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EDITORIAL

En este volumen se recogen las 3 conferencias y 104 comunicaciones presentadas en el
XXIV Encuentro del Grupo Espaiiol de Fractura, celebrado en Burgos del 21 al 23 de
Marzo de 2007, y organizado por la Sociedad Espafiola de Integridad Estructural-Grupo
Espanol de Fractura, conjuntamente con el Departamento de Ingenieria Civil de la
Universidad de Burgos.

En esta ocasion se ha contado con la participacion de tres relevantes conferenciantes
invitados, Dra. D* M?® del Carmen Andrade Perdix, Directora General de Politica
Tecnolodgica del Ministerio de Educacion y Ciencia, el profesor Dr. D. André Pineau,
del Laboratoire de Genie et Ingenierie de Materiaux de 1'Ecole des Mines de Paris, y el
profesor Dr. D. Federico Gutiérrez-Solana Salcedo, Rector de la Universidad de
Cantabria y responsable del Laboratorio de Ciencia e Ingenieria de los Materiales de la
Universidad de Cantabria.

Como ya viene siendo habitual, una seleccion de los mejores articulos presentados sera
seleccionada para su publicacion en las revistas Engineering Failure Analysis y Fatigue
and Fracture of Engineering Materials and Structures. Como novedad en esta edicion
la revista Strain se une a tan atractiva iniciativa y accede a publicar también algunos de
los trabajos. La calidad de las revistas, incluidas en el SCI, constituye una motivacion
adicional para todos los asistentes al Encuentro, y desde estas linecas deseamos
agradecer a los responsables de estas revistas su colaboracion, y a todos los autores el
esfuerzo realizado.

Asimismo, los editores deseamos agradecer el apoyo prestado a todas las entidades que
han colaborado en la organizacion y financiacion del Encuentro, Junta de Castilla y
Ledén, Universidad de Burgos y Ayuntamiento de Burgos. De forma muy especial
agradecer también a las empresas afines a este encuentro, que con su patrocinio han
contribuido a la organizacién de este Encuentro: Instrom Ltd., SEM S.A., MTS, Zwick
GMBH & Co, Rumul, Izasa, NC-Hyperbaric y el Grupo Antolin Ingenieria.

También deseamos expresar nuestro agradecimiento a los miembros del Comité
Cientifico, y a los miembros del Grupo de Integridad Estructural de la Universidad de
Burgos que han participado activamente en la organizacion.

Finalmente, nuestro mas sincero agradecimiento a todos los autores de los trabajos
presentados, que con su esfuerzo han hecho posible la publicacion de este vigésimo
cuarto volumen de los Anales de Mecanica de la Fractura.

Burgos, Marzo de 2007

Jesus Manuel Alegre Calderon Gustavo V. Guinea Tortuero
Pedro Miguel Bravo Diez Antonio Martin Meizoso
Jesus Moreno Revilla

Monica Preciado Calzada
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SEGURIDAD Y DURABILIDAD ESTRUCTURAL: LA NECESIDAD DE INTEGRAR VARIAS
DISCIPLINAS

M?* Carmen Andrade

Instituto de Ciencias de la Construccion Eduardo Torroja- CSIC-Madrid
Miembro del Proyecto SEDUREC-CONSOLIDER-INGENIO 2010

1. INTRODUCCION

El arte de construir y disefiar las construcciones es
en actualidad una disciplina que ha alcanzado un
alto grado de madurez de tal manera que, habiendo
sido en el pasado una de las materias que atraia a los
mejores talentos, asistimos en todo el mundo a un
desplazamiento del interés de las nuevas
generaciones hacia otras areas que les resultan mas
novedosas. Quedan sin embargo importantes retos
que resolver no solo en las areas mas cercanas a las
aplicaciones practicas sino también en temas tan
esenciales como el nivel de Seguridad y de
durabilidad que puede alcanzar el parque construido.

Asi, las construcciones en la actualidad se calculan
para que resistan con un cierto nivel de seguridad y
funcionalidad durante una determinada vida en
servicio (1). Pero los niveles de seguridad y
durabilidad que respaldan las normas actuales no se
dan de forma explicita en general y estan basados
mucho mas en la experiencia que en calculos
rigurosos y en cuanto a las estructuras existentes, su
seguridad real no es explicitada ni calculada a pesar
de que existen las bases cientificas que permitirian
optimizar los célculos y el disefio frente a las
acciones (2-3). Tampoco es posible predecir de
forma rigurosa la durabilidad esperable en una
estructura en particular a pesar de los avances
realizados en el conocimiento de la microestructura
de los materiales estructurales.

Habiendo identificado la necesidad de predecir con
rigor la durabilidad de las estructuras y definir su
seguridad en las diversas etapas de su vida util,
cuatro grupos de investigacion convergieron en la
necesidad de trabajar de forma multidisciplinar para
tratar de promover un avance significativo en el
tratamiento de estas materias. Estos grupos son los
correspondientes a 1) Instituto Eduardo Torroja-
Corrosion, 2) Instituto Eduardo Torroja- Estructuras,
3) CIMNE y 4) Universidad Politécnica- Materiales.

En 2006 estos grupos se presentaron a una
financiacion del  Programa  CONSOLIDER-
INGENIO 2010 y alcanzaron la financiacién de un
proyecto conjunto. El proyecto SEDUREC pretende,
mediante la coordinaciéon de los trabajos que
actualmente ya desarrollan los grupos que lo
conforman, producir un avance cualitativo en la
tematica con impacto a nivel internacional.

2. OBJETIVOS DEL
CONSOLIDER-SEDUREC

PROYECTO

La oportunidad de la tematica se manifiesta en estos
ultimos afios debido a la maduracion de la necesidad
de economizar los recursos y aumentar la
sostenibilidad de las inversiones minimizando las
operaciones de mantenimiento de las
infraestructuras. Estas realidades han hecho mas
importante asegurar una mas larga vida util del
parque construido y para ello es necesario plantearse
una gestion disefiada para optimizar las inversiones
planteando un mantenimiento racional y sistematico.

Los componentes del equipo SEDUREC han
planteado un doble objetivo:

a) por un lado pretenden la formacién de un grupo
de excelencia en la especialidad de ingenieria
estructural-seguridad y durabilidad con una masa
critica mayor que la actual y por otro

b) el objetivo cientifico lo centrardn en la
elaboracion de las bases de calculo explicito de
la seguridad y durabilidad que permitan el
analisis de las estructuras existentes incluyendo
los efectos de deterioro de las mismas, asi como
el disefio de nuevas estructuras con mejores
caracteristicas de resistencia y vida til.

Los resultados de la investigacion se concretaran en
la propuesta de un Manual de Aplicacion de
Seguridad y  Durabilidad para estructuras
existentes, de valor historico o deteriorado. La
elaboracion de estas bases supone tanto un reto
cientifico como la transferencia de conocimientos al
sector productivo.

El plan de trabajo se ha estructurado en las cuatro
areas tematicas siguientes:

2.1. Analisis y definicion de escenarios de riesgo
para las estructuras de construccion
considerando de forma integral las acciones
ambientales

Objetivo: Desarrollo de conceptos para la evaluacion
de los riesgos que integre métodos de analisis
cualitativo y métodos de analisis cuantitativo
teniendo en cuenta la estimacion del riesgo mortal
individual y de riesgo colectivo(4-8). Revision de
normas existentes y propuesta de mejora de
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definicion de escenarios de riesgo en al caso de
acciones accidentales (fuego, impacto, explosiones,
inundaciones, etc.) Criterios para la valoracion de la
eficacia de las medidas de reduccion de los riesgos y
finalmente la integracion del sindrome de edificio
enfermo mediante la definicion de escenarios de
riesgo y establecimiento de las bases de modelo de
calculo de emisiones contaminantes por materiales
de construccion.

2.2 Desarrollo de métodos numéricos especificos
para  estructuras deterioradas y de
Patrimonio Histdrico

Objetivo: Desarrollar métodos de calculo novedosos
(9-11) basados en combinacion de métodos de
elementos finitos, elementos discretos y técnicas de
particulas para predecir la evolucion en el tiempo de
la capacidad resistente de estructuras existentes y
estimar su nivel de seguridad bajo diversas acciones
ordinarias y extraordinarias. Los métodos de célculo
seran de aplicacion a estructuras de hormigén en
masa y armado, a estructuras metalicas y a
estructuras historicas formadas por materiales de
mamposteria. En todos los casos se tendra en cuenta
los efectos de interaccion con el terreno de
cimentacion, asi como los efectos medioambientales.

2.3 Desarrollo de modelos de cilculo de la vida
util integrando las solicitaciones mecanicas y
ambientales y realizando un analisis del ciclo
de vida,

Objetivo: Desarrollo y calibracion con estructuras
reales, tanto armadas como pretensadas, de modelos
de corrosion de armadura: calculo del periodo de
iniciacion y propagacion con el calculo de los costes
asociados son el fin de realizar andlisis del ciclo de
vida (12-15). Aplicacion al caso de estructuras
corroidas y de patrimonio historico y calibracion de
coeficientes parciales de seguridad para estructuras
existentes y deterioradas

2.4 Integracion de parametros
microestructurales con el comportamiento
estructural

Objetivo: Caracterizacion de parametros mecanicos
de los materiales para su incorporacion en modelos
estructurales y el estudio del efecto en el material de
acciones accidentales (16). Desarrollo de materiales
mas tolerantes al dafio y nuevas técnicas de
deteccion del deterioro y de la corrosion.

3. CICLO DE VIDA DE LAS ESTRUCTURAS

Cada vez mas se plantea la necesidad de acudir a
inversiones privadas para acometer la construccion
en grandes estructuras o de mega-proyectos. Ello
implica la concesion de la construccion vy
explotacion de las infraestructuras por un tiempo
definido como una forma de financiacién que no
gravite solo sobre los presupuestos generales del

estado. Dado que estos megaproyectos terminan
revirtiendo al cabo de un tiempo al estado, éste debe
fijar unos minimos de calidad y seguridad en el
momento de la reversion, lo que implica para el
concesionario temporal de la infraestructura Ia
necesidad de comparar constantemente su nivel de
conservacion con los objetivos de seguridad y
correcto mantenimiento.

En la figura 1 que también se utilizo6 para la solicitud
del programa Grupos de Excelencia de Ia
Comunidad de Madrid que resulté en la formacion
del Grupo DUMEINPA, se muestra de forma muy
esquematica las etapas de gestion de infraestructuras
relacionadas con su disefio, construccion,
mantenimiento, reparacion y demolicion. El re-uso
de los materiales resultantes de la demolicion
llevaria al reciclado y al cierre del llamado Ciclo de
Vida de las construcciones.

La aportacion novedosa de SEDUREC se centrara
en introducir los conceptos de Seguridad y
Economia de una forma sistematica y racional en el
proceso llegando a la cuantificaciéon y modelacion
del mismo. Para ello es imprescindible el trabajo
integrado de diversas disciplinas, ya que no existen
grupos a nivel internacional en este momento que
tengan miembros que conozcan todas las disciplinas
que necesitan converger para aportar un Manual
como el que se pretende desarrollar en SEDUREC.

Los aspectos de Seguridad estructural, Economia y
Modelaciéon resultan pues esenciales y son los
aspectos mas novedosos en los objetivos que se han
planteado. Los avances que se produzcan serd
esencial trasmitirlos a los jovenes técnicos e
investigadores para que los conocimientos se
incorporen a las disciplinas basicas de las nuevas
generaciones, de ahi que la formacion sea un aspecto
esencial también en el Proyecto SEDUREC.

Volviendo a los aspectos de Seguridad, Economia y
Modelacion, no existen en la actualidad Codigos que
guien al propietario de las infraestructuras en la
gestion técnica de su parque construido. Tampoco
conoce los riesgos que determinadas intervenciones
o reparaciones pueden introducir en los usuarios por
lo que debe recurrir a la opinion de expertos o
consultoras que realizan su dictamen en base a la
experiencia previa subjetiva y no sistematizada
utilizando  programas y sistemas  expertos
desarrollados de forma empirica que tratan de ser
una Ayuda a la Toma de Decisiones que todo
propietario tiene que realizar a lo largo del Ciclo de
Vida de sus infraestructuras (17).

Si se entiende que toda infraestructura es una
inversion econdmica con fines sociales, en la figura
2 se muestra, como las etapas del ciclo de vida
deben estar enmarcadas en un analisis de la
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Figura 1. Etapas de la vida de estructuras de las construcciones
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rentabilidad de la inversion. Realizada la inversion
es necesario crear un Inventario de las estructuras o
de sus elementos y luego a programar visitas de
inspeccion periddicas para dictaminar cual es el
estado actual y las necesidades de mantenimiento y
reparacion. En funcion del estado actual de la
estructura se procede la evaluacion de su seguridad
y, en su caso, a su reparacion. El objetivo es
mantener actualizada y rentable la inversion
realizada.

Para el gestor de un sistema técnico, asi como para
la sociedad, el aspecto primordial es pues la
limitacion de los riesgos a un nivel aceptable con un
costo razonable.

4. INTEGRACION DE LAS SOLICITACIONES
AMBIENTALES EN EL CICLO DE VIDA

Las construcciones y edificaciones ademas de estar
disefiadas para operar con niveles de funcionalidad y
seguridad adecuados, lo deben hacer durante un
periodo que se conoce como vida util. Esta vida 1til
o de servicio en la mayoria de los casos no se define

Tiempo (t)

en las normas explicitamente debido basicamente a
tres motivos: 1) el desconocimiento que se tiene de
la durabilidad real (debido a la variedad de
ambientes y procesos posibles de deterioro), 2) las
consecuencias legales que tendria para el proyectista
que se definiera y no se alcanzara. y 3) las
implicaciones economicas que implican el interés en
que esta vida en servicio sea lo mas larga posible.

La experiencia muestra que todos los materiales de
construccion envejecen y se degradan en contacto
con los agentes atmosféricos y del medio ambiente
por lo que lo crucial es conseguir velocidades de
deterioro lo suficientemente lentas para que la vida
en servicio supere los 50 o 100 afios sin labores y los
costos asociados de mantenimiento.

A pesar de que ya se tiene bastante experiencia en
los deterioros prematuros sufridos por las estructuras
de construccidén, los requisitos existentes en la
mayoria de normativas son todavia claramente
insuficientes y se basan en el cumplimiento de una
serie de simples reglas de buena practica. En el caso
del hormigén armado y pretensado se definen unas
dosificaciones minimas (maxima relacion agua —

Inversion Inventario de Politica de Ejecucion de la Actualizacion
economica estructuras mantenimiento reparacion de la inversion
v .
L Urgencia de
Evaluacion . y
intervencion

Figura 2. Inversion econdmica y su actualizacion que enmarca las etapas basicas en la gestion técnica de

infraestructuras
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Figura 3. Variacion estadistica en la penetracion de sustancias agresivas en el hormigén y sus efectos sobre la
probabilidad de corrosion de la armadura.

Propagation period

Initiation Period !

cemento y minima cantidad de cemento) junto con
un recubrimiento minimo para cumplir con este
aspecto.

En la actualidad no existen modelos o métodos de
calculo integrales aceptados que permitan traducir
en la normativa la durabilidad de las construcciones.
Existen modelos parciales, basados en general en
procesos de difusion cuyas condiciones de contorno
se separan bastante de la realidad pero no existen
métodos que permitan abordar el calculo de la vida
util acometiendo todas las etapas que pasara la
estructura en los distintos ambientes donde va estar
ubicada y mucho menos existe un tratamiento
unificando las acciones mecanicas con las de ataque
ambiental.

A pesar de los avances producidos en los ultimos
veinte afios se detecta una falta de relacion entre
estos avances y los criterios de diseflo recogidos por
las normativas de calculo estructural puesto que no
se han producido variaciones considerables en los
requisitos establecidos por las normativas. A este
aspecto es interesante resaltar el gran avance que ha
supuesto la nueva Instruccion de Hormigon
Estructural (EHE) en la que la durabilidad de la
estructura es considerada desde la fase de disefio de
ésta.

En este campo existe una propuesta reciente
formulada al Comit¢é CEN 250 sobre Eurocodigos
sobre un tratamiento de la durabilidad mediante la
teoria de los estados limites. Esta propuesta ha sido
realizada a partir de los resultados del Proyecto de
financiacion europea DURACRETE: Probabilistic
Performance based Durability Design of Concrete
Structures, donde participaron miembros del IETcc
La propuesta se basa en necesaria una
caracterizacion estadistica (figura 3-izquierda)
previa de todas las variables que influyen en el una
caracterizacion estadistica de las variables y a través

Tiempo
Vida media de servicio

Probabilidad
despasivacion

del estudio econémico de su repercusion en el ciclo
de vida se establece cual debe ser el nivel de
seguridad necesario en el disefio de estructuras
durables o cual es la seguridad en estructuras
existentes. Para los analisis economicos del ciclo de
vida se debe emplear una metodologia de célculo en
la que no sea necesario el calculo de la probabilidad
de fallo a lo largo del tiempo en los casos de analisis
de la degradacion de la estructura.

Al adoptar para la durabilidad la teoria de los
estados limites, el procedimiento de calculo seria
paralelo al del resto de los estados limites (figura 3-
derecha). Siendo R (el recubrimiento en el caso de la
corrosion de armaduras y S la resistencia y la accion
(ambiental en el caso de la durabilidad) a que se
encuentra sometida la estructura, ambas variables
estocasticas. La probabilidad de que un elemento o
una estructura falle a un tiempo ¢ sera (1) :

PF(t) = P(R(t) < S(t)) |
= P(R(t) - S(t) < 0) = P(G(t) < 0) M

Donde G(*) es la llamada funcion de estado limite.

En los problemas de las acciones mecanicas es usual
considerar las resistencias independientes del tiempo
y tomar para las acciones valores representativos de
todo el periodo de vida util (17). En el caso de la
durabilidad esto no es posible y ambas deben ser
consideradas como funcién del tiempo. En lugar de
determinar la probabilidad de fallo se utiliza el
llamado indice de fiabilidad [ relacionado
biunivocamente con aquella siendo @ la funcién de
densidad de probabilidad normalizada de Gauss:

Pe=P (G)<0=D(-B) (2

La minimizacién de la probabilidad de fallo tiene
que estar balanceada por el costo que ello implica,
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tanto los costes de construccion como los de
mantenimiento y los derivados de los posibles dafios
(18-20). Para cada escenario de riesgo previsible, el
coste total de un elemento estructural vendra dado
por la siguiente expresion:

1 M t Di

C.=C_+> ——+)» P.(t)——
T ini ;(14‘}’)1 ; F(Z)(l‘i‘l")l (3)

Donde: Cr es el coste total capitalizado del elemento
estructural, C;,; es el coste inicial de construccion, M;
es el coste de mantenimiento del elemento
estructural en el afio i, » es la tasa de capitalizacion,
P (t) es la probabilidad de fallo del elemento en el
tiempo t; y D; son los posibles dafios causados por el
fallo en el tiempo t. La funcion de coste total
capitalizado, como es conocido, tendrd un minimo
ya que el resultado de la suma de los costes iniciales
mas los costes de reparacion por la probabilidad de
que la estructura falle, tendra un minimo que

correspondera al optimo econémico que se pretende
hallar.

5. NUEVOS METODOS PARA EL CALCULO
DE LA SEGURIDAD Y DURABILIDAD DE
LAS ESTRUCTURAS

En el proyecto SEDUREC se abordaran también los
aspectos del modelado que contemplen accidentes o
roturas fragiles. También en este caso las técnicas de
reevaluacion son cruciales ya que los procesos de
accidente que someten al material a altas tensiones
locales o temperaturas lo que puede producir
cambios muy importantes en el material, hasta tal
punto que su microestructura y propiedades se ven
severamente modificadas.

Como herramienta integradora de todos estos
aspectos, se desarrollaran modelos matematicos y
métodos numéricos correspondientes a cada
tipologia estructural. Se prestara especial atencion al
desarrollo de interfaces de usuario sencillas y
practicas que faciliten la generacion de datos y la
visualizaciéon de los resultados del calculo.
Asimismo, se adaptardn todos los programas de
calculo para que puedan utilizarse en ordenadores
paralelos o en régimen de célculo distribuido (grid-
computing). El objetivo es poder resolver estructuras
reales, que involucran cientos de millones de
incognitas, en tiempos de calculo razonables.

Los nuevos programas de calculo (10-11) se basan
en el método de los elementos discretos (MED), el
método de elemento finitos (MEF), el método de
particulas (PFEM). La construccidn de estas técnicas
permitiran simular como mayor precision problemas
complejos de seguridad estructural incluyendo
efectos de interaccion de las estructuras en el medio

circundante (terreno, agua, aire). El desarrollo y
adaptacion de estas formulaciones iran acompafiados
de nuevos modelos constitutivos aplicables al
comportamiento del suelo y de la estructura, al
estudio de interacciones entre estructurales discretas
diferentes, asi como también para el analisis
comparativo de resultados de seguridad de
construcciones por medio de diferentes tecnologias
numérica.
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ABSTRACT

This review paper is devoted to the local approach to fracture (LAF) for the prediction of the fracture toughness of
structural steels. The bases of this relatively newly developed methodology are first presented. The LAF has been
considerably developed over the past two decades, not only to provide a better understanding of the fracture behaviour
of materials, in particular the failure micromechanisms, but also to deal with loading conditions which cannot easily be
handled with the conventional LEFM and EPFM global approaches. Both ductile rupture and brittle cleavage fracture
micromechanisms are considered. The ductile-to-brittle transition observed in ferritic steels is also briefly addressed.
Two types of LAF methods are presented : (i) those assuming that the material behaviour is not affected by damage
(e.g. cleavage fracture), (ii) those using a coupling effect between damage and constitutive equations (e.g. ductile
fracture).

The micromechanisms of brittle and ductile fracture investigated in elementary volume elements are briefly presented.
The emphasis is laid on cleavage fracture in ferritic steels. The role of second phase particles (carbides or inclusions)
and grain boundaries are more thoroughly discussed. The distinction between nucleation and growth controlled fracture
is made. Recent developments in the theory of cleavage fracture incorporating both the effect of stress state and that of
plastic strain are presented. These theoretical results are applied to the crack tip situation to predict the fracture
toughness. It is shown that the ductile-to-brittle transition curve can reasonably be well predicted using this approach.
Additional applications of the LAF approach methods are also shown, including : (i) the effect of loading rate and
prestressing; (ii) the influence of residual stresses in welds; (iii) the mismatch effects in welds; (iv) the warm-
prestressing effect. An attempt is also made to delineate research areas where large improvements should be made for a
better understanding of the failure behaviour of structural materials.

1. INTRODUCCION applied to the crack tip, as schematically shown in Fig.

1. This methodology requires that two conditions are

The assessment of the mechanical integrity of any
flawed mechanical structure requires the development
of approaches which can deal not only with simple
situations, such as small-scale yielding (SSY) under
pure mode I isothermal loading, but also with much
more complex situations, including large-scale
plasticity, mixed-mode cracking, and non isothermal
loading. Two types of approaches have been developed
for that purpose. The first one, referred to as the
"global" approach, is essentially based on linear elastic
fracture mechanics (LEFM) and elastic-plastic fracture
mechanics (EPFM). In this methodology it is assumed
that the fracture resistance can be measured in terms of
a single parameter, such as KIC, JIC or CTOD. More
recently global approaches incorporating a second
parameter (T and Q stress) have been introduced (see
e.g. O'Dowd and Shih [1, 2] ). This methodology is
extremely useful and absolutely necessary, but it has
also a number of limitations such as the absence of any
prediction of size effects observed in brittle fracture or
the application to non-isothermal loading conditions.
This is the reason why another approach has been
developed since the 80's. This is the so-called "local
approach" to fracture (LAF) in which the modelling of
fracture toughness is based on local fracture criteria
usually established from tests on volume elements, in
particular notched specimens (see, e.g. Pineau [3],
Beremin [4], Pineau and Joly [5]). These criteria are

fulfilled : (i) micromechanistically based models must
be established; (ii) a perfect knowledge of the crack tip
stress-strain field must be known.

I - EXPERIMENTS II - MODELS

+ Mechanical Tests «  Constitutive Equations

¢ Microstructural Observations Damage Modelling

* Identification of Micromechanisms

IV - SIMULATION

l «  Laboratory Tests
IIT - IDENTIFICATION >

Tuning of Model Parameters ¢

IV - SIMULATION

Industrial Components

Complex loading conditions

Fig. 1: Sketch showing the methodology followed in the
local approach to fracture.

A considerable research effort has been devoted to the
development of the local approaches over the past 25
years. A book devoted to the local approach to fracture
has been published recently [6]. The first approaches
assumed that the material obeyed a conventional
behaviour supplemented by models of local fracture
processes. This is the situation for brittle fracture
(Beremin, [4] ). Further approaches similar to those
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used in continuum damage mechanics (CDM),
involving constitutive equations with a softening effect
due to "damage" have been introduced later. This is the
actual situation for ductile fracture.

The LAF introduces new parameters which have to be
determined experimentally. This raises the problem of
the strategy which has to be used to determine these
parameters (see Pineau [7] ). For instance, the seminal
work by Beremin [4] introduces the Weibull stress, , as
a probabilistic fracture parameter. The Beremin model
predicts the evolution of the Weibull stress with
macroscopic applied stress to define the conditions
leading to local material failure. The transferability
models of elastic-plastic fracture toughness values rely
on the notion of a Weibull stress as a crack driving
force (see e.g. Ruggieri and Dodds, [8], Ruggieri et al.,
[9], Petti and Dodds, [10] ). In this approach to brittle
fracture the simple axiom is that unstable cleavage
crack propagation occurs at a critical value of the
Weibull stress (for a given probability to failure).

In this review paper the emphasis is laid on brittle
cleavage fracture which is the most deleterious failure
mode observed in ferritic steels at low temperature.
However ductile fracture involving cavity formation is
also briefly considered. After reviewing some recent
developments in the knowledge of the fracture
micromechanisms, the paper deals with modelling
fracture toughness. A number of applications of the
local approach to fracture are also shown.

2. MICROMECHANISMS OF FRACTURE

Cleavage fracture and ductile rupture are considered
successively.

2.1 Cleavage fracture

2.1.1 Introduction

In many ferritic steels, it has been found that the
cleavage stress, o, is independent of temperature. This

strongly suggests that in these materials the mechanism
of cleavage fracture is growth controlled (see e.g. Curry
and Knott, [11]; Pineau, [3, 12] ) : cleavage microcracks
are progressively nucleated under the influence of
plastic strain. These microcracks are arrested at
microstructural barriers and fracture occurs when the
longest crack reaches the Griffith stress given by:

2E
N (1)
oa

where E is theYoung's modulus, Y the "effective"

surface energy, o a numerical constant depending of
the crack shape, and a the size of the longest
microcrack. In this equation all terms are almost

independent of temperature, except the term Yo which

is much higher than the true surface energy because of
the plasticity accompanying crack propagation.

However this theory is too simple since it does not
recognize the different steps encountered during
microcrack initiation and microcrack propagation
(Martin-Meizoso et al., [13] ). Moreover it does not
include the statistical aspects which are well known to
play a key role. This is the reason why the situation
must be analysed in more detail.

Cleavage fracture of ferritic steels most frequently
occurs by the dynamic propagation of microcracks
initiated by slip-induced cracking of brittle second
phase particles (i.e. carbides in steels) or inclusions.
Fracture results from the successive occurrence of three
elementary events (Fig. 2):

- slip-induced cracking of a brittle particle

- propagation of the microcrack on a cleavage
plane of the neighbouring matrix grain across
the interface particle/matrix under the local
stress state

- propagation of the grain-sized crack to
neighbouring grains across the grain boundary.

The first event corresponding to brittle fracture of
particles is governed by a critical stress, G, when the

particle size is larger than ~ 0.1 um to 1 um (see e.g.
Pineau, [12] ). Below this size a dislocation based
theory must be used. It has been shown that the stress

G is related to the maximum principal stress, G, the

equivalent von Mises stress, O and the yield stress,

Oy, by:

where k is a function of particle shape (Beremin, [14],
Frangois and Pineau, [15] ).This simple expression
which is similar to that used by Margolin in his model
for brittle fracture initiated from particles (Margolin et
al., [16] ) shows that for a given stress state the strain
necessary to nucleate microcracks strongly increases
with temperature. It shows also that crack nucleation is
favoured by stress conditions, such as those of a crack
tip, leading to high stress triaxiality ratio. The value of

O, is a priori statistically distributed. The values of the

local fracture toughness, k{'"and k|'* are also

statistically distributed. Recent studies have shown that,
for instance, in bainitic steels the effective packets
which lead to local crack arrest at grain boundaries are
those for which the misorientation between the packets
is large (Bouyne et al., [17]; Gourgues et al., [18];
Lambert- Perlade et al., [19] ).
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Fig. 2: Initiation of a cleavage microcrack from a
particle (M-A constituent). The crack is arrested at the
interface c/f, then propagates through the matrix and is

arrested at the grain boundaries.

The role of particle and grain size distributions have
therefore to be also taken into account, as schematically
shown in Fig. 3. In this figure (Martin-Meizoso et al.,
[13] ) the critical values of the particle and grain size
C", D" corresponding to the different steps in brittle

fracture are simply related to the local value of the
maximum principal stress by :

o/f)? £/8)2
C*:[S.KI ] i D*:(S.KI ] )

G Gy

where O is a numerical factor close to 1.

Recent experiments on bainitic microstructures
simulating the heat-affected zone of welds indicated
that cleavage fracture was initiated from tiny ( ~ 1 pm)
brittle particles formed by M-A (martensite-austenite)
constituents (Lambert-Perlade et al., [19] ). It was
shown that at low temperature the critical step
corresponds to the nucleation of microcracks from these
M-A particles. When the temperature was increased the
critical step is the propagation of packet size
microcracks through grain boundaries, as schematically
shown in Fig. 4 and as illustrated in Fig. 5 on a bainitic
steel. Acoustic emission technique has been useful to
reach this conclusion. This situation observed in one
specific steel is likely to be more general. These
observations strongly suggest that the micromechanisms
operating during fracture toughness measurements at
increasing temperature are not necessarily the same. In
such conditions it would seem preferable to involve a
multiple-barrier (MB) model to account for the
temperature dependence of fracture toughness, as
shown below.

2.1.2 Models of cleavage fracture

In this part the statistical aspects of cleavage fracture
are modelled. Then some comments are made on the

existence of a threshold stress for cleavage fracture and
the effect of plastic strain. It is also shown how multiple
barrier models can be derived.

Statistics

Rather surprisingly although the scatter in cleavage
stress measurements is well known, it was only in the
1980's that models have been proposed to account for
this scatter (for a review, see e.g. Wallin, [20, 21] ).
Nowadays the most largely used models are those
derived from the work by Beremin, [4] ). Assuming that
the material contains a population of microdefects
(particles or grain sized microcracks) distributed
according to a simple (power or exponential) law, p(a),

the weakest link theory tells us that the probability to
failure P(G)Of a representative volume element, V, is

given by :
) p(a)da )

where a is simply given by eqn (1), i.e. :

2Ey
ag =27 6
(0N e}

Knowing the distribution p(a) it is therefore possible to
calculate P(c).
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i C»C"The wack

-
b crossestheinterface -
i

Total Fractare

A i 2 i, L e

F
Z
co [125KE"
[

fi

Total Fracture

r

?
Crack arrested TS
at interface f£f = ———

o1

Fig. 3: Multiple barrier model. Three events are
schematically shown (Martin-Meizoso et al. [13].
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© (d)

Fig. 4: Schematic representation of the role of
microstructural barriers on cleavage micromechanisms.
The crack is assumed to nucleate from a particle (a)
undamaged material; (b) microcrack initiation in the
particle, (c) microcrack propagation across the particle
/matrix interface, and (d) microcrack propagation
across a bainite packet boundary leading to final
fracture.

In a volume V which is uniformly loaded and which
contains V/V, statistically independent elements the
probability to failure can be expressed as :

P(c)} (6)

Pr =l—exp[—

As a general rule the function p(a) is not known.
However when the critical step for cleavage fracture is
the propagation of microcracks initiated from particles,
the distribution p(a) may be determined

experimentally. Two types of laws are usually
proposed:

(a) a power law
pla)=ya™ @)

(b) an exponential law including eventually a cut-off
parameter (see e.g. Carassou et al., [22] and Lee et
al., [23] ) such as the cumulated probability is given
by :

_ a—a, )
p(size > a)=exp —( “] (®)
a

o

The simple power law leads to the well-known Weibull
expression :

Pp =1-exp —%[i] ©))

plane

W ialy, G
Arrested
cleavage
microcrack 8

.
j VA

Fig. 5: Bainitic steel. Arrested cleavage microcracks
obtained with interrupted tests on a notched specimen.
(a) Fracture surface after subsequent fatigue crack
propagation. Indexations of crack arresting boundaries
are given. (b) EBSD map. Thin lines and thick lines
denote  low-angle and  high-angle  boundaries,
respectively. (c) SEM observations and disorientation
analysis showing microcrack arrest at high-angle
boundaries (same area as b). (Lambert-Perlade et al.

[19] ).
with the Weibull shape factorm=2f3-2 and

o, =(m/2y)'™ 2Bys/a)"? (10)

It should be noted that within a first approximation, m
and o, are temperature independent. Similarly the

exponential law eqn (8) leads to (Tanguy et al., [24] ) :

11
A\ ¢’ o
P, =1- - - L 11
R eXp v, L (1)
CF

Where

0o = (2 EYS /(x'ao)l/2

and o, =(2Eys /ocau)l/2 (12)
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Eqn (9) is a simplified expression since no threshold is
introduced. In three dimensions (3D) and in the
presence of smooth stress gradients, this equation can
be written as :

J. o dV
Pz

Pr =1-exp| -
) ol V,

(13)

where the volume integral is extended over the plastic
zone (PZ).This equation can be rewritten as:

m gy
j 9V 5 fin] (14)
PZ 'V, 1-Pp

where o, is referred to as the "Weibull stress".

Threshold

Some investigators have introduced a threshold stress,
o4, » directly into eqn (14) (Bakker and Koers, [25], Xia

and Cheng, [26] ). One proposal for the integrand of
eqn (13) has the form [(o, -0y )/(o, —oy )"
However rational calibration procedures for ¢, remain

an open issue. To avoid these difficulties, Gao et al.,
[27] proposed a modified form of eqn (14) given by :

m
Gy ~Cwmi
w W min
Pp =l-exp|—| —— (15)
Ou ~Owmin
where o, ., represents the minimum value of o, at

which cleavage fracture becomes possible. (For a full
discussion, see also Gao et al., [28] and Gao and Dodds,
[29]).

In the original Beremin model (Beremin, [4] ), an
implicit threshold Weibull stress was also included. In
the literature this is something which is somewhat
overlooked. In this model, it is assumed that cleavage
fracture cannot occur in the absence of plastic
deformation, i.e. below the yield strength, cyg. This
means that the PZ size must be larger than a critical
size, X,, or otherwise stated that there exists a threshold,
K min » below which cleavage fracture cannot occur.

This threshold is given by:

Kimin ® 0ys 437X, (16)

Multiple — barrier models

As stated previously the Beremin model is essentially
based on the description of the propagation of an
existing critical defect belonging to a single population.
This is a simplification which might explain why in the
application of this model over a wide range of
temperatures, a number of investigators have reported
that it was necessary to assume the normalizing stress,

G, , to be an increasing function of temperature (see
e.g., Tanguy et al., [30, 31] ). This might simply reflect
the existence of critical different steps depending on
temperature, as indicated earlier.

Multiple-barrier (MB) models would therefore appear
more satisfactory to account for the variation of
cleavage fracture toughness over a wide temperature
range. In particular MB models reflecting the situation
schematically shown in Fig. 4 have been proposed
(Martin-Meizoso et al., [13], Lambert-Perlade et al.,
[19]). These models are also based on the weakest link
theory. The nature of these barriers depends on
temperature. The application of these models requires
the knowledge of a certain number of metallurgical
factors including the nucleating particle size distribution
and the grain (packet) size distribution. These factors
were measured in one specific steel in which the brittle
particles were formed by M-A constituents (Lambert-
Perlade et al., [19] ). The application of these models
also necessitates the knowledge of the local fracture

toughness, K‘f’/f and Kf/f , and that of the cleavage
fracture stress of particles, 4. There are very few

results in the literature. However a number of results are
reported in Table 1. In the study devoted to a bainitic
steel containing M-A particles it was assumed that the

local values of fracture toughness, K¢'f and KI'f

were not temperature dependent, which is a crude
approximation. In spite of this approximation a good
agreement was found between the experimental values
of the fracture toughness and those inferred from this
MB barrier model, as shown later.

Strain correction

The usual Weibull expression in eqns (13) and (14) of
the product of a stress function and a volume (PZ) is
based on the assumption of a microcrack population
nucleated at the onset of plastic deformation, which
then remains active over the entire loading history.
Detailed examinations on a number of materials, in
particular those to which the MB model has been
applied have shown that the situation is far more
complex. A number of studies (see e.g. Kaechele and
Tetelman, [34] ) have shown that the number of
nucleated microcracks was an increasing function of
plastic strain and increased when the temperature was
lowered. From this observation one should be tempted
to include in the expression of the Weibull stress a
function increasing with plastic strain and decreasing
with temperature. The increasing strain dependence of
the Weibull stress was the basis of the modification in
the Beremin model introduced by Kroon and Faleskog,
[35] and recently applied by Faleskog et al., [36]. Still
more recently this effect was also introduced in the new
model proposed by Bordet et al., [37, 38]. Moreover
these authors have also attempted to account for the
temperature dependence on the nucleation of
microcracks from particles. Here it is worth mentioning
that eqn (2) also contains both effects implicitly.
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Table 1 : Parameters of Multiple Barrier Models.

Parameter Present Study Literature Data
Value Value Microstructural Unit Reference

o4 (MPa) 2112 - - -

Ke'! (Mpa m”z) 7.8 2.51t0 5.0 |Carbides Martin-Meizoso et al. [13]

2.5 Globular carbides Hahn [32]
1.8 TiN particles Rodrigues-Ibabe [33]
KT (Mpa m”z) CGHAZ-25 5.0 to 7.0 | Bainite packets Martin-Meizoso et al. [13]
28 7.0 Bainite packets Martin-Meizoso et al. [13]

7.5 Ferrite grains
ICCGHAZ-25 4.8 Bainite packets
18 15.2 Bainite packets

Hahn [32]
Rodrigues-Ibabe [33]
Rodrigues-Ibabe [33]

A number of other observations have also clearly shown
that microcracks arrested at grain boundaries are
blunted with further straining, making them very
unlikely to propagate again. In other words, these
observations strongly suggest that only freshly
nucleated carbide microcracks are expected to act as
effective nucleation sites. This time, plastic strain
appears to be beneficial or otherwise stated leads to an
increase of the normalizing stress factor, o, introduced
in eqns (13) and (14). This was the basis of the "strain
correction" originally introduced in the Beremin model
where the probability to failure was expressed as :

I o exp(-meg, /a)-dV
P =1-exp| -2~ (17)
oy Vu

where ¢, is the plastic strain in the direction of the

highest principal stress in a given element of volume,
dV, and o is a constant assumed to be close to 2.
Recently a new modification to the Beremin model was
introduced (Bernauer et al., [39] ). These authors
assumed that the nucleation rate of cavities from
particles could be described by the Chu and Needleman
law (see Needleman and Tvergaard, [40] ). Once a
cavity is nucleated from a particle, it is assumed that
this particle can no longer act as a nucleation site for a
cleavage microcrack. Stockl et al., [41] have applied
their model to interpret results on warm-prestress effect.

Two opposite effects of plastic strain have therefore
been invoked : (i) a deleterious effect through the
continuous nucleation of microcracks, and (ii) a
beneficial effect associated with the blunting of already
initiated microcracks which are no longer active. Very
recently, Bordet et al., [37, 38] have attempted to
incorporate those two opposite effects writing that the

probability to cleavage, P, could generally be

cl»
expressed as :
Pcl = Pnuc X Pprcop (18)

where P, 1is the probability of nucleating a

microcrack while P

this nucleated microcrack. These authors have proposed
the following modified expression for the Weibull

is the probability of propagating

*
stress, G,

Epu €
J’pA GYS(G{H_G;E)eXp(_GYS.P}dSP} (\17\]
0

GYS,O ‘Sp, o

(19)

where Gyg is the yield strength at a given temperature
and for a given strain rate, and Gy, is a reference

yield strength. Similarly & is a reference plastic

p,o
strain. If the ratio oyg, X €,,/0yg, Is large, that is
when the diminution of potential nucleation sites can be

neglected, oy, can be simplified as :

i

This expression is very similar to that of Beremin, as
expected.

1/m
g O m m dv
J i (Gl _Gth)d Sp:lv—} (20)

o csYS,o 0

All these modifications to the original Beremin model
have been introduced recently and they have not yet
been largely tested. They lead to more sophisticated
expressions  requiring  the  identification  of
supplementary parameters.
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3. DUCTILE RUPTURE AND DUCTILE-TO-
BRITTLE TRANSITION

3.1 Introduction

Ductile fracture of metallic materials involves cavity
nucleation and void growth to coalescence. Many
studies have been devoted to the micromechanisms
accompanying void nucleation from second-phase
particles (see e.g. Garrison and Moody [42] ). However
large improvements have to be made to include all the
details related to these particles in particular the effect
of inhomogeneous spatial distribution. Recently a
number of attempts have been made in this field.
Similarly recent advances have been made for a better
modelling of void growth and coalescence.

For a long time ductile rupture has been approached
using uncoupled models (see e.g. Mc Clintock [43],
Beremin [14] ). In these models it was assumed that
fracture occurred when the calculated volume fraction
of cavities reached a critical value, f.. More recently
coupled models in which the effect of growing cavities
on the constitutive equations of porous materials have
been introduced (Rousselier [44], Gurson [45] ).The so-
called Gurson Tvergaard Needleman [46, 47] (GTN)
model involves two parameters, f. and an acceleration
factor, & introduced to "simulate" void coalescence. It
has been shown that the f, and & parameters have no
unique values to fit the experimental results (Zhang and
Niemi [48, 49], Benzerga [50] ). This motivated further
improvements which are briefly summarized.

3.2 Heterogeneous void nucleation

The effect of the inhomogeneity in spatial void
distribution has been thoroughly investigated in two
materials : (i) a cast duplex (ferrite + austenite) stainless
steel (Devillers-Guerville et al., [51]) in which cavities
in the austenite phase are nucleated from cleavage
microcracks initiated in the thermally embrittled ferrite,
and (ii) a plain carbon steel (A48) in which cavities are
initiated from MnS inclusions (Decamp et al., [52] ).

An example illustrating the situation observed in A48
steel using the Voronoi tessalation technique is shown
in Fig. 6. In both materials it was shown that the strain
to failure was largely scattered and decreased when the
specimen size was increased. It has been possible to
partly account for this scatter and this size effect

without using the 0 accelerating factor provided that
the inhomogeneity in the spatial distribution of cavity
nucleation sites was taken into account.

This suggests that the use of this parameter to simulate
coalescence is not essential when the spatial distribution
of initiation sites for ductile rupture is properly taken
into account. Here again, this requires detailed
metallographical observations.

5 mm

Fig. 6: C-Mn steel. Voronoi cells showing the
distribution of MnS particles. L and T indicate the
longitudinal and transverse directions in rolled plates
(Bauvineau [53] ).

3.3 Cavity growth

Much progress has been made since the pioneering
studies by Berg [54], Mc Clintock [55], Rice and
Tracey [56] and Gurson [45]. In particular recent
models have been proposed to account for plastic
anisotropy and cavity shape anisotropy.

Following the method used by Gurson [45] a yield
surface for a plastically anisotropic material described
by Hill quadratic criterion has been derived (Benzerga
[57], Benzerga and Besson [58] ), assuming that the
cavities remain spherical :

2
dia =(G—HJ +2fcosh(% GAJ -1-f*=0 (21)
(e}

0 GO

where oy is the Hill equivalent stress defined with 6
coefficients hy;. In this equation the parameter h has

been expressed as a function of the h;; coefficients. For

an isotropic material h=2 and eqn (21) corresponds to
the Gurson potential.

An extension of the Gurson model has also been
proposed by Gologanu, Leblond and Devaux (GLD)
[59, 60] to account for cavity shape. The GLD model
applies to  axisymmetric  ellipsoidal  cavities
characterized by their aspect ratio, S. The model which
is expressed in terms of a Gurson-like plastic potential
is therefore limited to transversally isotropic porous
plastic materials. This model has been extensively used
by a number of authors (see e.g. Pardoen and
Hutchinson [61] ).

3.4 Cavity coalescence

Significant progress has also been made in modelling
the onset of void coalescence by internal necking in
ductile materials (Pardoen and Hutchinson [61],
Benzerga [50], Benzerga et al. [62-64] ). This last stage
of ductile rupture is modelled using an extension of the
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Thomason model (Thomason [65] )in which it is
assumed that fracture occurs when the plastic limit load
criterion originally proposed by this author is reached.
In addition to the GLD potential these models give a set
of constitutive equations including a closed form of the
yield surface after void coalescence with appropriate
laws for void shape and the size of the ligament
between cavities. Details about these models can be
found elsewhere —Pardoen and Besson [66] ). In Fig. 7
the transition from elastic behaviour (a) to plastic void
growth (b & c¢) to void coalescence in terms of the
variation of the yield surfaces and current loading

conditions are shown. In this figure o, and o,

represent the equivalent von Mises stress and the
hydrostatic stress, respectively. In these models the load
bearing capacity of the elementary volume decreases as
a natural outcome of the void spacing reduction without
introducing an a priori value to the § coefficient in the
GTN potential. These models are very powerful since,
theoretically, they are able to predict the strain to failure
as a function of stress triaxiality when the initial
microstructural parameters of the material (volume
fraction of cavities, shape of the cavity initiation sites,
void spacing) are known. The comparison between
experimental results and theoretical results inferred
from these sophisticated models are still limited (see
Benzerga et al. [62-64] ), since these models require
more information about the detailed microstructure of
the materials.

3.5 Ductile-to-brittle transition

Charpy V-notch impact tests are still widely used to
study the fracture properties of steels and, in particular
to define a ductile-to-brittle transition temperature
(DBTT). Instrumented Charpy tests are increasingly
used which allow to measure the whole force-
displacement curve from which much information can
be gained.

The first numerical simulation of the Charpy test was
proposed by Norris [67] using plane strain conditions.
Effects of material rate sensitivity [68], of temperature
dependence [69], of the 3D geometry [70,71] and of
specimen size [72] were studied in a series of
theoretical papers lacking of comparisons with
experiments. Such comparisons were carried out by
other authors for pressure vessel steels [73-76].

More recently a finite element simulation of the Charpy
test has been developed in order to model the DBTT
curve of A508 steel [30, 31]. The simulation included a
detailed description of the material viscoplastic
behaviour over a wide temperature range. Ductile
fracture was modelled using modified Rousselier
model, while the Beremin model was used to simulate
cleavage fracture. The Charpy test was modelled using
a full 3D mesh and accounting for adiabatic heating and
contact between the specimen, the striker and the anvil.
Fig. 8 shows that it has been possible to correctly model
the DBTT curve assuming that the Beremin stress

parameter o, (see eqn (9)) was temperature dependent.

As indicated previously, this temperature dependence
might be related to a change in the nature of the
microstructural barriers controlling cleavage with
temperature.

6 4

current stress state

(a)
(b)
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Fig. 7 : Ductile Fracture. Transition from (a) elastic
behaviour, to (b) and (c) plasticity/void growth, to (d)
and (e) plasticity/void coalescence. Yield surfaces and
loading point as a function of increasing deformation.
Calculations performed for a constant stress triaxiality
equal to 3 (Pardoen and Besson [66] ).
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Fig. 8 : A 508 Steel. Charpy V notch energy as a
function of temperature. Experimental results and
numerical simulations using modified Rousselier model
for ductile fracture and Beremin model for cleavage
fracture. Three calculated curves corresponding to Py
=0.10, 0.50 and 0.90 are shown. Results obtained with
(a) o, = cte, (b) o, increasing with temperature
(Tanguy et al., [31] ).
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4. FRACTURE TOUGHNESS

4.1  Introduction. Main characteristics _of brittle
fracture toughness

The first characteristics of brittle fracture in ferritic
steels is the scatter in test results, as illustrated in Fig. 9.
The absolute value of this scatter increases with test
temperature but not necessarily the relative value,
although at low temperature the scatter tends to be
lower.

Another important aspect of brittle cleavage fracture is
the size effect. For instance, Iwadate et al. [78] have
determined the fracture toughness, K-, of a pressure

vessel steel using CT specimens with various
thicknesses and in-plane dimensions. These authors
showed that the mean value of fracture toughness was a
decreasing function of specimen size. These results
may reflect the effect of changing constraint conditions
but, as shown later, the theory for brittle fracture
predicts that the fracture toughness, Ko, varies with

specimen thickness, B, with a universal slope, such as
K?CB is constant for a given temperature.

A third factor important in brittle fracture of ferritic
steels is the so-called "short crack" effect or, more
generally, the geometrical dependence of K- or K.

This dependence has been thoroughly investigated and
modelled (see e.g. Dodds et al., [79], Petti and Dodds,

[10]).

A fourth factor associated with cleavage fracture is the
effect of metallurgical factors, such as the grain size, the
nature of packet boundaries in bainitic steels, the
amount and the size of second-phase particles. In
particular, as shown later, the fracture toughness of
mutipass steel welds is largely dependent on the amount
of local brittle zones (LBZs) which are found in the
coarse grain heat affected zones (CGHAZs) and in the
intercritically reheated CGHAZ (ICCGHAZs) (see e.g.
19, 80, 81).
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Fig. 9 : A 508 Steel. Scatter in fracture toughness tests
(Naudin et al.,[77] ).

4.2 Beremin model for cleavage fracture toughness and
its extensions

4.2.1 Small-scale yielding (SSY) conditions

The stress-strain field ahead of the crack tip under SSY
conditions is simply scaled by the ratio x /(J / GYS)

where x is the distance from the crack front. Under
these conditions the application of the Beremin model,
(eqn (13) )is straightforward (Pineau, [3, 7, 12],
Beremin, [4] ). The probability to fracture of a specimen
containing a 2D crack expressed in terms of K- can

simply be written as :

4 m-4
Kic B oys C,

m
VLl GU

P =1-exp| - (22)

where C,, is a numerical factor which is function of the
work-hardening exponent, n, of the material
(cs =K'e" ). It is well to remember that the term K. B

simply arises from the volume of material which is
plastically deformed, i.e. the product of the plastic zone

size (KIC /o, )2 and the specimen thickness, B. The

same size dependence is expected whatever the
statistical law is used provided that the weakest link
theory does apply.

Eqn (22) can be extended to a 3D crack of length £ for
which the stress intensity factor, K, is a function of the
curvilinear abscissa, s, along the crack front. It can
easily be shown that, for a given probability to fracture,
the following expression is satisfied :

[ ki6)ds =Kic (23)

Eqns (14) and (22) contain only two independent
parameters, as shown previously. However in this
simple theory there is a hidden supplementary
condition, which is the initiation of plastic deformation
as a prerequisite to initiate cleavage. This condition
given in eqn (16) does not appear explicitly in eqn (22).
However this does not mean as often claimed in the
literature that eqn (22) implies that fracture can occur
even for infinitely small values of K.

The Beremin model has now been applied to a large
amount of steels. Recent results on a bainitic steel heat-
treated in order to simulate different welding conditions
are shown in Fig. 10 (Lambert-Perlade et al., [19] ). In
this figure we have included the results obtained in the
as-received conditions (ferrite + perlite) and those
corresponding to three welding conditions which
produced various amounts of LBZs formed by M-A
constituents in a bainitic matrix. Fig. 10 shows that the
Beremin model is able to describe the evolution of K

with temperature and the scatter in test results. The
values of the parameters, o, and m for Beremin
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model are given in Table 2. In this figure we have also
included the theoretical curves derived from the Master
Curve approach which will be briefly described
hereafter.

A number of authors (see e.g. Bakker and Koehrs, [25],
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Fig. 11 : Sketch showing the variation of the probability
to fracture with loading (J/ G ,) at various temperatures.
The transition from SSY to LSY conditions is indicated
by a dotted line. The difference between long cracks

(LC) and short cracks (SC) related to constraint effect is
shown.

In this figure the increase in the fracture toughness of
specimens tested at increasing temperatures is
schematically shown. A quantitative analysis of these
effects associated with the loss of constraint requires the
use of finite element method (FEM) calculations. A
recent study has thus presented a practical approach to
compare directly the two most commonly tested
specimens, the single-edge notched bend, SE(B) and the
compact tension, C(T) specimens (Petti and Dodds, [10]
). Some of the results obtained by these authors and
established for specific values of m (8 and 20) and the
ratio 1/n (10) are shown in Fig. 12.
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Fig. 12: Comparison of K. for C(T) specimens to
Ko values for square and rectangular SE(B)
specimens. Results for material flow properties
e=(o, /E)(c/c,)" (Petti and Dodds [10]).

Fig. 12 illustrates the toughness scaling with
K%T) / K?g(B ) plotted vs the non dimensional loading

parameter for the square (W = B) and the rectangular
(W = 2B) SE (B) specimen with M =bo, /J. These

results show that the ratio of KJCC(T) / K?g(B) remains

fairly constant when M > 200. On the other hand this
ratio decreases to the range 0.60 — 0.65 for the 1/n =10
material when M ~ 30. Similar types of analysis can
therefore provide the basis of calibration procedures
when testing materials with different specimen
geometries.

As indicated earlier a number of researchers have
shown that the initiation of cleavage fracture in a
deformed material was made more difficult by strain.
This is why in the Beremin model a strain correction
was introduced (see eqn (17) ). This "correction" or
those proposed by others produces an increase in the
curvature of the K. vs temperature curve. This is

often necessary to account for the strong increase of
fracture toughness in the ductile to brittle transition
(DBT) regime.

Master Curve (MC) concept

The ASTM E1921 (83) testing standard employs a
weakest link based model to characterize cleavage
fracture in ferritic steels over the low-to-mid portion of
the DBT curve. This standard relies on the studies made
by Wallin (see e.g. [20, 21, 84] ). This author proposed
to express the fracture toughness scatter as :

4
Kie ~ K
P = l—exp —3(—“ Im‘“] (24)

where B, is an arbitrary (normalized) thickness, K is
a parameter depending on temperature while K ;. isa

limiting value below which fracture is impossible
(K| mn ~ 20 MPa m"? ). The scale parameter K,

corresponds to a 63% cumulative probability level for
specimen failure by cleavage. In the MC concept the
shape of the median K. toughness, K ;- (medium) for

IT specimens is assumed to be described by an
universal law :

K ,(med) =30+ 70 exp [ 0.019 (T—To) ] (25)

where K is in MPa m"? and T in °C. In this expression,
T, corresponds to the temperature at which the mean
(median) fracture toughness for a 25 mm thick
specimen has the value of 100 MPa m'"?. Details about
the determination of T, can be found in ASTM E 1921
standards. The MC concept which relies also on the
weakest link-based scaling model requires theoretically
that strict plane-strain SSY conditions exist along the
entire crack front at fracture. The validity of this
assumption has been discussed recently by Petti and
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Dodds, [10]. As most often written, eqn 25 gives the
fracture probability for 1T size specimens. When the
test specimen has other than 1T thickness, the as tested
xT size toughness scales to 1T thick specimen as
follows :

K?I]Cﬂ :Klmin +(K§g _Klmin) (BXT /BIT )1/4 (26)

The comparison between the theoretical expressions
derived from Beremin model, eqn (22) and the MC
concept [eqn (24)] shows that the fracture toughness
dependences with specimen thickness are similar.
Moreover when K; .., can be neglected in eqn (25),

i.e. when the temperature is in the mid range of the
DBT curve, the implicit threshold implied in the
application of the Beremin model is also much lower
than the fracture toughness. Eqns (22) and (25) can then
be directly compared. Both models predict the same
toughness temperature dependence provided that the

ratio of K, (T)/ o, (T)l_m/4 is constant. This ratio was

calculated in the steel containing M.A. constituents
described earlier (Lambert-Perlade, [19] ). It was found
that for K; and K, values much higher than Ky ...

(i.e. T > - 150°C for the as-received metal and T > -
100°C for the simulated HAZ microstructures) this ratio
varies by less than 20%. This means that in this
particular case both the Beremin model and the MC
approach lead to similar results, as shown in Fig. 10.
The values of parameter T, used in eqn (25) are given in
Table II with those of o, and m of the Beremin model.

In Fig. 9 it is difficult to conclude that a model is better
than another one. The MC approach leads to less-
satisfactory agreement with the base metal due to the
K, ., threshold of 20 MPa m"2 On the other hand a

close examination to the theoretical curves shows that
the MC curves have a higher slope than those inferred
from the Beremin model. This might be partly due to
the fact that the 3PB fracture toughness specimens have
been calculated using 2D FEM modelling and assuming
strict plane strain conditions.

4.4 Multiple Barrier (MB) model

This model has been applied to the steel in which
various HAZs were simulated. According to MB model
(see § 2.1.2) cleavage fracture occurs by following three
steps successively, as shown in Fig. 4. Using the
weakest link-based theory the fracture probability, Py is
then given by the combined conditional probabilities of
the three steps involved during fracture. A number of
authors have shown that the critical local stress
necessary to cross the grain boundaries is lowest at low
temperature but increases with temperatures and
eventually becomes larger than the stress necessary to
propagate a crack nucleated from a particle (see e.g.,
[85] ). The effect of temperature on fracture toughness
can thus be described by considering four temperature
ranges.

(1) At very low temperatures the critical step is the
nucleation of a microcrack from M-A particles.

(i) At somewhat higher temperatures microcracks
initiate at particles and stop at the particle/matrix
interface. The critical step is then the propagation
of these particle sized microcracks.

(iii) At higher temperatures microcracks are stopped at
grain boundaries and the critical step is the
propagation of these arrested grain sized
microcracks.

(iv) At still higher temperatures ductile fracture
eventually nucleated from particles occurs before
cleavage fracture. This temperature range was not
modelled.

The input parameters of the MB model are therefore:

(1) The fracture probability p(c) of a M-A particle of

size (C). It was simply assumed that this initiation
process occurred for a single valued of the critical
stress [see eqn (2) ]. It was assumed that
64 =2112 MPa (see Table I).

(i) The parameters f (C) and f, (D) giving the

distribution functions of particles and bainitic
packets. These functions were experimentally
determined. It was shown that they could be
approximated by log-normal functions.

(iii) The critical size for cracked MA particles and
cracked bainitic packets given by eqn (3). For the

sake of simplicity, it was assumed that Kf/ " and

Kf/ T were independent of temperature as

indicated previously. Otherwise stated, in this MB
model, the temperature dependence of fracture
toughness arises mainly from the variation of yield
strength with temperature, as in the Beremin
model.

The probability to failure can then simply be expressed
using these input parameters, as shown elsewhere
(Lambert-Perlade et al., [19] ). The numerical values of
the input parameters have already been given in Table
1. The results showing the application of the MB model
to one specific condition ICCGHAZ) are reported in
Fig. 13. A good quantitative agreement is observed
when the comparison between the theory (solid lines)
and the experimental values is made. In particular the
model is able to account for the dispersion which is not
trivial since the calculated scatter derives directly from
the experimental size distribution of second phase
particles and bainitic packets. In Fig. 13 the lowest
value of fracture toughness (open symbols)
corresponding to the first detection of microcrack
events detected by acoustic emission occurs for stress
intensity factors close to 30-40 MPa m"?. These values
agree with the calculated probability for a cleavage
microcrack to propagate across the particle/matrix
boundary which is shown by dotted lines. The model
predicts not only the evolution of fracture toughness
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with temperature but also the critical stress intensity
factor for the development of temporarily stable grain-
size microcracks. Clearly this is a superiority of this
physically based model.

