatura), del espesor y de la probabilidad de fallo 
La tensión de clivaje, o;,, la función Q(N,m) y el 
exponente de Weibull, m, son parámetros del material. 
Las predicciones se ven facilitadas en gran medida si los 
parámetros de Weibull, o;, y m, se consideran 
independientes de la temperatura. Esta suposición no es 
universalmente aceptada, especialmente cuando se 
trabaja cerca del régimen de transición. 
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Fig. 2. Tenacidades experimentales y límites predichos 
teóricamente mediante el Enfoque !.oca/. 

Fontaine et aL [ 1 O] ha aplicado la metodología del 
Enfoque Local a una soldadura por arco sumergido en 
dos pasadas. La figura 2 muestra la dependencia de la 
tenacidad de fractura con la temperatura para 
probabilidades acumuladas de fractura del 10% y del 
90%, obtenida a partir de la ecuación (8), y su 
comparación con valores experimentales determinados 
con distintos tipos de probetas. El limite inferior de 
tenacidad queda perfectamente predicho y la tendencia 
global de los datos está también adecuadamente 
predicha por la teoría No obstante, a temperaturas 
elevadas algunos valores de tenacidad son 
sensiblemente mayores que el límite superior del 90% 
Esto es debido a que a estas temperaturas se produce 
plastiticación general izada y la ecuación (8) no es 
aplicable bajo esas circunstancias. En este estudio no 
fueron consideradas las tensiones residuales de 
soldadura. A medida que se sueldan chapas de mayor 
espesor, la influencia de las tensiones residuales 
comienza ser notable. La medida experimental de su 
valor en todo el volumen de material es complicada. No 
obstante se han modelizado por el tv1EF el desarrollo de 
las tensiones residuales de soldadura en una chapa de 
acero HSLA de 75 mm de espesor con 67 pasadas de 
arco sumergido [ 11], y se ha llegado a la conclusión de 
que pueden llevar a sobreestimar la tenacidad de 
fractura del materíal hasta en un 20%, figura 3. 

3.2 Predicción de la dispersión de la tenacidad de 
fractura en la ZAC. 

Es un hecho bien establecido que el valor del CTOD de 
una probeta soldada decrece (disminuye su tenacidad) 
en función del porcentaje de ZAC de grano grueso 
muestreada por el frente de grieta [ 12]. Se han realizado 
estudios para comprobar si el Enfoque Local puede ser 
usado para predecir esta dispersión observada 
experimentalmente [13]. 

~ 
o; 

e 
"' o. 
¿ 

._¿ 

El primer paso es la determinación de los parámetros de 
Weibull del material base y de la ZAC (obtenida 
mediante simuladores de soldadura) usando probetas de 
tracción entalladas circunferencialmente. Estos 
parámetros son empleados para predecir la tenacidad de 
fractura de ambos utilizando la ecuación (8). 
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Fig. 3. Diferencias en valores calculados del CTOD para 
probetas con y sin tensiones residuales. 

A continuación se preparan probetas en las que el frente 
de grieta muestrea porcentajes variables de material 
base y de ZAC, llevándolas hasta rotura. Se calcula la 
probabilidad de fallo multiplicando, proporcionalmente 
al porcentaje muestreado, las probabilidades de fallo 
correspondientes al material base y a la ZAC La 
correlación con resultados experimentales es buena pero 
hay que tener en cuenta las simplificaciones hechas, 
como suponer que la ZAC obtenida en un simulador 
tiene las mismas propiedades que la ZAC de una 
soldadura reaL Se puede, pues, predecir teórícamente 
cual será la variación de la tenacidad aparente de la 
unión soldada en función del porcentaje de ZAC y 
muestreada, tal como se muestra en la figura 4. 
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Fig. 4. Variación predicha de la tenacidad de fractura 
frente a la proporción de ZAC muestreada. 
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Cuando se sigue el mismo procedimiento con 
soldaduras reales, multipasada, con preparación de 
bordes en K y ensayadas con probetas SENB a flexión 
en tres puntos, los resultados no proporcionan la misma 
buena correlación con las predicciones teóricas. Se 
sobrestima el límite inferior de tenacidad y, además, la 
banda de dispersión para probabilidades acumuladas de 
fallo entre el 10% y el 90% no incluye todo el intervalo 
de vanac10n de tenacidad que se observa 
experimentalmente. Sin embargo, el valor promedio de 
la tenacidad si se puede considerar aproximadamente 
predicho por el procedimiento del Enfoque Local. 
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Fig. 5. CTOD modificado, en la ZAC de un acero 
HSLA, frente al calor aportado en el soldeo. 

Considerando los numerosos supuestos simplificadores 
que implícitamente se están haciendo en el modelo 
(línea de fusión recta, despreciar las tensiones 
residuales, no modelizar la ZAC en detalle), está claro 
que se necesita mejorar el procedimiento si se pretenden 
obtener predicciones fiables de la tenacidad de uniones 
soldadas reales. Un intento en esta dirección es el de no 
emplear directamente los valores del CTOD obtenidos 
experimentalmente, sino modificarlos matemáticamente 
para reducir la diversidad microestructural muestreada 
por el frente de grieta en la ZAC a una microestructura 
de referencia. La metodología seguida [ 14] parece 
conducir a resultados esperanzadores, tal como se 
muestra en la figura 5, al reducirse la banda de 
dispersión de tenacidades 

3.3 Análisis del comportamiento a fractura en la 
ZAC de uniones soldadas con descompensación 
mecánica 

Minami et al. [ 15] han empleado la metodología del 
Enfoque Local para cuantificar el efecto de la 
descompensación mecánica de la unión soldada 
(diferencia de propiedades mecánicas entre el cordón y 
el material base) sobre el comportamiento a fractura de 
la ZAC. El comportamiento es diferente si la fractura 

por clivaje está controlada por el fallo del cordón de 
soldadura o por el fallo de la ZAC. 

Para el caso de fractura controlada por la ZAC, la figura 
6 muestra que la tensión de W eibull en la ZAC es 
mayor, y por tanto la probabilidad de fallo también es 
mayor, en uniones sobrecompensadas (mayor límite 
elástico del cordón que del material base) que en 
uniones infracompensadas (menor límite elástico del 
cordón que del material base), para cualquier tensión 
aplicada. Sin embargo, para fractura controlada por el 
cordón, el comportamiento es opuesto: la tensión de 
Weibull, y por tanto la probabilidad de fallo, es menor a 
medida que aumentamos la sobrecompensación 
mecamca. En definitiva, el rango aceptable de 
descompensación mecánica debe ser determinado 
considerando los niveles de tenacidad de la ZAC y del 
material de aportación, ya que este efecto tiene 
influencia sobre ambas regiones de la unión soldada en 
manera opuesta. 
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Fig. 6. Tensión de Weibull frente al factor de 
desacoplamiento mecánico. 

3.4 Efecto de la geometría de la probeta en la 
tenacidad a fractura de la ZAC 

El efecto de la geometría de la probeta sobre la 
tenacidad a fractura ha sido tratado abundantemente en 
la literatura, pero siempre aplicado a un material 
homogéneo [9]. Sólo recientemente se ha empezado a 
estudiar la influencia de la geometría sobre la tenacidad 
de la ZAC de uniones soldadas [ 16]. Mediante el 
concepto de Enfoque Local es posible, una vez 
calculados los parámetros de Weibull de la ZAC a partir 
de ensayos de flexión en tres puntos con grietas 
profundas (a W = 0,5), hacer predicciones a cerca del 
comportamiento de probetas similares pero con grietas 
someras (a W = 0,2) o acerca de la tenacidad de paneles 
con una grieta en el centro y sometidos a tracción. Los 
límites de confianza del 90% para la probabilidad de 
fractura por clivaje predicha concuerdan muy bien con 
los resultados experimentales. 
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4. CONCLUSIONES 

D La metodología del Enfoque Local permite 
correlacionar la probabilidad de fractura por clivaje 
para una carga aplicada, con la denominada tensión 
de Weibull. Ésta es calculada mediante el 
conocimiento de la distribución de la tensión 
principal máxima en la zona plástica existente 
frente al vértice de grieta. 

D Los factores mecánicos que afectan a la fractura por 
clivaje son incluidos implícitamente en el cálculo 
de la tensión de Weibull (efectos de tamaño, como 
el constreñimiento plástico y el volumen 
muestreado; efectos del modo de solicitación; 
efecto de tensiones no isotermas). Esto permite 
predecir el limite inferior de comportamiento a 
fractura de estructuras reales usando ensayos de 
laboratorio sencillos. 

D Es imprescindible un análisis numérico apropiado 
para obtener con precisión suficiente el estado de 
tensiones y deformaciones frente al vértice de 
grieta. Esto es un serio problema cuando se aplica 
la metodología a uniones soldadas, donde la 
influencia de las tensiones residuales de soldeo ha 
de ser considerada de forma realista para obtener 
predicciones fiables. 

D Los parámetros del material en el Enfoque Local 
(parámetros de Weibull) dependen de la 
microestructura que está siendo muestreada por el 
frente de grieta. Ya que en una unión soldada se 
tiene una amplia gama de microestructuras 
diferentes en un espacio muy pequeño (gradiente 
microestructural), los parámetros de Weibull 
diferirán considerablemente dependiendo de la 
posición exacta de la grieta. Este aspecto también 
dificulta la aplicación del procedimiento a uniones 
soldadas. 
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EFECTO DEL TRATAMIENTO TERMICO Y NIVEL DE TENSIONES SOBRE EL COMPORTAMIENTO A 
FLUENCIA DE UNA ALEACION Ti- 6Al- 4V 

A.M. Irisarri, F. Peñalba, F.J. Seco y F. Zapiráin 

INASMET. Dpto. de Materiales Metálicos. 
C/Portuetxe 12.- 20009 San Sebastián. 

Resumen. Se ha estudiado el comportamiento frente a la fluencia de una chapa de 17 mm de espesor de 
la aleación Ti - 6Al- 4V. Este comportamiento se ha analizado en tres diferentes estados de tratamiento 
térmico. Los ensayos se han efectuado a 455° C bajo dos diferentes niveles de carga en las orientaciones 
longitudinal y transversal de la chapa. La máxima vida a fluencia se obtiene en las probetas tratadas en la 
región exclusiva de la fase beta, independientemente de la orientación de las mismas o el nivel de la carga 
aplicada. Las probetas tratadas en la región de coexistencia de las fases alfa y beta con enfriamiento lento 
en el horno muestran un efecto del nivel de tensiones sobre la vida afluencia mucho más acusado siendo 
tan solo ligeramente inferior al de las anteriores para las cargas más bajas. Finalmente, el material en el 
estado de recepción, recocido de laminación, es aquél que ofrece una menor vida a fluencia para ambos 
niveles de carga. 

Abstract. The creep behaviour of a 17 mm thick plate of a Ti -6Al - 4V alloy has been studied. Three 
diferent heat treating conditions have considered in this analysis. Tests were performed at 455° C using 
two different load levels and on specimens machined in the longitudinal or the transverse direction ofthe 
plate. The maximum creep lives were achieved in specimens that were heat treated above the beta 
transus, independently of their orientation or load leve!. Samples that were treated in the alpha- beta field 
and slowly fumace cooled exhibited a stronger effect of the stress leve! on the creep life, being only 
slightly lower than that of the beta treated specimens for the lowest load. Finally, material in the as -
received condition, mil! annealed, possesses the Jowest creep lives for both load levels. 

l. INTRODUCCION 

El presente trabajo constituye una continuación del 
presentado en el XIV Encuentro del Grupo Español de 
Fractura, celebrado en Ribadesella en 1997 [ 1] y se 
encuadra a su vez dentro de un amplio programa de 
investigación que se ha venido desarrollando en 
INASMET a lo largo de los últimos años, analizando el 
comportamiento en servicio de diversas aleaciones de 
titanio. 

Sin entrar en detalles, si conviene recordar que la 
deformación de fluencia es aquella dependiente del 
tiempo que se produce cuando el material es sometido a 
una tensión constante a una temperatura, también 
constante, suficientemente elevada durante un periodo 
prolongado de tiempo. En aquellos casos en que se 
produce una variación de temperatura en el curso de la 
aplicación de la carga el fenómeno resulta mucho más 
complejo por las tensiones que generan las dilataciones 

y contracciones periódicas del material y se suele 
denominar fatiga - fluencia. 

Una curva de fluencia se suele dividir en cuatro partes. 
La primera corresponde al periodo de incubación que se 
produce inmediatamente después de que la carga es 
aplicada. Esta parte normalmente se observa únicamente 
en monocristales o materiales altamente orientados a 
tensiones relativamente bajas y altas temperaturas 
asociada con una gradual acumulación de dislocaciones 
móviles. Sin embargo, en la gran mayoría de los casos 
se observa una deformación prácticamente instantánea 
en el instante de la aplicación de la carga. La etapa 
denominada como fluencia primaria se identifica con el 
periodo durante el cual la velocidad de deformación 
disminuye con el tiempo hasta alcanzar un valor 
mínimo, predominan los procesos de endurecimiento 
por deformación y se inhibe el movimiento de las 
dislocaciones. La fluencia secundaria representa una 
región de velocidad de deformación constante, motivo 
por el cual se le suele denominar también fluencia 
estacionaria. En esta etapa se establece un balance entre 
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el endurecimiento por deformación y el ablandamiento 
por restauración, que es activado térmicamente. La 
etapa final, o fluencia terciaria, es el periodo en que se 
acelera el proceso de deformación y culmina en la 
rotura final [2]. 

Se han propuesto diversos modelos para explicar la 
razón por la cual la fluencia secundaria se produce con 
una velocidad de deformación constante basados en la 
idea de un movimiento controlado por la ascensión de 
dislocaciones [3]. El resultado es una relación potencial 
entre la velocidad de deformación en esta etapa de 
fluencia secundaria y la tensión aplicada de la forma: 
e' 5= Bcr", conocida como ley de Norton, donde B y n 
son parámetros que dependen del material y estado de 
tratamiento. A su vez se puede incluir el efecto de la 
temperatura sobre la velocidad de deformación a través 
de una dependencia de la forma: B = B'.exp (-Q/RT) 
siendo Qc la denominada energía de activación de la 
fluencia. Se han propuesto otras ecuaciones más 
complejas que incluyen el efecto del tamaño de grano 
sobre la deformación a fluencia[4]. 

A temperaturas por debajo de aproximadamente el 30% 
de la temperatura de fusión en los metales puros y del 
40% en las aleaciones se admite generalmente que el 
comportamiento elasto - plástico de los materiales es 
independiente del tiempo. Sin embargo, en las 
aleaciones de titanio se observa un fenómeno de 
fluencia a temperatura ambiente aunque tan solo incluye 
la etapa de la fluencia primaria ya que se produce una 
disminución de la velocidad con el tiempo, se alcanza 
una saturación, y el proceso se detiene [5]. A 
temperaturas más elevadas se observan tanto la fluencia 
primaria como la secundaria, elevándose la velocidad de 
deformación conforme se incrementan la temperatura o 
la tensión aplicada [6]. 

Respecto a la máxima temperatura de utilización de los 
materiales un primer criterio de selección se basa en su 
punto de fusión considerando que conforme se 
incrementa éste mejor es el comportamiento a la 
fluencia. Sin embargo, con relación a su temperatura de 
fusión la resistencia frente a la fluencia de las aleaciones 
de titanio es bastante pobre. En el momento actual la 
barrera de empleo de las aleaciones alfa, que son las que 
mejores prestaciones frente a la fluencia ofrecen, se 
sitúa en tomo a unos 600° C. Debido a la fuerte 
oxidación que se produce a temperaturas más altas, por 
causa de la gran avidez del titanio por el oxígeno, se 
reducen drásticamente las posibilidades de utilización 
prolongada de estos materiales. 

La aleación Ti - 6Al - 4V se desarrolló en los años 50 
pero aún hoy en día sigue constituyendo la aleación más 
empleada, representando más del 50% del consumo de 
estos materiales, no solo en aeronáutica, que constituyó 

la razón de su desarrollo inicial, sino en un número 
creciente de campos. Además, una ventaja adicional que 
ofrece esta aleación es la posibilidad de modificar sus 
propiedades mediante tratamiento termomecánico. Ello 
debe permitir seleccionar aquel estado de tratamiento 
que proporcione la máxima resistencia frente a la 
fluencia. 

El objetivo del presente trabajo es analizar el efecto 
ejercido por el tratamiento térmico y el nivel de 
tensiones aplicado sobre las prestaciones frente a la 
fluencia de una chapa de 17 mm de espesor de una 
aleación Ti- 6Al- 4V. 

2. TECNICA EXPERIMENTAL 

El material utilizado en este estudio consistió en una 
chapa de 17 mm de espesor de una aleación Ti - 6Al -
4V cuya composición corresponde a 6.51% Al, 4.08% 
V, 0.16% Fe, 0.01% C, 0.19% O, 0.005% N, 0.0016% 
H, siendo el elemento mayoritario, lógicamente, el 
titanio. En su estado de recepción (ER) esta chapa había 
sido sometida al denominado recocido de laminación, 
consistente en un breve mantenimiento a 720° e, 
durante 50 minutos, seguido de un enfriamiento al aire 
como paso final de su proceso de fabricación. 

Se extrajeron diversas muestras de unos 300 x 300 mm2 

que fueron sometidas a dos tratamientos térmicos 
diferentes. El primero de estos corresponde a un 
recocido en la región de existencia exclusiva de la fase 
beta, durante media hora, seguido de un enfriamiento al 
aire y posterior tratamiento de 2 horas a 730° e con 
enfriamiento también al aire. Estas muestras han sido 
referenciadas como BA. Estudios previos han mostrado 
que este tratamiento térmico es el que conduce a la 
máxima tenacidad, tanto en la dirección longitudinal 
como en la transversal de la chapa pero con la 
contrapartida de una pobre ductilidad [7-9]. 

El segundo tratamiento consistió en un recocido a 940° 
C, esto es en la región de coexistencia de las fases alfa y 
beta, durante 4 horas, seguido de un enfriamiento lento 
en horno hasta 700° C y, posteriormente, al aire. Este 
tratamiento, referenciado como 4 en el presente trabajo, 
es el que estudios anteriores [7-9] han mostrado como 
aquél que posee la mejor combinación de propiedades 
de resistencia mecánica, ductilidad y tenacidad. 

De cada una de las muestras tratadas se mecanizaron 
probetas cilíndricas de fluencia de 6.35 mm de 
diámetro, unas con su eje situado en la dirección 
longitudinal y las otras en la transversal de la chapa. Los 
ensayos de fluencia se efectuaron a la temperatura de 
455° e, utilizando dos diferentes niveles de carga, 
aunque con el más bajo se ensayaron únicamente 
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probetas longitudinales. Estos ensayos se realizaron 
siguiendo las indicaciones de la norma ASTM E139 
[10]. Durante estos ensayos se registró de forma 
continua la deformación experimentada por la probeta 
mediante un extensómetro adosado a la misma y 
determinó la velocidad de deformación en cada instante. 
Una vez ensayadas todas estas probetas una mitad de 
cada una de ellas se destinó al estudio de su superficie 
de fractura en el microscopio electrónico de barrido en 
tanto que se procedió a una protección de bordes de la 
otra mitad de la probeta, que fue seccionada en su 
dirección longitudinal y adecuadamente preparada para 
su observación en el microscopio óptico. 

