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RESUMEN

Esta tesis doctoralpresentaun estudio detalladode los mecanismosde
deformacióny rotura bajo la acciónde cargasmonótonasy cíclicasde una

aleación Al-Li-Cu-Mg-Zr reforzada con un 150/o en volumen con
partículasde SiC maduradaa temperaturaambientey a alta temperatura.
Paralelamentese ha estudiadola aleaciónsin reforzar para valorar la
influenciadel refuerzocerámicoen el comportamientodel compuesto.

En primer lugar secaracterizóla microestructurade la aleacióny del
materialcompuestode matriz metálica(MCMM). La estructurade granos
y la geometría del refuerzo se analizaron mediante técnicas de
metalografíacuantitativaobservándosequeel tamañode granose redujo

por efecto del refuerzo cerámico.La estructura de precipitadosy la
intercaramatriz-refuerzose estudiaronen el microscopioelectrónicode
transmisión.La presenciadel refuerzocerámicofavoreció la nucleación
de precipitados semicoherentesy dificultó el desarrollo de fases

coherentes.

Las propiedadesmecánicasbajo carga monótonase obtuvieron
medianteensayosde tracción simple. El análisis en el microscopio

electrónicode transmisiónde las diferentesestructurasde dislocaciones

demostró que los mecanismosde deformación del compuestono se
modificaron con respectoa la aleación sin reforzar en el material
maduradoa alta temperatura:la presenciadel precipitadosemicoherente
5’ endureció los materialessegún el mecanismode Orowan. Por el

contrario, el materialcompuestoy la aleaciónsin reforzar maduradosa
temperaturaambiente presentarondiferencias en los mecanismosde
deformación.La deformaciónse localizó en bandasde deslizamientoen

esta última pero no en el compuesto,dondela reduccióndel recorrido
libre medio de las dislocacionesevitó la localizaciónde la deformación.

El comportamientocíclico de los materialesse evaluó a partir de
ensayosde fatiga con amplitud de deformaciónconstantepara determinar
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la curva tensión-deformacióncíclica. Los materiales madurados
artificialmente a alta temperaturaablandaronmuy ligeramentepor

deformacióncíclica, mientrasque los maduradosa temperaturaambiente
endurecierondurante la deformacióncíclica. El endurecimientodel

MCMM fue inferior al encontradoen la aleaciónsin reforzar.

Los mecanismosde deformacióncíclica del compuestomaduradoa
alta temperaturafueron similaresa los encontradosen la aleación sin
reforzar. Las dislocacionesquedaronatrapadasen las intercarasde los
precipitadossemicoherentesS’, dando lugar a una respuestaestable.Por
el contrario, la falta de obstáculosal movimientode las dislocacionesen
los materialesmaduradosa temperaturaambienteprovocó un fuerte
endurecimientopor deformacióncíclica debido a la interacciónentre las
dislocaciones.Al igual que en los ensayosde tracción, la deformaciónse

localizó en bandasde deslizamientoen algunosgranosde la aleaciónsin
reforzarpero no en el materialcompuesto.

El estudio de los mecanismosde rotura se realizó mediante el
análisis fractográfico y el estudio metalográfico de las secciones
transversalesa la superficie de fractura de las probetasensayadas.El

mecanismode daño dominante durante la deformación monótonay
cíclica fu~ la fracturafrágil de las partículasde refuerzo,queselocalizó en
la seccióndondeseprodujo la rotura final de la probeta.La fractura final

ocurrió por un mecanismodúctil de crecimientoy coalescenciade huecos
en la matriz a partir de las partículas cerámicas fracturadas o
decohesionadasde la matriz.

La investigaciónse concluyecon el desarrollode un modelo de
comportamientomecánico de materialescompuestosreforzadoscon
partículasqueseha aplicadoal materialestudiado.Este modelopredicela
curvatensión-deformaciónmonótonay cíclica del compuesto,incluida la
ductilidad,a partir de laspropiedadesde la matriz y del refuerzoteniendo
en cuentala fracturade las partículascerámicasdurantela deformación.



AB STRACT

Ihis doctoral thesispresentsa detailed study of the deformationand
fracture mechanismsin an Al-Li-Cu-Mg-Zr alloy reinforcedwith 15 vol.

¾SiC particulatesin the peak-agedand naturally agedconditions. The
unreinforcedalloy was also studied in order to analysethe influence of
the reinforcementon themechanicalbehaviourof the composite.

The microstructure of both the unreinforced alloy and the

compositewas studied.Thegrain structureand thegeometricfeaturesof
the particulateswere analysedthroughquantitativemetallography.The
presenceof theceramicreinforcementsled to a reductionof thegrain size
in thecompositeascomparedto the unreinforcedalloy. The precipitation

structureand the matrix-reinforcementinterface were studied through

transmissionelectronmicroscopy.It was found that the precipitationof
semicoherentphaseswas easier in the metal matrix composite(MMC>
than in the unreinforced alloy. Qn the contrary, the nucleation of
coherent phasesin the composite was more difficult than in the
unreinforcedalloy.

Tensile tests were carried out in both the composite and the
unreinforced alloy. The dislocation structureswere studied in the
transmissionelectronmicroscope.The deformationmechanismsin the

peak-agedcondition in both materialswere similar. The 5 precipitate
hardened the materials through the Orowan mechanism. Qn the

contrary, the mechanismsof deformationin thenaturally agedmaterials
were different. The deformation was localised in sup bands in the

unreinforcedalloy while it did not happenin the compositebecausethe
presenceof theceramicreinforcementreducedthemeanfree slip length.

Fully reversedstrain-controlledfatigue tests were carried out to
determinethe cyclic stress-straincurve. The peak-agedmaterialsshowed
slight cyclic softening whereasthose in the naturally aged condition
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exhibited cyclic strain hardening.The compositehardenedless than the

unreinforcedalloy.

Ihe mechanismsof cyclic deformationwere similar in the peak-

aged materials,with the dislocationstrappedat the interfacesof the S

precipitates.As a consequence,the cyclic responsewas stable. Qn the

contrary, the cyclic strain hardeningobservedin the naturally aged
materials was due to the interaction between dislocations. The
deformationwas localised in slip bandsin somegrainsof the naturally
agedalloy but this phenomenonwas not observedin the composite.

The fracture surfacesand the longitudinal sectionsof the tested
specimenswere used to investigate the failure mechanisms.The
dominantdamagemechanismduring monotonicand cyclic deformation
was particulatefracture,which was localisedaroundthe fracture region.

The final fracture micromechanismwas the growth and coalescenceof
voids in the matrix from brokenor decoheredparticulates.

Finally, a micromechanicalmodel of the behaviourof particulate
reinforced metal matrix compositesis presentedand applied to the
material studied. The model predicts the cyclic and monotonic stress-

strain curve, including the ductility, using the matrix and reinforcement
properties and takes into account the damage mechanisms

experimentallyobservedduring deformation.



Capítulo 1

PRÓLOGO

1.1. APROXIMACIÓN AL PROBLEMA

El actual desarrollo tecnológico requiere materialescon propiedades
diferentesde aquellosutilizados convencionalmente.Esto ha provocado
la búsquedade nuevos materialescapacesde dar respuestaa estas
necesidades,especialmenteen las industriasaeroespacial,aeronáuticay
del transporteen general.En este sentidoel desarrollode materiales
compuestosha sido uno de los avancesmás importantesdurantelos

últimos años.El término materialcompuestopodría englobara aquellos
materiales formados al combinarsedos o más fases con diferentes

propiedades,de tal modo que las propiedadesdel material compuesto

seandistintasde las de los constituyentesquelo componen.

La idea de diseñar un nuevo material combinando distintos
constituyentesno es nueva. La naturalezanos presentanumerosos
ejemplos de materialescompuestos.Entre ellos son de destacar: la
madera,formada por fibras de celulosaembebidasen una matriz de
lignina, y los huesos,formadospor fibras de colágenoen una matriz

mineral.

Desde antiguo el hombre ha utilizado esta idea para producir

materialescapacesde dar respuestaa sus necesidades:en la antigua
civilización israelita ya se emplearonladrillos de barro reforzadoscon
paja. Entre los materialescompuestosfabricadosartificialmentepor el
hombreel másdestacadoha sido el hormigón,que continúautilizándose
hoy díaen ingenieríacivil.



2 Mecanismosde Deformacióny Rotura de MaterialesCompuestosde Matriz Metálica

El término material compuesto empleado hasta el momento
engloba de un modo general a una gran variedad de materialescon

característicasmuy distintas. Por tanto son necesarioscriterios más

específicos para considerar una definición de material compuesto

(Chawla 1987, Matthewset al 1994 y Gibson 1994). En primer lugar debe
tratarsede un material fabricadoartificialmente,con intención expresade

combinarvarias fasespara obtenerun materialcon nuevaspropiedades.
En segundolugar los constituyentesdebentenerpropiedadesclaramente
distintas,y estar distribuidos de tal modo que exista una separación

definida. Finalmente los constituyentesdeben encontrarseen una
proporción importante.

Los materialescompuestosaparecenformadospor dos o másfases
químicamentedistintasy separadaspor unaintercara.La faseque aparece

de forma continua, y normalmenteen mayor proporción,se denomina
matriz. Los materialescompuestospuedenclasificarsesegúnsu matriz en

tres categorías:materialesde matriz polimérica,de matriz cerámicay de
matriz metálica. El segundoelemento del material compuestoes el

refuerzo, normalmentemás rígido que la matriz. La geometríadel
refuerzoes una de las característicasque influyen notablementeen las

propiedadesmecánicasdel compuesto.Desdeestepunto de vista suelen
considerarsedos categorías:materialesde refuerzocontinuo, reforzados

por fibras, y materialesde refuerzo discontinuo,reforzadospor fibras
cortas,wI’ziskers o partículas.

Los primerosantecedentesde los materialescompuestosde matriz
metálica (MCMM), que atrajeron tanto el interés científico como el
ingenieril, se encuentranen las aleacionesmetálicasendurecidaspor
dispersión.El estudio de estosmaterialescomenzócon los trabajos de

Schmidt en 1924 consolidandomezclasde polvosde aluminio y alúmina,

y continuódurantelos añoscincuentay sesenta.Paralelamente,durante
los años treinta y cuarenta, se desarrollaron los principios del
endurecimientode metales por precipitación. En ambos casos el
endurecimientodel metal se produce al dificultar el movimiento de
dislocacionescon partículasde pequeñotamaño.El endurecimientopor
dispersiónpresentaventajasa altastemperaturasfrente a las aleaciones
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endurecidaspor precipitacióndebidoa la estabilidadtérmicade los óxidos
cerámicos.Estos trabajos dieron lugar al desarrollode las aleaciones
metálicasusadasextensamentecomomaterialesestructurales.

El estudio de los MCMM tal como se entiende en la actualidad
comenzóa desarrollarseen los años sesenta.Los primeros trabajos se
dirigieron al análisis de aleacionesmetálicas reforzadas de forma
continua principalmentecon fibras de boro o wolframio. En estos
sistemasla misión de la matriz consistíaen transferir la cargaaplicadaa
las fibras de refuerzo.Por lo tanto la microestructuray propiedadesde la

matriz eranun factor secundario.Durante los añossetentase redujo el
interésen estosmaterialesa causade los problemasde fabricacióny del
alto precio de las fibras de refuerzo. En la actualidadla necesidadde
materialescon elevadasprestacionesa alta temperaturaha dirigido la

investigaciónen MCMM reforzadoscon fibras hacia aquellosbasadosen
aleacionesde titanio.