4.5 Applications

The LAF methodology has received an increasing
attention over the last past 25 years (For a review, see
Pineau [7] ). Three main domains have been explored.
They are briefly considered below.

Metallurgical improvements of materials

It is becoming clear that in the upper part of the DBT
curve, the fracture toughness is related to the
propagation of microcracks which are arrested at grain
boundaries in ferritic steels or at packet boundaries in
bainitic steels.
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Mechanical and numerical testing

Research over the past 25 years has yielded a sufficient
quantitative understanding of the DBT behaviour to
develop engineering approaches that characterize the
scatter and temperature dependence of macroscopic
fracture toughness measured in terms of Jc or
equivalently Kjc. These efforts have led to the
development of the ASTM Standard Test Method E
1921 [83]. This method has advanced significantly the
procedures for quantitative evaluation of cleavage
fracture toughness in through-crack, high-constraint
laboratory test specimens, e.g. deep-notch SE(B)s and
C(T)s. The transferability of this method to real
applications requires additional models that account for
large constraint differences and variations in local J
values along a crack front. Micromechanical models for
brittle cleavage fracture as those presented previously
offer the most promising approach at present to
understand toughness transferability issues and to
develop quantitative frameworks. Calibration of the
Weibull stress scale parameter, o,, using the MC
approach has been presented recently by Petti and
Dodds [87]. These authors have used both experimental
results and numerical calculations performed on cracked
specimens to determine the o, parameter in eqn. 22

u-°

assuming that the shape factor m was independent of
temperature.

Complex thermomechanical loading conditions
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Fig. 13: Bainitic steel. Prediction of the variation of
fracture toughness with temperature obtained from
multiple barrier model. Open circles denote microcrack
events detected by acoustic emission,; solid circles
correspond to final fracture. Solid (respectively dotted)
lines represent 10, 50 and 10 pct probabilities for the
specimen to fracture (respectively, for a cleavage
microcrack to propagate across a particle/matrix
boundary) as given by the MB model. Numerical values
used in this model are given in Table 1. (Lambert-
Perlade et al. [19] ).

Recent studies have shown that in bainitic steels the
effective packet boundaries are those with a high angle
misorientation (see e.g. Bouyne et al, [17], Gourgues et
al., [18], Lambert-Perlade et al., [19] ). The
improvement of these materials requires the
development of these favourable boundaries. This rises
a new research field in which the metallurgical variables
controlling the formation of these specific boundaries
are investigated. Fundamental studies on the
crystallography and the microstructure of bainitic
transformations must therefore be encouraged, using
either chemical and thermomechanical manipulations or
other tools like phase transformations under intense
magnetic fields which have not yet been explored in
much detail (see e.g. [86] ).

One example of complex thermomechanical loading
conditions is that of ecarth quakes. Major factors
promoting brittle fracture during earth quakes are
prestraining and dynamic loading. It is well known that
an increase in loading rate leads to a shift of the DBT
curve towards higher temperatures (see e¢.g. Henry et al.
[88] ). The effect of loading rate and prestraining on the
fracture toughness of a structural steel has been
investigated by Minami and Arimochi [89]. These
authors showed that the Beremin model was able to
account for the significant decrease of the fracture
toughness measured in terms of CTOD when
prestraining and dynamic loading were applied.

Similarly a number of researchers have used the local
approach to cleavage fracture to predict the failure
behaviour of heat affected zones (HAZ) in welds (see
e.g. Cardinal et al., [90], Matos and Dodds [91],
Lambert-Perlade et al., [19] ).

Many studies have been devoted to the so-called
mismatch effect on fracture toughness of welded joints
(see e.g. Kim and Schwalbe [92, 93] ). This effect is
related to the difference in strength between the base
material and the weld metal. This effect has been
investigated by many authors (see e.g. Ohata et al,
[94]). These authors showed also that the Beremin
model was able to account for their experimental
results.
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The Beremin model has also been applied to warm
prestressing (WPS) effect (Beremin [95], Roos et al.,
[96], Hadidi-moud et al., [97] ). A specimen or a
component prestressed in the upper-shelf domain of the
DBT curve exhibits an apparent increase in fracture
toughness when subsequently tested at lower
temperature. The application of this model to load-
unload-cool-fracture (LUCF) condition is extremely
sensitive to the constitutive equations which are used to
calculate the residual stresses after the load-unload part
of the cycle (see e.g. Lefevre et al., [98] ). This might
explain why the Beremin model was shown to
underestimate the fracture toughness results obtained
with LUCF loading cycle (Stockl et al., [41] ).

Component testing

The LAF methodology has also been applied to assess
the brittle fracture of large structural components. Two
examples including : (i) testing of a large mock-up and
(i) thermal shock on large cylinders are given
elsewhere (Pineau [7] ).

5.  CONCLUSIONS

This review paper has attempted to show that the local
approach to fracture has largely contributed to a better
understanding of the fracture behaviour of metallic
materials. Micromechanical models for brittle cleavage
fracture, such as the Beremin model and its extensions,
offer the most promising approach at present to tackle
with toughness transferability issues.

Many research areas remain to be explored, related to
both fracture micromechanisms and fracture toughness
modelling. For most practical applications, due to the
complexity of the problem, it is necessary to simplify
the analysis and in particular, to develop and test simple
criteria. The development of standards should largely
contribute to the application of the local approach to
fracture.

The local approach methodology could aslo be applied
to other engineering materials, such as metal matrix
composites and concrete or to other failure modes in
steels, such as intergranular fracture due to the
segregation of impurities along grain boundaries.
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RESUMEN

El recientemente finalizado European Fitness for Service Network ha desarrollado un procedimiento europeo unificado
de evaluacién de la integridad estructural denominado FITNET Fitness for Service Procedure que comprende el andlisis
de componentes y estructuras frente a los cuatro principales modos de fallo: fractura-colapso pléstico, fatiga, fluencia y
corrosién. Este procedimiento ha sido remitido al Comité Europeo de Normalizacién (CEN) para su adopcién futura
como norma europea de integridad estructural.

En este trabajo se recogen los origenes y la razén de ser del procedimiento, el contenido del mismo, su estructura en los
capitulos especificos de cada modo de fallo, la informacién recogida en los diferentes anexos y todas aquellas
novedades que aporta como procedimiento de evaluacién. El objetivo es mostrar una vision clara, global y completa del
documento que permita apreciar todo su potencial de evaluacion y sus diferentes aplicaciones a la ingenierfa.

ABSTRACT

The recently finished European Fitness for Service Network has developed a unified European procedure for the
structural integrity assessment called FITNET Fitness for Service Procedure, which covers the analysis of components
and structures under the four main failure mechanisms: fracture-plastic collapse, fatigue, creep and corrosion. This
procedure has been submitted to the European Committee for Standardization (CEN) for its adoption as a European
Standard for structural integrity.

This paper gathers the origins and the reason for being of the FINTET FFS Procedure, its content, its structure on the
specific chapters dedicated to the different failure mechanisms, the information gathered on the annexes and all those
novelties that offers as an assessment procedure. The objective is to show a clear, global and complete view of the
document that allows appreciating all its potential as an assessment tool and its different applications to engineering.

PALABRAS CLAVE: FITNET, Integridad estructural.

1. INTRODUCCION Por otra parte, otras potencias industriales como Estados

Unidos y Japén disponian de procedimientos propios

En los comienzos del nuevo milenio la situacién europea
con respecto a la integridad estructural era confusa y
desordenada. Existifan numerosos procedimientos de
evaluacion de cardcter marcadamente nacional como la
BS7910 britdnica [1] o el RCC-MR francés [2] y otros
cuya aplicacién quedaba restringida a una industria
concreta, como el R5 [3] y el R6 [4] de British Energy 'y
el SAQ sueco [5] en el sector nuclear. Ademads, cada
uno de estos procedimientos se centra generalmente en
un tipo de fallo especifico (RS en la fluencia, BS7910,
R6 y SAQ en la fractura...), sin que hubiese un
procedimiento que permitiese evaluar un componente
frente a los distintos mecanismos de fallo. El
Procedimiento SINTAP [6], desarrollado entre 1996 y
1999 ordend la situacidén en el terreno de la fractura,
unificando criterios y resolviendo la tradicional
dicotomia entre el uso de Diagramas de Fallo (FAD) y
Diagramas de Fuerza Motriz de Agrietamiento (CDFD),
demostrando la completa equivalencia entre las dos vias.

que cubrian el andlisis de los distintos modos de fallo y
ofrecfan un panorama mds sencillo y definido. Asi,
procedimientos americanos como el API 579 [7] en el
sector petrolifero y el ASME XI [8] en la industria
nuclear o el procedimiento JSME japonés [9] estaban
plenamente definidos y su uso estaba ampliamente
extendido en la industria.

Este panorama, caracterizado por la falta de
uniformidad, la excesiva variedad, la falta de visién
global y el retraso existente con respecto a otros paises,
hacia absolutamente necesario el desarrollo de un
procedimiento europeo unificado que cubriese los
principales modos de fallo y que ofreciese a la industria
europea una herramienta con la que disefiar, fabricar y
gestionar los componentes e instalaciones industriales de
una forma mds segura y eficiente.

Con este propdsito se ha desarrollado, al amparo del V
Programa Marco, desde febrero de 2002 hasta mayo de
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2006 el European Fitness for Service Network [10],
cuyo producto final es el FITNET FFS Procedure [11],
un documento que recoge un procedimiento de
evaluacion de la integridad estructural frente a los cuatro
principales modos de fallo: fractura-colapso plastico,
fatiga, fluencia o creep y corrosién. La organizacién
matricial del proyecto se muestra en la Figura 1, en la
que se pueden apreciar las organizaciones implicadas y
los lideres de cada uno de los Working Groups (WGs

liderados por grandes empresas industriales y asociados
a cada uno de los tipos de fallo analizados) y Work
Packages (WPs liderados por centros de investigacién y
universidades y asociados a tareas de apoyo
especificas). El documento finalmente obtenido ha sido
enviado al Comité Europeo de Normalizacién (CEN)
con el objetivo de comenzar el camino que le convierta
en la futura norma europea de evaluacién de la
integridad estructural de componentes y estructuras.

wWé1 we2 W63 WG4
Fracture Fatigue Creep Corrosion
CORUS Caterpillar Br. Energy SHELL
S. Webster || J.J. Janosch || B. Ainsworth R. Koers

Horizontal
Work Packages

Cross-Task Groups

wepmsbl \WP1 TN-Coordir

. Kocak, GKS5)
. Wallin, VTT)

Work Packages

. Hadley, TWI)

lana, Uni.Cantab)

Figura 1. Estructura de trabajo del European Fitness for Service Network.

2. EL PROCEDIMIENTO FITNET FFS
El procedimiento estd organizado en tres volimenes:

- Volume I. FITNET FFS Procedure. Recoge el
propio procedimiento de evaluacidn, con capitulos
dedicados a cada tipo de fallo denominados
moédulos y con otros en los que se recogen
metodologias y técnicas de evaluacién especificas
que recogen los ultimos avances cientificos y
tecnolégicos en el campo de la integridad
estructural (anélisis de confinamiento, Leak Before
Break, Master Curve, Crack Arrest, Modo Mixto,
tratamiento de entallas...)

- Volume 1I: CASE STUDIES AND TUTORIALS.
En este documento se recogen numerosos casos de
aplicaciéon del procedimiento a problemas
industriales y un total de doce ejemplos en los que
se aplica, paso a paso, el FITNET FFS a distintos
problemas de fractura, fatiga, fluencia, corrosién y
combinaciones de los mismos.

- Volume III: ANNEX. Este tomo, que sirve de
apoyo a la aplicacién del procedimiento, lo
componen un total de once anexos que recogen
soluciones de expresiones de factores de intensidad
de tensiones y cargas de colapso pléstico para un
amplio nimero de geometrias, perfiles de tensiones
residuales, caracterizacidon geométrica de defectos,
valores de pardmetros de confinamiento...

A su vez, se ha desarrollado un Training Package [12]
en el que se recogen desde los conceptos tedricos
basicos de la mecdnica de la fractura hasta la aplicacion
de los distintos médulos del Procedimiento.

3. LOS MODULOS DEL PROCEDIMIENTO

La parte fundamental del Procedimiento lo constituyen
los capitulos 6 a 9 que se corresponden,
respectivamente, con los Mddulos de Fractura, Fatiga,
Fluencia (Creep) y Corrosiéon. A continuacién se
presentan las caracteristicas principales de cada uno de
ellos.
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3.1. Médulo de Fractura

El Moédulo de Fractura del procedimiento FITNET
(Capitulo 6) se basa en el procedimiento SINTAP y
recoge los avances producidos en el campo de la
integridad estructural desde la publicacién de éste [13].
Se basa en los principios de la Mecénica de la Fractura y
es aplicable a la evaluacién de estructuras metdlicas
(soldadas o no soldadas) que contienen fisuras reales o
postuladas [11]. Estd disefiado para su aplicacién
durante el disefio, la fabricacidén, la evaluacién en
servicio de componentes y el diagndstico de fallos
producidos.

El andlisis a fractura estd gobernado por los tres
parametros:

- Resistencia a fractura del material
- Geometria del componente y del defecto
- Las cargas aplicadas

que propician la evaluacién de la integridad del
componente en base a la metodologia recogida en el
flujograma de trabajo que se reproduce en la Figura 2.

- Plates

| Component geometry: |
- Tubular joints

- Hollow cylinders

| Loading: | | Primary loading

‘ | Secondary loading
[

Primary stresses arising from
applied external loads:
- pressure, dead weight
- interaction from other components

Secondary (Self-Equilibrating) stresses:
- welding residual stresses

- produced by thermal gradients

- FITNET compendium (App. C)

- conservative assumptions
|

Crack type

‘ Crack dimensions ‘

| Crack location & orientation ‘

Homogeneous configuration ‘

‘ Strength mismatch configuration

'-;i Determination of the limit load ‘ < Tensile properties

Tensile properties

(not all analysis ————

‘ Determination of (L) |

levels)

| Determination of the plasticity correction factor ‘

Cases with secondary

I loading

Variation of
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- J or 8§ —Aa curve
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driving force J or &

- Compare with the
fracture resistance of
the matri,hrial

.,

S

" Critical ™
-

Required minimum
fracture resistance

Critical crack
dimensions
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Figura 2. Flujograma del Médulo de Fractura [11].
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El Procedimiento plantea la posibilidad de realizar el
andlisis por la metodologia FAD (Failure Assessment
Diagram) y por la metodologia CDFD (Crack Driving
Force Diagram), obteniéndose resultados idénticos por
ambas vias tal y como quedé demostrado en el
SINTAP [14,15]. A su vez, también ofrece la
posibilidad de realizar un andlisis de iniciacién o bien
un andlisis de desgarro.

El FITNET, al igual que el SINTAP, es un
procedimiento jerdrquico en el que se puede ir
refinando el andlisis a medida que aumenta la
informaciéon sobre las propiedades mecdnicas del
material [6,16,17] siguiendo las directrices recogidas
en la Figura 3 [6,11]. Asi, distingue seis opciones
(Options) asociadas a otras tantas situaciones de
conocimiento del material, tal y como se muestra en la
Figura 4.

—-
| Potentizl Advantage
1 of Applying Higher Levels

— -
1 Potentizl Advantage
1of Applying Constraint

| Procedure | or Wismatz h Procedure
1.2 t i G
! potenial Advaniage TRACTURE DOMINATED Krir= 14
| ofRefne : <
1 i Residual Strass | . 7
1
H Little Benefit in
08 [ ' Rofinement of
v Tensile Props .
i
S
05 | i \/ . -l
H - ’ 7
04 ; -7
H < 7
L
v i
02 A - T ; Little: Benedt in
T e ' Refinement of
. //_,/"/ : Tougtness Props
g k= | 1 I | 1 1 I
0 0.2 04 06 0.8 1 1.2 14

Figura 3. Regiones del FAD para la consideracion del
refinamiento de los pardmetros resistentes del
material [6,11].

Los andlisis correspondientes a las Opciones 0 a 3
llevan asociados cierto grado de conservadurismo.
Parte del mismo es debido a la subestimacion de la
resistencia a fractura del material ocasionada por el uso
de valores de tenacidad a fractura obtenidos de
probetas con fisuras profundas y sometidas a cargas
flectoras. Estas condiciones garantizan un grado de
triaxialidad tensional (confinamiento) muy elevado en
el fondo de fisura. En la situacién analizada la fisura
puede no ser profunda y/o las cargas aplicadas pueden
ser predominantemente de traccién, dando lugar a una
reduccién del confinamiento y al desarrollo de una
mayor resistencia del componente frente a la fractura.
La Opcidén 5 del FITNET FFS permite tener en cuenta
este fendmeno.

OPTION | DATA NEEDED | WHEN TO USE
BASIC OPTION
Yield or proof strength When no other tensile data
OFTION 0 available
Basic

STANDARD OPTIONS

OPTION 1 Yield or Proof Strength, | For quickest result.
Ultimate Tensile Mismatch in properties less

Standard Strength than 10%

OPTION 2 Yield or Proof Strength, | Allows for mismatch in yield
Ultimate Tensile strengths of weld and base

Mismatch Strength of both parent material. Use when

and weld metal
Mismatch limit loads

mismatch is greater than
10% of yield or proof
strength (optianal).

OPTION 3 Full Stress-Strain More accurate and less
Curves for both parent conservative than options 1
SS (Stress- and weld metal and 2.

strain defined)
Weld mismatch option
included

ADVANCED OPTIONS

OPTION 4 Needs numerical
analysis of cracked body

J-Integral

Analysis

OPTION & Estimates of fracture Allows for loss of constraint
toughness for crack tip in th\nbsectio;s or

Constraint constraint conditions

predominantly tensile

relevant to those of
loadings

cracked structure
Needs numerical
cracked body analysis

Figura 4. Seleccion de la opcion de andlisis a partir de
los datos de traccion disponibles [11].

En concreto plantea el uso de la Mecédnica de la
Fractura Biparamétrica, en la cual se introduce un
segundo pardmetro que introduce el efecto del
confinamiento en el andlisis. Este segundo pardmetro es
la tensién T en situaciones eldstico-lineales y el
pardmetro Q en situaciones elastopldsticas [18]. El
efecto del confinamiento se puede representar de dos
maneras diferentes, dando lugar a los Procedimientos I
(modificacion del FAD manteniendo invariable la
resistencia a fractura) y II (modificacién de la
resistencia a fractura manteniendo invariable el FAD),
tal y como recogen procedimientos como el SINTAP y
el R6. La formulacién asociada al Procedimiento I
(expresion de la Linea de Fallo) es:

K, = f(L,)-(1+a(-BL,)") Li<Limax ey

Y la asociada al Procedimiento II (valor de Ia
resistencia a fractura K¢, es:

K:nul = Kmul ,BL]_ > O
2

K(r:nul = Kmul (1+U'(_BLr)k) ,BL‘_ < 0
en donde o y m son pardmetros del material y  es una

medida del confinamiento  estructural  cuyas
expresiones, en funcién de T y Q son:
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T? T
p= L. o, +L,c5y )
_Q
p= L 4

En ellas, o, es el limite eldstico del material, L, es la
relacién entre la carga aplicada y la carga de colapso
plastico y T® y T® son, respectivamente, el valor de la
tension T asociado a las tensiones primarias y
secundarias.

Una vez que se ha modificado la Linea de Fallo o la
resistencia a fractura, la metodologia de evaluacion
continda como en andalisis ordinarios.

A este respecto, la mayor aportacién del FITNET FFS
al andlisis del confinamiento consiste en la
simplificacién del mismo gracias a que facilita la
obtencién de los pardmetros o, k y B, lo cual venia
siendo la principal dificultad para la aplicacién de este
tipo de evaluacion. Asi, en el Anexo K del Volumen III
proporciona soluciones de [ para algunas de las
geometrias mds usuales y valores de a y k para un
amplio rango de materiales a partir del pardimetro m de
Beremin del material, del coeficiente de
endurecimiento del mismo y de la relacién entre el
moédulo de Young (E) y el limite eldstico (o) [19].

En el Capitulo 12 del FITNET FFS, en el que se
muestra informacién adicional para el andlisis, se
recoge un procedimiento [20] que plantea una modelo
global de evaluacién de la pérdida de confinamiento en
el plano de aplicacidon de la carga, que sumaria al efecto
anteriormente comentado del tipo de carga y la
profundidad del defecto la pérdida de confinamiento
ocasionada por el efecto de entalla. En concreto se
propone combinar la correccién de entalla propuesta en
modelos obtenidos a partir del Critical Average Stress
Model (CASM) [21] o de la Mecénica de la Fractura
Finita (MFF) [22] con la correccién por confinamiento
proporcionada por la Mecédnica de la Fractura
Biparamétrica que queda recogida en el Moédulo de
Fractura del FITNET FFS. En este caso vuelven a ser
aplicables tanto el Procedimiento I (modificacién del
FAD) como el Procedimiento II (modificacion de la
tenacidad a fractura) resultando, respectivamente, las
siguientes formulaciones en caso de utilizar la
correccidn de entalla CASM [20,23-25]:

K:ine — f(Lr )(1+ a(_ BLr )k ) 1+ L LrSerax (5)

2X,
Kfnat = Kmat ;ﬁL r >0
(6)
K¢ =K. (1+a(-pL ) 1+-L—  :pL, <0
mat lndt( (x( ﬁ r) ) 2X(}f

Esta metodologia se basa en la independencia [20,23-
25] entre las pérdidas de confinamiento producidas por
la existencia de defectos poco profundos y cargas con
predominio de la traccién (tenidas en cuenta por la
Mecénica de la Fractura Biparamétrica) y las
producidas por el efecto entalla (recogidas por las
correcciones de entalla).

El efecto de estas correcciones es una extension de la
zona de validez en el FAD en caso de utilizar el
Procedimiento I (Figura 5) y un desplazamiento en
vertical del punto de evaluacién del componente en el
caso de utilizar el Procedimiento II (Figura 6). Asi,
componentes que en un principio son evaluados como
inseguros pasan a ser considerados seguros al tener en
cuenta las diversas fuentes de pérdida de
confinamiento. La inclusién del efecto entalla en el
andlisis no modifica la absoluta equivalencia entre los
Procedimientos I y II.

—— FAD comvencional ——FAD confinamiznte parcial

B Componenie ——PAD confinamienio TOTAL
2.5
Er
1.5 4
w

o
(LR

i}

L] 02 4 X3 08 1 ) el Lr 14
Figura 5. Procedimiento I para la evaluacion
global de la pérdida de confinamiento y cambio
producido en la evaluacion del componente (pasa
de inseguro a seguro) [20].

— Lirea de fallo B evalucién comvenciomal Comp2
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Figura 6. Procedimiento Il para la evaluacion global

de la pérdida de confinamiento y cambio producido en

la evaluacion de los componentes (pasan de inseguros
a seguros) [20].
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Este modelo ha sido aplicado en [20] al andlisis de
paneles procedentes de alas de perfiles laminados en
los cuales se introdujo un defecto central con distintas
condiciones de confinamiento (fisura, entalla con radio
en el fondo p=1.2 mm y entalla con p=2.0 mm). Dichos
paneles fueron sometidos a cargas de traccién en
distintas condiciones de comportamiento del material
(desde fragil hasta ductil). Los resultados obtenidos
muestran la obtencién de una significativa reduccion

del conservadurismo obtenido y una mayor
aproximacién a la realidad fisica del problema. La
Figura 7 muestra el andlisis de tres de las probetas
analizadas con las distintas correcciones por
confinamiento practicadas, que surgen por combinacion
de las correcciones biparamétricas (paramétrica y
Master Curve) con las correcciones de entalla (CASM
y MFF).

X4M4A2 (sin correccién) X4M4AA2 (paramétrica) X4M4A2 (param.+entalla)

X X4M4A3 (sin correccion) + XA4M4A3 (paramétrica) B X4M4A3 (param.+entalla)

FAD
2,5
Entalla Entalla
20 | p=1.2 mm »,>l< p=2.0 mm
’ Fisura ! :
X o
1 1 : 1
¥ ] I
| !
1,5 ' ;
] 1 '
. ! '
4 ! : |
+ 'y
]
10 W
+
(B
(B
(B L
Iy |
05 | v
[ ]
0,0 4= ‘ : : : : :
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0 1,2 1,4 1,6
Lr
——FAD X X4M4A1 (sin correccién) + X4M4A1 (paramétrica)

—— Kr/Lr=0.4

——Kr/Lr=1.1

Figura 7. Andlisis del efecto del confinamiento(Procedimiento Il) de una probeta fisurada (X4M4A1), una entallada
con p=1.2 mm (X4M4A2) y otra entallada con p=2.0 mm (X4M4A3) [20].

Se observa como sucesivas correcciones por
confinamiento provocan desplazamientos en vertical
del punto de evaluacién. Las lineas rectas asociadas a
K/L, = 04 y K/L=1.1 limitan distintas zonas de
comportamiento en rotura [6,11]. Asi, para K/L>1.1 la
rotura se produce fundamentalmente por fractura fragil
y para K,/L,<0.4 el mecanismo dominante es el colapso
plastico. Para valores entre 0.4 y 1.1 se produce una
combinacién de ambos mecanismos. Al aplicar las
correcciones no solo se produce una reduccién del
coeficiente de seguridad (relacién entre el segmento
que va del origen al punto de evaluacién y el segmento
que va del origen al punto de corte del anterior con la
linea de fallo), sino que también se produce una
variacién del mecanismo de rotura previsto, pasando de
roturas fragiles a roturas con presencia de mecanismos

ductiles o totalmente ductiles, lo cual estd de acuerdo
con las observaciones experimentales [20]. Por lo tanto
no solo se reduce el conservadurismo del anélisis sino
que se llega a predecir el mecanismo de rotura real.

3.2. Médulo de Fatiga.

La principal novedad del Mddulo de Fatiga (Capitulo
7, Volume I) del Procedimiento FITNET FFS es que
proporciona una gufa clara y definida para desarrollar
los distintos tipos de andlisis a fatiga existentes en
funcién del diferente conocimiento del estado de
defectos existente. La Figura 8 muestra las 5 rutas
resultantes con sus distintas etapas basicas.
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Figura 8. Rutas de andlisis a fatiga del FITNET FFS y etapas bdsicas de las mismas [11].

Se observa que el Procedimiento distingue cinco rutas
distintas. El primer criterio de eleccién es si se va a
analizar el componente bajo la presencia de una fisura
establecida (detectada o postulada). En caso negativo,
resultan las Rutas 1 a 3 (Fatigue Damage Assessment,
FDA) y en caso positivo las Rutas 4 (Fatigue Crack
Growth  Assessment) 'y S5 (Non-Planar Flaw
Assessment) en funcién de que el defecto sea o no
plano. Las caracteristicas principales de las distintas
Rutas son las siguientes:

- Route 1: FDA con tensiones nominales:

Esta Ruta considera los valores nominales elasticos de
la tension en la localizacion de interés.

En componentes soldados la vida a fatiga se determina
a partir de un conjunto de curvas S-N (Figura 9)
clasificadas de acuerdo a diferentes niveles de
resistencia a fatiga para 2-10° ciclos o FAT Classes
(funcidn de la geometria y del material) proporcionados
en el Anexo G del Procedimiento [11]. La curva S-N
del componente es una recta que pasa por el punto

correspondiente al valor FAT y a 2-10° ciclos con una
pendiente de 3 (5 para tensiones tangenciales) y se hace
constante, como valor de endurancia, cuando dicha
recta llega a los 5-10° ciclos (10° en el caso de
tensiones tangenciales). El1 FAT del componente se
corrige en funcién de la relacién entre la carga minima
y maxima (R) y del espesor del componente. Los
efectos de la geometria local, de los detalles
microestructurales y de la soldadura y de las tensiones
residuales se incluyen en las propias curvas. En caso de
amplitudes de cargas variables se aplica Palmgren-
Miner [26,27]. La Figura 10 muestra como ejemplo el
esquema de trabajo correspondiente.

En componentes no soldados las endurancia se
modifica para tener en cuenta factores como las
discontinuidades geométricas, el espesor de la seccidn,
la rugosidad de la superficie y la tensién media.

Del anilisis se deriva una tensién nominal permisible
para la vida del componente que se compara con la
aplicada en el mismo.
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Figura 9. Curvas S-N para tensiones normales y acero [11].

No postulated or detected defect is present in the

Step 1 component or structure
Service conditions NO
Step 2 Nominal stress range (Sy)
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Environmental issues N Go to creep or
Step 3 Corrosion/High temperature d corrosion
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|
Step 8 ‘ Fatigue assessment using S-N curves ‘
& Y
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Results/End ‘

Figura 10. Ruta 1 de andlisis a fatiga en componentes soldados [11].

- Route 2: FDA con tensiones locales (structural hot
spot stress o notch stress):

Esta Ruta, propia de componentes con elementos
concentradores de tensiones, analiza la vida a fatiga
mediante dos aproximaciones distintas:

a) Cdlculo de la tensién estructural local (hot spot
stress) [28] y aplicacién de las curvas S-N especificas

(recogidas en el Procedimiento para un buen niimero de
casos) seguin la metodologia explicada anteriormente.

b) Calculo de la tensién de entalla (notch stress) a
través de factores de concentracion de tensiones como
K: o K¢ [29] y uso de las curvas S-N especificas. En
caso de amplitudes de cargas variables se aplica
Palmgren-Miner.

La Figura 11 muestra la definicién de las tensiones
utilizadas en esta Ruta de evaluacién y la Figura 12
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muestra el esquema de evaluaciéon para el caso de
componentes soldados.
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Figura 11. Hot Spot stress (o Structural Stress) y Notch Stress en una union soldada [11].

La obtencion del hot spot stress se puede realizar de
forma analitica a partir de las tensiones obtenidas
mediante técnicas de elementos finitos en unos
determinados puntos de referencia (situados a una
cierta distancia del elemento concentrador de tensiones
que es funcién del espesor). Siguiendo [28], el hot spot
stress se obtiene al multiplicar por un factor de
concentracion de tensiones (SCFyg) el valor de la
tensién nominal (Figura 11). El1 FITNET proporciona
expresiones del SCFyg para distintas situaciones de

gradiente de tensiones.

Por su parte, el notch stress puede calcularse
directamente por elementos finitos segin la teoria
elastico lineal o bien de forma analitica al multiplicar el
SCFys por un nuevo factor de concentracién tensional
que es funcién del tipo y geometria de la soldadura y
que puede obtenerse facilmente a partir de valores
tabulados recogidos en el Procedimiento.

No postulated or detected defect is present in the

Step 1 component or welded structure
Service conditions NO
Step 2 Hot Spot stress range (Sys) Shs<20y
YES
Environmental issues - o to creep or
Step 3 Corrosion/High temperature 7 coITosion
YES
NO |
Thresholds for fatigus YES
Step 4 assessments
NO |
Reference tables of fatigue resistance against structural
Step 5 hot spot stress for FAT classes
Step 6 ‘ Fatigue assessment using S-N curves
I
‘ Results/End I 4 4

Figura 12. Ruta 2 de andlisis a fatiga en componentes soldados [11].
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- Route 3: FDA en régimen elastopldstico:

Esta ruta es aplicable fundamentalmente a componentes
no soldados y utiliza un cdlculo directo de las
deformaciones en una localizacién critica haciendo uso
del comportamiento elastoplastico del material. La vida
a fatiga se calcula a partir de la curva que relaciona la
amplitud de deformacién y los ciclos para la iniciacién

o0 a partir de relaciones como la ley de Coffin-Manson
[30,31]. A partir de este punto puede continuarse el
andlisis segun la Ruta 4 (andlisis de la propagacién). La
Figura 13 muestra el esquema de esta Ruta.

No postulated or detected defect is present in the
Step 1 component or structure

Service conditions

Step 2 Stress-strain range
|
YES | Got
Step 3 Environmental issues M Occ?rr[r:::)r;gﬁ or
Thresholds for fatigue
Step 4 assessments YES
NO |
Elasto plastic fatigue resistance
Step 5 data specification
|
Cumulative fatigue life
calculation reference Manson-
Step 6 Coffin curves
|
Results/End ! y

A

Figura 13. Ruta 3 de andlisis a fatiga en componentes soldados [11].

- Route 4: Propagacion de fisuras por fatiga:

Esta Ruta permite el andlisis de una fisura plana
detectada o postulada. La metodologia basica propuesta
para el andlisis de la propagacidn es la ley de Paris pero
se propone un enfoque mds sofisticado basado en la
ecuaciéon de Forman-Mettu [32], la cual predice el
comportamiento a fatiga del material desde variaciones
tensionales propias del umbral de propagacion hasta las
préximas a la rotura.

- Route 5: Evaluacion de defectos no planos:

Los defectos no planos pueden ser evaluados como
fisuras planas siguiendo la Ruta 4, obteniéndose
resultados conservadores. Existen casos en los que se
pueden evaluar siguiendo las Rutas 1 y 2 utilizando las
curvas S-N para uniones soldadas siempre y cuando el
tamafio de los defectos no supere unos determinados
limites especificados en el Procedimiento.

Finalmente, en cuanto a evaluacién de componentes en
fatiga, el FITNET FFS recoge aspectos como la
descripcion de metodologias que mejoran la vida en
fatiga (Burr  Grinding, =~ Hammer Peening ...),
opciones de andlisis especiales (Dang Van criterion,

Andlisis Multiaxial, Rolling Contact Fatigue...),
interacciones de la fatiga con otros procesos de fallo
como la fluencia y la corrosién y el andlisis a fatiga de
fisuras cortas.

En definitiva, el Mdédulo de Fatiga del FITNET FFS
proporciona un esquema de evaluacién claramente
definido a través de una serie de rutas especificas y lo
completa con métodos de andlisis para casos concretos
de gran trascendencia en la industria.

3.3. Modulo de Fluencia.

Este Médulo queda recogido en el Capitulo 8 (Volume
I) del Procedimiento y plantea la evaluaciéon de
componentes fisurados sometidos a altas temperaturas.
Estd basado en la metodologia propuesta en el
Procedimiento R5 y divide la evaluacién en las
siguientes etapas (Figuras 14 y 15):

1) Establecer la causa de la fisuracién y
caracterizar el defecto inicial

2) Definir las condiciones de trabajo del
componente

3) Determinar las caracteristicas resistentes del
material
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4)
5)

6)
7

8)
9)

10)

11

Realizar el andlisis tensional del componente
Comprobar la estabilidad con respecto a las
cargas independientes del tiempo

Comprobar el efecto de la Fluencia y de la
Fatiga

Calcular el tiempo hasta rotura en base al
efecto inicial

Calcular el tiempo de iniciacién

Calcular el tamafio de la fisura tras su
crecimiento

Recalcular el tiempo hasta rotura tras el
crecimiento de la fisura

Comprobar la estabilidad con respecto a las
cargas independientes del tiempo tras el
crecimiento del defecto

ESTABLISE CAUSE OF
CRACKING.
CHAFRACTERISE INITIAL DEFECT

v

15 THERE EVIDENCE OF STRESS CORROSION
CRACEING, ENVIRONMENTALLY ASSISTED
CRACEING OF BULK CREEP DAMAGE?

v

DEFINE FLANT HISTORY AND
FUTURE OPERATIONAL
REQUIREMENTS: STEADY SERVICE
LOADS, TEMPERATURES ; OTHER
LOADINGS ; LIFE TO DATE ¢,

h 4

v

COLLECT MATERIALS
DATA

v

FERFORM BASIC
STRESS ANALYSIS

!

FUTURE LIFE REQUIRED, t,

CALCULATE MARGIN AGATNST
TIME-INDEPENDENT FRACTURE
FOR INITIAL DEFECT SIZE

MARGDY ACCEPTAELE

YES
IS CREEF OR
FATIGUE SIGNIFICANT?
YES
FERFOFM DEFECT ASSESSMENT
FLOWCHART OFFIGURE 2 or 3

FERFOFM SENSITIVITY STUDIES

ARE MARGINS SATISFACTORY?

CAN MORE FRECISE
ALCULATIONS BE FERFORMED?

YES

CAN MORE FRECISE MATERIALS
DATA BE OBTAINED?

AN SERVICE FARAMETERS BE
DEFINED MORE ACCURATELY?

12) Evaluar el significado de los resultados
obtenidos
13) Informe de resultados

Las etapas 7 a 11 son iterativas como resultado de la
divisiéon de la vida del componente en periodos de
tiempo lo suficientemente pequefios. Su desarrollo esta
detallado en dos flujogramas, segin sea despreciable o
no el efecto de la fatiga. La Figura 15 recoge el
flujograma correspondiente al udltimo de los casos,
cuando la fatiga ha de ser considerada.

YES SPECIAL Stap 1
™, CONSIDERATIONS
Step 2
Stap 3
Step 4
Step §
TAKE REMEDIAL ACTION
FUTURE SERVICE Stap 6
ACCEPTABLE
Staps 7-11
Stap 12
VES /FUTURE SERVICE ACCEPTABLE
FOR TIME, t,
\ 4
Stap 13

{ REPORTRESULTS )

TAKEREMEDIAL
ACTION

Figura 14. Esquema de evaluacion del Médulo de Fluencia del FITNET FFS Procedure [11].
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YES //—*—-H_
|—4—<; S CREEP SIGNFICANT? > Step 6
-\-H-"'\-\._ - _f".

CALCULATE RUPTURE NO
LIFE, t_, FOR INITIAL
DEFECT SIZE =0
NO - Y B
- < ~— tep =t ../_.3'
YES + =0
[ _I—
Ll
YES - —_
— a2 = 5 forcyelej (1 25 =W 7 -"'“:-_3,
) vy
CALCULATE SURFACE STRAIN CAICULATE STRESS INTENSITY
RANGE, A%, FACTOR RANGE, 2K,
CALCULATE ( dw/d¥), FROM AT, CALCULATE ( da/dN),FROM
ﬂKDcT
- . I ., — . T
< ISCREEPSIGNEFICANT: > <_IS CREEP SIGNTICANT? > Step 9
- -
YES ¥ O NO ¥ v VES
I —
~" ARE CREEP-FATIGUE =~ . 'E° ( SPECIAL CONSIDERATIONS, ™
INTERACTIONS SIGNTFICANT? -~ )
. L AN A
¥ 0
~ T -
_~FAVE AILOWANCES BEEN . NO MAKE MODIFICATIONS,
<._MADE FOR EARLY CYCLES? -
~ _
TES ¥ v
CALCULATED, CALCULATE { ds/dN) FROM C*
r'd b
da/d = (da/dN), (1-DJ da _da ‘ da/al = (da/dN), = (da/dN),
d .'\ s
i=itl ¥ =il i=i+l
il CALCULATE —
INCREMENT OF

CRACK GROWTH &3

NO

_4_‘;"4? = total mumber of cyelas? x.-‘“"w)
YES } YES .
_/j .H'"H.__H_
—#—<_ ISCREEP SIGNTFICANT? > Step 10
| NO
CALCULATE CALCULATE MARGIN AGAINST
RUPTURE LIFE FOR TIME-INDEPENDENT FRACTURE Step 11
FINAL DEFECT SIZE FOR. FINAL DEFECT SIZE

.,| NENT STEP IN FLOWCHART OF FIGURE 1 |

Figura 15. Evaluacion del componente frente a la fluencia para los casos en los que la influencia de la fatiga es

significativa [11].
Para ello, el FITNET FFS propone sumar las a través de Diagramas de Fallo dependientes del
velocidades de propagacién ocasionadas por ambos tiempo (Enfoque TDFAD, Time Dependent FAD [3])
fenémenos, fluencia y fatiga, previa correccién de la y el Diagrama de Dos Criterios (2CD, Two Criteria
velocidad de propagacion por fatiga ocasionada por el Diagram [33]), asi como el enfoque o4 para el cilculo
efecto del dafio acumulado por fluencia. del tiempo de iniciacion.

El Procedimiento recoge ademds nuevas metodologias
de evaluacién de componentes sometidos a fluencia que
han aparecido en los dltimos afios, como la evaluacién
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3.4. Médulo de Corrosion.
La Figura 16 muestra el esquema de evaluacién para

Este Modulo estd recogido en el Capitulo 9 del casos de Fisuracion Inducida por Ambiente y la Figura
FITNET FFS Procedure y esta dividido en dos partes 17 recoge el Diagrama de Fallo utilizado en dichas
fundamentales. La primera estd dirigida al andlisis de ocasiones, el cual introduce el pardmetro Kiscc en la
procesos de Fisuracién Inducida por Ambiente y metodologia FAD [34,35].

corrosién-fatiga y la segunda a la evaluacién de
secciones con pérdida de espesor.

Start EAC
procedure

Determine operating
conditions and loading
conditions

.

Establish cause of
cracking

'

Determine flaw
dimensions

:

Determine material
tensile, growth rate,
toughness properties

!

Determine stress
distribution at flaw
location

-

Determine stress
intensity factor K,

Calculate critical
flaw size

v

Determine crack
growth rate

I

Calculate time to
failure

'

Determine
inspection interval

'

Flaw size Yes
tolerable?

¥ No ¥

Flaw not Flaw tolerable till

tolerable, Take next inspection
remedial action interval

Figura 16. Evaluacion del componente frente a la Fisuracion Inducida por el Ambiente [11].
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Fracture

Sub-critical

K crack growth "

Yielding

P
£

o No crack growth

;2’#

L,

Figura 17. Utilizacion de la metodologia FAD en la evaluacion de componentes sometidos a Fisuracion
Inducida por el Ambiente [11,34,35].

El andlisis del proceso de Fisuracién Inducida por
Ambiente se realizaria, basdndose en la Figura 17, en
una serie de etapas [34]:

1) Realizacién de una caracterizacién de fractura para
el tamafio inicial de fisura, basado en el valor detectado
o en un valor maximo, postulado como conservador en
funcién de la sensibilidad del método de medida o la
determinaciéon de un defecto inicial equivalente
asociado al procesado del componente [36]. Si se
demuestra que el componente es aceptable, es decir, se
encuentra en la parte interna del FAD de la Figura 17
pero en la zona susceptible de crecimiento de fisura
(subcritical crack growth) se deben tomar medidas
correctoras para evitar este crecimiento. Esas medidas
correctoras deben tratar de conseguir la parada de
fisura, de modo que K < Kjscc, bien sea a través
de la reduccién de la tensién, modificando las
condiciones ambientales o reparando.

2) Si las medidas correctoras no se pueden aplicar o no
son funcionales pero se puede tolerar un crecimiento de
fisura subcritica lento, entonces se debe caracterizar
completamente la naturaleza de la fisura y las
condiciones de servicio en que se encuentra que
definen su velocidad de crecimiento. Para el material,
ambiente y condiciones de servicio considerados se
debe realizar un andlisis de crecimiento hasta fractura o
hasta condiciones tltimas como las de fuga antes de
rotura (Leak Before Break, LBB), que determinan la
existencia de un tamafio maximo de fisura aceptable.

3) Cilculo del estado tensional en el entorno del
defecto, incluyendo cualquier componente dindmico y
basdndose en las condiciones de servicio previsibles.
En estos cdlculos se ha de considerar todas las
condiciones de trabajo, incluyendo las normales de
servicio, las de arranque, las extremas o las de parada.

4) Determinar la evolucién de la profundidad o del
perfil de fisura basindose en el tamafio de defecto
previo, el valor de K o AK y las leyes de crecimiento
de fisura. Para fisuras de corrosion-fatiga se requiere
un célculo numérico ciclo por ciclo de la extensién de
la fisura, considerando la frecuencia de carga, el
cociente de tensiones y los efectos de cierre.

5) Determinar el tiempo o niimero de ciclos de tensién
para que el tamafio de fisura detectado o postulado
inicial alcance el limite de tamafio de defecto critico
establecido por los criterios FAD o LBB.

El componente es aceptable para continuar operando
si:

- el tiempo o ndmero de ciclos necesarios para
alcanzar el tamafio de defecto limite, incluyendo
un margen de seguridad apropiado, es mayor que
el tiempo de operacién previsto.

- el crecimiento de fisura es monitorizado cuando
sea posible en linea o durante las paradas
realizadas en intervalos de tiempo adecuados al
crecimiento aceptable, por una técnica validada.

- la velocidad observada de crecimiento de fisura
es menor que la usada en la prediccién de vida
remanente segun los resultados de una inspeccién
en linea o durante paradas.

- las condiciones extremas en cargas o severidad
ambiental previsibles, si no son evitables estdn
consideradas en el analisis.

En cada inspecciéon obligada, se establecerd la
velocidad de crecimiento de fisura real y se reevaluardn
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las nuevas condiciones del defecto para los
procedimientos de esta seccion. De  forma
alternativa, se reparard o reemplazard el componente
o se aplicardn medidas mitigadoras.

La Figura 18 muestra un andlisis de este tipo,
correspondiente a un componente sometido a dos
estados de cargas distintos que se producen de forma
alternativa. La situacién inicial (a=a,, punto 1) queda
localizada en un valor de K| inferior a Kigcc, por lo que
ademds de ser una situacion segura (punto de
evaluacién en el interior del FAD), no se produce
crecimiento subcritico. Al pasar al segundo estado de
cargas (punto 2) se supera el umbral Kjgcc y se produce
propagacién subcritica hasta el punto 3 (a=a;). Al
volver al estado inicial de cargas menores se para la
propagaciéon subcritica (punto 4). De nuevo, al
aparecer el segundo estado de cargas se pasa al punto
5, volviendo a haber propagaciéon hasta el punto 6
(a=ay). El proceso anteriormente descrito se repite
(puntos 7 y 8) hasta que la propagacién subcritica lleva
al tamafio critico de fisura (a,, punto 9, o el
determinado como pasante si se cumplen los criterios
de LBB). Asi, si se sabe la velocidad de propagacion
subcritica y el tiempo que dura cada estado de cargas,
se puede determinar el tiempo hasta rotura desde el
estado inicial.

K:

FAD

K (Ki=Kisce)

L,

Figura 18. Ejemplo de evaluacion via FAD de la
Fisuracion Inducida por Ambiente.

En el caso de evaluacién de pérdidas de espesor, la
metodologia propuesta (Figura 19) es sencilla y
consiste en comparar, a través de formulaciones
especificas para cada tipo de componente (codos,
tubos, esferas...), la tensién aplicada con la médxima
tensiéon admisible, cuya obtencién estd ligada a unos
coeficientes de seguridad especificos proporcionados
por el Procedimiento.

Start

L J

Analyse all corrosion damage
sites as isolated flaws

¥

Check for possible

interactions between flaws

Mo Interaction

L

interacting flaws

Analyse flaws as a colony of

Y

Yes | Are failure pressures

acceptable?

&

Mo
Y Y
Continue operation at Revise safe working pressure
current operating or reassess using finite element
pressure analysis or full scale testing

Figura 19. Esquema de evaluacion de componentes con pérdidas de espesor [11].

»
>
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4. METODOLOGIAS AVANZADAS

El FITNET FFS recoge los avances mds significativos
de los ultimos afos producidos en el campo de la
integridad estructural. Ademds de los incluidos en los
Modulos anteriores, los Capitulos 11 y 12 recogen,
respectivamente,  metodologias  alternativas  de
evaluacién de componentes frente a la fractura e
informaciones adicionales para realizar distintos tipos
de andlisis que sitdan al propio Procedimiento como un
auténtico Estado del Arte actualizado con respecto a la
evaluacion de componentes y estructuras con defectos.

Asi el Capitulo 11 recoge las metodologias de
evaluacién del Leak Before Break (siguiendo el
esquema del SINTAP), el Crack Arrest (segin queda
recogido en el R6), el modo mixto (siguiendo también
al R6), la Master Curve [37]... con las novedades
producidas en estos campos en los dltimos afios.

En el Capitulo 12 se introducen metodologias de
evaluacién que en algunos casos no han sido incluidas
previamente en ningin otro procedimiento. Destacan la
Master Curve para materiales no homogéneos (Bi-
modal Master Curve) [38,39] y la evaluacién de
componentes tipo entalla haciendo uso de Ia
metodologia FAD, tal y como ha sido explicado en el
apartado 3.1.

5. CASE STUDIES AND TUTORIALS

En el Volume II del Procedimiento se recogen un total
de 23 Case Studies de aplicacién de los diferentes
Moébdulos del FITNET FFS, en los cuales queda
demostrada la aplicabilidad del Procedimiento en un
amplio rango de problemas industriales.

A su vez, incluye un total de 12 tutoriales en los cuales
se aplica el procedimiento paso a paso con el objeto de
introducir al usuario en el uso del Procedimiento. El
documento incluye tutoriales para los diferentes
Moddulos, siendo dos de ellos tutoriales cruzados, es
decir, ejercicios en los que se aplican conjuntamente
mds de uno de los médulos.

6. ANEXOS

El Volume III del Procedimiento recoge una serie de
anexos que facilitan notablemente el proceso de
evaluacidn, haciendo innecesario recurrir en muchos
casos a otras referencias para obtener los inputs del
andlisis, lo cual es una de las principales ventajas del
FITNET FFS. En concreto recoge los siguientes:

- Annex A: Soluciones de Factor de Intensidad de
Tensiones

- Annex B: Soluciones para Cargas de Colapso
Plastico

- Annex C: Perfiles de Tensiones Residuales

- Annex D: Técnicas no Destructivas

- Annex E: Idealizacion y Re-caracterizacion de
Fisuras

- Annex F: Interaccion de Fisuras: Reglas de
Combinacién

- Annex G: FAT Classes

- Annex H: Principios de Probabilidad y Fiabilidad
- Annex I: No alineacion de soldaduras

- Annex K: Inputs para Andlisis de Confinamiento

- Annex L: Referencias para la Obtencién de
Propiedades del Material

7. OTRAS ACTIVIDADES DEL FITNET

De forma paralela a la elaboracién del FITNET FFS
Procedure se han desarrollado actividades de gran
trascendencia con respecto al mismo que han
completado los trabajos realizados en el marco del
proyecto FITNET. En este trabajo se van a destacar la
labor de formacion realizada y la de estandarizacién.

7.1. Training &Education.

El WP6 del proyecto FITNET ha desarrollado una
importante labor formativa que ha cubierto desde los
conceptos mds basicos de la mecénica de la fractura, la
fatiga, la fluencia y la corrosién hasta las aplicaciones
mas avanzadas de los mismos en el propio
Procedimiento [40,41]. El objetivo ha sido conseguir
una adecuada transferencia de conocimiento hacia la
industria que permita a los ingenieros poner en practica
las metodologias de evaluacién del FITNET FFES.

Esta labor se ha realizado a través de tres herramientas
fundamentales:

-FITNET Training Seminars: Se han realizado un total
de 3 seminarios internacionales (Santander, Maribor y
Miskolc) en los cuales se han desarrollado sesiones
sobre fractura, fatiga, fluencia y corrosiéon cubriendo
aspectos tedricos, introduccién a los procedimientos de
evaluacion y ejercicios practicos, ademds de sesiones
de laboratorio.

- FITNET Training Package [12]: Se ha desarrollado
una publicaciéon de mds de 500 pdginas en formato
powerpoint cubriendo la fractura, la fatiga, la fluencia y
la corrosién y la Fisuracién Inducida por el Ambiente,
desde los conceptos bdsicos hasta ejercicios practicos,
pasando por una visién panordmica de los
procedimientos de evaluacién en cada campo y de la
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explicacién en detalle del tratamiento dado por el
FITNET a cada uno de estos problemas.

- FITNET Tutorials: comentados anteriormente, estan
incluidos en el Volume II del Procedimiento.

7.2. Standardization.

El FITNET FFS Procedure tiene vocaciéon de
convertirse en una futura norma europea de integridad
estructural. Una vez finalizado el Procedimiento, y a
partir de los trabajos desarrollados en el seno del
FITNET WP7, el documento ha sido remitido al
Comité Europeo de Normalizaciéon (CEN). En este
contexto ha sido abierto el CEN Workshop Agreement
22, que una vez finalizado de forma favorable permitird
al documento llevar el sello CEN, como primer paso en
el camino de su adopcién como norma europea.
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INFLUENCIA DEL NIVEL DE DANO SOBRE LA VIDA A FATIGA A ALTA TEMPERATURA DE
UNA SUPERALEACION BASE NIQUEL.
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RESUMEN

El presente trabajo estudia el efecto ejercido por la presencia de araiazos y rasgaduras producidos durante el proceso de
su manipulacion y montaje de los discos de la turbina de un motor de aviacion sobre su vida a fatiga. Se efectuaron
ensayos de fatiga sobre probetas sin y con diferentes niveles de dafio a 300 y 600° C. A 600° C existe una relacion
inversa entre la profundidad de las rasgaduras y la vida a fatiga. Sin embargo, a 300° C no se detecta el efecto de este
dafio sobre la vida a fatiga, obteniéndose resultados muy similares en todos los casos. El examen de las probetas reveld
que el fallo se originaba fuera de la rasgadura. La medida de tensiones residuales permitié encontrar una explicacion a
este comportamiento aparentemente andmalo al comprobar que el proceso de mecanizado habia dejado unas elevadas
tensiones residuales de traccion en las probetas. Estas tensiones se alivian por la permanencia a 600° C promoviendo el
fallo en la zona entallada.

ABSTRACT

This paper analyses the effect induced by those scratches produced during the handling and mounting of a disc of an
aircraft turbine on their fatigue life. Fatigue tests were performed at 300 and 600° C on specimens without and with
various levels of damage. At 600° C an inverse relationship between the depth of the scratches and the fatigue life was
found. However, at 300° C no effect of these scratches on fatigue life was detected, obtaining very similar results in all
them. Examination of the failed specimens revealed that failure was originated away from the scratch. Measurement of
residual stresses helps to find an explanation to this apparently anomalous behaviour. It was observed that machining of
the specimens induced high tensile residual stresses. At 600° C these stresses are relieved and failure at the scratched

zone is promoted.

PALABRAS CLAVE: Aleacion base niquel, Fatiga de bajo nimero de ciclos, Tensiones residuales.

1. INTRODUCCION

Los discos de la turbina de un motor de aviacion tienen
por misiéon el posicionar adecuadamente el anillo de
alabes moviles en el paso del gas, transmitiendo el par
desde el eje hasta los dlabes en el compresor y desde los
alabes al eje en la turbina [1]. Estos discos pueden fallar
por diversas causas siendo la principal la fatiga que se
provoca como consecuencia de la prolongada operacion
a elevada temperatura. La F. A. A requiere que el motor
sea capaz de retener en su interior un alabe roto pero
actualmente no se puede garantizar que esto se logre
con los fragmentos, mas pesados y que poseen una
mayor energia, como son la mayoria de los provenientes
de la rotura de un disco. La altisima velocidad que
adquieren estos fragmentos les confiere una gran
energia cinética, facilitando su penetracion en el tanque
de combustible, pudiendo provocar un incendio con
consecuencias catastroficas para el aparato [2].

En consecuencia, el disefio de los discos debe asegurar
que no se producira su rotura en servicio. Esto supone
que el nivel de validacion exigido en la certificacion del

motor se incrementa considerablemente La metodologia
de vida hasta la primera grieta (Life to first crack
LTFC) utilizada para la valoracion de vida de un
componente asume que inicialmente éste se halla
totalmente libre de cualquier tipo de defecto [3]. Sin
embargo, en el curso de la manipulacion, el montaje o el
mantenimiento de los discos se pueden producir
arafiazos o rasgaduras que representen potenciales
origenes de un fallo por fatiga en servicio con las
gravisimas consecuencias que ello conlleva. Resulta
evidente que la influencia de este dafio sobre la vida a
fatiga del disco debe ser evaluada con vistas a
garantizar una operacion segura del mismo.

El proyecto del cual se ha extraido el presente trabajo se
plante6 con dos objetivos. El primero es el deseo de los
fabricantes de motores de aviacion de utilizar aleaciones
de mayor resistencia en la fabricacion de los discos que
permitan disefiar unos componentes mas ligeros con las
ventajas de ahorro de combustible y disminucion del
volumen de emisiones a la atmoésfera que ello supone.
El segundo es el garantizar que el trabajo de los discos
se desarrollara sin problemas. Teniendo estos objetivos
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en mente se planted el analizar el efecto que pueden
ejercer rasgaduras de diferente entidad sobre la vida a
fatiga de los discos y determinar cual es el estado
superficial que conduce a unas Optimas prestaciones
desde este punto de vista [4].

En este trabajo se analiza el efecto ejercido por las
rasgaduras de diferente profundidad (entre 25 y 125um)
sobre la vida a fatiga a dos temperaturas (300 y 600° C)
de una superaleacion base niquel IN718 (UNS
NO07718).

2. TECNICA EXPERIMENTAL

El material elegido para el estudio corresponde a una
superaleacion base niquel IN718 (UNS N07718) que es
ampliamente utilizada en la fabricacion de los discos de
las distintas etapas de la turbina o del compresor. En el
presente caso concreto se empled un disco de turbina de
baja presion para la extraccion de las probetas de fatiga
que se ensayaron en el proyecto. Sin entrar en detalles si
conviene recalcar que esta aleacion se caracteriza por la
presencia de un alto contenido en niobio (del orden de
un 5%) lo que conduce a que el principal agente
endurecedor sea la fase y’’, si bien también se pueden
formar pequefias cantidades de fase y” [5].

El disco fue sometido a un tratamiento de precipitacion
consistente en la solubilizacion a 968° C,
mantenimiento durante 1 hora a esa temperatura y
enfriamiento al aire seguido de un envejecimiento a
720° C durante 8 horas, enfriamiento controlado a una
velocidad de 50° C/hora hasta 620° C, permanencia a
esa temperatura durante otras 8 horas y enfriamiento
final al aire. La aleacién en este estado presenta unos
granos finos (tamafio ASTM 9) y algunas particulas de
fase 6, de la misma naturaleza que la y** pero de origen
primario y no disuelta en el tratamiento de
solubilizacion. La dureza del material se encuentra en
torno a 504HV0.3 con ligeras variaciones de unas a
otras zonas.

Del disco asi tratado se extrajeron las probetas de fatiga
con orientacion radial. Se requiere que al menos dos de
los lados de la probeta sean planos para garantizar que
poseen la condicion superficial a estudiar. Por ello, se
eligi6é una forma prismatica de 24mm de longitud en la
zona recta, 12mm de anchura y Smm de espesor. Sobre
la cara de 24x12 de algunas probetas se introdujeron
rasgaduras de 25, 50, 100 6 125um, en tanto que otras
se dejaron en su condicion inicial, sin dafio. El dafio de
las probetas se introdujo deslizando una herramienta,
tallada a la geometria elegida, una longitud definida en
la citada cara y controlando su penetracion para que las
rasgaduras tuvieran la profundidad deseada.

Los ensayos de fatiga con control por deformacién se
efectuaron de acuerdo con el borrador de norma PrEN
3998 [6]. Con el fin de poder efectuar el control de la
deformacion, se amarrd un extensémetro axial a una de

las caras mecanizadas de la probeta. La forma elegida
de la onda de deformacion fue la trapezoidal con una
relacion entre los valores minimo y méaximo de cada
ciclo R=0. Se analizaron dos posibles métodos para la
realizacion de los ensayos. El primero efectuaria todos
los ensayos a la misma velocidad de deformacion, lo
que supone que variaria, por tanto, el tiempo necesario
para completar un ciclo. El segundo método, por el
contrario, mantiene constante la frecuencia, de todos los
ensayos con lo que la velocidad de aplicacion de la
deformacion varia entre uno y otro. Se sopesaron las
ventajas y los inconvenientes de uno y otro, optando
finalmente por este ultimo por considerar que
proporciona una mejor valoracion del comportamiento a
fatiga del material al mantener constante la duracion de
todos los ciclos en los distintos ensayos, aunque en la
norma PrEN 3988 [6] se considera preferible la primera
alternativa.