3. RESULTADOS Y DISCUSION 

La tabla 1 resume los resultados obtenidos en el ensayo 
de las diferentes probetas. 

Tabla 1.- Resultados registrados en los ensayos de 
fluencia. 

Re f. Or. Tensión E', (h- ) t. rot. (h) 
(MPa) 

ERL1 L 489 0.349 36 
ERL2 L 345 0.017 714 
ERT T 489 0.163 61 

BALl L 489 0.037 209 
BAL2 L 379 0.0046 1744 
BAT T 489 0.044 178 
4Ll L 489 0.057 107 
4L2 L 379 0.0033 1619 
4T T 489 0.101 58 

En esta tabla se puede apreciar que la máxima vida a 
fluencia se obtiene en las probetas pertenecientes a la 
referencia BA, tanto en dirección longitudinal como 
transversal y para ambos niveles de tensión. Sin 
embargo, la pobre ductilidad exhibida por estas 
probetas, tanto si se valora en términos de alargamiento 
a la rotura como, fundamentalmente, de estricción, 
representa un serio inconveniente ya que la rotura se 
puede producir de forma casi inadvertida [ 1]. Además, 
la microestructura acicular que se obtiene por este 
tratamiento térmico induce una disminución de la 
resistencia frente a la fatiga con relación a la que ofrece 
la microestructura equiaxial o mixta obtenidas por 
medio de un tratamiento termomecánico en la región 
alfa - beta seguido de enfriamiento lento o rápido, 
respectivamente [ 11]. 

Estas probetas presentan un número relativamente 
reducido de microgrietas que, una vez atacadas, se 
comprueba que se hallan situadas en las juntas de grano 
y, preferentemente, en los puntos triples donde 

confluyen tres granos. Este hecho apunta a que el 
mecanismo operante es uno de deslizamiento de las 
antiguas juntas de grano beta, hipótesis que se ve 
confirmada en el curso de una observación a mayores 
aumentos. La micrografía de la figura 1 representa un 
claro ejemplo de este agrietamiento de las antiguas 
juntas de grano beta. La probeta ensayada bajo un nivel 
de carga inferior también presenta microgrietas de este 
tipo, incluso en mayor cantidad que las anteriores, 
hecho que ha sido atribuido a la mayor duración del 
ensayo. 

El tratamiento de referencia 4, que produce una 
microestructura equiaxial con una excelente 
combinación de propiedades de resistencia mecánica, 
ductilidad y tenacidad, presenta una vida a fluencia 
intermedia entre las probetas en su estado de recepción 
y las tratadas en la región de existencia exclusiva de la 
fase beta. Aún más, para niveles bajos de carga la vida a 
fluencia de estas probetas se aproxima a la registrada en 
las BA y la velocidad de deformación en la etapa de 
fluencia secundaria es la mínima entre todas las 
probetas ensayadas. Los mayores inconvenientes del 
material en este estado de tratamiento se hallan en la 
fuerte influencia de la tensión sobre el tiempo de rotura 
de las probetas y en la pobre vida a fluencia que ofrecen 
las probetas extraídas en la dirección transversal de la 
chapa, inferior incluso a las del estado de recepción. 

En un trabajo previo se atribuyó esta direccionalidad a 
la menor presencia de fase beta, y por tanto de 
intercaras alfa-beta, puntos donde se generan las 
cavidades, en las probetas longitudinales y la existencia 
de algunas zonas de microestructura acicular, no 
observadas en las probetas transversales [ 1]. En el 
examen de las probetas longitudinales ensayadas bajo el 
nivel inferior de carga se observan también estas facetas 
aciculares y el menor contenido de fase beta con 
respecto a las probetas transversales suponiendo un 
nuevo apoyo a la hipótesis formulada. 

Las probetas del material en su estado de recepc10n 
presentan una vida a fluencia mínima entre todas las 
ensayadas. La única excepción es la extraída en la 
dirección transversal de la chapa que es ligeramente 
mayor que la correspondiente a la referencia 4. El 
examen de estas probetas en el microscopio óptico 
permite detectar tan solo un número reducido de 
cavidades, alineadas de forma preferente en la dirección 
longitudinal de la probeta, y únicamente en las 
proximidades de la rotura, sugiriendo que no se trata de 
cavidades de fluencia sino que se han generado como 
consecuencia de la deformación plástica del material. 
La micrografía de la figura 2 obtenida en una de estas 
probetas facilita la observación de algunas de estas 
cavidades generadas por la deformación plástica del 
material. Este tipo de cavidades se observan tanto en las 
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probetas longitudinales, correspondientes a ambos 
niveles de carga, como transversales. No se ha 
encontrado metalográficamente una explicación 
razonable al mejor comportamiento de la probeta 
transversal con respecto a la longitudinal pudiendo 
hallarse asociada con la textura de laminación del 
material aunque ésta no ha sido determinada. Además el 
material en este estado posee una pobre tenacidad [7-9] 
por lo cual se recomienda aplicar algún tratamiento 
térmico antes de proceder a su uso. 

Con los datos obtenidos de la velocidad de deformación 
en el curso del ensayo se pueden diferenciar las distintas 
etapas del proceso de fallo. De esta forma, y aunque el 
número de datos disponible es mínimo, es posible 
establecer la relación existente entre la tensión aplicada 
y la velocidad de deformación en la etapa de fluencia 
secundaria, determinando el valor del exponente de la 
ley de Norton. En la tabla 2 se presentan los resultados 
correspondientes a cada una de las distintas referencias. 

Tabla 2.- Valores del exponente de la ley de Norton 
para los distintos estados de tratamiento. 

Re f. n 
ER 8.75 
BA 8.41 
4 11.245 

Sorprende el elevado valor del exponente en las 
probetas de la referencia 4 tanto más cuanto el examen 
de las probetas revela que el mecanismo de fallo 
operante es uno de fluencia por difusión de cavidades 
generadas en las intercaras alfa - beta existentes en los 
bordes de grano y puntos triples de la fase alfa [ 1] que 
debería conducir a una relación prácticamente lineal 
entre la tensión y la velocidad de deformación en la 
fluencia secundaria de acuerdo con los modelos 
propuestos por Nabarro y Herring o por Coble para los 
procesos de difusión a través de la matriz o a lo largo de 
las juntas de grano, respectivamente [3]. Esta fuerte 
pendiente pudiera deberse a un cambio del mecanismo 
operante desde uno de fluencia por difusión de 
cavidades para los niveles de tensión más bajos a otro 
de fluencia por movimiento de dislocaciones cuando se 
incrementa la tensión aplicada sobre la probeta. 

Sin embargo, aunque el número de probetas ensayados 
es muy reducido para alcanzar una conclusión 
definitiva, el análisis metalográfico revela una gran 
similitud entre las probetas ensayadas bajo uno u otro 
nivel de tensión permitiendo descartar esta hipótesis. 
Las micrografías de las figura 3 y 4 muestran la total 
similitud de aspecto entre las cavidades producidas bajo 
uno u otro nivel de carga aplicada. Tan solo se debe 
reseñar el mayor número presente en la probeta 4L2, 

ensayada bajo la tensión más baja, debida a la mayor 
duración del ensayo que ha permitido que el daño por 
fluencia fuera más acentuado. 

Es importante determinar si efectivamente el 
mecanismo operante es uno de difusión de cavidades 
puesto que en este caso existiría una relación inversa 
entre la velocidad de deformación y el cuadrado 
(modelo de Nabarro y Herring) o el cubo (modelo de 
Coble) del tamaño de grano. 

En este momento se está efectuando un estudio más 
exhaustivo de las diferentes probetas ensayadas con el 
fin de determinar el mecanismo operante en cada caso. 
El resultado de este trabajo será objeto de una 
presentación posterior [13]. 

Este tamaño de grano se puede incrementar elevando la 
temperatura de tratamiento, dentro de la región alfa
beta, o el tiempo del mismo. Un aumento de la 
temperatura parece problemático por hallarse muy 
próxima a la de transformación motivo por el cual 
parece lógico optar por el uso de tratamientos más 
prolongados. Una ventaja adicional de una 
microestructura con mayor tamaño de grano alfa es el 
aumento de tenacidad que se produce como 
consecuencia del mismo con tan solo una pérdida muy 
ligera de resistencia mecánica y ductilidad, [8] razón 
por la cual parece doblemente interesante. 

Otra explicación se basaría en el empleo en el cálculo 
de una tensión efectiva como motor del proceso de 
deformación que tan solo representa un cierto 
porcentaje de la aplicada en tanto que el resto se destina 
a vencer la tensión interna del material que se opone a 
la deformación [3]. En cualquier caso es recomendable 
disponer de un mayor número de datos antes de afirmar 
la validez de cualquiera de las hipótesis formuladas. 

Por otra parte, con los datos obtenidos es posible 
establecer la denominada relación de Monkman y Grant 
entre la velocidad de deformación secundaria y el 
tiempo de rotura de la forma t,. (f.' st = Cte. [12]. La 
tabla 3 recoge los valores calculados para cada estado 
de tratamiento. 

Tabla 3.- Valores del exponente de la relación de 
Monkman y Grant. 

Re f. m 
ER 0.989 
BA 1.019 
4 0.954 

Estos valores se hallan muy próximos a la unidad en 
total acuerdo con los registrados previamente en otros 
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materiales [14]. Esto supone que, en una primera 
aproximación, se puede establecer una relación inversa 
entre la velocidad de deformación durante la etapa de 
fluencia secundaria y el tiempo a rotura permitiendo 
predecir cuando se producirá ésta con la suficiente 
antelación. 

4.- CONCLUSIONES 

a.- La máxima vida a fluencia se obtiene en las probetas 
tratadas en fase beta para todas las orientaciones y 
niveles de tensión estudiados. Sin embargo, la pobre 
ductilidad de la aleación en este estado puede ocasionar 
una rotura imprevista con el peligro que ello supone. 

b.- Las probetas extraídas en la dirección longitudinal 
del material tratado en la región de coexistencia de las 
dos fases y enfriado en horno presenta unas vidas a 
fluencia intermedias con una mayor influencia del nivel 
de tensiones sobre la vida a fluencia. Sin embargo, la 
probeta extraída en la dirección transversal exhibe un 
comportamiento a fluencia incluso ligeramente peor que 
el del material en estado de recepción. 

c.- El material en estado de recepción, recocido de 
laminación, presenta un pobre comportamiento frente a 
la fluencia además de una baja tenacidad, motivo por el 
cual se recomienda aplicar algún tratamiento térmico 
previo a su empleo. La rotura de estas probetas se ha 
producido por un mecanismo de ascensión de 
dislocaciones. 

d.- Se han calculado los exponentes de la ley de Norton 
para el material en los diferentes estados. Resulta 
sorprendente el elevado valor obtenido para las probetas 
de referencia 4. Una explicación razonable a este 
comportamiento se basaría en la diferenciación de dos 
componentes de la tensión aplicada, uno destinado a 
vencer la resistencia interna del material y otro 
responsable de la deformación producida. No obstante, 
es preciso disponer de un mayor volumen de datos antes 
de poder elevar esta conclusión a definitiva. 

e.- En una primera aproximación existe una relación 
inversa entre la vida a fluencia y la velocidad de 
deformación durante la etapa de fluencia secundaria. 
Ello permite predecir el momento de la rotura con 
suficiente antelación a que ésta se produzca. 
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Fig. l. Micrografía ( X400 ). Microgrietas en las juntas 
de grano beta. Probeta BAL l. 

Fig. 2. Micrografía ( X 500 ). Cavidades generadas por 
deformación plástica. Probeta ERLI. 

Fig. 3. Micrografía ( X 100 ). Cavidades de fluencia. 
Probeta 4Ll. 

Fig. 4. Micrografía ( X 100 ). Cavidades de fluencia. 
Probeta 4L2. 
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FRACTURA DE UN EJE ROTOR DE ACERO PERTENECIENTE A UNA CABLEADORA 
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Resumen. El eje rotor de acero de una múquina de cablear había roto a los veinte días de servicio. Este eje 
sustituía a uno anterior que había durado, hasta su fractura, cuatro años. En el nuevo eje se habían 
introducido cambios de material y de diseiio con el fin de alargar su vida en servicio. Se ha Jlevado a cabo 
la diagnosis del faiio (inspección visual, análisis químico, medidas de dureza, metalografia y 
microfractografia), en gran medida, haciendo un estudio paralelo de los dos ejes, antiguo y nuevo. Se 
concluye que la rotura del nuevo eje se debe a fatiga, promo\·ida por grietas causadas por un proceso de 
recargue por soldadura en la zona de asiento del rodamiento. 

Abstrae t. A rotating shaft belonging lo a machine lo manufacture ro pes failcd after twenty days of service, 
Failure analysis (chemical composition, hardness, microstmcture, fractography, etc) has been carried out. 
The failure investigation was extended to a previous shaft which failed after four years of sen·ice. Both 
shafts had failed by fatigue. It is concluded that the early failure of the new shaft was originated by the 
presence of cracks i ntroduced by an overlaid welding, probably used as reclamation of a product of improper 
dimensions. 
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l. INTRODUCCIÓN • El acero F125 del eje original se había sustituido por 
un F1270M, según certificado del fabricante. 

El eje de una máquina de fabricación de cables había roto 
a los veinte días de su instalación. Dicho eje (con un 
diámetro variable entre 80 y 340 mm, y longitud de 1038 
mm) servía de soporte y trasmisión del movimiento de 
giro a la horquiiia de la cableadora, sobre la que se 
disponía el tambor que recogía el cable formado. El 
conjunto citado, de unas tres toneladas de peso, gravitaba 
en voladizo sobre el eje siniestrado, y trabajaba a 150 
rpm. 

El eje objeto de estudio (en adelante eje nuevo) había sido 
fabricado en sustitución del eje original de la múquina, 
faJiado previamente por la misma sección que el eje 
nuevo, después de cuatro años en sen·icio. El eje nuevo 
había sido rediseñado, incorporando cambios que, a 
priori, mejoran la resistencia a la fatiga [ 1], a saber: 
• Se habían mecanizado acuerdos en los cambios de 
sección, con un radio de entre 3 y 5 mm. 

• En la zona de rotura del eje original se había 
aumentado la sección en un 15%, montando nuevos 
rodamientos con mayor capacidad de carga. 
• Se había modificado la cogida eje-horquilla, 
sustituyendo las uniones soldadas originales por uniones 
atornilladas y pernos montados en caliente. 

2. OBSERVACIONES VISUALES. 

La rotura del eje nuevo, al igual que la del eje original, 
se ha producido en un cambio de sección, en el límite del 
asiento del cojinete adyacente a la horquilla (Fig.1). En 
esta zona no ha podido comprobarse la existencia o no de 
radios de acuerdo. En el resto de cambios de sección, sin 
embargo, el eje original no tiene mecanizados acuerdos, 
mientras que el eje nuevo tiene, aproximadamente, Jos 
señalados en plano. 
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Fig. l. Eje siniestrado en proceso de desmontaje (x0,2). 

La superficie de rotura muestra, en ambas piezas, original 
y nueva, dos zonas bien diferenciadas. En una de estas 
zonas se observan marcas conchoidales o de playa, 
propias de roturas producidas por fatiga. En el eje 
original, la grieta de fatiga se origina en un punto de la 
periferia de la pieza. En el eje nuevo aparecen multitud 
de grietas a lo largo de toda la periferia que, al 
propagarse hacia el centro van convergiendo en una sola, 
lo que da lugar al aspecto "en terrazas", que muestra la 
rotura en la periferia (Fig. 1). La segunda zona 
característica de las superficies de rotura es la que 
corresponde a la rotura final, súbita, que se produce por 
sobreesfuerzo. En el eje original, la zona de rotura final 
ocupa un 35%, aproximadamente. de la sección v se sitúa 
en oposición al Jugar de inicio d~ la grieta de f;1tiga. En 
el eje nuevo, la zona de rotura final es algo menor y se 
sitúa centrada en la sección del eje. La presencia de un 
taladro centrado (para el paso del eje motor del carrete 
bobinador) y otro descentrado (para el paso del cable 
formado) no parecen afectar a la morfología de fractura. 

3. ENSAYOS Y DISCUSIÓN. 

3.1. Análisis químico. 

La composición química básica de los ejes, original y 
nuevo, según los ensayos realizados, se incluye en la 
Tabla I. También se incluye la composición química, 
según UNE 36-012-75, de Jos aceros de Jos que, 
supuestamente, están fabricados los ejes. En general, las 
composiciones de Jos ejes corresponden a Jos valores 
normalizados, teniendo en cuenta las variaciones que se 
admiten para análisis sobre producto. Solo cabe destacar 
el mayor contenido de carbono del eje original y su 

contenido de níquel, del mismo orden que el exigido para 
el acero F1270. De hecho, salvo por el carbono, la 
composición del eje original puede encajarse dentro de la 
correspondiente al acero normalizado F-1270. En 
cualquier caso, la rotura del eje no cabe atribuirla a 
deficiencias en la composición química del acero. 

Tabla l. Composiciones químicas determinadas para 
los ejes nuevo y original, así como márgenes 

nonnalizados. 

% Fl270 EJE F1250 EJE 
NUE- ORIGI-
vo NAL 

e 0,32- 0,37 0,32- 0,42 
0.38 0.38 

Mn 0,55- 0,71 0,60- 0,73 
0.85 0.90 

Si 0,15- 0,28 0,15- 0,27 
OAO 0.40 

S <0.035 0,006 <0.035 0,025 

p <0.035 0.04 <0,035 0.04 

Cr 0,65- 0,93 0,85- 1,06 
0.95 1.15 

Ni 1,60- 1,74 --- 1,13 
2.00 

M o O, 15- 0,51:!: 0,15- 0,29:!: 
0.30 0,25 

.. 
:!: Detennmac10n semrcuantrtatrva 

3.2. Metalografía. 

Se ha preparado una sección longitudinal del eje nuevo 
cercana a la rotura. La figura 2 muestra un montaje, en la 
posición respectiva original, de dos trozos macroatacados, 
donde la parte superior corresponde a la sección de rotura 
y la izquierda a la superficie exterior. En la estructura se 
aprecian fonnaciones dendríticas más propias de 
productos moldeados, o con una defonnación en caliente 
poco intensa. En la superficie del eje, en el asiento del 
rodamiento, entre la rosca del anillo de retén y la sección 
de rotura, se aprecia un depósito de soldadura. El espesor 
del metal fundido es variable entre 1,5 y 2 mm, y la zona 
afectada alcanza hasta los 3,5 mm de profundidad, 
aproximadamente. Observando la superficie externa del 
eje se comprueba que el depósito de soldadura se ha 
formado mediante sucesivos cordones adyacentes, 
paralelos a la generatriz del eje. No puede determinarse 
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Fig. 2. Estructura longitudinal del eje denominado 
nuevo, adyacente a la rotura. 

la dirección de soldadura, si es desde la rosca hacia el 
cambio de sección (zona de rotura) o viceversa. 

Se han preparado secciones pulidas y atacadas de ambos 
ejes para su observación microscópica. 