Los MCMM reforzadosde forma discontinua se desarrollaron
rápidamentedurante los añosochenta.Los materialesutilizados como
matriz han sido aleacionesligeras, principalmentede aluminio y en
menor medidade magnesioy titanio. Los refuerzoscaracterísticoshan
sido partículasy whiskers cerámicosde SiC o A12Q3. El contenido de
refuerzo alcanzavaloresrelativamentealtos (5-40%) y el endurecimiento
debidoa la transferenciade carga de la matriz a las partículascerámicases
importante.Qtros factoresque determinanel comportamientomecánico

de estos MCMM son la microestructuray propiedadesde la matriz. La
presencia del refuerzo cerámico en el material provoca cambios
microestructuralesen la matriz quepuedenendurecerel compuesto.Para

comprenderel comportamientomecánicode estos MCMM es necesario
estudiartanto la transferenciade cargade la matriz al refuerzocomo su

microestructura.

Los MCMM presentan importantes ventajas frente a las
correspondientesaleacionessin reforzar (Clyne et al 1993, Koczack et al
1993 y Lloyd 1994a). Entre las propiedadesmecánicasmejoradaspor la

presenciadel refuerzo cerámicoson de destacarel módulo de Young, el



4 Mecanismosde Deformacióny Rotura deMateriales Compuestosde Matriz Metálica

límite elástico,especialmentea temperaturaselevadas,y la resistenciaal
desgaste.Las nuevasestructurasaeronáuticasy aeroespacialesrequieren
elevadaspropiedadesespecíficas.En estesentidolas aleacionesbasadasen
materiales ligeros como el aluminio (p~2.7 g/cm3) reforzadas con
partículascerámicasde SiC (p=¿3.2 g/cm3)y A1

2Q3 (p=
43.8 g/cm3), que

mantienenprácticamenteconstantela densidaddel compuesto,resultan

muy atractivas.Qtrasventajasde los MCMM son subuenaconductividad
eléctricay térmica,y la posibilidadde controlarel coeficientede dilatación
térmica.Estaspropiedadespermitenutilizar los MCMM como sustratos
de dispositivos electrónicosque requierencoeficientes de expansión

térmica bajos, buena conductividad eléctrica y elevada estabilidad
dimensional.Qtro factor importantepara la utilización de los MCMM
reforzadoscon partículasesquesuscostesde producciónson moderados,
resultandoaproximadamenteel doble quelos de las aleacionesempleadas
como matriz procesadasde un modo similar. Los principales
inconvenientesque presentanestosmaterialesson su reducidaductilidad
y tenacidadde fractura como consecuenciade la presenciadel refuerzo

cerámicofrágil (Lloyd 1991 y 1994ay LLorca etal 1993y 1994a).

El aumentoen el módulo elástico, y más concretamenteen el

móduloespecífico,es unade las ventajasde los MCMM quelos hacemás
atractivos.Los MCMM se conviertenen candidatospotencialescomo
materiales estructuralespara aplicacionesdonde la rigidez es un
parámetro crítico de diseño como las barras de transmisión en
automóvilesy camiones.Por otra parte los materialesmetálicospueden
mejorar algunaspropiedades,como su límite elástico,modificandosu
microestructurao alterando sus aleantes.Sin embargoel módulo de

elasticidadde metalescomoel aluminio prácticamenteno se modifica en
las aleacionesconvencionales(Hatch1984).

Un modo no convencionalde mejorarlas propiedadesespecíficasde
las aleacionesde aluminio es la adición de litio, que provoca un
incremento en el módulo de Young especialmenteinteresante al

encontrarseunido a una reducción significativa de la densidad.En
concreto por cada adición porcentualde litio (¾peso> el módulo de
Young aumentahastaun 60/o y la densidadpuedereducirsehastaun 3~/~
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(Sankaranet al 1980, Sanderset al 1989 y Polmear 1989). Además la
presenciade Li tambiéncontribuyea mejorar el límite elásticoy tensión

de rotura (Sanderset al 1982). Todos estos factoreshan motivado un
crecienteinterésen el desarrollode MCMM basadosen aleacionesde Al-
Li que podrían tener unas propiedadesmecánicasespecíficas muy
superioresa otras aleacionesde aluminio, mientras que el coste de
producciónse manteníadentrode limites razonables(White et al 1989 y
Miller et al 1989).

1.2 OBJETIVOSDE LA TESIS

Como se ha indicado los MCMM presentanimportantesventajasfrente a
las correspondientesaleacionessin reforzar, resultando candidatos
atractivos como materialesestructuralesen las industriasaeronáutica,
aeroespacialy del transporteen general.Sin embargo,su aplicación
requierellegar a una optimizaciónde su microestructura,de maneraque
se alcancenvalores máximos de rigidez y resistenciamecánica sin

penalizarexcesivamentela ductilidad y la tenacidadde fractura. Este
trabajo necesita un conocimiento detallado de los mecanismosde
deformación y rotura en estos materialesque permita evaluar la
influencia de los parámetrosmicroestructuralesen las propiedades

mecánicas.En estesentidolos objetivosfundamentalesde estatesisson:

• Determinar los mecanismosde deformacióny rotura de
una aleación comercial basada en el sistema Al-Li

reforzadaen un l5~/~ en volumen con partículasde SiC,

bajo la acciónde cargasmonótonasy cíclicas.

• Desarrollary validar modelosmatemáticosque permitan
estudiar la influencia de los parámetros
microestructuralesen el comportamientomecánicode los
materialescompuestos.

Paralograr estosobjetivosseha seguidola siguientemetodología:
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• Caracterizaciónmicroestructuraldel materialcompuestoy
de la aleación sin reforzar en los tratamientostérmicos
T651 y T4 mediantemicroscopiaóptica, electrónica de
barrido y electrónicade transmisión.

• Estudio experimentaldel comportamientomecánicode
los materialesconsideradosbajo la acción de cargas
monótonasy cíclicas.

• Estudiode los micromecanismosde deformacióny rotura
mediantemicroscopiaóptica, electrónica de barrido y
electrónicade transmisión.

• Modelización del comportamiento mecánico de los
materiales compuestosutilizando técnicas numéricas
basadasen el métodode los elementosfinitos.

1.3CONTENIDO DE LA TESIS

En esta tesis se presentaun estudio detallado de los mecanismosde
deformacióny rotura de un materialcompuestobasadoen una aleación

de Al-Li. Se ha realizado un análisis cuantitativo de los
micromecanismos de rotura y un estudio minucioso de los
micromecanismosde deformación.Finalmente se ha propuestoun

modelo del comportamientomecánicobajo cargamonótonay cíclica de
los MCMM queseha aplicadoa los materialesestudiados.

La tesissedivide en sietecapítulos.El primero de ellos esun prólogo

que nos acercaal problema.El capítulosegundoofreceuna revisión del
estadoactual del conocimientosobre los MCMM y la microestructurade
lasaleacionesbasadasen el sistemaAl-Li.

Los capítulostercero,cuartoy quinto formanel núcleocentralde la
tesis, y en ellos se presentanlas principales aportacionesde la
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investigación realizada. El tercer capítulo afronta el análisis

microestructuralde los materialesutilizados. En el capítulo cuarto se
presentael estudio experimentaldel comportamientomecánico del
material compuestoy de la correspondientealeación sin reforzar,

incluyendo los ensayos mecánicos realizados, el análisis de los
mecanismosde deformación mediante microscopia electrónica de
transmisióny el estudio cuantitativo de los mecanismosde rotura
utilizando microscopia electrónica de barrido. El modelo del

comportamientomecánicode los MCMM se desarrollaen el capítulo
quinto, dondeseaplica al materialcompuestoestudiado,comparandolos
resultadosexperimentalescon las prediccionesdel modelo.

El sexto capitulo recogelas conclusionesdel trabajorealizado,y las
posibleslíneasde trabajofuturo. Finalmente,el capitulo séptimopresenta
las referenciasbibliográficascitadasen los capítulosanteriores.





Capítulo 2

MATERIALES COMPUESTOS BASADOS
EN ALEACIONES DE Al-Li

En este capitulo se presenta una revisión del estado actual del
conocimiento sobre la microestructuray propiedadesmecánicasde
MCMM reforzados con partículascerámicas. El capítulo comienza
describiendola microestructurade las aleacionesbasadasen el sistemaAl-

Li. A continuaciónse presentanlas característicasmicroestructuralesde
los MCMM haciendohincapiéen los principalescambiosprovocadospor
la presencia del refuerzo cerámico. Fiñalmente se describen los
mecanismosde deformaciónde los MCMM al ser sometidosa la acciónde

cargasmonótonasy cíclicas, y los principales mecanismosde rotura
encontradosen estosmateriales.

2.1. MICROESTRUCTURA DE LAS ALEACIONES BASADAS EN EL

SISTEMA Al-Li

La adiciónde litio a las aleacionesde aluminio provocauna reducciónde
la densidadal tiempo que aumentael módulo elástico.En concretoel
módulo de Young aumentahastaun 6% por cadaunidadporcentualde
litio en pesoy la densidadpuedereducirsehastaun 3% (Sankaranet al

1980, Sanderset al 1989 y Polmear 1989).Estas ventajas han provocado un
gran interésen el desarrollode aleacionesbasadasen el sistemaAl-Li con
propiedadesespecíficaselevadas.

La primera aleaciónde Al-Li aparecióen 1957 con la denominación

2020 y fue utilizada en la estructurade un avión experimental(RA-SC
Vigilante). Sin embargoestaaleaciónfue retiradarápidamentedebido a
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subajaductilidad y tenacidaddefractura,y a los problemasde producción
asociadosa la alta reactividaddel litio.

El desarrollode aleacionesde alta resistenciabasadasen el sistema
Al-Li comenzó a tratarse en la “1 Conferencia Internacional sobre
aleacionesde Al-Li” (1980). Las primerasinvestigacionesse centraronen

el estudiode las aleacionesAl-Li-Cu y Al-Li-Mg. Finalmenteel desarrollo
de aleacionesligerasde elevadaresistenciase dirigió hacia el sistemaAl-
Li-Cu-Mg-Zr produciéndosevarias aleacionescomercialesentre las que

cabedestacarla aleación8090 (Liu et al 1992 y 1993 y Kumar et al 1993).
Estas aleacionescomerciales pueden endurecersepor precipitación
mediantediferentestratamientostérmicos(Abis et al 1989 y Kojima et al

1989>. Es convenienterevisar las principales reaccionesde precipitación
quedeterminanlas característicasmicroestructuralesde estasaleaciones.

Las aleacionescomercialescontienenun porcentajeimportantede
litio para reducir la densidad. Las fases 8’ (A13Li) y 3 (AlLi) son

característicascomunesa todaslas aleacionesbasadasen el sistemaAl-Li.

El precipitado3’ es una fase metaestablecon estructuraordenadaLi2
(figura 2.1), coherentecon la matriz y de forma esférica.La nucleaciónde
la fase3’ se producehomogéneamenteen la matriz duranteel temple,
aunqueexistecierta controversiasobresi la precipitaciónse producepor

nucleaciónhomogéneaa partir de la solución sólida sobresaturadade
acuerdocon:

tX +3’ ~ a +3 (2.1)

o por descomposiciónespinoidalexistiendoun precursorde 3’:

ct~—* a+GPI —* cts- GPII —> cus-&’ .-* a+ 3’—* cts- 3 (2.2)

Estaúltima teoríaproponetresfasesmetaestablespreviasa la apariciónde
3, dos zonasde Gunier-Preston,OPI y GPII, y la fase3” (Miller et al 1986,
Sanderset al 1989 y Williams 1989>.
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estosprecipitadosson cizalladospor una dislocaciónsecreauna zonade
desordenen el plano de deslizamientoapareciendouna frontera de
antifase. La resistenciaque ofrece la fase 3’ al posterior paso de
dislocacionesa travésde eseplanoesmenoral habersedestruidoel orden
del precipitadoen esazona. Si la fase3’ es suficientementepequeña,la
energía asociadaa la frontera de antifase puede hacer inestable el
precipitado provocandosu disolución en la matriz. La reducciónde la
resistencia al movimiento de dislocaciones, al ser cizallados

sucesivamentelos precipitados5’ por las dislocaciones,y su eventual
redisoluciónda lugar a la localizaciónde la deformaciónen bandasde

deslizamiento(Sanderset al 1982 y Venkateswaraet al 1992>. Estasbandas
puedenactuarcomo concentradoresde tensionesen los puntostriples de
las fronteras de grano, nucleandogrietas que dan lugar a la rotura
intergranularde la aleación.