Los ensayos se realizaron con una onda trapezoidal, con
1 segundo de subida desde la deformacion cero hasta la
maxima del ciclo, 1 segundo de permanencia a este
nivel maximo, 1 segundo de bajada hasta la
deformacion cero y, finalmente, 1 segundo en este
estado sin deformacion. Esto supone que la frecuencia
de todos los ensayos es la misma, 0.25Hz.

Todos los ensayos se efectuaron al aire, sin atmdsfera
protectora, en un horno de tres zonas, con calentamiento
por resistencias, garantizando que la méaxima variacion
de temperatura entre las diferentes zonas de la probeta
no superaba los 4° C. Para controlar que la temperatura
de ensayo era la deseada se amarrd un termopar a la
probeta, siendo el valor de esta lectura el considerado
como la temperatura de ensayo. La temperatura medida
no se desvio en ningtin caso mas de 2° C con respecto a
la especificada. Antes de la iniciacion de los ensayos las
probetas se mantuvieron en el horno durante un periodo
de 20 minutos para conseguir una homogeneizacion de
la temperatura, dentro de los margenes arriba indicados,
a lo largo de toda su longitud

Se eligieron dos diferentes temperaturas de ensayo. La
primera (600° C) se encuentra muy proxima a la
maxima temperatura de utilizacion de la aleacion
IN718, dada la temperatura de 620° C a la que se aplico
el tratamiento de envejecimiento. La segunda,
sensiblemente mas baja (300° C) corresponde a la que
alcanzan partes mas frias de los discos u otros
componentes. Se obtuvo un registro de la amplitud de la
tension frente a la deformacion de los ciclos iniciales vy,
posteriormente, cada 500 ciclos adicionales de vida.

Las deformaciones aplicadas se eligieron con el
objetivo de que la rotura se produjera tras un numero de
ciclos comprendido entre 10* y 10° ciclos. En aquellos
casos en que la vida de la probeta rebaso esta tltima
cifra se detuvo el ensayo no prosiguiéndolo hasta la
rotura. Con todos los resultados de estos ensayos se
obtuvieron las graficas que relacionan la maxima
deformacion aplicada en el ensayo con la vida a fatiga
de la probeta. Dos de estas graficas merecieron especial
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atencion; la obtenida en el primer ciclo de deformacion
y la correspondiente al denominado ciclo estabilizado,
es decir aquél a partir del cual la grafica tension —
deformacion no muestra unas variaciones apreciables
entre ciclos sucesivos

Las superficies de fractura de las probetas de fatiga,
especialmente de aquellas en que el inicio del fallo se
situaba fuera de la rasgadura, fueron examinadas en el
microscopio electronico de barrido para identificar las
facetas que pudieran haber promovido el fallo.

3. RESULTADOS

Un examen de los valores registrados de la tension en el
primer ciclo de cada ensayo frente a los obtenidos en el
ciclo estabilizado revela que el material sufre un
proceso de ablandamiento ciclico, tanto a 600 como a
300° C.

La figura 1 presenta la grafica que relaciona la méaxima
deformacion aplicada sobre la probeta con la vida a
fatiga de ésta en los ensayos efectuados a 600° C. Se
aprecia la logica tendencia hacia la obtencion de una
menor vida a fatiga conforme aumenta la profundidad
de las rasgaduras. Se observa asimismo que aunque el
objetivo de los ensayos era que su duracion se hallara
entre 10* y 10° ciclos, muchos de ellos no alcanzaban
estas cifras en tanto que otros rebasaban los 10° ciclos
sin que se produjera el fallo, habiendo sido sefialados
con una flecha horizontal para indicar este hecho.

IN718 - Plain specimens - 600°C
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c 1,00% e oAz-EZh::Zd (rzlg:g:ch)
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Figura 1. Relacion entre la vida a fatiga y la maxima
deformacion en los ensayos realizados a 600° C sobre
probetas en las diferentes condiciones.

Un analisis mas exhaustivo de los resultados obtenidos
en estos ensayos pone claramente de manifiesto que la
introduccion de una rasgadura de tan sé6lo 25um reduce
en aproximadamente un 25% la maxima deformacion
admisible para alcanzar una vida promedio de 10000
ciclos. Si bien las rasgaduras de una mayor profundidad
reducen atin en mayor medida la capacidad del material
de admitir una deformacion, la pendiente de la grafica
que relaciona la maxima deformacion admisible con la
profundidad de la rasgadura se atentia apreciablemente.

Si se consideran mayores vidas a fatiga mas largas
(30000 ciclos) este efecto negativo de las rasgaduras se
mantiene.

Por su parte, la figura 2 exhibe la grafica de la maxima
deformacion frente a la vida a fatiga correspondiente a
los ensayos realizados a 300° C sobre probetas con
diferentes niveles de dafio. Contrariamente a los
ensayos realizados a 600° C, en este caso no se aprecia
un efecto claro de la profundidad de las rasgaduras
sobre la vida a fatiga de las probetas.

IN718 - Plain specimens - 300°C
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Figura 2. Relacion entre la vida a fatiga y la maxima
deformacion en los ensayos realizados a 300° C sobre
probetas en las diferentes condiciones.

Una comprobacion similar a la realizada con los
ensayos efectuados a 600° C revela que el efecto
ejercido por las rasgaduras sobre la maxima capacidad
de deformacion no es uniforme. Cuando se considera
una vida promedio corta (10000  ciclos),
correspondiente a un elevado nivel de carga, la maxima
deformacion admisible es la misma para rasgaduras de
25, 50um o para el material libre de ellas. Rasgaduras
de mayor profundidad si reducen el valor de la maxima
deformacion admisible aunque muy ligeramente (apenas
un 15%). Por el contrario, para vidas mas largas, esto es
menores cargas aplicadas, se aprecia un cierto efecto
negativo de las rasgaduras desde que éstas poseen la
minima profundidad estudiada (25um), representando
un 23% para las de 50um y no variando para mayores
profundidades.

Tabla 1. Porcentaje de probetas cuya rotura se origino
en un punto ajeno a las rasgaduras.

25u 50u 100 125n

50 50 0 28.5

La observacion en el microscopio electronico de barrido
de las superficies de fractura de estas probetas reveld
que el origen del fallo se encontraba en todas ellas en
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los angulos redondeados de las mismas. El empleo de
mayores aumentos y el analisis mediante espectrometria
por dispersion de energia de rayos X permitio
identificar las particulas situadas en esta zona de inicio
del fallo, y asociadas al mismo. La mayoria de éstas
corresponden a carburos de niobio, carburos de titanio y
niobio y, en mucha menor proporcion, unas particulas
con un alto porcentaje de hierro y otros menores de
cromo, niquel y niobio en su composicion identificadas
como fases de Laves. Este hecho proporciond una
primera explicacion razonable al fallo por esta zona
pues una concentracion puntual de particulas podia
promover el mismo. Sin embargo, el estudio
metalografico de las probetas en los microscopios
optico y electronico de barrido condujo a rechazar esta
hipotesis al detectarse que la distribucion de los
carburos era homogénea a lo largo del material sin que
se llegar a apreciar una concentracion mayor en las
zonas de inicio de la rotura. Tampoco la presencia de
las fases de Laves, en numero muy reducido parece
justificar el fallo [7]. No obstante, en este punto se debe
sefialar que la norma AMS 5662L establece de forma
categorica que el material debe hallarse totalmente libre
de fases de Laves por lo que la calidad del mismo no es
la adecuada conforme a dicha norma [8]. El riesgo de
formacion de estas fases en el curso de la operacion a
elevada temperatura de esta aleacion es una de las
razones que limitan la maxima temperatura de trabajo
de los componentes fabricados con ella. Sin embargo, la
posibilidad de que se hayan generado en el curso de los
ensayos efectuados a 300° C resulta absolutamente
ilogica.

Rechazada esta primera hipotesis se busco alguna otra
que pudiera ofrecer una explicacion plausible. Con este
fin se comprobo el alineamiento de la maquina utilizada
en los ensayos puesto que en el caso de que las probetas
hubieran sido ensayadas desalineadas las tensiones de
flexion generadas hubieran podido acelerar el fallo. La
comprobacion efectuada demostré que el alineamiento
de la maquina era correcto, cumpliendo las exigencias
establecidas en la norma ASTM E1012 [9], por lo que
esta hipotesis tampoco justifica los resultados
obtenidos.

El hecho de que la rotura de las probetas ensayadas a
600° C se originara siempre a partir de las rasgaduras
llevo a considerar la posibilidad de que las tensiones
residuales dejadas por el proceso de fabricacion de los
discos y las probetas fuera responsable del diferente
comportamiento en unas y otras condiciones. En tanto
que a 600° C las tensiones podian aliviarse en el curso
de los ensayos de fatiga, la temperatura de 300° C no
seria suficientemente alta para completar esta accion. Es
evidente que antes de aceptar esta hipotesis como valida
debe ser debidamente ratificada.

Se procedid a la medida de las tensiones residuales en
los discos utilizados para la extraccion de las probetas
mediante difractometria de rayos X. Esta medida revelo
la existencia de unas elevadas tensiones de traccion (del
orden de 800MPa) en la direccion radial, aquélla en la

que se extrajeron las probetas. Este valor es del orden
del limite elastico de la aleacion a 650° C [8] por lo que
debe ser tenido muy en cuenta a la hora de valorar las
prestaciones frente a la fatiga que ofrece el material a
300 y 600° C. La superposicion de esta tension residual
y la que se produce por la aplicacion de los ciclos de
deformacion conducen a un valor total que es muy alto,
pudiendo acelerar el fallo.

Esta medida de las tensiones residuales del disco indica
claramente que el material de los discos de los cuales se
extrajeron las probetas presenta unas elevadas tensiones
de traccion pero por si so6lo no basta para justificar el
diferente comportamiento a una y otra temperatura. Por
ello se realizaron unas nuevas medidas de las tensiones
residuales, esta vez sobre las probetas, tras el ensayo, en
una zona suficientemente alejada de la rotura para evitar
que el posible alivio de las tensiones provocado por la
misma pudiera alterar el nivel de tensiones existente
durante el ensayo, conduciendo a valorar erroneamente
dichas tensiones. Las medidas efectuadas también por
medio de difractometia de rayos X sobre varias probetas
ensayadas a 300° C, revel6 la existencia aun de un alto
nivel de tensiones de traccion, ligeramente inferior al
medido sobre el material de partida.

Sin embargo, la medida realizada por el mismo método
sobre las probetas que fueron ensayadas a 600° C
apunta en el sentido de que la prolongada permanencia
a esta temperatura condujo a un alivio de las mismas. A
la vista de estos resultados la hipotesis que atribuye el
diferente comportamiento a estas tensiones residuales se
ve notablemente reforzada. Resta tinicamente encontrar
una explicacion razonable al hecho de que los fallos no
se localicen en el fondo de las rasgaduras donde existe
una concentracion de tensiones. Desgraciadamente no
fue posible efectuar una medida de la tension residual
existente en ese punto, ni antes ni tras el ensayo por las
dificultades de acceso que presenta. No obstante, en el
posterior estudio metalografico se pudo constatar que su
extremo no era tan agudo como se suponia sino que se
hallaba bastante redondeado. Esto supone una reduccion
del factor de concentracion de tensiones.

Por otra parte, la medida de las tensiones residuales en
capas mas interiores a la periferia reveld que éstas se
hacian nulas o incluso pasaban a ser de compresion para
profundidades del orden de 30um, es decir menor que la
profundidad de muchas rasgaduras. En consecuencia, en
el fondo de las rasgaduras pueden existir tensiones de
compresion o, en el peor de los casos, unas de traccion
sensiblemente inferiores a las medidas en la superficie
de los discos. A la vista de estos hechos se considero
que la entalla provocaba un alivio de las altas tensiones
residuales de traccion del mecanizado [7].
Seguidamente se ofrece una explicacion al diferente
comportamiento del material a una y otra temperatura.

Se debe recalcar que, como se ha indicado previamente,
las probetas de fatiga se extrajeron directamente de los
discos manteniéndose en dos de sus caras el mecanizado
original. Eso supone que en los ensayos se valorara el
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comportamiento a fatiga del material en su condicion
real y los resultados obtenidos podran ser extrapolados
a los discos. Por el contrario, en el supuesto de haber
utilizado, como es habitual en muchos ensayos de
fatiga, probetas con un mecanizado fino o, incluso,
pulidas a espejo, no se hubiera conseguido valorar
correctamente las prestaciones reales en servicio de los
discos. Este es un aspecto que debe ser recalcado en su
justa medida a la hora de efectuar la valoracion del
comportamiento frente a la fatiga de un componente
real.

El mecanizado de los discos, y de las probetas, se ha
efectuado utilizando un proceso convencional, sin
cuidar en exceso que el acabado fuera suficientemente
fino, con una herramienta de carburo y velocidad de
avance bastante elevada. Por otra parte, tampoco se
comprobd el estado en que se encontraba la herramienta
utilizada en este trabajo, que pudiera hallarse desgastada
o haber sufrido desconchamientos. A consecuencia de
todo ello se han generado unas tensiones de traccion
importantes que, al sumarse a las propias del ensayo,
han disminuido la vida a fatiga de las probetas.

En los ensayos efectuados a 300° C estas tensiones de
mecanizado apenas han experimentado un alivio por lo
que siguen presente con un nivel elevado a lo largo de
la superficie de las probetas, promoviendo su fallo en
los ensayos de fatiga. Los extremos de las rasgaduras se
sitilan en una zona donde las tensiones de traccion son
sensiblemente menores o, incluso, existen tensiones de
compresion. Desgraciadamente, este punto no ha
podido ser confirmado mediante medidas directas de
tensiones residuales en el extremo de las rasgaduras
pero si se ha podido comprobar en las efectuadas sobre
los discos que tras una zona periférica, de pocas micras,
que presenta fuertes tensiones residuales de traccion
estas disminuyen notablemente pasando a ser de
compresion a unas 30um de profundidad. Como
consecuencia de ello la suma de las tensiones aplicadas
en el ensayo y de las residuales del proceso de
mecanizado en esta zona son inferiores a las existentes
en la superficie de las probetas, lo que conduce a que el
origen del fallo, que se produce en el punto mas
fuertemente solicitado, se situe en uno ajeno a las
rasgaduras.

El posible efecto de concentracion de tensiones que se
produce en el fondo de las rasgaduras por efecto de las
mismas se reduce bastante con respecto a lo esperado al
hallarse su extremo bastante redondeado. Este aspecto
ha podido ser comprobado en el examen metalografico
de secciones transversales a las rasgaduras en aquellas
probetas que han fallado por otra zona. Debido a ello la
vida a fatiga se vera mucho menos influenciada que lo
previsto por la presencia de las rasgaduras. Esto supone
un nuevo argumento a favor de que el fallo se produzca
en otra zona de las probetas, como efectivamente
ocurre.

El mantenimiento prolongado a 600° C en el curso de

los ensayos realizados a esta temperatura promueve un
alivio de las tensiones de mecanizado, hipotesis que se
ve ratificada por las medidas de las tensiones residuales
realizadas sobre las probetas en zonas suficientemente
alejadas de la rotura para que no se haya producido su
alivio como consecuencia del fallo, lo que conduciria a
una valoracion erronea.

Esta observacion parece proporcionar un argumento a
favor de que las tensiones de mecanizado no juegan un
papel importante en la vida de aquellos componentes
que operan a temperatura elevada, al verse aliviadas en
servicio. Ello pudiera llevar a menospreciar el efecto de
dichas tensiones. Sin embargo, no se puede olvidar que
algunas partes de los discos operan a temperaturas mas
bajas, por lo que no experimentan este alivio térmico de
las tensiones. Por este motivo, se recomienda efectuar
un mecanizado mas cuidadoso de los discos, lo que
conducird a que las tensiones residuales que se puedan
generar en su superficie sean mas bajas.

Este alivio de tensiones que se produce a 600° C, y que
puede tener un efecto positivo sobre las prestaciones a
fatiga del material en estado bruto de mecanizado,
constituye un inconveniente cuando se intenta mejorar
la vida a fatiga de los componentes mediante la
aplicacion de tratamientos superficiales que induzcan la
aparicion de tensiones residuales de compresion. La
permanencia prolongada a alta temperatura, favorable
en el caso del material en estado bruto de mecanizado al
aliviar las tensiones de traccion, puede tornarse negativa
cuando se ha aplicado alguno de estos tratamientos
superficiales para generar tensiones de compresion,
puesto que puede provocar una disminucion o, incluso,
la desaparicion de las mismas. En un trabajo posterior
se analizara el efecto que ejerce la aplicacion de los
tratamientos superficiales sobre las prestaciones a fatiga
de la aleacion 718 a las dos temperaturas (300 y 600° C)
y el posible alivio de las tensiones en los ensayos de
fatiga realizados a la temperatura mas alta. En este
punto tan s6lo se comenta la posibilidad de alivio de las
tensiones residuales de compresion con la consiguiente
repercusion negativa sobre la vida a fatiga de los
componentes asi tratados.

4. CONCLUSIONES

a. Se ha caracterizado el comportamiento a fatiga
a dos temperaturas de un disco de un motor de
aviacion fabricado con una aleacion IN718 a
dos temperaturas y con diferentes niveles de
dafio.

b. La utilizacién de probetas de fatiga que en dos
de sus caras mantienen el mecanizado original
garantiza que los resultados obtenidos podran
ser extrapolados a la valoracion de la vida a
fatiga de los discos. Por el contrario, el uso de
probetas con un mecanizado fino o pulidas a
espejo, no representa la situacion real de los
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mismos y puede conducir a unas conclusiones
erroneas.

Se han introducido en una de las caras de las
probetas rasgaduras de diferente profundidad
(25, 50, 100 y 125um) y comparado la vida a
fatiga de las probetas con estos niveles de dafio
con la que ofrece el material libre de él.

En los ensayos efectuados a 600° C se observa
el esperado efecto negativo de las rasgaduras
sobre la vida a fatiga, con una disminucion de
ésta conforme la profundidad de aquéllas se
incrementa.

Por el contrario, en los ensayos realizados a
300° C el comportamiento a fatiga del material
no parece verse influenciado por la presencia
de estas rasgaduras. La identificacion de los
origenes del fallo de las probetas ensayadas a
esta temperatura, en unos puntos sensiblemente
alejados de las rasgaduras proporciona una
justificacion a la observada falta de efecto de
las mismas.

La medida de las tensiones residuales tanto en
el disco de partida como sobre las probetas de
fatiga ensayadas a 300 y 600° C ofrece una
explicacion al diferente efecto observado de las
rasgaduras a una y otra temperatura.

El mecanizado por un proceso convencional
del disco de partida y de las probetas induce la
aparicion de tensiones residuales de traccion,
muy elevadas, que apenas se ven aliviadas en
el curso de los ensayos a 300° C. Debido a ello,
la suma de estas tensiones residuales de
traccion y de las aplicadas en servicio acelerara
el fallo por fatiga.

El extremo de las rasgaduras se sitda en una
zona donde las tensiones de traccion medidas
son sensiblemente mas bajas o, incluso, pasan
a ser de compresion. Por ello, la suma de las
tensiones aplicadas y residuales en este punto
sera menor que la existente en la superficie de
las probetas. Como consecuencia, la rotura se
iniciara en esta ultima zona y no se apreciara
ningun efecto de las rasgaduras sobre la vida a
fatiga.

La permanencia prolongada a 600° C provoca
un alivio de las tensiones de traccion con la
consiguiente repercusion favorable sobre la
vida a fatiga que ello supone. En ese estado la
suma de las tensiones en la superficie de las
probetas sera inferior a la existente en el fondo
de las rasgaduras, iniciandose el fallo en esta
ultima zona.

j-  Se recomienda efectuar un mecanizado mas
cuidadoso de los discos, evitando o, al menos,
limitando la apariciéon de tensiones residuales
de traccion, lo que repercutira favorablemente
sobre su vida a fatiga.
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RESUMEN

La soldadura de las superaleaciones base niquel endurecibles por precipitacion presenta un serio riesgo debido a la
posible aparicion de agrietamientos o de una considerable pérdida de resistencia con respecto a la que ofrece la aleacion
base. Por este motivo, la formulacion de un método de valoracion previo de este riesgo con la suficiente fiabilidad
constituye un paso importante para efectuar una seleccion correcta de la aleacién a emplear para un componente
concreto. En el presente trabajo se han analizado los diferentes métodos de valoracion, comparandolos con los
resultados experimentales. Se han encontrado apreciables contradicciones entre las predicciones y la experiencia que
obligan a continuar en la labor de desarrollar un nuevo método capaz de superar las mismas, ¢ incluir la totalidad de las
variables que juegan un papel importante a la hora de obtener una junta libre de defectos.

ABSTRACT

Welding of precipitation hardened nickel base superalloys presents a serious risk of cracking or loss of resistance when
compared with the parent material. Consequently, finding of one method allowing a reliable evaluation of this risk
constitutes an important step ahead to carry out a correct selection of the best alloy to be used to manufacture a part.
Present paper analyses different methods proposed for this labour and predictions are compared with experimental
results. Significant contradictions between those prediction and experience have been found pointing to the necessity to
continue the labour to develop a new method that could overcome them and include the influence of all the variables
that play an important role to obtain a defect free joining.

PALABRAS CLAVE: Aleacion base niquel, Uniones soldadas, Agrietamiento

1. INTRODUCCION

Se ha sefialado que el niquel y sus aleaciones pueden
ser unidos por una gran variedad de procesos [1]. Sin
embargo, esta afirmacion debe ser matizada en sus
justos términos. Este comentario es acertado en el caso
de las aleaciones que constituyen soluciones soélidas,
mas ductiles, que pueden ser soldadas sin necesidad de
aplicar ningin precalentamiento previo o tratamiento
térmico post-soldadura y el control de la temperatura
entre pasadas no resulta un factor critico. Sin embargo,
las aleaciones endurecibles por precipitacion presentan
dificultades en este proceso. Ademas de poder sufrir
una pérdida de resistencia, consecuencia de la
disolucion o el excesivo crecimiento de las particulas
presentes en la zona afectada, estas aleaciones presentan
el riesgo de sufrir agrietamientos por dos mecanismos
diferentes: el denominado en inglés “strain ageing”
(deformaciéon del envejecimiento) y el asociado a la
licuacion de algunas fases, conocido como
agrietamiento por licuacion [2].

El primero de estos mecanismos se origina en el curso
de los calentamientos o enfriamientos que se aplican a
la union soldada en el intervalo de temperaturas en que
se produce la precipitacion de las particulas de segunda

fase, viéndose favorecido por la existencia de tensiones
residuales o aplicadas sobre la junta, sobre todo si ésta
se halla embridada lo que dificulta la acomodacion de
las deformaciones que pudieran producirse al formarse
dichas particulas. Esto sucede cuando tras la soldadura
se aplica un tratamiento térmico de solubilizaciéon y
envejecimiento con vistas a dotar a las junta de unas
propiedades similares a las que posee la aleacion base,
recobrando la resistencia perdida por la disolucion o el
excesivo crecimiento de las particulas antes citados. El
no aplicar este tratamiento ademas de la contrapartida
de no poder recuperar la resistencia mecéanica, no
garantiza totalmente que la union no sufra la aparicion
de estos agrietamientos ya que también pueden
producirse en el propio proceso de soldadura.

Contrariamente al anterior, que suele generarse en el
metal de soldadura, el agrietamiento por licuacion se
produce en la zona afectada como consecuencia de las
contracciones térmicas que sufre el material durante el
enfriamiento, mientras ain existe una cierta cantidad de
metal liquido en dicha zona. El agrietamiento se asocia
con la existencia de constituyentes de bajo punto de
fusiéon como las fases de Laves [3]. La susceptibilidad
del material a suftir este agrietamiento se ve favorecida
por la presencia de aquellos elementos que promuevan
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la formacion de estas fases, jugando, el hierro un papel
muy importante. No obstante, existen otros factores que
también influyen sobre este riesgo como son el tamafio
de grano o el estado de tratamiento térmico o el
aumento de los porcentajes de niobio o titanio o
molibdeno de la aleacion [4]. El riesgo de que una
unioén soldada pueda sufrir un agrietamiento por este
mecanismo es menor que el debido al agrietamiento por
la deformacion del envejecimiento, antes mencionado, y
en el cual se centra este trabajo.

2. MECANISMO DE AGRIETAMIENTO POR
DEFORMACION DEL ENVEJECIMIENTO
(STRAIN- AGEING)

Antes de pasar a describir los diferentes métodos que
han sido propuestos para la valoracién del riesgo de
agrietamiento por este mecanismo resulta conveniente
ofrecer una exposicion mas detallada de como opera el
mismo. Este mecanismo se conoce como agrietamiento
por la deformacion del envejecimiento debido a que se
produce en las uniones, con una dilatacion fuertemente
restringida, cuando la precipitacion de las particulas de
segunda fase a partir de los elementos que se hallaban
en solucién soélida en el niquel, provoca la aparicion de
deformaciones que se transmiten a las juntas de grano y
al no poder ser acomodadas por el material se produce
la aparicion de los agrietamientos [5]. En el momento
de la precipitacion se generan tensiones de traccion vy,
dado que la ductilidad de la aleacioén en ese instante se
reduce hasta unos niveles muy bajos, la aparicion de
grietas es muy probable. Si la junta presenta tensiones
residuales o se encuentra fuertemente embridada, lo que
dificulta aun mas el poder acomodar las deformaciones,
el problema se agrava.

Welding Postweld heat treating
—— A

Residual stress +
aging — crack
| Solution

Temperature

Residual
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Time

Figura 1. Ciclo térmico y zona de riesgo de aparicion
de agrietamientos por deformacion del envejecimiento

segun [6]

La figura 1, obtenida de la referencia bibliografica [6]
muestra de una forma esquematica el ciclo térmico del
proceso de soldadura y tratamiento térmico posterior. Se
seflala con un sombreado el intervalo de temperaturas

(590-800° C) en el cual existe riesgo de que aparezcan
los agrietamientos. En esta figura se aprecia claramente
que, como se ha comentado previamente, el no aplicar
un tratamiento post-soldadura no garantiza que no se
produzcan agrietamientos pues en el propio proceso de
soldadura se atraviesa la region critica.

La gravedad de este mecanismo de fallo debe valorarse
en su justa medida ya que puede conducir a la aparicion
de roturas catastroficas. Dado que se halla asociado con
la precipitacion de las particulas de segunda fase cuanto
mas facil e intensa sea ésta sera mayor el riesgo de que
aparezcan agrietamientos. Este es un hecho conocido
desde hace bastantes afios, se asocio con la presencia en
la composicion de la aleacion de los dos elementos que
promueven la formacion de la fase y’; aluminio y titanio

[7].

No es preciso insistir en la importancia que reviste el
encontrar un método que sea capaz de clasificar las
aleaciones base niquel en funcion de su susceptibilidad
de sufrir este tipo de agrietamientos. Ello permitira tanto
una seleccion juiciosa de la aleacion y las condiciones
Optimas para un uso concreto como desarrollar otras
nuevas. En el siguiente apartado se analizan diversos
métodos que se han propuesto con este fin y comparan
sus predicciones con la experiencia.

3. METODOS DE VALORACION DEL RIESGO
DE AGRIETAMIENTO.

Los primeros estudios realizados en este campo datan
del comienzo de los afios 60 del siglo pasado y se basan
en los resultados de los ensayos del denominado
“parche circular”. Sin entrar en detalles acerca de este
ensayo se debe sefialar que consiste en insertar un disco,
fabricado en la aleacion objeto de estudio, de unas
dimensiones dadas, en el interior del agujero
ligeramente mas grande, practicado en una chapa de la
misma aleacién y espesor. Los bordes interior de la
chapa y exterior del disco se preparan de forma que se
pueda realizar una soldadura a tope o con un chaflan en
V. Las dos piezas se embridan en la forma establecida y
se procede a la soldadura en unas condiciones que sean
en lo posible lo mas similares a las que se utilizaran
posteriormente en el proceso de unién o reparacion.

Este método cuenta con la ventaja de basarse en la
obtencion de una junta soldada real y demuestra si una
aleacion concreta se puede soldar sin problemas o
puede sufrir agrietamientos. No obstante, como
contrapartida presenta algunas desventajas. En primer
lugar, requiere un gasto importante en material,
generalmente muy caro, y horas de personal. Por otro
lado, el ensayo contempla muchas variables que
resultan dificiles de controlar por lo que so6lo es
fielmente reproducible si el proceso se halla
automatizado. Ya los primeros ensayos realizados por
este método permitieron comprobar que el nivel de
embridamiento del ensayo era suficiente para provocar
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la aparicion de agrietamientos en la reparacion simulada
de una superaleacion Rene 41 pero no en la soldadura
original [9]. Esta falta de reproducibilidad pone en duda
la validez del ensayo para valorar el riesgo de rotura y
no permite establecer una clasificacion de las aleaciones
en funcion del mismo.

No obstante, a partir de resultados experimentales de
este tipo se propuso un diagrama que permitia valorar la
soldabilidad de las superaleaciones base niquel. Para
ello se representa en el eje de abcisas el porcentaje de
titanio de la aleacion y el de aluminio en ordenadas. Se
traza una linea que una los puntos correspondientes al
6% atomico de estos elementos. Las aleaciones cuyos
contenidos en aluminio y titanio siten su composicion
por encima de esta linea presentaran problemas en el
proceso de soldadura. Sin embargo, si los porcentajes
de estos dos elementos son tales que la composicion de
la aleacion se situa por debajo de la frontera trazada por
la citada linea se podra efectuar la uniéon sin que
aparezcan agrietamientos [7]. Mas recientemente, se ha
modificado ligeramente el criterio de aceptacion o
rechazo situando la nueva frontera en la linea que une
los puntos que corresponden a los porcentajes en peso
del 3% y 6% de aluminio y titanio, respectivamente
[10].
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Figura 2. Diagrama de valoracion de la susceptibilidad
al agrietamiento por la deformacion del envejecimiento
segun [10].

La figura 2 presenta este diagrama para la valoracion
del riesgo de aparicion de agrietamientos por el
mecanismo de deformacion del envejecimiento,
habiéndose  incluido en el mismo algunas
superaleaciones mas ampliamente utilizadas.

Este diagrama, y otros métodos que se expondran mas
adelante, apuntan claramente en el sentido de que si los
contenidos en aluminio y titanio de la aleacién son
bajos la probabilidad de obtener una junta sana se eleva.
Sin embargo, estos elementos son los responsables de la
formacion de las particulas de segunda fase, que dotan
al material de resistencia mecanica a alta temperatura y
mejoran su comportamiento frente a la fluencia por lo

que su adicion resulta absolutamente necesaria para
lograr estas propiedades. Posteriormente se discuten con
mayor detalle las formas de solventar este problema.

Otra forma de valorar el riesgo de agrietamiento es
mediante las denominadas curvas de susceptibilidad al
agrietamiento. En estas curvas, muy similares a las TTT
de los aceros, se trazan representando el tiempo en que
se inicia el agrietamiento frente a la temperatura. Si el
enfriamiento del material se realiza lo suficientemente
rapido, sin cortar la curva de inicio del agrietamiento,
no deberan de aparecer grietas en la junta. Por el
contrario, si las condiciones de enfriamiento suponen el
rebasar la curva de inicio del agrietamiento la aparicion
de éstos en la junta serd muy probable. En el caso de
prever que se dara una situacion de este tipo se debera
optar por una aleaciéon que presenta una curva situada
mas a la derecha, esto es, que el tiempo necesario para
que se produzca el agrietamiento sea mas largo. Las
aleaciones endurecidas por la fase y’°, formada
mediante la adicion de un elevado porcentaje de niobio
a su composicion, se encuentran en esta situacion y se
recomienda su uso en aquellas circunstancias en que se
prevea que pueden surgir problemas durante la
soldadura. No obstante, en algin trabajo publicado
recientemente [8] se sefiala que estas aleaciones son
también susceptibles de sufrir este tipo de
agrietamientos. Al discutir la precision de los distintos
métodos se tratara mas ampliamente este punto.

Un método, totalmente diferente a los anteriores, se
basa en el empleo de un equipo Gleeble, capaz de
aplicar diferentes ciclos térmicos y deformaciones
mecanicas, simulando la situacion que se produce en el
proceso de soldadura. Sin embargo, este método
presenta dos serios inconvenientes. Por un lado, el coste
del equipo supone una inversion muy importante a la
que hacer frente para poder usarlo. Por otro, los ensayos
realizados con este equipo dificilmente reproducen
fielmente la historia termomecanica de la junta. Se ha
indicado que en la mayoria de los casos no simulan de
forma adecuada la generacion de las tensiones
residuales de la unién y, cuando intenta solventar esta
deficiencia, imponiendo unas tensiones en el
enfriamiento desde la temperatura pico no se permite su
relajacion en el tratamiento post-soldadura [11]. Se han
propuesto diferentes variantes del método para superar
esta limitacion, pero el coste del equipo sigue
constituyendo un freno para su uso.

En un trabajo recientemente publicado se ha establecido
una clasificacion de las aleaciones base niquel forjadas
[8]. Esta labor se baso en los resultados obtenidos en los
ensayos realizados utilizando el procedimiento
conocido con el nombre de ensayo de velocidad de
calentamiento controlada. Este método de ensayo es
bastante antiguo pues data de los afios 60 [12] pero
constituye un método simple y barato de
caracterizacion. En esencia consiste en calentar la
probeta a una velocidad que reproduzca las condiciones
de soldadura hasta la temperatura deseada y efectuar
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inmediatamente que se alcanza ésta un ensayo de
traccion, sin mantener la probeta durante un tiempo para
que se homogenice la temperatura, como se realiza en
los ensayos de traccion convencionales. Se registra el
alargamiento a la rotura que experimenta la probeta en
el ensayo. La realizacion de estos ensayos a diferentes
temperaturas permite determinar la ductilidad minima
del material, que se considera una medida de la
susceptibilidad al agrietamiento del mismo. Se puede,
por tanto, establecer una clasificacion de las distintas
aleaciones en base a este parametro.

4. COMPARACION DE LAS PREDICCIONES
DE LOS DISTINTOS METODOS CON LOS
RESULTADOS EXPERIMENTALES.

Ya se ha recalcado previamente la necesidad de lograr
una valoracion correcta y fiable del riesgo de aparicion
de agrietamientos en una unién soldada para evitar que
éstos se produzcan en el curso de la soldadura o de la
reparacion del componente, permitiendo una seleccion
correcta de la aleacion y del proceso. Se debe tener en
cuenta que estos agrietamientos se pueden generar no
solo cuando se realiza una soldadura entre dos partes
del mismo material sino también en las reparaciones
que se efectian para recuperar los componentes
moldeados, que presentan defectos que conducen a que
su geometria de origen no se ajuste a la exigida, o de
aquellos otros que han sufrido un desgaste en servicio y
es preciso que recobren las dimensiones perdidas y
prolongar su vida en servicio. Seguidamente se
comparan las predicciones que ofrecen los diversos
métodos de valoracion del riesgo de agrietamiento
propuestos con los resultados obtenidos en uniones
reales.

Un punto en el que existe practica total unanimidad es
en el incremento del riesgo de agrietamiento que supone
la presencia de titanio y, sobre todo, de aluminio en la
composicién de la aleacion. Ya se ha comentado con
anterioridad que uno de los métodos de valoracion mas
ampliamente aceptados establece la frontera entre las
superaleaciones soldables y no soldables en la linea que
une los puntos de los porcentajes en peso del 6% y el
3% de titanio y aluminio, respectivamente. Se puede
observar en la figura 2 que reproduce dicha grafica, que
los porcentajes de aluminio y titanio de la aleacion Rene
41 la situan justamente en la frontera entre las soldables
y no soldables. Ello implica que es necesario ejercer un
estricto control del tamafio de grano del material y del
tratamiento térmico post-soldadura para evitar que se
produzcan agrietamientos. El uso de procesos de union
de alta energia (laser, haz de electrones) reduce el riesgo
de agrietamiento durante el proceso de soldadura [13].

La superaleacion IN713LC, ampliamente utilizada en la
fabricacion de 4labes de turbina, posee un alto
contenido en peso de aluminio, en torno al 6% en peso,
cantidad claramente superior al maximo admisible de
acuerdo con el citado diagrama para poder ser calificada
como soldable. De hecho, la gran mayoria de los

métodos de reparacion propuestos han conducido a un
fracaso. Sin embargo, recientemente se ha presentado
una patente que contempla la reparacion del desgaste
sufrido por estos alabes mediante el uso de laser y polvo
de la aleacion [14]. Otras aleaciones como IN738 e
IN939 que también se hallan fuera del campo en el cual
se consideran soldables han sido reparadas por
soldadura por friccion [15]. Ello supone que si bien los
porcentajes de aluminio y titanio juegan un papel
importante a la hora de definir la soldabilidad de una
aleacion pero no decisivo puesto que hay que tener en
cuenta también otras variables.

Estos resultados apuntan claramente a que es la cinética
de la precipitacion de la fase y" la que condiciona la
aparicion o no del agrietamiento. En un trabajo en el
que se ha efectuado una modelizacion de la
precipitacion de la fase y” se ha sefialado que basta la
ligera diferencia de composicion que existe entre las
aleaciones Waspalloy y Rene 41 para que esta ultima,
en la cual la precipitacion se produce mas rapidamente
sea mas susceptible al agrietamiento [16]. No obstante,
se debe recalcar que en el proceso de precipitacion
ademas de la composicion intervienen otras variables
(mantenimiento mas o menos prolongado en el margen
de temperaturas en que se produce la precipitacion,
velocidad de calentamiento del material a través de
dicho margen) que condicionan la aparicion de los
agrietamientos. Es preciso incorporar estas variables a
los métodos de valoracion para obtener una prediccion
precisa y fiable del mismo.

18 263

Minimum CHRT Elongation (%)

Al +Ti +Nb (at %)

Figura 3. Relacion entre la suma de los contenidos de
aluminio, titanio y niobio y la ductilidad de la aleacion

segun [8].

Ya se ha comentado previamente que la realizacion de
ensayos con velocidad de calentamiento controlada
constituye un método simple y econémico de obtener
una valoracion del riesgo de aparicion de agrietamientos
en las uniones soldadas. Sin embargo, el empleo de este
método ha conducido a unos resultados que se pueden
calificar de contradictorios respecto a los obtenidos por
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los restantes métodos de evaluacion. Como muestra la
figura 3 se ha obtenido una relacion inversa entre la
suma de los contenidos, en porcentajes atdmicos, de
aluminio, titanio y niobio y la ductilidad de la aleacion,
considerando como tal el valor minimo del alargamiento
a la rotura registrado en estos ensayos con velocidad
controlada de calentamiento. En la figura 3, extraida de
la referencia bibliografica [8] se muestra esta relacion.

La prediccion obtenida por este método contrasta con la
de los anteriores pues incluye, ademas de los efectos del
aluminio y del titanio, el del niobio no tenido en cuenta
en aquéllos. Esto lleva a considerar que la aleacion 718,
que aparecia como practicamente inmune, considerando
los bajos porcentajes de aluminio y titanio que posee en
su composicion, presente ahora un riesgo apreciable de
agrietamiento, por razon de su elevado contenido en
niobio. Ante esta discrepancia se hace necesario
efectuar un andlisis cuidadoso de los resultados
experimentales que sirvieron de base para la obtencion
de esta grafica.

En la publicacion se sefiala que la precipitacion de la
fase y"’, principal agente endurecedor de esta aleacion
es lenta pero que en los ensayos se registra un
incremento del valor del limite elastico que debe estar
asociado a la precipitacion de esta fase y'’, de la fase y’
o de ambas de forma simultanea. Sorprende que este
endurecimiento se observe a temperaturas superiores a
750° C cuando en los ensayos de traccion
convencionales se produce una sensible disminucion de
resistencia en esas condiciones del material que ha sido
solubilizado y envejecido en las condiciones habituales.
La discrepancia puede atribuirse al diferente estado en
que se encuentra el material que se ensayd en uno y otro
caso. No obstante, los resultados de los ensayos de
traccion convencionales efectuados a esas mismas
temperaturas, sobre material solubilizado y envejecido
exhiben una acusada merma de la ductilidad [17] que se
halla en consonancia con la registrada en los ensayos de
calentamiento controlado. Por este motivo, no parece
légico pensar que las discrepancias tengan su origen en
una medida erronea del alargamiento en estos ensayos
de traccion sino que puede deberse a que el método
propuesto no conduce a una valoraciéon correcta del
riesgo de agrietamiento.

Pese a esta comprobada merma de ductilidad observada
en los ensayos realizados, ésta no parece constituir una
causa suficiente para provocar un agrietamiento en las
uniones soldadas y reparaciones de la aleacion 718. De
hecho, en un trabajo anterior se comprobo la posibilidad
de obtener una unién soldada por friccion rotativa o una
refusion por el proceso de haz de electrones sin que se
apreciara ningun agrietamiento de este tipo. Los unicos
defectos detectados en las refusiones efectuadas por haz
de electrones se identificaron como faltas de fusion, que
se asociaron con la poca potencia del equipo utilizado
en el estudio [18]. También una simulacion del proceso
de unién de esta aleacion demostrd que la cinética del
endurecimiento de esta aleacion era mucho mas lenta

que la mostrada por una superaleacion Waspalloy que
posee unos contenidos en aluminio y titanio mas altos y
se endurece por la precipitacion de la fase y" [11].

En este mismo trabajo se definieron las condiciones de
potencia y velocidad de soldadura en las cuales se
puede obtener una unién libre de defectos de esta
aleacion. Como se muestra en la figura 4 cuando se
suelda con baja velocidad y alta potencia pueden
aparecer en la junta agrietamientos de solidificacion.
Por el contrario, cuando la potencia no es suficiente no
se consigue una penetracion total, defecto antes
comentado. Tampoco es recomendable emplear de una
velocidad de soldeo muy alta por el riesgo de aparicion
de agrietamientos por licuacion. Diagramas de este tipo
son ideales para fijar las condiciones de union de una
aleacion concreta pero hacen tedioso el proceso de
seleccion del material méas adecuado para un uso
concreto.
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Figura 4. Diagrama de soldabilidad de una chapa de
aleacion 718 [11].

El andlisis de los distintos métodos ha demostrado que
actualmente no existe ninguno que posea la requerida
fiabilidad en sus predicciones. Los existentes,
empiricos, sufren la limitacion de no contemplar el
efecto de todas las variables que intervienen en el
proceso. Resta por tanto, atin mucho trabajo por delante
antes de que dicho método sea una realidad.

5. CONCLUSIONES

a. Se han analizado diversos métodos propuestos
para valorar el riesgo de que una superaleacion
base niquel sufra un agrietamiento por la
deformacion del envejecimiento en el curso de
los procesos de soldadura o reparacion.

b. Se han hallado apreciables divergencias entre
las predicciones que ofrecen estos métodos y
los resultados experimentales o la experiencia
practica por lo que ninguno de ellos puede ser
calificado como plenamente satisfactorio. Esto
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supone que resta un apreciable camino por
recorrer antes de alcanzar la meta deseada.

c. Un aumento en los porcentajes de titanio y,
sobre todo, de aluminio de la aleacion elevan el
riesgo de que se produzcan agrietamientos. No
obstante, existen otras variables que juegan un
papel trascendental a la hora de conseguir o no
uniones libres de defectos.

d. Aunque algunos autores apuntan a la existencia
también de una  susceptibilidad al
agrietamiento por la deformacion del
envejecimiento de las aleaciones endurecidas
por la fase y”’, ésta es sensiblemente menor que
la mostrada por las aleaciones endurecidas por
la fase y".

e. La formulacion de un método capaz de simular
de forma precisa las condiciones de union de
las superaleaciones, analizando la influencia de
las diferentes variables que intervienen en el
proceso, permitira valorar su susceptibilidad al
agrietamiento y constituird un paso importante
tanto en el desarrollo de las nuevas aleaciones
como para lograr una valoracion juiciosa del
riesgo de fallo de las actuales en dicho proceso
de unidn.
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RESUMEN

El presente trabajo tiene como objeto el estudio del comportamiento a fractura de un perfil extruido en aleacion de
aluminio 6063 en dos estados de entrega diferentes. El estado T4, puesta en soluciéon y maduracion o envejecimiento
natural y el estado T6, puesta en solucion y maduracion o envejecimiento artificial. Para la interpretacion del diferente
comportamiento a fractura que presenta el perfil en los dos estados de entrega, se recurre a la microscopia Optica,
electronica de barrido y electronica de transmision. Las propiedades mecéanicas se obtienen mediante ensayos de
traccion para la determinacion de la resistencia maxima (Ry,), limite elastico (R,0,) y alargamiento (A %), tanto en la
direccion de extrusion como en la direccion perpendicular a la de extrusion. Para el estudio del comportamiento a
fractura, se llevan a cabo ensayos de flexion por choque sobre probeta Charpy (en la direccion de extrusion y en la
direccion perpendicular a la de extrusion) y ensayos para la obtencion de la tenacidad de fractura (K;). Se incluye un
estudio de los micromecanismos de fractura que tienen lugar en las probetas de traccion y de tenacidad de fractura. De
estos ensayos se deduce principalmente que la maduracion o envejecimiento artificial procura al perfil una mejora en las
propiedades de traccion, dureza, resiliencia y tenacidad de fractura.

ABSTRACT

The research described in this paper has the aim of studying the fracture behaviour of a profile extruded in 6063
aluminum alloy, that has been delivered in two different states. These are T4 state (solution-heat treatment and natural
aging) and T6 state (solution-heat treatment and artificial aging). In order to figure out how the two different states of
delivering have influenced on the fracture behaviour of the alloy, optical, scanning and transmission electron
microscopy are employed. Mechanical properties such as tensile strength (0,), yield strength (0.) and elongation (E%)
are obtained through tensile tests, not only in the extrusion direction, but also in the direction which is perpendicular to
it. Charpy impact resistance (in a direction which is perpendicular and parallel to the extrusion one) and fracture
toughness tests (K;) are carried out to study fracture behaviour. A study of the fracture micromechanisms that take place
in tensile and fracture toughness samples is included. It can be mainly deduced from this research that artificial aging
induces in the profile an improvement of the tensile, hardness and fracture properties.

PALABRAS CLAVE: Extrusion, tratamiento de maduracion artificial, tenacidad a la fractura.

1. INTRODUCCION maleabilidad, soldabilidad y buenas propiedades

mecanicas. El hecho de que tenga ademas una buena

La demanda de componentes mas ligeros en la industria
del automovil ha impulsado en los ultimos afios el uso
de aleaciones de aluminio. En particular, el material
sobre el que hemos llevado a cabo este estudio es un
perfil extruido en aleacion de aluminio 6063. Esta
aleacion, como muchas otras aleaciones de aluminio,
presenta una buena resistencia a la corrosion, excelente

extrusionabilidad, permite una gran flexibilidad en el
disefio y una disminucioén de los costes de fabricacion

[].

La aleacion de aluminio 6063 tiene como componentes
principales el magnesio y el silicio. Estos dos elementos
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se combinan para formar el compuesto de siliciuro de
magnesio (Mg,Si), que constituye el elemento
endurecedor de la aleacion. Para la formacion de este
compuesto con la estructura adecuada, es necesario que
durante el proceso en caliente (extrusion), se logre la
puesta en solucion del siliciuro de magnesio. Con un
enfriamiento lo suficientemente rapido, se consigue la
retencion sobresaturada (metaestable) del siliciuro de
magnesio. Posteriormente, con un tratamiento de
calentamiento a la temperatura adecuada, se logra la
precipitacion del Mg,Si con la estructura Optima
(agujas) para proporcionar a la aleacion una resistencia
a traccion elevada y un buen comportamiento a fractura
[2,3].

El perfil se fabrica mediante la extrusion en prensa de
un tocho obtenido por colada semicontinua. La
estructura que se obtiene por este proceso no es la mas
propicia para la obtencibn de una buena
extrusionabilidad y tampoco para alcanzar las mejores
propiedades mecanicas obtenibles para un composicion
determinada.

La mejora de la extrusionabilidad y de las propiedades
finales del perfil se obtiene con el tratamiento de
homogeneizacion del tocho. Para que el perfil extruido
consiga, tras el tratamiento final de maduracion, las
mejores caracteristicas mecdanicas, se necesita que el
perfil alcance a la salida de la matriz una temperatura de
al menos 510° C para la puesta en solucion del Mg,Si.
Para lograr que este compuesto quede en solucion
sobresaturada metaestable, es necesario superar una
determinada velocidad de enfriamiento. La aleacion de
aluminio 6063 no requiere una velocidad de
enfriamiento muy elevada, lo que permite obtenerla
mediante enfriamiento con ventiladores. Para perfiles
gruesos como es el caso del perfil estudiado (figura 1),
se recurre a enfriamiento en niebla de agua.

El ultimo proceso de la fabricacion del perfil es el
tratamiento de maduracion artificial en el que se verifica
la precipitacion del compuesto de siliciuro de magnesio
en finas agujas que dan al perfil sus buenas
caracteristicas mecanicas [4].

Figura 1. Perfil extruido de aleacion de aluminio 6063.

Para situar el comportamiento a fractura de este material
en comparaciéon con otras aleaciones de aluminio, se
ofrece el diagrama de la figura 1, en el que se observan
los valores tipicos criticos de tenacidad de fractura en
modo I de las distintas aleaciones.
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Figura 2. Niveles de tenacidad de fractura de varios
tipos de aleaciones de aluminio [5].

Llevar a cabo este estudio resulta enriquecedor porque
el calculo de la tenacidad de fractura en modo I (K;g) es
un parametro interesante y necesario para valorar la
respuesta de ésta aleacion durante su vida en servicio
como parte del sistema de amortiguacion de un
automovil.

Se evalua el comportamiento a fractura en estado T4 y
en estado T6 para cuantificar la mejora obtenida por un
tratamiento de envejecimiento artificial (precipitacion
completa) frente a la ausencia de este tratamiento y
comprobar que el proceso industrial establecido
contribuye a alcanzar los niveles de resistencia
adecuados.

2. EXPERIMENTAL

El perfil seleccionado para este trabajo ha sido
suministrado por Alcoa Extrusion Navarra. La
composicion quimica de la aleacion utilizada en este
experimento se resume en la tabla 1.

Tabla 1. Composicion quimica (en porcentaje en peso)
de la aleacion de aluminio 6063.

Fe Si Mg Mn Cu Ti

0.20 0.43 0.44 0.052 | 0.019 | 0.013

La técnica de microscopia Optica no ofrece el nivel de
definicion adecuada para discernir los precipitados de
siliciuro de magnesio. Para poder observar la influencia
que el tratamiento de maduracion artificial en la forma,
tamafio y distribucion de dichos precipitados, se ha
empleado, tras seguir los procedimientos establecidos de
preparacion de muestras, la técnica de microscopia
electronica de transmision.

Las muestras observadas empleando esta técnica y
correspondientes a la aleacion de aluminio 6063 en
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estado T4 muestran precipitados 0AlFeSi (figura 3.1),
sin embargo, no se observan precipitados de siliciuro de
magnesio. En las muestras de aluminio 6063 en estado
T6, se siguen apreciando particulas OAlFeSi. El
envejecimiento artificial ha provocado la aparicion de
precipitados de siliciuro de magnesio en forma de
agujas.

Figura 3. Imagenes de microscopia electronica de
transmision correspondientes a la aleacion de aluminio
6063: (1) en estado T4 y (2) en estado T6.

Los ensayos de traccion se llevaron a cabo, tanto en la
direccion de extrusion, como en la direccion
perpendicular a ésta y a temperatura ambiente. La
velocidad de ensayo fue de 290 N/s conforme a la
norma UNE 7-474-92.

También se determinaron los valores de dureza Vickers
de acuerdo con la norma EN ISO 6507-1.

Asimismo, mediante el ensayo de flexiéon por choque
sobre probeta Charpy con entalla en V, segun la norma
UNE 7-475-92, se obtuvo la resiliencia de la aleacion en
los dos estados de entrega T4 y T6 a temperatura
ambiente y tanto en la direccion de extrusion, como en
la direccion perpendicular a la misma.

Los ensayos de determinacion experimental del factor K
de tenacidad de fractura se realizaron en una maquina de
fatiga servohidraulica de acuerdo a las normas ASTM E
399-90 a una velocidad de 290 N/s. El espesor de las
probetas SENB es de 12 mm.

Todos los ensayos mencionados a excepcion del ensayo
de dureza van acompafiados por el correspondiente
analisis de las superficies de fracturas de las probetas
sometidas a ensayo.

3. RESULTADOS

Los resultados del ensayo de traccion se presentan en la
tabla 2 y muestran un incremento de la resistencia a
traccion y del limite eléstico en la direccion de extrusion
de un 44 y 148% respectivamente, de la aleacion en
estado T6 con respecto al estado T4, que es
consecuencia del tratamiento de maduracion artificial.
Sin embargo, el alargamiento experimenta una
disminucion de un 53. Las propiedades mecanicas en la

direccion perpendicular a la de extrusion también
experimentan una variacion debido al envejecimiento
artificial. La resistencia a traccion de las muestras en
estado T6 es un 44% mayor que la correspondiente a las
muestras en estado T4. El alargamiento es un 40 menor
en estado T6. El efecto de la maduracion artificial
también se ha dejado notar en los valores de dureza
Vickers (tabla 2). Esta ha aumentado un 50 y un 57% en
la direccion de extrusion y en la direccion perpendicular
a la de extrusion respectivamente.

En relacién con la anisotropia de las propiedades,
apenas se ha producido variacion alguna en la
resistencia a traccion maxima de la aleacion de aluminio
6063 en ninguno de los estados, pero si en el
alargamiento. Este es mayor tanto en estado T4 como en
estado T6 en la direccion transversal. La dureza de la
aleacion de aluminio 6063 en estado T4 es un 8% mayor
en la direccion longitudinal que en la direccion
perpendicular a esta. Asimismo, la dureza en estado T6
es un 5% mayor en la direccion de extrusion respecto a
la direccion perpendicular a la misma.

Tabla 2. Resultados obtenidos en el ensayo de traccion.

Direccion de extrusion
AA 6063 R, Rpo.
(MPa) (Mpf,;) A (%) | HV 30
T4 143.4 73.5 30.9 48.8
T6 206.9 182.6 14.4 73.6
Direccion perpendicular a la de
extrusion
T4 144.3 - 32.8 44.7
T6 208.0 - 19.5 70.3

La figura 4 corresponde a las macrofotografias y
fractografias de las superficies de fractura de las
muestras sometidas al ensayo de traccion. La aleacion
6063 en estado T4 y direccion de extrusion (figura 4.1)
muestra una fractura ductil (copa-cono) y el microscopio
electronico de barrido revela mecanismo de fractura por
coalescencia de microhuecos, que han nucleado a partir
de precipitados e inclusiones. Es por eso por lo que se
aprecian huecos de distintos tamafios que van desde 0.5
hasta unas 18 micras. Estos huecos se podrian dividir en
tres grupos dependiendo del tamafio. Los mayores son
principalmente coénicos, mientras que los mas pequefios
son mas superficiales. En la figura 4.2 el plano de grieta
es paralelo a la direccion de extrusion y se observa
también un mecanismo de coalescencia de microhuecos
de diferentes tamafios, si bien, es posible diferenciar una
pérdida de equiaxialidad en dichos huecos causada por
la extrusion del perfil que ha afectado a precipitados y
microprecipitados. La apariencia, sin embargo, ya no es
una fractura copa-cono, aunque hay evidencia de una
gran deformacion plastica.

La figura 4.3 corresponde a la aleacion de aluminio en
estado T6 y plano de grieta perpendicular a la direccion
de extrusion. En ella, ademas de la fractura copa-cono
que se puede percibir a simple vista (aunque con un
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porcentaje de area central menor que en la aleacion en
estado T4), se aprecia principalmente mecanismo de
coalescencia de microhuecos. También existe un
porcentaje no muy alto de planos de bajo indice y
fractura intergranular. El tamafio de los huecos ha
disminuido sensiblemente, es decir, las colonias de
huecos de diametro inferior a 1 micra es muy superior a
las halladas en las muestras en estado T4. Finalmente, la
superficie de fractura de la muestra mecanizada en la
direccion perpendicular a la de extrusion, el tipo de
fractura es muy similar al que presenta la probeta
mecanizada en la direccion de extrusiéon, aunque el
numero de planos de bajo indice es algo superior.

Figura 4. Macrofotografias y fractografias de las
superficies de fractura de las probetas de traccion
correspondientes a la aleacion de aluminio 6063: (1) en
estado T4 y plano de grieta perpendicular a la
direccion de extrusion, (2) en estado T4 y plano de
grieta paralelo a la direccion de extrusion, (3) en
estado T6 y plano de grieta perpendicular a la
direccion de extrusion y (4) en estado T6 y plano de
grieta paralelo a la direccion de extrusion.

La tabla 4 muestra los resultados obtenidos en el ensayo
de flexion por choque sobre probeta Charpy. En primer

lugar, es necesario hacer notar que en el caso de las
probetas en estado T4, no se rompieron por efecto del
martillo aunque pasaron entre el yunque de la maquina.
La energia que absorbieron asciende a aproximadamente
un 30% de la capacidad total de la maquina. Una vez
dicho esto, se observa que por el efecto de la
maduracion artificial, la resiliencia de la aleacion 6063
disminuye un 47% cuando el plano de agrietamiento es
perpendicular a la direccion de extrusion. Cuando dicho
plano es paralelo a la direccion de extrusion, esa
disminucién de la energia absorbida antes del fallo, se
convierte en un 51%. Asimismo se percibe como la
orientacion preferente de los granos ha hecho que la
resiliencia sea menor cuando el plano de grieta es
paralelo a la direccion de extrusion, en concreto un 7%
y un 15% para la aleacion en estado T4 y T6,
respectivamente.

Tabla 4. Resultados obtenidos en el ensayo de flexion
por choque sobre probetas Charpy.

Direccion de extrusion
AA 6063 KV ()
T,
T4 88.56
T6 47.27
Direccion perpendicular a la de
extrusion
T4 82.06
T6 40.42

Figura 5. Fractografias de las superficies de fractura
de las probetas Charpy correspondientes a la aleacion
de aluminio 6063: (1) en estado T4 y ensayadas en la
direccion de extrusion, (2) en estado T4 y ensayadas en
la direccion perpendicular a la de extrusion, (3) en
estado T6 y direccion de extrusion y (4) en estado T6 y
direccion perpendicular a la de extrusion.

La figura 5 expone el estudio de las superficies de
fractura de las probetas sometidas al ensayo de flexion
por choque sobre probeta Charpy. La superficie de la
muestra en estado T4 y plano de grieta perpendicular a
la direccion de extrusion (figura 5.1) exhibe por un lado
micromecanismo de coalescencia de microhuecos y por
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otro desgarro, que no muestra tanta deformacion plastica
como la fractura ductil. La morfologia de los huecos es
alargada, con un tamafio entre 1 y 7 micras y se
encuentran orientados de acuerdo a la direccion de
aplicacion de la fuerza. Cuando el plano de
agrietamiento es paralelo a la direccion de extrusion
(figura 5.2), el micromecanismo de fractura es similar.

Si se examina la superficie de fractura de la muestra en
estado T6 y plano de fractura perpendicular a la
direccion de extrusiéon, se aprecia un mecanismo de
fractura por coalescencia de microhuecos. Se trata de
huecos equiaxiales conicos, con un tamafilo muy variado
entre 0 y 15 micras aproximadamente, aunque la
densidad de huecos de pequeflo tamafio es superior.

La tabla 5 ofrece los valores de tenacidad de fractura
(K;) de la aleacion de aluminio 6063 tanto en estado T4
como en estado T6. Estos valores en ningin caso son
criticos por no cumplir los requerimientos exigidos, asi
que seran designados como K;o. La maduracion
artificial tras el tratamiento de solubilizacion ha
provocado un incremento de la tenacidad de fractura en
modo I (Kjq) que asciende a un 39%.