El eje nuevo muestra una estructura de tratamiento 
tém1ico, probablemente de temple y revenido alto (Fig 3). 
Pueden distinguirse diversas estructuras de 
transfonnación distribuídas no homogéneamente. La 
estructura cerca de la superficie, en la zona del asiento 
del rodamiento, y de acuerdo con lo observado 
macroscópicamente, corresponde a un depósito de 
soldadura que ha afectado térmicamente al metal base. En 
la superficie se distingue (Fig.4) el metal de aportación 
con la característica estructura columnar de solidifica-

Fig. 3. Microestructura correspondiente al núcleo 
del eje nuevo(x50). 

ción. La zona afectada por el calor presenta dos partes 
diferenciadas. La más cercana al cordón, de color más 
claro, tiene principalmente estructura martensítica de 
temple. La más cercana al metal base, de coloración más 
oscura, corresponde a una estructura intermedia de 
transformación. 

Por su parte, el eje original muestra una estructura 
ferritico-perlitica, con un tamaño de grano mixto, en 
general inferior a 8 ASTM, pero que localmente puede 
llegar a 3. La perlita es muy fina o aparece parcialmente 
transfonnada lo que es propio de productos enfriados. El 
tratamiento ha penetrado hasta el interior de la pieza 

3.3. Agrietamientos en el eje nuevo. 

Tanto en el metal de aportación como en la zona afectada 
por el calor aparecen abundantes agrietamientos que 
siguen variadas direcciones. 

Por una parte, se detectan grietas en la zona cercana a la 
superficie de rotura que son paralelas a la superficie 
fracturada. Estas grietas están situadas tanto en el metal 
de aporte como en la zona afectada por el calor (Fig.5, 
que corresponde a una probeta pulida). Observadas a 
mayores aumentos, en una probeta atacada (Fig.6), se 
comprueba que las grietas situadas en el metal de aporte 
se propagan a lo largo de la ferrita existente en limites de 
grano de la zona de solidificación. 
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Fig. 4. Microestructura cerca de la superficie, en la 
zona de asiento de rodamiento, del eje nuevo (x50). 

.. 

Fig. 5. Grietas en sentido axial existentes tanto en el 
metal aportado como en la ZAT del eje nuevo (x50). 

Fig. 6. Grieta axial en límite de grano del metal 
aportado (x400). 

Por otra parte, lejos de la superficie de rotura, bajo el 
cordón, en la ZAT de coloración más clara, aparecen 
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agrietamientos paralelos a la generatriz del eje (véase 
Fig.4). A mayor profundidad, en la ZAT más oscura, 
siguen observándose grietas transversales al eje. 

Los diversos tipos de grietas observadas pueden venir 
generadas por procesos ligeramente diferentes. En todo 
caso, la causa principal es la aparición de estructuras de 
temple y elevadas tensiones como consecuencia del rápido 
calentamiento y enfriamiento producido por el recargue 
de un acero con elevado contenido de carbono y 
elementos de aleación. De acuerdo con la composición 
química del acero, la normativa de la A WS [2] hubiese 
recomendado un precalentamientos previo a la soldadura. 
Además, estos aceros de altas características mecánicas 
son especialmente susceptibles al agrietamiento por 
hidrógeno [3]. 

Se estima que las grietas axiales en la zona afectada por 
el calor no templada podrían ser consecuencia de las 
tensiones axiales generadas al producirse la 
transfonnación martensítica en laZA T templada. Por su 
parte, las grietas longitudinales localizadas en la ZAT 
templada, situadas inmediatamente bajo el cordón, son 
típicas del fenómeno conocido en la literatura inglesa 
como "underbead cracking", asociado a la absorción de 
hidrógeno en zonas afectadas por el calor de estructura 
martensítica [ 4]. Por último, las grietas axiales en el 
metal aportado, que se localizan en la fase ferrítica del 
límite de grano, guardan gran similitud con el fenómeno 
conocido como "ferrite vein cracking", que también se 
relaciona con la absorción de hidrógeno [5]. 

3.4. Microfractoe.raf1a SEM. 

No se han obserYado estriaciones de fatiga en los puntos 
de la superficie de fractura examinados. Esto suele ocurrir 
con algunos aceros ferríticos. Se ha comprobado, sin 
embargo, que la propagación por fatiga, en la zona 
afectada por el calor, como consecuencia de la aportación 
de material por soldadura, tiene lugar de una forma frágil 
intercristalina. 

3.5. Dureza. 

Se han realizado medidas de dureza Vickers con carga de 
10 kg a distintas profundidades. Las determinaciones se 
han l!evado a cabo en secciones transversales de los ejes 
nuevo y original, paralelas a las caras de rotura y 
distantes de ellas unos 3 cm. 

La figura 7 muestra la dureza HVlO en los cinco 
primeros milímetros de profundidad. El eje nuevo 
presenta una zona de elevada dureza alrededor de Jos 2 
mm de profundidad, lo que corresponde a la zona de 
color claro afectada por el calor del recargue. En otras 
probetas, en la misma zona mencionada, se han medido 
puntualmente durezas mayores de 700 HV. En general, 
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Fig. 7. Dureza HV10 a distintas profundidades del eje 1 
(nuevo) y del eje 2 (original). 

incluso en las zonas no templadas, la ZAT tiene una 
dureza del orden de 400 HV o superior. La dureza media 
hallada a profundidad superior a 5 mm, es de 281 HV10 
para el eje nuevo y 226 HVlO para el original, lo que es 
consecuencia del distinto tratamiento térmico de ambos 
aceros. 

3.6. Rugosidad superficial. 

Es bien conocido que un mal acabado superficial favorece 
la iniciación de grietas que pueden propagar por fatiga. 
Se ha medido en ambos ejes, nuevo y original, el 
parúmetro R. (mgosidad media), habiéndose obtenido un 
valor similar para ambos, 1,93 y 1,91 ¡.un, 
respectivamente. Estos valores de mgosidad son del orden 
de los recomendados para materiales que van a estar 
sometidos a fatiga. 

4. CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES. 

De acuerdo con los ensayos realizados y su interpretación 
pueden extraerse las siguientes conclusiones: 

La rotura del eje nuevo se ha producido por 
sobreesfuerzo, después de que las grietas se propagaran 
por fatiga afectando aproximadamente a un 65% de la 
sección útil del eje. 

La sección de rotura coincide con un cambio en el 
diámetro del eje, lugar donde, a pesar de la mecanización 
de radios de acuerdo, se produce una cierta concentración 
de tensiones. 

La grieta inicial de fatiga ha sido producida por un 
proceso de recargue por soldadura en la zona del asiento 
del rodamiento. Este recargue por soldadura parece haber 
sido la causa principal que ha motivado la rotura del eje. 

Para fabricar el nuevo eje se aconseja emplear, 
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básicamente, el mismo diseño utilizado en el eje nuevo, 
cuidando de mantener unos radios de acuerdo generosos 
y un buen acabado superficial. 

El material a emplear puede ser un F1270, 
preferentemente preparado por fmja, en estado de 
normalizado o bonificado con revenido alto. 

Se evitarán calentamientos locales durante la 
mecanización o el montaje del eje, así como cualquier 
soldadura. 
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Resumen. Componentes metálicos para mangueras hidráulicas (casquillos y conectores de acero) fallaban durante el montaje, 
las pruebas de presión o tras una corta vida en servicio. Se ha llevado a cabo la diagnosis de fallos (observaciones visuales, 
ensayos mecánicos y metalografia), realizando, al mismo tiempo, un estudio paralelo con piezas equivalentes de buen 
comportamiento. Se concluye que los casquillos presentan grietas superficiales, procedentes del hechurado de conformación, 
y que la unión casquillo-conector se ha hecho por soldadura de fusión, siendo el material del conector un acero de fácil 
maquinabilidad, lo que ha dado lugar a agrietamientos en caliente. En los componentes satisfactorios se han obviado estos dos 
problemas mediante un torneado final de los casquillos y utilizando soldadura fuerte para la unión. 

Abstract. Metallic components for hose-pipes (steel bushings and connectors) failed during upsctting, pressure testing or after 
a short service life. Failure analysis (visual observations, mechanical testing and metallography), has been carried out. For 
comparative purposes, a parallel study was also made using equivalent components of successful results. It is concluded that 
bushings have surface flaws coming from the shaping process, and that bushings were joined to connectors by welding. This 
caused hot cracking, since cOimector material was a sulphur-rich free-machining steel. In satisfactory stecl components, bushing 
surface-flaws were removed by lathe turning and joining was made by brazing. 

l. INTRODUCCIÓN 

Componentes metálicos (casquillos y conectores de acero) 
para mangueras hidráulicas suministrados por la Empresa A 
fallaban durante el apriete de montaje o, una vez montados, 
al someterlos a pruebas de presión o, eventualmente, tras 
una corta vida en St-"rvicio. El fabricante de mangueras indica 
que componentes similares suministrados por la Empresa B 
se comportan convenientemente. 

Se nos hacen llegar piezas originales procedentes de ambos 
suministradores, así como un conector roto, con el fin de 
llevar a cabo la diagnosis de fallos. 

2. OBSERVA ClONES VISUALES 

La observación visual de las piezas sin usar entregadas 

muestra que, en lo que respecta a los casquillos, los 

fabricados por la Empresa A presentan una superficie bruta 

lisa, propia de un proceso de conformación por deformación 

(Fig. 1 ), mientras que los procedentes de la Empresa B han 

sido sometidos a una operación posterior de torneado (Fig. 
2). Asimismo, los casquillos de la Empresa A presentan 

marcas longitudinales, que se extienden a lo largo de 

generatrices (Fig. 3). La figura 4 presenta, a su vez, un 

aspecto del conector usado roto que ha fallado por la zona 

soldada. 

3. ENSAYOS Y DISCUSIÓN 

3. l. Ensavos de dureza. 

Se han realizado medidas de dureza Vickers, con carga de 
1 O kg, sobre dos casquillos de cada uno de los fabricantes, 
de diámetros 56 y 38 mm, respectivamente. La tabla 1 
indica los valores medios de 5 medidas de dureza 
correspondiente a dichos casquillos. 

Tabla l. Dureza HV de los casquillos, de diferente diámetro, 
fabricados por las Empresas A y B, respectivamente. 

Casquillos, ~ Empresa A Empresa B 
38mm 127 147 
56 mm 162 134* 

* Med1da sobre casqmllo de 46 mm de diámetro. 

De los resultados de los ensayos de dureza, se deduce que 
dichos valores son los habituales [ 1 ], si bien se nota una 
mayor regularidad en los valores de dureza de los casquillos 
suministrados por la Empresa B ( 14 7 y 144 HV) que en los 
de la Empresa A ( 162 y 127 HV). Desde el punto de vista 
de la calidad industrial, se aconseja una buena regularidad 
de los valores de dureza. 

3.2. Ensayos de tensiones residuales. 

Se llevaron a cabo ensayos de tensiones residuales 
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Fig. 1 Los casquillos suministrados por la Empresa A 
presentan una superficie lisa típica de un proceso de 
conformación por deformación. 

Fig. 2. Los casquillos suministrados por la Empresa B 
muestran marcas superficiales, indicadoras de haber sufrido 
una operación de torneado final. 

Fig. 3. Detalle ampliado de un casquillo suministrado por la 
Empresa A, donde se aprecian marcas longitudinales en las 
generatrices, producidas durante el procesado de hechurado. 

Fig. 4. Conector usado roto, que había sido suministrado por 
la Empresa A. La rotura se ha producido por la garganta 

soldada. 
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encaminados a detectar la posible presencia de dichas 
tensiones en los casquillos, lo que podría haber facilitado la 
rotura de los mismos durante su montaje o servicio. Los 
ensayos realizados están basados en la observación de las 
dilataciones o contracciones que ex-perimentan los casquillos 
cuando se someten a un corte único longitudinal [2]. 

Los casquillos suministrados por ambas empresas muestran, 
tras las pruebas, unas ligeras contracciones, del orden del 
3.5% en los casquillos de la Empresa A y del 0.5% en los 
de la Empresa de B. Los resultados de estos ensayos no 
explican, en consecuencia, los fallos detectados en los 
casquillos de la Empresa A, ya que el peligro vendría de la 
existencia de tensiones residuales de tracción, lo que habría 
producido una dilatación [3]. 

3.3. Metalografia. 

La observación microscópica de la superficie de los 
casquillos indica que los fabricados por la Empresa B, los 
cuales han sido sometidos a una operación de torneado, no 
muestran grietas superficiales, mientras que los casquillos 
de la Empresa A presentan grietas superficiales, que 
coinciden con las marcas longitudinales que aparecen en la 
figura 3. Una de estas grietas se ilustra en la figura 5. La 
grieta, en cuya cercanía puede observarse flujo plástico no 
homogéneo del material, podría haberse formado, durante la 
deformación en caliente, como consecuencia de un pliegue 
(Fig. 6). En cualquier caso, cualquiera que fuese su origen, 
dichas grietas podrían haber sido eliminadas de la superficie 
del casquillo si se hubiese procedido a una operación final 
de rectificado o torneado. 

Por otra parte, las soldaduras de los conectores de acero han 
sido realizadas por procedimientos diferentes en los dos 
fabricantes. La figura 7 muestra una sección de la soldadura 
del conector de la Empresa B, producida mediante soldadura 
fuerte, con un material de base cobre, probablemente 
valiéndose de la capilaridad. Este efecto queda más 
detalladamente ilustrado en la figura 8. Puede también 
observarse en esta figura que el metal base del conector es 
un acero de fácil maquinabilidad, con gran abundancia de 
inclusiones de sulfuro de manganeso. Sin embargo, la 
estructura del metal base no resulta alterada por el proceso 
de soldadura fuerte, el cual se realiza a temperaturas 
inferiores a la de fusión del acero. 

Los conectores suministrados por la Empresa A están 
fabricados, sin embargo, mediante soldadura por fusión. En 
la figura 9 se observa una sección transversal de la misma. 
El metal base es también un acero de fácil maquinabilidad, 
alto en azufre, con gran contenido de inclusiones (Fig. 1 0). 
La soldadura por fusión de estos aceros, sin las debidas 
precauciones, puede ocasionar agrietamiento en caliente [ 4 ], 
tal como aparece en la figura 11. Se han observado también 
otros defectos de ejecución, a saber, excesiva separación en 
la raíz, mordeduras y falta de material de aporte. En la figura 
12 se aprecia la preparación incorrecta por separación 

.... . ~ 
¡ ' • ... .. 
~ . .. 

Fig. 5. Aspecto de una grieta superficial observada sobre un 
casquillo suministrado por la Empresa A. 

r • ' \ ' ~ ~ . ·' .· . _) 

Fig. 6. Microestructura de la sección transversal de un 
casquillo suministrado por la Empresa A. Se aprecia 

fluencia heterogénea del acero a ambos lados de la grieta 

superficial, lo que apunta a la formación de un pliegue de 

hechurado. 
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excesiva entre el tubo y el casquillo (excesiva separación en 
la raíz). En la figura 9, por su parte, se aprecian mordeduras 
y falta de material de aporte. A este respecto, la figura 13 
muestra un esquema con el perfil real y el correcto de la 
soldadura. 

Fig. 7. Sección de la soldadura del conector suministrado 
por la Empresa B. La unión se ha realizado por soldadura 
fuerte. 

. . 

. .. 
Fig. 8. Microestructura del conector suministrado por la 
Empresa B. La soldadura fuerte, realizada con un material 
de base cobre, no afecta a la estructura metalográfíca del 
acero, la cual muestra, por su parte, gran abundancia de 

sulfuros. 

Fig. 9. Sección de un conector suministrado por la Empresa 
A. La unión se ha realizado mediante soldadura por fusión. 

1 

f l. 
~'<.....,.-

' ' _y . 

Fig. 1 O. Microestructura de una sección transversal de un 
casquillo suministrado por la Empresa A. Se observa la 
presencia de numerosas partículas de sulfuros en el acero. 

4. CONCLUSIONES 

En relación con el estudio de las causas de los fallos de 
componentes metálicos de mangueras de presión, 
suministrados por la Empresa A, se ha llegado a las 
siguientes conclusiones: 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 447 

Fig. 11. Microestructura de la soldadura de un casquillo 
suministrado por la Empresa A. Se advierte claramente un 
agrietamiento en la raíz. 

Fig. 12. Sección de la soldadura de un conector 
suministrado por la Empresa A. Se observa una defectuosa 
preparación, con excesiva separación en la raíz. 

Fig. 13. Sección de la soldadura de un conector 
suministrado por la Empresa A. Se aprecian mordeduras y 
falta de material de aporte. Se ha marcado, además, el perfil 
ideal del cordón de soldadura. 

a) Los casquillos suministrados por la Empresa A 
presentan grietas longitudinales, que se extienden a lo 
largo de la generatriz, originadas probablemente en el 
proceso de hechurado del casquillo. Estas grietas 
pueden haber facilitado el fallo de dichos casquillos 
durante su montaje, prueba de presión o en servicio. 

b) Los conectores suministrados por la Empresa A han 
sido sometidos, durante su fabricación, a un proceso de 
soldadura por fusión entre un acero ordinario (tubo 
metálico del conector) y un acero de fácil 
maquinabilidad (pieza cilindrica terminal de acople con 
la tuerca). Este tipo de soldadura, realizada sobre un 
acero de fácil maquinabilidad, altos en azufre, dan con 
frecuencia agrietamiento en caliente, como se ha 
observado por vía microscópica. La existencia de estas 
grietas, unido a otros defectos de soldadura, del tipo de 
mordeduras y falta de material de aporte, han facilitado 
la rotura de estos componentes. 

e) La comparación de las piezas fabricadas por la 
empresas A y B ha puesto de manifiesto que las piezas 
que se comportan normalmente durante el montaje, 
prueba de presión o servicio no presentan los defectos 
de fabricación mencionados en los apartados a) y b) de 
estas conclusiones, ya que se han superado mediante 
torneado, en el caso de los casquillos, o por el empleo 
de soldadura fuerte de base cobre, en la unión 
casquillo-conector. 
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CICLADO MECÁNICO Y TÉRMICO DE ALEACIONES Ni-Ti-Cu 
CON MEMORIA DE FORMA UTILIZADAS EN APLICACIONES ORTODÓNCICAS 
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Dept. Ciencia de los Materiales e Ingeniería Metalúrgica. 

E.T.S.Ingenieros Industriales de Barcelona. Universitat Politecnica de Catalunya. 
Av. Diagonal647. 08028-Barcelona. 

Resumen. En este trabajo se ha estudiado la variación de las temperaturas y tensiones de transformación 
de las aleaciones NiTiCu respecto al número de ciclos ténnicos y mecánicos al que está sometido esta 
aleación con memoria de forma. Se puede apreciar como la adición de cobre tiene un efecto estabilizador 
tanto en las temperaturas y tensiones de transformación con los ciclos mecánicos y térmicos sí se 
comparan con las aleaciones convencionales de NíTi. La caracterización de las temperaturas y tensiones 
mecánicas permiten optimizar el diseño de estas aleaciones para su aplicación en los diferentes campos 
de la Medicina en los que se puede aplicar, como la Ortodoncia, Implantología Oral, la 011opedia y 
Traumatología, entre los más importantes. 