Dirección de deslizamiento

Fase 8

Plano de deslizamiento
de la dislocación

Figura2.2: Fase8’ cizalladapor unadislocaciónquesemueveen suplano de deslizamiento.

En el casode aleacionessobremaduradas,la presenciade ZLP 3’ en
las fronteras de grano también tiene efectos perjudicialessobre las

propiedadesmecánicasdel material.La apariciónde estasZLP seasociaal
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crecimiento de la fase en equilibrio en las fronteras de grano de la

aleación,y alrededorde estosprecipitadospuedennuclearsemicrohuecos

que faciliten la rotura final del material a través de los bordesde grano

(Sanderset al 1982, Miller et al 1986 y Sureshet al 1987).

Para mejorar las propiedadesmecánicasse han buscadoformas de

evitar la localización de la deformacióny la formación de ZLP. En las

aleacionescomercialesse añadendiversos aleantespara nuclear fases

adicionalesque coexistancon la fase3’ y homogeneicenla deformación,

así como dispersoidesque reduzcanel tamañomedio de grano.

Pequeñascantidades de manganeso,cromo o circonio se han

utilizado en las aleacionesde Al-Li para controlar el tamaño de grano.

Estos elementosprovocan la formación de dispersoidesque inhiben el

crecimiento de los granos y refinan su microestructura. De estos

elementosel cromono ha resultadosermuy efectivoparaafinar el grano,

y por lo tanto no se ha empleadoen las aleacionescomerciales.La

presenciade manganesoen las aleacionesde Al-Li da lugar a varios

dispersoidesformados por Al, Mn y Fe o Si, segúnel contenidode la

aleación.Sin embargoestasfasesson incoherentescon la matriz y, como

consecuencia,alrededorde ellas creceuna ZLP porque la nucleaciónde la

fase 3’, coherentecon la matriz, no se favoreceen las zonasde la red con

defectos(Miller et al 1986y Sanderset al 1989>.

Por el contrario, la adición de pequeñascantidadesde circonio a las

aleacionesde Al-Li modifica su microestructuray mejora sensiblemente

sus propiedadesmecánicas.La presenciade circonio en la aleaciónda

lugar a la formacióndel dispersoideI~’ (AI3Zr) que precipitade manerano

uniforme durante el homogeneizadode la aleación e inhibe el

crecimientode los granosrefinandola microestructurade la aleación.Este

dispersoide,al igual que la fase 8’, poseeuna estructuraordenadaLi2

(figura 2.1) y es coherentecon la matriz, evitándosela formación de ZLP

8’ alrededorde los dispersoides.Debidoa la similitud entrelas estructuras

de las fases3’ y 3’, los precipitadosAl3Li pueden nuclearsesobre los

dispersoidesAl3Zr dando lugar a partículasmixtas ¡3/6’ con un tamaño

mayor que el de las partículas8’ libres. El procesode maduraciónde la
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aleaciónse aceleraal apareceruna distribución de partículasde mayor
tamaño.

Los principales aleantesañadidos a las aleacionesAl-Li para

endureceríaspor precipitaciónhansido cobrey magnesio.La presenciade

cobre en las aleacionesAl-Li provoca la precipitación de la fase
metaestablee’ (Al2Cu>, el precipitadoendurecedorde las aleacionesAl-

Cu, y la fase de equilibrio
Ti (Al

2CuLi). La fase e’ tiene estructura
tetragonal,precipitaen forma de placasen los planos{001} de la matriz de

aluminio y apareceen las aleacionesAl-Li-Cu cuandola relaciónCu/Li
enpesoesigual o mayora 1/3. La faseIi esel precipitadomayoritarioen
las aleacionesAI-Cu-Li, tieneestructurahexagonaly precipitaen forma de
placasen los planos {111} de la red cristalinade la matriz. Las fasese’ y Ii

precipitanheterogéneamentesobredislocaciones,subfronterasde granou

otros defectos que puedan apareceren la matriz de aluminio, e
independientementede la fase 3’ aunquepuedenalterar su distribución.

Tambiénpuedeaparecerla fase12 (Al3CuLi> sobrelas fronterasde grano,
dandolugar a ZLP (Hatch 1984, Miller et al 1986y Sanderset al 1989>.

La adición de magnesioa las aleacionesAl-Li no introduce fases
adicionalesen el interior de los granos,aunqueacelerala precipitaciónde

la fase3’. Puedeaparecerla faseternariaT (Al2MgLi) queprecipita en las
fronterasde grano y lleva asociadala formaciónde una ZLP. El magnesio

en combinacióncon cobre puede formar la fase 5’ (Al2CuMg> que
precipita en forma de agujas alineadasen las direcciones<001> del
aluminio, es semicoherentecon la matriz y tiene estructuraortorrómbica.

La fase 5’ precipita heterogéneamenteen las dislocaciones,subfronteras
de grano u otros defectos de la matriz, y su presenciano producela

formación de ZLP en las fronterasde grano ni en las subfronterasde
granode la aleación(Harriset al 1986y Floweret al 1986).

En las aleacionesAI-Li-Cu-Mg la precipitación dependede las

concentracionesrelativasde los distintosaleantes.Pequeñascantidadesde
magnesio hacen desaparecerla fase O’ introduciendo la fase 5’ que

coexistecon 3’ y T~, que continúansiendo los principales precipitados
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endurecedores.Al aumentarla relación Mg/Cu la fase 5’ llega a ser el

precipitadomayoritariopudiendoaparecerT1 comofaseminoritaria.

En general, la presencia de precipitados incoherentes o
semicoherentesen la matriz (5’, e’ o Ti> impide la localizaciónde la
deformaciónen bandasde deslizamiento.Las dislocacionesno pueden
cizallar estosobstáculosy para superarlosdebencurvarsealrededorde

ellos dejandobucles de dislocación alrededordel precipitadosegúnel

mecanismode Qrowan (figura 2.3>. La tensiónnecesariapara que las

dislocacionesse curvenalrededordel obstáculoaumentacon la curvatura

y se favorece el deslizamiento en otros planos y direcciones

cristalográficas. La activación de otros sistemas de deslizamiento

contribuye a homogeneizarla deformacióne impide la concentraciónde

la deformación en bandasde deslizamiento,que es el mecanismode

deformacióncaracterísticode las aleacionesbinariasAl-Li donde la fase 8’

esel único precipitadoendurecedor.

Dirección de deslizamiento

Linea de dislocación

Figura2.3:MecanismodeOrowan.

En resumen,la microestructurade las aleacionescomercialesAl-Li-

Cu-Mg-Zr se caracterizapor la presenciade las fases3’, I~ y S’, pudiendo

aparecercomo precipitadominoritario la fase T1.

qL

Precipitado
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2.2 CARACTERÍSTICAS MICROESTRUCTURALES DE MATERIALES

COMPUESTOS DE MATRIZ METÁLICA

Al estudiar la microestructurade los MCMM debenconsiderarselas
característicasde la matriz y del refuerzo. Este apartadocomienza
presentandolas característicasde los refuerzosutilizadoshabitualmente,y

a continuaciónse describenlos cambiosinducidosen la microestructura
de la matriz por la presenciadel refuerzo.

2.2.1 Característicasdel refuerzo

Según la geometríadel refuerzo los materialescompuestospueden
dividirse en dos categorías:materialescon refuerzocontinuoy materiales

de refuerzo discontinuo.Los primeros no han sido estudiadosen esta
tesis doctoral. Estos materialesse refuerzancon un contenido muy

elevadode fibras (30%-60%) siendo las de 8, C, A1203 y SiC las más
utilizadas.

Como refuerzo discontinuose han utilizado elementoscerámicos,
comoóxidos y carburos,de elevadarigidez y resistenciamecánica,siendo
los más extendidosA12Q3 y SiC. La forma de los refuerzosvaría desde

partículasesféricasa whiskersalargadospasandopor partículasde forma
irregular y bordes afilados. La forma de los refuerzos influye

considerablementeen el comportamientode los MCMM y secaracteriza
por el factor de forma, que puededefinirse como el cocienteentre las
dimensionesmayory menordel refuerzocerámico(Clyne et al 1993).

La distribuciónde las partículasdependedelprocesode producción,

pero en cualquier caso el objetivo del fabricanteserá distribuir las
partículascerámicashomogéneamenteen la matriz. Una distribución no

homogéneadel refuerzo, con agrupacionesde partículas, resulta

perjudicialpara las propiedadesmecánicasdel materialcompuestocomo
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seindicaráal revisar los mecanismosde rotura de los MCMM (Lloyd 1991

y LLorca et al 1994a>.

Los materialescompuestosprocesadospor metalurgiade polvos son
los que suelen presentaruna estructura más homogéneaporque la

consolidaciónen estadosólido evita la segregaciónde las partículas,
siemprequeel tamañode los polvos de la matriz no seamuy superioral
de las partículas.Porestarazón,son los másapropiadoscuandosedesean
alcanzarfraccionesvolumétricasde refuerzo muy elevadas.En MCMM
procesadosen estado líquido la distribución final de las partículas
cerámicasdependede quesu distribuciónen la matriz fundida durantela
mezclay despuésde la mezcla sea homogéneay de su redistribución

durante la solidificación. Procesosposteriores como laminación o
extrusión tienden a homogeneizarla distribución del refuerzo (Lloyd
1994a).

2.2.2. Efectodel refuerzoenla microestructurade la matriz

La presenciade partículascerámicasinfluye en la microestructurade la
matriz de los MCMM. Los principales cambios observadosson una
reducciónen el tamañode granomedio, una densidadde dislocaciones
muy superiora la encontradaen ausenciade refuerzoy, finalmente,una

reducción en el tiempo de maduración como consecuenciadel
incrementoen la densidadde dislocaciones.

Estructura de granos

La recristalizaciónde los MCMM habitualmentetiene lugar trasprocesos

donde el material experimenta deformaciones importantes como
laminación o extrusión. La incompatibilidad entre las partículas
cerámicasindeformablesy la matriz deformableprovocala formaciónde
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una zona de deformación alrededorde las partículasque dependedel
tamañoy forma de los refuerzos(Humphreyset al 1990 y Clyneet al 1993>.

Durante la recuperacióndel material, las dislocacionessituadas
alrededorde las partículascerámicassereagrupanformandosubfronteras
de grano.Como resultadoel tamaño de subgranoes muy fino en la

vecindadde las partículas,especialmenteen aquellos lugares dondela

zona de deformaciónes mayor.

Duranteel procesode recristalizaciónlas partículasde refuerzocon
un tamaño superior a 1 gm estimulan la formación de núcleos de
recristalizaciónen la zona de deformaciónque rodeaal refuerzo.La forma

de los refuerzosafectaal procesode recristalización,de tal modoque la
presenciade bordesafilados en las partículascerámicasda lugar a una
zona de deformaciónmayor favoreciendola formación de núcleos de
recristalización.La correlaciónentrela distribución, tamañoy forma del
refuerzoy el tamañomedio de granopuedecalcularsesi seconsideraque

cadapartícula cerámicageneraal menosun núcleode recristalización
(Humphreyset al 1990,Clyneet al 1993, Hansenet al 1993 y Lloyd 1994a).

El crecimientode subgranosnecesariopara la formaciónde núcleos
de recristalizaciónpuederesultarimpedidosi la distanciaentrepartículas

es muy pequeña.En estascondicionesse producela recuperacióndel
materialperono la recristalización.Este procesoocurrecuandola relación
entrela fracciónvolumétricade refuerzo,f, y el tamañocaracterísticode
las partículas,O, esinferior a 0.1 (f/D’cO.1> (Humphreyset al 1990 y Lloyd

1994a>. Los MCMM contienen habitualmenterefuerzos de tamaño
superior a 1 gm que cumplen f/D>0.1. Por lo tanto normalmentese
producirá la nucleación estimuladapor las partículas y la estructurade la
mayoríade los MCMM serárecristalizadacon un tamañode granofino.