Las fractografias correspondientes se exponen en la
figura 6. En ellas se observa que la muestra en estado T4
ha fallado por mecanismo de coalescencia de
microhuecos y desgarro. Los huecos alcanzan un tamafio
de hasta 7 micras para las muestras en estado T4 y de
hasta 30 micras en estado T6, si bien, la cantidad de
huecos de tamatfio inferior a 2 micras es muy superior en
la muestra en estado T6. En cuanto a la morfologia, en
las muestras en estado T4 son mas superficiales,
mientras que son mas conicos en la muestra en estado
T6.

Tabla 5. Resultados obtenidos en el ensayo de
tenacidad de fractura.

AA 6063 Ko (MPam'?)
T4 113
T6 15.7

Figura 6. Fractografias de las superficies de fractura
de las probetas de tenacidad de fractura (Kp)
correspondientes a la aleacion de aluminio 6063: (1) en
estado T4 y ensayadas en la direccion de extrusion y (4)
en estado T6 y direccion de extrusion.

4. DISCUSION

El analisis de los resultados anteriores demuestra que el
tratamiento de maduracion artificial posterior al de
puesta en solucion ha producido un fendomeno de
endurecimiento causado por la precipitacion de la fase
Mg,Si. Esto se deduce tras observar un incremento del
limite elastico, resistencia a traccion, dureza y tenacidad
de fractura (K;q) y una disminucién del alargamiento y
de la resiliencia de la aleacion de aluminio 6063.

En estado T4, el siliciuro de magnesio presente o bien
estd disuelto o con una estructura que no produce
endurecimiento importante. Existen ademas, particulas
0AlFeSi en la matriz de aluminio. En este estado, la
aleacion presenta valores bajos de resistencia a la
traccion y limite eldstico y alargamiento elevado. Las
probetas se deforman con relativa facilidad y el
micromecanismo de fractura es por coalescencia de
microhuecos.

Sin embargo, el envejecimiento artificial de la solucion
solida sobresatura de aluminio induce la precipitacion
del siliciuro de magnesio. Estos precipitados tienen
forma de aguja dispuestos en la direccion de extrusion y
en la direccion transversal, por toda la matriz de
aluminio. Estas particulas de segunda fase actian como
obstaculos e impiden el movimiento de las
dislocaciones. Se requiere por lo tanto una mayor
tension para que las dislocaciones se desplacen a través
de la red y la deformacion continte. Por consiguiente, la
presencia de particulas dispersas conduce a un
incremento del endurecimiento. Esto queda reflejado en
unos valores de resistencia a traccion, limite elastico y
dureza superiores y en un menor alargamiento en el
estado T6. El efecto de endurecimiento se refleja
también en la aparicion de planos de bajo indice y
fractura intergranular en las probetas traccionadas, lo
que indican fractura fragil. El analisis fractografico
también revela un mayor mimero de microhuecos de
menor tamafio en la aleacion de aluminio en este estado.
Esto se debe a que la precipitacion debida a la
maduracion artificial ha incrementado el numero de
particulas de segunda fase que son potenciales nicleos
para el crecimiento de huecos. Ademas, estos
precipitados tienen un tamafio que las particulas
oAlFeSi, lo que explica la disminucion del tamafio
medio de los microhuecos.

El ensayo de flexion por choque sobre probeta Charpy
también desvela el endurecimiento provocado por la
precipitacion de Mg,Si. Mientras que en estado T4, las
muestras revelan una gran deformacidon pléstica
acompafiada por altos wvalores de resiliencia, las
muestras en estado T6 muestran una gran disminucion
de la energia absorbida antes de la fractura, asi como un
incremento de microhuecos de tamafio inferior a 2
micras que han nucleado a partir de los precipitados de
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Finalmente, hay que destacar el incremento en la
tenacidad de fractura que la precipitacion del siliciuro
de magnesio ha producido en la aleacién de aluminio
6063. El mecanismo por el que estos precipitados
influyen en la tenacidad de fractura de esta aleacion y de
otras aleaciones de aluminio en general es bastante
complejo [6]. Por una parte, la precipitacion de estas
particulas de Mg,Si hace que la capacidad de
endurecimiento por deformacion disminuya. La pérdida
de esta capacidad da lugar a inestabilidades plasticas
tales como la formacion de bandas de deslizamiento
gruesas cerca de los bordes de grano. Este hecho es mas
comun en materiales con un tamafio de grano grueso. Se
sabe que en aleaciones de aluminio, un tamafio de grano
grande produce bandas de cizallamiento a escala del
grano a lo largo de la superficie de fractura del material.
La presencia de particulas de tamafio intermedio en
estas bandas facilita la nucleacidon, crecimiento y
coalescencia de huecos dando lugar a una fractura
ductil. Por otra parte, durante la precipitacion de estas
particulas, se forman regiones delgadas cerca de los
bordes y subbordes de grano en las que no hay
precipitados. Esto hace que las regiones interiores que
estin endurecidas por esa precipitaciéon, estén
embebidas en una zona mas menos fragil. Esto explica
en parte, que la aleacion de aluminio en estado T6
presente una mayor tenacidad de fractura que la aleacion
de aluminio en estado T4.

5. CONCLUSIONES

A partir del analisis anterior de resultados se pueden
extraer las siguientes conclusiones:

El tratamiento de maduracion artificial después del
tratamiento de puesta en solucion ha producido un
endurecimiento del material y una mejora de las
propiedades mecanicas de la aleacion de aluminio 6063
que se refleja en un incremento de la resistencia a
traccion (Ry,), limite elastico (Ry2) y dureza (HV 30).

Como consecuencia de este endurecimiento, la aleacion
de aluminio 6063 en estado T6, absorbe menos energia
antes de la fractura (KV) que en estado T4.

La tenacidad de fractura (K;q) de la aleacion de
aluminio en estado T6 es mayor que la tenacidad de
fractura de la misma aleacion en estado T4. Este hecho
se atribuye a la presencia de precipitados de Mg,Si en la
matriz de aluminio y a las zonas libres de precipitados
cerca de los bordes de grano.
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RESUMEN

El presente trabajo tiene como objeto el estudio del comportamiento mecéanico de una fundicion de grafito esferoidal y
matriz perlitica, cuando ha sido sometida a una primera etapa de carga catédica con hidrégeno. Asimismo, se procede a
comparar los resultados con los obtenidos al analizar otras fundiciones ductiles similares y una fundicion de grafito
laminar. Para evaluar el comportamiento de esta fundicion frente al hidrogeno se lleva a cabo una segunda etapa de
ensayos mecanicos consistente en ensayos de traccion, flexion por choque sobre probeta Charpy, dureza y tenacidad de
fractura (K y Jj), tanto en muestras cargadas como sin cargar electroliticamente con hidrégeno. También, se hace uso de
las técnicas de microscopia electronica de barrido y espectroscopia Optica de descarga luminiscente (EODL), para
analizar los micromecanismos de fractura y la concentracion de hidrogeno absorbida por la muestra en funcion de la
profundidad y el tiempo respectivamente. De estos ensayos se deduce que el hidrégeno, que se concentra en su mayor
parte en la superficie de las muestras, produce una pérdida de ductilidad, resistencia maxima a traccion, limite elastico y
dureza, y una variacion en los valores de resiliencia y tenacidad de fractura de la fundicion.

ABSTRACT

The research described in this paper has the aim of studying the mechanical behaviour of a ductile cast iron with
pearlitic matrix, when it has been submitted to a previous cathodic with hydrogen charging phase. Furthermore, results
obtained when similar cast irons were analyzed are compared to results obtained in this research. To asses the behaviour
of this cast iron we proceed to the next phase, which consists of tensile, Charpy impact resistance, hardness and fracture
toughness tests applied to charged and non-charged with hydrogen samples. Additionally, scanning electron microscopy
and glow discharge optical emission spectroscopy (GDOES) techniques are used to evaluate the fracture
micromechanisms and the concentration of hydrogen absorbed by the sample as a function of depth and time
respectively. It can be deduced from this research that hydrogen, which concentrates preferentially in the surface of the
samples, leads to ductility, hardness, yield and tensile strength losses, and a variation of the resilience and fracture
toughness of the cast iron.

PALABRAS CLAVE: Fundicion ductil, fragilizacion por hidrogeno.

1. INTRODUCCION fundiciones ductiles de grafito esferoidal y una

fundicion de grafito laminar [2]. En los mencionados

El efecto mas importante del hidréogeno sobre el
comportamiento mecanico del hierro, aceros y también
fundiciones, es sin duda alguna, la reduccion o pérdida
de ductilidad expresada como disminucién del
alargamiento y la estriccion. Se ha podido comprobar
este hecho en estudios anteriores llevados a cabo en
diferentes aceros aleados. Estos materiales exhibian una
importante pérdida de ductilidad asi como variaciones
destacadas en valores de resiliencia y tenacidad de
fractura. Pero seguramente reviste mayor interés
considerar dos estudios previos. El primero relativo a
aceros al carbono [1] y el segundo hace referencia a dos

trabajos se analiza principalmente la influencia de dos
variables microestructurales (el contenido en carbono y
la morfologia del mismo) en el fendmeno del dafio
inducido por hidrégeno. Para ello, se sometieron a
estudio un acero F 1110, un acero F 1140, dos
fundiciones ductiles de matriz ferritica (una de ellas con
un acondicionamiento quimico) y una fundicion gris de
matriz perlitica. En el caso de los aceros, el carbono se
encuentra combinado como CFe; formando una matriz
ferrito-perlitica. En las dos primeras fundiciones, el
carbono se halla libre, mientras que en la tercera se
encuentra tanto combinado como CFe; (perlita) como
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libre (grafito). Teniendo en cuenta el espectro de
materiales estudiados, se infiri6 por lo tanto, que podria
ser muy revelador y complementario incluir el estudio
de una fundicién de grafito nodular, pero cuya matriz
fuese perlitica.

Sin embargo, antes de proceder con el presente estudio,
conviene traer a colacién algunas de las conclusiones
mas resefiables extraidas de la investigacion llevada a
cabo sobre los aceros al carbono y las fundiciones
ductiles de matriz ferritica y fundicion gris. Entre ellas
destacamos una mayor pérdida de ductilidad como
consecuencia de la carga electrolitica con hidrégeno,
por parte de los aceros al carbono en comparacién con
las fundiciones. Otra diferencia importante a destacar es
que los aceros al carbono experimentan un fenémeno de
endurecimiento (aumento del limite elastico y de la
resistencia maxima) como consecuencia de la
introduccion  de  hidrégeno  atdbmico en su
microestructura, mientras que las fundiciones exhiben
ablandamiento. Finalmente se hace referencia a la
cantidad de hidrogeno absorbida. Las fundiciones
ductiles de matriz ferritica absorben una mayor cantidad
de hidrogeno en comparacion con los aceros al carbono
y la fundicion gris. Tras un periodo de 7 dias de
exposicion a la atmdsfera, es el acero de menor
contenido en carbono el que presenta un menor
porcentaje de hidrégeno efundido.

2. EXPERIMENTAL

El material seleccionado para su estudio en este trabajo
ha sido una fundicion de grafito esferoidal de matriz
perlitica. A dicha fundicion la designaremos como
FDMP. Este material fue suministrado en planchas de
dimensiones 290x160x40 mm’ en bruto de colada. La
composicion quimica correspondiente se resume en la
tabla 1. Para la obtencion del contenido en carbono y
azufre se ha utilizado un determinador de carbono-
azufre y para el contenido en nitrogeno un determinador
de nitrogeno-oxigeno. Para el resto de los elementos
quimicos se ha utilizado un espectrometro de emision
ICP.

Tabla 1. Composicion quimica (en porcentaje en peso)
de la fundicion de grafito nodular y matriz perlitica.

C Mn Si P S
2.7810 0.100 2.160 0.020 | 0.01045
Cr Ni Mo Cu Al
0.027 0.055 <0.010 0.009 0.024

Mg N Cequivalente
0.027 0.00432 3.508

Las probetas para su observacion microscopica fueron
preparadas usando papel de carburo de silicio de 180,
320, 400, 600 y 1200 grit y pulidas mediante suspension
de diamante de 9, 3 y 1 um para acabar con un pulido en
silice coloidal. Para revelar la microestructura, las
muestras fueron atacadas con nital al 2%. La fundicion

tiene una estructura de ojo de buey, es decir, matriz
perlitica y ferrita rodeando los nddulos de grafito.
Ademas y conforme a la norma UNE-EN ISO 945,
dicha fundicion presenta una forma, tamaflo y
distribucion del grafito 35%I116 + 30%V6+35%VI6.

La carga catddica con hidrogeno se realizo en disolucion
de H,SO, 0.5M a la que se le afiadieron 7.7 mg/l de
Asy03, lo que evita la recombinacion de los atomos de
hidroégeno generados en la superficie del catodo y en
consecuencia favorece su adsorcidon, incrementandola
considerablemente. La corriente aplicada fue de
aproximadamente 20 mA/cm’ y se mantuvo durante 8
horas. La carga catddica se llevo a cabo a temperatura
ambiente. Una vez transcurridas las 8 horas de carga
electrolitica, se procedié al estudio de las propiedades
mecanicas de la fundicion procurando que los ensayos
se llevasen a cabo dentro de un intervalo de tiempo no
superior a una hora tras extraer las muestras de la cuba
electrolitica.

En la maquina de traccion/compresion se llevo a cabo el
ensayo de traccion a temperatura ambiente a una
velocidad de 350 N/s y siguiendo la norma UNE 7-474-
92. También se determinaron los valores de dureza
Vickers de acuerdo con la norma EN ISO 6507-1.
Mediante el ensayo de flexion por choque sobre probeta
Charpy con entalla en V, seglin la norma UNE 7-475-92,
se obtuvo la resiliencia antes y después de la carga
catodica con hidrogeno. Conviene aclarar que se
realizaron en primer lugar, ensayos en los que el
mecanizado de la entalla en V fue anterior al proceso
electrolitico y ensayos en los que el mecanizado fue
posterior a la carga catoédica con hidrégeno. En ambos
casos, se llevaron a cabo ensayos a temperatura ambiente
(22-25° C), -20 y —-30° C utilizando nieve carbonica para
el enfriamiento de las muestras. Los ensayos de
determinacion experimental de los factores K; y J; de
tenacidad de fractura, se realizaron en una maquina de
fatiga servohidraulica conforme a las normas ASTM E
399-90 y E 813-89 respectivamente. Los primeros se
realizaron a una velocidad de 350 N/s y los ultimos a 15
N/s. El espesor de las probetas SENB fue de 16 mm.

Una vez finalizados los ensayos se llevd a cabo un
estudio fractografico de las muestras tanto de traccion,
de flexion por choque sobre probeta Charpy, como de
tenacidad de fractura (Jic), mediante la técnica de
microscopia electronica de barrido. Asimismo se hizo
un analisis de la distribucion del hidrogeno en funcion
de la profundidad de la muestra y su evolucion con el
tiempo utilizando la técnica de espectroscopia Optica de
descarga luminiscente (EODL).

3. RESULTADOS

Los resultados del ensayo de traccion se presentan en la
tabla 2 y muestran una disminucion de la resistencia a
traccion, limite elastico y alargamiento de un 10.6, 9.9,
y 14.0 respectivamente.
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Tabla 2. Resultados obtenidos en el ensayo de traccion.

Muestras sin cargar con hidrégeno

Fundicion Ry o
R,, (MPa) (MPa) A (%)

FDMP 521.1 355 5.7
Muestras cargadas con hidrogeno

| FDMP 4658 | 320 | 49

La figura 1 corresponde a las macrofotografias y
fractografias de las superficies de fractura de las
muestras sometidas al ensayo de traccion. La fundicion
ductil exhibe una fractura aparentemente fragil y el
microscopio electrénico de barrido revela unos planos
de bajo indice y marcas fluviales que estan asociados a
las areas perliticas de la matriz. Sin embargo, también es
posible observar fractura ductil en areas en las que los
nédulos de grafito no estdin lo suficientemente
espaciados. Se deduce por lo tanto que el mecanismo de
fallo ha sido cuasi-clivaje, tanto en la muestra sin cargar
con hidrégeno como en la muestra carga

electroliticamente con hidrogeno.

Figura 1. Macrofotografias y fractografias de las
superficies de fractura de las probetas de traccion
correspondientes a la fundicion ductil de matriz
perlitica: (1) sin cargar con hidrogeno y (2) cargada
con hidrogeno.

En la tabla 3 se ofrecen los resultados obtenidos en el
ensayo de dureza Vickers. Se observa que ésta
disminuye un 2.9% como consecuencia del proceso
electrolitico.

Tabla 3. Resultados obtenidos en el ensayo de dureza
Vickers.

Fundicion Muestras cargadas con hidrogeno
FDMP HV 100 209
Muestras cargadas con hidrogeno
[  FDMP HV 100 203

La tabla 4 muestra los resultados obtenidos en el ensayo
de flexion por choque sobre probeta Charpy y entalla en
V mecanizada con posterioridad al proceso electrolitico.
Bajo estas condiciones, la resiliencia de la fundicién
ductil de matriz perlitica aumenta en todo el rango de
temperaturas como consecuencia de la introduccion de
hidrégeno en su microestructura. Este aumento asciende
a un 6.7% cuando la temperatura de ensayo es la
ambiente y a un 0.4 y 18.1% cuando las temperatura de
ensayo es de -20y -30° C, respectivamente.

Tabla 4. Resultados obtenidos en el ensayo de flexion
por choque sobre probetas Charpy y mecanizado de la
entalla en V posterior al proceso electrolitico.

Muestras sin cargar con hidrégeno
Fundicion KV () KV () KV ()
T, -20°C -30°
FDMP 3.43 2.73 2.60
Muestras cargadas con hidrogeno
| FDMP 366 | 274 | 3.07

La tabla 5 resume los resultados extraidos cuando la
entalla en V se mecaniza con anterioridad al proceso de
carga catddica. En este caso, la fundicion experimenta
de nuevo, un incremento de la energia absorbida antes
del fallo cualquiera que sea la temperatura de ensayo,
debido al hidrégeno absorbido durante la caga
electrolitica. Este aumento es de un 4%, 28.4% y 3.1%
cuando se ejecuta el ensayo a temperatura ambiente, -20
y -30° C respectivamente.

Tabla 5. Resultados obtenidos en el ensayo de flexion
por choque sobre probetas Charpy y mecanizado de la
entalla en V anterior al proceso electrolitico.

Muestras sin cargar con hidrégeno
Fundicion KV () KV () KV ()
T, -20°C -30°
FDMP 3.25 2.57 2.55
Muestras cargadas con hidrégeno
| FDMP 338 | 330 | 263

Con objeto de considerar el efecto del hidrogeno
atrapado tras 7 dias de exposicién del material a la
atmosfera, se penso en llevar a cabo ensayos de flexion
por choque sobre probeta Charpy sobre muestras en
cuyo historial ya existe un sesiéon de 8 horas de carga
electrolitica con hidrogeno. En la tabla 6 se resumen los
resultados obtenidos. Se observa que una segunda carga
electrolitica con hidrégeno produce una reduccion en la
resiliencia de un 5.2%, un 13.8% y un 15.9% cuando la
temperatura de ensayo es la ambiente, -20 y -30° C,
respectivamente. Ademads, si comparamos estos
resultados con los homoélogos de la tabla 5, observamos
que la resiliencia de las muestras que no han sido
cargadas con hidrogeno, son un 7.4, 30.0 y 23.5%
mayores (a temperatura ambiente, -20 y -30° C
respectivamente) cuando existe una carga electrolitica
previa.
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Tabla 6. Resultados obtenidos en el ensayo de flexion
por choque sobre probetas Charpy y mecanizado de la
entalla en V anterior al proceso electrolitico y sobre
muestras que ya fueron una vez sometidas al proceso
electrolitico.

Finalmente, la tabla 7 ofrece los valores de tenacidad de
fractura (K; y J) de la fundicion antes y después del
proceso electrolitico.

Tabla 7. Resultados obtenidos en el ensayo de
tenacidad de fractura.

Muestras sin cargar con hidrégeno
Fundicion KV () KV () KV () Fundicién Muestras sin cargar con hidrégeno
T, -20°C -30° Ko (MPa-m'"”) Jic (kPa-m)
FDMP 3.49 3.34 3.21 FDMP 38.26 12.15
Muestras cargadas con hidrogeno Muestras cargadas con hidrégeno
[  FDMP 331 [ 288 | 270 [ FDMP 37.42 | 11.83
En la figura 3 se aprecian las fractografias obtenidas del
N — Inicial examen de las muestras sometidas el ensayo para la
— 2horas obtencion del factor Jic. La fundicidén presenta fractura
— T7dias mediante mecanismo por cuasi-clivaje antes y después
- — Referencia de la carga electrolitica con hidrégeno.
g 2
|
1]
0 T T T T T

0 10 20 30 40 50
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Figura 2. Concentracion de hidrogeno en funcion de la
profundidad de la muestra y evolucion a lo largo del
tiempo.

La figura 2 ofrece la concentracion de hidréogeno
(intensidad de respuesta del aparato) en funciéon de la
profundidad de la muestra y su evolucion a lo largo del
tiempo determinada mediante técnica EODL. En las
curvas se observa que tras el andlisis inicial, se han
llevado a cabo otros dos analisis posteriores una vez han
transcurrido dos horas y 7 dias después de haber sacado
la muestra de la cuba electrolitica. Se ofrece ademas, el
perfil correspondiente a una muestra de referencia que
no fue cargada electroliticamente con hidréogeno. A
efectos comparativos se ha calculado el area bajo las
curvas correspondientes al analisis inicial, tras 2 horas y
tras 7 dias de exposicion a la atmoésfera y se le ha
restado el area bajo la curva correspondiente a la
muestra de referencia. A partir de estas curvas se aprecia
que tras dos horas en un espacio abierto y a temperatura
ambiente, la fundicion ductil ha perdido un 45% del
contenido total de hidrogeno. Sin embargo, una vez
transcurridos 7 dias, tal pérdida unicamente asciende a
un 7.3% de la cantidad inicialmente absorbida. Esto
indica que la aparente efusion de hidrogeno que ha
experimentado la fundicion tras las dos primeras horas
puede atribuirse a un efecto de distribucion heterogénea
del hidrogeno absorbido y no ser, por tanto, una pérdida
de hidrégeno.

Figura 3. Fractografias de las superficies de fractura
de las probetas de tenacidad de fractura en condicion
de tension plana correspondientes a la fundicion ductil
de matriz perlitica: (1) sin cargar con hidrogeno y (2)
cargada con hidrogeno.

4. DISCUSION

Durante la exposicion de los resultados, ha quedado
demostrado como la introduccion de hidroégeno en la red
del metal ha ocasionado una modificacion de las
propiedades mecanicas de la fundicion ductil de matriz
perlitica. La consecuencia mas directa y probada del
fenomeno del dafio inducido por hidrogeno es la pérdida
de ductilidad que se traduce en una disminucion del
alargamiento. El porcentaje de disminucion que
experimenta la ductilidad de esta fundicion es el mas
pequefio en comparacion con el resto de fundiciones (de
grafito esferoidal y matriz ferritica y de grafito laminar y
matriz perlitica). La mas afectada ha sido la fundicion
ductil sin acondicionar. EI mayor contenido en carbono
de esta fundicion es un factor parcialmente determinante
a la hora de inferirle una mayor susceptibilidad frente al
dafio inducido por hidrégeno. Sin embargo, la ductilidad
de los aceros (donde el carbono se encuentra combinado
como CFe3), es la que se ha visto mas comprometida en
comparaciéon con las cuatro fundiciones, especialmente
la del acero C 45 k.

En la tabla 2 se observa que el comportamiento de la
fundicion de matriz perlitica se suma al mostrado por el
resto de las fundiciones. En todas ellas se produce un
fendémeno de ablandamiento, que se refleja en una
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disminucion del limite elastico, de la resistencia a
traccion maxima y de la dureza. Beachem [3] asocia este
fenémeno al desbloqueo de las dislocaciones por parte
del hidrégeno permitiendo que se muevan bajo tensiones
mas reducidas. A su vez, Birnbaum et al. [4]
propusieron un mecanismo en el que el hidrégeno forma
una atmosfera alrededor de las dislocaciones y otros
centros de tension elastica. La redistribucion de esta
atmosfera apantalla de forma efectiva la dislocacion,
reduciendo asi la energia de interaccion entre ésta y el
obstdculo. En consecuencia, la dislocaciéon puede
moverse bajo esfuerzos menores.

Este fendmeno es completamente opuesto al
experimentado por los aceros al carbono, que
manifiestan un endurecimiento (aumento del limite
elastico y de la dureza). Las teorias de Oriani [5] y los
resultados experimentales de G.P. Tiwari et al. [6]
sugieren que el hidrogeno en solucion sélida puede
hacer crecer el limite elastico de los aceros mediante el
arrastre del hidrogeno con las dislocaciones o
impidiendo el deslizamiento cruzado. Del mismo modo,
el hidrégeno que ha quedado atrapado dificulta la
nucleacion de dislocaciones en los bordes de grano y
otras fuentes potenciales y facilita el deslizamiento
multiple en estructuras que contienen carburos o
particulas de segunda fase. Hirth [7] por su parte, afirma
que se produce endurecimiento cuando la deformacion
tiene lugar por deslizamiento multiple y también cuando
las dislocaciones forman conjuntos complejos. El
fendmeno observado en los aceros esta asociado,
ademas, a un aumento de la dureza y a un cambio en el
modo de fractura de ductil a fragil. Esto ultimo es una
consecuencia muy comun resultado de la carga
electrolitica con hidrogeno.

La comparacion de los resultados del ensayo de impacto
instrumentado cuando la entalla en V ha sido
mecanizada con posterioridad al proceso electrolitico y
cuando se ha realizado con anterioridad al mismo, nos
permite reafirmar el fendmeno de absorcidon superficial
de hidrogeno observado mediante técnica de
espectroscopia Optica de descarga luminiscente (EODL).
Seglin estos resultados, el hidrégeno no difunde mas alla
de las primeras 30-50 pm. Cuando la entalla se
mecaniza con posterioridad al proceso electrolitico
ocurren dos hechos importantes, el primero es que con
la eliminacion de material, eliminamos una parte del
hidrégeno absorbido. El segundo hace referencia a la
ausencia de hidrogeno no solo en la punta de la entalla,
sino en toda la superficie de la misma. En el caso en que
la entalla se mecaniza con anterioridad al proceso
electrolitico se asume la presencia de hidrogeno en toda
la superficie de la entalla hasta una profundidad de entre
30 y 50 pm. Esto produce, en general, un
empeoramiento del comportamiento de las aleaciones en
todo el rango de temperaturas, cuando se someten al
ensayo de impacto instrumentado en presencia de
hidrégeno. En el caso concreto de la fundicion duictil de
matriz  perlitica, la resiliencia aumenta como
consecuencia de la introduccioén de hidrogeno en ambos

casos, cuando el mecanizado de la entalla es posterior al
proceso electrolitico y cuando es anterior. Sin embargo
y de acuerdo a la teoria anterior, la resiliencia es algo
menor cuando el mecanizado de la entalla es anterior al
proceso electrolitico, es decir, el incremento de la
energia absorbida antes de la fractura es menor.

Es posible extraer otra conclusion importante de los
resultados del ensayo de impacto instrumentado relativo
a las muestras con una sesion de carga catoédica con
hidrégeno en su historial. Estos resultados confirman lo
observado a partir de las curvas EODL y es que parte
del hidrogeno absorbido queda retenido
permanentemente en la microestructura del material.
Esto queda evidenciado por las variaciones
significativas producidas en los valores de resiliencia de
la tabla 6 con respecto a los resultados homoélogos de la
tabla 5. Una vez las muestras han sido electroliticamente
cargadas con hidrogeno y tras un periodo prudencial de
exposicion a ala atmosfera, la fundicion ductil de matriz
perlitica absorbe una mayor cantidad de energia antes de
la rotura. Este hecho se observa ademas en el resto de
fundiciones y aceros al carbono estudiados. Sin
embargo, la resiliencia de la fundicion, tras una segunda
fase de carga catddica, no solo no aumenta, sino que
disminuye respecto a la resiliencia de las muestras que
no fueron cargadas con hidrégeno por segunda vez.

Por otra parte, se observa una disminucion de los
valores de Kjq y Jic de la fundicion dictil de matriz
perlitica. Sin embargo, y es una afirmacion extrapolable
a los aceros y a las fundiciones, las variaciones
producidas en el factor Jic como consecuencia del
hidrégeno disuelto son mucho mas significativas que las
alteraciones experimentadas por el factor K;o. Es un
hecho demostrado que para altas velocidades de
ejecucion del ensayo, es decir para velocidades altas de
deformacion pléstica, el hidrogeno interno no puede
mantener el ritmo del movimiento de las dislocaciones y
por lo tanto, no tiene un efecto fragilizador significativo.

De las curvas obtenidas mediante la técnica de EODL se
observan varios hechos importantes. En primer lugar
que la distribucién de hidrégeno no es uniforme, sino
que varia con la profundidad, concentrandose en su
mayor parte en la superficie de la probeta de acuerdo
con las teorias propuestas por H.P. van Leeuwen [8] y
por S.M. Beloglazov. Si hacemos un corte en la grafica
de la figura 2 para una profundidad de 30 pm,
observamos que el 90% del hidrégeno que ha absorbido
la fundicion ductil de matriz perlitica se acumula a esa
distancia. Algo similar ocurre con el resto de los aceros
y fundiciones.

De este tipo de graficas se deduce que la difusion del
hidrogeno se manifiesta con mayor intensidad en las
fundiciones ductiles y en especial en la fundicion ductil
de matriz perlitica, puesto que tanto la concentracion de
hidrogeno hallada como la distancia de penetracion son
mayores. Son los aceros y la fundicion gris los
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materiales en los que el hidrégeno penetra en menor
cantidad.

Finalmente, es obvio que la concentracion de hidrogeno
presente en las muestras disminuye a medida que pasa el
tiempo, aunque tras 7 dias de exposicion a temperatura
ambiente en un espacio abierto, todavia queda una
cantidad apreciable en algunas de las muestras y que
permanece atrapada en defectos microestructurales del
material. Siguiendo el mismo razonamiento, son la
fundicion ductil de matriz perlitica y el acero C 15 k los
materiales con una mayor cantidad de hidrogeno
atrapado. Se sabe que un porcentaje importante de
hidrégeno puede ser retenido a temperatura ambiente en
la matriz ferritica y en las interfases ferrita-perlita,
debido a la presencia de numerosos defectos
microestructurales que atrapan el hidrégeno, hecho
sobradamente demostrado gracias a las curvas EODL
correspondientes a la fundicion ductil de matriz
perlitica. Pressuoyre [9] sugiere que tanto en hierro
como en aceros, las vacantes, elementos de aleacion,
dislocaciones, microhuecos e interfases son posibles
lugares de atrapamiento. En los aceros, los lugares mas
frecuentes son los bordes de grano, los bordes de
subgrano, los carburos de hierro y los carburos de
elementos de aleacion. Las fundiciones ductiles han
retenido menos cantidad de hidrégeno ya que a pesar de
la gran cantidad de grafito libre presente, su energia de
enlace con el hidrogeno es de 3.3 kJ/mol, que en
comparacion con los mas de 84 kJ/mol de las interfases
CFe; o los 58.6 kJ/mol de los bordes de grano y de las
dislocaciones, hacen de aquel un lugar de atrapamiento
débil y reversible.

5. CONCLUSIONES

A partir del analisis anterior de resultados se pueden
extraer las siguientes conclusiones:

El hidrogeno produce una pérdida de ductilidad de la
fundicién ductil de matriz perlitica expresada como
disminucién del alargamiento, si bien, ésta pérdida es
mas acusada en los aceros, donde el carbono se
encuentra combinado como CFe;s.

La fundicion ductil de matriz perlitica, al igual que las
otras fundiciones estudiadas con anterioridad [2],
manifiesta un ablandamiento al disminuir su resistencia
maxima, limite elastico y dureza. Al contrario, los
aceros al carbono estudiados anteriormente [1]
experimentan un fenémeno de endurecimiento (aumento
de limite elastico y dureza).

La mecanizacion de la entalla con anterioridad al
proceso electrolitico asegura la presencia de hidrégeno
en la zona de la entalla y provoca un empeoramiento del
comportamiento de las seis aleaciones cuando se
someten al ensayo de flexion por choque sobre probeta
Charpy en todo el rango de temperaturas.

Los ensayos de flexion por choque sobre probeta
Charpy en probetas con un proceso de carga electrolitica
con hidrogeno previo en su historial y la aplicacion de la
técnica de espectroscopia optica de descarga
luminiscente, confirman la teoria de que no todo el
hidrégeno efunde tras un periodo de 7 dias de
exposicion a la atmosfera, sino que parte queda atrapado
en los distintos defectos microestructurales del material
(o lugares de atrapamiento).
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RESUMEN

En el presente trabajo se muestran los Gltimos avances realizados en la comprensidn de los mecanismos de fallo durante
la galvanizacién en caliente de aceros estructurales. Se analiza el problema y se muestran los Gltimos resultados
obtenidos por los autores en la determinacién y modelizacion de los factores determinantes de la fragilizacion de los
aceros estructurales durante la galvanizacion. Esos resultados se centran en: Pérdida de propiedades mecanicas de los
aceros a 450°C (temperatura de galvanizacion), influencia de las etapas previas a la galvanizacion e influencia de los
aleantes Sn, Pb y Bi.

ABSTRACT

This paper shows the new achievements in the comprehension of failure mechanisms during hot-dip galvanizing of
structural steels. The problem and its evolution are explained, and the last obtained results about factors that make
easier the structural steels embrittlement during galvanization are shown. These results are the following: A decrease of
the steel mechanical properties at 450°C (galvanization temperature), the influence of the galvanizing previous steps and
the the influence of the alloys in the Zn bath, specially Sn, Pb and Bi.

PALABRAS CLAVE: Galvanizacion, fragilizacion por metal liquido, aceros estructurales.

1. INTRODUCCION Y OBJETIVOS

La galvanizacion en caliente es una técnica de
recubrimiento ampliamente utilizada para proteger el
acero de la corrosion. Consiste en la inmersion de un
acero previamente desoxidado superficialmente en un
bafio de Zn liquido a 450°C, generalmente. Durante los
5-10 minutos que dura la inmersién se producen
reacciones entre el hierro y el Zn que forman capas de
compuestos intermetalicos que permiten una union
metaldrgica, no por adherencia, del recubrimiento [1].
Véanse en la figura 1 dichas capas.

Ocasionalmente, durante la galvanizacion de grandes Figura 1. Microestructura de las capas Zn-Fe en un
perfiles estructurales, se produce la generacion y producto galvanizado en caliente [1].
crecimiento de fisuras que en algunos casos pueden - ) B o

llegar a ser criticas. Dichas fisuras quedan a menudo En los dltimos diez afios, coincidiendo con la
cubiertas por capas de Zn, imposibilitando la deteccion introduccién de nuevos bafios de galvanizacion con
hasta la puesta en servicio de la pieza o posterior contenidos relativamente altos de elementos de bajo
inspeccién, con el riesgo que implica en estructuras con punto de fusion, en especial Sny Bi, que se afiade al Pb
responsabilidad. que se venia utilizando habitualmente, esos fendmenos

de fragilizacion han aumentado, produciéndose a veces
de forma tan espectacular como se muestra en la figura
2.
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Figura 2. Ejemplo de grieta producida durante la
galvanizacion.

Durante casi 25 afios se ha intentado conocer el
mecanismo de aparicién y propagacién de estas grietas
en Japon, Estados Unidos y Europa, sin llegar a unos
resultados definitivos debido a la complejidad del
problema [2]. Uno de los ultimos proyectos que tratan
este asunto es el proyecto de investigacion europeo
FAMEGA (Failure Mechanisms during Galvanizing),
financiado por el Fondo para investigacién en Carb6n y
Acero de la Comision Europea (antigua CECA) y en
Espafia por el Ministerio de Educacion y Ciencia y el
Gobierno de Cantabria.

En el proyecto FAMEGA participan diversos centros de
investigacion y universidades europeas, entre ellos la
Universidad de Cantabria, encargada de determinar los
mecanismos de fallo a pequefia escala.

Dentro de este contexto, el objetivo de este articulo es
publicar los resultados obtenidos hasta la fecha por la
Division de Materiales de la Universidad de Cantabria
(LADICIM) dentro del proyecto FAMEGA, acerca de
los factores que influyen en la fragilizacion de los
aceros estructurales durante la galvanizacién.

2. PLANTEAMIENTO DEL PROBLEMA'Y
METODOLOGIA

La fragilizacion durante la galvanizacidn es un proceso
de dafio que puede incluirse entre los de corrosion bajo
tensién. Se trata principalmente de fragilizacién por
metal liquido, aunque no se descarta alguna influencia
de fragilizacién por hidrégeno, que critico en aceros de
alta resistencia.

La corrosién bajo tension, y en particular la corrosion
por metal liquido es un fenémeno complejo que requiere
la intervencion de tres factores principales para que se
produzca: Un material susceptible, un ambiente
agresivo y una tension aplicada. En el diagrama de la
Figura 3 se muestran esos factores, y cémo la
interseccion de los tres origina el problema.

Material
ML
Ambiente
Agresivo
(metal liquido Tensiones

Figura 3. Factores que provocan fragilizacion por
metal liquido (FML).

Para poder estudiar un fenémeno tan complicado, los
socios del proyecto FAMEGA se dividieron entre ellos
las tareas, de forma que se pudieran realizar
caracterizaciones de materiales, ensayos a pequefia y
gran escala, modelado numérico, etc. A la Universidad
de Cantabria le correspondieron los ensayos a pequefia
escala, tanto de los materiales como ensayos en
diferentes medios agresivos.

Antes de comenzar a explicar la metodologia seguida,
se hard un breve resumen del proceso industrial de
galvanizacion. La pieza que se desea galvanizar en
caliente ha de someterse a los siguientes procesos [3]:
1.- Lavado: con una disolucién acuosa de NaOH. La
concentracion utilizada en este trabajo fue de un 10 %,
la temperatura 65°C y el tiempo 10 minutos.

2.- Aclarado: Con agua corriente al menos 1 minuto.

3.- Decapado: con una disolucién acuosa de HCI con un
inhibidor. En este trabajo se utilizo un 15 % de HCI, con
100 ppm de hexametilentetramina, a 35°C durante 2
horas.

4.- Aclarado.

5.- Fluxado: Una disolucién acuosa de cloruros. En este
caso se utilizd doble sal [ZnCl,-2NH,CI (360g/L)] o
cuédruple sal [ZnCl,-4NH,CI (500 g/L)], a 50°C durante
10 minutos.

6.- Secado: Con aire caliente. En este caso fue aire a
aproximadamente 60°C durante 5 minutos.

7.- Galvanizacion: Se utiliz6 un bafio tradicional, con un
1 % de Pb, y un bafio similar al llamado Galveco®, que
contiene un 1,3% de Pb, 1,1 % de Sny un 0,1 % de Bi.

Los procesos criticos que pueden introducir agentes
activos frente a procesos de fragilizacion son el
decapado, que puede introducir hidrégeno en el acero, y
el propio proceso de galvanizacion, en el que el
principal agente de fragilizacion son los elementos de
bajo punto de fusion introducidos en los nuevos bafios
de galvanizacion, como Galveco®.

La Universidad de Cantabria comenz6 con ensayos de
caracterizacion del material tanto a temperatura
ambiente como a 450°C, la temperatura de
galvanizacion, con el objetivo de estudiar cambios de
comportamiento mecanico a la citada temperatura. En
segundo lugar, se estudié el cambio superficial que
introducen los tratamientos previos a la galvanizacion,
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decapado y fluxado. Por dltimo, se estudié la
fragilizacion en presencia de metal liquido, y a nivel
microscépico, el efecto de diferentes bafios de Zn
liguido en probetas tensionadas. En la tabla 1 se
resumen el conjunto de ensayos realizados. Cada ensayo

se ha realizado al menos sobre un acero, en funcién de
la disponibilidad de los materiales que enviaban los
socios del proyecto FAMEGA: ARCELOR Profil
Luxembourg, S.A., y CORUS LTD (UK).

Tabla 1. Matriz de ensayos de la Universidad de Cantabria en el proyecto FAMEGA.

Test Recepcion Pre-galvanising |Liquid Zn-alloy| Galvanised
Ambient T | High T |Pickling| Fluxing | Usual | other | Service dry
Traccion y Charpy X X
Velocidad de X X X X X
deformacion lenta
Tenacidad (J) X X X X X
Caracterizacion de fisural X X X
(DCB)
Fractografias X X X X X
Microestructura X X X X X X
Rugosidad superficial X X X X X
[H] X X X X X X

3. EQUIPO EXPERIMENTAL

Los ensayos de traccién, J, y velocidad de deformacion
lenta se realizaron con un actuador servohidraulico
marca INSTRON, modelo 8500, de 250 kN de
capacidad. Para conseguir 450°C se utilizé una camara
ambiental INSTRON, modelo 5880 R. Los ensayos
Charpy se realizaron con un péndulo instrumentado
marca AMSLER-(ROELL&KORTHAUS), modelo
RKP-300. Los ensayos de determinacion de la
concentracion de hidrogeno se realizaron con una
maquina LECO RH-402, capaz de medir el contenido
de H en cupones de 6x6x6 mm. Las medidas de
rugosidad se obtuvieron con un rugosimetro marca
PERTHEN, modelo PERTHOMETER PRK, y con una
unidad de control PERTHOMETER S3P. Los ensayos
en Zn liquido se realizaron con un dispositivo
especificamente disefiado para tal efecto, descrito en el
anterior nimero de esta revista [4]. Por ultimo, la
microscopia se realiz6 con un microscopio electrénico
de barrido marca JEOL, modelo JSM-5800LV, dotado
con un espectrometro EDS marca OXFORD.

4. RESULTADOS Y ANALISIS
4.1. Caracterizacion mecanica.

Se realizaron ensayos de traccion en probetas con
orientacion transversal y ensayos Charpy de probetas
en orientacion TL (salvo para el acero S235JR, en
orientacion TS) de los aceros EN 10025:2 S450J0,
S460M, S355JR, S460ML y S235JR, a temperatura
ambiente y a 450°C en estado de recepcion. Los
resultados se muestran en las tablas 2 y 3.

Tabla 2. Resultados de los ensayos de traccién de
aceros estructurales a 20 y 450°C

oy o, | eacarga | Disminucion
Acero (T) | (MPa) | (MPa) | maxima |a 450°C

sg(s)géo 607 | 699 | 82% | o,=21%
s(.45032) or= 16 %
0, - 0,

(450°C) 481 | 584 | 56% | scm=32%
SgSECM 567 | 682 | 10,7% | o,=24%
é460|\3| c=29%
(450°C) 431 | 481 | 82% | ecm=23%
3‘260%'\(:/"‘ 544 | 662 | 103% | 6,=31%
8(460M)|_ Cr= 27 %
(450°C) 375 | 480 | 94% | eem=9%
sgggéR 434 | 536 | 16,6% | 6,=35%
8(355ng ;=20 %
(450°C) 280 | 429 | 125% | ecm=24%
SggféR 337 | 403 | 125% | o,=30%
5(235322 =23 %
(450°C) 235 | 310 85% | ecm=32%

Tabla 3. Resultados de los ensayos Charpy de aceros
estructurales a 20 y 450°C.

Energia Carga -
Acero (T) absorbida | méaxima Ejgt’)‘;é‘o”
() (kN)
S450J0 (20°C) 36 16,2 Eps = 25%
S450J0 (450°C) 27 132 | Lmax=19%
S460M (20°C) 99 16,2 Eans = 22%
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S460M (450°C) 72 131 | Lmax=19%
S460ML (20°C) 184 179 | g, = 25%
S460ML (450°C) 138 137 | Lmac=33%
S355JR (20°C) 101 144 | g, =13%
S355JR (450°C) 88 112 | Lmx=22%
$235JR (20°C) 195 135 | g, =36%
S235JR (450°C) 124 102 | Lmax=24%

Se observa una pérdida de propiedades mecéanicas y de
tenacidad a 450°C.

Tras la galvanizacion las propiedades del acero se
recuperan, como se observa en la tabla 4 para los
ensayos Charpy.

Tabla 4. Resultados de ensayos Charpy sobre probetas
de acero estructural galvanizadas.

Energia Cargg Diferencia

Acero (T) baizzo(rJ) mi:?li(ll\l) g:ISvanizar
S$450J0 (20°C) 36 162 | B, =0%
S450J0 (Galv.) 36 148 | Lmax=-9%
S460M (20°C) 91 162 | g, =+2%
S460M (Galv.) 93 16,2 | Lmax=0%
S460ML (20°C) 184 178 | E,=+11%
S460ML (Galv.) | 204 19,1 |Lmax=+7%
S355JR (20°C) 101 144 | Epo=-1%
S355JR (Galv.) 100 143 | Lmx=-1%

4.2. Caracterizacion de la superficie en el decapado y
fluxado.

Se estudio la rugosidad del acero EN 10025:2 S450J0
en condiciones de recepcién, tras el decapado y tras el
fluxado. Se obtuvieron los resultados de la figura 4.

5um

2mm  Condiciones recepcion: Ra= 0.06+0.01um

5um

| et s e -FfTW‘W"“—’V‘“'L‘M‘-‘-'\—“h
2mm ' Después de decapado: Ra=0.11 + 0.03 pm

20 pm f

Nnf o/ «I.r’n\ o M{”’-‘w""ﬁ*””w,_,-’ M‘t‘,-‘wf ‘-lﬁ“""v,b%“"‘f‘”‘\'uu.,"‘w\h A
0,50 /
pm Tras fluxado: Ra=1.81 + 0.45um

Figura 4. Resultados de los ensayos de rugosidad.

Para conocer el motivo del aumento de rugosidad tras
el fluxado se estudié con microscopio electronico y
EDS una superficie fluxada, y se registraron valores de
27 % de contenido en Zn, con un contenido en Cl de
s6lo un 1,5 %. Por lo tanto, se habia depositado Zn
metalico en la superficie del acero tras el fluxado.

4.3. Caracterizacién del contenido de hidrégeno en las
etapas industriales

Se realizaron ensayos de medicion de contenido de
hidrégeno para acotar la presencia y cuantificar el
efecto de este elemento en cada etapa del proceso
industrial de galvanizacion. Los resultados obtenidos,
gue aparecen en la figura 5, muestran un incremento
importante de la presencia de dicho elemento en la
etapa de fluxado, pasando de niveles menores de 2 ppm
a un intervalo entre 2 y 10 ppm en funcion del material.
Este incremento se acentla en la etapa final de
galvanizacion llegando a valores de 18 ppm en el acero
S460ML. Estos valores alcanzados son, por si solos,
susceptibles de provocar fenémenos de fragilizacion
por hidrégeno aunque es necesario determinar los
lugares de acumulacion del mismo que pueden ser
fundamentalmente la intercara capa galvanizada-metal

base y en menor medida el acero base.

[H] Aceros
20

—4—S460M ]

18

—-S460ML
16

—A—S355JR

14
—%-5450J0 (PA)
/

Y/

[H] (ppm)
5

©

Recepcion  Decapado  Flux  Galveco

4° sal

Figura 5.Grafica con los resultados de los ensayos de
concentracion de hidrogeno en varios aceros.

4.4, Estudio de los efectos del bafio de Zn liquido en la
fragilizacion durante la galvanizacion.

Se realizaron ensayos J con probetas CT en Zn liquido.
Los resultados se exponen en las figuras 6 y 7. Se
observa un fuerte efecto fragilizante por la presencia
del metal liquido, de forma que las probetas rompen
con una plastificacion minima y a niveles tensionales



Anales de la Mecanica de Fractura, Vol 1 (2007) 73

muy por debajo de los obtenidos en ensayos al aire. Las
cargas maximas observadas en el ensayo J en Zn
liquido con bafio Zn-Pb son aproximadamente un 50%
menores que los homénimos al aire a 20°C, v si el bafio
es Galveco®, la caida aumenta hasta el 60%, frente al
30% de caida en condiciones de aire a 450°C.

12 T T T T T

20°C

10

—=—$450J0-D1 (NG-RT)
—E— $450J0-D2 (NG-RT) -

o —o— $450J0-D4 (NG-450)
450°C [ ——<s5050-05 (NG-450)
—+— $450J0-D6 (liquid Zn)
—#— $450J0-D7 (liquid zn) |
—&— 5450J0-D8 (liquid Zn)

P (kM)
o

0 0,2 04 0,6 0,8 1 12
COD(mm)

Figura 6. Resultados de los ensayos J en Galveco ®
sobre el acero EN 10025:2 S450J0.

P (kM)

—— $450J0-D11 (Zn-Pb)
—&— $450J0-D10 (Zn-Pb)
—o— $450J0-D8 (Zn-Sn)
—%— $450J0-D7 (Zn-Sn)
- -+- - $450J0-D6 (Zn-Sn)

0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25

COD (mm)
Figura 7. Resultados de los ensayos J sobre acero
S450J0, tanto en bafio Zn-Pb como en Galveco ®.

Una vez comprobado el efecto fragilizante del metal
liquido, se dese6 conocer si habia diferencias entre la
estructura habitual de las capas de Zn-Fe tras la
galvanizacion  con  bafios  habituales  Zn-Pb
(denominados Prime-Western) y bafios que afiadian Sn
y Bi, como Galveco®. Se observaron dos fenémenos:
1.- En el limite entre las capas 6 y £ obtenidas con
bafios Zn-Sn existe una concentracion de Sn y Pb con
valores mucho mayores que en el bafio original de Zn
liquido. VVéanse la figura 8 y la tabla 5.

2.- De forma puntual en el limite entre el acero base y
las capas de Zn-Fe se detectan acumulaciones de Sn'y
Pb. Véanse la figura 9 y la tabla 6.

3.- En las grietas rellenas con metal liquido, ya sea
aquellas obtenidas por fragilizacién o las provocadas

artificialmente, el contenido en Pb y sobre todo de Sn
aumenta a medida que el frente de fisura estd més
cercano. Véase la figura 10, donde se muestran los
contenidos relativos de Zn y Sn obtenidos por
microandlisis EDS de las zonas de inicio y final de una
grieta obtenida por pre-fatiga.

Una posible explicacion de esa union tan frecuente
entre el Sn y el Pb es la formacion de un eutéctico con
un 61,9 % Sn, que funde a 183°C [6]. La presencia de
un metal liquido de punto de fusién tan bajo en el
frente de fisura puede ser determinante en la
produccion de fragilizacion. Esta via de investigacion
se esté desarrollando actualmente.

Figura 8. Micrografia de una pieza de acero 10025:2
S460N galvanizada industrialmente con Galveco®.

Tabla 5. Resultados del andlisis por EDS realizado al
punto sefialado en la figura 8.

Elemento | % en peso | % atomico
Al 0.18 0.49
Fe 6.25 8.33
Cu 0.66 0.78
Zn 70.55 80.48
Sn 8.87 5.54
Pb 14.23 5.13
Total 100.0

g

i 40um

' Electron Image 1

Figura 9. Micrografia de una zona limite entre el
acero base y las capas Fe-Zn.
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Tabla 6. Resultados de los microanalisis realizados al
punto sefialado en la figura 9.

Elemento | % en peso | % atémico
Mn K 0.20 0.27

Fe K 15.51 20.97
ZnK 54.59 63.09

SnL 17.79 11.32
Pb M 11.74 4.28
Bi M 0.17 0.06

Total 100.00

Figura 10.Micrograf|’as—y microanalisis de una grieta
de pre-fatiga sobre una probeta DCB de acero EN
10025:2 S460ML galvanizada con Galveco®.

5. CONCLUSIONES

Tras este estudio de los factores que a pequefia escala
pueden producir fragilizacion durante la galvanizacion,
se ha llegado a las siguientes conclusiones:

1.- Todos los aceros estructurales estudiados presentan
pérdida de resistencia y ductilidad a la temperatura de
450°C. Dichas propiedades se recuperan tras realizar la
galvanizacion.

2.- El fluxado aumenta la rugosidad superficial debido
a que produce una reaccion quimica en la superficie del
acero, sobre el que deposita Zn. Esa reaccion tiene
lugar desde el mismo momento en comienza el
fluxado, no ocurre solamente durante la galvanizacion.
3.- La reaccion durante el fluxado puede hacer
aumentar el contenido de hidrogeno en el acero durante
el proceso, no durante el decapado (siempre que se use
un inhibidor apropiado).

3.- En zonas cercanas al limite entre el acero base y las
capas Zn-Fe, en especial en el fondo de fisuras y entre
las capas 8 y &, existen acumulaciones de Sn'y Pb, que
forman mezclas de bajo punto de fusion que contienen
un metal, el Sn, muy reactivo con el acero.
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RESUMEN

Las turbinas de gas para aplicacion aerondutica se suelen construir mediante el ensamblado mecéanico de los alabes
individuales con el disco. Sin embargo, el novedoso proceso de soldadura por friccion lineal es una alternativa de
fabricacion que permite producir un Unico componente denominado BLISK (blade + disk). El disefio del BLISK
presenta como principal ventaja el ahorro de peso.

En este trabajo se analiza el comportamiento a fractura de soldaduras por friccion en una aleacion de titanio de alta
resistencia tipo Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo. La caracterizacion microestructural se ha realizado por medio de microscopia
optica y electronica de barrido, mientras que las evaluaciones mecanicas se han efectuado determinando perfiles de
dureza a lo largo del area soldada, junto con ensayos de traccion y de tenacidad de fractura. Los resultados muestran
que la tenacidad de fractura esta fuertemente correlacionada con la trayectoria de la grieta por las diferentes zonas de la
unioén soldada.

ABSTRACT

Gas turbines for aero-engines are primarily manufactured by attaching individual blades into slots in the disk. However,
the use of the recently developed linear friction welding process offers the possibility to produce BLISK (BLaded
dISKs). BLISK design presents the main advantage of weight saving.

In this study, the fracture behaviour of linear friction welds of a high strength titanium alloy type Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo
is analyzed. Microstructural characterizations have been performed by means of optical and scanning electron
microscopy, whereas mechanical evaluations have been conducted by determining hardness profiles along the welded
region, tensile and fracture toughness testing. The results show the relationship between the fracture toughness and the
crack path along the different zones of the weld joint.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fatiga y fractura de materiales metalicos. Casos Practicos y Aplicaciones en
Ingenieria.

PALABRAS CLAVE: Titanium alloys, friction welds, fracture toughness, BLISK

1. INTRODUCTION

European aeronautics has succeeded in establishing
itself as the main competitor to the United States [1]. In
order to maintain this position, European gas turbine
industry is bound to continue improving its technical
capabilities in terms of achieving higher efficiencies
with regard to lower fuel consumption, enhanced
reliability and safety, while simultaneously meet the
terms of restrictive environmental legislations imposed
by Kyoto Protocol. The feasibility of enhanced
aeroengines depends on the achievements of R&D
activities concerning the improvement of materials and
structures. In this sense, advanced compressor designs
are critical to attain these goals. Aircraft engines and
industrial gas turbines have traditionally used bladed
compressor disks with individual airfoils anchored by

nuts and bolts in a slotted central retainer. Nevertheless,
a recently introduced improvement of the component
disk + blade is the BLISK (bladed disk), also called IBR
(Integrated Bladed Rotor). BLISK denotes a design
where disk and blades are a single piece, obviating the
need for blade roots and disk slots. This design is
rapidly gaining ground thanks to its advantages, mainly
weight saving and eliminating the deterioration of the
blade/disk attachment caused by fretting fatigue
damage, which is very often the life limiting feature [2].

BLISK can be produced by machining from a single
forged raw part or by bonding single blades in one way
or another to a disk-like structure. In the low pressure
stage of the compressor and the first stages of the high
pressure stage, where the length of the blade contributes
significantly to the full diameter of the component,
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machining the BLISK is a costly way. A more efficient
technology is to weld the blades one by one to the disk.

On the other hand, BLISK manufactured by machining
comprise one single material. Therefore disks and
blades have the same microstructure, being mostly
optimised thinking in the in-service requirements of the
disk. Nevertheless, BLISK produced by welding might
have dissimilar alloys for disks and blades, and then
optimised material properties for both. These properties
depend on the dominating damage mechanisms in each
component. Thus, high tensile strength and low cycle
fatigue resistance are required for the disks, whereas
high cycle fatigue performance and creep resistance are
the most important properties for the design of blades.

Electron-beam (EB) and inertia welding are used for
BLISK production. However, EB welding is generally
not recommended in critical applications concerning
fatigue [3]. An interesting alternative technique is
Linear Friction Welding (LFW). LFW is a process in
which the heat for welding is produced by direct
conversion of mechanical to thermal energy at the
interface of the workpieces without the application of
electrical energy or heat from other sources. This
mechanical energy is produced by a linear reciprocating
motion, of small amplitude (1-3 mm) and high
frequency (25-100 Hz). This generates frictional heat in
the immediate region around the weld plane, thereby
softening a finite volume of material. As the weld
proceeds, a portion of this visco-plastic layer is
extruded at the periphery of the weld interface in
rippled sheets of metal known as flash. No liquid phase
occurs during the process, minimising thereby the
possibility of pores formation, which in subsequent
applications minimises the risk of premature fatigue
crack initiation.

For a critical application like the BLISK, it is clear that
the mechanical properties of the welds, and especially
their fracture toughness, must be high enough.
However, these properties are difficult to predict
because the microstructure produced in the weld region
is very heterogeneous, and even more when two
different base materials are welded together. Various
researchers have studied the influence of welding
processes in the fracture toughness properties of
titanium alloys. In their contributions, J.L. Barreda et.al.
[4] and 1. Eizaguirre et. al. [S] compared the fracture
toughness behaviour of plasma arc weldings (PAW)
and electron beam weldings (EBW) using Ti-6Al-4V as
a material system. They concluded that the plate welded
by PAW showed higher values related to the acicular
microstructure, while the EBW presented more o’
martensite. However, in both cases poor toughness
values were obtained. F. Toster et. al. [5] studied the
laser beam welds of two titanium alloys, i.e. Ti-6Al1-4V
and Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo, and they determined lower
fracture toughness values in the fusion zone and the
heat affected zone (HAZ) as compared to the base
materials. This fact was attributed to the presence of

martensite. Although aeroengine companies are
currently investing developing LFW, only a limited
number of publications can be found in the open
literature.

On the other hand, standard fracture toughness test
procedures cover the measurement of toughness in
terms of K, J, and CTOD. These tests are only strictly
valid for homogeneous materials, but they are
frequently used to characterize weld joints despite the
diverse regions of a welding can display significantly
different properties. It is evident that the differences in
tensile properties between the different weld areas will
influence the development of plasticity during a fracture
toughness test, and hence, will affect the relationship
between the crack driving force and the applied load.

Therefore, the aim of this work is to characterize the
fracture behaviour of LFW of titanium alloys. The crack
path in the different zones of the weld is discussed.

2. MICROSTRUCTURAL
CHARACTERISATION

2.1. Base Material

Materials used for fan and compressor disks and blades
in today’s state-of-the-art aero engines are primarily
titanium alloys and nickel-based superalloys. The later
being used in the last stages of the high pressure
compressor due to temperature, strength and oxidation
constrains. For low pressure compressors and the first
stage of the high pressure compressors of civil aero
engines, the typical titanium alloys are Ti-6A1-4V (Ti-
64) for applications up to 300°C and Ti-6Al-2Sn-4Zr-
2Mo-0.15Si (Ti-6242) up to 480°C. The first alloy is
the standard (o+f)—alloy since the late 50s, whereas the
later is a near-a alloy used since the late 60s. These
alloys are used in various o+f3-processed conditions
leading to microstructures with a content of primary-a
(ap) in the range of 5 - 45 % and a matrix consisting of
fine a plates and P between them. They offer good
tensile strength and ductility, as well as fatigue strength,
but are more limited in creep resistance and fracture
toughness. Also, with increasing cross sections of disks
to be heat treated, the strength capability of these alloys
is reduced due to slower cooling rates and subsequent
larger a structures.