Abstract. The changes of the transformarían temperatures and stresses of the NiTiCu shape memory a !lo y 
under them1al and mechanical cycling have been studied. The addition of cooper causes a stabilization 
effect in the transfonnation temperatures and stresses with the cycles in comparison with the traditional 
shape memory alloy used in Medicine Ni Ti. This characterization allows to optimize the design of these 
shape memory alloys in arder to be applied in the different fields of Medicine: 011hondist, Oral 
lmplantology, 011hopedy as the most important in this field. 

INTRODUCCIÓN 

Los últimos avances en Metalmgia, han pemütído 
introducir en el campo de la Onodoncia, una variada 
colección de alambres que presentan propiedades de 
superelasticidad, simple y doble efecto memoria de 
fom1a, entre las más importantes; que permiten corregir 
de una manera más eficaz diferentes malposiciones 
dentales y producen sobre el paciente un mayor confort 
en la terapia. (1-5). 

De entre todas estas propiedades la que tiene una mayor 
aplicación en la clínica ortodóncica es la 
superelasticidad o transformación martensítica inducida 
por tensión. Esta transformación en estado sólido 
produce en la cmva tensión-defmmación dos partes 
planas para la transfonnacíón (B~Martensíta inducida 
por tensión (SIM)) y otra con·espondíente a la 
transformación reversa (SIM~B). En general, los 
alambres de Ortodoncia presentan a la temperatura 
bucal la microestructura austenitica, pero al ser 
defonnados por la malposicíón dental, la parte del arco 
que se defonna sufre la transformación martensítíca 

inducida por tensión que a 37°C es inestable e intenta 
retomar a la fase austenítíca con la forma de arcada 
original. Se pueden llegar en estas aleaciones a 
deformaciones elásticas superiores al 15%, cuando las 
aleaciones convencionales (aceros inoxidables, 
aleaciones Cr-Co, Titanio) no suelen superar el 1 % de 
deformación elástica. Este hecho hace que el alambre 
ejerza una tensión correctora constante hasta llegar a 
defom1ación nula, es decir hasta adquirir la arcada del 
alambre antes de ser colocado en boca. (6-9). 

Los alambres Ni-Ti han sido los pioneros en la 
aplicación de la superelasticídad en la clínica 
ortodóncíca con un buen resultado (10-12). Sin 
embargo, se ha observado en estos alambres, que 
pequeñas variaciones de la composición química 
producían variaciones muy importantes en las tensiones 
de transformación que son las ejercidas en los dientes 
malposícionados: este hecho puede hacer que las fuerzas 
aplicadas varíen de manera significativa según el lote 
suministrado. Asimismo, las tensiones de 
transformación (A~SIM) y (SIM~A) no son 
constantes al producir las transformaciones 
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(correspondientes a la correccwn dental) y varían 
cuando los alambres de ortodoncia Ni-Ti son sometidos 
a ciclos mecánicos y térmicos, este hecho hace que la 
terapia pueda verse afectada por esta degradación 
debida a la fatiga (13). Estos defectos junto con el 
envejecimiento de los alambres pueden ser evitados por 
la adición de cobre en la aleación Ni-Ti. 

MATERIALES Y METODOLOGÍA EXPERIMENTAL 

Se han estudiado 7 alambres de Ortodoncia de Ni-Ti y 5 
alambres de la aleación Ni-Ti-Cu, con dimensiones de 
0.0 17x0.025 pulgadas. Las composiciones químicas en 
porcentajes de peso se expresan en la Tabla I y Il, 
respectivamente. 

Para la caracterización de las temperaturas de 
transfom1ación mat1ensítica (M,, Mr, A, y Ar) se 
realizó, mediante un calorímetro de flujo no 
convencional de alta sensibilidad, aplicando una 
velocidad de enfriamiento/calentamiento de 1 °C/min. 

Tabla I. Composiciones químicas de los alambres de NiTi 

Aleación %Ni %Ti 

1 55.8 44.1 
2 69.3 30.7 
.., 

69.4 30.6 .) 

4 69.6 30.3 
5 64.6 36.4 
6 62.4 37.6 
7 63.0 37.0 

Tabla ll. Composiciones químicas de los alambres de NiTiCtL 

Aleación %Ni %Ti 

48.9 45.1 5.0 
2 49.1 45.2 5.7 
3 49.5 45.0 5.5 
4 49.6 45.0 5.4 
5 49.9 45.1 5.0 

La detenninación de las tensiones de transfonnación 
(13--+SIM) y de retransfom1ación (SIM~f3) se realizó 
mediante una máquina servohidráulica MTS-Bionix, 
utilizando una velocidad de desplazamiento de 
mordazas de 1 nun!min y la velocidad de adquisición de 
datos por ordenador fue de 10 puntos/segundo. Los 
ensayos mecánicos fueron realizados a diferentes 
temperaturas y en un ambiente salivar, para ello fue 
necesario fabricar una cubeta conteniendo saliva 
a11ificial a diferentes temperaturas, con la ayuda de una 
baño tennostático. Los ensayos de fatiga se realizaron 
con la misma máquina de ensayo aplicando una 

amplitud de deformación de 4 % en ciclos 
tracción-descarga a una frecuencia de 1 Hz. 
Los ensayos de ciclado térmico se realizaron a los 
diferentes alambres calentándolos a diferentes 
temperaturas: 3 7, 100 y 3 o o oc y posterionnente se 
enfriaron al aire hasta temperatura ambiente. Se van 
realizando ciclos sucesivos de calentamiento
enfriamiento. A diferentes ciclos se determinaban las 
temperaturas de transformación. 

Se determinaron mediante ensayos de dureza la 
susceptibilidad de estas aleaciones al envejecimiento 
producido por los tratamientos térmicos. Para ello se 
realizaron tratamientos térmicos a las temperaturas de 
120, 500 y 600°C durante diferentes tiempos, 30 
minutos, 1, 2 y 4 horas. Las muestras se observaron 
mediante microscopía óptica y microscopía electrónica 
de barrido. Los ensayos de dureza se realizaron con un 
microdurómetro Matztsuzawa aplicando una carga de 500 g 
durante 15 segundos con tm microindentador Vickers. 

RESULTADOS EXPERIMENTALES Y DISCUSIÓN 

Los resultados en las temperaturas de transformación de 
los alambres de Ortodoncia se muestran en la Tabla lii y 
IV para los alambres de NiTi y NiTiCu, 
respectivamente. Se puede apreciar como pequeñas 
variaciones de composición química en los alambres de 
NiTi muestran impo11antes diferencias en las 
temperaturas de transformación. La variación de un 
0.1% en Níquel hace variar las temperaturas entre 1 y 
3°C. Sin embargo, las temperaturas de transformación 
para los alambres de NiTiCu no sufren cambios 
significativos. Esto hace que los alambres de NiTiCu 
tengan una mayor reproducibilidad en los resultados. 
Hay que tener en cuenta, que estas temperaturas harán 
que el alambre de Ortodoncia desarrolle más o menos 
tensión a los dientes para su corrección. A menor 
temperatura M, la tensión ejercida por el alambre para 
recuperar su forma original será mayor que si la 
temperatura de transformación es más cercana a la 
temperatura bucal. 

Tabla III. Temperaturas de transformación de los diferentes 
alambres de ortodoncia de NiTi. 

Aleación M M. A, Ar 
1 27.2 16.1 20.0 32.3 
2 23.3 1.2 5.1 28.4 
3 22.4 14.2 20.1 26.5 
4 20.7 -5.0 -1.1 26.1 
5 10.9 -9.0 -2.2 15.2 
6 23.6 -1.4 5.1 28.1 
7 12.4 -13.4 7.3 16.2 
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Tabla IV. Temperaturas de transformación de los diferentes 
alambres de ortodoncia de NiTiCu. 

Aleación M, Mr lA. 
1 18.7 2.1 14.0 37.1 
2 17.8 1.7 13.8 37.0 
3 16.2 2.0 13.2 36.8 
4 17.9 1.9 14.3 36.9 
5 17.6 2.3 14.2 37.0 

Los resultados de las tensiones de transformación en 
MPa, en medio salivar y a 37°C, se muestran en las 
Tablas V y VI. 

Tabla V. Tensiones de transformación de los diferentes 
alambres de ortodoncia de NiTi. 

Aleación crP->SlM cr SIM ->P 

1 25 18 
2 54 44 
3 61 49 
4 67 62 
5 76 53 
6 59 43 
7 71 51 

Tabla VI. Tensiones de transformación de los diferentes 
alambres de o1todoncia de NiTiCu. 

Aleación crP->SlM cr SIM ->P 

1 29 21 
2 29 22 
3 30 22 
4 29 22 
5 29 21 

A las luz de estos resultados se puede comprobar que la 
aleación 1 de Ni-Ti con una temperatura M5= 27.2 oc 
(más cercana a 37°C), presenta las menores tensiones de 
transfonnación y retransformación y la aleación 5 de Ni
Ti con temperatura M5= 10.6°C (más lejana respecto a 
3 7°C) presenta las mayores tensiones correctoras. 
Asimismo se puede comprobar que la estabilidad de las 
temperaturas de transf01mación mostrada por las 
aleaciones ternarias Ni-Ti-Cu tiene un reflejo en la 
estabilidad de las tensiones de transformación y 
retransfonnación. Este hecho tiene una gran ventaja en 
la clínica, los alambres Ni-Ti-Cu con pequeñas 
variaciones en composición química no tienen una 
repercusión importante en las tensiones del alambre 
sobre el diente. 

En los ensayos de fatiga se puede observar como las 
zonas planas de la curva tensión-deformación 
conespondientes a la transformación inducida por la 
carga y descarga del material permanecen constantes 

~ 
a. 

con el número de ciclos para los alambres de NiTiCu, 
sin embargo los alambres de NiTi presentan una 
variación entre las tensiones a las cuales se inicia la 
transformación y a las que finaliza. Este hecho se puede 
apreciar a pat1ir de las curvas tensión-deformación a l 00 
ciclos de carga-descarga que se muestra en la Figura 1 
para dos alambres de ortodoncia estudiados, uno de 
NiTi y otro de NiTiCu. Por tanto, los alambres Ni-Ti-Cu 
efectuarán tensiones constantes, continuas y de la misma 
magnitud sobre las piezas dentales durante los ciclos de 
fatiga, hecho que no sucede con los alambres Ni-Ti ya 
que al aumentar el número de ciclos, se aprecia una 
disminución en la constancia y en el valor de las 
tensiones conectoras. La constancia de la tensión en la 
terapia es un factor muy importante para la adecuada 
terapia de la maloclusión. 

~e o 
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lOO 

~zoo 

"' " 1! 
V:i 100 tOO 

• Ni A5.0Ti5.5Cu 1 / • Ni 50. 1Ti ) 

Strain(%) Strain (%) 

Figura l. Curva de tensión-deformación para el ciclo 1 OO. 

Al ciclm·las muestras mecánicamente, se observaba que la 
tensión de transformación disminuía de fom1a 
exponencial con el número de ciclos, tal como muestra la 
Figura 2. Por su parte, la defonnación residual, entendida 
como la defmmación existente a tensión nula por el hecho 
de que el ciclo no se cierra en descarga, aumenta a su vez 
con el número de ciclos tal como puede observarse en la 
Figura 3. Estas variaciones son más acusadas para el caso 
de los alambres NiTi que para los NiTiCu. La 
interpretación de estos resultados debe hacerse en 
términos de la estabilización de placas de martensita de 
origen mecánico con el número de ciclos. 

La aplicación de tensión induce la transformación 
martensítica y además produce dislocaciones que 
pueden anclar algunas placas de martensita inducidas 
por tensión. Al ciclar mecánicamente, estas 
dislocaciones constituyen una obstrucción a la 
retransformación, produciendo la estabilización de 
placas de martensita generalmente en límites de grano. 
El número de éstas aumenta con el número de ciclos. 
Estas placas de martensita no retransfmman a la fase 
austenítica al descargar la tensión ni tampoco al ser 
calentadas en el calorímetro por encima de la 
temperatura Ar. Las placas de martensita estabilizada 
almacenan energía elástica que favorecerá la 
transformación de nuevas placas para los siguientes 



ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 451 

ciclos mecánicos (6-7). Este hecho es menos acusado en 
la aleación NiTiCu debido a la menor energía de 
fricción entre placas martensíticas así como por la 
mayor estabilidad cristalográfica y por tanto menor 
densidad de dislocaciones que anclan la martensita. 

·. . .. . . 

so 

. ....... . . . 

"o 150 200 

Número de c1clos 

Figura 2. Variación de las tensiones de transformación con el 
número de ciclos. 

El aumento de la defonnación residual con el número de 
ciclos, se debe a que la defonnación de la martensita 
estabilizada produce deformación plástica en el 
material, ya que la fase superelástica es la fase 
austenítica. En consecuencia, esta estabilización de 
placas de manensita que a su vez se def01ma 
plásticamente es la responsable del aumento de la 
defom1ación residual con el número de ciclos, hasta un 
valor de saturación. Para el caso de la aleación NiTiCu 
al tener muy poca martensita estabilizada no se aprecian 
grandes diferencias en la defonnación residual. Los 
valores de saturación en las tensiones de transfom1ación 
y en la defom1ación residual se produce 
aproximadamente a los 50 ciclos para el caso del NiTi. 
Este hecho se debe al proceso de adiestramiento del 
material que justifica el llamado doble efecto memoria 
de fonna y está basado en la orientación de los defectos 
provocada por los ciclos mecánicos sucesivos, estos 
defectos encauzan la orientación de la martensita que se 
induce al ciclar mecánicamente (8-9). 

Figura 3. Variación de las deformaciones residuales con el 
número de ciclos. 

La constatación de que realmente es la martensita 
estabilizada la responsable de este comportamiento se 
puede llevar a cabo midiendo las entalpías de 

transformación. Los estudios calorimétricos realizados 
muestran como las entalpías de transformación 
descienden para el NiTi desde 11.2 KJ/mol hasta 8.5 
KJ/mol para el ciclo número 50 y para el NiTiCu varía 
desde 9.5 KJ/mol hasta 7.9 KJ/mol. Esta disminución se 
puede justificar por el proceso de estabilización de la 
martensita, ya que al aumentar el número de ciclos se 
produce un aumento en la cantidad de martensita 
estabilizada y por tanto hay una menor cantidad de 
material a transformar y retransformar y con lo cual la 
entalpía será menor. 

Esta martensita estabilizada afecta también a las 
temperaturas de transformación. En la Figura 4 se 
muestra la evolución de las temperaturas de 
transfonnación con el número de ciclos para la aleación 
NiTi. Se puede apreciar que las temperaturas Ms y As 
aumentan y las temperaturas Mr y Ar no sufren 
variaciones significativas. El aumento en la temperatw-a 
Ms se debe a que los defectos y la mar1ensita 
estabilizada facilitan la transformación debido a que el 
almacenamiento de energía elástica favorece la 
aparición de mar1ensita en este caso ténnica. Sin 
embargo, los ciclos mecánicos producen un aumento de 
la As que significa la necesidad de aplicar una mayor 
temperatura para provocar la desaparición de las placas 
de martensita de origen ténnico. Este hecho puede 
interpretarse en ténninos de la interacción entre los 
defectos cristalinos producidos mecánicamente con la 
mar1ensita de origen ténnico, que obstruyen 
parcialmente la retransfonnación. 
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Figura 4. Evolución de las temperaturas de transformación. 

Los ciclos térmicos hacen aumentar la temperatura Ms 
de ambas aleaciones, más acusadamente a la aleación 
NiTi que a la NiTiCu, como puede apreciarse en la 
Figura 5. Las causas de esta variación no se pueden 
explicar claramente aunque parece estar relacionado con 
la mayor histéresis térmica que presenta la aleación NiTi 
respecto a la NiTiCu. Además, la mayor facilidad de 
producirse la transformación y la retransformación para 
la aleación NiTiCu hace que haya menos variación es 
decir menos fricción intema que podría afectar a las 
características de la transformación. Esta menor energía 
de fricción producida por la transformación y 



452 ANALES DE MECANICA DE LA FRACTURA Vol.15 (1998) 

retransformación se determinó mediante estudios 
calorimétricos, obteniéndose un valor de 2.1 KJ/mol 
para el NiTiCu y 6.0 KJ/mol para la aleación NiTi. 

Los tratamientos térmicos a los que se pueden someter 
estas aleaciones influyen en las temperaturas de 
transformación ya que pueden variar la composición 
química de fase austenita, debido a la precipitación de 
compuestos ( 4-5). La aparición de estos precipitados 
conlleva a una pérdida total o parcial de las propiedades 
de superelasticidad y del efecto memoria de forma. 

. ·· -
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.. .. . ·· 

COJ0000 O oO 

H:O >50 

NUmero de ciclos térm1cos 300°C 

' o 

200 

Figura 5. Variación de la temperatura M, con el ciclado 
térmico para los ciclos 300°C/20°C. 

Los alambres de 011odoncia se han sometido a procesos 
de esterilización a las temperaturas de 120, 500 y 600°C. 
Los resultados de dureza se pueden apreciar en las 
Figuras 6 a 8 para cada temperatura a los diferentes 
tiempos de tratamiento para cada aleación. A partir de 
los resultados mostrados se desprende que la 
temperatura de esterilización de 120°C tiene muy poca 
influencia en los valores de dureza de la aleación ya que 
pem1anecen constantes durante el tiempo de tratamiento. 
El ligero endurecimiento se produce por la aparición de 
películas de óxido en la superficie de la pieza pero no 
por la precipitación. Este hecho ha sido confinnado, 
mediante la observación en el microscopio electrónico 
de banido. 
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Figura 6. Curvas de endurecimiento para los tratamientos 
térmicos a 120°C. 

La influencia de la temperatura y el tiempo de 
tratamiento térmico es manifiesta sobre la dureza, 
cuando las muestras se someten a los tratamiento 
ténnicos a temperaturas de 500°C y 600°C. En la Figura 

9 se puede comprobar como existe una precipitación en 
los alambres de ortodoncia de Ni-Ti debido al aumento 
de dureza. Sin embargo, los alambres de ortodoncia que 
contienen Cu son pasivos, respecto al proceso de 
precipitación. 
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Figura 7. Curvas de endurecimiento para los tratamientos 
térmicos a 500°C. 
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Figura 8. Curvas de endurecimiento para los tratamientos 
ténnicos a 600°C. 

T. Saburi. T. Tatsumi y S. Nenno (5), encontraron que la 
temperatura M, a la cual la fase de austenita comienza a 
transfonnar a fase de martensita y el comportamiento 
mecánico de aleaciones de Ni-Ti ricas en níquel (>50. 7 
at% Ni) eran sensibles a los tratamientos térmicos de 
envejecimiento, mientras que aquellas aleaciones con 
contenidos menores de Níquel no eran sensibles 
prácticamente a los tratamientos térmicos de 
envejecimiento. Por tanto, la aleación Ni-Ti puede ser 
susceptible a los tratamientos térmicos prolongados de 
esterilización a altas temperaturas, ya que posee un valor 
de concentración en porcentaje atómico mayor de 50.7 
at% Ni. Sin embargo, la incorporación de cobre hace 
bajar la composición química de Níquel en el alambre 
de ortodoncia y por tanto no tendrá lugar el proceso de 
envejecimiento. Los precipitados que se han formado en 
los alambres Ni-Ti pueden ser disueltos, realizando un 
calentamiento a una temperatura de 900°C durante unos 
30 minutos. A esta temperatura, la fase estable es la 
austenita, de esta forma los precipitados son inestables y 
se disuelven en la matriz austenistica. Cuando la 
aleación se enfría de nuevo rápidamente vuelve a poseer 
las propiedades de memoria de forma y superelasticidad 
como en su inicio. 
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Figura 9. Precipitados en la microestructura del alambre 
deNiTi. 
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INFLUENCIA DE LA TEMPERATURA EN EL TAMAÑO DE FISURA CRITICA EN 
SISTEMAS DE TUBERIAS 

M. González-Posada, C. Aguilar, l. Gorrochategui y F. Gutiérrez-Solana 

Departamento de Ciencia e Ingeniería del Terreno y de los Materiales 
Universidad de Cantabria. E.T.S.I de Caminos, C y P. 