La estructura de grano fino obtenida durante el proceso de
recristalizaciónse mantienedurante los tratamientosposterioresdel

material.Las partículasde refuerzocerámicoanclanlas fronterasde los
granosevitandoel crecimientode los mismos.
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Estructuras de dislocaciones

En los MCMM se ha observadouna densidadde dislocacionesdos

órdenesde magnitud superior a la medida sobre las aleacionessin

reforzar en condiciones semejantes (1014 m2 frente a 1012 m2)
(Vogelsanget al 1986, Christmanet al 1988, Kim et al 1990, Sureshet al
1993 y Shi et al 1994).En los MCMM aparecentensionesde origen térmico
al enfriar el material desdela temperaturade procesado,debido a la
diferenciaentre los coeficientesde dilatación térmica de la matriz y el
refuerzo(tabla2.1> (Arsenaultet al 1987y Kim et al 1990>.Pararelajarestas

tensionesse emiten dislocacionesdesdela intercaramatriz-refuerzoal
interior de la matriz. De este modo se acomodanlos gradientesde
deformaciónplásticaque aparecenen la matriz alrededordel refuerzo

(Vogelsanget al 1986y Sureshet al 1993).

Tabla 2.1 Coeficientesde dilatación térmica paralos refuerzoshabitualesy algunas
aleacionesempleadascomomatriz (tomadode Clyne et al 1993 y Vaidya etal 1994).

Las dislocacionesemitidas desde las partículas de refuerzo no

forman estructurasordenadas.Normalmente se observan bucles de

dislocaciones que rodean un disco de vacantes o intersticiales o

distribucionesdesordenadasde dislocaciones(tangles ) (Barlow et al 1991 y

1.995 y Hansenet al 1993). Tambiénse ha observadoen la matriz de los

MCMM la presencia de hélices de dislocaciones formadas por la

condensaciónde vacantesen excesosobredislocacioneshelicoidalesque

existían previamenteen el material. Esta observación,unida a que las

partículas de refuerzo pueden actuar como sumideros de defectos

puntuales,provocauna disminución en la densidadde vacantesde los

MCMM (Sureshet al 1993).

La emisión de dislocacionesdesdeel refuerzohaciael interior de la

matriz estárelacionadacon las característicasgeométricasde los refuerzos.
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Aumentacon su tamaño,y esmásimportanteen las zonasformadaspor
vértices afilados, que puedenactuarcomo concentradoresde tensiones
(Vogelsanget al 1987y Hansenet al 1993).Se han elaboradomodelosque
permiten estimar la distancia que recorren las dislocacionesemitidas
desde el refuerzo. Según estos modelos las dislocacionesviajan a
distanciasdel ordendel tamañode las partículas.En consecuenciala zona
con unadensidadde dislocacioneselevadaseextiendepor toda la matriz,
incluso lejos de los refuerzoscerámicos(Taya et al 1987, Christmanet al
1988 y Barlow et al 1991>.

La mayoríade las aleacionesempleadascomo matriz son tratables
térmicamente,y la elevadadensidadde dislocacionesobservadaen las
matrices de los MCMM altera los procesosde endurecimientopor

precipitación.

Precipitación

La presenciadel refuerzocerámicoen los MCMM provocacambiosen los

procesosde precipitación.En generalseha observadoquela maduración
de los compuestoses más rápida. Las diferencias de tiempo de

maduraciónencontradasentrelas aleacionessin reforzar y los MCMM se
reducenal disminuir la temperatura,de tal modo que la maduracióna

bajas temperaturaspuedeno estar influida por el refuerzo cerámicoo
inclusoretardarse(Christmanet al 1988,Papazian1988, Sureshet al 1989 y
1993,Lloyd 1994ay Vaidya et al 1994>.

Algunas fasesresponsablesdel endurecimientopor precipitacióna
alta temperaturade las aleacionesde aluminio son incoherentesy
precipitan preferentementeen regiones no homogéneasde la matriz,
principalmentedislocaciones.Ejemplosde estetipo son los precipitados

e’ (CuAl2>, característicode las aleacionesAl-Cu, y 5’ (Al2CuMg>,
característicode las aleacionesAl-Cu-Mg. La mayor densidadde
dislocaciones presente en los MCMM favorece la precipitación
heterogénea,reduciendo el tiempo necesario para la nucleación
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(Christmanet al 1988, Sureshet al 1989 y 1993 y Lloyd 1994a>.La relación
entre el tiempo de maduracióny la densidadde dislocacionesse ha
comprobadotambién en aleacionessin reforzar que habían sido
deformadasantesde realizarel tratamientotérmico(Sureshet al 1993).

La respuestaaceleradaal endurecimientopor precipitaciónde los
MCMM se ha observadoincluso para bajos contenidosde refuerzo,sin
apreciarsereducciones adicionales del tiempo de maduración al
incrementarla fracciónvolumétricade partículascerámicas(Sureshet al

1989 y 1993>. Esto se debea queal aumentarla densidadde defectosen el
materialpor encimade un valor crítico no se continúafavoreciendola
nucleaciónheterogéneade precipitados.

La precipitaciónen aleacionesde aluminio, a bajas temperaturas,
estácontroladafundamentalmentepor la nucleaciónde zonasde Gunier-
Preston(GP). Su formaciónse favorecepor la presenciade vacantesque
aceleranlos procesosde difusión. La densidadde vacantesen los MCMM

es menor que en las aleacionessin reforzar porque las partículas
cerámicasactúancomo sumiderosde defectospuntualesal igual que las

dislocaciones.Por otra partealgunasde las dislocacionesgeneradasen la

intercara partícula-matriz se forman por condensaciónde vacantes
duranteel temple.Ambos mecanismosdificultan la formaciónde zonas
de GP en los MCMM, explicandoque los tiemposde maduracióna baja

temperaturaseansimilares,o inclusoinferiores,en los compuestosfrente
a las aleacionessin reforzar(Sureshet al 1993 y Lloyd 1994a>.

Respecto a fases coherentes con la matriz, que nuclean
homogéneamente,su precipitaciónno se favorecepor el aumentoen la

densidadde dislocaciones.Por el contrario,el crecimientode la fase3’ en
MCMM de Al-Li es máslento que en las correspondientesaleacionessin
reforzar debido a la disminuciónen la densidadde vacantes(Hunt et al
1990, Knowleset al 1991ay Vaidya et al 1994>.

La precipitaciónen los MCMM puede tener lugar en la intercara
partícula-matriz.La segregaciónde soluto en la intercarapartícula-matriz
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puedeejercer una gran influencia en las propiedadesmecánicasde los

MCMM, ya que la aparición de precipitadosen la intercara puede
fragilizarla. Por otra parte,el desarrollode fasesestablesen la intercara

puededarlugar a la apariciónde ZLP alrededordel refuerzo.La aparición
de estaszonastambiénse favorecepor la reducciónen la densidadde
vacantesy en el contenidode soluto alrededorde las partículascerámicas

que actúancomo sumiderosde defectospuntuales.La presenciade estas
zonas en los MCMM puedehacermenosefectivos los mecanismosde

transferenciade cargade la matriz al refuerzo.Por otra partela existencia
de una zona más débil rodeando el refuerzo puede localizar las

deformacionesplásticasfacilitando la nucleaciónde cavidadesdurantela
deformacióndelcompuesto(Mahon et al 1990 y Clyne et al 1993)

2.3.MECANISMOSDE DEFORMACIÓN

La presencia del refuerzo cerámico en los MCMM modifica su
comportamientomecánico aumentandola resistenciay reduciendola
ductilidad. En esteapartadose revisaránlos mecanismosde deformación
de los materialescompuestoscuandoson sometidosa la acciónde cargas

monótonasy cíclicas.

2.3.1 Comportamiento bajo carga monótona

La presenciadel refuerzocerámicomejora sensiblementeel módulo de
elasticidadde los MCMM. El límite elásticoy la resistenciaa tracciónde
los compuestos también son superiores a los observadosen las
correspondientesaleacionessin reforzar.Por el contrario, la ductilidad en
tracción disminuyedebido a la presenciade las partículascerámicas.A
título de ejemplo, se han recogido en la tabla 2.2 las propiedades
mecánicasde diversosMCMM con distintos contenidosde refuerzo.Se
incluyen los resultadosdel módulo de Young, E, el límite elástico,ay, la

resistenciaa tracción,au, y la deformacióna rotura,Eu.
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Tabla2.2: Influenciadel refuerzoenel comportamientomecánicodeMCMM (Lloyd 1994a).

Matriz Refuerzo 1 (%) Tratamiento E (GPa) a~, (MPa) a~ (MPa) s.~, (0/o)

6061 - 0 16 69 275 310 20

6061 A1203 10 T6 81 296 338 7.5

6061 A1203 15 T6 87 317 359 5.4

6061 A1203 20 16 98 359 379 2.1

2014 - 0 16 73 476 524 13

2014 A1203 10 16 84 483 517 3.3

2014 A1203 15 16 92 476 503 2.3

2014 A1203 20 T6 101 483 503 1.0

A356 - 0 161 76 205 280 6

A356 SiC 10 161 82 287 308 0.6

A356 SiC 15 T61 91 329 336 0.3

A356 SiC 20 161 98 336 357 0.4
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Variación del módulo de Young en función del contenidode refuerzo(Lloyd

El módulode Young siempreaumentadebidoa la presenciadel refuerzo
cerámico,y este incrementoes función de la fracción volumétrica de

Figura 2.4:
1994a).
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partículascerámicas(figura 2.4> (McDanels1985, Papazianet al 1990 y
Lloyd 1994a).

La mejora del módulo de Young se producepor la transferenciade
cargade la matriz a las partículascerámicasdebidoa la mayor rigidez de
éstas.Para que tenga lugar la transferenciade carga de la matriz a los
refuerzoses necesarioque la intercarapartícula-matriztengauna buena

resistenciamecánica.

Los factoresquecontrolanel aumentodel módulo de Young son la
fracción volumétricade refuerzo y la forma de las partículascerámicas
(McDanels1985 y Lloyd 1994a).Cuantomayorseael contenidode refuerzo
mayor serála carga que soportenlas partículascerámicasy por tanto
mayorseráel módulode Young. La transferenciade carga de la matriz al

refuerzo es más efectiva cuanto más alargadasson las partículas
cerámicas.Como consecuenciael aumentodel módulo elásticoes mayor

para refuerzosalargados,como los whiskers,queparapartículascon un
factor de forma cercanoa la unidad. Al igual que en las aleacionesde

aluminio convencionales,el módulo de Young de los compuestos
tampocose modifica por los tratamientostérmicos.

Para predecir las propiedadeselásticas de los MCMM se han
elaboradodistintos modelosbasadosen la teoría de la elasticidad,que

permitencalcular las tensionesque actúanen el refuerzo.Los métodos
basadosen la inclusión equivalentede Eshelbyasumenun refuerzo de

forma elipsoidal y proporcionanuna buenaestimaciónde las constantes
elásticasde los MCMM reforzadosde forma discontinna(Tayaet al 1989).
Los resultadosobtenidospor este método son muy similares a los
encontradosestudiandouna celda unidad representativadel MCMM a
través del método de los elementosfinitos (Tveergard1990, Levy et al

1990 y Clyneet al 1993).Los métodosbasadosen la transferenciade carga
por cizalla de la matriz a los refuerzosproporcionanresultadosaceptables
del módulo de Young de los MCMM cuandolos refuerzosson alargados.
Sin embargo,estemodelo subestimael comportamientoelástico de los

compuestoscuando el factor de forma de las partículascerámicases
pequeño,especialmentesi el cocienteentre los módulos de Young del
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refuerzo y la matriz no es muy elevado,porqueno tiene en cuentala
contribuciónde las tensionesque actúansobre los extremosdel refuerzo.
Algunas modificacionesposterioresde este modelo han logrado que sus

resultadosse ajustenmás a la realidad pero las correccionesempíricas

carecende unajustificaciónrigurosa(Nardoneet al 1986).