In this investigation, the alloy selected for the BLISK
was Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo  (Ti-6246). Ti-6246 is
considered a high strength (a+f)-alloy, because in f3-
processed condition offers 10-20% higher tensile
strength as compared to Ti-64 and Ti-6242. On the
other hand, Ti-6246 has a high content of B-stabilising
elements (Mo, Cr) leading to more sluggish reactions
during processing. Thus, thicker cross sections can be
heat treated achieving uniform property levels.
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Different fabrication processes were selected for the
disk and for the blades in order to achieve optimised
microstructural characteristics for each part. Ti-6246 for
the disk was forged in the B-region, being the B-transus
for this alloy of 945°C. In the case of the blades, slabs
were forged at 900°C, i.e. in the o+p field. The heat
treatment after forging was the same in both cases,
consisting on solution annealing at 915°C for 2 hours,
with a forced air cooling, and a final age hardening at
595°C for 8 hours with air cooling.

Ti-6246 for the disk exhibits the typical aspect of a [3-
forged microstructure, with platelet-like o,-formation
and the desired discontinuous o-layer along the grain
boundaries (figure 1). This type of microstructure is
often designated as lamellar. Only some isolated
continuous a-layer is observed, as well as formation of
parallel side-plates along grain boundaries). The age
hardening treatment produces oy-platelets in the [-
matrix, between the a,-plates, but they are only visible
at high magnification.

Figure 1. Microstructure of f-forged Ti-6246

The appearance of the o+ forged alloy, with its typical
bi-modal microstructure, can be observed in figure 2. It
is composed by globular o, particles embedded in a fine
lamellar a+P matrix. The o, content is 27.6 + 5 vol.-%
and the mean size of the nodules is about 15 pum.

2.2. Welds

Blocks of 60 x 36 x 15 mm were welded using an
electromechanical LFW machine instrumented to
monitor and record the time dependant evolution of all
significant process parameters, with special attention to
the extrusion phase, which has been shown to have an
important effect on weld integrity [7]. The appearance
after welding is shown in Fig. 3, where flash is clearly
visible. A post-weld heat treatment at 620 °C during 4
hours was always performed.

Figure 2. Microstructure of a+f-forged Ti-6246.

Figure 3. Photograph of a welded block.

Figure 4. Macrograph of a welded block.
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The microstructural characterisation by optical
microscopy and Scanning Electron Microscopy (SEM)
was performed on polished and etched (with Kroll’s
solutions) cross sections of welds. An overview of the
weld is given in Fig. 4. The image corresponds to a
transversal section and shows the narrow weld-zone. Its
apparent width is around 1 mm in the centre, being
wider at the extremes of the joint.

A detailed examination of the joint reveals the very fine
microstructure directly in the weld plane which is
characteristic of LFW [8]. This fine microstructure
evolves from the fact that the temperature during the
process exceeds the B-transus in a small volume and
that the cooling rate for this small volume is high. The
transition from the weld plane up to the base materials
can be divided in different areas. The evolution when
going in the direction of the disk side is first analyzed.
Zone A: from the centre to a distance of about 100 pm,
the microstructure consists of recrystalized [(-grains
with a size less than 20 pm; Zone B: from 100 um to
300 um of recrystalized B-grains and also deformed [3-
grains (size > 20um) elongated in the friction
movement direction; Zone C: from 300 um to about 750
pm the overview micrograph shows a different etching
behaviour (i.e. different colour) and it looks like as if
the platelets o, have partially dissolved; Zone D: from
750 pm to 1500 pm, the original base material
microstructure is visible, with a slightly different colour
compared to the “real” base material, but in the detailed
micrographs there is no difference between the
microstructures at 1000 um and 1500 pm; Zone E:
above a distance of approx. 1500 pm no influence of
the LFW on the microstructure is detectable.

On the other hand, when the microstructural changes
are observed from the centre of the weld towards the
blade side, the same areas are distinguished, with a few
differences: in the Zone B recrystalized 3-grains coexist
with a deformed o+f microstructure; Zone C extends
from 150 to about 400 um and it is characterised by a
white phase similar to the o,. These are most likely
“ghost-o” grains, as described by Roder et al. [3].
“Ghost-a” grains occur when the temperature goes
above the B-transus but during a time too short to allow
a full chemical equalisation with the surrounding
matrix.

3. MECHANICAL CHARACTERISATION
3.1. Hardness profiles

The first step for the characterization of the mechanical
response of the welds was measuring their hardness
profiles. Loads of 1 kg were applied with a Vickers
indenter. The profile showed in figure 5 corresponds to
the central part of the specimen, where the HAZ is
narrower. An increased hardness region extending
around 1 mm on each side from the centre of the weld is
patent. The elevated hardness of this region is a

consequence of the refinement of the microstructure
described in the previous paragraph. Other factors, such
as the partly recovery of the hardening by secondary o.-
platelets by the post-weld heat-treatment and residual
stresses produced by the welding process could also
contribute. On the other hand, Ti-6246 base materials
exhibit similar hardness values despite their different
microstructures. A more detailed evaluation of the
indentation response of the welds is given by the
authors in [9].

DISC A ( p - forged Ti-6246) BLADE D ( o +B - forged Ti-6246 )

5,0 —
—&— Weld number 7

45

n / /
407 /\lflfl \\ ]

Hardness (Hv) GPa

354

Distance (mm)
Figure 5 . Hardness profile of the weld.
3.2. Tensile testing

Tensile testing for the base materials was conducted on
cylindrical specimens of diameter 6 mm. The same
geometry was used to machine specimens from the
welded blocks, always with the load axis perpendicular
to the joining plane of the weld. All tests were
performed under displacement control at a rate of
2 mm/min and at least two specimens for condition
were tested. Table 1 summarizes the results.

Table 1. Tensile testing results.

Gys Guts Elongation
(MPa) (MPa) (%)
B Ti-6246 1051 1155 13
a+B Ti-6246 1044 1125 18
Welded
specimens 1030 1078 19

Both base material conditions exhibit similar strength
values, being slightly higher in the case of the -forged
alloy. All of them are in the typical range reported for
Ti-6246 [10]. For the tests performed on the welded
specimens, it is important to note that fracture never
took place by the weld zone. Moreover, it always began
in the blade alloy side, at a distance of at least 10 mm
from the centre of the weld. The same behaviour was
observed in high cycle fatigue tests [11]. Tensile
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properties of the welds are close to those obtained for
the o+ Ti-6246, where the fracture occurred.

3.3. Fracture toughness

Toughness determination was performed according to
the ASTM E-399 standard [12]. 3-point-bending
specimens were cut by electro-discharge machining. In
the case of base materials, specimens had a section of
15 x 15 mm, whereas those taken from welded joints
were 10 x 5 mm.

The notch was produced in the weld plane with a
diamond disk and sharpened with a razor blade up to a
length to with ratio (a/w) of about 0.3. For the
precraking process, a sharp precrack was introduced
through application of cyclic compressive loads.

Fracture toughness of titanium alloys is very dependent
on microstructural and also  crystallographic
characteristics. Therefore, it is hard to establish a
narrow range of “typical values”. From literature data
[10], it can be realized that B processed alloys
consistently have higher toughness than o+f processed
ones. The same trend is appreciated when Kj. values
obtained for the two Ti-6246 conditions considered in
this study are compared, i.e. P—forged Ti-6246 has
higher toughness than o+p—processed Ti-6246 (Table
2). This is related to the fact that the lamellar
microstructure  induces  crack  deviations  and
bifurcations following prior  grain boundaries or
colony boundaries [13]. Both deviations of the mode I
plane and bifurcations serve to reduce the effective near
tip stress intensity factor: in the case of deviations by
inducing mixed mode near tip conditions, while
bifurcations disperse the strain field energy among
multiple crack tips. For the f—forged alloy, rough and
bright fracture surfaces are observed, with basket-weave
arrangements corresponding to the colonies (Fig. 6a),
whereas fractographies corresponding to bimodal
microstructure appears flatter (Fig. 6b).

Table 2. Fracture toughness testing results.

Specimen Fracture Toughness (MPa.m"?)
B Ti-6246 67
o+ Ti-6246 54
Weld 1 15
Weld 2 31
Weld 3 45

Three tests were performed on welded specimens. The
scatter is very high, and all the values are clearly lower
than those obtained for base materials, but two different
behaviours can be separated. Only for one specimen
both the fatigue precrack and the final fracture crack
grew completely by the weld line, as shown in figure

7a. In this case, the K;. obtained was the lowest one, i.e.
14 MPa.m'? In the other two tests, crack deviations
towards the HAZ were observed (Fig. 7b), at least in
one of the faces of the specimen, and toughness were
more than double than in the previous specimen.

Figure 6. Fracture surfaces of toughness specimens.
a) P-forged Ti-6246 b) a+p-forged Ti-6246

Figure 7. Crack paths for fracture toughness specimens.
a) K;. = 14 MPa.m'” b) K;. = 45 MPa.m"”

Fracture surfaces are quite different too. When the crack
remained by the weld line, a brittle appearance and a
very fine equiaxial microstructure are visible. In the
other cases, rougher surfaces and coarser
microstructural details, probably corresponding to
deformed lamellae of alpha phase, are appreciated

From these observations, it can be concluded that the
“real” toughness of the weld is around 14 MPa.m'?,
because in that test the crack front went through the
weld line. This low value was expected because the
extremely fine microstructure on the weld zone has a
very high hardness, which is usually associated with a
loss in fracture toughness. The results obtained for the
other specimens are in fact evaluations of the HAZ
toughness, because the crack deviated to this area.
Values are higher than for the weld but lower than for
the base material since the HAZ microstructure is a
transition between both.
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In this line of ideas, for these inhomogeneous systems,
measurement of toughness alone has little meaning if it
is not related to the tensile properties of the material
system. It has been demonstrated that the apparent
fracture toughness of the same HAZ microstructure can
change dramatically by just modifying the tensile
properties of the adjacent weld metal [14,15].

4. SUMMARY

Specimens of titanium alloys for aero-engine
applications were welded by linear friction.
Microstructural and mechanical analysis showed a
narrow heat affected zone with a very fine
microstructure and high hardness.

In the tensile tests of welded samples, fracture never
took place by the weld zone and properties are close to
those of base materials.

Fracture toughness of the weld was difficult to evaluate
because the crack trend to deviate from the weld centre.
When the crack remains totally in the weld line, low
toughness values are found.
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ABSTRACT

Laser deposit welding, by using Nd-YAG, is a mould repairing process, which has the advantages relatively to the
traditional methods of achieving a less change of the metal composition around the repaired zone and permitting a very
accurate deposition of a small volume of the filler material in the area chosen at the work-piece surface. This paper
presents a fatigue study in specimens of two base materials used in mould production (AISI H13 and P20). Filler
material as well as welding parameters were analysed in order to obtain better fatigue strength. The tests were carried
out under constant amplitude loading, with two stress ratios R=0 and R=0.4. Welded specimens were prepared with V
notches and filled with laser welding deposits which promote some distortion and residual stresses. The fatigue results
are presented in the form of S-N curves obtained in welded and non-welded conditions. Complementary measurements
of hardness profiles and SEM analysis were carried out to understanding the fatigue behaviour and failure sites. The
laser deposit material was the weaker region in both steels, probably due to tensile residual stresses and planar defects
that are potential failure sites. Fatigue crack initiation is therefore reduced and the fatigue life propagation is enhanced.

A significant mean stress effect in the base material was also observed in both mould steels.

KEYWORDS: Fatigue, Laser welding, Mould steels

1. INTRODUCTION

Mould producing is one of the more relevant Portuguese
industries using high CAD/CAM technologies. The
shape and manufacturing of tools for moulds are usually
extremely exact and consequently very expensive.
Therefore, during moulds manufacturing, the correction
of localized imperfections due to design or execution as
well as tool marks is very frequent.

In injection and bow moulds for plastic products and in
die casting processes of aluminium and magnesium
alloys, these tools are subjected to strong thermo-
mechanical loads which can lead to damage of the
moulds surface in the form of wear or fatigue cracks.

Laser deposit welding, by using modern ND-YAG
lasers, is a new repair process, very flexible, that has the
advantage relatively to the traditional methods (Micro-
plasma and TIG methods) of achieving less change of
the metal composition around the repaired zone.
Moreover, it permits a very accurate deposition of a
small volume of filler material at the area chosen in the
work-piece surface, without distortion, even in the case
of a small thickness of 0.2 mm. Taking in account the
costs involved to produce a new mould, is obvious the

relevance of the possibility in repairing moulds without
significant loss of quality. Therefore, if the operation
life of dies could be successfully extended by a regular
maintenance of die parts, the final price of moulds
would be significantly improved.

An important property for repairing mould steels is a
good weldability in both states prior and after the post-
weld heat treatment. Gehricke [1] reported the
superiority of the maraging steels relatively to hot-
working tool steels. Grum and Slabe also observed [2,
3] that the heat treatment of maraging steels, including
solution annealing and precipitation annealing, is less
difficult than the heat treatment of hot-working tool
steels. Despite these advantages of the maraging steels,
the majority of the moulds produced in Portugal for die
casting processes of aluminium and magnesium alloys
use hot-working tool steels (AISI H13 and AISI P20).

The influence of the micro laser repairing welding on
the fatigue strength of welded parts is a recent subject
and therefore insufficiently analysed. There are only
few research studies in materials welded by Nd-YAG
laser such as, Waspaloy [4], NiTi alloy [5], titanium
alloy [6] and automotive aluminium alloys [7], but none
of these analyses the fatigue behaviour.
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For moulds steels there are also no research studies
about the laser deposit welding process effects in
respect to microstructure, hardness and residual stresses
variations in the laser-deposited layer and in the heat-
affected zone. These variations will have an important
influence in the thermal-mechanical fatigue strength of
the moulds parts.

In recent work [8], the authors obtained the fatigue
strength of H13 and P20 mould steels, for both non-
welding and surface laser welded specimens with U
notches. Filler material and welding parameters used in
the preparation of the welded specimens were the ones
currently used in the mould industry. The obtained data
indicated that the repaired joints using Nd-YAG laser
welds present significantly lower fatigue strength than
base materials, mainly due the high number of defects in
the welds, which promote crack initiation, and, therefore
are potential failure sites. The higher residual stresses
obtained in the laser-deposited material also contributed
to that trend. Therefore, the optimization of the welding
process is important to obtain better mechanical
properties of repaired moulds.

In the present study, an Nd-YAG micro laser process
will be used in order to simulate the repair of damaged
tool surfaces. A fatigue analysis of the H13 and P20
mould steels with surface defects repaired by the laser
process will be performed with several filler materials,
welding parameters and welding geometry. The fatigue
data obtained with the new welding conditions will be
compared with the previously obtained S-N curves in
welded and plain specimens [8]. Finally, microhardness
analyses of the laser-welded regions, as well as SEM
observation, will also be performed after laser repair.

2. EXPERIMENTAL DETAILS

This research was conduced using two base materials,
namely hot-working tool steels: AISI H13 and AISI
P20. The P20 steel was investigated in the as received
condition, i.e., with quenching and tempering treatment,
while the H13 steel was quenching and tempering only
after machining. The chemical composition and the
mechanical properties of these alloys are depicted in
tables 1 and 2, respectively.

Table 1. Chemical composition of the analysed mould
steels (weight %).

Steell C Si Mn | Cr | Mo | Ni A%
HI13 | 039 |10 ] 04 |52 |13 - 1.0
P20 | 037 | 03 | 14 |20 02| 1.0 -

The H13 steel is mainly used in the production of
moulds for die casting processes of aluminium and
magnesium alloys and the P20 steel in the production of
moulds for injection and bow of plastic products

Table 2. Mechanical properties of the mould steels.

Ours Oys €
Steel [MPa] [MPa] (%] HV
HI13 1990 1650 9 550
P20 995 830 12 300

Fatigue tests were performed with rectangular cross-
section specimens with surface welded specimens.
Welded specimens were prepared with V notches and
filled with laser welding deposits in order to simulate
the repair of damaged tool surfaces. Figure 1 illustrates
the major dimensions of the samples used in the tests.
The radius of the V notch tip was 0.5 mm. Several laser-
deposited layers were performed in these specimens
using filler wire.

s

Figure 1. Geometry of the rectangular cross-section
specimens used in the tests (dimensions in mm)

Welding was conduced with a Nd-YAG laser system,
HTS 180 Laser Tool, using a pulsating electric current
with 6 Hz and 8 ms of impulse time. A filler wire with
0.4 mm diameter was used. An Ar/He-mixture (5% He)
with a flow of 0.6 1/min was used as shielding gas. The
filler material used for the H13 steel specimens was a
stainless steel while for the P20 steel specimens several
alloy steels were analysed. The chemical composition of
the filler wires are presented in table 3.

Table 3. Chemical composition of the filler wire
materials (weight %).

Steel | Wire | C Si [Mn| Cr [Mo [Ni| V
HI13 015 1.5 2 |20 7

A [035(03]12]( 7 2
P20 | B 0.1 06|13 0.5

C 1025 1411603 0.4

Four combinations of welding parameters were analysed
in order to obtain the lower level of defects. As
indicated in table 4 the power was ranged between 58%
and 63% of maximum laser system power (180 W) and
the laser beam diameter was ranged between 0.5 and 0.6
mm. The best combination was selected after optical
microscopy analysis of the level of defects observed in
cross sections of the welds.



Anales de la Mecanica de Fractura, Vol 1 (2007) 83

Table 4. Welding parameters analysed.

Type Laser Power [W] | Laser beam @ [mm]
(a) 104.4 0.5
(b) 106.2 0.5
(©) 111.6 0.6
(d) 113.4 0.6

All the fatigue tests were performed in load control
using a computer-controlled servo-hydraulic Instron
machine with 100 kN capacity. The tests were carried
out under constant amplitude loading, with two stress
ratio R=0 and R=0.4. All tests were conducted in air, at
room temperature and with a load frequency of 25 Hz.
The specimens were clamped by hydraulic grips.

In order to characterise the welded joint and the Heated
Affected Zone (HAZ) Vickers hardness profiles were
obtained using a Struers Type Duramin-1microhardness
tester, with an indentation load of 2000 gf during 15 s,
according to the ASTM E 348 standard [9]. The
hardness profiles were obtained at the repairing joint
cross-sections, along a longitudinal line at 0.5 mm from
the specimen surface. The measurements were
performed at each 0.15 mm, along a distance from the
laser weld centre until hardness stabilization.

Finally, SEM observations of the final rupture locals
were performed in laser welded specimens using a
Philips XL30 scanning electron microscope.

3. RESULTS AND DISCUSSION
3.1 Optimization of the welding process

Fatigue strength of welded specimens of P20 mould
steel are plotted in figure 2 as nominal stress amplitude,
Ac/2, against the number of cycles to failure, N¢ (S-N
Wholler curves). Three series of specimens were tested
with the notches filled with the three materials (A, B
and C) indicated in table 3. It can be observed that filler
materials B and C present the higher fatigue strength,
being material C the more resistant.

The mean values of the hardness measured near the
middle of the weld deposit were: 744 HV for material
A, 406 HV for material B and 398 HV for material C.
Material A, which presents the higher hardness is also
the one that has the lower resistance. The chemical
composition with a higher level of Cr content justifies
the formations of hard microstructures. Materials B and
C having lower and similar hardness present very close
S-N curves.

Figure 3 shows SEM images of the fatigue surfaces
obtained in P20 welded specimens filled with the filler
materials A, B and C indicated in table 3. Figure 3(a) is
for the type A filler material showing a rough surface

where the brittle crack propagation is the main
mechanism. Some secondary cracks normal to the
surface can also be observed.

1000
— i Filler material C
§ |
= 500}
E 400l Filler material B
E
S 300}
s
T 200p TA
g
> Filler material A
100 T R R A T T T S A R AT R AT
10° 10° 10° 10° 10

Number of cycles to failure, Nt

Figure 2. S-N curves for the three filler materials of
table 3. P20 mould steel.

Figure 3. Fatigue fracture appearance of the P20
welded specimens filled with type A, B and C filler
wires. R=0, Ao = 500 MPa.
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Figures 3(b) and 3(c) are for type B and C filler
materials, respectively. Smooth fatigue surface with
several planar defects normal to the surface can be
observed. In both figures multiple crack initiation sites
starting from the surface of these defects are visible.
However, the SEM image (b) obtained for type B filler
wire present a higher level of defects than image (c)
obtained type C material, which can explain its slightly
higher fatigue resistance observed in figure 2.

The hardness profiles obtained at the repaired joint
cross-sections of specimens welded with welding
processes (a) to (c), as indicated in table 4, are shown in
figure 4, along a longitudinal line at 0.5 mm from the
specimen surface. The measurements were performed at
each 0.15 mm, along a distance from the laser weld
centre until hardness stabilization. Four combinations of
welding parameters were analysed in order to obtain the
lower level of defects. It can be seen that the increase of
the laser power lead to an increase of the hardness
values, specially, in the heat affected zone. The best
combination was selected after an optical microscopy
analysis of the level of defects observed in the weld
cross sections.

500

—& (o) SoabiEasesic) 8 —(d)

300

Vickers microhardness, HV

200
-1,5 -1 -0,5 0 0,5 1 1,5

Distance from weld seam center [mm]

Figure 4. Hardness profiles in laser welds: (a) P=104,4
W, d=0,5 mm, (b) P=106,6 W d=0,5 mm, (c) P=111,6
W d=0,6 mm; (d) P=113,4 W, d=0,6 mm. P=laser
power,. d= laser beam diameter.

Figure 5 present photos obtained by optical microscopy
analysis of the level of defects observed in hatched
cross sections trough the welds. Between the four
combinations of welding parameters analysed in order
to obtain the lower level of defects. The one that
provides the best results was with a laser power of 113.4
W (about 63% of the maximum power of the laser
welding machine — 180W) and a laser beam diameter of
0.6 mm. Figure 5(d) shows that with these parameters
planar defects are virtually absent.

Figure 5. Welds hatched cross section: (@) P=104,4 W,
d=0,5 mm; (b) P=106,6 W d=0,5 mm, (c) P=111,6 W
d=0,6 mm, (d) P=113,4 W, d=0,6 mm. P=laser power,.
d= laser beam diameter.

3.2 Fatigue results

Fatigue strength of welded and non-welded specimens
are plotted in Fig. 6 for P20 mould steel as nominal
stress amplitude, Ao/2, against the number of cycles to
failure, N¢ (S-N Wholler curves).
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Figure 6. S-N curves for welded and non-welded
specimens. P20 steel. R=0 and R=0.4. Weld angle=0°.

The results were obtained from tests performed at stress
ratios R=0 and R=0.4. This figure shows an important
decrease of the fatigue strength obtained at R=0.4 in
comparison to the stress ratio R=0, i.e., there is a high
mean stress effect in the fatigue strength of P20 steel
using non-welded specimens.

Welded specimens, tested at R=0, present a significant
lower fatigue resistance than the correspondent non-
welded specimens tested for the same stress ratio. The
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welded specimen have a plane surface laser welding,
therefore there is no stress concentration in the weld
joint. Also, the finishing of both welded and non-welded
specimens is similar. Therefore, the decrease of the
fatigue strength observed in the welded specimens must
be explained in terms of other factors such as filler
material mechanical properties, residual stresses or
welding defects. However, the welded specimens, tested
at R=0.4, present a similar fatigue resistance to the
correspondent non-welded specimens tested for the
same stress ratio and also very close to the curve
obtained with welded specimens for R=0. We must
conclude that the residual stresses is probably the main
factor affecting the fatigue behaviour and that the low
level of planar defects obtained with the new welding
parameters have only small influence.

Preliminary residual stresses measurement were
obtained in previous work [8] by X-ray diffraction. The
residual stresses values observed at critical points (laser-
deposited material) greater than 400 MPa increases
significantly the value of the mean-stress of the fatigue
cycle which has a detrimental effect in fatigue lives and
contributes as a consequence to the lower fatigue
resistance observed in the welded specimens. A more
extensive analysis of the residual stresses distribution in
the laser deposit welding is in course by X-ray
diffraction and by the hole technique in order to permit
a better understanding of the trends of the fatigue curves
shown in figure 6.
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Figure 7. Influence of welding parameters in fatigue
strength. P20 steel. R=0. Weld angles=0° and 45°.

Figure 7 compares the S-N fatigue curves for non-
welded specimens and welded specimens in P20 steel
and R=0. Two series of tests performed with welded
specimens are show: one is for the new welding
parameters optimized as indicated above and using two
directions for the welds (0° and 45°); the other was

previously obtained [8] using the currently used
parameters in the mould industry. It can be clearly
observed an important increase of the fatigue resistance
with the welding procedure and that the weld angle has
no effect on the fatigue lives.
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Figure 8. S-N curves for welded and non-welded
specimens. H13 steel. R=0 and R=0.4. Weld angle=45°.

The fatigue results obtained for H13 mould steel at R=0
and R=0.4 for non-welded specimen and at R=0 for
welded-specimens with a weld angle of 45° are depicted
in figure 8. As for the P20 steel the results obtained in
the H13 hot-working steel show a significant fatigue
strength decrease of welded specimens when compared
with non-welded specimens for R=0. Additionally, there
is also a high mean stress effect in the fatigue strength
obtained with the non-welded specimens.

Figure 9(a) shows several planar defects that result from
a lack of fusion between the successive laser-deposit
layers. It seems that there are multiple crack initiation
sites starting from the surface of these defects. These
defects provide new surfaces were the crack can be
more easily initiated due to the lower constraint of the
plastic deformation that characterizes the surface grains
of a material. However, taking in account that the
defects are planar and almost parallel with to the
loading direction there is no detrimental effect in the
fatigue resistance. In spite of the optimization of the
welding process which leads to an effective increase on
the fatigue resistant as observed in figure 7, some
defects remain in the welds, although in a number
significant less than the obtained with the generally
welding process currently used in mould industry.

Figure 9(b) is a SEM image obtained in a P20 welded
specimen with a weld angle of 45°. In this case a single
crack initiation site, starting from the specimen surface
is observed. Only one important planar defect can be
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seen inside the weld deposit. In spite of its high
dimension, the provable higher level of the residual
stress near the surface and the less constrain of the
surface grains can explain the initiation site observed.
The direction of the weld is the obvious reason for
figure (b) presenting a lower level of defects compared
to figure (a).

A ' an
9100 kv 39 SE

Figure 9. Fatigue fracture appearance of the P20 mould
steel welded specimens for the filler material C (table
3). R=0, Ao = 550 MPa. Weld angles: (a) 0°; (b) 45°.

4. CONCLUSIONS

The fatigue strength of H13 and P20 mould steels was
obtained in terms of S-N curves, for surface laser
welded specimens. The analysis was performed with
several filler materials, welding parameters and welding
geometry in order to select the welding parameters that
conduce to the higher fatigue resistance. In spite of the
improvement of the level of defects obtained with the
new welding process, the repaired joints using Nd-YAG
laser welds present significantly lower fatigue resistance
for R=0 than base materials, probably as consequence of
an important level of tensile residual stresses in the weld
deposit, which increases the effective mean stress. For
R=0.4 no effect of the weld deposits were observed in
the P20 steel, being the welded specimens curves for
R=0 and R=0.4 very similar and almost superimposed
with the S-N curve obtained for non-welded specimens
at R=0.4. An analysis of the residual stresses
distribution in the laser deposit welding is in course by

X-ray measurement with a W diffractometer and by
using the hole technique in order to better understanding
this behaviour.
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RESUMEN

En este trabajo se evalua el efecto de la disimilitud mecénica (diferencia de limites elasticos entre el material base y el
de aporte) y geométrica (diferentes espesores de garganta) sobre la tenacidad de una union soldada a diferentes
temperaturas. Para ello se han determinado experimentalmente las curvas de transicion de diferentes uniones soldadas
en las cuales el material de aporte, que contiene la grieta, se mantiene constante, varidndose tanto el material base como
el ancho de la zona soldada. Para la realizacion de los cupones soldados se seleccionaron dos materiales base cuyo
limite elastico era mayor (unién débil) y menor (unién fuerte) que el del metal de aporte. A su vez, ambos tipos de
union fueron ejecutados con dos anchos de junta distintos: 20 mm (garganta ancha) y 10 mm (garganta estrecha) de
separacion entre bordes. El comportamiento a fractura a las diferentes temperaturas se determind sobre probetas tipo
SENB con grieta corta (a/W= 0.24) extraidas de cupones soldados al efecto. Los resultados obtenidos muestran que la
presencia de un material base menos resistente (union fuerte), desplaza la curva de transiciéon hacia menores
temperaturas y valores de tenacidad mas elevados. Este efecto se acentia cuanto mas estrecha sea la junta soldada.

PALABRAS CLAVE: Disimilitud mecénica y geométrica, curva de transicion, union soldada

ABSTRACT

This study analized the effect of mechanical (yield strength differences between the base metal and the weld metal) and
geometric (different widths of weld metal) mismatching on the toughness of cracked welded joints at different
temperatures. Transition curves of different welded joints were obtained experimentally. In those joints the filler
material, containing the crack, remained constant, varying the base material and the width of the welded zone. Two
base materials were selected for the welding coupons, one of higher yield strength than that for the filler material
(overmatched) and one of lower (undermatched). Also, both types of joints were carried out with two different widths
between welding borders: 20 mm and 10 mm. The fracture behaviour at different temperatures was determined using
SENB specimens with a short crack length (a/W= 0.24). It was found that in the presence of a base material less
resistant than the weld material (overmatched joint), the transition curve is displaced towards lower temperature and
higher toughness values. This effect is more accentuated as the width of the welded zone decreases.

1. INTRODUCCION

La presencia de defectos y fisuras en las uniones
soldadas es un fendmeno inherente a la propia
naturaleza de este tipo de unién, debido tanto a la
heterogeneidad de sus componentes (metal base, zona
afectada, metal de aporte) como a otros mucho factores,
entre los que cabe destacar la presencia de tensiones
residuales. Esta es la razon por la que, en la mayoria de
los casos, el aseguramiento de la integridad de toda
estructura soldada, pasa por el conocimiento del
comportamiento a fractura de la unién vy,
consecuentemente, por el analisis del modo en el que el
comportamiento de la gricta en la soldadura se ve
afectado por diferentes factores.

Uno de esos factores es la denominada disimilitud de
propiedades mecanicas entre los materiales que
constituyen la union. Asi, a la hora de disefiar una unioén
entre dos chapas de un material determinado, se puede
optar por un material de aporte con una mayor
resistencia mecanica que el material base (union fuerte)
o por un material de aporte con una menor resistencia
mecanica (union débil). Burstow y Ainswoth [1]
demostraron, por medio de lineas de deslizamiento, que
los campos tensionales de probetas agrietadas sometidas
tanto a flexidbn como a traccion, estan afectados por la
diferencia en los limites elasticos de sus componentes, y
lo mismo sucede con las curvas R que determinan las
condiciones de propagacion de la fisura. Diversos
autores [2, 3, 4, 5] coinciden en sefialar que en el caso
de uniones soldadas con la gricta situada en el metal de
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aporte, centrada con respecto al metal base y creciendo
en direccion del espesor de la chapa, paralelamente a la
intercara entre los dos metales, la influencia de la zona
afectada térmicamente (ZAT) es despreciable, de modo
que la soldadura puede idealizarse mediante dos tnicos
materiales: aporte 'y base. Aceptando esta
simplificacion, se puede definir un parametro de
disimilitud mecéanica m, que cuantifica la diferencia de
los limites elasticos de los materiales de aporte y base,
como

m=20w 1)
0B

donde, opg es el limite elastico del material base, y opw
el limite elastico del material de aporte. Definido este
parametro, las uniones fuertes (resistencia del material
de aporte mayor que la del base) estan representadas
por valores de m mayores que la unidad y las uniones
débiles (resistencia del material de aporte inferior a la
del material base) por valores menores que la unidad,
correspondiendo a m=1 la unién homogénea.

Ademas, en el caso cuerpos constituidos por mas de un
material, como es el caso de las uniones soldadas, el
comportamiento a fractura también se vera afectado por
el tamafio del material que contiene a la grieta, es decir,
por el ancho de la zona soldada en el caso de una grieta
creciendo por el material de aporte. La explicacion a
este hecho hay que buscarla en el tamafio de la zona
plastica que aparece en el frente de la grieta y que
condiciona los campos de tensiones [6]. Mientras que la
zona plastica esté confinada dentro del material de
aporte, no existe diferencia entre los campos
tensionales, pero una vez que alcanza el material base,
con un comportamiento plastico diferente, empiezan a
manifestarse las diferencias. Si el material base es mas
débil (mas ductil) que el de aporte (uniones fuertes), el
campo plastico serda mayor y el nivel de tensiones
inferior (la constriccion disminuye), produciéndose el
efecto contrario en el caso de uniones débiles.
Obviamente, en el caso de una unién con garganta
estrecha, la zona plastica alcanzara antes el material
base y su efecto se advertira antes. Otros factores de
tipo geométrico que también influiran decisivamente en
la tenacidad de los materiales seran el espesor del
material (tension plana-deformacion plana) y el tamafio
de la grieta.

La constataciéon experimental de todos estos factores
sobre la tenacidad de una unién soldada ya habia sido
realizada a temperatura ambiente en trabajos anteriores
[7]. Al objeto de ampliar dicho estudio a otras
temperaturas, en esta ocasion se ha evaluado el modo en
el que las diferentes variables afectan a la curva de
transicion de la union soldada. Las variables analizadas
fueron tanto la diferencia entre las propiedades
mecanicas del material de aporte y del base (disimilitud
mecanica), como el tamafio de la zona soldada (ancho
de garganta) y la longitud de la grieta. Para ello se
disefi6 un amplio programa experimental que permitid
obtener las curvas de resistencia (curvas J-R) de

diversas configuraciones de union soldada a diferentes
temperaturas de ensayo.

3. MATERIALES Y PROCEDIMIENTO
EXPERIMENTAL

Dado que los objetivos perseguidos en este trabajo son
varios, tanto la eleccion de los materiales a soldar como
los procedimientos de soldeo a utilizar estuvieron
sujetos a varias consideraciones.

En primer lugar, para estimar la influencia de la
disimilitud de propiedades mecanicas, se eligieron dos
materiales base con unas caracteristicas mecanicas
diferentes al de aporte, esto es, uno con menor
resistencia que el material de aporte (material que
denominaremos MBy, ) y el otro con una resistencia
superior (material MBy,,). Asimismo, y al objeto de
idealizar la unién como si estuviese constituida
unicamente por dos materiales (aporte y base), era
necesario que la zona afectada por el calor (ZAT) fuese
lo mas pequena posible, por lo que el proceso de soldeo
utilizado debia de ser optimizado para este proposito.
En cuanto a consideraciones geométricas, la union
soldada debia estar sujeta a varias. En primer lugar, y
para asegurar condiciones de deformacion plana, el
espesor de la chapa debia ser lo mayor posible
(t=20mm). Por su parte, y al objeto de analizar la
influencia de la geometria de la unién, era necesario
seleccionar dos separaciones de bordes diferentes
(H=2.h=10mm y H=20mm) y, ademas para que las
condiciones de constriccion geométrica de la grieta
durante su crecimiento por el material de aporte
permaneciesen constantes, la preparacion de bordes
debia ser lo mas recta posible.

Todas estas premisas llevaron a la realizacion de los
cupones soldados utilizando un proceso de soldeo
semiautomatico MAG, por su facilidad para localizar el
calor y gran flexibilidad de reglaje, utilizando como
metal de aporte hilo macizo de 1 mm de diametro del
tipo E 70 S6, protegido con una mezcla Argon-CO,
(88%-12%). El soldeo se ha realizado mediante técnica
multipasada con cordones estrechos y utilizando chapa
de respaldo o soportes ceramicos, para evitar el
descuelgue de material. Este tipo de preparacion de
bordes exige el aporte de gran cantidad de material y,
consecuentemente, de aporte de calor, parametro que es
necesario controlar si queremos obtener una ZAT
despreciable. Por esta razén se han utilizando
intensidades entre 140 y 200 A, tensiones de arco entre
20 y 25V asi como un proceso de soldeo a izquierdas,
por cordones estrechos, sin balanceo lateral y con
velocidades de avance de 20 a 30 cm/min. De este
modo se consigue limitar el aporte térmico a
aproximadamente 10 kJ/cm. También se ha controlado
la temperatura entre pasadas (< 250°C) para evitar
acumulaciones de calor que pudieran conducir a ZAT
muy amplias. La figura 1 muestra las macrografias de
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los dos tipos de disefio de junta utilizados: a) H=10mm
y b) H=20mm.

a)
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Figura 1. Macrografias de los dos tipos de junta
soldada: a) garganta estrecha H=10mm, b) garganta

ancha, H=20mm

Tras la revision de los cupones por medios no
destructivos, se ha procedido a extraer de los mismos,
probetas de traccion y fractura conforme al esquema
general mostrado en el figura 2.

Las propiedades mecanicas a traccion de todos los
materiales utilizados y a las diferentes temperaturas de
ensayo, se determinaron mediante la realizacion de
ensayos de traccion en camara ambiental siguiendo las
especificaciones generales de la norma ASTM E8M.
Las probetas utilizadas fueron de seccion circular de
10mm de didmetro y con una longitud entre acuerdos de
70mm. Los ensayos se realizaron en una maquina de
ensayos INSTRON de 100 KN de capacidad de carga y
utilizando, para la medida de las deformaciones, un
extensometro longitudinal de S0mm de longitud inicial
y 50% de deformacion maxima.

La tabla 1 recoge los valores del limite elastico tanto de
los materiales base, Ogint y OgBsup, como del material de

aporte Oy, a las distintas temperaturas de ensayo. En la
misma tabla se incluyen los valores del coeficiente de
disimilitud mecanica, m, a las distintas temperaturas.
Como puede observarse, la union formada por el
material de aporte y el MB;,r constituye, a todas las
temperaturas una unién fuerte (el limite elastico del
aporte es superior a la del material base, m=1.6),
mientras que la unidon constituida por el aporte y el
material MBy,, seria una unién débil (m = 0.8).

Probetas traccion
metal base

r Ta

— i, )
Wabeta tra*cmrﬁ
p ’—metal aporte ‘

I | Probeths SENB

Il Macrografia |

B =W = 20mm
L =4.5W
L a=2mm

Figura 2. Croquis de extraccion de probetas de los
distintos cupones

Tabla 1. Valores del limite elastico y del coeficiente m a
las distintas temperaturas de ensayo

Temp | oow Obginf  OBOsup m

©C) |(MPa) (MPa) (MPa)| ‘0w oow
O0Binf OG0B sup

20 490 292 576 1.68 0.85
-20 499 308 586 1.62 0.85
-40 510 323 604 1.58 0.84
-60 514 335 619 1.54 0.83

Por su parte, y como puede observarse en la figura 2,
los ensayos de fractura fueron realizados utilizando
probetas tipo SENB (flexion en tres puntos con una
entalla lateral), extraidas de los cupones soldados en
direccion transversal a la soldadura y en las que se
mecanizé una entalla centrada en el metal de aporte y
en direccion del espesor. Las dimensiones de todas las
probetas utilizadas se han mantenido aproximadamente
constantes, con un ancho W=20 mm, espesor B=W y
una separacion entre apoyos S =4-W . En la tabla 2 se
recogen, las distintas configuraciones ensayadas.

Tabla 2 Denominacion de las configuraciones
ensayadas

Tipo de configuracion Metal a/w 2h (mm)
Base

Fuerte_estrecha_corta MBinf 0.24 10

Fuerte_ancha_corta MBinf 0.24 20

Débil_estrecha_corta MBsup 0.24 10

Débil_ancha_corta MBsup 0.24 20

Débil_ancha_ larga MBsup 0.5 20
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Tras el mecanizado de la entalla se generd una grieta
hasta la longitud requerida mediante un proceso de
fatiga, para posteriormente, y al objeto de garantizar en
el curso del ensayo un estado de tensiones uniforme y
fuertemente triaxial a lo largo de todo el frente de
grieta, se mecanizaron dos entallas laterales con una
profundidad total del 20% del espesor de la probeta.

Como puede observarse en la tabla 2, las diferentes
configuraciones se han ensayado con grieta corta,
mientras que la grieta larga unicamente se utilizo para
un tipo de configuracion (débil ancha) dado que en
trabajos anteriores [7] se comprobd que para esta
longitud de grieta el comportamiento a fractura no se ve
influido por el tipo de configuracion. De las
configuraciones con grieta corta, dos corresponden a
uniones fuertes con m=1.6 y otras dos a uniones débiles
con m=0.8 con diferentes tamafios de zona soldada,
H=10mm (estrecha) y H=20mm (ancha). De cada tipo
de configuracion se ensayaron dos o tres probetas al
objeto de obtener una curva J-R media representativa de
cada caso.

Para la determinacion de la curva de resistencia al
avance de la grieta (curva J-R) caracteristica de la
fractura de estos materiales a las distintas temperaturas
de ensayo, se utilizo el método uniprobeta descrito en la
norma ASTM E 1829-05a. El ensayo se dio por
concluido cuando se producia la rotura catastrofica de
la probeta o cuando el crecimiento estable de grieta
superaba los 2mm. En este ultimo caso y al objeto de
obtener medidas fisicas de la longitud de la grieta sobre
la superficie de fractura, se procede a la rotura total de
la probeta mediante un proceso de fatiga.

4. RESULTADOS Y DISCUSION

Las figuras 3, 4, 5 y 6 muestran, respectivamente, las
curvas J-R  correspondientes a las  uniones
débil_estrecha, débil_ancha, fuerte_ancha y
fuerte_estrecha todas ellas ensayadas a distintas
temperaturas y con grieta corta (a/W=0.24). Por su
parte la figura 7 recoge el caso de la grieta larga
(a/W=0.5). En estas figuras se muestran, ademas, los
puntos correspondientes a las medidas fisicas tomadas
sobre las superficies de fractura una vez concluido el
ensayo, seflalandose los casos en los que se produjo una
fractura por clivaje.
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“£800 -
},

=600 |
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400 1 Clivaje(-20)
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@ debilestrechacorta(-20)
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Figura 3. Curvas J-R de la unién débil_estrecha_corta
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Figura 4. Curvas J-R de la unién débil_ancha_corta
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Figura 5. Curvas J-R de la unién fuerte_ancha_corta
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Figura 6. Curvas J-R de la union fuerte_estrecha_corta
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Figura 7. Curvas J-R para la grieta larga
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Estos resultados reflejan que en todos los casos, la
bajada de la temperatura de ensayo tnicamente produce
un acortamiento de las curvas J-R, es decir, conforme
mas baja es la temperatura el crecimiento estable de las
grietas es mas corto, sobreviniendo mucho antes la
fractura por clivaje, pero hasta ese instante la tenacidad
es la misma que la mostrada por una probeta ensayada a
mayor temperatura.

Por su parte, la figura 8 muestra, al objeto de
compararlas, las curvas J-R de todas las
configuraciones ensayadas. Como puede observarse, el
comportamiento a fractura se ve fuertemente
influenciado por la configuracion ensayada. Asi la
mayor resistencia a la propagacion ductil corresponde a
la union fuerte estrecha, seguida de la fuerte ancha,
débil ancha y la débil estrecha que practicamente
coincide con la correspondiente a la grieta larga.

Estos resultados pueden ser explicados en térmicos de
la constriccion [6] a la que estan sometidos los campos
de tensiones correspondientes a cada tipo de probeta
ensayada. Asi, cuanto mayor es la constriccion del
campo de tensiones, la grieta se iniciard y propagara
mas facilmente y, por tanto, el comportamiento del
material serd menos tenaz. En este caso el origen de la
constriccion proviene de tres fuentes distintas: por una
parte la disimilitud de propiedades mecanicas entre el
metal base y el de aporte (union fuerte o débil), por otra
la longitud de la grieta (grieta larga o grieta corta) y por
otra la geometria de la union soldada (el ancho de la
garganta, H=10mm o H=20mm).

Como se comentaba en la introduccion, los analisis
numéricos realizados por distintos autores [8, 9]
coinciden en sefialar que para un determinado valor de
carga, la constriccion es mayor cuando estamos en

presencia de una grieta larga que de una corta. Del
mismo modo, una grieta en el material de aporte
comenzara a crecer y se propagara con mayor facilidad
cuando el material base que rodea a la soldadura tiene
una mayor resistencia que el aporte (union débil) que en
caso contrario (union fuerte) [8]. Por ultimo, el tamafio
de la zona soldada (ancho de garganta) también influye
en los campos de tensiones [9], siendo la variacion de
estos campos mas severa conforme menor es la
garganta.

Asi, la configuracion que presenta unos mayores
valores de tenacidad, tanto en el inicio, Jic, como en la
propagacion, es la fuerte estrecha, configuracion que
reine, conjuntamente, todos los factores responsables
de una disminucion de la constriccion: se trata de una
grieta corta (a/W=0.24) creciendo en una banda muy
reducida (garganta estrecha, H=10mm) de un material
de mayor resistencia que el que lo rodea (unién fuerte).

Otro aspecto interesante es la influencia que ejerce
sobre la tenacidad el ancho del cordon de soldadura.
Asi, la configuracion fuerte-ancha, que unicamente se
diferencia de la anterior en el ancho de la garganta
muestra una tenacidad inferior tanto en el inicio del
crecimiento como en la posterior propagacion.

El efecto contrario lo tenemos en el caso de las uniones
débiles. Asi, aunque ambas son menos resistentes que
las fuertes, la de menor tenacidad sera en este caso la
configuracion con el cordon mas estrecho. Se puede
decir, por tanto, que conforme disminuye el ancho de la
union mayor es el efecto de la disimilitud de
propiedades entre el metal base y el de aporte.
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: = '
I T Qumem ==O-=» fuerte_estrecha_cortal
400 o - —A- fuerte_ancha_corta
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Figura 8. Curvas J-R representativas de las distintas configuraciones a varias temperaturas



92 Anales de la Mecanica de Fractura, Vol 1 (2007)

Este efecto también se muestra si analizamos los puntos
en los que la propagacion dictil se ve interrumpida por
una rotura por clivaje. Representando los valores de
tenacidad para los que o bien se desencadena la fractura
fragil tras un cierto crecimiento de grieta (zona de
transicion) o bien se supera un determinado crecimiento
estable de la grieta (Aa=2mm, zona de comportamiento
ductil) a las distintas temperaturas, obtenemos las
curvas de transicion mostradas en la figura 9.
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Figura 9. Curvas de transicion ductil-fragil para las
distintas configuraciones

Como puede observarse, la utilizaciéon de un material
base con una ductilidad mayor que el aporte (union
fuerte) conduce a cualquier temperatura, a tenacidades
mucho mas elevadas que cuando la grieta debe crecer
confinada por un material base muy rigido (unién
débil). Las uniones fuertes muestran ademas un
comportamiento totalmente ductil hasta temperaturas
mucho mas bajas que las débiles, reduciendo mucho la
zona de transicion. Los efectos de esta constriccion
mecanica se ven ademas amplificados conforme
disminuye la separacion entre bordes (uniones
estrechas). Por su parte, la mayor constriccion
provocada por una grieta larga, provoca una drastica
disminuciéon de la tenacidad a cualquier temperatura y
el consecuente desplazamiento de la temperatura de
transicion hacia valores mas elevados. Podria concluirse
que para los materiales y configuraciones aqui
estudiados la eleccion de uno u otro tipo de junta
desplaza la temperatura de transicion calculada como la
correspondiente a un determinado valor de tenacidad
(400kJ/m?, por ejemplo) en mas de 50°C.

5. CONCLUSIONES

Para una determinada configuracion, las curvas J-R
obtenidas experimentalmente a distintas temperaturas
son iguales, el Unico efecto destacable es que cuanto
menor sea la temperatura antes se ve interrumpida la
propagacion ductil por un clivaje.

Tanto la tenacidad a cada temperatura como la
temperatura de transicion de un determinado material
de aporte de una union soldada no son parametros
caracteristicos del mismo, dado que dependen tanto del

tipo de material base como de la separacion entre
bordes. La utilizacion de un material base de menor
resistencia que el de aporte desplaza la curva de
transicion hacia mayores valores de tenacidad y
menores temperaturas que en el caso de que el material
base utilizado sea mas resistente que el de aporte. Este
efecto se va amplificando conforme disminuye el
tamafio de la zona soldad.

Para los materiales y temperaturas estudiados en este
trabajo, la diferencia entre las temperaturas de
transicion obtenidas sobre una probeta normalizada
(a/W=0.5) y alguna de las configuraciones ensayadas
llega a superar los 50°C.
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RESUMEN

Se comparan las propiedades mecanicas y el comportamiento a fractura de diversos componentes industriales,
obtenidos con aleaciones de aluminio A356 y EN AC-46500, en estado bruto de colada y después de sometidos a
tratamientos térmicos T5 y T6. Los componentes han sido fabricados mediante las nuevas técnicas de conformacion en
estado semisdlido: Semi Solid Rheocasting® (SSR) y Sub Liquidus Casting® (SLC) Los resultados ponen de
manifiesto la validez de estas tecnologias como alternativas a la fabricacién de componentes de fundicién esferoidal de
matriz ferritica.

ABSTRACT

The mechanical properties and fracture behaviour of different aluminium alloy industrial components are compared
after being cast and heat treated to the T5 and T6 conditions. The components were produced using the new semisolid
forming techniques of Semi-Solid Rheocasting (SSR) and Sub-Liquidus Casting (SLC). The results show the validity
of these techniques as an alternative to the production of components made of ferritic ductile cast iron.

PALABRAS CLAVE: Aleaciones de aluminio, Fundicion, Semisélido

1. INTRODUCCION

La conformacion de aleaciones de aluminio en estado
semis6lido (SSM) es un proceso hibrido que incorpora
elementos de varias técnicas clasicas de conformado, la
inyeccion y la forja. Permite libertad en el disefio del
molde, con secciones de hasta 1 mm, una elevada
productividad asi como una calidad metaldrgica y unas
propiedades mecanicas superiores a las de la fundicién
en molde permanente o en fundicién inyectada [1-3].

El interés de estas técnicas radica en la necesidad de
producir nuevos componentes con menos defectos, y se
fundamenta en las propiedades reologicas de los
materiales cuando coexisten una fase liquida y una fase
sélida esferoidal.

Los procesos de conformacion en estado semisélido
pueden dividirse en dos categorias: Thixocasting y
Rheocasting. En el primero, la necesidad de utilizar una
materia prima especial, que ademas no permite el
reciclado en la propia fundicién, encarece relativamente
el proceso. Por ello ha sido desplazado por los procesos
de Rheocasting, donde una aleacion metalica, de
primera o0 segunda fusion, es convertida en lodo
semisoélido en la fundicion e inmediatamente inyectada,

En estos casos, el material tixotropico se produce y
recicla en la propia fundicion.

En las técnicas SSM la mayor viscosidad de la aleacion
metalica y la baja velocidad en los ataques facilitan el
llenado de la cavidad en condiciones de flujo laminar,
lo que facilita la eliminacion de los gases del molde a
una relativamente alta velocidad de inyeccion, La
inyeccion del material a baja temperatura y
parcialmente solidificado facilita un enfriamiento rapido
de la pieza: la fase solidificada facilita la eliminacién
del calor latente de fusion del porcentaje de fase liquida
inyectada. Esto permite predecir una productividad
similar a la de la fundicién inyectada a alta presion y
una menor fatiga térmica del molde. Como el material
inyectado estd parcialmente sélido, hay menos
porosidad de contraccion durante la solidificacién en el
molde. Ello asegura que las piezas producidas podran
ser tratadas térmicamente [3-6].

Dos de las tecnologias mas recientes son el Sub
Liquidus Casting (SLC) y el Semi Solid Rheocasting
(SSR), ambas con patentes americanas y desarrolladas a
partir del 2002 [7-8].
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La técnica SLC, de THT [9], combina el disefio del
equipo y la utilizacién de aditivos afinadores de grano,
con un procesado simple del metal fundido mediante un
cuidadoso control de temperatura. EI material entra
directamente del horno de mantenimiento o fusion a la
maquina de inyeccion. EI metal liquido se introduce en
la maquina de inyeccién a baja temperatura, prdxima a
la temperatura liquidus y, mediante un adecuado control
de la temperatura y la accién de afinantes de grano (TiB
o SiB), se forma el lodo. Este se introduce en la
maquina por uno o varios canales de inyeccion, de gran
didmetro. Las condiciones Optimas de temperatura de
inyeccién estan entre 1 y 2 °C por encima de la
temperatura liquidus, aunque en la préactica se realiza a
temperaturas superiores.

La tecnologia SSR consiste en sumergir un cilindro de
grafito dentro del caldo liquido, el cual estd a una
temperatura ligeramente superior a la temperatura
liquidus [10]. El caldo, al contacto con el cilindro, que
se agita vigorosamente, se enfria unos pocos grados por
debajo de la temperatura liquidus, iniciandose la
solidificacion. El rodillo se mantiene en el caldo durante
intervalos de tiempo muy cortos, y la velocidad de
agitacion no debe superar las 60 rpm. La parte mas
critica del proceso estd en la obtencién del primer 1%
en volumen de fraccion solida no dendritica. En esta
técnica el lodo que se inyecta tiene bajas proporciones
de fraccidn sélida (<20%), aunque exige un cuidadoso
control de la velocidad de enfriamiento durante la
agitacion (0,3 a3°C-s™).

En este trabajo se comparan las propiedades mecéanicas
de piezas de automocién inyectadas con ambas
tecnologias, y tratadas térmicamente.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Para realizar este trabajo se han utilizado piezas de
aluminio EN AC-46500 (equivalente a la antigua
L2630) conformadas por Semi Solid Rheocasting (SSR)
y de aluminio A356 conformadas por Sub Liquidus
Casting (SLC). La composicion de las aleaciones se
indica en las Tablas 1y 2, y los componentes obtenidos
se muestran en las Figuras 1y 2.

A la aleacion A356 se le afiadio afinador de grano Ti-B
y liga madre Al-Sr como modificante

Tabla 1. Composicion quimica de la aleacién A356 (%
en peso).

Si Mg Cu Fe Mn
7,2 0,27 0,003 0,101 0,01
Ti Sr B

0,09 0,01 0,002

Tabla 2. Composicion quimica de la aleacion EN AC-
46500 (% en peso) resto Al.

Si Mg Cu Fe Mn
8,7 0,15 2,5 0,7 0,25
Zn Ti Ni Cr Pb

0,5 0,05 0,06 0,03 0,08

Figura 1. Pletina de direccion conformada por
SLC y zona de probetas de traccion.

Figura 2. a) componente del embrague conformado
por SSR. b) ubicacién de las probetas de traccién.

Los componentes utilizados en este trabajo han sido
producidos en plantas piloto instaladas en dos empresas.
En la planta de SSR se ha utilizado un equipamiento
SSR de 4 estaciones, acoplado a una maquina de
inyeccion a alta presion de 700 Tm (Fig. 3a).

La instalacion de SLC dispone de una maquina de 400
Tm de THT Presses (Fig. 3b).

Tanto el proceso SSR como el SLC se han optimizado
en situ, y ello ha permitido obtener componentes sin
apenas porosidad, lo que ha posibilitado la realizacién
de tratamientos térmicos sin que aparecieran ampollas
en los componentes. Los tratamientos térmicos se han
realizado en los laboratorios del CDAL sobre piezas
conformadas, utilizando un horno con enfriamiento
controlado y circulacién forzada de aire, con precisién
de £ 1°C (Tabla 3).
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Figura 3. Instalaciones piloto: a) estacion IDRA para
SSR, b) maquina THT para SLC.

Las normas UNE-EN no contemplan la posibilidad de
realizar tratamientos térmicos a piezas de aleacién L-
2630, dado que es una aleacién especifica de fundicién
inyectada, por lo que se han utilizado se han utilizado
los datos de una aleacién similar, la EN- 46400.

Tabla 3. Tratamientos térmicos.

Tratamient L
Componente o Puestg en Envejecimient
Arrmi solucién 0
térmico
EN AC- T6 505 °C 155 °C
46500 SSR 6h 5h
En 170°C
A356 SLC T5 broCeso oh
540°C 160 °C
A356 SLC T6 & h o

Para los ensayos de traccidn se mecanizaron probetas de
métrica 6, con un didmetro de cafia de 4 mm, siguiendo
la norma EADS IGC 04.21.111. Los ensayos de
traccion se realizaron en una maquina ZWICK
Z100/TL3S segun la norma EN 10002-1, con ajuste de
velocidad de deformacién de 1,6:10° s* y mediante
control de desplazamiento.

La caracterizacion del material se ha realizado con un
microscopio Optico LEICA MEF4M, que lleva
incorporado un programa de andlisis de imagen, y un
microscopio electronico de barrido JEOL JSM-5600. La
identificacion de los  diferentes  compuestos
intermetélicos de ambas aleaciones de aluminio se ha
llevado a cabo mediante espectroscopia de energia
dispersada de RX (EDS) y difraccion de RX. El estudio
de la superficie de fractura de las probetas se ha
realizado mediante SEM.

3. RESULTADOS EXPERIMENTALES Y
DISCUSION

La microestructura de las piezas conformadas en estado
semisolido (SSM) muestra glébulos de fase o rodeados
de microconstituyente eutéctico. En las Figs. 4 y 5 se
muestran las micrografias correspondientes a las dos
tecnologias. Nétese, que en la microestrutura de la Fig.
4 aparece un mayor contenido de constituyente
eutéctico. Asi mismo también hay més abundancia de
compuestos intermetélicos, que mediante EDS se ha
determinado que son compuestos del tipo Al(Si,Fe,Mn,
Cu), Al(Si,Fe,Mn,Cu,Cr), a-AlFeSi, Mg,Siy CuAl,.

Figura4. EN AC-46500 conformada por SSR.

100 pm i
T s O,

Figura5 A356 conformada por SLC.

En el componente A356 SLC el silicio eutéctico es fino
y fibroso, con precipitados de Mg,Si también finos y
redondeados, y distribuidos de forma homogéneamente,
a diferencia de lo observado en aleaciones coladas por
procedimientos convencionales. También se han
detectado agujas de B-AlFeSi pequefias vy
uniformemente distribuidas. Todo ello tendra un efecto
importante en la relacion esfuerzo-ductilidad
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En la aleacion L-2630 SSR, donde el contenido de Fe es
mayor del 0,12%, la presencia de compuestos de este
elemento afectard mayormente [11].

En las Figs. 6 y 7 se muestra la evolucién de la
microestructura con los tratamientos T6 realizados. En
dichas micrografias puede verse el silicio eutéctico de
tamafio considerablemente mayor que el de los
materiales bruto de colada (Fig. 4 y 5), debido a un
proceso de fragmentacion y engrosamiento [12].

Figura 6. EN AC-46500 T6 conformada por SSR

ok b 4 | 10IJ|Jml
- el | ¥ ——

Figura 7. A356 T6 conformada por SLC.

En la Tabla 4 se muestran los resultados de los ensayos
de traccion de las muestras de A356 SLC con y sin
tratamiento térmico. En la misma tabla se comparan los
resultados con los resultados estdndar para piezas
conformadas por técnicas convencionales.

En la tabla 5 se realiza el mismo estudio comparativo
para las probetas de aleacion EN AC-46500 SSR.
Como esta aleacién no se considera tratable se ha
comparado con una aleacion de la misma familia, la EN
AC- 46400 de coquilla, que si lo es.

En ambos casos, la resistencia a traccion y limite
elastico especificos de estas aleaciones tratadas supera a
una gran parte de las fundiciones de hierro esferoidal.