Av. de los Castros s/n, 39005, Santander. 

Resumen. Se ha estudiado el comportamiento en rotura de dos tramos de tubería de acero con diferente 
contenido en carbono. Para evaluar este comportamiento se postularon una serie de fisuras (axiales y 
circunferenciales) en el seno de los tubos. Anteriormente se había caracterizado la tenacidad a fractura de los 
materiales en las diferentes orientaciones de propagación de las fisuras mediante ensayos J cuasiéstaticos 
con probeta compacta. Los ensayos fueron realizados en dos condiciones diferentes, a 280 "C, la 
temperatura de operación de los tubos, y a temperatura ambiente. En todas las orientaciones ensayadas y en 
los dos materiales se constata un sensible descenso de la tenacidad a alta temperatura. Como consecuencia 
del estudio se establece la influencia de la temperatura sobre el cálculo de tamaño de fisura crítico en todas 
las situaciones analizadas. 

Abstract. A study has been pcrformed on the fracture behaviour of two steel pipes with different carbon 
contents. This behaviour was evaluated by addressing a series of through-wall cracks (both axial and 
circunferential) in the pipes. The fracture toughness of these materials had previously been characterized in 
different propagation orientations using quasistatic J test on compact specimens. The test were performed 
at the pipe working temperature, 280°C, and at room temperature. A considerable drop in the toughness of 
both materials was found at high temperatures for all the orientations tested. This study helps to establish 
the influence of temperature on the calculations of critica! crack size in all the analyzed situations. 

L INTRODUCCION 

El cálculo de las condiciones críticas, carga y tamaño de 
fisura, que determinan la rotura de una tubería son de 
gran importancia para el conocimiento exhaustivo de su 
comportamiento en rotura. Una variable que, a priori, 
puede tener influencia sobre este análisis es la 
temperatura. En este artículo se trata de establecer el 
efecto de este factor sobre el cálculo de fisura crítica. 

ambiente. Los materiales de los dos tubos cumplen la 
especificación ASTM 106 grado B [2] pero tienen 
diferente contenido en carbono se ha denominado tubo 1 
al de mayor (0.3 %C) y tubo 2 al de menor (0.18 %C). 

Para llevar a cabo este estudio, se analizaron dos tramos 
rectos de tubería de acero con diferente contenido en 
carbono. Los dos tubos son de características 
geométricas iguales y en ellos se postularon dos tipos 
de fisuras pasantes, circunferenciales y axiales. Para 
calcular las condiciones críticas con estos dos tipos de 
defectos se utilizó el método GE-EPRI [1], el cual es 
uno de los métodos simplificados de cálculo más 
utilizados para la evaluación de la integridad de 
componentes agrietados. 

2. CARACTERIZACION MECANICA 

A continuación se muestran resumidamente los 
resultados de la caracterización del material de ambos 
tubos, tanto a alta temperatura (280 "C) como a la de 

2.1. Características en tracción 

Se realizaron ensayos de tracción [3, 4, 5] a las dos 
temperaturas de estudio sobre probetas cilíndricas 
siguiendo dos direcciones en el seno del tubo que 
marcan la dirección de carga en el ensayo, 
circunferencial (C), tangente a la circunferencia y 
longitudinal (L), paralela al eje del tubo. En ambas 
direcciones se hallaron también los parámetros a y n 
que modelizan la curva de tracción en variables reales a 
través de un ajuste de Ramberg-Osgood que tiene la 
siguiente expresión ( 1 ): 

( l
n 

E a a 
-=-+a·-
E,. a.,. aY 

(1) 

Donde a,. es el límite elástico del material y t:,. es la 
deformaCión correspondiente (t:.,.=a,IE). En ambos 
materiales se ha tomado un módulo elástico de 208 
GPa. Los resultados se muestran en las Tablas 1 y 2. 
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Tabla 1 Características en tracción del tubo 1 

Temp. Orient. crY (MPa) Ey (x10"3) a n 

20°C L 321.7 1.5429 3.3625 4.2125 

e 321.7 1.5429 2.7363 4.4274 

280 oc L 277.7 1.3319 0.9619 4.8105 

e 272.9 1.3089 0.3827 5.7087 

Tabla 2 Características en tracción del tubo 2 

Temp. Orient. crY (MPa) Ey (x10"3) a n 

20 oc L 277.9 1.3327 3.3031 4.964 

e 274 1.3141 3.0892 4.9473 

280"C L 232.5 1.1149 1.7236 4.8879 

e 235.1 1.1276 1.9229 4.5207 

En Jos dos tubos y para las dos direcciones, C y L, las 
curvas de tracc10n tenían un aspecto similar, 
presentaban escalón de cedencia a 20 "C, y carecían de él 
a 280 "C. En la Figura 1 se muestra un ejemplo de este 
comportamiento para el tubo 1 en la dirección L. 
También se muestran las curvas correspondientes de 
Ramberg-Osgood, apreciándose el mal ajuste de ambas 
para valores cercanos al límite elástico. En concreto a 
alta temperatura el ajuste en esta zona es no 
conservador. 

Curvas de tracción. Orientación L. Tubo 1 
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Figura l. Características en tracción del tubo l. 
Dirección L 

2.2. Tenacidad 

Se hallaron mediante ensayos J cuasiestáticos sobre 
probeta compacta las curvas JR según la norma europea 
ESIS PI-92 [6] de ambos materiales según dos 
orientaciones de propagación: LC que corresponde a una 
probeta en la cual la propagación de fisura durante el 
ensayo se da en el mismo plano y dirección de avance 
de una fisura circunferencial pasante y CL que 
corresponde a la situación de propagación de la fisura 
axial pasante. Al igual que en los ensayos de tracción 
estos ensayos se hicieron a 20 y 280 "C. Los resultados 
[3, 4, 5] para el tubo 1 y 2 se muestran en la Tabla 3 
donde el crecimiento estable de fisura t.a está expresado 
en mm. 

Tabla 3 Curvas J R 

Tubo Temp. Orientación JR (kN/m) 

20"C LC 209.72*(ila)osoYs 

Tubo 1 CL 90.21 *(<la)0.4987 

280"C LC 122.41 *(Lla)OJRSl 

CL 55.09*(ila)oJtol 

20"C LC 309.39*(ila)05678 

Tubo2 CL 128 .16*(ila)0·4702 

280"C LC 173.42 *(ila)olotJ 

CL 72.76*(ila)o.27J4 

En Jos dos tubos y para igual orientación de ensayo la 
curva JR a alta temperatura es aproximadamente la mitad 
que la de temperatura ambiente. Este hecho se puede 
apreciar en la Figura 2, en la que se presentan las curvas 
JR del tubo l. 

Comparación de curvas JR. Tubo 1 
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--e-- Orient. LC 20"C 
600 - e- - Orient. LC 280'C 
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500 

E' .¡oo z 
"" ~"' 300 ...., 

200 

100 

- G- - Orient. CL 280'C 

o 2 4 

ila(mm) 

Figura 2. Curvas JR. Tubo 1 

6 

3. METODO DE ANALISIS DE FISURA 
CRITICA 

10 

El método GE-EPRI [ 1] se basa en comparar dos curvas 
en el diagrama de fuerza motriz de agrietamiento, por 
una parte la curva Jarr que depende de la geometría, 
estado de solicitación y de la curva tensión-deformación 
del material a través de un ajuste Ramberg-Osgood y 
que define unívocamente la situación tensional del 
componente en el fondo de fisura y por otra la curva JR 
del material. Si se toma la carga a la que se ve sometido 
el tubo como un parámetro se puede hallar el tamaño de 
fisura a que produce rotura haciendo cumplir las 
condiciones: 

(2) 

(3) 

En estas expresiones se toma como valor característico 
de la rotura el tamaño a0 de la fisura que es el re 
iniciación del proceso de desgarro dúctil estable. Si este 
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proceso se repite para diversos valores de la carga a la 
que se ve sometido el tubo se pueden hallar ábacos en 
los que se representan tamaño de fisura crítica frente a 
carga. 

En nuestro caso las fisuras analizadas fueron la 
circunferencial y la axial pasante según las soluciones 
de EPRI [7, 8] definidas en la Figura 3. 

FISURA CIRCUNFERENCIAL PASANTE 

~ - -~------3 P--·-· ~·-·-·-·-·-·-·-·-·-·-~ -·--P 

-----------------
FISURA AXIAL PASANTE 

--,r-,---,--r--,-
·-·-·-·-·--r::J;:J·-·-·-·-· 

_l __ i __ J __ J ___ L __ 

Figura 3. Geometría y sistema de cargas de las fisuras 
postuladas 

Los dos tubos tienen las mismas características 
geométricas, de las cuales, las tomadas para el estudio 
son: 

0 = 355 mm 
R = 162.5 mm 
t = 30 mm 

(Diámetro exterior) 
(Radio medio) 
(Espesor) 

4. RESULTADOS OBTENIDOS 

En la Figura 4 se muestran las curvas carga-tamaño re 
defecto crítico para la fisura circunferencial pasante, 
donde P es la carga axial que soporta el tubo y 8/n: el 
semiángulo abarcado de fisura adimensionalizado por ¡¡; 

(ver Figura 3). En esta Figura 4 se presentan los 
resultados de los tubos 1 y 2 a las dos temperaturas re 
estudio. 
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Figura 4. Tamaño crítico para la fisura circunferencial 
pasante. Tubos 1 y 2 

En la Figura 5 se muestran curvas semejantes a las re 
la Figura 4, pero en este caso para la fisura axial 
pasante donde la solicitación a la que se ven sometidos 
los tubos, es ahora una presión interior p, y el tamaño 
de fisura crítico viene dado por la semilongitud axial e 
de ésta (ver Figura 3). 
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Fisura axial pasante. Tubos 1 y 2 

so~c---------~--~==========~~ 

70 

60 

50 

--e-- Tubo 1. T=20"c 

... o ... Tubo l. T=280"C 

--E!- Tubo 2. T=20"C 

\l .. ·O .. · Tubo 2. T=280"C 

~ 40 

\ 
\ 

\ 

'\\1 0.. 

30 

20 

lO 

l!:i],, 
'• 
f::~l:e~m 

"''0···G ......... E) ... r;¡ ...... .. 

o 
o 50 100 150 200 250 300 350 

c(mm) 

Figura 5. Tamaño crítico para la fisura axial pasante. 
Tubos 1 y 2 

En las dos figuras se aprecia que el efecto del aumento 
de la temperatura tanto para el tubo 1 como el 2 va en 
dirección de la disminución del tamaño de fisura crítico 
para igual carga, sea cual sea la carga considerada. Este 
hecho parece lógico dado que en los dos tubos y en 
todas las orientaciones estudiadas las curvas JR de los 
materiales disminuyen aproximadamente a la mitad re 
las de ambiente cuando la temperatura de ensayo es 
280"C. 

Pero así como en la fisura axial pasante, Figura 5, el 
descenso de las curvas de condición crítica por efecto re 
la temperatura es similar en ambos tubos, no ocurre así 
en la fisura circunferencial (Figura 4), afectando más 
este descenso al tubo 2 que al l. 

5. ANALISIS Y DISCUSION DE LOS 
RESULTADOS OBTENIDOS 

5. l. Efecto de la temperatura sobre el análisis de fisura 
crítica efectuado según el método GE-EPRI 

A la hora de analizar la estabilidad o no de una fisura en 
un componente agrietado se ha de tener en cuenta que 
como parámetros representativos de la resistencia del 
material ante esa situación no basta con aportar la curva 
JR de tenacidad, si no que también hay que definir las 
característica en tracción del material. En el método GE
EPRI la característica en tracción del material se tiene 
en cuenta a través de la modelización de la curva re 
tracción según Ramberg-Osgood. Por lo tanto, la 
variable temperatura afecta al análisis de fisura crítica a 
través de las curvas de comportamiento de tenacidad y de 
tracción del material. 
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En el caso del tubo 1 con la fisura circunferencial las 
características resistentes del material a tomar son para 
tracción la dirección L y para tenacidad la orientación 
LC, Figuras 1 y 2 respectivamente. Como se aprecia en 
ambas figuras si la temperatura aumenta la curva cb 
tracción correspondiente es mayor que la de ambiente 
mientras que la de tenacidad disminuye. 

Para establecer el efecto de la tenacidad y la curva cb 
tracción sobre el análisis de fisura crítica se muestra la 
Figura 6, en la que se representan las curvas cb 
condición crítica reales según GE-EPRI a 20 y 280 oc 
para fisura circunferencial en el tubo 1, mientras que en 
las otras dos curvas representadas se han intercambiado 
las tenacidades y curvas de tracción entre las dos 
temperaturas. 

Fisura circunferencial pasante. Tubo 1 
14 
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Figura 6. Efecto de la tenacidad y la curva de tracción 
de un material sobre las curvas de condición crítica 

En esta figura, tomando como referencia la curva cb 
condición crítica a 20 "C, si se supone que el material 
mantiene su tenacidad (JR para 20 "C) y se mejora su 
característica en tracción (tracción para 280 "C) se 
obtiene la curva superior del gráfico estableciendo así la 
influencia ele la mejora de las características en tracción 
manteniendo invariable la tenacidad. Si por el contrario 
en el material para 20 "C, se mantiene la característica 
en tracción y se toma la tenacidad a alta temperatura se 
obtiene la curva inferior del gráfico apreciándose así el 
efecto ele la tenacidad. Igual análisis podría efectuarse 
con la curva ele fisura crítica a alta temperatura. 

De esta forma, se constata, que el gran descenso cb 
tenacidad del material a alta temperatura, se ve en parte 
amortiguado por la mejora de las características en 
tracción a 280 °C, y así tiene un menor efecto sobre la 
curva de fisura crítica a alta temperatura, haciéndola 
descender menos de lo que cabría esperar. Además se ha 
de tener en cuenta que por efecto de la temperatura las 
curvas JR descienden aproximadamente a la mitad, 
mientras que la diferencia en las curvas de tracción es 
menor del 10% para cualquier valor ele la tensión. Por 
lo tanto la temperatura tiene una influencia doble sobre 
el análisis, ya que por una parte afecta a la tenacidad del 
material y por otra a su curva de tracción, y estas dos 

variables pueden contraponerse al evaluar la estabilidad 
de componentes fisurados. 

5.2. Influencia del ajuste de Ramberg-Osgood 

El método GE-EPRI para evaluar la integral J•rr en el 
diagrama de fuerza motriz de agrietamento, utiliza una 
expresión con dos sumandos: 

(4) 

En la cual la primera 1,1 representa la solución lineal 
elástica para J, mientras que la segunda JP1 representa la 
solución para comportamiento totalmente plástico. Así 
la componente elástica y totalmente plástica se calculan 
por separado y se suman para obtener lapr Esta forma 
de evaluación de J"PP se ajusta bien a los resultados 
obtenidos por análisis elastoplástico por elementos 
finitos [9], Figura 7. 

]INTEGRAL 

APPLIED LOAD (P) 

Figura 7. Estimación de Jarr según GE-EPRI [9] 

La solución ele J ri para un tubo con una fisura 
circunferencial pasante sometido a carga axial segúq 
GE-EPRI [7] es: 

1 = a· CJ · E · R ·(re- e)· H (n R 1 t e)· (!_.)"+
1 

(5) 
pi _\' \' 1 ' ' p 

V 

Donde: 

a = Parámetro de ajuste de Ramberg-Osgood 
CJ, = Límite elástico del material 
E, =Deformación (E.,.=CJ/E) 
R = Radio medio del tubo 
e = Semiángulo de fisura 
H1 = Función adimensional dependiente de n, R/t y e 
n = Exponente de endurecimiento en Ramberg-Osgood 
P = Carga axial 
P,. = Carga de colapso plástico de la sección fisurada 

Como se puede apreciar esta solución asume que el 
material tiene un comportamiento en tracción de tipo 
Ramberg-Osgood, a través de los parámetros de ajuste 
a y n. Muchos materiales, sin embargo tienen un 
comportamiento que se desvía de este modelo y esto 
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puede significar errores apreciables. Por ello Ainsworth 
[10] modificó las relaciones de GE-EPRI para referir la 
solución totalmente plástica más estrechamente al 
comportamiento en tracción de un material real. Así 
definió la tensión de referencia como: 

(Jref = (!_) '(Jy 

P, 
(6) 

Derivada de esta tensión de referencia, definió también 
la deformación de referencia e,.1 como la deformación 
existente cuando un material es cargado uniaxialmente 
con una tensión igual a la de referencia. Si se sustituye 
esta última relación (6) en la expresión (5) y 
considerando la ecuación (1) se obtiene una nueva 
expresión para JP1: 

( ) 
( 

<J,.¡ . e") 1 =<J ·R· n-e ·H ·e ---· pi ,_¡ 1 ref (J 
y 

(7) 

Esta expresión es mucho más precisa que (5) ya que se 
ajusta mejor a comportamientos en tracción de 
materiales diversos [9]. 

En la Figura 1 se mostraron las curvas de tracción del 
tubo 1 en la orientación L (característica en tracción del 
material para la fisura circunferencial pasante) y sus 
correspondientes ajustes por Ramberg-Osgood. Se 
puede apreciar la poca confom1idad en la zona por 
debajo del límite elástico a ambas temperaturas de las 
dos curvas de ajuste respecto de las reales. Evaluando 
J"I'P para fisura circunferencial pasante a temperatura 
ambiente considerando por una parte la curva real de 
tracción por medio de (7) y por otra un comportamiento 
de Ramberg-Osgood por medio de (5), se obtiene el 
diagrama de la Figura 8, en el que se aprecia el 
conservadurismo de la solución original de GE-EPRI en 
la zona anterior a la de de transición de comportamiento 
elástico a plástico. 
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Figura 8. Comparación de Japp· Fisura circunferencial 
pasante a temperatura ambiente. Tubo 1 

Si se considera ahora la curva de tracción y su 
correspondiente ajuste por Ramberg-Osgood a alta 
temperatura de la Figura 1, dado que el ajuste es no 
conservador en la zona de transición elasto-plástica 
produce el resultado de la Figura 9 para iguales 
condiciones que las anteriores. En esta misma figura si 
se tomasen valores mayores de la carga axial, la 
diferencia entre curvas Japp obtenidas por los métodos de 
la tensión de referencia y GE-EPRI se incrementarían 
produciendo tamaños de fisura críticos cada vez más 
diferentes cuando se comparan con igual curva JR. 