Las simulacionesbasadasen la inclusión equivalentede Eshelby

(Corbin et al 1994a> se han utilizado para estudiarla influencia de la
distribuciónespacialdel refuerzoen el módulo de Young de los MCMM.

Estos análisis han concluido que la aparición de agrupacionesde

partículasno modifica de maneraimportanteel comportamientoelástico
de los compuestos,siempreque la fracción volumétricade refuerzosea
inferior al 250/o.

El aumentoen el módulo de Young en los MCMM esespecialmente
interesanteal mantenersea temperaturaselevadas.La variación del

comportamientoelástico de los compuestosrefleja la dependenciacon la
temperaturadel módulo de la aleaciónmatriz, encontrándoseque el
incrementoen el módulo elásticode los MCMM se mantienea altas
temperaturas(Lloyd et al 1994y Lloyd 1994b>.

Deformación plástica

Al contrario que el comportamiento elástico, controlado

fundamentalmentepor las característicasdel refuerzo, la deformación
plásticade los MCMM estámuy influida por las propiedadesde la matriz.

Los distintos aleantesde la matriz, así como los tratamientostérmicos,
son factoresdeterminantesdel límite elásticoy la resistenciaa tracciónde
los compuestos(McDanels1985>. La resistenciamecánicade los MCMM

aumentacon respectoa la medida sobre las aleacionessin reforzar,
aunqueel incrementoen el limite elástico se reduce al aumentar la
resistenciade la matriz (figura 2.5>.
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Figura 2.5: Variación del límite elásticoconel contenidode refuerzo(Lloyd 1994a).

El endurecimientode los MCMM producidopor la presenciadel
refuerzocerámicose debea distintos mecanismosque puedensepararse
en dos grupos:aquellosrelacionadoscon los cambiosmicroestructurales
inducidos en la matriz por la presenciade las partículascerámicasy
aquellosrelacionadoscon la transferenciade cargade la matriz a los

refuerzos(Derby et al 1988, Miller et al 1990 y 1991,Wu et al 1992 y Lloyd

1994a>.

Desdeun punto de vista microestructuraldebenconsiderarsetres

mecanismosde endurecimientoen los MCMM. El endurecimientode
‘.JitJvvaiL t.a ubatsO ~a~-~ partículascerdmlcds,C¡ ~n~tn~C¿ni,vitt~s

provocadopor la generaciónde dislocacionesen la intercarapartícula-

matriz, y el endurecimientopor reduccióndel tamañode grano(Miller et

al 1990y 1991 y Wuet al 1992).

El endurecimientode Qrowan se producepor la resistenciaque

ofrecen las partículascerámicasal pasode dislocaciones.El material
endurecesegúnla expresión(Dieter 1988>:

Aoy = 2Gb / X (2.3)



Materialescompuestosbasadosen aleacionesdeAl-Li 27

dondeG esel módulode deformacióntransversaldel material,b el vector
de burgersy X es la distancia entre partículas.Este mecanismoes

prácticamentedespreciablepara materialescon refuerzosmayores de
1 gm, como esel casohabitualen MCMM.

Comoseha indicadoal describirla microestructurade los MCMM, la
densidadde dislocacionesobservadaen los compuestosesdos órdenesde
magnitud superior a la encontradaen las aleacionessin reforzar en

condicionessimilares. El incremento en la densidadde dislocaciones
disminuye su recorrido libre medio y dificulta su deslizamientoal
interaccionarunascon otras. El incrementodel limite elástico debido a

estemecanismosepuedeestimarcomo(Dieter 1988>:

Aa~=cxGb Ap (2.4)

dondea es una constantecomprendidaentre0.5 y 1 y Ap el incremento

en la densidadde dislocacionesdel material.Para los valoresde G y b
característicosde las aleacionesde aluminio y considerandoAp=1014 m”2,
se obtiene un límite superior del endurecimientoprovocadopor el
aumentoen la densidadde dislocacionescomprendidoentre37 MPa y 74
MPa. Estosvaloresson realistasen materialesdondela interacciónentre
dislocacioneses el principal mecanismode endurecimiento,Por el

contrario,en matricesdondeexistenotros obstáculosal deslizamientode
dislocacioneseste mecanismo de endurecimientoes mucho menos
importante.Por ejemplo, en matricescon una distribuciónhomogéneade
precipitadosincoherentes,o semicoherentes,el recorrido libre medio de

las dislocacionesvendrádado por la distanciaentrelos precipitadosque
anclanlas dislocacionesmásquepor la densidadde estasúltimas.

La microestructurafinal de los MCMM se distingue de las
correspondientesaleacionessin reforzar por un tamañomedio de grano
más fino. Esta diferencia microestructuralendurecelos MCMM de
acuerdocon el mecanismode Hall-Petch(Dieter 1988>, que proporciona
unarelaciónentreel límite elástico,ay. y el tamañomediode grano,Dg:
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ay = a>~ + (2.5)

donde ayo representala resistencia del cristal al movimiento de
dislocacionesen ausenciade fronteras de grano, y k representala
contribución relativa de las fronterasde grano al endurecimientodel
material. En las aleacionesde aluminio la constantek tiene un valor
típico del ordende 0.1 MPa m. Por lo tanto, el endurecimientode la
matriz debido al mecanismode Hall-Petch resulta despreciablepara
valores del tamaño de grano superioresa 10 gm, y constituye una

contribuciónimportantecuandoel tamañomedio de granose reducepor
debajode6 ~xm(Miller et al 1990y 1991 y Lloyd 1994a>.

Los MCMM tambiénendurecenpor la transferenciade carga de la
matriz a los refuerzos,que se puedeexplicar dentro del marco de la

mecánicade medios continuos.La transferenciade cargase producea

través de la intercara. Por tanto, una condición necesariapara que

aumentela resistenciamecánicade los MCMM es que la intercaratenga
resistenciasuficienteparatransferirla cargaefectivamentede la matriz al

refuerzo.El refuerzocerámicose mantieneen régimenelásticodurantela
deformaciónplásticadelcompuestoy, debidoasu elevadarigidez, absorbe
una cargaimportante.Además,durantela deformaciónplásticaaparecen

en la matriz tensioneshidrostáticaselevadascomo consecuenciade la

constricción impuesta por las partículas cerámicas.Estas tensiones

aumentanla carganecesariaparaproducir la deformaciónplásticade la
matriz y contribuyen de manera importante al endurecimientodel
compuesto.Finalmente,la transferenciade cargaes másefectiva cuanto
másalargadosseanlos refuerzosy. por tanto, la resistenciamecánicaes

mayoren materialesreforzadoscon whiskers.

La deformaciónplástica macroscópicaobservadaen los MCMM
aparecepor la plastificaciónde la matriz. La distribuciónde tensionesen
la matriz no eshomogénea,de tal maneraqueen la vecindaddel refuerzo
aparecentensionesmayoresy la plastificacióncomienzaen esazona, en

ocasionespara tensionesaplicadasal material inferioresal límite elástico

de la aleación.Este fenómenode plastificación local en la vecindaddel
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refuerzoda lugar a una disminuciónen el límite de proporcionalidadde

los MCMM (Papazianet al 1990>. Sin embargo,la deformaciónplástica
global observadaen los MCMM no aparececon estadeformaciónplástica
local sino cuandola deformaciónmediade la matriz es suficientemente
alta. Desdeel punto de vista de la mecánicade los medioscontinuosesto
significa que las diferenteszonasplastificadaslocalmente deben estar

conectadas(Clyneet al 1993 y Shi et al 1994>.

La distribución de tensionesen la matriz y el refuerzo se ha

estudiadoa través de distintos modelos que puedendividirse en tres

grupos.Modelos basadosen el método de la inclusión equivalentede
Eshelby (Arsenaultet al 1987 y Taya et al 1989>, modelosbasadosen la
transferenciade cargapor cizalla de la matriz a las partículas(Nardoneet
al 1986 y LLorca 1995) y aquellosque utilizan el análisispor elementos
finitos de una celda unidad representativadel material compuesto

(Christmanet al 1989, Tveergard1990, Levy et al 1990, Hutchinsonet al
1993y Justiceet al 1996>.

La principal ventaja que presentanlos modelos basadosen la

transferenciade carga por cizalla es que proporcionanexpresiones
analíticas de la tensión que apareceen el refuerzo. Sin embargono

permiten estudiar la evolución de las tensionesy deformacionesen el
refuerzo y la matriz durante la deformacióndel material, y tampoco

permiten analizarel comportamientomecánicode los MCMM cuando
aparecendescargas.

Los métodosbasadosen la inclusión equivalentede Eshelby se
fundamentanen la teoría de la elasticidady estudianla deformación
plástica de la matriz como un comportamientoelástico no lineal. Esta
aproximaciónno es aplicablepara analizar el comportamientode los

MCMM cuandosesometena descargas,y por tantono puedenextenderse
al estudiodel comportamientobajo cargacíclica de los compuestos.

Los modelosqueutilizan la técnicade los elementosfinitos suponen
que el material compuestosepuederepresentarcomouna red periódica
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tridimensionalde prismashexagonales.Utilizando las condicionesde

contornoadecuadassepuedeestudiarel comportamientode toda la red
medianteel análisisde unasola celda.Una ventajade estatécnicaes que
permiteestudiarla evolución de las tensionesy deformacioneslocalesen
la matriz y el refuerzo durante la deformación.Además,es posible

estudiarel comportamientobajo cargacíclica de los compuestosporquela
matriz se puedemodelizarcomo un sólido elastoplástico.

La influencia de la fracción volumétrica de refuerzo en el
comportamientoplástico de los MCMM se ha estudiadoa través del
método de los elementosfinitos (Levy et al 1990, LLorca et al 1991 y
Hutchinson et al 1993>. Los resultadosmuestranun aumento de la

resistenciamecánicade los compuestoscon el aumentodel contenidode
refuerzo. Este incrementode la resistenciaes máximo en materiales
reforzadoscon wl’ziskers y mínimo cuandolos refuerzosson esféricos,

quedando con valores intermedios los materiales reforzados con
partículas.El nivel de tensioneshidrostáticasdesarrolladasen la vecindad

del refuerzo es mínimo en materialesreforzadoscon partículasesféricas

y. por tanto, el endurecimientoprovocadopor el refuerzoesmenor.

La distribuciónespacialdel refuerzotambiéninfluye en la resistencia
mecánicade los MCMM. Para estudiar este efecto se han elaborado
modelosbasadosen la inclusión equivalentede Eshelby (Corbin et al
1994a, 1994b y 1994c) y en el método de los elementosfinitos (Bao et al

1991ay 1991b y Hutchinsonet al 1993). Ambos tipos de análisisseñalan
que la resistenciade los MCMM aumentafrente a una distribución
homogéneacuando aparecenzonas ricas y zonas pobresen refuerzo

dentro de la matriz. Este comportamientoes debido a que el nivel de
tensioneshidrostáticasaumentaal apareceragrupacionesde refuerzos.Si

la densidadde refuerzo concentradoen agrupacionesde partículas
continúa aumentando,manteniendoconstantela fracción volumétrica
de refuerzo en el compuesto,la resistenciadel MCMM alcanzaráun
máximo a partir del cual disminuye hasta alcanzar el valor obtenido
cuando la distribución es homogénea.Sin embargo, la aparición de
agrupacionesde partículas,que resultabeneficiosapara la resistenciadel
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compuesto,aceleraalgunosmecanismosde rotura característicosde los
MCMM disminuyendola ductilidad.