En la aleaciones AISi en estado bruto de colada la
fractura se produce a través del eutéctico con un silicio
grosero, en las fronteras de grano de los glébulos de
fase a. La morfologia del silicio juega un papel
fundamental en la propagacion de la fractura, pero un
contenido de Fe superior al 0,6%, como ocurre en la
aleacion EN AC-46500 SSR, tiene mayor efecto que el
silicio [13].

Tabla 4. Resultados de los ensayos de traccion en

probetas de SLC.
E Rp 020 Rm Alargamiento
Estado | ,Gpa | /MPa | /MPa 1%
A356 SLC
F 70 123 232 15
T5 74 152 236 10,3
T6 75 293 346 11,7
A356 colada en coquilla*
F 72 - 145 min 5
T5 72 - 172 -
T6 72 206 280 10
A356 colada en arena*
F 73 85 160 6
T5 73 125 180 3
*NADCA
Tabla 5. Resultados de los ensayos de traccion en
probetas de SSR
E RP 029 Rm Alargamiento
Estado | ,Gpa | /MPa_ | /MPa 1%
EN AC-46500 SSR
F 70 123 232 18
T6 75 205 272 1,4
(EN AC-46500 fundicion inyectada*
F [ 140 | 240 ] <1
T6 la norma no contempla estos tratamientos
EN AC-46400 colada en coquilla*
F 100 170 1
T6 235 275 15

*UNE-EN 1706

El analisis mediante microscopia electronica de barrido
de las superficies de fractura de las probetas de traccion
muestra una fractura ddctil en los componentes
conformados mediante SLC, con la formacion de
hoyuelos de pequefio tamafio en la fase alfa (Figs. 8 y 9)
y de micro hoyuelos, ain mas finos, en las regiones
eutécticas (Figura 9).

En los componentes conformados mediante SSR se
detecta alguna porosidad de contraccion (Figura 10),
asi como la presencia de compuestos intermetalicos en
las probetas en estado T6 (Fig. 11). EIl aspecto de la
fractura muestra igualmente regiones con fractura
transgranular, asociadas a la presencia de compuestos
intermetalicos (Figura 11)
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Figura 8. Superficie de fractura del material A356 en Figura 11. Superficie de fractura del material EN AC-
estado de colada (SLC). 46500 T6 (SSR). Presencia de compuestos del tipo
Al(Si,Fe,Mn,.Cr,Cu)

4. CONCLUSIONES

1. Los componentes A356 T6 obtenidos por SLC
han incrementado un 23% la resistencia a
traccion y un 42% el limite eléstico respecto a
los componentes conformados por colada en
coquilla con tratamiento T6.

2. Los componentes EN AC-46500 T6 obtenidos
por SSR tienen la misma resistencia y limite
elastico que los obtenidos por fundicién
inyectada, pero més alargamiento.

Figura 9. Superficie de fractura del material A356 T6 3. Los componentes EN AC-46500 T6 obtenidos
(SLC). por SSR tienen propiedades mecénicas

préximas a los obtenidos por coquilla.

4. Estas tecnologias SSM posibilitan la mejora de
propiedades mediante tratamientos térmicos, y
alcanzan propiedades mecénicas especificas
equivalentes o superiores a la mayoria de las
fundiciones férricas esferoidales..

5. La fractura es ddctil en todos los casos y se
produce a través del eutéctico.

6. La presencia de compuestos intermetalicos en

la aleacion EN AC-46500, a pesar de su

7Y @ { fragmentacion, no permite incrementar mas la

SaKl X158 BB ei ductilidad, detectandose regiones de fractura
e g transgranular asociadas a estos compuestos.

Figura 10. Superficie de fractura del material EN AC-
46500 en estado de colada (SSR).
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RESUMEN

En este trabajo se hace un estudio exhaustivo, mediante técnicas materialograficas y de microscopia electrénica de
barrido (MEB), de los defectos microestructurales que presentan los aceros perliticos y su evolucién con el proceso de
trefilado, analizando las consecuencias de dichos defectos sobre el comportamiento isétropo/anisétropo en fractura para
los distintos aceros estudiados. Se trata pues de establecer una relacion entre el dafio microestructural del acero y su
comportamiento en fractura. Para tal fin se han extraido muestras de probetas correspondientes a cada uno de los pasos
que conforman el propio proceso de trefilado, desde el alambrén inicial (acero perlitico sin trefilar, laminado en
caliente) hasta el producto final comercial fuertemente trefilado (alambre de acero pretensado).

ABSTRACT

In this paper an exhaustive work is performed, by means of metallographic and scanning electron microscope (SEM)
techniques, of the microstructural defects exhibited by pearlitic steels and their evolution with the cold drawing process,
analyzing the consequences of such defects on the isotropic/anisotropic fracture behaviour of the different steels. Thus,
the objective is the establishment of a relation between the microstructural damage and the fracture behaviour of the
different steels. To this end, samples were taken from all the intermediate stages of the real cold drawing process, from
the initial hot rolled bar (not cold drawn at all) to the heavily-drawn final commercial product (prestressing steel wire).

PALABRAS CLAVE: Acero perlitico, Trefilado, Particulas de 22 fase.

1. INTRODUCCION

El papel que juegan las inclusiones en los aceros ha
recibido una considerable atencion por parte de la
comunidad cientifica, atencién que va desde los estudios
en cuanto a la optimizacion de técnicas materialo-
gréaficas para una mejor observacién de las mismas [1],
al estudio de modelos para la creacion de los huecos que
se forman en torno a dichas inclusiones [2,3], modelos
que relacionan la distribucion espacial de inclusiones de
sulfuro de manganeso (SMn) y la distribucion espacial
de los huecos que éstas provocan [4], o la determinacion
del volumen fraccional de inclusiones en el acero [5].

Otro punto de amplio interés cientifico es el estudio del
comportamiento en fatiga de los aceros estructurales.
Dentro de este campo de estudio existe un foco de
atencion en cuanto al efecto de las inclusiones existentes
en el acero sobre su comportamiento en fatiga, ya sea en
ambiente inerte [6,7] 0 en ambiente de hidrégeno [8,9].

En este articulo se va a realizar un estudio de la
influencia de las inclusiones sobre el comportamiento
en fractura que muestran aceros perliticos con distinto
grado de trefilado y distinta composicién quimica. Los
aceros se han estudiado mediante técnicas materialo-

gréaficas y su comportamiento se ha evaluado por medio
de ensayos de traccion simple. El objetivo fundamental
de este articulo es el encontrar una posible relacidn,
propia de la Ciencia e Ingenieria de Materiales, entre el
dafio microestructural en el acero (creado por la
presencia de inclusiones) y su comportamiento is6tropo
0 anisétropo en fractura.

2. MATERIALES

Los materiales empleados han sido aceros perliticos
trefilados correspondientes a procesos reales de fabrica-
cion. Se han estudiado 5 tipos o familias de aceros (A,
B, C, D, E) los cuales pertenecen a distintas coladas de
acero perlitico y a distintos procesos de trefilado. El
acero tipo A pasa a través de 6 hileras de trefilar
mientras que el resto de los aceros (B, C, D, E)
pertenecen a un proceso de trefilado con 7 hileras de
trefilar. A lo largo del presente articulo, cada alambre de
acero en particular se denotard con una letra indicando
el tipo o familia del acero (colada) seguida de un
numero indicando el grado de trefilado, i.e., el nimero
de pasadas por las hileras.

La composicion quimica de cada acero se indica en la
tabla n® 1, mientras que en la tabla n° 2 se indican los
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didmetros de los alambres asi como la deformacion
pléstica acumulada €”,c,m durante el proceso de trefilado
para cada tipo de acero en particular. En cuanto a la
respuesta mecéanica de los aceros gracias al proceso de
trefilado, ésta se traduce en un incremento progresivo
del limite elastico oy y de la resistencia or conforme
aumenta la deformacidn pléstica acumulada en cada una
de las hileras del trefilado (véase la figura n? 1).

Tabla 1. Composicién quimica de los aceros.

Acero A B C D E

% C 0.80 0.789 0.79 0.795 0.789

% Mn 0.69 0.698 0.670 0.624 0.681

% Si 0.23 0.226 0.20 0.224 0.21

% P 0.012 0.011 0.009 0.011 0.010

%S 0.009 0.005 0.009 0.008 0.008

% Al 0.004 0.003 0.003 0.003 0.003

% Cr 0.265 0.271 0.187 0.164 0.218

%V 0.06 0.078 0.053 0.064 0.061

Tabla 2. Didmetros y deformacion pléstica acumulada
de los distintos aceros.

Acero A B C D E

o@mm) | 698 | 700 | 503 | 397 | 504
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Fig. 1. Evolucion del limite elastico (arriba) y de la
resistencia a traccién (abajo) con el trefilado.

3. ANALISIS MATERIALOGRAFICO
3.1. Preparacion de muestras

Para la observacion materialogréfica de los distintos
aceros estudiados se procedid a extraer unas muestras
representativas de todos los alambres mediante cortes
transversales al eje longitudinal de los mismos: en
forma de pequefias muestras cilindricas de 1 cm. de
altura y con un didmetro que se corresponde con el de
cada alambre en particular. A continuacién cada una de
las muestras extraidas fue cortada longitudinalmente
segun un plano axial, de forma que las micro-fotografias
del presente articulo estaran siempre orientadas con su
lado vertical en la direccién axial o de trefilado.

Las probetas metélicas se han embutido en una resina
tipo fenodlica endurecida térmicamente, a continuacién
se ha realizado la preparacién mecanica consistente en
esmerilado y pulido, que se ha llevado a cabo en una
pulidora automatica utilizando diversos pafios y
empleando diamante (embutido en el pafio para
desbaste, o bien en forma pulverizada para el pulido
fino) como agente abrasivo. Finalmente, y con el
objetivo de poder visualizar y distinguir la micro-
estructura del material en el microscopio electrénico de
barrido, se han atacado quimicamente las superficies de
las secciones longitudinales de las muestras mediante
una disolucion al 4% de nital en etanol comercial puro
durante unos 5 segundos.

3.2. Observacion materialografica

Gracias al ataque quimico realizado sobre la superficie
de las muestras se produce una distinta reaccion de las
laminas de cementita (que no son atacadas por el nital) y
de ferrita (que son atacadas por el nital) que conforman
la perlita, siendo asi posible su observacion y estudio
mediante técnicas de microscopia electronica de
barrido, que es la técnica mas adecuada para poder
distinguir con claridad suficiente la microestructura de
la perlita: l&minas de cementita (apariencia clara) y
laminas de ferrita (apariencia oscura). Las inclusiones
fueron examinadas mediante una unidad de analisis de
la energia de dispersion de rayos X (EDX) acoplado a
dicho microscopio electronico de barrido.

De forma general, dejando los detalles para el punto
dedicado a la discusién de resultados, se han encontrado
particulas de segunda fase (inclusiones) de forma
similar para los cinco tipos de acero estudiados,
teniendo en cuenta la composicion de los mismos (véase
tabla n° 1). De esta forma se han encontrado inclusiones
a base de sulfuro de manganeso SMn (de apariencia
mate, con formas irregulares), 6xidos de silicio SiO; y
alumina Al,Os (de apariencia brillante y con formas mas
regulares) tal y como se representa en la figura n® 2.

Aparte de las inclusiones comentadas anterriormente, se
han encontrado también otro tipo de inclusiones (si
bien, en menor cuantia) empleadas principalmente para
la creacion de nuevas fases durante la solidificacién del
acero a modo de agentes nucleantes o catalizadores para
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la transformacion de fases. Las inclusiones en cuestion
son las siguientes: dxidos de titanio (posiblemente en la
forma de Ti,03), silicatos de manganeso (posiblemente
del tipo 2Mn0O.SiO;, MnSiOg), silicatos de alimina
(SiO2/AlO3), TiIN y VN. En este punto puede sorprender
la presencia del titanio Ti o del nitrégeno N formando
parte de compuestos quimicos dentro del acero perlitico,
puesto que en un principio no figuran como
componentes dentro de la composicién quimica del
acero estudiado, y lo mismo puede pensarse de la
presencia del calcio Ca (véase la figura n° 3).

T
0
Lull Scale 1092 cts Cursor: 0.004 keV (4207 cts) ke'|

Fig. 3. Espectro de una inclusién con varios elementos.

La presencia de cierta cantidad, aunque muy pequefia,
de estos elementos (Ti, N y Ca) asi como de otros
elementos que no han salido en el andlisis materialo-
gréafico no es extrafa. El titanio Ti suele afiadirse a los
aceros para su desoxidacion (formando posiblemente
oxidos del tipo Ti,O) en forma de inclusiones finas
inoculantes para favorecer asi la formacion de ferrita
intragranular durante la transformacion austenita-perlita.
En cuanto al nitrégeno N, éste es afiadido al acero para
promover la formacion de nuevas fases a partir de la
austenita, posiblemente mediante la formacion de
particulas muy pequefias de TiN. En cuanto al calcio
Ca, éste suele afiadirse al acero en cierta cantidad (en
forma de polvo de SiCa) para disminuir el nivel de
azufre S y por lo tanto, para disminuir la fraccion
volumétrica de las inclusiones de sulfuro, asi como las
inclusiones de alimina, puesto que el calcio tiene un
efecto purgante sobre las galaxias de alimina presentes
en el acero liquido [10]. Por ello no es de extrafiar la
presencia de cierta cantidad de Ca en el acero formando
parte de inclusiones modificadas muy duras.

3.3. Evolucién de las inclusiones con el trefilado

Para las cinco familias de acero estudiadas en el
presente articulo (A, B, C, D y E), se ha encontrado una
tendencia general comln en cuanto a la evolucién
microestructural de las inclusiones con el grado de
trefilado se refiere. Las inclusiones encontradas en los
aceros se pueden dividir en dos grupos: (i) sulfuros que
admiten cierta deformacion plastica (SMn) y por lo
tanto se deforman en la direccion del trefilado (eje del
alambre), y (ii) inclusiones a base de silicatos y 6xidos
(de Al, Si, Fe,...), comparativamente mas fragiles que
las anteriores, las cuales se rompen a medida que
aumenta el grado de deformacion pléastica del acero
durante el trefilado al pasar el alambre por las distintas
hileras de trefilar. En la figura n® 4 se pueden observar
una serie de inclusiones encontradas en distintas
secciones longitudinales de los alambrones iniciales
(alambres que no han pasado todavia por ninguna hilera
de trefilar, libres de deformacion pléstica y obtenidos
mediante laminacién en caliente). En dicha figura se
observa que las inclusiones se encuentran perfectamente
adheridas a la matriz metalica (perlitica) que las rodea,
si bien una de ellas se encuentra parcialmente
fracturada, fractura la cual se debi6é producir durante la
laminacion en caliente.

Fig. 4. Inclusiones en la seccion longitudinal de un
alambron: dxidos (izqda.) y sulfuros (dcha.).

A medida que el alambrén es introducido en la cadena
del trefilado, dicho material pasa a través de distintas
hileras de trefilar de una forma continua, por lo que
adquiere paulatinamente una deformacién pléstica €
que ademas de producir variaciones en cuanto a la
apariencia externa del alambre (aumento de su longitud
y disminucién del diametro), produce modificaciones
microestructurales en el material: aumento de la
densidad de dislocaciones, disminucién del espaciado
interlaminar y orientacion progresiva de las colonias y
laminas de perlita en la direccion longitudinal del
alambre (direccion del trefilado).

Con relacién a este ultimo punto cabe sefialar lo que le
ocurre a las inclusiones o particulas de segunda fase
existentes en el acero durante el proceso del trefilado.
En la figura n°® 5 se representa la micro-estructura
perlitica de un acero medianamente trefilado, i.e., que
ha pasado por dos y por cuatro hileras de trefilar (figura
n® 5 izqda. y dcha.). En dicha representacion se puede
observar que las inclusiones se han fracturado al pasar a
través de las hileras de trefilar (por causa de la gran
compresion periférica) creando una pequefia fisura a su
alrededor, puesto que la matriz metélica que rodea a las
inclusiones soporta una deformacién plastica mayor.
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Fig. 5. Inclusiones en aceros medianamente trefilados
(C2 con dos y A4 con cuatro pasos de trefilado)

En este punto cabe sefialar que el acero tipo E es el que
presenta un mayor nimero de inclusiones y de mayor
tamafio. Esto provoca que la densidad de defectos
microestructurales provocados por las mismas sea de
mayor cuantia. A modo de ejemplo considérese la figura
n° 6 en la cual se puede apreciar el tamafio y proximidad
de los defectos creados por las inclusiones.

E5 (1000x) E5 (500x)

Fig. 6. Microfisuracion en torno a las inclusiones en un
acero medianamente trefilado (cinco pasos de hilera).

En cuanto al acero de pretensado, que ha pasado a
través de todo el proceso de trefilado, se ha observado
que las fisuras generadas en torno a las inclusiones son
mucho més esbeltas (en la direccion longitudinal del
alambre) que para el resto de los aceros con menor
grado de trefilado. En la figura n°® 7 se presenta la
microestructura de aceros de pretensado de los tipos A,
D y E, y en las cuales se puede observar que las
inclusiones se encuentran muy fracturadas y esparcidas
a lo largo de la fisura que se ha creado en su entorno
como consecuencia del alto grado de deformacién
plastica que se ha impuesto al acero durante el proceso.

kR

Fig. 7. Micro-fisuras longitudinales creadas por las
inclusiones en aceros de pretensado (2500x).

En la figura n° 8 se representan dos microfisuras
paralelas creadas en torno a las inclusiones en un acero
de pretensado comercial (una vez superado el proceso
del trefilado). En la citada figura se observa con claridad
las inclusiones muy fracturadas y esparcidas a lo largo
de las fisuras que se han generado en torno a las
inclusiones que posee el acero.

Fig. 8. Fisuras paralelas en un acero de pretensado
comercial creadas durante el proceso de trefilado.

4. DISCUSION

A la vista de los resultados obtenidos durante el estudio
materialografico de la microestructura longitudinal de
los alambres de acero perlitico, cabe preguntarse si las
microfisuras creadas en torno a las inclusiones tienen
algun efecto sobre el comportamiento en fractura de los
mismos. Para ello téngase en cuenta que la superficie de
fractura que presentan estos aceros al ser sometidos a un
ensayo de traccion simple. Para el caso de los aceros
debilmente trefilados (correspondientes a las primeras
hileras del proceso) la superficie de fractura se
encuentra contenida en un plano totalmente transversal
al eje longitudinal del alambre y muestra una superficie
de aspecto liso (figura n°® 9 izqda.), i.e., comporta-
miento isotropo en fractura. Para el caso de los alambres
correspondientes a los ultimos pasos del trefilado
(fuertemente trefilados), éstos muestran una superficie
de fractura irregular y contenida en planos distintos al
transversal (figura n® 9 dcha.), i.e.,, comportamiento
anisétropo en fractura en forma de multiples valles y
crestas en la superficie de fractura [11].

B7

Fig. 9. Superficies de fractura de un alambron (izqda.) y
de un alambre de pretensado (dcha.).
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Para comprender la razon de esta disparidad en cuanto a
la apariencia de la superficie de fractura hay que tener
en cuenta tanto la organizacion de la microestructura
perlitica del alambre (muy apelmazada y orientada en la
direccion longitudinal del alambre en el acero de
pretensado), como la presencia de mdaltiples micro-
fisuras (creadas a partir de las inclusiones) orientadas
también en la direccion del trefilado. Con relacidn a este
Gltimo punto téngase en cuenta la micrografia
representada en la figura n® 10, en la cual se muestra la
microestructura longitudinal de un acero fuertemente
trefilado (acero de pretensado comercial), y en la cual se
han sefialado multiples microfisuras orientadas en la
direccion longitudinal del alambre.

direccion longitudinal de un alambre de pretensado.

En un alambrén (acero O, libre de deformacion plastica
alguna provocada por el trefilado) las colonias de perlita
estan dispuestas al azar y las inclusiones se encuentran
muy unidas a la matriz metdlica que las rodea. A
medida que aumenta el grado de trefilado las colonias
de perlita se apelmazan y se orientan en la direccion
longitudinal del alambre de una forma gradual. En
cuanto a las inclusiones, éstas se despegan de la matriz
metélica formé&ndose en su entorno un vacio en forma
de microfisura, la cual tiene una forma alargada en la
direccion longitudinal del alambre (direccién del
trefilado), pero con una esbeltez pequefia. Cuanto mayor
es el grado de deformacion plastica que acumula el
alambre durante el proceso de trefilado mayor es la
esheltez de tales microfisuras. Se tiene pues, que a
mayor grado de trefilado mayor nimero de microfisuras
muy esbeltas en la direccién lomgitudinal del alambre.

Por otra parte durante los ensayos de traccién simple
realizados sobre los distintos alambres se pueden
diferenciar dos partes. Una primera parte de los ensayos
durante la cual el estado de tensiones al que se
encuentran sometidos los alambres es uniaxial vy
uniforme, lo cual acontece hasta que se alcanza el punto
de carga méxima aplicada. Durante este periodo la
tension aplicada no produce efecto perjudicial alguno
sobre las microfisuras, pues estdn orientadas en su
misma direccién y la tensién remota aplicada tiende a
cerrar (unir) las dos superficies de cada microfisura.
Una vez superado el punto de carga méxima se produce

la inestabilidad de los alambres al comenzar la
estriccion, lo cual provoca que la distribucion de
tensiones deje de ser uniaxial y uniforme.

Cuando se forma el cuello de estriccion aparece un
estado de tensiones triaxial en dicha zona. Dicho estado
tensional triaxial en el fondo del cuello de estriccion
viene dado, en coordenadas cilindricas, por la tensién
axial o, en la direccién longitudinal del alambre, y por
las tensiones radial y circunferencial o, y oy
respectivamente (con o, = o, considerando que las
deformaciones eléasticas en el cuello son despreciables
respecto a las deformaciones plésticas y con la hip6tesis
de volumen constante, de la cual g; = - 2¢, = cte.). Una
solucion aproximada de este estado tensional ha sido
propuesta por Davindenkov y Spiridonova [12] para el
célculo de oy, 64y 0, (con 6, = Gy):

2 2 2 2
& — u : E =1+ u (1)
Oy 2aR oy 2aR

donde oy es el limite elastico del material, R el radio de
curvatura del cuello de estriccion en la zona de minima
seccion, a la distancia radial desde el fondo del cuello al
punto considerado y r la distancia existente desde el eje
longitudinal del alambre hasta el punto considerado.

Teniendo en cuenta el estado tensional triaxial que
existe en la presencia del cuello de estriccion previo a la
fractura final de los alambres, y la existencia de
multiples microfisuras alineadas en la direccion de su
eje longitudinal, se puede concluir que ambos factores
son decisivos para la formacion de una superficie de
fractura anisétropa en el caso de los aceros fuertemente
trefilados (figura n° 11) en los que coexisten:

v" Valores elevados de oy y de og.

v’ Estado tensional triaxial elevado (con o, > o).

v' Mdltiples microfisuras muy esbeltas, creadas a
partir de las inclusiones existentes, con un radio de
curvatura en la punta de fisura muy pequefio, y
orientadas en la direccién longitudinal de los
alambres: se produce una concentracion de
tensiones considerable en la direccion radial del
alambre (provocada por la propia tension radial o),
lo cual induce la deflexion del camino de fractura
en forma de pequefios valles y crestas.

Para los aceros débilmente trefilados se observa una
superficie de fractura isotropa (figura n°® 12), contenida
en la seccion transversal del alambre, de aspecto
regular, exenta de irregularidades. Previamente a la
fractura final de estos alambres de acero se tiene:

v" Valores moderados de Gy y de Gr.

v/ Estado tensional triaxial moderado (con o, > o).

v' Microfisuras poco esbeltas (romas, con gran radio
de curvatura en los dos vértices de fisuras) y
orientadas ligeramente en la direccién longitudinal
de los alambres, lo cual implica una concentracion
de tensiones menor (segln la direccion radial y
provocado por la propia tension radial) que para el
caso de los aceros fuertemente trefilados.
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Fig. 11. Comportamiento anisotropo en fractura de un
alambre de pretensado.

Fig. 12. Comportamiento is6tropo en fractura de un
alambron.

5. CONCLUSIONES

El comportamiento anisotropo en fractura que se
observa durante los ensayos de traccion simple sobre
aceros fuertemente trefilados puede explicarse en
funcién del estado de tensiones triaxial provocado por la
formacion del cuello de estriccion, unido a la existencia
en dichos materiales de mdultiples microfisuras muy
esbeltas (llegando a medir ocasionalmente cerca de 100
micras) y orientadas en la direccion del trefilado. Dichas
microfisuras provocan una concentracion de tensiones
en la direccion radial del alambre (en la presencia de o)
lo cual induce la desviacion del camino de fractura en
forma de pequefas bifurcaciones que daran lugar a la
formacion de pequefios valles y crestas tipicas de la
superficie de fractura anisétropa.

Las microfisuras se forman como consecuencia directa
del proceso de trefilado y de la presencia en la
microestructura del acero de particulas de segunda fase
(inclusiones), al no poder soportar dichas inclusiones la
gran deformacion pléstica a la que es sometida toda la
masa metélica durante el proceso del trefilado.
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RESUMEN

Este articulo analiza cémo el proceso de trefilado influye en el comportamiento en fatiga del acero eutectoide, con
especial énfasis en el papel de los cambios microestructurales inducidos durante tal proceso de fabricacion. Las fisuras
de fatiga son transcoloniales y muestran preferencia por fracturar las 1dminas de perlita, y presentan a lo largo de su
camino valores de apertura de fisura no uniformes, micro-discontinuidades, ramificaciones, bifurcaciones y frecuentes
deflexiones locales que originan rugosidad a nivel microestructural. Con el proceso de trefilado aumenta la superficie
neta fracturada por fatiga, al tener la fisura deflexiones de mayor &ngulo.

ABSTRACT

This paper analyzes how the cold drawing process influences the fatigue behaviour of eutectoid steel, with special
emphasis on the role of microstructural changes induced during such a manufacturing process. Fatigue cracks are
transcollonial and exhibit a preference for fracturing pearlitic lamellae, with non-uniform crack opening displacement
values, micro-discontinuities, branchings, bifurcations and frequent local deflections that create microstructural
roughness. The net fatigue fracture surface increases with cold drawing due to the higher angle of crack deflections.

PALABRAS CLAVE: Microdafio por fatiga, Ley de Paris, Acero eutectoide trefilado.

1. INTRODUCCION

La propagacion de fisuras por fatiga en aceros ha sido
estudiada por numerosos autores, por ser el mecanismo
fundamental de crecimiento de fisuras de tipo mecanico.
La nucleacion y propagacién de las mismas a lo largo de
las bandas de deslizamiento es dificil en los granos
donde éstas son onduladas o cruzadas, y facil donde son
rectas [1]. El parametro clave en la propagacion de
fisuras por fatiga en acero con microestructura perlitica
es el espaciado interlaminar, debido a la dificultad que
encuentran las dislocaciones para atravesar las inter-
caras ferrita-cementita [2].

El umbral de propagacion de fatiga en el acero tiene una
fuerte dependencia de la microestructura [3,4], en
concreto del tamafio de la colonia de perlita en el acero
[5]. Ademaés disminuye cuando se incrementa la
relacion de tensiones (factor R) a temperatura constante,
siendo esta disminucién mayor para temperaturas bajas
[6]. En el acero perlitico trefilado la concordancia entre
la relacion de tensiones y el umbral es inversa y lineal,
disminuyendo el umbral cuando el limite el&stico

aumenta [7]. La pendiente de la ley de Paris en el acero
eutectoide aumenta con el incremento de la relacién de
carga o la disminucién de la temperatura [6]. Aunque
algunos autores mantienen que el crecimiento de fisuras
por fatiga en la regi6n de Paris no esta influido por la
microestructura [8], se ha observado que a medida que
progresa el trefilado en el acero eutectoide la curva de
Paris se desplaza hacia abajo, por lo que la resistencia a
la fisuracién por fatiga aumenta con el trefilado [9].

La presencia de perlita en ferrita, y més en forma de
laminas orientadas, provoca un camino de fisura mas
tortuoso, con un mayor nimero de ramificaciones y
deflexiones, que ademés son de mayor &ngulo [10,11].
La perlita frena la propagacion de fisuras, atribuyéndose
este efecto a la presencia de una fase dura (cementita).

En este articulo se ha estudiado el crecimiento de fisuras
largas por fatiga, en alambres de acero perlitico
sometido a cargas de traccién axial, y determinando
como influyen los cambios microestructurales produ-
cidos durante el proceso de trefilado, haciendo especial
hincapié en el aspecto microscépico.
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2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

El material ensayado ha sido acero perlitico
progresivamente trefilado en siete pasos, cuya
composicion quimica se muestra en la tabla 1. Se ha
estudiado el alambrén procedente de una laminacion en
caliente, seis pasos intermedios de trefilado y el
producto final, sometido a un tratamiento de termo-
relajacion que ademaés elimina tensiones residuales.

Tabla 1. Composicién quimica del acero.

%C  %Mn %Si %P % Cr %V

0.789 0.681 0.210 0.010 0.218 0.061

El proceso de trefilado provoca una mejora de las
propiedades mecénicas convencionales del acero. El
limite eldstico y la tension de rotura aumentan
considerablemente con el nimero de pasos de trefilado,
mientras que el moédulo de Young se mantiene
practicamente constante.

Las probetas de ensayo fueron varillas de seccidn
circular de 300 mm de longitud y didmetro desde 11.0
mm (alambroén) hasta 5.1 mm (acero de pretensado). Se
les realiz6 previamente al ensayo una fisura transversal
en la zona media de su longitud, de forma mecanica o
mediante tecnologia l&ser, para determinar en ese punto
la iniciacion de la fisura.

El procedimiento de ensayo consistio en realizar
traccion en la direccion axial en escalones decrecientes
con Ao constante. La frecuencia utilizada fue de 10Hz,
con una forma de onda sinusoidal, R=0, de tension
minima igual a 0 y tensiébn mé&xima inicial en torno a la
mitad del limite elastico, para ir disminuyendo en los
pasos siguientes entre un 20+-30% de la carga maxima
anterior (figura 1). Cada paso de carga se ha mantenido
el tiempo suficiente para apreciar avance de fisura y
eliminar el efecto plastico en la punta de la fisura
provocado por el paso anterior.

Figura 1. Carga aplicada (diagrama fuerza-tiempo).

Los ensayos han permitido caracterizar la evolucion del
frente de fatiga en los distintos aceros y estimar la ley
de crecimiento de Paris del alambrén y del acero de
pretensado. El estudio microscépico se realizé a partir
de cortes en secciones longitudinales de las probetas
fisuradas. Las muestras se embutieron en resinas, se
desbastaron, pulieron y atacaron con Nital 4% durante
unos segundos, siendo posteriormente observadas
mediante microscopia electrénica de barrido a grandes
aumentos 3000x y 6000x.

3. RESULTADOS
3.1. El frente de fisura

Una vez realizados los ensayos de fatiga y después de
fracturar los alambres, se observo el frente de fisura en
los cambios entre escalones de carga. Al aplicar una
solicitacion ciclica axial sobre una geometria cilindrica
el frente de fisura se desarrolla en la seccion transversal
con formas elipticas (figura 2), variando en su avance el
factor de aspecto (relacién entre los semiejes de la
elipse) para cada profundidad de la fisura.

Figura 2. Frente de fisura, alambron y pretensado.

El acero sometido al proceso de trefilado muestra un
retardo en el crecimiento de las fisuras subcriticas en la
zona central del alambre (figura 3), debido a la
presencia de tensiones residuales compresivas en el
centro y de traccién en el borde del alambre. Se ha
encontrado que el proceso de trefilado genera un perfil
axisimétrico de tensiones residuales, por la deformacion
plastica heterogénea ocurrida en su paso a través de la
hilera de trefilado. Es sabido que toda desviacion del
comportamiento de crecimiento de fisuras largas puede
ser relacionada con la presencia de tensiones internas
[12]. Algunos estudios realizados indican que las
tensiones residuales de traccion producen sélo un ligero
incremento en la velocidad de propagacion, mientras
que las de compresién crean un gran descenso [13].

Figura 3. Frente de fisura, uno y seis pasos de trefilado.

Las tensiones residuales provocan un crecimiento del
frente de fisura en forma de gaviota hacia la mitad de la
seccion de los alambres, para los pasos intermedios de
trefilado [14]. En cambio en el alambrén (procedente de
una laminacion en caliente) y en el acero de pretensado
(sometido a un proceso que elimina las tensiones
residuales) este retardo no aparece (figura 2).
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3.2. Curvas de crecimiento (leyes de Paris)

En el alambron y en el acero de pretensado el frente de
fisura se modeliz6 como parte de una elipse con su
centro situado en el borde de la varilla, a partir de un
conjunto de puntos tomados en dicho frente y utilizando
un método de minimos cuadrados. Cada frente de fisura
queda asi caracterizado por la profundidad de fisura
relativa (profundidad de fisura entre el diametro) y el
factor de aspecto. Se ha evaluado en la probeta la
profundidad de fisura, a, para cualquier instante del
ensayo, a partir del método de la flexibilidad.

El crecimiento de fisuras de fatiga para estos dos aceros
se estudid en la zona intermedia en la cual se cumple la
ley de Paris [15],

da
— =CAK" 1
N (1)

donde da/dN es la velocidad ciclica de crecimiento de
fisuras por fatiga y 4K es el rango del factor de
intensidad de tensiones, obtenido mediante la siguiente
ecuacion,

AK =Y Ac+/ra )

En el célculo se ha empleado una expresion
biparamétrica del factor de forma, Y, funcién de la
profundidad de fisura relativa y la relacién de aspecto,
definida por Astiz [16] para el punto central del frente,
mediante elementos finitos y el método de la rigidez
diferencial con extension virtual de fisura.

En la curva de crecimiento de fisura (da/dN-AK) se
produce una suerte de retardo en el avance, motivado
por la sobretension al cambiar en el ensayo de un
incremento de carga mayor a otro menor [17], de
acuerdo con un mecanismo analogo al de retardo por
sobrecarga debido a la zona pléstica proxima al extremo
de la fisura. Este efecto no se ha tenido en cuenta en la
figura 4, donde se muestra el régimen estacionario de la
fisuracion por fatiga en el alambrén y en el acero de
pretensado.
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Figura 4. Curvas de crecimiento de fisura.

El resultado muestra que desde un punto de vista
ingenieril el proceso de manufactura mediante trefilado
mejora el comportamiento en fatiga del acero, ya que
disminuye la velocidad de crecimiento de las fisuras. La
curva de Paris en forma bilogaritmica para el acero de
pretensado es una recta paralela a la del alambrén,
desplazada hacia abajo.

A partir de las curvas se obtienen los parametros de
Paris (tabla 2). El coeficiente m (la pendiente)
permanece constante e independiente por tanto del
proceso de trefilado, mientras que la constante C
disminuye su valor, reduciéndose casi a la mitad para
una deformacioén pléstica acumulada con el trefilado de
1.57. Estos resultados son coherentes con los obtenidos
en investigaciones previas [9].

Tabla 2. Coeficientes de Paris (S.1.)

Acero C m

Alambron 511107  3.02
Acero de pretensado ~ 2.66:10™2  3.03

En la tabla 2 las unidades de los coeficientes C y m son
las correspondientes para que al introducir AK en
MPam®? se obtenga da/dN en m/ciclo.

3.3. Microestructura

La superficie de fatiga muestra en su fractografia
mecanismos de fractura ductil donde es posible observar
en algunas zonas estrias de fatiga (figura 5), las cuales
representan (bajo ciertas circunstancias) la extension de
fisura por fatiga durante un ciclo de carga Unico [18].

U 15KV x6000
., .

Figura 5. Estrias de fatiga.

Las fotografias de las secciones de las fisuras se han
tomado de forma que el crecimiento se muestra de
izquierda a derecha, tal y como se puede observar en la
figura 6, donde el origen es una entalla mecanizada.

| I—

Figura 6. Seccidn longitudinal de la fisura.
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Las figuras 7 a 11 muestran algunos puntos de una
seccion de la fisura de fatiga en el acero perlitico
trefilado. En ellas se observa que ésta es transcolonial,
con una fuerte predileccién por romper las ldminas de
perlita, parametro que se considera clave en la propa-
gacion de fisuras por fatiga.

En su recorrido la fisura muestra continuas variaciones
en la apertura de fisura (COD), micro-discontinuidades,
frecuentes deflexiones o cambios de direccion, ramifica-
ciones y bifurcaciones, donde s6lo una de las ramas
continta creciendo. Todos estos fendmenos, que varian
de un punto a otro en un mismo frente de la fisura al
tiempo que lo hace la microestructura, provocan micro-
rugosidad superficial.

Figura 9. Seccion fisura, dos pasos de trefilado.

|
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Figura 11. Seccion fisura, acero de pretensado.

Las ramificaciones que aparecen en las secciones
longitudinales de la fisura sobre la superficie fatigada,
se presentan en forma de microgrietas de longitud de
décimas de micra, en la direccion perpendicular al
avance de la fisura (figura 12). Para valores elevados de
AK la multifisuracion se hace mas abundante, debido a
que a mayor fuerza motriz es més facil encontrar zonas
de debilidad en el material.

=

15 kV x3000

Figura 12. Microfisuracién en la superficie de fatiga.

Para el mismo rango de oscilacion del factor de
intensidad de tensiones (aproximadamente) se ha
trazado el perfil del camino de las fisuras de fatiga en
una seccion longitudinal de un ensayo del acero con
diferentes pasos de trefilado, desde el alambrén hasta el
acero de pretensado (figura 13).



Anales de la Mecanica de Fractura, Vol 1 (2007) 109

w alambroén

N e T e
T < | gradode
o~ | ftrefilado
W
W
e e enre_ | CETO dE
pretensado

Figura 13. Perfil de las fisuras de fatiga.

Se ha calculado la relacion de longitud del perfil (L)),
cociente entre la longitud desarrollada realmente por la
fisura (Lo) y la longitud bésica transversal (L). Esta
relacion aumenta su valor con el trefilado, variando
desde 1.11 para el alambrén hasta 1.23 para el acero de
pretensado. Esto significa que existe un aumento de la
superficie neta fracturada por fatiga con el proceso de
trefilado. En el acero de pretensado las deflexiones en el
camino de fatiga son de mayor angulo, ademés de ser
mas frecuentes que en el alambron.

4. DISCUSION

La apariencia fractogréfica de la propagacién por fatiga
en microestructuras perliticas muestra desgarros micro-
plasticos, consistentes con el dafio de fatiga y el avance
por acumulaciéon de deformacién plastica muy locali-
zada (figura 14). El proceso de fatiga podria responder
al sucesivo movimiento de dislocaciones que termina en
las intercaras ferrita-cementita y acabaria rompiendo las
laminas de perlita por agotamiento pléstico.

15KV x6000

—_— 2um USAL

Figura 14. Desgarros microplasticos.

Se ha visto que las fisuras de fatiga son transcoloniales
y translaminares, mostrando predileccion por fracturar
las ldminas de perlita. Estudios en materiales bicapas
revelan que cuando la fisura por fatiga se inicia
coincidiendo con la intercara, el crecimiento la desvia

de ésta para avanzar en uno de los dos materiales
constituyentes del conjunto [19].

La propagacion de la fatiga es tortuosa, con abundantes
cambios en la direccidon de avance de la fisura (figura
15) y presencia de ramificaciones, mayoritariamente
bifurcaciones (figura 16). Estos fenémenos confirman la
existencia de una evolucién en fuerte modo mixto de la
punta de fisura sujeta a carga de traccion ciclica.

g N

Figura 15. Deflexion de la fisura.

— =

Figura 16. Bifurcacion de la fisura.

El acero perlitico sufre una serie de transformaciones en
su microestructura con el proceso de trefilado. El
espaciado interlaminar disminuye, orientandose las
laminas de perlita en la direccion axial. Ademaés,
conforme aumenta la deformacion plastica acumulada
en el acero, también lo hace notablemente el nimero de
dislocaciones, mostrando también una estructura
dislocacional no aleatoria relacionada con la direccion
de las intercaras ferrita-cementita, que actian como
fuentes y sumideros de dislocaciones.

La reduccion de tamafio de las unidades microestructu-
rales con el proceso de trefilado provoca un mayor
nimero de deflexiones en el camino de la fisura,
mientras la orientacion microestructural hace que estas
deflexiones sean de mayor &ngulo. El dafio por fatiga
estd asociado a la existencia y desarrollo de una suerte
de deformacion micro-plastica en el entrono del
extremo de la fisura durante el proceso de propagacion
subcritica de la misma, de forma que la resistencia a
dicha deformacién micro-pléstica aumenta con el grado
de trefilado del acero correspondiente.

5. CONCLUSIONES

La fisuracion por fatiga de aceros eutectoides, bajo
carga de traccién en el régimen de Paris, desarrolla
frentes de fisura en modo | que es posible modelizar con
formas elipticas simétricas.

En los alambres de acero con un grado de trefilado
intermedio, el frente de fisura exhibe ademés un retraso
en el crecimiento de fisura en su &rea central, debido a
la presencia de tensiones residuales de compresion en
esta zona provocadas por el proceso de trefilado.
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El proceso de trefilado mejora el comportamiento en
fatiga del acero eutectoide, retardando la velocidad de
crecimiento de fisuras en el régimen de Paris, que se
refleja en la ley de Paris como un descenso en la curva,
manteniéndose paralela.

Desde el punto de vista microscopico, el crecimiento de
fisuras por fatiga en el acero perlitico es transcolonial,
mostrando ademas preferencia por romper las laminas
de perlita.

La apertura de fisura no es uniforme, apareciendo
micro-discontinuidades, ramificaciones, bifurcaciones y
deflexiones. Existe un fuerte modo mixto en el
crecimiento de fisuras por fatiga.

Al aumentar la deformacion pléstica con el trefilado se
produce un mayor namero de deflexiones en la fisura de
fatiga, y éstas ademéas son de mayor angulo, siendo por
tanto el camino de fisura més tortuoso.

La unidad microestuctural que gobierna el crecimiento
de fisuras por fatiga es el ordenamiento de la perlita
(siendo los parametros clave el espaciado interlaminar y
la orientacion de las ldminas de perlita), ya que las
intercaras ferrita-cementita bloquean el movimiento de
dislocaciones induciendo un retardo microscopico local.
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RESUMEN

Este articulo analiza, mediante técnicas materialogréaficas y detencion del ensayo de fractura, el camino de fisuracion en
aceros perliticos progresivamente trefilados. En aceros débilmente trefilados, la prefisura de fatiga exhibe, a medida que
aumenta la carga aplicada durante el ensayo, redondeo de la punta de fisura y aumento del desplazamiento de apertura
de fisura (crack opening displacement: COD) hasta que surge el disparo por clivaje que provoca la fractura final. Los
aceros fuertemente trefilados exhiben un comportamiento anisétropo en fractura y deflexion de fisura con disparo de
micro-fractura (pop-in) en forma de pared vertical con facetas alargadas de clivaje.

ABSTRACT

This paper analyzes, by means of materialographic techniques and fracture test arrest, the cracking path in progressively
drawn pearlitic steels. In slightly drawn steels, the fatigue precrack exhibits, as the applied load increases during the
test, crack tip blunting and increase of crack opening displacement (COD) up to the appearance of the cleavage burst
provoking final fracture. Heavily drawn steels exhibit anisotropic fracture behaviour and crack deflection with micro-

fracture burst (pop-in) in the form of vertical wall with enlarged cleavage facets.

PALABRAS CLAVE: Fractura anisétropa, Camino de fractura, Acero eutectoide trefilado.

1. INTRODUCCION

El conocimiento del material a nivel microestructural es
de gran importancia por su relacién con las propiedades
macroscopicas. En fractura es relevante determinar el
valor del pardmetro critico que producird la fractura, asi
como la comprensién de los fendmenos microscopicos
que suceden en las fisuras.

Existen cambios en el valor de la tenacidad de fractura 'y
en los mecanismos que se producen durante la fractura
con el proceso de trabajo en frio, la temperatura y la
velocidad de aplicacion de la carga [1-3].

El proceso de trefilado afecta al fendmeno de fractura
en acero perlitico, de forma que los aceros fuertemente
trefilados (con méas deformacion pléstica) exhiben
anisotropia resistente a consecuencia de la orientacion
microestructural [4]. Ello conduce al célculo de dos
tenacidades de fractura direccionales, en la direccion
axial y en la perpendicular, siendo mucho menor la
primera para los aceros fuertemente trefilados [5-7].

El comportamiento en fractura del acero perlitico
depende fundamentalmente del tamafio del grano
austenitico previo [8-10], mientras que el trefilado
provoca que el parametro que controla el proceso de
fractura sea el tamafio de la colonia de perlita [11].

La superficie de fractura en alambres de acero perlitico
muestra un cambio en la direccién de propagacion de la
fisura y en los mecanismos de la fractura conforme se
trefila [6]. En alambres con entallas axisimétricas el
grado de anisotropia de la fractura va a depender
ademés de la geometria de la entalla, siendo los
pardmetros de méaxima profundidad y minimo radio los
correspondientes a la méxima concentracién de
tensiones y triaxialidad [12].

El objetivo de este articulo es el estudio del camino de
fisuracién en alambres de acero perlitico trefilados,
prefisurados por fatiga y sometidos a carga de traccion
axial. Se han analizado las cargas caracteristicas de la
curva carga-desplazamiento (F-u), asociandolas con los
fendmenos que le suceden a la fisura.
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2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

El material estudiado ha sido acero eutectoide, con la
composicién indicada en la tabla 1. Se han analizado
especialmente dos muestras, una débilmente trefilada
(€” = 0.45) y el producto final (¢” = 1.09), acero fuerte-
mente trefilado resultado de siete pasos y un tratamiento
de termo-relajacion para eliminar tensiones residuales.

Tabla 1. Composicién quimica del acero.

%C  %Mn %Si % P %Cr %V

0.789 0.698 0.226 0.011 0.271 0.078

El trefilado provoca en el acero eutectoide una mejora
de sus propiedades mecénicas convencionales. El
médulo de Young (E) se mantiene practicamente
constante durante el proceso de trefilado, aumentando
tanto el limite eléstico (oy) como la tension dltima de
rotura o resistencia a traccion (or), y disminuyendo la
deformacion de rotura (eg) a medida que se suceden los
pasos de trefilado.

Las probetas de ensayo han sido alambres con una
longitud de 300 mm y didmetro de 9.7 mm para el acero
débilmente trefilado y 7.0 mm para el acero de
pretensado. Previo al ensayo de fractura se realiz6 una
prefisura por fatiga a las probetas.

La fatiga se realiz6 con cargas de traccién en la
direccion axial, en escalones decrecientes con Ao
constante, a partir de una fisura inicial (mecénizada o
mediante tecnologia laser) para condicionar en ese
punto la iniciacién de la fisura. La frecuencia utilizada
fue de 10Hz, con una forma de onda sinusoidal de R=0
(tensién minima igual a 0) y tensién méxima inicial en
torno a la mitad del limite eléstico, para ir disminuyendo
en los pasos siguientes un 20-30% de la carga méxima
anterior. Cada paso de carga se mantuvo el tiempo
suficiente para apreciar avance de fisura y eliminar el
efecto plastico en la punta provocado por el paso
anterior de carga.

Los ensayos de fractura se realizaron en control de
desplazamiento, moviendo las mordazas de la méaquina
de ensayo a una velocidad de 2mm/min. Se ha colocado
un extensémetro, de base de medida 25mm, de forma
simétrica frente a la fisura y se ha registrado la carga
aplicada frente el desplazamiento, curva F-u.

Se han realizado una serie de ensayos sin llegar a la
fractura final por separacién de superficies, descargan-
dose la probeta antes de su separacion total. Las varillas,
después de parar el ensayo y descargarlas, se han
cortado a través de una seccion longitudinal de forma
que se observe el perfil de la fisura de fractura. Las
probetas obtenidas han sido embutidas, desbastadas,
pulidas y atacadas con Nital 4%, preparacion necesaria
para su observacion al microscopio electrénico de
barrido. Este proceso ha sido repetido varias veces para
analizar la fisura en distintas secciones del frente.

3. RESULTADOS
3.1. Superficie de fractura

Después de realizar los ensayos de fractura se
caracterizaron de forma macro y microscopica las
superficies obtenidas. Los perfiles de fractura en
secciones longitudinales han permitido obtener los
&ngulos de fractura (figura 1).

40
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351 -
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25}
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D
15+
10 aceros débilmente
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Figura 1. Angulo inicial de fractura en funcién del grado
de trefilado (representado por la deformacion pléstica
acumulada en el acero en cada escal6n de trefilado).

Se han dividido los aceros de esta familia en funcién de
la anisotropia obtenida en su superficie de fractura. Los
debilmente trefilados, de é&ngulo pequefio, y los
fuertemente trefilados, el resto. En las figuras 2 y 3 se
observan las superficies de fractura y las secciones
longitudinales del acero débilmente trefilado (¢” = 0.45)
y del fuertemente trefilado (¢” = 1.09). Al aumentar la
deformacion pléstica la fractura se hace més anisotropa,
con abundancia de multifisuraciones secundarias verti-
cales que forman una serie de escalones.

Figura 2. Superficie de fractura.

Figura 3. Seccidn longitudinal de la fractura.
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3.2. Registros carga-desplazamiento (F-u)

Los registros carga-desplazamiento (F-u) son diferentes
para los aceros débilmente y fuertemente trefilados
(figuras 4 y 5). Ambos tienen una zona lineal inicial que
se torna curva, siendo esta curvatura generalmente
mayor conforme progresa el trefilado.

Las curvas se caracterizaron a través de dos parametros:
la carga donde acaba el comportamiento lineal (F¢) y la
carga de rotura final (Fmax). LOs aceros fuertemente
trefilados también tienen la carga caracteristica asociada
al fenémeno de disparo de micro-fractura o pop-in
(Fy), un desplazamiento de la base del extensémetro a
carga constante [13].

u
Figura 4. Curva F-u, aceros débilmente trefilados.

max

u
Figura 5. Curva F-u, aceros fuertemente trefilados.

3.3. Andlisis microscopico de la fractura

Para los aceros debilmente trefilados se ha detenido el
ensayo de fractura después de superar la carga donde la
curva pierde la linealidad Fe, y antes de llegar al punto
de carga méaxima Fn,. Comparando la fisura obtenida
con la resultante de un ensayo de fatiga, se observa la
existencia de redondeo en la punta con un aumento del
CTOD (apertura de la punta de fisura) desde valores
inferiores a la micra (en la fatiga) hasta 3+4 um (figura
6), existiendo un suavizado de la punta de fisura por
plasticidad. No se ha conseguido en las distintas
secciones del frente observar la iniciacién de la fisura de
fractura, probablemente porque a ésta le sigue de forma
inmediata la rotura catastrofica.

10 um USAL

TRy

Figura 6. Punta de fisura en el acero débilmente
trefilado, entre las cargas Fe Y Fmax-

Se realiz6 en el acero de pretensado un ensayo que se
detuvo entre las cargas F y Fv, es decir, después de la
zona lineal del registro y antes del fendmeno del pop-in.
En la figura 7 se muestra una seccion de la fisura. En
ella se observa como existe engrosamiento de la punta
de la fisura de fatiga, que tiene forma poligonal, con un
CTOD de aproximadamente 3+4 um y microdafio en
sus alrededores. El inicio de la fisura de fractura cambia
rdpidamente a la direccion vertical deteniéndose a
continuacion.

1]

Figura 7. Punta de fisura en el acero de pretensado,
entre las cargas Fe y Fy.

En los aceros fuertemente trefilados se ha detenido el
ensayo de fractura entre las cargas caracteristicas Fy y
Fmax, €S decir, después de la aparicion del fendmeno de
pop-in que produce un ruido de rasgadura caracteristico
durante el ensayo y antes de la separacion de la probeta
en dos partes. La figura 8 corresponde a la punta de la
fisura que presenta forma poligonal, con un
desplazamiento de apertura de extremo de fisura (crack
tip opening displacement or CTOD) de aproximada-
mente 7+8 um y microdafio a su alrededor. De ella parte
el pelo de inicio de la fisura por fractura. A cierta
distancia, de forma simétrica con la fisura, se observa
una fractura vertical (figura 9). Existe pues una
discontinuidad entre la fisura de inicio del proceso de
fractura y la primera fisuracion vertical, al menos en
algunas zonas del frente de fisura.
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Figura 8. Punta de fisura en el acero de pretensado,
entre las cargas Fv Yy Fmax-
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Figura 9. Fisura en el acero de pretensado,
entre las cargas Fv Y Fmax-

Figura 10. Fisura vertical en el acero de pretensado,
entre las cargas Fv Y Fmax-

La fisuracion vertical se muestra con méas detalle en la
figura 10, observindose que su recorrido muestra
irregularidades, tales como micro-discontinuidades,
diferencias en el tamafio de la apertura de fisura y
algunos pequefios tramos en direcciones proximas a la
transversal.

Estas fisuras presentan abundante dafio en sus
alrededores en forma de frecuentes delaminaciones
verticales. En aquellos ensayos que se dejaron concluir
éstas aparecen en determinadas zonas, incluso en
mayores cantidades.

4. DISCUSION

En los aceros débilmente trefilados, donde apenas existe
anisotropia, la curva F-u (siempre ascendente) es lineal
curvéndose ligeramente en el dltimo tramo. En ella
existen dos cargas caracteristicas: (i) la fuerza F, donde
la curva pierde la linealidad y que esta asociada al inicio
de redondeo en la punta de fisura por plasticidad, y (ii)
la fuerza méaxima Fmay, correspondiente al punto final de
la curva y que se relaciona con el momento en que se
produce la fractura inestable por clivaje, contenida en la
seccion transversal de la probeta para estos aceros
(figura 11).

fisura de fatiga
b) F. - inicio plasticidad

J Fmax=> fisuracion inestable

Figura 11. Cargas caracteristicas en los aceros
débilmente trefilados.

Entre ambas cargas caracteristicas se estd desarrollando
plasticidad en la zona de proceso [9] alrededor de la
punta de fisura con la formacién de microhuecos (figura
12) por el mecanismo de Miller y Smith [14]. Esta zona,
del tamafio de unas micras, aumenta en extension con el
nimero de pasos de trefilado a que se someta el
alambre. En los aceros ferritico-perliticos las
inclusiones y las regiones altamente deformadas actian
como lugares para la formaciéon de estas microfisuras
ductiles [15].

Figura 12. Zona de proceso.

En la superficie de fractura de los aceros fuertemente
trefilados, donde existe crecimiento estable, la curva F-
u tiene una primera zona lineal y un tramo curvo, donde
aparecen saltos en el desplazamiento del extensémetro a
carga constante o ligeramente descentdente(pop-in) que
se corresponden con disparos verticales por clivaje,
provocando chasquidos durante el ensayo.

Los cambios producidos con el proceso de trefilado en
la microestructura del acero perlitico provocan una clara
anisotropia, que se muestra en la aparicion de paredes
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verticales en la superficie de fractura, para carga de
traccién en la direccién axial. Su fractografia muestra
clivajes alargados, mecanismo de rotura fragil, que
ocurren localmente de forma instantanea (figura 13).

Figura 13. Clivajes alargados.

Las fuerzas caracteristicas obtenidas a partir de la curva
F-u son: F, punto final de la parte lineal de la curva
correspondiente al momento en que comienza el
redondeo de la punta de fisura por plasticidad; Fvy
relacionado con la aparicion del crecimiento inestable
por clivaje vertical y que se refleja en la curva con el
efecto del pop-in; y la fuerza Fy. asociada con el
momento en que se produce la fractura final y que es la
carga méxima (figura 14).

- fisura de fatiga

) Fe - inicio plasticidad

- Fy -> fisuracion vertical

Fmax~> fisuracion final

Figura 14. Cargas caracteristicas en los aceros
fuertemente trefilados.

La figura 15 muestra una seccién longitudinal obtenida
con microscopia Optica para un acero fuertemente
trefilado, donde se puede observar de forma sucesiva la
entalla mecénica, la fatiga y el crecimiento estable de la
fractura con la extension abrupta vertical de la fisura. La
iniciacién de fisuras por clivaje puede ocurrir después
del redondeo de la prefisura de fatiga o después de
algin crecimiento estable. En cualquier caso, la
inestabilidad parece dispararse por la fractura de
microconstituyentes en la punta de la prefisura [16].

Clivaje vertical

!

— .4."-

f

Fractura ~

T

Figura 15. Fisura en el acero fuertemente trefilado.

*

Entalla mecanica

Existe una orientacion de la microestructura conforme
aumenta el proceso de trefilado (en particular de las
laminas de perlita), acompafiada de una disminucion del
espaciado intelaminar. El hecho de que las laminas de
perlita estén orientadas facilita el mecanismo de rotura
de Miller y Smith, y por tanto la existencia de
microhuecos en su superficie de fractura. En cambio, en
el acero sin orientacion preferencial, la probabilidad
deque ocurra este tipo de dafio es menor, pero cuando
sucede induce una fisura muy aguda que rapidamente
produce la rotura.

La punta de fisura redondeada provoca que, con el
incremento de la carga durante el ensayo de fractura, la
tension horizontal oy« (paralela al plano de la fisura)
aumente su valor en una zona por delante de su punta al
tiempo que la zona de valor méximo se aleja de ésta y
aumenta en extension (figura 16). En los aceros
fuertemente trefilados hay que considerar los cambios
microestructurales producidos y la existencia ademas de
una distribucién de microfisuras verticales inducidas por
el proceso de trefilado (figura 17). De forma conjunta
estos fendmenos podrian ser los responsables del
crecimiento inestable vertical por clivaje.

Figura 16. Tensidn oy en la punta de la fisura.

En los aceros débilmente trefilados estas tensiones
también aparecen, pero el material no ha desarrollado
apenas la anisotropia en su comportamiento en fractura
y las micro-fisuras axiales iniciadoras casi no estan
presentes en su microestructura.
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Figura 17. Microfisuracién axial.

5. CONCLUSIONES

Se han obtenido una serie de fuerzas caracteristicas a
partir del registro F-u: F, punto final de la parte lineal
de la curva correspondiente al momento en que
comienza el redondeo de la punta de fisura por plasti-
cidad; Fy asociada con la aparicion del crecimiento
inestable por clivaje vertical y que se refleja en la curva
con el efecto del pop-in; y la fuerza Fnx asociada con el
momento en que se produce la fractura final y que se
correspondera con la carga méxima.

La punta de fisura se deforma plésticamente, con forma
redondeada en los aceros poco trefilados y con formas
poligonales en los muy trefilados. En estos Gltimos es
posible observar ademas el inicio de la fisura de
fractura, que toma rdpidamente la direccion vertical.

En los aceros fuertemente trefilados existe un
crecimiento de fisura estable, siendo posible detener el
ensayo generando superficie de fractura sin separacion
de la probeta en dos partes. En los aceros débilmente
trefilados la fractura se produce de forma catastréfica
por clivaje, sin propagacion estable.

En la fractografia de los aceros fuertemente trefilados
aparecen disparos de fisuracion vertical consistentes en
clivajes alargados que aparecen a cierta distancia de la
punta de fisura de fatiga. Este fendmeno se debe a la
anisotropia resistente que produce el proceso de
trefilado, junto con la tensién de hinchamiento que
aparece delante de una fisura de punta redondeada.
Ademés la multiple microfisuracion vertical provocada
por el proceso de trefilado facilitard la iniciacion.
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RESUMEN

En este articulo se presenta un andlisis fractogréfico cualitativo y cuantitativo de la superficies de fractura de diferentes
aceros perliticos sometidos a tratamientos térmicos de esferoidizacién y posteriormente al ensayo de traccion simple
hasta rotura. Los resultados se han comparando con las superficies obtenidas para esos mismos aceros pero sin estar
sometidos a ningln tratamiento, i.e., aceros perliticos con estructura laminar. Los aceros estudiados proceden de los
extremos de una cadena de trefilado, i.e., alambron inicial laminado en caliente y alambre de pretensado comercial
(producto final de la cadena). El estudio metalogréfico realizado muestra una suerte de esferoidizacién anisétropa en el
producto obtenido con el alambre de pretensado, como consecuencia de la anisotropia microestructural del material de
origen, en contraste con la esferoidizacion istropa obtenida a partir del alambrén.