400 

350 

300 

~ 
250 

200 
~ 

150 

100 

50 

o 

Fisura circunferencial pasante.Tubo 1 
Alta temperatura 

-e-- J -EPRI 
•rr 

-a---J -cr 
app n..f 

--JR 

160 180 200 220 240 
c(mm) 

260 

Figura 9. Comparación de Jaw Fisura circunferencial 
pasante a alta temperatura. Tubo 1 

Los efectos de las situaciones mostradas en las Figuras 
8 y 9 sobre los ábacos de fisura crítica para la fisura 
circunferencial pasante se muestran en la Figura 1 O en 
la que se ve que la curva de fisura crítica obtenida por el 
método de la tensión de referencia a 280 "C es más 
conservadora, y precisa, que la estimada por el método 
EPRI. En cambio a temperatura ambiente la diferencia 
es prácticamente inapreciable entre las curvas de 
condición crítica de los dos métodos. 
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Figura 1 O, Comparación entre métodos. Fisura 
circunferencial. Tubo 1 
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En esta figura se pone de manifiesto que, en ciertos 
casos el método EPRI puede proporcionar estimaciones 
erróneas en los ábacos de fisura crítica por el efecto del 
mal ajuste de la curva de tracción por la modelización de 
Ramberg-Osgood. 

Por otra parte tomando las curvas obtenidas por el 
método de la tensión de referencia, se constatan las 
tendencias referidas en los puntos anteriores, si bien 
algo ampliadas, descenso de la curva de condición crítica 
a 280 oc por el decrecimiento de JR a esta temperatura 
aunque amortiguado por la mejor característica en 
tracción del material. 

6. CONCLUSIONES 

Las conclusiones del análisis de tamaño de fisura crítica 
para los dos tubos estudiados pueden resumirse en las 
siguientes. 

• Los dos componentes tanto para la fisura axial 
como circunferencial pasante disminuyen su 
capacidad resistente a alta temperatura, admitiendo 
fisuras críticas menores para igual nivel re 
solicitación que a temperatura ambiente. 

• El efecto del aumento de temperatura se traduce para 
el material del tubo 1 en una disminución de su 
tenacidad, pero en un aumento de sus características 
en tracción. Estos hechos contrapuestos hacen que el 
tubo a 280 "C tenga un comportamiento mejor del 
esperado si sólo se tiene en cuenta el decremento re 
tenacidad. Además ha de tenerse en cuenta que 
mientras la curva de tracción a alta temperatura 
aumenta menos del 10% frente a la de ambiente, la 
tenacidad disminuye a la mitad. Lo cual hace pensar 
que la variación de las características del material en 
tracción por efecto de la temperatura tiene un mayor 
peso en el análisis de fisura crítica que la variación 
en tenacidad, en el rango en el que se encuentra este 
análisis, en el que no hay cambios de mecanismos 
de rotura. 

• El ajuste de la curva de tracción por un modelo re 
Ramberg-Osgood puede derivar en errores 
apreciables, incluso no conservadores, al aplicar el 
método GE-EPRI para el cálculo de las condiciones 
críticas en un componente agrietado. Por ello para 
materiales que su curva de tracción no se ajusta a 
esta ley es recomendable utilizar métodos 
alternativos. 
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COMPORTAMIENTO FRENTE AL DESGASTE DE MATERIALES 

COMPUESTOS DE MATRIZ DE ALUMINIO 

A. Martín, J. Rodríguez y J. LLorca 

Departamento de Ciencia de Materiales. ETSI Caminos Canales y Puertos 
Universidad Politécnica de Madrid. Ciudad Universitaria s/n. 28040 Madrid 

Resumen. Los materiales compuestos de matriz metálica y en especial los de matriz de aluminio han 
sido estudiados con gran interés durante los últimos años debido a que sus propiedades mecánicas son 
notablemente superiores a las de las aleaciones sin reforzar. La resistencia al desgaste no es una excepción 
y la presencia de partículas de refuerzo garantiza unas velocidades de desgaste claramente inferiores. El 
objetivo de este trabajo consiste en estudiar la influencia de la temperatura en el comportamiento frente al 
desgaste de aleaciones de aluminio 2014 y 6061 reforzadas con partículas de alúmina. Para ello se han 
realizado ensayos de tribología sobre probetas planas, utilizando un contracuerpo esférico en una máquina 
con movimiento oscilatorio a distintas temperaturas dentro del intervalo 20-200 oc. Un análisis detallado 
de las probetas ensayadas mediante técnicas de microscopía electrónica de barrido ha permitido identificar 
los mecanismos físicos asociados al desgaste. Los resultados de los ensayos, por otra parte, han sido 
utilizados para determinar la resistencia al desgaste y su variación con la temperatura, los coeficientes de 
rozamiento y la relación entre la resistencia al desgaste y las propiedades mecánicas del material 
compuesto. 

Abstract. Particulate-reinforced Al-based composites havc been widely studied during the last years due 
to thcir enhaced properties as compared with the unreinforced monolíthic alloys. Wear resistance is notan 
excepcion and the presence of reinforcement particles ensures lower wear rates. The objective of this work 
is focused on the influence of the temperature on the tribological behaviour of two aluminium alloys, 
2014 and 6061, reinforced with aluminium oxide particles. To this end, wear tests were carried out in an 
oscillating friction machine with tempered steel spheres as counterbodies in the temperature range 20 to 
200 oc. A detailed analysis of the worn specimens by means of scanning electron microscopy has 
clarified the physical mechanism of wear in these materials. Thc tests results have been also used to 
determine wear resistancc and friction coefficient versus temperature and the relationship between the 
macroscopic mechanical properties and the wear behaviour. 

l. INTRODUCCIÓN proporcional a la distancia de deslizamiento y a la carga 
normal a la superficie de contacto, e inversamente 
proporcional a la dureza del material. La resistencia al desgaste de un material está asociada a 

la facilidad o dificultad con la que pueden eliminarse 
partículas de su superficie. El proceso de desgaste está, 
por tanto, determinado por la formación de estas 
partículas en la región del material situada 
inmediatamente por debajo de la superficie de contacto. 
Las propiedades mecánicas de cada material y las 
variables concretas de cada problema, como la carga 
aplicada, la temperatura, la velocidad relativa o la 
geometría de los cuerpos en contacto, condicionan el 
mecanismo de desgaste. 

El desgaste en la mayoría de las aleaciones metálicas 
está controlado por procesos de deformación plástica que 
aproximadamente responden al modelo clásico de 
Archard, según el cual, cuando dos cuerpos deslizan uno 
sobre otro, el volumen desgastado es directamente 

Los materiales compuestos de matriz metálica reforzados 
con partículas se han desarrollado y estudiado en las 
últimas décadas con la intención de mejorar las 
propiedades de las aleaciones originales que constituyen 
la fase matriz. En relación al comportamiento frente al 
desgaste, los materiales compuestos pueden clasificarse 
en dos grupos en función del tipo de partícula utilizada. 
El primer tipo corresponde a las partículas duras como 
las de alúmina o carburo de silicio que se añaden para 
aumentar la dureza del material y reducir así, de acuerdo 
con la teoría de Archard, su desgaste [ 1]. El segundo 
opta por añadir partículas blandas como el grafito que 
tienen el propósito de servir de lubricantes sólidos [2]. 
Los resultados principales se resumen en el artículo de 
revisión de Rohatgi et al [3]. Una de las ventajas de los 
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materiales compuestos reforzados con partículas duras 
reside en su capacidad para mantener en mayor grado sus 
propiedades a medida que aumenta la temperatura. 
Existen ya publicaciones donde se pone de manifiesto 
cómo la adición de partículas cerámicas en aleaciones 
metálicas, fundamentalmente aluminio, mejora la 
resistencia al desgaste a temperaturas elevadas [ 4 a 6]. 
Desafortunadamente, no se conocen en detalle los 
mecanismos físicos asociados al desgaste debido en parte 
a la complejidad que presenta el proceso afectado por 
variables propias del tipo de ensayo y por las 
características microestructurales del material. 

En este trabajo se estudia la influencia de la temperatura 
en la resistencia al desgaste de dos materiales 
compuestos de matriz de aluminio reforzada con 
partículas cerámicas sometidos al tratamiento térmico 
apropiado para alcanzar la máxima dureza. Se han 
realizado ensayos sobre probetas planas con 
contracuerpo esférico a distintas temperaturas y se ha 
llevado a cabo un análisis microscópico de las probetas 
desgastadas para identificar los mecanismos de desgaste 
del material. 

2. MATERIALES. 

Los materiales compuestos utilizados en esta 
investigación han sido la aleación Al 2014 reforzada al 
14,4% en volumen con partículas de Al20 3 y la aleación 
Al 6061 reforzada al 14,9% en volumen con partículas 
de Al 20 3 . Estos materiales fueron suministrados por 
Duralcan (Estados Unidos) en fom1a de barras extruidas 
de 50 mm de diámetro. Ambos materiales fueron 
recibidos en la condición T6. Para el material basado en 
la aleación Al 2014, esta condición se obtiene tratando 
el material a 502oC durante dos horas, templándolo en 
agua y realizando un madurado artificial durante 16 horas 
a 160oC. El tratamiento para el material compuesto 
basado en la aleación Al 6061 es análogo, con una 
temperatura de solubilización de 560°C. 

La composición química de la fase matriz en ambos 
compuestos está dada en la tabla l. 

Tabla l. Composición química de las matrices 
(%peso y aluminio el resto). 

Matriz Si Cu Mg Fe Cr Zn Ti 

2014 0,76 4.70 0,47 0,06 0,01 0,06 0,03 

6061 0.62 0,24 0,94 0,07 0,1 o 0,02 0,01 

Mn 
0,78 

0,04 

Las partículas de Al20 3 que refuerzan las aleaciones Al 
2014 y Al 6061 están orientadas en la dirección 
longitudinal, paralela al eje de extrusión. En la matriz de 
Al 2014 aparecen inclusiones de forma irregular y 
tamaño medio del orden de 1 ¡.Lm constituidas por Al, 
Cu y Mn según el microanálisis EDX [7]. Por otra 
parte la maduración artificial produjo la aparición de 
precipitados A1 2Cu. Los estudios de microscopía 
electrónica de transmisión realizados por Mingler y 
Karnthaler [8] en el material compuesto Al 6061, 

indican que existen inclusiones dispersas en la matriz de 
tamaño muy inferior a 1 ¡.Lm y forma redonda, 
constituidas por Mn y Cr. En la condición T6, según 
los mismos autores, aparecen precipitados coherentes y 
semicoherentes de Mg2Si. 

Las características geométricas de las partículas de 
refuerzo aparecen en la tabla II ; área (A), dimensión 
mayor (Dmax), dimensión menor (Dmin) y factor de 
forma (Dmin/Dmáx) [7]. 

Tabla 2. Características geométricas de las partículas 
de refuerzo. 

Matriz A Dmax Dmin Factor de 
(!1m2) (¡.Lm) (¡.Lm) forma 

2014 140 21 ,3±6,9 8,3±3,4 0,41±0,17 

6061 144 19,3±5,7 9,6±3,2 0,51±0,19 

3. TÉCNICAS EXPERIMENTALES. 

Para determinar las propiedades tribológicas más 
características de estos materiales, se ha utilizado una 
máquina de fricción alternativa Cameron Plint modelo 
TE-77. Los ensayos se han realizado empleando una 
fuerza normal de 25N, sin lubricación ni retirada de 
productos de fricción y a una frecuencia de 3 Hz con un 
recorrido de la excéntrica de 15 mm y tiempo de ensayo 
de cinco horas. Se trabajó a temperaturas entre 20oC y 
200°C y humedad relativa de 55± 5%. El contracuerpo 
utilizado es una esfera de acero de rodamiento DIN -
5401 de 6 mm de diámetro, de densidad 7707 Kg/m3, 

templada y sujeta con una mordaza que impide su 
rodadura. 

Las distintas muestras de material compuesto fueron 
mecanizadas de forma prismática con caras 
planoparalelas de 26mm x 18mm x 5mm con una 
refrigeración adecuada para no alterar la microestructura. 
El peso de las muestras y de los contracuerpos se 
determinó antes y después del ensayo, en una balanza 
electrónica con una resolución de± O, 1 mg. 

Una vez realizados los ensayos, las muestras fueron 
cortadas en la dirección del desgaste y embutidas en 
resina para su estudio microscópico. Las muestras 
embutidas se desbastaron con lijas de 220 y 500, y a 
continuación se pulieron con pasta de diamante de 9¡.Lm, 
3¡.Lm y 1¡.Lm y finalmente con MgO. Las muestras 
pulidas fueron limpiadas primero en agua destilada y 
después con metil-etil-cetona en un baño de ultrasonidos 
durante unos minutos para finalmente ser secadas con un 
chorro de aire caliente. A continuación se estudiaron 
utilizando un microscópio electrónico de barrido JEOL
JSM 6300. 

Las medidas de microdureza fueron realizadas a través del 
espesor de la muestra cortada y se estudiaron los 
cambios de dureza que experimenta la matriz, a medida 
que nos alejamos de la superficie desgastada. 
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4. RESULTADOS Y DISCUSIÓN. 

Los ensayos de desgaste se realizaron a 20, 50 , 100, 
150 y 200 °C, siempre con la misma configuración 
bola-plano y las mismas variables de ensayo a 
excepción de la temperatura global de la muestra. En 
este tipo de ensayos la parte de la probeta más 
importante es la cercana a la superficie de contacto. 
Como consecuencia del calentamiento por rozamiento 
esta zona superficial se encontrará a mayor temperatura 
que el resto de la probeta. Cowan y Winer [9] recogen 
las expresiones más comunes para estimar el aumento 
de temperatura en la superficie de contacto, suponiendo 
que el flujo de calor se divide por igual entre la probeta 
y el contracuerpo. Esta hipótesis se acerca a la realidad 
cuando la velocidad de deslizamiento es pequeña, como 
sucede en los ensayos presentados. Así, el aumento de 
temperatura en la superficie, ~T. se ha calculado como: 

donde f1 es el coeficiente de rozamiento, F la fuerza 
normal, v la velocidad de deslizamiento y ay y k, el 
límite elástico y la conductividad tém1ica del material. 

El resultado de representar el valor del coeficiente de 
rozamiento (calculado como el cociente entre la fuerza 
tangencial medida y la fuerza normal aplicada) frente a la 
temperatura se recoge en la figura 1 para los dos 
materiales compuestos estudiados. 
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Figura l. Coeficiente de rozamiento frente a la 
temperatura. 

Como puede observarse en ambos materiales se produce 
un aumento sustancial del coeficiente de rozamiento con 
la temperatura, no apreciándose grandes diferencias entre 
los valores determinados en ambos materiales. 

Las figuras 2 y 3 muestran la variación con la 
temperatura del desgaste específico, w , definido como el 
volumen de material desgastado por unidad de carga 
normal y unidad de distancia recorrida. En las mismas 
gráficas se ha incluido la variación con la temperatura 
del límite elástico del material. Si los materiales 
ensayados respondieran a un modelo sencillo de desgaste 
como el propuesto por Archard, la relación entre el 
desgaste específico y el límite elástico del material 
debería responder a la ecuación simple w=Kicry. donde K 
es una constante de cada sistema tribológico. Aunque 
como puede comprobarse en las figuras 2 y 3 existe una 
relación cualitativa clara entre el desgaste y la pérdida de 
propiedades del material, esta relación no puede, sin 
embargo, cuantificarse de acuerdo a una expresión del 
tipo Archard. 

Las figuras 2 y 3 permiten extraer una conclusión clara: 
a partir de una determinada temperatura, el volumen de 
material desgastado aumenta espectacularmente. Puede 
sugerirse la idea de una temperatura de transición entre 
un desgaste suave y un degaste severo del material, 
entendiendo por tales simplemente un cambio en el 
orden de magnitud del valor del desgaste obtenido. Esta 
diferencia tan marcada en el comportamiento frente a la 
temperatura debe manifestarse también a escala 
microscópica. 

Al 2014 T6 + 14,4% Alúmina 
30 550 

----e- \1, -cry 

::: 25 500 r 
3' 

OM ;::¡: 

~'o 20 
C1) 

450 

·o >< 
C1) 

¡¡;: 
Ql 

~. c.~ 

::l z 15 400 o 
.? 

Ql .€ 
Q iií "'e 10 350 '< ca ~ 
~ Cl 

m 
Ql "' e 5 300 .e. 

o 250 
o 50 lOO !50 200 250 

Temperatura (ºC) 

Figura 2. Desgaste específico frente a la temperatura 
para el material Al 2014 T6 + 14,4% vol. de Al203 
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Figura 3. Desgaste específico frente a la temperatura 
para el material Al 6061 T6 + 14,9% vol. de Al203. 

Con el objetivo de identificar los mecanismos físicos 
asociados al desgaste, se abordó el estudio microscópico 
de las probetas ensayadas. La figura 4 muestra 
fotografías tomadas en un microscopio electrónico de 
barrido, donde aparece una sección perpendicular a la 
superficie de desgaste de probetas de Al 2014 + 14,4% 
Al203 ensayadas a 20, 150 y 200°C. En las imágenes 
se hace evidente la existencia de una franja de material 
dañado por debajo de la superficie de desgaste. Dentro de 
los límites de esta zona se aprecia una gran mayoría de 
partículas pulverizadas que, sin embargo, aparecen 
intactas por debajo de la zona dañada. En el límite de la 
zona de partículas rotas es donde se forman 
mayoritariamente los microhuecos y microgrietas que 
dan lugar a la posterior rotura del material. 

La figura 5 esquematiza el mecanismo de desgaste. 
Cuando sobre la superficie del material se aplica una 
carga suficiente, la fase matriz se deforma plásticamente 
imponiendo una deformación sobre las partículas que 
puede ser la causa de su rotura. A medida que aumenta la 
temperatura la deformación de la fase matriz va siendo 
cada vez mayor por la degradación de sus propiedades. 
Hasta un valor determinado la mayoría de las partículas 
del refuerzo permanecen intactas y mantienen una 
resistencia al desgaste elevada. A medida que la 
temperatura aumenta, se va formando una franja de 
partículas machacadas que no pueden soportar la 
deformación impuesta por la carga en el contacto. En el 
límite de la zona dañada se nuclean microhuecos que 
paulatinamente van creciendo hasta formar grietas que 
terminan por alcanzar la superficie, desprendiéndose 
grandes zonas de material que dan lugar a un aumento 
considerable del desgaste específico. 

1 

1 

Como puede apreciarse claramente en las fotografías de 
la figura 4, la profundidad de la zona de partículas rotas 
aumenta con la temperatura del ensayo. Aunque es 
díficil de cuantificar, pueden realizarse en el microscopio 
algunas medidas de la profundidad de esta zona en 
función de la temperatura. El resultado de este proceso 
queda plasmado en la figura 6, donde se representan el 
desgaste específico y la profundidad de la zona dañada 
frente a la temperatura. Es evidente que ambas 
magnitudes están íntimamente relacionadas, por no decir 
que son medidas del mismo fenómeno. 

Además de las medidas de la profundidad de la zona 
dañada se han realizado medidas de microdureza Vickers a 
lo largo de la dirección perpendicular a la superficie de 
desgaste. Los datos más representativos se resumen en 
la tabla 3. 

Tabla 3. Medidas de microdureza Vickers. 

T=200°C T=200°C T = 20 oc 
Zona dañada Zona (*) 

intacta 
2014 196 81 132 
6061 231 78 129 

(*) La zona de partículas rotas es demasiado pequeña a 
esta temperatura para poder medir en ella la dureza. 