El aumentode la resistenciamecánicade los MCMM no es tan

importantea temperaturaselevadas(Lloyd 1994ay 1994b y Zhao et al
1994>. Las propiedadesmecánicasde la matriz se degradany los
mecanismosde transferenciade cargase hacenmenosefectivos.De este

modola resistenciadel compuestoestácontroladapor la resistenciade la

matriz a alta temperatura.Aunque se mantienecierta mejora en la
resistenciamecánicade los compuestos,las diferenciascon la respuesta

mecánicade las aleacionessin reforzar se reducennotablemente.Un
modo de mantenerel límite elástico y la resistenciaa tracción de los
MCMM a elevadastemperaturases aumentarel contenidode refuerzoy
reducir el tamaño de las partículas cerámicas. De este modo el

endurecimientode Qrowan, quesemantienea altastemperaturas,sehace
importante.Sin embargo,la ductilidad sereduceal elevarel porcentajede

partículasde refuerzo(Lloyd 1994a).

2.3.2 Comportamiento bajo carga cíclica

Cuandoun material se solicita cíclicamente,manteniendoconstantela
amplitud de deformación, las tensionesnecesariaspara alcanzar la
deformaciónimpuesta varían a lo largo del proceso de deformación
cíclica. Esteestadotransitorioconstituyela respuestacíclica del material.

Duranteestaetapael materialpuedeendurecero ablandar,aumentandoo
disminuyendo las tensionesque en él aparecenpara mantener la
deformaciónimpuesta.Tras esteestadotransitoriosealcanzauna tensión
de saturación.La representaciónde la semiamplitudde la tensión de

saturaciónfrente a la semiamplitudde deformaciónimpuestaconstituye

la curvatensión-deformacióncíclica del material (Laird 1975,Dieter 1988 y

Suresh1991>. La respuestacíclica y la curva tensión-deformacióncíclica de
varios MCMM han sido estudiadasrecientementepor varios autores
(Vyletel et al 1991, 1993y 1995a,LLorca et al 1992y LLorca 1994a>.
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El comportamientobajo cargacíclica es muy sensiblea los factores
microestructurales.Al estudiar la respuestacíclica de los MCMM es
importante teneren cuentalos cambiosmicroestructuralesque aparecen
en la matriz por efecto del refuerzocerámico.La presenciaen el material
de precipitadoscizallableso no cizallablespor dislocacionesda lugar a

diferentesmecanismosde deformacióncíclica, que se correspondencon
estructurasde dislocacionesdistintasencadacaso.

Las aleacionesendurecidaspor precipitadoscoherentes,cizallables

por dislocaciones,endurecenrápidamentedurantela deformacióncíclica.
Al continuar los ciclos de deformaciónpuede apareceruna región de
endurecimientomás lento y en algunos casoses posible observaruna
región de ablandamientoantesde producirsela rotura. El endurecimiento

observadoen estetipo de aleacionessejustifica por el incrementoen la

densidadde dislocacionesy la posterior interacción entre ellas. Al
proseguirla deformacióndel material,las dislocacionesformanbandasde
deformación o bandas de deslizamientopersistentesa medida que

cizallan los precipitados.El ablandamientoobservadoen algunoscasos
suelejustificarsepor la redisoluciónde los precipitadoscoherentestras ser
cizalladosrepetidamente(Calabreseet al 1974ay Laird 1975).

Las aleacionesendurecidaspor precipitados incoherentes,no
cizallables por dislocaciones,presentannormalmenteuna respuesta
cíclica estable. Las dislocacionesse sitúan en la intercara de los
precipitadosque actúancomobarrerasqueimpiden su propagacióna lo
largo del cristal, de estemodono seproduceun endurecimientoadicional

por la interacciónentredislocaciones(Calabreseet al 1974by Laird 1975>.

El comportamientode los MCMM en función de la naturalezade los
precipitadospresentesen la matriz es similar al descrito, y aparecen

estructurasde dislocacionessimilares. Sin embargo, la presenciadel
refuerzo cerámicopuedealterar la microestructurade la matriz y este
efecto debe tenerseen cuentaal comparar la respuestacíclica de los

compuestoscon las correspondientesaleacionessin reforzar (Vyletel et al
1991, 1993, 1995ay 1995by Allison et al 1993).En particular, lastensiones
de saturaciónde los compuestosson superioresa las encontradasen las
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correspondientesaleacionessin reforzar.La curva tensión deformación

cíclica quedapor tanto en valoresde tensiónsuperioresa los encontrados
en lasaleacionessin reforzar(Allison et al 1993 y LLorca 1994a>.

Al compararlas curvastensión-deformaciónmonótonay cíclica de
los MCMM apareceuna influencia importante de los tratamientos

térmicos.En materialesenvejecidosa temperaturaambienteseapreciaun

endurecimientoimportante por deformacióncíclica, mientras que los
materialesenvejecidosa alta temperaturatienen un comportamiento
estableo incluso puedeapreciarseablandamientopor deformacióncíclica
(LLorca 1994a,Pozaet al 1995ay LLorca et al 1995a).

Como se ha dicho más arriba,los precipitadoscoherentesaparecen
duranteel maduradoa temperaturaambientey los incoherentesa alta
temperatura.La naturalezade los precipitadospresentesen el material

influye considerablementeen su respuestacíclica. Al igual que en las
aleacionessin reforzar, la presenciade precipitadoscoherentes,cizallables
por dislocaciones,provoca un endurecimientopor deformacióncíclica

debido a la interacciónentre dislocaciones.Por el contrario al aparecer
precipitados incoherentes,no cizallables, las dislocacionesquedan
atrapadasen la intercaradel precipitadoy no se observaendurecimiento

por deformacióncíclica.

La respuestacíclica y la curva tensión-deformacióncíclica de los
MCMM también pueden entendersea partir de la mecánicade los medios

continuos.En este sentido,el análisispor el método de los elementos
finitos de unacelda unidad representativadel compuestose ha utilizado
para estudiar el comportamientomecánicobajo carga cíclica de los

MCMM (LLorca et al 1992y LLorca 1994b).

Estosanálisis han mostradola acumulaciónde las deformaciones
plásticasen la matriz duranteel procesode deformacióncíclica de los
compuestos.Estasdeformacionesplásticasinicialmentese concentranen
la intercaramatriz-refuerzo,extendiéndoseprogresivamentea toda la
matriz al sucederselos ciclos de deformación. El endurecimientopor
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deformaciónplásticaacumuladaen la matriz a lo largo del procesose
traduce en un endurecimientocíclico del compuesto,y los MCMM
alcanzanla tensiónde saturacióncuandola matriz agotasu capacidadde
endurecimientopor deformación.El endurecimientopor deformación

cíclica de los MCMM serátanto mayorcuantomayor seala capacidadde
endurecimientopor deformaciónde la matriz (LLorca et al 1992 y LLorca
1994b). La capacidadde endurecimientodurantela deformaciónplástica
de los materialesenvejecidosa temperaturaambientees superiora la de
los materialesenvejecidosa alta temperatura,como consecuenciade la
distinta naturalezade los precipitados,y estadiferenciase refleja en el

endurecimientopor deformacióncíclica de los primeros y la respuesta
establede los segundos.

2.4.MECANISMOS DE ROTURA
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Figura 2.6: Variación dela ductilidad conel contenidode refuerzo(Lloyd 1994a).

Las principaleslimitacionesquepresentanlos MCMM para su utilización
como materialesestructuralesson su reducidaductilidad y tenacidadde
fractura (Lloyd 1991 y Lloyd 1994a>. La ductilidad de los MCMM
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disminuye claramenteal aumentarel contenido de refuerzo como se

muestraen la figura 2.6.

Por estos motivos el estudio de los mecanismos de rotura

dominantesen los MCMM presentaun interés relevante. El efecto
fragilizador del refuerzo en las aleacionesde aluminio se ha observado

comonormageneralen los MCMM (Lloyd 1991, Singhet al 1993,Derby et
al 1993, LLorcaet al 1993y 1994y Lloyd 1995).

En esteapartadose revisanlos mecanismosde rotura dominantesen
los MCMM cuandosesometena la accióndecargasmonótonasy cíclicas.

2.4.1Rotura bajo carga monótona

La rotura de los MCMM tiene lugar por un procesode nucleación,
crecimientoy coalescenciadehuecos(Van Stoneet al 1985). La nucleación
de cavidadesen el material puedeproducirsepor rotura dúctil de la
matriz, por decohesiónde la intercaramatriz-refuerzoo bien por rotura
frágil del refuerzocerámico(LLorca et al 1991, Lloyd 1991,Needíemanet

al 1993y Derbyet al 1993y 1995).

La rotura dúctil de la matriz esel mecanismode rotura observadoen
MCMM basadosen aleacionesdonde aparecenintermetálicoscon un
tamañodel orden de varias micras. Estasfasesnormalmenteaparecen
como consecuenciade la presenciade impurezascomo hierro en la

composiciónde la matriz y son lugarespreferentesparala nucleaciónde
cavidades.La presenciade otras partículasde tamaño menor en la
microestructura de la matriz, como dispersoides o precipitados
endurecedores,favorecela nucleaciónde cavidadesen torno a las fasesde
mayor tamañoy su posteriorcrecimientoy coalescencia.El crecimientode

los huecos nucleadosen la matriz se favorece por la constricción
impuestapor el refuerzo cerámico que aumentael nivel de tensiones
hidrostáticas(LLorca et al 1991 y Needíemanet al 1993>.
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La decohesiónde la intercara matriz-refuerzo es el mecanismo de

rotura observadohabitualmenteen MCMM reforzadoscon whiskers.Los

extremosde los wI-ziskers actúancomo concentradoresde tensiones,y
aparecen deformaciones plásticas elevadas y fuertes tensiones

hidrostáticasque facilitan la formaciónde cavidadesen los extremosde
los whiskers (Christman et al 1989 y Needíemanet al 1993). Este
mecanismode rotura tambiénseha observadoen materialescompuestos
reforzadoscon partículasde tamañopequeño(Derby et al 1995) y en
MCMM reforzadoscon partículasy ensayadosa alta temperatura(Zhao et

al 1994y Pozaet al 1996). La decohesióndel refuerzotambiénestáinfluida
por los procesosde precipitaciónen el material. La aparición de fases
establesen la intercaramatriz-refuerzofavorecela nucleaciónde huecos
en los extremosdel refuerzo.Por otra partela generaciónde ZLP en la
intercarafavorecela rotura de la matriz cercade la intercara(Needíeman
et al 1993). Estaszonasconstituyenunaregiónmásdébil alrededorde los
refuerzosque favorecela formaciónde cavidades.

El mecanismode rotura observadonormalmenteen materiales

compuestosreforzados con partículas y ensayadosa temperatura
ambienteha sido la rotura frágil del refuerzocerámico(Lloyd 1991, Singh
et al 1993, LLorca et al 1993 y 1994a). Las tensionesque actúansobreel
refuerzo durante la deformación del material llegan a superar la

resistenciamecánicade las partículascerámicas,produciéndosela rotura
frágil del refuerzoantesde aparecercavidadesen la intercarapartícula-
matriz (Lloyd 1991,Singhet al 1993, LLorcaet al 1993y 1994a).

Las partículasde mayor tamañose rompencon másfrecuenciaque

aquellas más pequeñas,debido a que al aumentarel tamaño de la
partícula en su interior aparecendefectosmayores que reducen la

resistenciamecánica(Lloyd 1991 y LLorca et al 1993>. Comoconsecuencia,
al reducir el tamaño del refuerzo las tensionesque actúansobre las
partículascerámicaspuedenno ser suficientesparaprovocarsu fractura
frágil y el mecanismode rotura observadoen materialesreforzadoscon
partículasde tamañopequeñoes la decohesiónde la intercaramatriz-

refuerzo(Derbyet al 1995).
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La forma de laspartículascerámicastambiéninfluye en el procesode
rotura.Aquellos refuerzosmásalargados,con un factor de forma elevado,
se rompen más fácilmente que otros de forma redondeada.Este
comportamientorefleja que la transferenciade carga de la matriz al
refuerzoresultamáseficienteal aumentarel factor de forma (LLorca et al
1993y Lloyd 1995).