ABSTRACT

In this paper, a qualitative and quantitative fractographic analysis is presented of the fracture surfaces of different
pearlitic subjected to spheroidization heat treatments and later to standard tension test until collapse. The results were
compared with the surfaces obtained in the same steels with no heat treatment, i.e., pearlitic steels with laminate
structure. Studied steels belong to the initial and the final steps of a drawing process, i.e., hot rolled steel bar (not cold
drawn at all) and prestressing steel wire (final commercial product). Metallographic studies show a sort of anisotropic
spheroidization in the heat-treated prestressing steel wires, a consequence of the microstructural anisotropy of the origin

material, in contrast with the isotropic spheroidization obtained from the hot rolled bar.

PALABRAS CLAVE: Fractografia, Aceros perliticos, Esferoidizacion.

1. INTRODUCCION

Los aceros pueden presentar diferente microestructura
no s6lo debido a su composicion quimica sino también
al proceso de obtencién, al de conformacion o a algun
tratamiento  especifico que hayan recibido. La
microestructura de un material afecta a su vez a su
comportamiento en fractura, estableciéndose una clara
relacion entre las caracteristicas microscépicas con las
macroscopicas, propia de la Ingenieria de Materiales.
Este articulo estudia del comportamiento fractografico
de diferentes materiales, atendiendo principalmente a la
diferente microestructura que éstos presentan, a pesar de
tener todos idéntica composicién quimica.

Los materiales que se van a analizar son aceros
eutectoides que proceden de los extremos de una cadena
de trefilado, i.e., alambrén inicial laminado en caliente y
alambre de pretensado comercial (producto final de la
cadena) fuertemente trefilado. Ademas, se han cortado
varias probetas y se les han aplicado tratamientos
térmicos especificos para conseguir un material con
estructura globular, de esta manera en este trabajo se

analiza el comportamiento de cuatro aceros eutectoides
diferentes, dos de ellos con estructura esferoidizada y
dos de ellos con estructura laminar.

El proceso de globulizacién o esferoidizacion que se
produce en la cementita del compuesto perlitico debido
a diversos tratamientos térmicos ha sido ampliamente
estudiado [1-3]. Incluso el comportamiento en fractura
de los aceros esferoidizados ha captado la atencion del
mundo cientifico desde hace décadas [4-7] vy, en los
Gltimos afios, estos aceros han mostrado un especial
interés debido a que facilitan el estudio de la influencia
del hidrégeno en el mecanismo de fractura [8, 9], ya
que, en muchos casos, el hidrégeno causa una
degradacion de las propiedades mecéanicas de estos
materiales sin cambiar su modo normal de fractura.

Los aceros esferoidizados tienen un comportamiento
ductil, favoreciendo la coalescencia de microhuecos
(CMH) como mecanismo de fractura. La nucleacion,
crecimiento y coalescencia de estos huecos se ve
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fuertemente afectada por la cantidad, tamafio, forma y
distribucion de las particulas de carburo que se
encuentran en este tipo de aceros [4,7]. En este trabajo
se presenta el andlisis fractografico de dos aceros
esferoidizados con diferente distribucion de carburos,
uno con una microestructura anisétropa y otro con una
microestructura isétropa, de tal manera que se pueda
estudiar en detalle la posible influencia que ejerce esta
distribucion en el comportamiento en fractura de estos
aceros. En las referencias bibliogréaficas previas no se ha
encontrado ningln estudio con aceros esferoidizados
que presenten una anisotropia microestructural por lo
que, en este articulo, también se incluye una explicacion
del por qué se produce la organizacion de esferoiditas
de cementita en una direccion privilegiada.

Para evaluar el comportamiento en fractura de los
aceros esferoidizados considerados, y comparar el
resultado con los mismos aceros antes del tratamiento
térmico de globulizacién (con microestructura laminar),
se han realizado mapas de fractura microscopica
(MFM) de las superficies de fractura obtenidas a partir
de los ensayos de traccion simple que se han aplicado a
los diferentes materiales. Estos MFM ya han sido
empleados como una técnica fractografica cuantitativa
en articulos previos [10] para analizar la zona de
proceso de fractura en un material.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Los materiales empleados son aceros eutectoides que
proceden de los extremos de una cadena de trefilado
(alambrén y alambre de pretensado) y posteriormente se
han tratado térmicamente para conseguir una estructura
globular. De esta manera, la composicion de todos estos
materiales es la misma (C 0,789%, Mn 0.681%, Si
0,21%, P 0,010%, S 0.008%, Al 0.005, Cr 0,218%, V
0,061%). Para diferenciar unos aceros de otros, se ha
establecido la siguiente nomenclatura:

« EO: alambrén con estructura laminar, procedente de
la cadena de trefilado. No ha pasado por ninguna
hilera de trefilado.

« E7: alambre de pretensado con estructura laminar.
Producto final de la cadena de trefilado después
de pasar por siete hileras.

« EO*:alambrén con estructura globular. Producto
obtenido al aplicar un tratamiento térmico de
esferoidizacion al material EO.

« E7*: alambre de pretensado con estructura globular.
Producto obtenido al aplicar un tratamiento
térmico de esferoidizacion al material E7.

Los aceros eutectoides EO (figura 1) y EO* (figura 2)
presentan una microestructura isétropa, el primero de
ellos formada por ldminas de ferrita y cementita, y el
segundo formada por cementita globular distribuida de
manera arbitraria en el interior de una matriz ferritica.
Por el contrario, la microestructura de los aceros E7 y

E7* presenta un alto grado de anisotropia, estando clara-
mente orientadas en la direccion de trefilado tanto las
laminas de cementita del acero E7 (figura 3) como los
granos de cementita globular del acero E7* (figura 4).

Figura 1. Microestructura en un plano longitudinal del
acero EO.

Figura 2. Microestructura en un plano longitudinal del
acero EO*.

acero E7.

Figura 4. Microestructura en un plano longitudinal del
acero E7*.

Para obtener la estructura globular de los aceros EQ* y
E7*, se realizaron varias pruebas, todas ellas acordes a
la normativa establecida [11], alcanzando un resultado
optimo de globulizacién completa al introducir las
probetas en un horno que se encuentra a 700 °C,
mantenerlas a esa temperatura durante 48 horas v,
posteriormente, apagar el horno dejando que las
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probetas se enfrien lentamente en su interior. Las
diferencias observadas en el tamafio de los granos de
cementita globular en el acero EO* y el E7* son debidas
a que los materiales de partida de ambos, EO y E7
respectivamente, presentan un espaciado interlaminar
diferente y por lo tanto el tratamiento térmico ha
afectado de diferente manera al proceso de
esferoidizacion, ya que este proceso se acelera cuanto
mas fina sea la estructura laminar [1].

Estudios previos [1, 2] han demostrado que el proceso
de globulizacion de la cementita conlleva varias etapas:
rotura de las laminas de cementita en placas con una
proporcion de 6:1 — 8:1; transformacion de éstas a una
forma esférica; y crecimiento de estas particulas
globulares. Esto justifica claramente la apariencia de la
anisotropia de la microestructura del acero E7*. El
tratamiento térmico de globulizacién que se aplica al
acero E7 para obtener el E7* actla sobre las 1dminas de
cementita, alineadas en la direccion de trefilado,
rompiéndolas en placas de proporciones 6:1 — 8:1 que
mantienen una orientacion preferente. Posteriormente
éstas se transforman en cementita con geometria globu-
lar que va creciendo con el tiempo pero manteniendo la
disposicion espacial impuesta por la estructura laminar
previa. Como ademé&s el espaciado interlaminar del
compuesto perlitico es considerablemente fino en el
acero E7, el proceso de globulizacion se ve acelerado y
entonces el producto final del tratamiento térmico (E7*)
es un acero con particulas de cementita globular gruesas
que se encuentran distribuidas con cierta orientacion
dentro de una matriz ferritica.

Con estos materiales se realizaron ensayos de traccion
simple hasta la fractura final por separacion total de
superficies. Las probetas ensayadas tuvieron una
longitud de 300 mm, ya que ésta es la longitud més
apropiada para la geometria de alambres segun estudios
previos [12]. Las curvas tensién-deformacion obtenidas
de estos ensayos se pueden encontrar en la figura 5,
viéndose como los aceros esferoidizados presentan una
resistencia mecénica considerablemente inferior a los
aceros con estructura laminar.

0 (GPa)

Figura 5. Curvas tension-deformacién de los aceros.

3. ANALISIS FRACTOGRAFICO

Las superficies de fractura se han obtenido mediante
microscopia electronica de barrido. En la figura 6 se
presenta el aspecto de estas superficies para cada uno de
los aceros analizados, tal y como se puede compraobar en
la identificaciébn de cada una de las fractografias
presentadas. Las superficies de fractura de los aceros
con estructura laminar ya fueron analizadas en articulos
previos [10], aunque, resumiendo, se puede observar
una superficie isétropa para el alambrén (EOQ) mientras
que para el alambre de pretensado (E7) se aprecia una
fractografia mas irregular, con numerosas elevaciones y
depresiones, provocada por la influencia directa de la
anisotropia microestructural [10]. Por el contrario los
aceros con estructura globular (EO* y E7*) presentan
superficies de fractura isotropas, con independencia de
si la microestructura globular muestra o no anisotropia.

Todos los aceros presentan una corona o anillo exterior
formada por coalescencia de microhuecos (CMH), y una
zona central, ésta de aspecto mas fibroso, pero también
formada por microhuecos, aunque de mayor tamafio que
aquellos que presenta la corona exterior. Entre la corona
exterior y el area central de la superficie de fractura se
encuentra una zona intermedia, que es la que mas
diferencias supone entre el aspecto fractografico de los
aceros con estructura laminar y el de los que presentan
estructura globular. Para los aceros laminares, se
observa en esta zona una mezcla de CMH y clivaje en el
caso del alambroén (EO), mientras que en el acero E7 el
mecanismo de fractura es casi exclusivamente CMH.
Para el caso de los aceros esferoidizados, EO* y E7*, se
ha encontrado exclusivamente CMH, si bien en el acero
EO* se ha llegado a observar algln clivaje aislado. Esta
zona intermedia presenta unas marcas radiales que
parten de la zona central de aspecto fibroso y se dirigen
hacia la corona o anillo exterior, indicando que la
fractura se propaga radialmente desde el centro hacia la
corona. Este hecho revela que la zona fibrosa representa
la zona de proceso de fractura (ZPF). Cabe sefialar el
caso especial que se presenta en el acero EO en cuanto a
la ubicacion de la zona fibrosa, la cual se sitda
excepcionalmente en el borde exterior del alambre,
seflalando un origen de fractura periférico, proba-
blemente causado por un dafio superficial debido al
almacenamiento del alambrén en bobinas.

Con la ayuda del microscopio electrénico de barrido se
han elaborado mapas de fractura microscdpica (MFM)
con una resolucién entre 25 y 50 aumentos sobre los
cuales se ha realizado, mediante un equipo de andlisis
de imagen, una serie de medidas sobre las distintas
superficies de fractura (figura 7):

« Areatotal de la superficie final de fractura (Sg).
« Areade la corona o anillo exterior (Scg).
« Areade la zona intermedia (Sz).

. Area de la zona fibrosa o zona de proceso de
fractura (Szpg).
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(b)

Figura 6. Superficies de fractura de los diferentes

aceros analizados: (a) EO, (b) EO*, (c) E7, (d) E7*.

Figura 7. Medidas sobre las superficies de fractura.

Se tomaron medidas sobre las superficies de fractura de
tres probetas de cada tipo de material y con éstas se
calculd el valor medio de los parametros a analizar para
el estudio cuantitativo de la fractografia. EI primero de
ellos es el porcentaje de reduccion de éarea Z
(estriccion), que es una medida de la deformacion
plastica (ductilidad) que puede soportar el material, y se
define mediante:

Z (%) =100 (So— SF) / So (1)

siendo S, el valor de la seccion de la probeta antes de
haber sido ensayada a traccion. Por otro lado, los
valores de Scg, de Sz y de Sz se han calculado en
términos porcentuales con relacién al éarea de la
superficie de fractura Sg de la muestra en cuestion:

SCE (%) =100 (SCE/ SF) (2)
Sz| (%) =100 (Sz|/ SF) (3)
Sz|:p (%) =100 (SZFP/ SF) (4)

En la tabla 1 se han expuesto los resultados de estas
mediciones aunque, para analizar estos valores de una
manera visual, se han representado en la figura 8 las
diferentes areas de la superficie de fractura.

Tabla 1. Valores de la fractografia cuantitativa.

EO EO* E7 E7*

Z (%) 31.24 | 58.08 | 23.05| 6547
Szer (%) 7.53 9.58 3.13 | 1353
Sz (%) 7125 | 49.85| 61.82| 4056
Sce (%) | 2122 | 4057 | 3505| 45.91

Se puede observar que las areas de la zona fibrosa (Szrp)
y de la corona exterior (Scg) son superiores en los
aceros que han sido tratados térmicamente,
esferoidizando su estructura (EO* y E7*). Como en la
zona fibrosa la fractura se propaga subcriticamente, el
hecho de que esta zona sea mayor indica un grado de
ductilidad superior.

Por otro lado, la diferencia entre los valores de las
distintas areas de los aceros tratados térmicamente, EO*
y E7*, es inferior a la encontrada entre los aceros EQ y
E7, que ya fue analizada en articulos previos [10]. Si
bien, en el caso del acero con estructura globular
anisdtropa (E7*), existe un tamafio superior de la Szpr
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respecto al acero con estructura globular isétropa (E0*),
aunque la explicacion parece ser mas bien el tamafio de
las particulas de cementita esférica que son superiores
en el primero de los aceros y favorecen un
comportamiento mas ductil.

[ | Szpr 1 Sce ] Sz

4057 %

4985 %

EO*

313 %

4591 %

6182 % 4056 %

E7 E7*

Figura 8. Areas relativas de las superficies de fractura
de los diferentes aceros analizados.

La influencia de la anisotropia microestructural de los
aceros esferoidizados no se manifiesta en el proceso de
fractura con tanto ahinco como lo hace la anisotropia
microestructural de los aceros con estructura laminar.
De todos modos, en las microfractografias realizadas en
la ZPF de los aceros EO* y E7* (figuras 9 y 10) se
puede comprobar que existe una distribucion maés
homogénea de microhuecos en los aceros con
anisotropia (E7*).

Entre los factores que pueden promover esta
homogeneizacion de la CMH, y que ya fueron
comentados en la introduccion de este articulo, se han
considerado como més influyentes el tamafio de las
particulas (mas gruesas en el E7*) y la distribucion
anisotropa de éstas, que puede favorecer distancias
relativamente homogéneas de separacion entre las
particulas de cementita esférica en el plano transversal
de las probetas.

Respecto a los valores de la estriccién Z (tabla 1) se
puede apreciar que son mayores para los dos aceros
esferoidizados, lo cual se corresponde con el mayor
grado de ductilidad observado para estos aceros tanto en
las curvas c—e de comportamiento mecénico (figura 5)
como en los mecanismos de fractura, en los que sélo se
observé CMH (figuras 9y 10).

. Fractografia en un plano longitudinal del
acero EO*.

Figura 10. Fractografia en un plano longitudinal del
acero E7*.

4. CONCLUSIONES

La organizacion en direcciones preferentes de las
particulas de cementita que se forman en un acero
eutectoide laminar después de aplicarle un trata-
miento térmico de esferoidizacion, se debe a la
herencia de la anisotropia microestructural que pre-
sentaban previamente los aceros, manteniendo una
direccion privilegiada de las laminas de cementita.

La explicacién del por qué esta suerte de anisotropia
tiende a conservarse ain después de esferoidizar la
microestrutura del acero se basa en la evolucién del
propio proceso de esferoidizacion, pues inicialmente
las laminas de cementita se rompen en placas de
proporciones 6:1-8:1 que posteriormente adoptan la
forma esférica.

La globulizacion de la cementita favorece una
fractura con topografia exclusiva de CMH, mientras
que la cementita laminar favorece también el clivaje.
Por lo tanto, los aceros eutectoides esferoidizados
presentan un comportamiento mucho mas ductil que
los aceros perliticos laminares, lo cual se manifiesta
también en las curvas tension-deformacién y en los
valores porcentuales de la estriccion.
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e Las éareas de la zona fibrosa (Szp) y de la corona
exterior (Scg) son superiores en los aceros que han
recibido un tratamiento térmico de esferoidizacion.
Considerando que en la zona fibrosa la fractura se
propaga subcriticamente, el hecho que esta zona sea
mayor indica un grado de ductilidad superior.

e La anisotropia microestructural de los aceros
eutectoides esferoidizados no parece influir en el
proceso de fractura de forma tan determinante como
lo hace la anisotropia microestructural de los aceros
eutectoides con estructura laminar.

« Al comparar entre si las fractografias de los aceros
eutectoides esferoidizados con isotropia y con aniso-
tropia microestructural, puede observarse que los
Gltimos presentan una superficie de fractura con
zonas de coalescencia de micro-huecos (CMH)
mucho mas homogéneas que los primeros.
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RESUMEN

La fragilizacion por hidrégeno (FH) juega un papel relevante en el rendimiento de alambres trefilados de acero de
pretensado en ambientes agresivos. Por este motivo, el conocimiento de los estados tensodeformacionales residuales
presentes en un alambre debidos al proceso de trefilado, asi como la hidrogenacién producida por el ambiente agresivo,
son aspectos clave para la correcta prediccion de la vida de los alambres. Este articulo amplia los anélisis previos de FH
en alambres trefilados de acero de pretensado via simulacién numérica, primero, del proceso de trefilado completo para
conocer las distribuciones de tensiones y deformaciones plésticas residuales, y a continuacion, de la difusién de
hidrégeno en el alambre asistida por el estado tenso-deformacional hasta la creacién de las condiciones de nucleacién
para la FH. Los resultados obtenidos prueban el relevante papel que juega el campo tenso-deformacional residual en la
acumulacién de hidrégeno en los alambres, asi como sus posibles consecuencias para la FH.

ABSTRACT

Hydrogen embrittlement (HE) plays a relevant role in the performance of cold-drawn prestressing steel wires in harsh
environments. To this end, the knowledge of residual stresses and plastic strains in wires due to cold-drawing, as well as
of wires hydrogenation from harsh environments are the keys to successful predictions of wire lives. This paper
advances previous analyses of HE in cold-drawn prestressing wires via numerical modelling, first, of the whole cold-
drawing process to gain the distributions of residual stresses and plastic strains, and next, of the stress-strain assisted
hydrogen diffusion in wires towards creation of the conditions for HE nucleation. Generated results prove the relevant
role of residual stress-and-strain field in hydrogen accumulation in the wires, and the possible consequences for HE.

PALABRAS CLAVE: Trefilado, difusion asistida por el estado tensodeformacional, simulacion numérica.

1. INTRODUCCION objeto de multiples estudios que destacan la importancia

del fenébmeno de fragilizacion por hidrégeno (FH) en los

Los alambres de acero se utilizan ampliamente en
estructuras de hormigon pretensado. Esta técnica es muy
adecuada en la ingenieria civil, ya que permite mejorar
el comportamiento mecéanico de estas estructuras al
introducir un determinado estado tensional (pretensado)
capaz de contrarrestar estados tensionales no deseables
que pueden aparecer durante su vida en servicio [1]. Los
alambres de acero de pretensado se fabrican a partir de
aceros perliticos de composicion eutectoide fuertemente
trefilados, ya que con este proceso se pueden conseguir
elevadas propiedades mecénicas (resistencia a traccion).

Otro aspecto destacable de estos alambres es que
durante su vida en servicio suelen estar sometidos a
altos estados tensionales en presencia de ambientes
hostiles. La combinacion sinérgica de estos efectos
(altas cargas y ambiente agresivo) hace que estos
materiales sean altamente susceptibles a procesos de
fisuracion superficial. Por este motivo durante décadas
la fractura asistida por el ambiente de estos aceros ha
suscitado el interés de la comunidad cientifica, siendo

procesos de degradacidon de estructural [2].

Existen maltiples factores que influyen en la resistencia
y en la vida de los alambres de acero de pretensado.
Entre ellos cabe destacar los debidos al proceso de
fabricacion, y més en concreto los estados tenso-
deformacionales generados durante el proceso de
trefilado de estos aceros que, de acuerdo a mdaltiples
estudios, pueden afectar la vida en servicio de las
estructuras de acero de pretensado [3-5].

Por estos motivos se deben considerar varias cuestiones
clave al evaluar el papel de las tensiones residuales en la
susceptibilidad a la FH de estos aceros: (i) las tensiones
residuales per se como alteracion del campo tensional
inducido por la solicitacién exterior; (ii) el suministro de
hidrégeno desde el ambiente agresivo hasta la zona de
proceso de fractura, influido tanto por el estado
tensional como por la distribucion de deformaciones
plasticas y (iii) el descenso de las propiedades
mecénicas del material debido al efecto del hidrgeno.
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2. ESTADOS RESIDUALES DE TENSIONES Y
DEFORMACIONES

Para poder analizar el proceso de FH en alambres de
acero de pretensado es necesario en primer lugar
determinar las tensiones residuales y deformaciones
plésticas que presentan estos alambres al final del
proceso de trefilado. Con este fin, este estudio se divide
en dos analisis: en primer lugar, el anélisis mecénico,
realizado con un programa comercial que implementa
el método de los elementos finitos, de los campos
tensodeformacionales producidos durante el trefilado; y
en segundo lugar, el andlisis quimico, utilizando el
método de los residuos ponderados con la aproximacion
de Galerkin, de la difusién de hidrégeno asistida tanto
por las tensiones como por las deformaciones. En este
Gltimo andlisis se utilizan como datos de entrada los
campos tensodeformacionales obtenidos en el andlisis
mecénico previo.

En este trabajo se ha modelizado un proceso de trefilado
real (comercial) dividido en varios pasos (i pasos o
etapas). El material base utilizado inicialmente al
principio del proceso de fabricaciébn es un acero
perlitico laminado cuya curva de comportamiento
tension-deformacion experimental se muestra en la
figura 1. Para describir el comportamiento del acero se
ha elegido un modelo elastopléstico con endurecimiento
por deformacién isétropo y superficie de cedencia de
von Mises de acuerdo con los datos experimentales de
la curva de comportamiento, cf. figura 1.
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Figura 1. Curva de tension-deformacién del acero.

El proceso de trefilado consiste en la reduccion de la
seccion transversal del alambre de acero al hacerlo pasar
a través de una matriz de elevada rigidez, tal como
muestra la figura 2a. La modelizacion del proceso de
trefilado se ha realizado considerando la hilera como un
elemento totalmente rigido, puesto que el médulo de
Young del material cerdmico del que estan hechas las
hileras (CW) es mucho mayor que el del alambre de
acero (modelizado como un so6lido deformable cuyo
comportamiento elastoplastico queda definido por la
curva de la figura 1). El proceso de trefilado esti
dividido en seis etapas (figura 2b), tomando en todas
ellas el mismo angulo de entrada del alambre en la

hilera (o = 7.6°), en las que se produce una reduccion
paulatina del didmetro del alambre inicial (dy = 12 mm)
hasta el diametro final (dg =7 mm).

Figura 2. Esquema del proceso de trefilado: (a) paso
del acero por la hilera (un tnico paso de trefilado); (b)
trefilado progresivo dividido en seis pasos.

Durante el proceso trefilado se genera una distribucion
no homogénea de deformaciones plasticas que genera,
al final de cada etapa, un estado tensional residual en el
alambre. Este estado (en especial en el producto final,
alambre de acero de pretensado fuertemente trefilado)
no es despreciable en modo alguno, y su influencia en
los procesos de FH puede comprometer la integridad
estructural de los alambres.

La simetria de revolucién del alambre y de la hilera
permiten simplificar el problema a un modelo
axisimétrico utilizando el sistema de coordenadas
cilindrico (r,z) mostrado en la figura 2a. Los resultados
de esta modelizacién permiten conocer la evolucién de
los estados tenso-deformacionales durante el proceso de
trefilado y especialmente las distribuciones de tension
hidrostatica (c)y los perfiles de deformacion plastica
equivalente (g) del alambre de acero de pretensado
comercial. La importancia de conocer estas distribu-
ciones radica en que ¢ y & son las variables que
determinan la susceptibilidad a la FH de los aceros

3. SIMULACION MECANICA: RESULTADOS

Como es bien sabido, el estado tenso-deformacional
condiciona los modelos de difusion de hidrégeno
asistidos por las tensiones y deformaciones [5] a través
de la tension hidrostatica (c)y ladeformacion plastica
equivalente (g,). Asi pues, el analisis se centra en estas
dos variables.

La figura 3 muestra la evolucién de las tensiones
hidrostaticas durante las diferentes etapas del trefilado
en funcién de la coordenada radial (r) y en funcién de la
coordenada adimensionalizada (r/a), siendo a el radio
del alambre. Como se puede observar en la figura 3a el
nivel de la distribucion de las tensiones hidrostaticas
residuales (al final de cada paso) aumenta a medida que
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decrece el didmetro. En todos los casos se obtienen
estados de compresion en interior del alambre (r = 0),
mientras que en la superficie exterior los estados son de
traccion, con el peligro intrinseco que esto conlleva [5].

————————— Inicial
—o—Pasol —=~— Paso4
1000 —03—Paso2 —v— Paso5

——Paso3 —e—Paso6

500

o (MPa)
o

————————— Inicial
—o— Paso 1 —»~— Paso 4
1000 ——0— Paso 2 —<v— Paso5 ——
—— Paso 3 —e— Paso 6

(b)

Figura 3. Evolucién de las tensiones hidrostaticas
durante los seis pasos de trefilado: (a) en funcién de la
coordenada radial r, (b) en funcién de la coordenada
radial adimensional (r/a).

Cabe destacar la autosemejanza de los perfiles de
tensiones hidrostaticas en todos los pasos, cf. figura 3b.
Esto permite realizar una prediccién de los campos
tensionales residuales de un alambre en cualquier etapa
del proceso a partir de los resultados numéricos del
estado tensional creado en el paso anterior.

Tal como se comentd anteriormente, otra de las
variables necesarias para realizar el estudio de la
difusion de hidrégeno asistida por las tensiones y
deformaciones es la deformacion pléstica equivalente
(€p) puesto que dentro de este modelo se considera que
la solubilidad de hidrégeno en el metal depende de esta
variable [5]. En la figura 4 se muestra la evolucion de la

deformacion pléstica equivalente con el radio (r) al final
de cada paso de trefilado. Se aprecia el aumento
progresivo de las deformaciones plésticas con el
trefilado (estados residuales de deformacion plastica).

,,,,,,,,, Inicial
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—v— Paso 5
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Figura 4. Evolucién de las deformaciones plésticas
equivalentes durante las diferentes etapas de trefilado
en funcion de la coordenada radial r.

4. ACUMULACION DE HIDROGENO EN EL
ALAMBRE TREFILADO

Tal como se indico anteriormente, la modelizacion del
proceso de difusion de hidrégeno asistida por las
tensiones y deformaciones se ha realizado a través del
método de los residuos ponderados aplicando la
aproximacién de Galerkin, en la que se utilizan las
funciones de forma como funciones peso [6], ademas de
utilizarlas también para interpolar el campo de tensiones
hidrostaticas o'y el de deformaciones plasticas &,.

Ademé&s es necesario definir otros pardmetros que
condicionan el proceso de difusién, como por ejemplo
la temperatura (T = 323 K) y el volumen parcial molar
de hidrégeno en el acero v, = 2 cm®mol [7]. Otro de los
factores que influyen en la difusién de hidrégeno es su
difusividad; este pardmetro es muy sensible a las
alteraciones en la composicion quimica del acero, asi
como de la microestructura y a la deformacién plastica
que presenta el acero [7-9]. Existen estudios en los que
se estima que la difusividad de hidrégeno en aleaciones
BCC a temperaturas inferiores a 500 K esté entre 10 y
10 m%s [8]. De esta forma en el caso del acero perlitico
fuertemente trefilado que se analiza en este estudio, se
podria considerar que su difusividad a temperatura
ambiente es de 10" m?s debido a las grandes deform-
ciones que ha sufrido la fase ferritica con el consecuente
aumento de la densidad de dislocaciones en dicha fase.

Sobre la base de lo expuesto se ha adoptado una
estimacion analitica sencilla de la solubilidad y de la
difusividad de hidrdgeno en estos aceros. De esta forma
el valor del coeficiente de difusion de hidrégeno medio
se puede estimar a partir de una interpolacién lineal
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(ecuacion 1) entre los coeficientes de difusion del acero
inicial (paso 0, antes del primer paso de trefilado) y el
coeficiente de difusion del producto final trefilado (paso
6, ultimo paso del trefilado).

(6) (0)

i <D>" —<D>

<D>"=<D>" +<¢g, > ©
<eg, >

(1)

donde (i) representa el grado de trefilado (numero de
pasos, i = 0,...,6), <D> es el coeficiente de difusion
promedio para los diferentes aceros y <g> la
deformacion pléstica acumulada promedio después del
paso de trefilado sufrido indicado en el superindice, i.e.

<g, >"=In {%} )

donde ¢ es el diametro inicial del alambre antes del
trefilado y ¢ es el diametro del alambre después del
paso de trefilado (i). En el caso particular del Gltimo
paso de trefilado del acero de este estudio, la
deformacion plastica equivalente media es de 1.08.

Los valores medios del coeficiente de difusion de
hidrégeno en el alambre se pueden tomar de la ref. [10]
para el acero inicial<D>"=6.6-10"m’ /s y del
trabajo pionero [5] para el acero final fuertemente
trefilado < D >“=4.99-10""m’ /s .

Ademas se ha considerado una variacion de la
difusividad de hidrégeno sobre la seccion del alambre
(ecuacion 3) para poder incluir la variacion no
homogénea de las deformaciones plasticas en la
direccion radial del alambre:

D>% —<D>9
(6)
& (r)

. <
DV (r)y=<D > +£V(r)

(3)

donde D(r) es el coeficiente local de difusion de
hidrogeno y &(r) es la deformacion plastica local.

Finalmente para estimar la solubilidad de hidrégeno en
el metal se ha tomado la siguiente expresion basada en
estudios previos [11] en funcion de las deformaciones
plésticas no homogéneas.

KO =1+4e0(r) (4)

donde Ks., es la componente de la solubilidad
dependiente de la deformacion plastica.

Para poder diferenciar la contribucion de tension y de la
deformacion pléstica en la hidrogenacion del alambre,
se han considerado tres modelos de difusion de
hidrégeno: (a) difusién asistida por las tensiones y
deformaciones; (b) difusion asistida s6lo por tensiones;
(c) difusién convencional no asistida. Las ecuaciones
son respectivamente:

J=-D(e, ){Vc - Cl:QVO' + LKKSE(ES p)) }} ; (5a)
Se p

J=-D(,){VCc-c[QVo]}, (5b)

J=-D(,)VC, (5¢)

Los resultados de las simulaciones para la difusion
asistida por el campo tensodeformacional (5a), difusion
asistida solo por tensiones (5b) y difusion convencional
(5¢) se presentan como distribuciones de concentracion
en la figura 5 (en funcién del radio r, para diferentes
tiempos de difusion) y figura 6 (en funcion del tiempo
de difusién para diferentes posiciones en la direccion
radial r) en términos de la concentracion de hidrégeno
adimensionalizada C(r,t)/C” donde la concentracion de
referencia C* representa la capacidad hidrogenante del
ambiente modificada por la tension aplicada oy, i.e., la
concentracién de hidrégeno en equilibrio en un material
libre de tensiones, que dentro de los limites de
elasticidad es C" = Cg, exp(£202/3).
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Figura 5. Distribucion de las concentraciones relativas
de hidrégeno en funcion de la coordenada radial
adimensional a tiempos de 2.75 horas (a) y 200 horas
(b) para los tres modelos estudiados: difusion asistida
por tensiones y deformaciones (linea continua), difusion
asistida sélo por tensiones (linea discontinua) y difusion
convencional (linea punteada).
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A partir de estos resultados, el efecto de las tensiones y
deformaciones residuales sobre la hidrogenacion se
manifiesta en un aumento local de la concentracion de
hidrégeno en los puntos donde aparecen tensiones mas
altas, i.e., cerca de la superficie del alambre donde la
tension hidrostética residual es de traccion y las defor-
maciones plasticas presenta un maximo relativo después
del proceso de trefilado. Esto se observa de forma nitida
(figura 5) en la distribucion de concentracion en la piel
del alambre (r/a = 1) y en su vecindad, especialmente
para tiempos de difusion cortos (figura 5a), lo cual
confirma el peligro potencial que supone la presencia de
tensiones residuales de traccién cerca de la superficie
del alambre debido a la alta susceptibilidad a la FH de
los aceros de pretensado, tal como se puntualizé en el
trabajo pionero [5].

La figura 6 indica que la evolucién temporal de las
concentraciones de hidrdgeno en diferentes lugares es
creciente, y tiende al estado estacionario asociado con la
saturacion de hidrégeno. La aproximacion a este estado
estacionario es més répida en el caso de la difusion
asistida s6lo por la tension (linea discontinua de la
figura 6) que en el caso de la difusién asistida por la
tension y deformacion (linea continua de la figura 6),
mientras que la difusién convencional (linea punteada
de la figura 6) se comporta de una forma similar a la
difusion asistida por la tension. Con respecto a las
diferencias entre los resultados del andlisis en distintos
puntos, la aproximacion al estado estacionario es méas
répida en puntos cercanos al eje del alambre (r/a = 0.78)
que en los situados cerca de la superficie (r/a = 0.48).

En lo relativo a la distincion entre la hidrogenacion
asistida por las tensiones y deformaciones y la asistida
Unicamente por la tension, aparecen dos efectos que
compiten entre si. El primero es el incremento de la
solubilidad de hidrégeno debido a las tensiones de
traccion y a la deformacion plastica acumulada, que
causa un aumento de la absorcion de hidrégeno por el
metal. Por otro lado, el descenso de la difusividad de
hidrégeno (de su movilidad) en el material deformado
plasticamente, lo que frena el proceso de acumulacion
de hidrégeno en el alambre.

Para analizar los dos efectos anteriormente descritos, la
figura 5 es clave ya que se puede observar que la sobre-
hidrogenacién relativa aparece en la superficie del
alambre (r = a) y en su vecindad (4rea critica donde
puede aparecer una fisura inducida por hidrégeno). Por
otro lado la hidrogenacion en las proximidades de la
piel del alambre, donde cabe esperar que ocurra la FH
[5], es muy alta puesto que el campo de deformaciones
residuales produce un aumento drastico de la cantidad
de hidrégeno acumulado en su piel para tiempos de
difusion cortos (t = 2.75 h; Fig. 5a), siendo esa
acumulacién mucho mayor para tiempos de exposicion
largos (t = 200h; Fig. 5b), lo que produce un aumento de
la hidrogenacién de los alambres de pretensado. Por
tanto, en materiales altamente deformados tales como
los aceros trefilados en frio, el aumento de la solubilidad
de hidrégeno debido a la deformacién plastica
acumulada predomina sobre la disminucion de la

difusividad de hidrégeno (movilidad) en el material
deformado plasticamente.
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Figura 6. Distribucion de las concentraciones relativas
de hidrégeno en un punto situado a r/a=0.48 (a) y a
r/a=0.78 para los tres modelos estudiados: difusion
asistida por tensiones y deformaciones (linea continua),
difusion asistida sélo por tensiones (linea discontinua) y
difusion convencional (linea punteada).

Se puede considerar que los procesos de FH se inician
en la piel del alambre (a profundidad x. donde se nuclea
la fractura). Esta profundidad representa el tamafio
critico de fisura [5] que se podria estimar en 450 um,
i.e., r =a-x. = 0.9a. La figura 5 muestra que, en la zona
critica, el modelo de difusion asistida por las tensiones y
deformaciones predice en esa zona una cantidad de
hidrégeno mucho mas alta que los otros dos modelos (el
ratio es aproximadamente 4.8). Asi pues, los campos de
deformaciones plésticas deben ser tenidos en cuenta en
los modelos de difusién de hidrégeno en alambres de
acero de trefilado en frio porque la consideracion de la
difusion asistida s6lo por tensiones conduce a una
dramatica (y no conservadora) infravaloracion del
contenido de hidrégeno en la zona critica.
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5. CONCLUSIONES

En este trabajo se ha analizado numéricamente el papel
de las tensiones y deformaciones residuales inducidas
por el proceso de trefilado en aceros de pretensado
sometidos a procesos de fragilizacién por hidrégeno
(FH) a partir de los modelos de difusién de hidrégeno
asistida por las tensiones y deformaciones, obteniendo
las siguientes conclusiones:

e Las distribuciones radiales de tensiones residuales
después de cada paso de trefilado exhiben una
autosemejanza frente a wuna coordenada radial
adimensionalizada para todos los pasos de trefilado, lo
cual permite una prediccién del campo de tensiones en
el alambre para cualquier etapa del trefilado.

e Las distribuciones de tensiones residuales presentan
estados de traccion en las proximidades de la
superficie del alambre, alcanzando su valor méximo
en la superficie. Esto supone un grave riesgo para la
integridad estructural de estos alambres puesto que los
estados de traccién favorecen la entrada de hidrégeno
y su difusién hacia el interior del acero.

e Se ha observado que la acumulacién progresiva de
deformaciones plasticas equivalentes con el trefilado,
afecta a la difusién de hidrégeno asistida por las
tensiones y deformaciones de dos maneras: en primer
lugar por el aumento de solubilidad de hidrégeno y, en
segundo lugar, por la reduccion de la difusividad de
hidrégeno (movilidad) en el material deformado
plésticamente, lo que supone un retraso en la
acumulacién de hidrégeno.

Los valores méaximos de la concentracion de
hidrégeno se alcanzan en la piel del alambre y su
vecindad, y por tanto son en esos puntos donde
potencialmente puede aparecer una fisura por FH.
Esto es vélido tanto para tiempos largos como cortos
de difusion. Aunque en el caso de exposiciones largas
a la hidrogenacién las distancias de penetracién son
mayores, en este caso la concentracion maxima se
sigue alcanzando en la superficie del alambre.

La evolucién en el tiempo de las concentraciones de
hidrégeno indica que el estado estacionario se alcanza
mediante una asintota para t—eo. La aproximacion a la
concentracion del estado estacionario es més réapida en
el caso de la difusion asistida s6lo por la tension que
en la caso de asistencia tenso-deformacional.

En la regién critica (fractura) asociada con la FH, las
distribuciones de concentracién de hidrégeno para la
difusion asistida por tensiones y deformaciones son
bastantes mayores que las obtenidas en los otros dos
modelos (sin tener en cuenta el campo deformacional).
Por lo tanto, los campos de deformacién plastica
deben ser tenidos en cuenta en los modelos de
difusion de hidrégeno en alambres trefilados.
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RESUMEN

En este trabajo se aplica, a vigas roblonadas de hierro pudelado con chapas fisuradas, el método de la tensién de
referencia propuesto por R.A. Ainsworth para la estimacion de la integral J en componentes fisurados. La notable
ductilidad que exhiben los hierros pudelados y aceros forjados empleados en las construcciones roblonadas hace
necesario el empleo de criterios de fractura elastoplastica en las evaluaciones de integridad estructural. La aplicacién de
estos criterios conlleva un elevado coste computacional en el calculo de la integral J, coste que se incrementa en el caso
de las vigas roblonadas al tratarse de solidos hiperestaticos compuestos cuyos componentes (chapas y angulares)
interaccionan mediante fuerzas dependientes del tamafio de fisura. El método de estimacién de la tension de referencia
requiere el empleo de técnicas de andlisis modestas al alcance de la mayoria de los ingenieros estructurales y el
conocimiento de escasa informacion sobre el acero implicado, y proporciona suficiente precision en los valores
estimados de la integral J para la mayoria de las aplicaciones ingenieriles. Aqui es aplicado por primera vez a
geometrias hiperestaticas y a aceros estructurales antiguos, proporcionando estimaciones de la integral J altamente
satisfactorias, tanto al compararlas con los resultados experimentales procedentes del ensayo de probetas compactas de
hierro pudelado, como al compararlas con los valores numéricos obtenidos con un modelo completo de elementos
finitos de una viga roblonada consistente en una chapa fisurada y dos angulares.

ABSTRACT

In this work reference stress method proposed by R.A. Ainsworth is applied to the estimation of the J integral in
cracked components of puddled iron riveted beams. The remarkable ductility exhibited by puddle iron and wrought
steel used in the riveted constructions makes it necessary the use of elasto-plastic fracture criteria in the evaluations of
structural integrity. The application of these criteria entails a high computacional effort in the calculation of the J
integral, cost that is increased in the case of the riveted beams because they are compound hyperstatic solids whose
components (angles and plates) interact by means of forces dependent of crack size. The reference stress estimation
method requires the use of modest analysis techniques within reach of most of the structural engineers, and the know-
ledge of little information from the implied steel, and it provides sufficient precision for J integral estimated values in
most of the engineering applications. Here it is applied for the first time to hyperstatic geometries and to old structural
steel, providing highly satisfactory estimations of the J integral, as much when comparing them with the experimental
results obtained from the test of puddle iron compact specimens, as when comparing them with the numerical values
obtained with a complete finite element model of a beam riveted made up of a cracked plate and two angles.

PALABRAS CLAVE: Integral J, Método de la tensidn de referencia, Acero estructural antiguo

1. INTRODUCCION

La integridad estructural de vigas pertenecientes a cons-
trucciones roblonadas antiguas es un problema escasa-
mente analizado en la bibliografia especializada. Ello se
debe sin duda a la complejidad que presenta su estudio,
al tratarse de elementos estructurales formados por cha-
pas y angulares, de hierro pudelado o de acero forjado,
unidos de manera discontinua por medio de roblones.
En los escasos trabajos en este campo tan solo se consi-
dera la fractura del componente fisurado como modo de
fallo del elemento estructural [1-4]. No existe unanimi-
dad en el tipo de criterio de fractura a emplear, asi en [1,

2] se emplean criterios de rotura fragil, mientras que en
[3, 4] se emplean criterios de rotura fréagil. EI conoci-
miento preciso de las propiedades mecénicas relativas a
la fractura de estos materiales sin duda permitiria esta-
blecer el tipo de criterio a emplear mas razonable.

Pero no solo la fractura del componente fisurado debe
ser considerada como modo de fallo en este tipo de
elementos estructurales. Por la especial constitucién de
estos elementos estructurales, en lo que a uniones entre
componentes se refiere, la presencia de una fisura en un
componente produce una pérdida localizada de rigidez y
la redistribucion de esfuerzos al resto de componentes,
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redistribucién que es mas intensa en las secciones mas
préximas a la fisura [5]. Esta redistribucion, que forzo-
samente debe realizarse a través de los roblones de
unién, puede producir el fallo de éstos por cizallamien-
to, el aplastamiento de los taladros donde estan alojados
o el agotamiento de las secciones netas [6].

El anélisis de la rotura del componente fisurado requie-
re, incluso cuando se trata de vigas roblonadas de hierro
pudelado, el material de menor calidad empleado en
este tipo de estructuras, el empleo de la Mecénica de
Fractura Elastopléstica y el célculo de la integral J [4].
Cualquier simplificacion en el célculo o en la estima-
cion de la integral J en estos componentes estructurales
permitiria, junto al previsible ahorro computacional,
formular reglas de aplicacién practica relativamente
sencillas y al alcance de la mayoria de los técnicos
relacionados con la integridad estructural.

En este trabajo se analiza la validez del método de la
tension de referencia, o reference stress (RS), tal y como
lo establecié6 R.A. Ainsworth [7], para estimar la inte-
gral J en vigas roblonadas de hierro pudelado ductil.
Para ello en primer lugar se compararén valores estima-
dos y valores experimentales de la integral J obtenidos
en ensayos de tenacidad realizados con probetas com-
pactas de hierro pudelado procedentes de un puente
espafiol de carretera. A continuacion se obtiene el valor
del momento de referencia a emplear en el método de la
tension de referencia y se interpreta su valor, para final-
mente comparar los valores de la integral J estimados
mediante el método de la tension de referencia y los
calculados mediante un modelo completo de elementos
finitos de una viga roblonada del mismo material con el
alma fisurada con distintos valores del tamafio de fisura
y de la carga aplicada.

2. METODO DE LA TENSION DE REFERENCIA

El método de la tension de referencia, tal y como lo
formul6é Ainsworth [7], supone una reformulacion se-
guida de una simplificacién del método EPRI de Kumar
y Shih [8]. Centrando el estudio en estados de tension
plana, y considerando la siguiente descripcion de la
curva tension-deformacion o — e uniaxial del material:

n
o, (o
F +(Go ') @)
donde E es el médulo de elasticidad, oo 'una constante
tensional y n el exponente de endurecimiento por defor-
macion, la integral J para una carga aplicada P puede
estimarse con el método EPRI como Jgprr, formada
por la suma de una contribucion eléstica y otra plastica:

2 n+l
KE(a)-i-hl (a,n)oo'c(%) (2

En el primer sumando K es el factor de intensidad de
tensiones para una longitud de fisura a, mientras que el
segundo, obtenido de soluciones plésticas, se ha adi-
mensionalizado en términos de una longitud caracteristi-

Jepri =Je+Jp =

ca ¢ (habitualmente el ligamento sin fisurar b—a ) y de
una carga caracteristica R '(co') del elemento estructu-
ral, mediante una funcion #; tabulada para diferentes
geometrias [9-11].

La clave del método de la tension de referencia reside
en la dependencia observada entre la funcion adimen-
sional #; y la carga caracteristica R'. Efectivamente,
para multiples geometrias Ainsworth observé que se
producia la siguiente dependencia:

hi(a,n)
R i+l

= const. 3)

Dado que la carga caracteristica R' puede elegirse de
manera arbitraria, cabe preguntarse si existe una carga
para la cual se minimice la dependencia de n sobre la
funcion k. Efectivamente dicha carga existe y una de
las claves del éxito del método de estimacion reside en
la obtencién y empleo de dicha carga. Empleando dicha
carga “optima”, puede aproximarse la funcion
mediante una funciéon #; que no dependa apenas de n,
particularmente cuando n es 1, que corresponderia a la
solucion elastico lineal con un coeficiente de Poisson
v=0,5.

h(a,n)=h(a,1)=h(a) (4)

Haciendo uso de la siguiente expresion que define la
tension de referencia:

Oref = iO'o ! (5)

y teniendo en cuenta la expresién de la componente
pléstica de la integral J para el caso en que n sea 1 pro-
porcionada por el método EPRI, resulta la siguiente
expresion alternativa a (2) para la estimacion de la
integral J:

gy e Fe )
Je h (a,l) Oref

donde J. es la parte eléstica de la integral Jy €. esla
deformacion de referencia que corresponde a la tension
de referencia o,y en la curva tension-deformacion
uniaxiales del material. Considerando (4) y afadiendo
una correccion pléstica basada en el modelo de fisura
cohesiva tal y como se propone en [12], resulta
finalmente la expresion para la estimacion de la integral
J por el método de la tension de referencia (RS). Rpo,2
es el limite elastico del material.

2
Jﬂ — Egref + l( O-ref O—ref (7)
Je Oref 2 Rp0,2 Egref

3. PROPIEDADES DE UN HIERRO PUDELADO
ESTRUCTURAL

La reparacién de un puente de carretera en celosia
construido en Espafia a finales del siglo X1X con hierro
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pudelado permitié extraer del cordon inferior (fig. 1)
muestras como la que se observa en la figura 2,
procedentes de las chapas de alma y de las de ala. A
pesar de la intensa corrosion presente, fue posible
mecanizar probetas compactas de 25 mm de canto (til
W con el plano de la fisura perpendicular a la directriz
de la viga y con espesores de 7,5 y 4,5 mm para las
obtenidas de las almas y de las alas respectivamente.
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Figura 1.- Seccidn transversal del cordon inferior de un
puente roblonado

Figura 2.- Muestras y probetas de hierro pudelado

Estas probetas fueron mecanizadas y posteriormente
prefisuradas por fatiga para realizar ensayos de tenaci-
dad a 20°C y a -20°C. Estos ensayos se realizaron de
acuerdo al procedimiento establecido en la norma
ASTM E813 [13] midiendo el desplazamiento sobre la
linea de accién de la carga y realizando descargas

parciales periddicas y recargas posteriores. En todos los
casos la fractura se produjo por desgarramiento ductil
con fuertes deformaciones plésticas que se extendian a
todo el ligamento resistente de la probeta y originaban
la delaminacién por pandeo de la zona comprimida (fig.
3). Antes de la ruptura final en dos mitades, las probetas
fueron fisuradas de nuevo por fatiga para delimitar con
nitidez la parte desgarrada del ligamento.

Figura 3.- Superficie de rotura de probetas compactas de
hierro pudelado

Mediante las pendientes de los tramos de descarga del
registro carga-desplazamiento, fue determinado el tama-
fio de fisura y la integral J durante el ensayo. Las curvas
integral J-crecimiento de fisura Aa obtenidas son como
la indicada en la figura 4, correspondiente a una probeta
extraida del alma y ensayada a -20°C. La iniciacion del
desgarramiento se determina con estas curvas y el valor
de la integral J correspondiente se identifica con la tena-
cidad de fractura Jic . En la tabla 1 se indican los valo-
res de la tenacidad obtenidos en los ensayos.

200
150
<
£ 7
— i
< 100
- 1
501 _
] Hierro pudelado
3 Muestra: ALMA 1
1 Temperatura: -20°C
O e
0,00 0,50 1,00

Aa (mm)
Figura4.- Curva J — Aa de la chapa de alma a-20°Cy
puntos estimados mediante el método de la tensién de
referencia

El método de la tension de referencia puede aplicarse a
las probetas compactas prefisuradas, ya que para esta
configuracion son bien conocidas las expresiones del
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factor de intensidad de tensiones K y del valor de la
carga limite plastica P, que es la que se recomienda
emplear como carga de referencia R .

K(x _ g) __P__2+x
W)= BW (142" @
x(0,886+4,6x— 13,32x% +14,72x° —5,6x4)
PL(a)=1,07z(w_a)wa
9)

QW AW _(2W_)
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Tabla 1. Tenacidad registrada para el hierro pudelado

Muestra Temperatura Jic (kd/m?)
ALMA 1 20°C 107
ALMA 1 -20°C 112

ALA 1 20°C 62

ALA3 20°C 81

ALA3 -20°C 84

Considerando los valores de P y de Aa registrados en el
ensayo indicado en la figura 4 y haciendo uso de las
expresiones (8), (9), (5) y (7) y de los valores de &
obtenidos mediante la curva tension-deformacion verda-
deras uniaxiales del material y representada en la figura
5, se han estimado los valores integral Jzs—Aa de
dicho ensayo. Los valores obtenidos se muestran, junto
a los experimentales, en la figura 4.
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Figura 5.- Curva tensién-deformacion verdaderas a
-20°C del hierro pudelado de la chapa de alma

La comparacién entre los puntos obtenidos experimen-
talmente y los que predice la estimacion permite valorar
la validez del método de estimacion de la tension de
referencia para su aplicacion a los aceros estructurales
antiguos. La notable coincidencia que se observa en la
figura 4 confirma la validez del método de estimacion
para el hierro pudelado dctil.

4. APLICACION DEL METODO DE LA TENSION
DE REFERENCIA A VIGAS ROBLONADAS

La figura 6 muestra la configuracion de viga roblonada
elegida para comparar los valores de la integral J deter-
minados conforme al método de estimacién y numérica-
mente mediante modelos de elementos finitos por apli-
cacion de la definicién de integral J. Dicha viga esta
compuesta por una chapa y una pareja de angulares, dos
de cuyos lados hacen las veces de ala y los otros dos
forman el alma junto con la chapa. En una seccion
transversal se ha desarrollado una fisura de tamafio a en
el alma con iniciaciébn en el borde traccionado vy
crecimiento hacia el borde comprimido hasta emerger
por encima de los angulares. La viga estd sometida a
una fuerza axil y a un momento flector tal que la
distribucién lineal de tensiones que producen en la
seccion transversal de la viga en ausencia de fisura se
reduce exclusivamente a un momento flector M sobre el

alma.
M
1 M 1,98 M
3“@]\\“
1,98 M

b
R\

3 M2

a J

| o

Figura 6.- Viga roblonada considerada en el analisis

Para la aplicacion del método de la tensién de referencia
a esta viga roblonada son necesarios, como en el caso de
la probeta compacta, el factor de intensidad de tensiones
K'y el valor de la carga de referencia que minimice el
efecto del coeficiente de endurecimiento n del acero.
Para la viga roblonada esta carga de referencia sera un
momento flector que se denotard como My '. El valor
del factor de intensidad de tensiones, asi como la
metodologia empleada para su obtencion, pueden
consultarse en un trabajo previo de los autores [5]. En la
tabla 2 se extracta su valor para cinco tamafios de fisura
representativos.

Tabla 2. Factor de intensidad de tensiones para la viga
roblonada objeto de estudio

alb 01|02 | 03] 04| 05
KBb* /M | 2,80 | 2,52 | 2,48 | 2,10 | 1,50

Una de las aportaciones de este trabajo es el estable-
cimiento de la metodologia para la calibracion del valor
més adecuado de la carga de referencia y la obtencion
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de los valores My' para el caso concreto de la viga
roblonada estudiada. Para ello se empleard la expresion
que estima la parte plastica de la integral J de la ecua-
cion (2) junto con andlisis por elementos finitos, cuyas
caracteristicas se detallardn en el siguiente apartado,
para el céalculo directo de dicha parte plastica de la
integral J para varios materiales hiperelasticos incom-
presibles con diferentes coeficientes de endurecimiento
por deformacién n cuyas curvas tension-deformacion
uniaxial respondan a leyes del tipo:

el

Para la viga roblonada se adopta la siguiente estructura
para el momento de referencia:

2
Mo'= m(a)bTBO'o' (11)

donde m(a) es una funcién adimensional del tamafio
de fisura, b es la altura del alma 'y B el espesor.

Segun el esquema de la ecuacion (2) la parte pléastica de
la integral J producida por la aplicacién de un momento
M en la viga roblonada estudiada puede expresarse
adimensionalmente del siguiente modo:

Jp

0'(b—a 2M
0 i)

= p(am)= 0N ()

m(a)nﬂ

Calculos por elementos finitos realizados para valores
del exponente de endurecimiento n entre 1 y 15 vy
tamafios de fisura «=0,1b, 0,2b, 0,3b, 0,4b ¥y
0,5b han permitido calcular varios valores de j,(a,n).
Tomando logaritmos de la segunda igualdad de la
expresion (12), estos valores normalizados de J),
pueden representarse y ajustarse con rectas, para cada
tamafio de fisura, como se muestra en la figura 7. Las
pendientes de las rectas de ajuste coinciden con
—Inm(a) y las ordenadas en el origen con In#i(a).
Puede asegurarse que los valores de hi(a) y m(a),
mostrados en la tabla 3, minimizan el efecto del
coeficiente de endurecimiento n para el intervalo de
valores 1 a 15 considerado.

Los valores de m(a) obtenidos son los més adecuados
para la estimacion de la integral J mediante el método
de la tension de referencia, pero han sido obtenidos de
un modo que no proporciona ningun significado fisico.
Tanto Ainsworth como otros autores sugieren que como
carga de referencia se emplee la carga limite pléastica o
un valor préximo a ella, segin la geometria estudiada.
La viga roblonada estudiada es un solido hiperestatico
con componentes unidos con roblones y el célculo de su
carga limite no resulta evidente. Sin embargo es posible,
aprovechando el mismo modelo de elementos finitos
que el empleado para el célculo de la parte plastica de la
integral J, calcular su carga limite empleando un
material practicamente rigido plastico (con el fin de

evitar perturbaciones numéricas) y aplicando carga
creciente hasta un nivel de deformaciones por encima
del cual el momento flector no se incremente. Los valo-
res limite obtenidos pueden expresarse de acuerdo a la
expresion (11) cambiando la funcién m(a) por otra
mg(a), también adimensional, con los valores mostra-
dos también en la tabla 3. La coincidencia entre m(a) y
mg(a) que se observa es casi total, indicando que es
vélida, también para s6lidos hiperestaticos como la viga
roblonada estudiada, la consideracién tradicional que
sugiere que como carga de referencia se emplee la carga
limite pléstica.
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Figura 7.- Valores normalizados de Jp y su ajuste para
el célculo de hi(a) y m(a)

Tabla 3. Valores de las funciones i (a), m(a), my(a)
alb 01,02 )| 03| 04| 05
m(a) |04240,306 0,299 0,239 0,155
m(a) |1,096 0,988 0,910 | 0,842 | 0,780
m(a) | 1,10 |0976| 091 |0,856 0,777

5. CALCULO Y ESTIMACION DE LA INTEGRAL
J DE VIGAS ROBLONADAS

Los célculos de la integral J de esta viga roblonada se
han realizado con mallas bidimensionales de elementos
finitos como la que puede verse en la figura 8,
correspondiente a una fisura de tamafio 0,4b. Dada la
simetria geométrica y de carga respecto al plano de la
fisura, estas mallas representan la mitad de la viga 'y en
ella se superponen dos mallas proyectadas sobre el
alma: la de chapa de alma y la de los angulares, ambas
conectadas a través de los roblones. Los lados de los
angulares que actdan de ala se tienen en cuenta dotando
a los elementos donde se proyectan de un espesor igual
a la anchura que ocupan en la seccién transversal.

Los efectos cuantitativos de emplear mallas bidimensio-
nales con elementos finitos de varios espesores para el
céalculo de vigas fisuradas son conocidos. Mediante este
procedimiento, Feng y otros [14] han calculado factores
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de intensidad de tensiones para fisuras excéntricas de
doble frente en almas de vigas laminadas con seccion en
doble T. Los resultados obtenidos diferian de los valores
calculados con mallas tridimensionales en menos del
7% y rebajaban el tiempo de célculo a la sexta parte.

-

Figura 8.— Malla bidimensional de elementos finitos
para el célculo de la integral J (tamafio de fisura 0,4b).

En todas las mallas se han utilizado elementos elasto-
plasticos de tensién plana con 8 nodos CPS8R [15], si
bien transformando los del frente de la fisura en elemen-
tos singulares con nodos a un cuarto. Como curva ten-
sion-deformacion de los elementos se ha adoptado la del
hierro pudelado de la figura 5. Para modelizar las unio-
nes roblonadas, y en particular el contacto de los roblo-
nes con los taladros de la chapa de alma y de los angula-
res, se han empleado haces de barras articuladas rigidas
que unen el centro del roblén (punto comun de las ma-
llas del alma y de los angulares) con puntos equiespa-
ciados de la mitad del contorno del taladro donde el
robléon ejerce el empuje. El célculo numérico de la
integral J mediante las mallas descritas se ha llevado a
cabo con ayuda del codigo de elementos finitos de
propdsito general ABAQUS [15], que dispone de herra-
mientas implementadas especificamente para tal fin.

Los valores Jgs estimados de la integral J han sido cal-
culados mediante la ecuacién (7), tendiendo en cuenta
las expresiones (5) para la tension de referencia o y
(11) para la carga de referencia Mo' (con los valores de
m(a) indicados en la tabla 3). La deformacion de
referencia &,; Se obtiene con o de la curva tension-
deformacién verdaderas mostrada en la figura 5 corres-
pondiente al hierro pudelado, cuyo limite elastico Rpo,2
es de 245 MPa.