La tabla 3 corrobora la idea de que la zona dañada se ha 
deformado plásticamente en mayor grado que la zona no 
dañada. 

Aunque el estudio microscópico se ha centrado en el 
material Al 2014 T6 + 14,4 % Vol. alúmina, los 
resultados obtenidos con el material Al 6061 T6 + 14,9 
% Vol. alúmina indican un comportamiento similar, al 
igual que otros materiales compuestos de matriz 
metálica reforzados con partículas cerámicas previamente 
estudiados [4 a 6]. Da la sensación, por tanto, de que 
existe un mecanismo de desgaste característico de los 
materiales compuestos de matriz metálica reforzada con 
partículas cerámicas. 
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a) 

b) 

e) 

Figura 4. 
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Fotografías de una sección perpendicular a la superficie de desgaste de probetas ensayadas a diferentes 
temperaturas: a) 20 oc, b) 150 oc y e) 200 °C. 
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Figura 6. Desgaste específico y profundidad de la zona 
dañada en función de la temperatura. 

S. CONCLUSIONES 

En este trabajo se ha estudiado la influencia de la 
temperatura en la resistencia al desgaste de materiales 
compuestos de matriz de aluminio, llegándose a las 
siguientes conclusiones: 

- El desgaste específico del material se mantiene 
aproximadamente constante hasta un valor de la 
temperatura que puede considerarse la frontera entre un 
régimen de desgaste suave y un régimen de desgaste 
severo. Esta transición se ha observado manteniendo 
constantes el resto de las variables del sistema. 

- El mecanismo de desgaste parece estar asociado a un 
proceso de deformación plástica de la matriz con rotura 
de las partículas que constituyen el refuerzo, en una zona 
cuya profundidad es función de la temperatura y puede 
relacionarse directamente con los valores del desgaste 
específico. 
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"ESTUDIO DE LAS CAUSAS DE FALLO EN LAS VÁLVULAS DE LOS INYECTORES DE 
UN MOTOR DIESEL" 

Porto, E.*; Iglesias, F.*; Iglesias, R.*; 
Merino, P. **;Pena, G.**; Collazo, A.**; Pérez, C.* 

* Asociación de Investigación Metalúrgica del Noroeste (AIMEN). Vigo. 
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Resumen: La cavitación es un fenómeno hidrodinámico que origina fallos de gran importancia, por lo 
que ha de ser tenida en cuenta en el diseño y selección de materiales para la construcción de piezas en 
aplicaciones en las que exista desplazamiento relativo de la superficie metálica y el fluido. En este 
trabajo se presentan los resultados del estudio realizado para determinar las causas del deterioro y 
rotura de los vástagos de una serie de válvulas pertenecientes a las bombas de inyección de alta 
presión de diferentes motores diesel, elaborados en un acero DlN 100Cr6 (UNE 36027), templado y 
revenido. El fallo de estos componentes fue debido a la conjunción de un fenómeno de cavitación 
originado por el combustible y el progresivo crecimiento por fatiga de micro grietas que se originan en 
el fondo de las picaduras de cavitación, como consecuencia del golpeteo cíclico de los vástagos contra 
la superficie de los discos de asiento. 

Abstract: Cavitation is a hydrodynamic phenomenon that causes seríous failures, and must therefore 
be taken into account in designing and selecting materials for the construction of parts in applications 
where there is a relative displacement of the metals surface and the fluid. This paper presents the 
results of a study undertaken to determine the causes of deterioration and fracture in the rods of a 
series of valves belonging to high-pressure injection pumps from different diesel fuel combustion 
engines, made of quenched and tempered DlN 100Cr6 (UNE 36027). The failure in these components 
was due to the conjunction of a cavitation phenomenon caused by the fuel and the progressive growth 
through fatigue of microcraks which nucleate in the cavitation pits which are the consequence of the 
continuous hitting of the rods against the surface of the valve disk. 

l. INTRODUCCIÓN 

En este trabajo se analizan las causas que originaron el 
fallo de una serie de válvulas de retención 
pertenecientes a las bombas de inyección de alta 
presión de diferentes motores diesel de fuel. En ellas 
se observan distintos grados de deterioro superficial, 
que condujeron, en algunos casos, a la rotura del 
cuerpo de la válvula, con pérdida de la cabeza de la 
misma. 

Las válvulas están constituidas por un vástago (figura 
1) y un disco de asiento. El combustible penetra en 
ellas, a través de las canalizaciones formadas por el 
orificio cilíndrico del disco y las paredes prismáticas 
del vástago, a una temperatura comprendida entre 
125°C y 135°C. En el régimen habitual de 
funcionamiento, el vástago se desplaza axialmente con 
una frecuencia de 300 rpm, pudiendo estar sometido a 
picos de presión del orden de 1000-111 O bares. 

En aquellos motores en los que el fallo se producía a 
tiempos más cortos, se detectó la presencia de agua en 
el combustible. 

Fig. l. Aspecto general de un vástago (4,3x). A: 
superficie de asiento. B: meseta de 
encuentro. C: cuello. D: cuerpo. 
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2. MATERIALES 

El vástago está realizado en un acero según DIN 
100Cr6 (F 1310 según UNE 3627), templado y 
revenido. El examen metalográfico revela una 
microestructura homogénea, constituida por finos 
glóbulos de carburos dispersos en una matriz de 
martensita revenida. 

El valor medio de la dureza determinada para estas 
piezas es de 60,7 HRC (incertidumbre para k=2: 
±1,9%). 

Los discos de asiento han sido construidos en un acero 
para cementación F 1516 según UNE 3 6013, 
presentando una estructura típica de una pieza 
cementada, templada y revenida. El núcleo está 
constituido por bainita y martensita revenida, y la zona 
cementada exclusivamente por martensita revenida, 
dispuesta en una capa homogénea a lo largo de todo el 
perímetro de la pieza. 

Fig. 2. Detalle de la fig.l (18x). Grieta situada en 
una de las zonas deterioradas de la meseta 

3. DESARROLLO DEL ESTUDIO 

a) Examen macro gráfico. 
Se estudió una serie de cinco válvulas. En todas ellas 
el fallo se localiza en los vástagos, fundamentalmente, 
en la zona intermedia de su superficie de asiento 
extendiéndose, en algunas de ellas, hacia el cuello. En 
esta sección puede apreciarse una banda bien definida 
formada por material erosionado y múltiples 
picaduras, en la dirección en que circula el fuel. 

Uno de los vástagos estudiados presenta, además, una 
grieta (figura 2) que recorre aproximadan1ente la mitad 
del perímetro del cuello. La superficie de fractura 
generada (observada tras realizar un corte longitudinal 
de la pieza) presenta un aspecto suave y mate con 
manchas circulares que penetran hacia su interior. 

b) Estudio de las superficies deterioradas 
Se realizó una exploración mediante Microscopía 
Electrónica de Barrido en las diferentes zonas dañadas 
de los vástagos, así como en las superficies de asiento 
de los discos. 

Fig.3. Deterioro de la superficie de asiento, meseta y 
cuello. (SEM, 40x). l. Superficie de corte 
normal al eje longitudinal del vástago. 2. Cuello. 
3. Meseta. 4, 5 y 6. Superficie de asiento 

En la micrografia de la figura 3 se muestra una parte 
de la zona dañada de uno de los vástagos. En ella 
puede apreciarse claramente la superficie erosionada y 
picada de la meseta (3), la menos dañada del cuello (2) 
y la trinchera que se abre en el ángulo de encuentro 
entre ambas. 

En las superficies de asiento se diferencian tres bandas 
con diferentes grados de deterioro: siguiendo el 
sentido de la circulación del combustible, encontramos 
una primera zona (indicada como zona 4 en la figura), 
que aparece ligeramente degradada. A medida que 
avanzamos, los efectos de la erosión son cada vez más 
severos, las picaduras se hacen de mayor tamaño y 
aparecen numerosas cavidades que penetran en el 
material (zona 5). En la tercera de las bandas (zona 6) 
el daño es considerablemente menor, apreciándose una 
serie de picaduras dispersas en una observación a 
mayores aumentos. 

En el límite de las zonas 5 y 6 aparecen picaduras de 
mayor tamaño que se prolongan en' esta última a través 
de unos surcos, erosionados en la dirección del flujo 
del combustible y pequeñas zonas deformadas 
plásticamente (figura 4). En algunas de estas picaduras 
llegan a distinguirse con claridad las marcas 
concoidales características de un fenómeno de fatiga 
(figura 5). 
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la que está situada en el vértice nacen dos fisuras de 
progresión rectilínea y sin ramificaciones. 

\ 
\ 

Fig.7. Preparación metalográfica del vástago de la 
figura 6. lOOx, sin ataque. Picadura en la zona 
más deteriorada de la superficie de asiento. 

4. ANÁLISIS 

Los exámenes superficiales muestran microcráteres 
con levantamiento de material en los bordes que, 
eventualmente, llega a desprenderse. Esta morfología 
resulta característica de un proceso de cavitación en 
materiales metálicos duros [1]. 

El fenómeno de cavitación se origina por la formación 
de burbujas de vapor en el interior del combustible que 
colapsan cuando encuentran una zona de alta presión, 
causando el dañado de la superficie. El deterioro es 
debido al impacto de las partículas del microchorro 
líquido que se origina, que pueden alcanzar 
velocidades comprendidas entre 100 y 500 mis [2] así 
como presiones de implosión del orden de 60 a 1500 
Nmm"2 [3]. Los dimínutos pozos que se forman por 
deformación plástica, crecen por coalescencia y por 
repetición continuada de este proceso. 

Los principales factores que influyen en el dañado por 
cavitación son [4]: 

- La dureza, ya que, a igualdad de otros factores, el 
material será más resistente cuanto más elevada sea 
ésta. Los aceros empleados en la elaboración de las 
dos piezas de las válvulas poseen una dureza 
elevada, especialmente el utilizado para los vástagos, 
por lo que pueden considerarse adecuados para 

resistir este fenómeno. Tanto su elevada dureza 
como la existencia de una estructura metalúrgica 
constituida por una matriz de martensita revenida 
pueden considerarse, asimismo, favorables en cuanto 
a su comportamiento a fatiga. 

Fig.8. Preparación metalográfica del vástago de la 
figura 6. 1 OOx, ni tal 1%. Hendiduras y grietas 
en el ángulo de acuerdo entre la meseta y el 
cuello. 

- La tensión de vapor de equilibrio entre la fase líquida 
y la fase gaseosa y la presencia de burbujas de vapor. 
Las características del combustible empleado en 
estos motores, composición y temperatura, permiten 
la formación de pequeñas burbujas en las 
condiciones a las que se somete al atravesar la 
válvula. El ocasional arrastre de agua en la captación 
del fuel agravaría notablemente el proceso, por 
formación de burbujas de vapor de agua. 

- Los factores que induzcan variaciones locales de 
presión en el líquido, como son los cambios de 
sección, vibraciones, obstáculos, etc. 

- La velocidad relativa de la corriente respecto de la 
superficie es fundamental, ya que, a igualdad de 
otros factores, el daño resultante es proporcional a la 
sexta potencia de la velocidad del fluido. 

5. CONCLUSIONES 

El deterioro superficial de los vástagos y discos de 
asiento de estas válvulas comienza por un proceso de 
cavitación, inducida por el descenso de presión que 
tiene lugar por estrechamiento de la canalización del 
combustible y las turbulencias originadas en la zona 
del cuello, entre las desembocaduras de los cuatro 
canales de entrada del fuel a la válvula. 
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Fig. 4. Picaduras amplias en la zona de asiento del 
vástago. Señales de deformación plástica y 
erosión. (SEM, 200x). 

La superficie de asiento de los discos de las válvulas 
muestra un deterioro similar a la de los vástagos, si 
bien de mucha menor intensidad. 

Fig.5. Detalle de una de las picaduras de la figura 
anterior con marcas concoidales de fatiga. 

b) Estudio metalográfico 
Se realizaron varias preparaciones metalográficas de 
cortes longitudinales-radiales de vástagos y discos. 

En la figura 6 se muestra un montaje fotográfico 
realizado a partir de dichas preparaciones. Para ello se 
han seleccionado, de entre las piezas estudiadas, el 

vástago más deteriorado y el disco que presentaba 
menos daños, con el fin de relacionar los fallos con la 
geometría original de las piezas. 

Fig. 6. 20x, Nital 1%. Montaje fotográfico a partir de 
las preparaciones metalográficas de un vástago y un 
disco de asiento. 

En este montaje es posible apreciar que las superficies 
de asiento del cuerpo de la válvula y de su 
correspondiente disco no coinciden. Esta falta de 
acuerdo origina un estrechamiento progresivo del 
canal por el que circula el combustible al iniciarse la 
superficie de asiento del vástago, hasta alcanzar su 
valor mínimo en contacto con el vértice del disco. 

En ambas superficies (vástago y disco) los daños se 
localizan preferentemente en esta zona de 
estrechamiento, siendo más severos en el punto que 
coincide con el final del disco, en el que puede 
apreciarse un pequeño resalte, y en la zona de acuerdo 
entre la meseta de apoyo y el cuello del vástago. 

Con respecto a la primera de estas zonas, en la figura 7 
se ofrece un detalle de una de las preparaciones 
metalográficas del vástago de la figura 6, en la que se 
pone de manifiesto la alteración de perfil original y la 
formación de una cavidad triangular, causados por la 
pérdida de material, en cuyo fondo se inician algunas 
grietas. También se aprecia la deformación plástica 
sufrida por la visera de material que cierra esta 
cavidad. 

En la micrografia de la figura 8 se ofrece el aspecto del 
ángulo de acuerdo entre la meseta y el cuello del 
vástago de la válvula, así como la profundidad 
alcanzada por algunas de las hendiduras que en ella 
aparecen. Puede observarse como a partir del fondo de 
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Las tensiones cíclicas generadas por el continuo 
golpeteo del vástago sobre el disco inducen, en el 
primero, la nucleación de microgrietas en el fondo de 
las picaduras de cavitación, tanto en la zona del final 
de apoyo disco-vástago, como en el ángulo de 
encuentro entre la meseta con el cuello, que 
evolucionan progresivamente por fatiga, hasta causar 
la rotura de las piezas. 

Dado que el material seleccionado es adecuado para la 
construcción de estas piezas, podría minimizarse el 
riesgo de deterioro por cavitación mejorando el diseño 
de las válvulas, de forma que se eviten las 
turbulencias. De igual forma, es conveniente la 
eliminación del agua en el combustible, factor que se 
ha demostrado agravante del proceso. 

Con respecto a los factores que acentúan el fenómeno 
de fatiga posterior, se considera que el radio de 
acuerdo entre la meseta de asiento y el cuello de los 
vástagos es muy pequeño, por lo que la concentración 
de tensiones será mayor. Asimismo deben evitarse los 
resaltes en la superficie de apoyo del disco, que 
incrementan el daño mecánico durante el 
funcionanüento. 
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Resumen. En la homologación actual para un autobús de transporte público es preciso demostrar que el 
vehículo tiene la resistencia adecuada como para soportar la deformación descontrolada de la 
superestructura en caso de vuelco. Sin embargo, este requisito de homologación sólo se aplica a la 
estructura de un vehículo nuevo que aún no ha sufrido ningún daño por fatiga. Este artículo presenta una 
técnica de análisis que se ha desarrollado para estimar la reducción en la resistencia residual de un 
autobús dedicado al transporte público debido a la acumulación de daí'ío por fatiga en varios puntos de la 
estructura a la vez. En este artículo se describe la base teórica de la técnica y se discuten varios de los 
problemas significativos, tanto experimentales como conceptuales, para la implementación de la técnica 
en la práctica. 

Abstract. As part of the current certification of a bus for roadworthiness, it is necessary to demonstrate 
that the vehicle is capable of maintaining plastic defonnation of the superstructure \Vithin certain 
specificed limits in the case of rollover. However, this requirement is only applied to the structure of a 
new vehicle which has not yet experienced any kind of fatigue damage. This article presents an analysis 
technique which has been developed to estímate the reduction in residual stress in a public transport bus 
due to the simultaneous accumulation of fatigue damage at various points in the structure for significant 
fractions ofthe service life. This article describes the theoretical basis for the technique and discusses the 
experimental and conceptual problemas related to its implementation on real structures. 
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l. INTRODUCCIÓN 

Uno de los requisitos actuales para la homologación de 
un autobús de transporte público es la demostración de 
que el vehículo tiene la resistencia estructural adecuada 
como par resistir la deformación descontrolada de la 
superestructura del autobús en el caso de vuelco. Este 
requisito viene especificado en el Reglamento 66 de 
Ginebra[ll. Para satisfacer este requisito de 
homologación es preciso realizar, o una prueba 
experimental con un prototipo, o un cálculo estructural 
detallado que demuestre la capacidad de la estructura 
del autobús para resistir deformaciones plásticas de 
manera controlada. 

Este requisito de homologación se ha introducido como 
resultado del elevado número de fallecimientos en 
accidentes de autobús debido al vuelco del vehículo, que 
causa la deformación de la superestructura y el 
aplastamiento de los pasajeros. Sin embargo, estos 
requisitos de homologación se aplican a una estructura 
que aún no ha entrado en servicio y, por tanto, no ha 
experimentado ningún daño por fatiga. Dado que la 
presencia de daño por fatiga debe reducir la resistencia 
residual de la estructura original, la homologación 
inicial del vehículo no implica necesariamente que los 
pasajeros estén protegidos contra el vuelco del vehículo 
en cada momento de la vida de este. Pensando en esto, 
se ha desarrollado un algoritmo que intenta predecir la 
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iniciación y propagación del daño inducido por fatiga 
en la estructura del autobús así como estimar la 
reducción correspondiente de la resistencia residual en 
el caso de vuelco. 

Un punto importante en la predicción de fatiga en este 
análisis es que se ha intentado modelizar la propagación 
simultánea del daño desde varios puntos de la 
estructura. Un análisis convencional de la degradación 
de la resistencia de una estructura debida a la fatiga 
suele enfocarse en la iniciación y propagación de una 
sola grieta. Pero en una estructura real suele haber 
varios puntos de igual construcción que experimentan 
tensiones parecidas. Como consecuencia, se pueden ir 
iniciando y propagando grietas semejantes en varios 
puntos de la estructura a la vez o incluso varios en el 
mismo sitio. En la fase inicial de crecimiento el efecto 
de estas grietas, como conjunto, sobre la estructura no 
va a ser muy distinto al efecto de una grieta sola. En 
cambio, cuando las grieta llegan a tener una longitud 
que es una fracción significativa de su longitud critica, 
se introduce la posibilidad (i) de que los extremos de 
grietas vecinas puedan interaccionar mutuamente para 
acelerar la propagación de daño, o (ii) de que la 
presencia simultánea de numerosas grietas reduzca 
considerablemente la resistencia global de la estructura 
del vehículo. 