Las zonasformadaspor agrupacionesde partículas,dondeaparecen

altasdensidadesde refuerzo,son regionespreferentespara la nucleación
de cavidades,tanto por decohesióncomo por rotura de los refuerzos.En
estaszonasla constricciónimpuestapor el refuerzoes máselevadapor la
alta densidadde partículas,y comoconsecuencia,las tensioneslocalesque
actúansobreel refuerzosonmáselevadas(Lloyd 1991 y 1995 y Somerday

1994>. Por otra parte, las zonasformadaspor agrupacionesde partículas
suelenpresentarproblemasde adherenciaentrela matriz y el refuerzoo

de porosidaden la matriz, debido a las dificultadesde infiltración de la
matriz duranteel procesado(Lloyd 1994a).

La rotura final de los MCMM seproducepor la coalescenciade los

huecosnucleadosa travésde la matriz (Lloyd 1991 y 1995 y LLorca et al
1994a>.Esteprocesoestácontroladopor los mecanismosde roturapropios
de la matriz, fuertementeinfluidos por su microestructura(Derby et al
1993>. La nucleaciónde huecossecundariosen la aleación acelerael

proceso de coalescencia.En aquellas matrices donde aparecen
intermetálicos,queactúancomolugarespreferentespara la nucleaciónde
huecos,la etapafinal del procesode rotura en los MCMM comienzapara
valoresinferioresde la deformaciónreduciendola ductilidad (Lloyd 1991

y LLorcaet al 1991>

2.4.2 Rotura bajo carga cíclica

Cuandoun materialse sometea la acciónde cargascíclicas, la rotura se
produceparavaloresde la tensióninferioresa los queprovocanla rotura
del materialcuandosesolicita bajo cargamonótona.
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Cuandolos MCMM sesometena ciclos de amplitud de deformación

elevada, la rotura se produce bruscamentemediante mecanismos
similaresa los descritosal analizar la rotura bajo cargamonótona:rotura

dúctil de la matriz, decohesiónde la intercaramatriz-refuerzoo bien
rotura frágil del refuerzocerámico.La rotura dúctil de la matriz ha sido
descrita en materiales basados en aleacionescon una población

importante de intermetálicosde tamaño grande (LLorca et al 1992>,
mientrasque en aleacionesreforzadascon whiskersnormalmentese ha
observadodaño por decohesiónen los extremosdel refuerzo donde

apareceuna alta concentraciónde deformacionesplásticas(Allison et al
1993). En el caso de aleacionescomercialesreforzadascon partículas

cerámicas,el mecanismodominantede rotura ha sido la fracturade los
refuerzoscerámicos(Allison et al 1993,Pozaet al 1995ay 1995by LLorca et

al 1995a>.

Cuandolas amplitudesde deformaciónson reducidasel númerode

ciclos necesariosparaproducir la roturadel material,Nt, esla sumade los
ciclos necesariosparanuclearunagrieta,Ni, máslos ciclos necesariospara
propagaresagrietahastarotura,Np:

Nt=N1+N~ (2.6>

La propagaciónde grietaspor fatiga no ha sidoobjeto de análisisen
esta tesis doctoral. Este procesose estudiacon técnicasbasadasen la
mecánicade la fractura(Broek 1983, Elices 1991 y Suresh1991) ensayando
probetasfisuradasy midiendo la velocidadde propagaciónde la grieta,

da/dN, en función de la amplitud del factor de intensidadde tensiones,
i~K. Aunquelos estudiosrealizadossobreMCMM no permitenalcanzar

conclusionesdefinitivas, la resistenciaa la propagaciónde grietaspor
fatiga normalmentemejora con respectoa las correspondientesaleaciones
sin reforzar cuandoAK es reducido(Knowleset al 1991a, 1991b y 1992, y
LLorca et al 1994b).

La iniciaciónde grietaspor fatiga seestudiaensayandoprobetaslisas
sometidasa ciclos de deformacióndondese mantienela amplitud de
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tensión o de deformaciónconstante(Suresh1991>. En los MCMM la

rotura por fatiga se inicia en el refuerzo,bien por rotura frágil de las
partículascerámicaso bien por decohesiónde la intercara.Un lugar

preferentepara la iniciación de grietas son las zonas formadaspor
agrupacionesde partículas.Como se ha indicado anteriormenteestas
zonas suelenpresentarproblemasde adherenciaentre la matriz y el

refuerzoo de porosidaden la matriz (Allison et al 1993>.





Capítulo 3

CARACTERIZACIÓN
MICROE STRUCTURAL

El presentecapítulo comienzaintroduciendolos materialesque se han
estudiadoen estatesis doctoral.A continuaciónse describenlas técnicas
experimentalesempleadaspara su caracterizaciónmicroestructural.

Finalmentese presentanlos resultadosdel análisis microestructuralde
los materialesestudiados:estructurade los granos,geometríadel refuerzo

y estructurade los precipitados.

3.1 MATERIALES

En estatesis doctoralseha estudiadounaaleacióncomercialbasadaen el

sistema Al-Li, denominadaAl 8090, reforzadaen un 15% en volumen
con partículasde SiC. Paralelamentese analizó la aleaciónsin reforzar

para evaluarel efecto del refuerzo en el comportamientodel material.
Tanto el compuestocomo la aleaciónsin reforzar se fabricaron por la
técnicade Qsprey o deposiciónpor pulverización (spray deposition)~.

Ambos materialesfueron suministradospor Cospray(Reino Unido) en
forma de barrasextruidascon una secciónde 25 mm X 62.5 mm. Las
composicionesquímicasde la matriz del MCMM y la aleación sin
reforzar, suministradas por el fabricante y expresadasen ¾en peso,

aparecenenla tabla 3.1.

1 La técnicadeOspreyes un procesode solidificación rápida.El metalfundido se atomiza

agranvelocidadenatmósferainerte(nitrógenoo argán)transformándoseen gotasqueson
dirigidas sobreun sustratodondesedepositan.Las partículasderefuerzoseproyectanjunto
con el metal atomizadosobreel sustrato(Willis 1988).
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Tabla3.1: Composiciónquímicadelos materialesestudiados.

El materialcompuestoy la aleaciónse recibieronen la condición de
maduradoartificial T651 que les confiere la máxima resistencia.Para
obtenerestacondición lasbarrasfuerontratadasa 530 0C trasla extrusión,
templadasen agua y deformadasun 2% para eliminar las tensiones
residualesintroducidasduranteel temple.Esteprocesofue seguidode la

maduraciónartificial a 170 0C durante 32 horas para el material
compuestoy durante48 horas para la aleaciónsin reforzar. Partedel
material recibido fue de nuevo tratado a 530 0C durantedos horas,
templadoen aguay maduradode forma naturala temperaturaambiente,
alcanzandola condición T4.
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Figura 3.1: Endurecimientode los materialesestudiadosduranteel procesode maduración
a temperaturaambiente.

Durante el proceso de maduración a temperaturaambientese

controló el endurecimientode los materialesmidiendo la durezaVickers
de la aleacióny el compuesto.Se empleó un microdurómetrocon una

carga aplicada de 1Kg. La evolución de la durezaVickers, H~, con el
tiempo de maduración aparece en la figura 3.1. El máximo

Li Cu Mg Zr Ti Fe Si Al SiC(%enpeso)

Aleación 2.38 0.99 0.81 0.12 0.023 0.04 0.03 Balance -

Compuesto 2.32 1.21 0.82 0.10 0.036 0.05 0.06 Balance 17.3

Compuesto

Aleación

¡Ii
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endurecimientoaparecerápidamenteen ambosmaterialessin observarse
queel procesode maduraciónseamásrápidoen el materia] compuesto.
Esteresultadoesconsistentecon el desarrollode precipitadoscoherentes
durantela maduracióna temperaturaambiente,cuya nucleaciónno se ve

afectadapor la mayordensidadde dislocacionesen el materialcompuesto
(ver apartado3.5.2).

3.2 TÉCNICAS EXPERIMENTALES

La caracterizaciónmicroestructuralde los materialescomenzópor el

estudio metalográfico2.Las muestrasdel MCMM y de la aleaciónsin
reforzar, en direccionesparalelay perpendiculara la de extrusión,en
primer lugar se embutieron en resma. Las probetas de material

compuestose desbastaroncon lijas de SiC de granodecrecientehasta500
grit, a continuaciónse pulieroncon pastade diamantede 9 gm, 3 ~xmy 1

hm, y finalmentecon MgO. La preparaciónmetalográficade la aleación
sin reforzarfue similar, aunquela etapade pulido con pastade diamante
de 9 gm sesustituyópor otraetapaconpastade diamantede 6 hm. Trasel
procesode pulido las muestrasse limpiaron en un baño de ultrasonidos
en aguadesionizada,en butanonay finalmenteen etanol.

Las probetasde la aleacióny del compuestose atacarondurante30

segundoscon el reactivoKeller (0.50/o HF, 1.5% HCl y 2.5% HNO
3) para

revelar su microestructuray evaluarel tamañomedio de grano(Metals
Handbook vol. 8). Las muestrasse observaronmediantetécnicas de

microscopiaóptica y electrónicade barrido
3.El tamañode granoseestimó

utilizando el métodode Heyn, o métodode las intersecciones,segúnlas
recomendacionesde la norma americanaASTM-E112(1988).

~Todos los procesosde desbastadoy pulido descritosa continuación se realizaron en una
pulidora automática STRUERS ABRAMIN.

~Seutilizaron un microscopioóptico NIKON y un microscopioelectrónicode barrido JEOL-
JSM-6300provisto de un sistemade microanálisis de rayos X (EDX).
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El estadodel refuerzo en el material de partida así como sus
característicasgeométricasse estudiaronsobre muestraspulidas del
compuestosin atacar. Se analizaronmás de 1300 partículasen cada
tratamiento térmico mediante un sistema de análisis de imagen

controladopor ordenador.

Los precipitadospresentesen el compuestoy en la aleaciónsin
reforzar, en los dos tratamientostérmicos considerados,se estudiaron
mediantetécnicasde microscopiaelectrónicade transmisión.Se cortaron
láminas orientadasen un plano paralelo a la dirección de extrusión
medianteuna sierra de hilo de diamante,con objeto de minimizar el

daño introducido en las muestras.La preparaciónde las probetas
comenzópor una etapade adelgazamientomecánicomediantelijas de

SiC de granodecrecientehasta1000 grit, y posteriorpulido con pastade
diamantede 6 ~m. De estemodo se obtuvieronláminas de 100 ~.tmde

espesor,y a partir de ellas se cortaron discos de 3 mm de diámetro.La
etapa final de adelgazamiento de las muestras de aleación se realizó

mediante un equipo de pulido electrolítico STRUERS TENUPOL-3

utilizando una disolucióncon un 30% de HNO3 y 70% de metanola una

temperaturaaproximadade -3WC. El procesofina], de adelgazamientode
las muestrasde materialcompuestose realizó por bombardeode iones

argónen un dispositivo GATAN operandoa una diferenciade potencial
de 2 KV y con una corrientede 2 mA, dondela muestraestabarefrigerada

con nitrógeno líquido. Finalmente las muestrasse estudiaronen el
microscopioelectrónicode transmisión

4.

3.3 ESTRUCTURA DE LOS GRANOS

La microestructurade la aleaciónsin reforzarresultóser anisótropacomo

resultadodelprocesode extrusióndel material.En la direcciónparalelaal
eje de extrusión, L, (figura 3.2a) los granos alcanzaron longitudes del

~ Se utilizaron los microscopios electrónicos JEOL-2000-FX y PHILIPS CM-20, ambos
operando aun potencialde 200 KV.
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Tabla 3.2: Característicasgeométricasde las partículasde refuerzo.