Los valores de la integral J calculados por elementos
finitos y los estimados, para diez intervalos uniformes
de carga suficientemente representativos, se comparan
en la figura 9. La bisectriz del diagrama cartesiano que
constituye esta figura representa la condicién de
dependencia perfecta y su proximidad a los puntos
dibujados pone de relieve la escasa diferencia existente
entre ambos tipos de valores para los intervalos de carga
y de tamafio de fisura explorados.

La representacién de la integral J frente a su parte
elastica permite realizar una comparacion de resultados
mas significativa si cabe. La ecuacion (7) permite
representar en una sola curva, y de forma continua, las

estimaciones de la integral J frente a la carga aplicada
para todo tamafio de fisura. La figura 10 muestra dicha
curva y los puntos correspondientes a los calculos por
elementos finitos de la integral J. El positivo resultado
de las comparaciones mostradas en las figuras 9 y 10
respalda la validez del método de la tensién de
referencia para la estimacién simplificada de la integral
J en viga roblonadas de aceros estructurales antiguos.
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Figura 9.- Integral J calculada y estimada
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Figura 10.- J/J. calculada y estimada frente al
momento solicitante

6. RECAPITULACION Y CONCLUSIONES

A la vista de los resultados de los ensayos de fractura
realizados con hierro pudelado de un puente de carretera
espafiol en servicio se puede concluir que la tenacidad
de estos materiales es notablemente inferior a la de los
aceros de construccién actuales, sin embargo su com-
portamiento no siempre es fragil y para los espesores de
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chapa habitualmente empleados la fractura puede tener
lugar en condiciones de plasticidad extendida, haciéndo-
se necesario el empleo de criterios de fractura basados
en la integral J a la hora de evaluar su integridad.

La constitucion internamente hiperestatica de las vigas
roblonadas supone una dificultad més a afadir al ya de
por si elevado coste computacional de célculo de la
integral J. Los modelos de elementos finitos son el mé-
todo de resolucion més indicado, pero requieren la reali-
zacion de un célculo para cada tamafio de fisura y nivel
de carga considerado. La adaptacion para vigas roblona-
das de un método de estimacion de aplicacién sencilla y
con una precisién ingenieril aceptable, como es el méto-
do de la tension de referencia (RS), realizada en este tra-
bajo, permite realizar evaluaciones de integridad de
estos componentes con el empleo de herramientas relati-
vamente modestas al alcance de la mayoria de los inge-
nieros estructurales.

La validez del método de la tension de referencia para la
estimacion de la integral J en vigas roblonadas de
aceros estructurales antiguos ha sido confirmada en este
trabajo mediante las comparaciones realizadas sobre dos
configuraciones geométricas muy dispares. La coinci-
dencia entre los valores estimados y experimentales en
un caso, y entre los estimados y los calculados por
elementos finitos en otro, confirman dicha validez.

Este método de estimacion permite la formulacion y
representacion, relativamente sencillas, de un criterio de
fallo por fractura en vigas roblonadas que puede ser
incluido, junto con otros criterios de fallo, en diagramas
de integridad estructural para la evaluacion global de la
seguridad de estos elementos estructurales tal y como se
plantea en [6].
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RESUMEN

El presente trabajo se centra en el contexto del trabajo presentado en el anterior congreso del Grupo Espafiol de
Fractura celebrado en Albarracin en Marzo del 2006, titulado “Métodos computacionales aplicados a la prediccion
de resistencia residual de paneles de ala o fuselaje” donde se mostrdé una implementacion numérica, en un cédigo
comercial de elementos finitos, de un criterio de fractura basado en el CTOA, que permite analizar la propagacion de
fisuras y la resistencia de paneles delgados, donde los efectos de plasticidad son importantes. Con este criterio, se ha
estudiado numéricamente la propagacion de fisuras y la resistencia residual de diferentes probetas de paneles de
pequefio espesor, cuyo comportamiento experimental estd reportado en la literatura.

El trabajo resume los resultados obtenidos a partir de la explotacion de la metodologia y el modelo matematico
propuesto. En este sentido se presenta una descripcion tanto de los modelos de elementos finitos como del algoritmo de
propagacion de grieta. Se esta desarrollando una campaia de ensayos con el fin de evaluar el parametro CTOA, Crack
Tip Opening Angle, en probetas compactas C(T). Los materiales ensayados son aleaciones de aluminio utilizadas en
estructuras o componentes estructurales de un avion. La aleacion investigada es aluminio del tipo 2024-T3 sheet-bare
(espesor de 0.063”). Se presentan correlaciones entre los resultados numéricos y experimentales. Finalmente se expone
la metodologia de ensayo utilizada.

ABSTRACT
This paper is focused in the work presented in the last congress of the Spanish Fracture Group, which took place in
Albarracin in March 2006, with the title ‘Computational methods for the prediction of residual strength for skin or
fuselage panels’ where was shown a numerical development, leant on a commercial finite element code, of a fracture
criterion based on CTOA. This allows analyzing cracks growth and thin panels strength, where plasticity effects should
be taken into account. Cracks growth and residual strength of different thin panels test specimens can be numerically
studied and compared with the experimental results found in different works.
This work summarizes the results obtained using this mathematical model. It is shown a description of the finite
element model and the crack growth algorithm. A tests campaign is being undertaken in order to evaluate the CTOA
parameter for compact specimens. The testing materials are aluminium alloys used in aircraft structures, such as 2024
T3 sheet bare aluminium alloy (0.063” thick). A correlation between numerical and test results is also shown.
Finally, the test methodology is explained.

AREAS TEMATICAS PROPUESTAS: Fractura de Materiales Compuestos o Aplicaciones Practicas en Ingenieria.
PALABRAS CLAVE: Fractura, Computacional, CTOA.
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1 MODELOS DE ELEMENTOS FINITOS

La finalidad principal de este trabajo es analizar la
viabilidad de MSC/NASTRAN para realizar
predicciones de resistencia residual [1,2] en
especimenes de pequefio tamafio, probetas C(T), y su
posterior aplicacion a modelos de estructuras complejas
(paneles delgados de ala o fuselaje).

MSC/NASTRAN es un codigo comercial de elementos
finitos de propodsito general muy utilizado en la
industria aeroespacial, no obstante empiezan a utilizarse
otros codigos como pueden ser ABAQUS, SAMCEEF,
etc.

En cuanto a herramientas propias de Mecanica de
Fractura incorporadas por MSC/NASTRAN, se puede
decir que no es un codigo orientado a esta disciplina, ya
que como se ha sefialado anteriormente se trata de un
codigo de propésito general. Unicamente incorpora dos
elementos: uno en elasticidad bidimensional CRACK
2D y otro en elasticidad tridimensional CRACK 3D, los
cuales incorporan técnicas de correlacion del campo de
desplazamiento [3] con el fin de estimar un valor de
Stress Intensity Factor, K, dentro del ambito de la
Mecanica de Fractura Elastico Lineal. El aporte de
MSC/NASTRAN en este ambito es limitado.

La aproximacion del problema de avance estable de
grieta mediante MSC/NASTRAN se realiza simulando
el crecimiento de la grieta mediante la técnica de Nodal
Release [4]. El modelo constitutivo de material utilizado
consiste en un modelo elastoplastico incorporado por
MSC/NASTRAN. Para ello se ha introducido la curva
de material correspondiente a las aleaciones de aluminio
2024-T3, 7475-T761 y 7475-T7351 respectivamente.

El procedimiento desde un punto de vista de calculo
(aproximacion numérica) tal y como proponemos en
este trabajo consiste, en primer lugar, en ajustar un
valor de CTOAc [5] (Crack Tip Opening Angle) con un
modelo (tamafio probeta) lo mas representativo, sobre
todo en el frente de grieta (modelo tridimensional).
Evidentemente para ello es necesario disponer de curva
de resistencia residual de una probeta y a su vez de una
coleccion de valores CTOA medidos en el ensayo, a
medida que la grieta avanza.

Una vez obtenido un valor de referencia de CTOA,
entra en juego el modelo bidimensional. En la practica
el panel completo debe de idealizarse con elemento
placa delgada (estado de tensiones plano). Este
problema puede atacarse con un modelo tridimensional,
pero no es practico desde un punto de vista ingenieril
(resultado-coste). Por ello es necesario ajustar la curva
de resistencia residual con un modelo bidimensional
introduciendo para ello el concepto de “plane strain
core”.

Las figuras 2 y 3 muestran un detalle de la malla
empleada tanto en 2 como en 3 dimensiones

correspondiente a una probeta C(T). Las dimensiones
de las probetas estan indicadas en la figura 1.
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Figura 1. . Probeta C (T) utilizada en los modelos y
ensayos (cotas en milimetros)

El paso de elemento para ambos modelos es de 1 mm.
La topologia de elemento utilizada en el modelo
bidimensional es de elemento cuadrado de un nodo en
cada vértice con cuatro puntos de integracion. Cabe
destacar que con el fin de evitar una sobre rigidez a
cortante se ha utilizado la opcion de correccién a
comportamiento a flexion mediante una técnica de
integracion reducida.

|1 Desplazamiento e

LA forzado MPC’s, nodos
A LA P T duplicados en
LA frente de grieta

Avance de grieta

Pregrieta

Figura 2. Modelo de Elementos Finitos bidimensional
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Figura 3. Modelo de Elementos Finitos tridimensional

Los modelos tridimensionales para ambas probetas han
sido creados a partir de una extrusion de la malla
bidimensional en el sentido normal al plano principal de
la probeta. Los elementos utilizados en los estudios
tridimensionales son elementos “bricks” de un nodo en
cada vértice. La figura 4 indica el nimero de elementos
empleados para ambos modelos en sentido normal al
plano de la probeta.

En cuanto a la triaxialidad de tensiones alojadas en el
las proximidades del extremo de fisura, cabe sefialar
que el modelo tridimensional planteado, con cuatro
elementos a lo largo del espesor de la probeta, aproxima
el estado triaxial de tensiones.

Suponiendo una placa fisurada de espesor B sometida a
un estado de cargas en Modo I, ésta presenta el estado
tensional que muestra la figura 4 (a) y (b). Si la placa no
estuviera fisurada, ésta estaria sometida a un estado de
tension plana. Al estar fisurada se produce una elevada
tension normal al plano de la fisura que hace que el
material del borde de grieta intente contraerse en
direccion ‘z’, mientras que el material colindante trata
de impedirselo, generandose un estado triaxial de
tensiones en el borde de la fisura.

Las figuras 4 (c), (d) y (e) muestran el estado tensional
(o, y oy) en el borde de grieta en el modelo
tridimensional planteado. Ademas se ha superpuesto la
no deformada de la probeta. Como puede observarse,
en zonas alejadas del fondo de fisura el material se
deforma muy poco en direccion al espesor, este hecho
restringe el desplazamiento hacia el interior del
material, en zona cercana a la grieta, resultando por
tanto un estado de deformacion plana.

o

_:;-—_&ii_

v

FISURA

Figura 4. (a) Placa fisurada en modo I. (b) Estado
tensional tridimensional en el borde de grieta. (c)
Distribucion de esfuerzos en direccion normal al
espesor. (d) Distribucion de esfuerzos en direccion
normal al espesor para 8 elementos. (e) Distribucion de
esfuerzos en direccion de aplicacion de la carga

2 PROCEDIMIENTO DE ANALISIS:
“Gestor de Progreso de Grieta”

Con el fin de gestionar el progreso de grieta se ha
creado un  programa que interactia  con
MSC/NASTRAN, cuyo esquema del algoritmo se
muestra en la figura 5.

El programa admite varios tipos de modelos para el
calculo de la resistencia residual: probetas C(T) o
probetas M(T), y modelos bidimensionales de
elementos placas con el parametro strain-core para el
estado de deformacion plana en las proximidades de la
grieta, o modelos tridimensionales con elementos
solidos. Se han aprovechado las simetrias de las
probetas para reducir el tiempo de calculo: una simetria
en la probeta C(T) y dos simetrias en la probeta M(T).
Ademas para los analisis tridimensionales se puede
considerar la simetria en el plano XY, ver figura 3.

El programa da como resultado la curva de resistencia
residual del material, y es Gnicamente necesario por
parte del usuario indicar el nombre del archivo de
analisis del modelo y el tipo de modelo, C(T) 6 M(T) y
2D 6 3D, ademas del parametro de gobierno del
progreso estable de grieta CTOAc. También se le puede
introducir una longitud maxima de grieta para el caso de
que se requiera la parada del programa.

La técnica empleada en el algoritmo se basa en el uso de
la operacion = RESTART [6] que ofrece
MSC/NASTRAN con la opcion de actualizacion de la
matriz de rigidez en cada paso de carga del analisis no
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lineal. Con esta funcion se pueden hacer modificaciones
al modelo en un paso intermedio de carga y continuar
aumentando la carga desde dicho punto, simulando de
ese modo la propagacion de la grieta de manera
adecuada mediante la “suelta de nodos” (Nodal
Release). El programa ha sido disefiado especialmente
para este problema y ahorra al wusuario las
modificaciones intermedias.

Tras indicar al programa el archivo, el programa ejecuta
el analisis no lineal y abre el archivo de resultados. En
dicho archivo de resultados busca los datos del primer
paso de carga y comprueba el CTOA. Para ello se ha
usado en el modelo una numeracién de los nodos de la
grieta que permite localizar el frente de grieta durante
todo el proceso.

Si no se alcanza el CTOA critico el programa busca el
siguiente paso de carga y vuelve a comprobar el CTOA,
y continda de este modo sucesivamente. En caso de no
alcanzar el CTOA critico para ninglin paso de la carga,
se modifica el archivo de analisis para que la carga total
sea mayor y se vuelve a ejecutar el analisis. En este
paso se ha tenido especial cuidado de aumentar de
forma discreta los pasos de aplicacion de la carga (en
términos de desplazamiento forzado) con el fin de no
perder precision en cuanto a la evaluacion del angulo de
apertura de la grieta (CTOA), aunque conlleva mas
esfuerzo de célculo.

En caso de alcanzar el CTOA critico, el paso de carga
para el que éste sucede es almacenado junto con la
carga correspondiente. La longitud de grieta se calcula
teniendo en cuenta el nimero de nodos “liberados”
previamente, ademas de considerar la distancia entre los
nodos del camino prefijado de la grieta (1 mm).

Para continuar el proceso de crecimiento de la grieta se
crea un nuevo archivo de andlisis con la operacion
RESTART. Para ello se “suelta el nodo” mediante la
eliminacion de una MPC [6] (Multi Point Constrains),
lo que simula el crecimiento de la grieta y se indica el
paso de carga a partir del cual se debe continuar el
analisis.

El nuevo analisis es ejecutado y el programa repite el
proceso a partir del paso de carga en el que se ha
alcanzado el CTOA critico en el analisis anterior.

El programa también es el encargado de crear la curva
de resistencia residual, que es actualizada tras cada
suelta de nodos.

Para el caso de modelos tridimensionales la diferencia
principal es que no es necesario el parametro “strain
core” [7] y que el CTOA es calculado como la media de
los angulos que forman los elementos en el borde de la
grieta en direccion transversal.

Gestion del progreso de grieta

R = Seintroduce el nombre del archivo de analisis
Acciones -
del = Seleccion entre probeta M(T) o C(T)
. * Seleccidn entre modelo bi- o tridimensional
Usuario |
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A i
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|
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Figura 5. Diagrama de flujo del gestor de avance de
grieta

3 RESULTADOS NUMERICOS

A continuacién se muestran los resultados obtenidos a
partir de la metodologia propuesta en el apartado
anterior. En primer lugar se muestra una correlacion,
para probetas M(T) entre resultados de modelos 2D y
3D de curvas de resistencia residual y resultados de
ensayos encontrados en literatura [8], grafica 1. Ademas
se ha considerado el hecho de una mayor discretizacion
en direccion del espesor de la probeta, grafica 2.
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Grdfica 1. Correlacion entre modelo matematico y
datos de ensayos para probetas M(T)
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Grdfica 2. Correlacion  entre los  modelos

tridimensionales teniendo en cuenta la discretizacion en
direccion normal al plano de la probeta

En la grafica 3 se presentan los resultados de la
correlacion del comportamiento del modelo de probeta
compacta C(T) para la aleacion de aluminio 2024-T3.

Se han considerado tanto los modelos bidimensionales y
tridimensionales en codigo NASTRAN vy resultados
obtenidos mediante el codigo ZIP3D [7]. Los resultados
de ensayos corresponden tanto a los obtenidos
experimentalmente como a los reportados en
bibliografia [8].
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Gradfica 3. Correlacion de obtencion de curva de
resistencia residuales probetas C(T) de aluminio 2024
T3.

Como puede observase en la grafica anterior el
comportamiento de las simulaciones tanto en
NASTRAN como en ZIP3D es practicamente el mismo,
quedando algo por debajo la curva obtenida con ZIP3D.
Trabajos realizados por otros autores han correlado
resultados numéricos con ZIP3D vy resultados de
ensayos [7].

Por otro lado los datos de ensayos tanto los obtenidos
de forma experimental como los reportados en la
referencia [9], muestran, también, un comportamiento
muy similar pero algo superior a las predicciones
mediante modelo matematico.

Con el fin de estimar valores de CTOAc, a nuestro
juicio, el procedimiento desde un punto de vista de
calculo (aproximacion numérica) consiste, en primer
lugar, en ajustar un valor de CTOAc con un modelo
(tamaio probeta) lo mas representativo, sobre todo en el
frente de grieta (modelo tridimensional). Evidentemente
para ello es necesario disponer de curva de resistencia
residual de una probeta y a su vez de una coleccion de
valores CTOA medidos en el ensayo, a medida que la
grieta avanza.

Una vez obtenido un valor de referencia de CTOA,
entra en juego el modelo bidimensional. En la practica
el panel completo debe de idealizarse con elemento
placa delgada (estado de tensiones plano). Este
problema puede atacarse con un modelo en elasticidad
tridimensional, pero no es practico desde un punto de
vista ingenieril (resultado-coste). Por ello es necesario
ajustar la curva de resistencia residual con un modelo
bidimensional introduciendo para ello el concepto de
“plane strain core”.

Se han utilizados los mismos valores de CTOA en los
modelos bi y tridimensionales analizados con
MSC/NASTRAN, los resultados obtenidos ofrecen
resultados muy prometedores con el fin de abordar en
un futuro la simulacion del progreso de grieta en un
panel completo. No obstante cabe sefialar que en futuros
estudios y junto con la disponibilidad de wvalores,
obtenidos en ensayos, tanto de CTOAc como de curvas
de resistencia residual de probetas, se realizara una
correlacion del comportamiento de los modelos bi y
tridimensionales teniendo en cuenta la secuencia de
calculo indicada anteriormente. Los valores de CTOA
del modelo bidimensional y tridimensional deberan
estar en el mismo rango de valor, pero no tienen por que
ser los mismos. La grafica siguiente muestra la
sensibilidad del valor del CTOAc en la respuesta del
modelo bidimensional
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Grafica 4. Sensibilidad del comportamiento del modelo
bidimensional segun el parametro CTOAc (5.4°y 6°).
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4 ENSAYOS EXPERIMENTALES

Los ensayos experimentales se estan realizando sobre
probetas compactas, figura 6, en el Laboratorio de
Caracterizacion del Comportamiento Mecanico del Area
de Materiales Metalicos del INTA, utilizando una
maquina servohidraulica MTS de 100 kN, generando
primeramente la grieta inicial por fatiga hasta conseguir
una longitud inicial de grieta comprendida entre 0,35 W
y 0,45 W (del orden de 50,8 mm); el preagrictamiento a
fatiga se realiza segin una carga sinusoidal de
frecuencia 10 Hz, con una razén de cargas R = 0,1
manteniendo el valor maximo de la fuerza aplicada
constante de tal forma que no se supere en el tramo final
de la propagacion un valor del factor de intensidad de
tensiones (K) inferior al 50 % del valor de la tenacidad
a la fractura del material (K;¢), pasando posteriormente
a realizar el ensayo de resistencia residual a una
velocidad constante del piston entre 0,254 y 1,016
mm/minuto; durante esta etapa, de forma regularmente
espaciada, se registran los valores de la fuerza aplicada,
el tiempo y una imagen del desarrollo de la grieta que
nos permite, tras el analisis de las imagenes, obtener los
valores del angulo de apertura en la punta de la grieta
CTOA.

El éangulo de apertura en la punta de la grieta CTOA
(Crack Tip Opening Angle) se medira oOpticamente
utilizando  imégenes  digitales y  tratandolas
posteriormente. Todo el proceso de propagacion de la
grieta durante el ensayo de carga residual sera recogido
digitalmente a través de un sistema de vision artificial
disponible en el Laboratorio de Caracterizacion del
Comportamiento Mecanico del Area de Materiales
Metalicos del INTA. El componente fundamental de
este sistema de vision artificial es la camara digital
(Fig. 6) de alta resolucion (3.288x2470 pixeles) e
interfaz IEEE1394. Ademas de la camara, se cuenta con
una lente telecéntrica de alta precision (lente 1x para
abarcar un campo de vision de 8,8x6,6 mm
(aproximadamente) y obtener una precision de 8 um),
situada en una plataforma motorizada de alta resolucion
con interfaz RS-232 para mover la camara y equipada
con un sistema de iluminacion especial para obtener el
adecuado contraste entre la grieta generada y la probeta.
Un sistema informatico se encarga del control del
sistema y posterior tratamiento de todos los datos de
ensayo. Este sistema incorpora una tarjeta de
adquisicion de datos capaz de adquirir sefiales
analogicas procedentes de la maquina de ensayo (sefal
de carga), extensometros (sefial de desplazamiento), etc.
Todas estas sefiales las procesa el sistema de forma que
sincroniza para cada instante de tiempo ¢ todas estas
sefales analogicas y la imagen digital, figura 7.

Figura 6. Fotografia del equipamiento de ensayo y

toma de imagenes

Figura 7. Imagen del avance de la grieta por carga
estdtica en un instante t

5 CONCLUSIONES

Se ha presentado una propuesta de
metodologia de obtencion de curvas de
resistencia residual mediante el codigo
comercial MSC/NASTRAN.

Las correlaciones obtenidas entre el
comportamiento de los modelos matematico y
resultado de ensayos, son satisfactorias.
Incluso  comparandolas con  soluciones
numéricas de otras fuentes (ZIP3D).

El comportamiento del modelo bidimensional,
con “plain strain core” simula el estado triaxial
de tensiones en el borde de grieta reproducido
por el modelo tridimensional.

Se propone una metodologia de ajuste del
parametro CTOA con modelo tridimensional y
una posterior correlacion con modelo
bidimensional.

Se propone un procedimiento de ensayos con
el fin de evaluar el parametro CTOA
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Resumen. Con el fin de estudiar el origen de los cambios en la respuesta a fatiga de la aleacion de aluminio
2024 T3, se trazaron las curvas S-N-P (esfuerzo, numero de ciclos, probabilidad de fractura), a muestras de la
aleacion, empleando para ello fatiga rotatoria. Previamente se midi6 a las probetas rugosidad superficial tras
cada etapa del tratamiento superficial, consistente en desengrasado, distintos tipos de decapado (NaOH 0,03% y
0,5%), decapado industrial y sol-gel. Este ultimo consistié en la aplicacion de alcohoéxido de zirconio. Los
resultados muestran que el aumento en la rugosidad superficial de las probetas, generada durante el tratamiento
de decapado, afecta deteriorando la vida util a fatiga en el rango de altas rugosidades. Sin embargo, los
resultados obtenidos en relacion a las muestras sometidas a tratamiento de sol-gel, muestran que la vida util a
fatiga aumenta en estas probetas decapadas industrialmente y disminuye en los casos de decapado basico. Esta
diferencia puede explicarse debido a que durante el tratamiento de decapado industrial, se genera un dafio en el
material que produce un aumento en la rugosidad superficial que lo hacen mas propicio a la fractura por fatiga.
Se concluye que la rugosidad es un parametro importante para predecir la respuesta a fatiga de la aleacion, sin
embargo, no es el tnico. Finalmente, no esta suficientemente claro el origen de las diferencias en la respuesta a
fatiga en probetas sometidas a sol-gel en los casos de decapado acido y basico.

Abstract. In order to study the origin of the changes in the fatigue response of 2024 T3 aluminum alloy, the S-
N-P (strength, number of cycles, fracture probability) were plotted by means of rotative fatigue. Previously,
roughness was measured over the samples after each surface treatment: degreasing, alkaline (0.03% and 0.5%
NaOH), industrial pickling and sol-gel. The last consisted in the application of zirconio alcoxide. The results
show that the increase in the roughness during pickling produces a decrease in fatigue limits, for such cases of
higher roughness. However, the results obtained for samples subjected to sol-gel process after pickling process
show that in the case of industrial (acid) pickling the fatigue limit increase, while in the case of basic pickling,
the fatigue limit decrease in relation to pickled samples. This difference could be explained, taking into account
that the acid pickling produces damage over the surface of the samples, which increase the roughness, leaving a
material in a more favourable condition to fatigue failure. It is possible to conclude that roughness is an
important parameter in the fatigue response of this alloy when it is subjected to surface treatments, but it does
not the unique parameter that influences fatigue life. Finally, it is not enough clear the origin of the differences
between the sol-gel process influence on the fatigue life of pickled samples in the cases of acid and alkaline
pickling processes.

1. INTRODUCCION

La aleacion de aluminio 2024 con el tratamiento térmico
T3 es usualmente usada en la industria aeronautica para
la construccion de fuselajes de aeronaves, debido a su
bajo peso especifico y a su relativamente alta resistencia
mecanica. Sin embargo, presenta una baja resistencia a
la corrosion M, 1o que hace preciso realizar tratamientos
superficiales para mejorar esta propiedad '?!. Dos de los
tratamientos  superficiales mas usados son el
denominado conversion coating (alodinado) y el
anodizado, sin embargo ambos procesos utilizan i6n
cromo hexavalente que presenta efectos carcindgenos,
razén por la cual estos procesos deben ser reemplazados
a nivel industrial por otros que no empleen este i6n. No
obstante todas las ventajas asociadas al empleo de

recubrimientos anticorrosivos, la resistencia a la fatiga
se ve afectada en mayor o menor medida por cada uno
de estos tratamientos ©°) Una de las lineas de
desarrollo en la blsqueda de nuevos recubrimientos
consiste en el empleo de peliculas de materiales
ceramicos que se aplican sobre la superficie de la
aleacion, conocidas como depdsitos de tipo sol-gel [,
En el presente trabajo, se analiza la influencia de los
tratamientos superficiales previos a la aplicacion de la
pelicula de sol-gel en la vida a fatiga de la aleacion,
correlacionandose estos resultados con los valores de
rugosidad asociada a cada tipo de tratamiento. Ademas
se estudia la respuesta a fatiga de la aleacion sometida a
tratamientos superficiales de sol-gel basados en
peliculas de 6xido de zirconio.



144 Anales de la Mecanica de Fractura, Vol 1 (2007)

Los recubrimientos sol-gel investigados estan basados
en zircanoles '), Las reacciones asociadas a ese tipo de
recubrimientos se pueden escribir como:

ZrORsolucion+H,0=ZrOHsolucion+ROH (1)

Esta reaccion transforma el alcoxido de zirconio en
zircanol (ZrOH), generando el alcohol ROH.

A partir de la reaccion anterior, es posible que el
zircanol reaccione con el hidréxido del metal a proteger
de acuerdo a:

ZrOHsolucion+MeOH = ZrOMeint+H,O 2)

En esta reaccion de condensacion, el hidroxido del
metal (MeOH), se encuentra sobre la superficie del
metal debido a que previamente, dicha superficie ha
sido tratada con una solucién alcalina (NaOH). Esta
reaccion genera ZrOMe en la interfase metal-solucion,
que corresponde a un sol (es decir una dispersion
coloidal de particulas finas). Al aplicar temperatura, se
produce secado de la pelicula de sol, generando una
estructura tridimensional de zircoxanos (ZrOZr)
denominada gel, de acuerdo a la reaccion:

ZrOHsolucion+ ZrOHsolucion=ZrOZr+H,0 3)

Antes de la condensacion, las moléculas de zircanol
(ZrOH) son adsorbidas en la superficie del metal
hidroxilado, a través de enlaces de hidrégeno formados
entre los grupos ZrOH y MeOH del metal hidroxilado.
Después de la condensacion y durante el secado, se
forman los enlaces covalentes MeOZr y ZrOZr en la
interfase. Con esto, se obtiene un excelente enlazado de
una pelicula de 6xido de zirconio sobre la superficie de
los metales tratados.

2. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL

Caracterizacion del Material y Tratamientos Superficiales

La aleacion de aluminio seleccionada en esta
investigacion es la aleacion 2024-T3, ampliamente
utilizada en la industria aerondutica en la fabricacion de
componentes estructurales por su elevada tenacidad y
resistencia a la corrosion bajo tension.

La composicion quimica de esta aleacion se determind por
espectrometria de emision Optica y coincide con las
descritas en la literatura . Las propiedades mecanicas se
determinaron mediante el ensayo de traccion. Los
resultados obtenidos se presentan en la Tabla 1.

El tratamiento térmico T3 corresponde a un tratamiento
de solubilizacion cercano a 490°C, seguido de temple,
trabajo en frio y envejecimiento natural ©*),

La aleacion base se obtiene a partir del proceso de
laminacién del aluminio. Las probetas son extraidas de

las chapas con orientacion T-L con respecto a la
direccion del laminado, segiin la muestra B en la Fig.1.

Tabla 1. Propiedades mecanicas de la aleacion 2024 T3.
[12]

. E Oys Gurs Elong.
Aleacion (GPa) (MPa)  (MPa) %
2024 T3 72 345 485 18

Con esta orientacion se garantiza que las condiciones
con las que va a fatigar sean las mads criticas,
favoreciendo la etapa de crecimiento subcritico de las
fisuras. En esta figura se observa ademas que la
orientacion de los granos en el corte transversal coincide
con la direccion de laminacién y, por tanto, se puede
asegurar que los resultados que se obtengan de los
ensayos de fatiga corresponderan a la situacién en
servicio mas desfavorable para el componente.

CONDICION MAS CRITICA

Vida B < vida A

Fig. 1. Orientacion de las probetas segun el sentido de
laminacién del material.

Las probetas son mecanizadas con seccion circular y
con rebaje en el centro, variando el didmetro entre 9 mm
en los extremos, donde se produce el amarre de la
probeta y 4 mm en la zona central rebajada. Con esta
geometria se consigue que las mayores tensiones
superficiales se produzcan en el centro de la probeta, y
se generen las primeras fisuras de fatiga que promuevan
la fractura inestable. Después de ser fabricadas, las
probetas fueron desbastadas con una lija N° 1000-P, con
un tamafio de grano de 18,3 (um), con el fin de igualar
la rugosidad superficial inicial del material.

El decapado industrial utilizado en el presente trabajo
corresponde al utilizado por la Empresa Nacional de
Aeronautica (ENAER) previo al anodizado de las piezas
de aluminio. Este decapado esta principalmente basado en
soluciones de acido cromico y fosforico (H,CrO4-H;POy).
Para el desengrase se emplea tricloroetileno a 84° C por 5
min, inmersion en solucién comercial TURCO 4215-S a
60°C por 10 min con agitacién y enjuague con agua
bidestilada a temperatura ambiente por 5 min Luego se
procede al decapado que consiste en la inmersion en
solucion comercial SMUT-GO#4 (30-45 g/l al 10% de
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acido nitrico a temperatura ambiente por 5 min con
agitacion) y enjuague con agua Dbidestilada a

temperatura ambiente .

En el caso del recubrimiento sol-gel, las probetas fueron
sometidas a un proceso de desengrase basado en Turco
4215-S. A continuacion, las probetas fueron sumergidas
en una solucion de NaOH al 0,03% con una gota de
Triton X100, que es un agente tensoactivo, cuya funcién
es lograr una completa mojabilidad en la superficie de la
probeta. A continuacion las probetas son sumergidas en
la solucion de propdxido de zirconio al 5% en 1-
propanol por 60 segundos, con agitacion mecanica y a
temperatura ambiente. Luego que se retiran las probetas
de la solucion de propoxido de zirconio y se espera 60
segundos a que se seque a temperatura ambiente.
Posteriormente se llevan las probetas a un horno a 60 °C
y se dejan secar por 30 minutos. Al retirar las probetas
se retira el exceso de precipitado que queda en la
superficie. El proceso de sol-gel se repite por segunda
vez, desde la inmersion en la solucion en sol-gel, hasta
el proceso de secado en el horno. Se cuid6 que el tiempo
transcurrido entre el decapado basico y el tratamiento
superficial de sol-gel no fuera superior a 2 min, con el
fin de evitar el deterioro de la superficie.

Ensayos de Fatiga

Para la caracterizacion de la vida a fatiga se utilizé una
maquina de fatiga en flexion rotativa, a una frecuencia
de 100 Hz y con razén de carga R =-1.

Los resultados experimentales de estos ensayos dan
pares de valores S-N, dicho de otro modo, se relaciona
la resistencia (S) a la rotura del material, normalmente
expresada en funcion de la tension maxima del ciclo
(omax)> con la vida esperada (N), a este nivel constante
de tension ciclica. Es conocido, que este tipo de ensayos
arrojan una dispersion de los resultados muy elevada,
por lo que es preciso utilizar un método estadistico, que
permita interpolar los resultados, para manejar datos
fiables. La metodologia estadistica que se ha utilizado
es la propuesta por W. Maening, descrita por los autores
en articulos anteriores [*®. Mediante esta metodologia
probabilistica se obtienen curvas S-N-P, incluyendo la
probabilidad de fractura como un tercer parametro.

3. RESULTADOS
Curvas S-N-P

En la figura 2 se muestran las curvas S-N-P de la
aleacion 2024 sometida al proceso de desengrasado, de
acuerdo al procedimiento descrito anteriormente. En la
figura 3 se muestra la curva de Wohler correspondiente
a la aleacion sometida sélo al tratamiento superficial de
decapado de acuerdo al procedimiento industrial, esto
es, decapado acido. En la figura 4 se muestra la curva S-
N correspondiente a n decapado 0.03% en NaOH y en la
figura 5 se muestra la curva correspondiente a un
decapado 0.5%.

En la tabla 2 se muestran los valores de rugosidad R,
(promedio aritmético del valor absoluto de las
desviaciones respecto de la linea central de rugosidad)
obtenidos a través de un rugosimetro Talysurf 4,
pudiéndose apreciar que el menor valor de rugosidad
corresponde al decapado 0.5% NaOH. La mayor
rugosidad corresponde al material s6lo desengrasado, es
decir, con la terminacion superficial del maquinado y
lijado.

Tabla 2. Medidas de rugosidad obtenida para diversos
tratamientos de decapado.

Tipo de deca Desen- Indus 0.03% 0.5%
pado grasado trial NaOH NaOH

Rugosidad R, 0.34 0.32 0.30 0.19
(pm)

Finalmente, en la tabla 3 se muestran los limites de
fatiga de 1%, 50% y 99% de probabilidad de fractura,
tomados a 10 millones de ciclos. Se incluyen en dicha
tabla, valores de limites de fatiga correspondientes a
casos de recubrimientos sol-gel con distintos tipos de
decapado, observandose que en el caso de decapado
industrial, el tratamiento de sol-gel incrementa la vida a
fatiga, en cambio para los casos de decapados basicos,
el tratamiento de sol-gel disminuye el comportamiento a
fatiga de la aleacion.

Tabla 3. Limites de fatiga de las aleaciones estudiadas.

. SFLI"a SFLSO% SFL99"o
Tratamiento (MPa) (MPa) (MPa)
Desengrasado''?! 84 125 176
Decapatlo 108 161 209
Decapado
0.03%NaOH™! 149 196 246
Decapado
0 S%NEOH““ 140 170 207
50111(1;;1)[(112)]&. 119 168 224
Sol Gel (Dec.
Bis. 0.03(0/0)“ 110 138 179
ggls Goe;(f/lo))e[ﬁ'] 100 150 215

Par facilitar la comparacion entre los distintos casos
estudiados, en la figura 6 se muestran las curvas
correspondientes al decapado industrial seguido de sol-
gel. En la figura 7 se muestran las curvas
correspondientes al decapado 0.03% NaOH seguido de
sol-gel y finalmente en la figura 8 se muestran la curvas
correspondientes al decapado 0.5%NaOH seguido de
sol-gel.
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Fig. 2. Curvas S-N-P para la aleacion sometida al
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en general se observa una mejora en la resistencia a la
fatiga al disminuir la rugosidad superficial, lo que se
ilustra en la figura 9. La excepcion la constituye la
rugosidad de 0.19 um, en la que se observa una
disminucion en el limite de fatiga, lo cual puede deberse
a que en el caso de baja rugosidad, los defectos
superficiales no son capaces de transformarse en una
grieta capaz de crecer por fatiga. Al parecer, en este
caso la rugosidad influye en la respuesta a fatiga, solo
para valores mayores de 0.30 pum.

300

~&—Limite de Fatiga de 1%
-=-Limite de Fatiga de 50%
250 —4—Limite de Fatiga de 99%

Limite de Fatiga (MPa)
— N
Z 5
2 s

3
8

0,15 0,17 0,19 021 023 025 027 029 031 033 035
Rugosidad Ra (um)

Fig. 9. Relacion entre limite de fatiga a 10 millones de
ciclos y la rugosidad superficial.

Con el fin de apreciar el efecto del recubrimiento sol-gel
sobre la respuesta a fatiga de la aleacion para cada
decapado estudiado, a continuacion se comparan las
curvas S-N-P correspondientes a las probetas decapadas
y las que han sido sometidas al tratamiento de sol-gel.

En la figura 10 se muestran las curvas correspondientes
a las probetas solo decapadas (0.03%NaOH) y aquellas
sometidas a este decapado y al tratamiento de sol-gel,
apreciandose que la aplicacion del recubrimiento,
disminuye la resistencia a la fatiga. La razon de este
resultado no esta aun suficientemente claro.

400

— Decapado 0,03 % NaOH
350 1 — Decapado 0,03% + solgel

+ Datos experimentales
300 i

- Datos experimentales

250

200
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150
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50 A

Decapado 0,03%NaOH vs Decapado 0,03%NaOH + Solgel

1LE+03 1LE+04 1LE+05 1LE+06 1,LE+07 1,LE+08 1LE+09
Ciclos (N)

Fig. 10. Curvas S-N-P para la aleacion sometida al
tratamiento de decapado bésico 0.03% de NaOH
comparada con la probeta decapada y sometida al
tratamiento de sol.gel.

En la figura 11, se muestran las curvas correspondientes
a la probeta sometida a un tratamiento de decapado
basico de 0.5% comparada con la probeta sometida a
este decapado y al tratamiento de sol-gel. Una vez mas

se aprecia una disminucion en la resistencia a la fatiga
para el caso de las probetas sometidas al tratamiento de
sol-gel.
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Fig. 11. Curvas S-N-P para la aleacion sometida al

tratamiento de decapado basico 0.5% de NaOH

comparada con la probeta decapada y sometida al

tratamiento de sol.gel.

Finalmente, en la figura 12 se muestran las curvas
correspondientes a  las  probetas  decapadas
industrialmente y aquellas sometidas ademas al
tratamiento de sol-gel. Como se aprecia, en este caso el
tratamiento de sol-gel mejora la respuesta a fatiga en
comparacion con las probetas sometidas a decapado
industrial. Esto se puede deber a la agresividad que
presenta el tratamiento de decapado industrial, lo cual
queda de manifiesto por los bajos valores de limites de
fatiga en probetas que fueron sometidas so6lo a
decapado, ver tabla 3. Es probable entonces, que el
recubrir estas probetas decapadas industrialmente,
mejore la calidad superficial y por tanto mejore la
respuesta a fatiga. Sin embargo, esto es solo una
hipotesis que debiera ser confirmada.

—— Sol-gel

—— Decapado

x puntos exp. sol-gel

2 puntos exp. decapado

Esfuerzo S (MPa)
@
3

Dec.Ind. vs Dec. Ind. més Sol-Gel
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S)

50 - - - - -
1,E+03 1,E+04 1,E+05 1,E+06 1,E+07 1,E+08 1,E+09
Ciclos N (escala log)

Fig. 12. Curvas S-N-P para la aleacion sometida al
tratamiento de decapado industrial comparada con el
decapado industrial seguido del tratamiento de sol.gel.

De los tres decapados estudiados, el que entrega la
menor rugosidad corresponde al decapado basico 0.5%
de NaOH, que no es el caso que presenta las mejores
propiedades a fatiga, lo que esta de acuerdo con lo
hallado por otros autores '°]. Los otros tratamientos
superficiales, entregan todos rugosidades mas altas,
cumpliéndose en este caso que las mayores rugosidades
estan asociadas a un pobre desempefio en fatiga. El peor
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comportamiento tanto en fatiga desde el punto de vista
de la rugosidad, la presenta la aleacion solo
desengrasada, lo que es coherente con la terminacion
superficial tipica de maquinado.

Al recubrir las probetas con la capa de sol-gel, se
produce una caida en la respuesta a fatiga para el caso
de las probetas decapadas en medio basico. Sin
embargo, el efecto es al revés en el caso de las probetas
decapadas industrialmente.

4. CONCLUSIONES

Se ha logrado determinar la influencia de distintos
tratamientos de decapado sobre la vida a fatiga de la
aleacion 2024 T3. El tratamiento de desengrasado es el
que esta asociado a la peor respuesta a fatiga, lo que
puede explicarse por la terminacion superficial propia
de un proceso de maquinado.

El tratamiento de decapado 0.5%NaOH es el que menor
rugosidad superficial presenta, pero no es el caso mas
favorable en cuanto a la respuesta a fatiga. El
tratamiento de decapado 0.03% NaOH es el que
presenta el mejor comportamiento a fatiga, sin embargo
no es el que presenta la menor rugosidad superficial.

Los tratamientos de decapado basico seguidos del
tratamiento de sol-gel, entregan buenos resultados a
fatiga, sin embargo, los limites de fatiga obtenidos
permanecen por debajo de aquellos correspondientes a
la aleacion sometida al tratamiento de decapado
industrial seguido de sol-gel.
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RESUMEN

Se ha estudiado el comportamiento mecéanico hasta rotura de materiales compuestos de matriz polimérica reforzados
por fibras unidireccionales mediante técnicas micromecanica computacional. El mecanismo de daiio considerado ha
sido el crecimiento de la porosidad inicial de la matriz. La simulacion del dafio en la matriz se ha introducido en los
calculos micromecanicos mediante el modelo de plasticidad de Jeong. Este modelo modifica el criterio de Drucker-
Prager mediante la introduccion de nucleacion y crecimiento de poros. Se han estudiado los efectos de la porosidad
inicial y la sensibilidad a la presion de la matriz en la plastificacion y generacion del dafio. Se ha comprobado como el
aumento de la porosidad inicial disminuye la tension de plastificacion de la matriz y acelera el dafio en el material. La
variacion en la sensibilidad a la presion provoca que las bandas de cortante y la porosidad se concentren en
orientaciones diferentes dentro del material.

ABSTRACT

The mechanical behaviour to failure for polymeric matrix composites reinforced with unidirectional fibres has been
studied using computational micromechanics tools. Damage mechanism under consideration is the growth of the initial
porosity in the matrix. The simulation of the matrix damage has been implemented in micromechanics calculations by
Jeong’s yield model. This model modifies the Drucker-Prager criteria by the introduction of nucleation and growth of

pores. The effect of initial porosity and the sensibility to pressure of matrix in the yielding and the damage generation
has been studied. It has been verified how the increase on initial porosity reduces the yield stress of the matrix, and
accelerates the material damage. The variation of the pressure sensibility concentrate the shear bands and porosity on
different orientations inside the material.

PALABRAS CLAVE: micromecanica, plasticidad, dafio, materiales compuestos

1. INTRODUCCION

Los materiales compuestos de matriz polimérica
reforzados por fibras  unidireccionales tienen
propiedades mecanicas muy adecuadas para su uso
como materiales estructurales. Asi, gracias a los
elevados valores de la rigidez y resistencia en la
direccion de las fibras, estos materiales estan
desplazando a otros convencionales en aplicaciones
donde se requieren elevadas propiedades especificas,
como ocurre en la industria aerondutica. Para poder
aprovechar todas las ventajas de los materiales
compuestos y ser capaces de disefiarlos con propiedades
optimas, es necesario conocer su comportamiento hasta
rotura, asi como la relacion entre su microestructura y el
comportamiento mecanico.

Las propiedades mecanicas de los materiales
compuestos reforzados con fibras largas difiere mucho
entre las direcciones longitudinal y transversal. En la
deformacion a traccion en direccion longitudinal, la
carga es soportada por las fibras y el material

compuesto es practicamente elastico hasta rotura. Sin
embargo en la direccion transversal las propiedades del
material dependen de diversos factores como la
decohesion en las intercaras fibra-matriz y la
plastificacion y rotura de la matriz. Ademas, el
comportamiento en compresion longitudinal estd muy
influenciado por las propiedades del material en
direccion transversal, con lo que resulta importante
comprender los mecanismos de fallo del material bajo
cualquier solicitacion. Por ello, para el desarrollo de un
criterio de fallo robusto para el laminado, que incluya la
interaccion entre las tensiones longitudinales y
transversales se requiere el conocimiento del
comportamiento del material compuesto en carga
transversal.

Clasicamente se han utilizado modelos de
homogeneizacion para el estudio de las propiedades
mecanicas del material compuesto. Pero, mientras que
en traccion longitudinal el comportamiento del material
se puede predecir con bastante exactitud hasta rotura
mediante la aproximacion de isodeformaciones, bajo
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cargas transversales los modelos de homogeneizacion
solo son adecuados para simular el comportamiento en
rango elastico y no son capaces de predecir la pérdida
de linealidad ni la rotura.

Actualmente, gracias a la potencia de calculo de los
ordenadores y las herramientas de simulacion
disponibles, los modelos de  micromecanica
computacional permiten obtener las propiedades
macromecanicas del material a partir de la simulacion
numérica de un volumen representativo de la
microestructura, con importantes ventajas sobre los
clasicos modelos de homogeneizacion [1]. Estos
modelos tienen en cuenta la distribucion y geometria de
los microconstituyentes y resuelven los microcampos de
tension y deformacion en la microestructura, lo que
posibilita un estudio preciso de los fenomenos de dafio
en el material.

En este trabajo se emplea la micromecanica
computacional para analizar el proceso de evolucion del
dafio en la matriz en materiales reforzados con fibras
largas bajo la accion de cargas de traccion en la
direccion transversal. Se han considerado para el
estudio matrices poliméricas que desarrollan
deformaciones plasticas (por ejemplo resinas epoxi
reforzadas con particulas elastoméricas) y cuyo dafio se
produce mediante el crecimiento de la porosidad inicial
existente en la matriz. El estudio se realizara sobre un
volumen representativo de un plano transversal de la
microestructura, que se toma como una distribucion
aleatoria y homogénea de fibras de seccion circular
embebidas en una matriz continua. Se supondra que las
fibras son elasticas, que la matriz y las fibras tienen
adherencia perfecta, y que la matriz polimérica es
elastoplastica con porosidad inicial y se dafia por el
crecimiento de huecos segun el criterio de plasticidad
propuesto por Jeong [2,3].

2. MODELO DE DANO PARA MATERIALES
CON COMPORTAMIENTO PLASTICO
SENSIBLE A LA TENSION HIDROSTATICA
(Jeong, 1995)

2.1. Descripcion del modelo

La plastificacion de polimeros se ha simulado
clasicamente mediante los criterios de Mohr-Coulomb y
Drucker-Prager. En estos modelos, a diferencia de lo
que ocurre con los modelos de von Mises y Tresca, la
plastificacion depende de las tensiones hidrostaticas. De
esta forma se pueden reproducir las caracteristicas de la
deformacion plastica observada  habitualmente en
materiales poliméricos, como la asimetria entre traccion
y compresion y la formacion de bandas de cortante en
compresion en angulos comprendidos entre 50° y 56 °©
con el eje perpendicular a la carga.

En el criterio de Drucker-Prager la plastificacion se
describe mediante una combinacion de la tension
desviadora y la tension hidrostatica de la forma

®(0)=0,+aoc,—c,=0 (1

donde @ es la funcion de plastificacion, o es el tensor
de tensiones, a representa la sensibilidad a la presion y,
Om Y O. son la tensiones hidrostatica y desviadora
respectivamente, definidas como

m

1 3 1/2
o :go-kka o, :(2Sijsijj (2)

siendo s las componentes desviadoras de la tension,
definidas por

$; =0, — 5ijam 3)

donde §;; es la delta de Kronecker.

La presencia de huecos en un material introduce una
dependencia de la plasticidad con la tension
hidrostatica, esta dependencia aparece incluso en
materiales que totalmente densos se comportan segin
un criterio de plastificacion tipo J,. Para tener en cuenta
este efecto, Gurson [4] modificé la funciéon de
plastificacion de von Mises incluyendo la plastificacion
por tensiones hidrostaticas en caso de existir porosidad.
La funcion de plastificacion de Gurson, incluyendo las
modificaciones introducidas por Tvergaard et al. [5] es

2

J_+ 2 fq , cosh (qz 2n j—l— q:f* =0
O-H
4)

ZF
o

o

cDu(sz-u’f):(

donde X es el tensor de tensiones macroscopicas (de
longitud de escala mucho mayor que la de los poros), y
f es la fracciéon volumétrica de poros. La tension
desviadora X. y la tension hidrostatica X, se definen de
forma analoga a la ecuacion (2). Los tres parameros q,
> ¥ q3 son las modificaciones introducidas por
Tvergaard et al. para tener en cuenta la interaccion entre
los huecos.

El criterio de plastificacion propuesto por Jeong para
modelizar la plastificacion y el dafio de polimeros
generaliza el modelo de Gurson a materiales cuya
plasticidad para una matriz totalmente densa es
dependiente de la presion hidrostatica (modelo de
Drucker-Prager). La funcion de plastificacion estd dada
por

2 2
D, (%, 0,, f,a)= [ZGJ +[1—a2m]
UO O-U
x {qu f cosh{q2 3+s1gn(2m)2alog(l - az'"]} -q,f’ - 1} =0
2a [of

©)

Donde los valores sugeridos por Jeong para los
pardmetros q son: q;=1.35,q,=0.95 y q;=1.35 y se
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obtuvieron a partir de simulaciones micromecanicas del
crecimiento de los poros.

Conviene observar que la ecuacion (5) recupera el
criterio de Gurson (4) cuando la sensibilidad a la
presion o tiende a cero, y el criterio de Drucker-Prager
(1) cuando la fraccion volumétrica de poros fes cero.

En el modelo, el aumento de la fraccion volumétrica de
poros en el material se debe a los mecanismos de
crecimiento de los poros existentes y a la nucleacion de
nuevos poros, segun la ecuacion (6)

f=fe+ fy (6)

El primer término representa el crecimiento de poros
debido a la deformacion plastica

fe=U=-NlrE")-ae] ()
el segundo a la nucleacion por tres procesos diferentes
f,=Ac,+BZ, +Ce" (®)

donde el primer término corresponde a la nucleacion
controlada por la tension maxima, el segundo a la
nucleacion controlada por la tension hidrostatica y el
tercero a la controlada por la deformacion plastica.

2.1. Implementacion del modelo

El modelo de plasticidad con evolucion del dafio
descrito por la ecuacion (5), fue implementado en el
programa comercial de elementos finitos Abaqus [6],
mediante una subrutina de material de usuario (UMAT).
El esquema utilizado para la integracion de las
ecuaciones de plasticidad fue el backward-Euler, ya
que proporciona en general, una mayor precision que
otros algoritmos como el forward-Euler o la
subincrementacion [7]. Ademas este método permite
definir una matriz tangente consistente que asegura la
convergencia cuadratica del método de Newton
Raphson.

Debido a la complejidad del modelo de Jeong no existe
una solucion analitica para el retorno a la superficie de
plastificacion cuando se emplea el método de
backward-Euler. En esta investigacion, el retorno se ha
resuelto mediante un método iterativo basado en una
prediccion y posterior correccion hasta la llegada a la
superficie como se puede observar en la figura 1.

En un incremento los cambios en la tension se

relacionan con los cambios en la deformacion mediante
la siguiente expresion,

Ao =C(Ae—-Ag,)=C(As- AL aaﬁ) =C(Ag—Ala)
c
(€)]

Mediante un desarrollo en serie de la funcion de
plastificacion en el punto B (figura 1), se consigue
obtener el valor del multiplicador plastico (ARL).

®=®B+%Ac=®B—MaBCaB=0 (10
AP (11)
ayCay
- - B
N \q>>o

ot ¢

X \

o $=0

Figura 1 Esquema del procedimiento del backward-
Euler con prediccion y posterior correccion iterativa
hasta la superficie de plastificacion [8].

Asi en el punto C de la figura (1) las tensiones estaran
dadas por

6. =65, —AACa, (12)

Generalmente la normal a la superficie de plastificacion
en el punto B, no coincidira con la normal en el punto
de retorno y se requerira una correccion con sucesivas
iteraciones. Para ello, se ha implementado un bucle
iterativo que minimiza, hasta el valor de una cierta
tolerancia, el siguiente residuo, que asegura la
normalidad en la llegada a la superficie de plastificacion

r=c—(6, —AACa_) (13)

El desarrollo en serie de Taylor del residuo anterior y de
la funcién de plastificacion proporcionan, al ser
igualados a cero, los incrementos en la tension y en el
multiplicador plastico durante la bajada (A’c y A%A
respectivamente), siendo estos

-1
Neo = —[I +ALC g—aj (r, + A’ACa) = -Q7'(r, + A’ACa)
c
(14)

A4 = (Do _aCQilro (15)
a.Q'Ca,
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El bucle iterativo continua hasta que || r ||<tol; y ®<tol,.

Una vez retornamos a la superficie de plastificacion
actualizamos las deformaciones plasticas mediante

g, =Ala, (16)

y la fraccion volumétrica de poros se actualiza segln la
ecuacion (6).

3. MODELO COMPUTACIONAL

El estudio del comportamiento mecanico hasta rotura
del material compuesto reforzado por fibras
unidireccionales se realizara mediante la simulacion por
el método de elementos finitos de volimenes
representativos de la microestructura del material en la
direccion transversal.

3.1 Generacion del volumen representativo y
descretizacion

Para estudiar el comportamiento del material compuesto
bajo carga transversal de traccion, se generaron
volimenes representativos periodicos de la seccion
transversal, que contiene una distribucion aleatoria y
homogénea de fibras embebidas en una matriz
polimérica.

Para la distribucion de las fibras se utilizo el algoritmo
de adsorcion secuencial aleatoria [9], que se modifico
para asegurar la periodicidad de la microestructura y
permitir un mallado apropiado del RVE. Las
distribuciones de fibras resultantes son aleatorias y
estadisticamente is6tropas y homogéneas.

El volumen representativo se malld utilizando
triangulos isoparamétricos de seis nodos (CPE6M en
Abaqus Standar) con integracion en tres puntos de
Gauss. Se tuvo especial cuidado para obtener una
discretizacion fina y homogénea en todo el volumen
representativo para que sea capaz de captar de forma
adecuada la deformacion plastica en la matriz.

Un aspecto importante en las simulaciones
micromecanicas es el tamafio minimo del volumen
representativo capaz de representar de una forma
adecuada el comportamiento del material. En el campo
elasto-plastico no existen modelos analiticos que
proporcionen a priori el tamano del volumen
representativo necesario para calcular las propiedades
mecanicas del material con un error conocido, como
sucede en campo elastico. El tamafio del volumen
representativo en régimen elasto-plastico debe estimarse
a posteriori, basandose en la dispersion de resultados
obtenidos en diferentes realizaciones. En este caso se
han considerado volimenes representativos con 30
fibras, y su validez queda confirmada por la baja
dispersion de diferentes realizaciones simuladas.

3.2 Condiciones de contorno

Para la simulacion de un material con microestructura
periodica, las celdas unitarias deben rellenar todo el
espacio, sin dejar huecos ni superposiciones; esto puede
conseguirse mediante tres tipos de condiciones de
contorno: imponiendo tensiones homogéneas en las
caras, imponiendo desplazamientos homogéneos o
utilizando condiciones de contorno periddicas. En este
estudio se emplean condiciones de contorno periodicas
ya que son las unicas que representan de forma
adecuada la deformacion periddica de la celda y
permiten simular cualquier estado de tension o
deformacion. Ademads, son con las que se obtienen el
resultado mas cercano posible al real.

Las  condiciones  periddicas  deben  imponer
desplazamientos relativos entre lados opuestos que
permitan que las celdas vecinas encajen unas con otras
durante la deformacion. Para ello se relacionaron los
desplazamientos de cada par de nodos que ocupan
posiciones equivalentes en lados opuestos. Las
condiciones de contorno vienen expresadas por

u(X,,0)—v, =u(X, L)
u(0, X,)-v, =u(L,X,)

(17

donde u es el vector de desplazamientos del nodo de
coordenadas X; y X, y vi y v, son los vectores que
indican los desplazamiento relativos entre lados
opuestos del cuadrado.

3.3 Técnicas de simulacion y modelos de material

Las simulaciones fueron realizadas mediante el codigo
de elementos finitos Abaqus/Standar con condiciones
de deformacion plana. El comportamiento mecanico de
la matriz se simulé mediante el modelo de plastificacion
y dao por crecimiento de huecos de Jeong, las fibras se
consideraron eldasticas y lineales.

4. RESULTADOS

Se han realizado simulaciones de la deformacion bajo
carga de traccion uniaxial de la seccion transversal del
material, para comprobar la influencia de la porosidad
inicial y de la sensibilidad a la presion de la matriz en el
comportamiento hasta rotura del material compuesto.

En cada caso se han simulado tres realizaciones
diferentes, se ha observado que la dispersion en los
resultados es pequefia (menor de un 5%) hasta la
aparicion del dafio.

4.1. Influencia de la porosidad inicial

En la figura 2, estan representadas las curvas tension-
deformacion obtenidas bajo traccion uniaxial en una de
las direcciones del plano transversal. Se han
representado los resultados para matrices con porosidad
inicial entre 0 y 10%, para tres realizaciones diferentes.



Anales de la Mecanica de Fractura, Vol 1 (2007) 155

Las fibras son elasticas con E= 40 GPa y la matriz tiene
comportamiento elasto-plastico con E= 4 GPa, o=
64.85 MPa y o= 0.243.
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Figura 2 Curvas tension deformacion en traccion
uniaxial en una direccion transversal . Fraccion inicial
de poros de 0 al 10%, para tres realizaciones diferentes

Como se puede observar en la grafica (figura 2), el
moddulo de elasticidad del compuesto es independiente
de la porosidad de la matriz y la distribucion de las
fibras. El limite elastico del material compuesto se ve
sin embargo afectado claramente por la porosidad de la
matriz. Asi se puede comprobar como una porosidad
inicial del 10% reduce en aproximadamente un 20% la
tension de plastificacion.

Tras la plastificacion inicial de la matriz se desarrolla el
proceso de dafio, los poros comienzan a crecer de
acuerdo a la ecuacion (6) y se observa un claro
ablandamiento del material hasta la rotura catastréfica
que se produce cuando una banda de material danado
atraviesa todo el volumen representativo. Es importante
comentar que al tratarse de un modelo de dafio local, los
resultados obtenidos a partir del maximo de carga son
muy dependientes de la discretizacion, como puede
apreciarse en la figura 2. Por ello, los resultados no son
objetivos y para que el comportamiento post-pico sea
correcto debe emplearse una regularizacion del modelo
(régimen viscoplastico o modelo no local), o bien
adaptar el tamafio de los elementos a la longitud
caracteristica del material.