2. LA TÉCNICA DE ANÁLISIS 

El algoritmo desarrollado intenta repetir los cálculos de 
vuelco necesarios para una homologación convencional 
pero tomando en cuenta la presencia de micro-fisuras 
en la estructura. Se ha asumido que estas grietas se 
originan en la soldadura de la junta inferior de la 
ventana, que es uno de los puntos más débiles en el caso 
de vuelco. Se ha asumido también que estas grietas 
pueden aparecer en la junta de cualquiera de las 
ventanas y, además, que puede aparecer más de una 
grieta en una junta especifica. El algoritmo, por tanto, 
introduce grietas iniciales en varias juntas, y hace 
crecer las grietas simultáneamente paso a paso. Al final 
de un paso de crecimiento se aplica la prueba de vuelco 
y se verifica por cuánto se ha reducido la resistencia de 
las juntas. Se sigue paso a paso hasta que se induce la 
rotura de la superestructura por aplicación de una 
fuerza correspondiente al caso de vuelco. Se considera 
que la superestructura se ha roto si se produce, o bien 
fractura rápida, o bien deformación plástica fuera del 
límite especificado por los reglamentos de 
homologación. 

En la figura[l] se presentan los bloques funcionales 
principales. El primer bloque corresponde a la creación 
del modelo de daño apropiado. Las características del 
daño deben incluir (i) su ubicación, (ii) su magnitud, 
(iii) su orientación y (iv) su distribución. Las tres 

primeras son características locales que determinan el 
comportamiento de una grieta específica en su entorno 
de tensión local y la última característica, más global, 
influye en la posible interacción que una grieta puede 
tener con otras grietas a su alrededor. 

MÓDULO DE 
ENTRADA DE DATOS 

l. 
MÓDULO DE 

PROPAGACIÓN ..__ 
DE LA GRIETA 

l 
MÓDULO DE 

ANÁLISIS 
¡--

l 
ASESORAMIENTO 

DEL MODO DE 
ROTURA 

Configuración inicial, 
de prueba o artificial. 

Crecimiento inicial, 
Ley de París, 
Fase de interacción. 

Resistencia residual, 
Estadística de las grietas, 
Grietas detectables. 

Rotura: 
por fractura rápida, o 
por deformación plástica. 

Figura[l): Esquema del Algoritmo de Análisis 

El segundo bloque corresponde al crecimiento de todas 
las grietas, debido a fatiga, paso a paso. Al final de cada 
paso se aplica el tercer bloque, que es un módulo de 
análisis en que se hace una estimación de la resistencia 
residual de la estructura tomando en cuenta dos 
criterios: fractura descontrolada y deformación plástica 
descontrolada. También se aplica un análisis estadístico 
de la distribución del tamaño de las grietas que hay en 
la estructura, con una indicación de cuáles son 
detectables utilizando técnicas normales de inspección 
de la estructura. Si al terminar el análisis de resistencia 
residual la estructura queda intacta, se vuelve al 
segundo módulo para que las grietas crezcan un paso 
más. En cambio, si la estructura se rompe se pasa al 
cuarto y último módulo, en el que se hace un análisis de 
la manera en que ha fallado. 

En el siguiente apartado se habla en más detalle del 
funcionamiento del algoritmo y se discuten los 
problemas principales que se presentan para simular de 
forma precisa el deterioro del autobús. 

3. DISCUSIÓN 

3.1 El Modelo de Daño Inicial 
Se ha asumido que se inicia el daño debido a fatiga en 
los pilares de las ventanas. La elección de este punto se 
basa por un lado en el estudio nacional de accidentes de 
trafico realizado por Aparicio, García y Nistal (1988)[2] 

y por el otro en la siguiente razonamiento estructural. 
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Debido a la presencia de las ventanas, que representan 
una superficie grande incapaz de transmitir cargas, 
todas las cargas del techo tienen que pasar por los 
pilares para llegar a la estructura inferior del autobús. 
Así se pueden producir cargas de flexión importantes, 
sobre todo en la zona de la junta en cada extremo del 
pilar. Además, las tensiones locales generadas en estos 
puntos se ven aumentadas por concentraciones de 
tensión y por las tensiones residuales inducidas por la 
soldadura. 

Para la definición completa del modelo de daño inicial 
es preciso especificar la ubicación, tamaño, forma y 
orientación de cada grieta. Idealmente, los datos 
iniciales para el análisis se recogerían de un autobús 
que ha sufrido daño por fatiga en servicio, dado que 
una inspección de la superficie de la estructura del 
autobús permite la caracterización de cada una de las 
grietas presentes. Está técnica se ha utilizado por 
Cummins, Jefferson y Lambert (1992) 131 para generar 
los datos iniciales en el análisis de la junta longitudinal 
del fuselaje de un avión civil. Utilizado de esta manera, 
el algoritmo intenta predecir, aunque sea de forma 
primitiva, la futura desintegración de un vehículo 
específico. No obstante, se puede utilizar el algoritmo 
como herramienta para investigar la desintegración de 
un vehículo genérico debido a distintos tipos de daño 
inicial. En este caso los datos iniciales son teóricos y es 
preciso definir de forma exacta las características 
deseadas de las grietas. En el modelo teórico más 
sencillo se aplica una grieta inicial idéntica en cada 
pilar principal de la superestructura, de manera que 
cada grieta es semicircular y se ubica en la zona 
adyacente a la soldadura de la junta del pilar. Este 
modelo es también bastante interesante porque el daño 
más peligroso consiste en una serie de grietas pequeñas 
que no son detectables por técnicas de inspección 
convencionales. El peligro de esta configuración 
consiste en que todas las grietas siguen sin ser 
detectables durante la mayor parte de la vida del 
autobús, y cuando llegan a ser detectables ya se ha 
reducido considerablemente la resistencia residual de la 
estructura. En cambio, si algunas de las grietas iniciales 
son más grandes que otras, las más grandes se detectan 
bastante antes que las pequeñas y sirven como aviso del 
estado de desintegración del velúculo. 

3.2 El Modelo de Propagación de las Grietas 
El segundo bloque del algoritmo calcula el crecimiento 
de las grietas iniciales paso a paso. Para realizar los 
cálculos de crecimiento, es necesaria una serie de 
información específica que incluye: (i) datos 
experimentales sobre la propagación de la grieta para el 
material de la estructura que se está estudiando, (ii) una 
estimación del parámetro K1c para cada grieta en cada 

momento de su propagación, (iii) el valor del parámetro 
Kcrit para la materia, y (iv) el espectro de carga que 
experimenta la estructura en la práctica. 

Cuando se ha obtenido dicha información, la 
propagación de las grietas se realiza de la siguiente 
fomm. Se elige un número de ciclos (n) para el paso de 
crecimiento que debe de ser pequeño en relación con la 
vida de fatiga esperada de la estructura (N), y se adapta 
el espectro de carga para que tenga n ciclos. Este 
espectro de carga se utiliza en combinación con la curva 
da/dN v. b.K de la materia para hacer crecer todos las 
grietas durante n ciclos, y al final del paso de 
crecimiento se aplica el análisis de la resistencia 
residual de la estructura. Se siguen haciendo crecer las 
grietas en pasos de n ciclos hasta que la estructura deja 
de cumplir la resistencia minima requerida para la 
homologación. 

En principio, con referencia a la figura[2], el 
crecimiento de las grietas tiene que pasar por tres fases: 
la primera fase, en la que las grietas iniciales 
semicirculares crecen lentamente hasta travesar el 
espesor del material; la segunda fase, en la que las 
grietas crecen más rápidamente según una relación 
da/dN v. b.K lineal (que corresponde a la ley de Paris); 
y la tercera fase, en la que las grietas empiezan a influir 
unas sobre otras. Esta influencia mutua puede ser local, 
cuando una grieta se acerca tanto que cambia el K1c de 
su vecino, o puede ser global, en cuyo caso la extensión 
del daño estructural es suficiente para producir un 
cambio en la distribución global de la carga. El 
procedimiento de predicción en las primeras dos fases 
de crecimiento no tiene complicaciones especiales, 
aparte de la determinación de los datos apropiados, que 
es de lo que trata el resto de este apartado. En cambio, 
la simulación de la tercera fase de crecimiento introduce 
problemas especiales que se discuten más adelante. 

En lo referente a los datos más apropiados, la mayoría 
de la información publicada sobre la velocidad de 
propagación de la gríeta y el valor del Kcrit de la 
materia está basada en pruebas experimentales 
realizadas con probetas normalizadas que son, por 
definición, gruesas; lo que hace dificil ajustar los datos 
publicados para su aplicación a lllateriales de espesor 
fino, como es el caso que aquí se trata. Aparte de eso, la 
junta que se investiga está soldada y tiene una 
geometría razonablemente complicada. Aunque hay 
bastante material publicado acerca de la influencia de la 
soldadura y la geometría sobre la propagación en juntas 
estructurales es dificil estimar la propagación de la 
grieta debido a que hay muchos parámetros que entran 
simultáneamente: el espesor del material, el punto de 
iniciación de la grieta, la presencia de más de una 
grieta, la configuración exacta de la junta, las 
características de la soldadura, la dirección de 
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propagac10n relativa a la de la soldadura, y las 
características del campo de tensiones tanto directas 
como residuales. Para dar un ejemplo, las 

da 
dN 

I 

1 
1 La confluencia 
: de. dos o más 
1 gnetas 
1 
1 

1 11 
1 
1 
1 
1 

1 

a 
I - Crecimiento para atravesar la espesura 

de la materia (no hay interacción) 
II - Crecimiento según la Ley de París 

(no hay interacción) 
III - Fase final de interacción 

Figura[2J: Las Fases de Crecimiento 

III 

investigaciones realizados por Rhee y Salama (1985) [41 
y Bhuyan (1988) [51 tratan de juntas soldadas en acero, 
pero la materia es acero marino y los elementos 
estructurales son gruesos. Similarmente el estudio 
experimental de Bhattacharyya, Ferguson y Li Pu 
(1994) [61 trata de secciones estructurales de 
dimensiones parecidas a las de la estructura del autobús 
pero el estudio investiga la influencia de la propia 
soldadura de la sección, lo cual se realiza en serie, es 
unifom1e y en las pruebas descritas esta orientado de tal 
fom1a que no experimenta los mismos tipos de campo 
de tensión que la soldadura de una junta estructural. Por 
tanto, las alternativas para caracterizar la junta del 
autobús son o (i) deducir la influencia de cada 
parámetro basado en los resultados de una serie de datos 
correspondientes a geometrías y materiales totalmente 
distintos, o (ii) hacer una serie de pruebas que reflejen 
la materia y geometría exactas de la estructura del 
autobús. 

3.3 La determinación de cargas locales 
La determinación de la carga que experimenta cada uno 
de los pilares se puede efectuar utilizando un modelo de 
elementos finitos. En el caso de las dos primeras fases 
de crecimiento del daño, un único estudio de la 
estructura del autobús serviría para adquirir los datos, 
dado que las grietas son de un tamaño insuficiente para 

modificar la transmisión de la carga. En cambio, en la 
tercera fase las grietas ya adquieren un tamaño que es 
significativo en relación con las dimensiones de la 
sección estructural. Como consecuencia, se reducirá la 
rigidez del pilar según va avanzando la grieta. Por 
tanto, hay que tomar en cuenta el cambio de rigidez de 
cada elemento principal en el modelo EF en CADA 
PASO en la tercera fase de crecimiento (lo que implica 
un alta inversión en tiempo de procesado de datos por 
ordenador). Para concluir, es preciso advertir que la 
tercera fase de crecimiento es necesariamente mucho 
más breve que las dos primeras. 

3.4 La Determinación de los valores de K1c 

Dos factores influyen en la determinación de los valores 
de K1c necesarios para predecir el crecimiento de las 
grieta: la geometría, y la posible interacción entre 
grietas. 

El K1c de una geometría sencilla se puede conseguir 
directamente de recopilaciones de factores de intensidad 
de tensión[7H81. En cambio, para geometrías más 
complejas no existen semejantes fuentes de referencia, 
ni la posibilidad de intuir los valores de K1c por 
combinación de casos más sencillos si lo que interesa es 
precisión en la predicción. Por tanto, sería preciso un 
estudio mediante elementos finitos de la geometría local 
de la junta del pilar del autobús, con una grieta 
representativa presente, para establecer el valor de K¡c· 

Este primera consideración que se acaba de discutir es 
relevante a todas las fases de crecimiento. En cambio, la 
influencia de interacción mutua entre grietas vecinas se 
referirá casi exclusivamente a la tercera fase de 
crecimiento. Como en el caso anterior, las interacciones 
entre grietas vecinas se pueden obtener de las 
recopilaciones de factores de intensidad de tensión para 
casos sencillos, en que la configuración es simétrica, la 
grietas tienen tamaño idéntico y los extremos de la 
grietas están relativamente separados. No obstante en 
casos reales es fácil que no se cumpla ninguno de estos 
criterios. 

3.5 El Módulo de Análisis 
Al final de cada paso de crecimiento se hace un análisis 
del estado de la estructura para extraer información 
sobre la resistencia residual de la estructura, y sobre la 
nueva configuración de las grietas. 

En el caso del autobús el concepto de resistencia 
residual se asocia con las condiciones de homologación. 
El Reglamento 66 de Ginebra dicta que en caso de 
vuelco no se permite deformación plástica suficiente 
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para que partes de la superestructura entren dentro de la 
zona de ocupación del pasajero (es decir no se aplaste el 
pasajero). En la prueba experimental para 
homologación se vuelca un autobús prototipo para 
reproducir las condiciones de vuelco en la carretera y se 
comprueba el cumplimiento del criterio de 
homologación. De la misma forma, en el cálculo de 
homologación se aplica una fuerza correspondiente al 
caso de vuelco a un modelo numérico o analítico de la 
estructura del autobús para comprobar la misma 
condición. 

La resistencia residual, por tanto, corresponde a la 
magnitud de la fuerza, real o calculada, que se puede 
aplicar a la superestructura del autobús sin producir 
deformaciones dañinas al pasajero. Si esta fuerza es 
mayor que el valor correspondiente al vuelco de un 
autobús real, la estructura sigue cumpliendo las 
condiciones de homologación; pero, si es menor el 
autobús no resulta adecuado para uso público, dado que 
no se puede garantizar la seguridad de los pasajeros 
contra el aplastamiento. La determinación numérica de 
la resistencia residual en el algoritmo se basa en la 
aplicación de los cálculos convencionales de 
homologación a un modelo del autobús que toma en 
cuenta la reducción de la resistencia local de las juntas 
debida al daño por fatiga. 

Información sobre la nueva configuración de las grietas 
consiste en un estudio estadístico del tamaño de las 
grietas, que incluye su tamaño medio, la desviación en 
el tamaño de las grietas, y una contabilización del 
número de grietas que superan el tamaño mínimo para 
su detección si se utilizan técnicas convencionales de 
inspección estructural. El último detalle permite 
relacionar el estado de deterioro de la estructura con las 
posibilidades de su detección. 

3.6 Asesoramiento del Modo de Rotura 
El fin del algoritmo presentado aquí es su uso como 
herramienta para investigar la influencia de la 
configuración inicial de grietas sobre la durabilidad del 
autobús. Por eso se ha incluido el módulo de 
asesoramiento del modo de rotura para identificar por 
qué la estructura deja de cumplir los requisitos de 
homologación. En principio, la estructura del autobús 
puede fallar por una de dos razones: (i) existe una grieta 
que ha llegado a su tamaño crítico y se inicia un 
proceso de fractura rápida inestable, o (ii) la sección 
estructural que reacciona la fuerza de vuelco se ha 
reducido tanto por la propagación de las grietas que 
falla por deformación plástica no controlada. No 
obstante el mecanismo exacto de fallo se complica 
debido a varios detalles. 

Para empezar, el daño inducido por fatiga puede ser 
uniforme o no uniforme; es decir, las grietas (i) son 

todos de igual tamaño o (ii) varian de tamaño 
respectivamente. En segundo lugar, el daño puede ser 
local, en cuyo caso se registra solamente en pilares 
específicos, o puede ser global apareciendo en todos los 
pilares. Y en tercer lugar, el daño que se produce puede 
ser detectable o no detectable utilizando técnicas de 
inspección estructural convencionales. Este último 
punto, aunque no está relacionado en sí con el 
mecanismo fisico de fallo, es importante porque indica 
si un modo especifico de fallo se va a detectar antes de 
que la estructura del autobús pierda la resistencia 
residual mínima verificada en su homologación. 
Tomando en cuenta estas tres características de la 
propagación del daño se pueden resumir todos los 
posibles modos de fallo mediante la esquema de la 
tabla[!]. 

UNIFORME NO UNIFORME 

X DETEC. DETEC. 
LOCAL 

NODET. NODET. 

DETEC. DETEC. 
GLOBAL 

NODET. NODET. 

Tabla[l]: Asesoriamiento del Modo de Rotura 

4. CONCLUSIÓN 

Se ha desarrollado un algoritmo para la predicción de la 
pérdida de resistencia residual de la superestructura de 
un autobús debido al daño extendido por fatiga. El 
algoritmo requiere como datos iniciales la posición, 
orientación, forma y tamaño de cada grieta presente en 
las juntas inferiores de las ventanas. Utiliza esta 
configuración base para predecir el crecimiento del 
daño debido a fatiga en la estructura hasta el punto en 
que la estructura deja de satisfacer el criterio mínimo de 
resistencia exigido por la homologación para el caso de 
vuelco de un autobús. La finalidad del algoritmo es su 
uso como herramienta para establecer la relación entre 
la distribución inicial de las grietas y el proceso de 
desintegración del autobús. De tal manera sería posible 
distinguir entre configuraciones del daño que pueden 
ser peligrosas y otras que no. Mediante la aplicación de 
este algoritmo se consigue: 

(1) información sobre las características de las grietas 
según va avanzando el daño, 

(2) la identificación del modo de rotura que se basa en 
los siguientes tres conceptos: UNIFORME-NO 
UNIFORME, GLOBAL-LOCAL y DETECTABLE
NO DETECTABLE. 
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Una de las conclusiones principales de esta 
investigación es que es necesaria un gran cantidad de 
información detallada para la implementación del 
algoritmo. Por tanto, antes de que este algoritmo se 
pueda aplicar a una estructura real, es preciso realizar 
los siguientes estudios: 

(1) Un estudio fractográfico del daño presente en un 
autobús que ya contiene daño debido a fatiga para 
establecer un modelo realista del daño inicial. 

(2) Un estudio experimental del comportamiento de 
fatiga y fractura del material del autobús, tomando en 
cuenta el espesor de la materia y la presencia de 
soldadura. 

(3) La construcción de un modelo de Elementos Finitos 
de la estructura local de la junta del pilar del autobús 
para derivar los valores de Kic• Knc y Knrc que 
corresponden a una geometria tan especifica. 

(4) La elaboración y realización de una serie de pruebas 
experimentales para caracterizar los cambios en el 
comportamiento elástico y plástico del pilar del autobús 
según el tamaño del daño presente en la estructura. Esta 
información es necesaria para caracterizar el cambio en 
la rigidez de cada pilar en el modelo de elementos 
finitos, y por tanto el mecanismo exacto de transmisión 
de la carga entre la superestructura y la estructura 
inferior, bajo condiciones normales y para el caso de 
vuelco. 

(5) Un estudio, o bien analítico o bien numérico para 
estimar las interacciones mutuas entre grietas vecinas 
sobre el valor del Kic. 

(6) Un estudio fractográfico de las caracteristicas de 
fractura que se producen cuando múltiples grietas 
vecinas influyen una sobre la otra. 
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