Tratamiento A±DE(gm2) D±DE(gm2) hmáx±DE(pn)

80±29 1 12.9±4.9

Dmín±DEQ.un) F.F±DE

1651 64±47 6.1±2.6 2.3±1.1

14 59±41 77±27 13.0±5.1 5.7±2.3 2.5±1.3
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forma(b).

Porcentajede partículasde refuerzoen función del área (a) y del factor de

Las característicasgeométricasde las partículasde SiC para los dos

tratamientostérmicossehanrecogidoen la tabla 3.2, dondeseincluyenel
área (A), la longitud característica(D) obtenidacomo raíz cuadradadel
área,la dimensiónmayor, (Dmáx>, la dimensiónmenor (Dmín) y el factor

de forma (F.F) entendidocomo el cocienteentrelas dimensionesmayory

48

0 50 100 150 200 250 300 350 400
Area (gm2>

2 4 6 8 10 12
Factor de forma (D~iD.)



Caracterizaciónmicroestritctural 49

menor de la partícula.Comoera de esperarla geometríade las partículas
es independientedel tratamientotérmico. La dimensiónmayor de las
partículascerámicasaparecióorientadaen la direcciónde extrusión.

La distribuciónde las partículascerámicassegúnsu tamañoy forma

fue prácticamenteidénticaen ambostratamientostérmicos (figura 3.5>. El
área del 800/o de los refuerzosresultóestar comprendidaentre22.5 gm2
(D=4.7 gm> y 80 hm2 (D=8.9 gm), aunque se observaronalgunas
partículasde tamañoigual a 300 gm2 (D=17.3 gm> (figura 3.5a). El factor
de forma de los refuerzosse mantuvoentre 1.5 y 4 para el 90% de las
partículascerámicas.Tambiénse observaronpartículasredondeadascon
un factor de forma próximo a 1 y refuerzosmuy alargadoscon factoresde
forma que en algunoscasos llegaron a alcanzarvalores próximos a 7

(figura 3.5b).

3.5PRECIPITACIÓN

El análisis microestructural mediante microscopia electrónica de
transmisióncomenzócon los materialesen la condiciónde madurado

artificial T651. Se analizóla microestructurade la aleaciónsin reforzar,y a
continuaciónse evaluaronlos cambios inducidos por la presenciadel
refuerzo cerámico. Posteriormentese realizó el mismo estudio sobre
ambosmaterialesen la condición de maduradonaturalT4.

3.5.1 Condición de madurado artificial T651

Como seha indicadoen la introducción,la precipitaciónde las aleaciones
basadasen el sistema Al-Li se caracterizapor la fase 5’ (Al

3Li). Este
precipitado es una fase metaestablecon estructura ordenadaLi2,

coherentecon la matriz y de formaesférica.Comoerade esperarla fase8’
fue el precipitadomayoritarioobservadoen la aleaciónsin reforzar,que
alcanzóun tamañomedio en torno a 25 nm (figura 3.6). La aleación8090
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3.5.2Condición de madurado natural 14

El tratamientotérmico a 530 0C, realizadoparaobtenerla condición T4,
disolvió las fases8’ y 5’ en la aleaciónsin reforzar.Duranteel templey el

posterior maduradoa temperaturaambiente se desarrolló la fase 5’
alcanzandoun tamaño medio del orden de 5 nm (figura 3.13), muy

inferior al tamañode 25 nm observadoen la condición1651 (figura 3.6>.
La fase8’ creciósobrelos dispersoides[3’ dandolugar a partículasmixtas
[3/8’ con un tamañosuperior,delordende 20 nm5.

En las fronterasde granoaparecióel dispersoide1~’ con un aspecto

similar al encontradoen la condiciónT651 (figura 3.14>.

En el material compuesto los precipitados 5’ y 8’ también se

disolvieronpor el tratamientoa 530 0C. La fase8’ no sedesarroilódurante
la maduracióna temperaturaambiente.En el diagramade difracción
correspondiente(figura 3.15) las reflexionespropiasde la estructuraLi

2,
característicade la fase 8’, han desaparecido.Este resultadoprueba

claramenteque la fase 8’ no estápresenteen el compuestoen condición
14. La nucleaciónde la fase8’ esmáscomplicadaen el MCMM por varias
razones.En primer lugar la densidadde vacantesen el MCMM esmenor

que en la aleaciónsin reforzar, como se indicó en la introducción.Por
otra parte las partículascerámicasactúancomo sumiderosde defectos
puntualesy la concentraciónde Li en disolución sólida aumentaen la
vecindadde la intercarapartícula-matrizdisminuyendoel contenidoen

Li de la aleaciónlejos de las partículascerámicas(Oh et al 1989>. El litio
presenteen el MCMM podría encontrarseformandozonasde orden a

corto alcance.Diversos autores han propuestola existenciade zonasde
este tipo como precursoresde la fase8’ por los resultadosencontrados

medianteanálisis térmicosy recientementemedianteespectroscopiade
aniquilación de positrones(Williams 1989 y Del Río et al 1994). El

5E1 tamañode la fase ft fuesimilar al observadoen la condición1651.Sin embargola zona
brillante que la rodea,formadapor la fase&, fue considerablementemenor.











Capítulo 4

COMPORTAMIENTO MECÁNICO

Este capítulo presentalas propiedadesmecánicasde los materiales
estudiadosbajo la accióndecargasmonótonasy cíclicas.

4.1 COMPORTAMIENTOBAJOCARGA MONÓTONA

En primer lugar se describenlas técnicasexperimentalesempleadasy a
continuación se presentan los resultados obtenidos: propiedades

mecánicasen tracción, mecanismosde deformacióny mecanismosde
rotura.

4.1.1Técnicasexperimentales

Con objeto de estudiar el comportamiento mecánicobajo carga monótona

se mecanizaronprobetas (figura 4.1) para realizar ensayosde tracción de
acuerdo con las recomendacionesde la norma americanaASTM-E8M

(1989). El eje de cargacoincidió con la direcciónde extrusión.Los ensayos
serealizaroncon velocidadde desplazamientodelactuadorconstantey la
velocidadde deformaciónmediafue io~ 51• Se utilizó un extensómetro
con unabasede medidade 50 mm paratenerresoluciónsuficienteen la
medida del módulo de Young. La figura 4.2 muestra el dispositivo
experimental.Se realizó otra serie de ensayosdonde la probetafue
descargaday recargadaperiódicamenteconobjetode medir la degradación
del módulode Young duranteel procesode deformación.
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Figura 4.1: Geometríade las probetasutilizadas en los ensayos
dimensionesvienenexpresadasenmm).

de tracción (todas las

La superficiede fracturade las probetasensayadasseestudióen el
microscopioelectrónicode barrido.Algunas probetasse seccionaronpor
un plano perpendicular a la superficie de rotura y seprepararon para su

estudio metalográfico6.Los mecanismosde rotura dominantesen los
materialescompuestosse analizaronmediantetécnicasde metalografía

cuantitativa.

Finalmenteserealizóunaterceraseriede ensayosdondelas probetas

fuerondeformadashastaun valor próximo a la mitad de la ductilidad y
se descargaron.A partir de estasprobetasse prepararonmuestraspara
analizar los mecanismosde deformacióndominantesen la aleaciónsin
reforzary en el materialcompuestomediantemicroscopiaelectrónicade
transmisión.

62

41

D
L

6La preparaciónmetalográficafue similar a la descritaen el apartado3.2.
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Tabla4.1: Propiedadesmecánicasentracción.

E (GPa) 0y (MPa) ~u (MPa) ~ (%)

809014 83 222 438 12

8090+SiCT4 108 261 449 6

80901651 81 552 581 2.3

8090+SiC1651 102 523 568 1.5

Las curvastensión-deformaciónestánrepresentadasen la figura 4.3.
La aleaciónsin reforzar en la condición T651 presentóinestabilidadesen
forma de dientes de sierra en la zona plástica de la curva tensión-
deformación.Este efecto se ha observadoanteriormenteen esta aleación
(Damervalet al 1989). Las inestabilidadesobservadaspodrían ser el

resultadode un efectoPortevin-LeChatelier(Dieter 1988>,provocadopor
la presenciade Mg y Cu en disolución sólida. Otro posibleorigen de las
inestabilidadespodría encontrarseen un fenómenode ablandamiento
debidoal procesode cizalla de la fase5’. La resistenciaqueofrecela fase8’

al pasode dislocacionesdisminuyecuandoha sido cizalladaporque se
destruye el orden del precipitado en el plano de deslizamientode la
dislocación. En nuestro caso es más probable que este segundo
mecanismofueraresponsabledel comportamientodescrito.Al estudiarla

microestructurade la aleaciónen la condición T651 se encontró el
precipitado 5’ (Al

2CuMg) y, por tanto, no es de esperaruna elevada
concentraciónde Mg y Cu en disoluciónsólida. Por otra parte,el estudio
en el microscopio electrónico de transmisión de la aleación en la

condiciónT651 ensayadaa tracciónmostróquela fase5’ fue cizalladapor
las dislocacionesdurantela deformacióndel material.

Las curvas tensión-deformaciónde los ensayosde tracción se
superpusieronsobre las curvasobtenidasen los ensayoscon descargas

periódicassucesivas,a excepciónde los realizadossobre la aleaciónen
condición T4. La tensión medida en estos ensayosfue unos 70 MPa
superiora la obtenidaen los ensayosde tracciónsimple (figura 4.4). Esta

diferenciano es fácil de explicar,pero puedeentendersesi se considera
que la fase 8’ fue cizallada por las dislocaciones.Si el tamaño del
precipitadoes suficientementepequeñopuede llegar a ser inestableal

cizallarse repetidamente,provocandosu disolución en la matriz. Al
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descargarla probeta,el materialsemantieneen régimenelásticodurante

un tiempo que pudo ser suficientepara producirsela reprecipitaciónde
5’. De estemodo, la presenciade la nueva fase 5’ hace necesariauna
tensión adicional para provocar el movimiento de dislocacionesal
recargarel material, dandolugar a un endurecimientopor deformación
mayor<Ventakeswaraet al 1991>.
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Figura 4.3: Influencia del refuerzo
CondiciónT4.

en la curva tensión-deformación.a) CondiciónT651. b)
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Figura 4.4: Diferenciasentrelos ensayosde tracciónsimplesin descargasy con descargas
periódicasen la aleaciónsin reforzar,condición14.

El cociente entre el módulo de Young medido para distintas
deformacionesmediantelas descargasperiódicas,E, y el módulo de

Young medidodurantela primeradescargatras alcanzarel materialuna
deformacióndel 0.2%, E0, seha dibujadoen las figuras 4.5 (aleacionessin
reforzar)y 4.6 (materialescompuestos>.La aleaciónen la condición T651
mantuvo sus propiedadeselásticashastauna deformacióndel 1%. A
partir de esemomentoseprodujounarápidacaídadel módulo de Young.
El análisisposteriorde los mecanismosde rotura mostróla apariciónde

grietassecundariasquecrecieronpor lasfronterasde granode la aleación
en la dirección longitudinal. Estemecanismode daño tan sólo seobservó
en la superficie de fractura y, por tanto, debió tenerlugar en la etapa
previa a la rotura del material, siendoresponsablede la reduccióndel
módulo de Young observadoen la aleación en condición 1651 para
deformacionescercanasa la de rotura.Esta localizacióndel daño a partir
de un momentodadoseobservamásclaramenteen la figura 4.Sb, donde

seha representadola caídadel módulo de Young frente a la tensiónen el
material.
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Figura4.5: Degradacióndel módulode Young enlas aleacionessin reforzar. a) En función
deladeformación.b) En funcióndela tensión.

Por el contrario, el módulo de Young de la aleaciónen la condición
T4 se degradóal inicio de la deformacióndel materialhastaalcanzarun
valor que se mantuvo prácticamenteconstanteduranteel resto del

ensayo para deformacionessuperiores a O.S~~/o. El análisis de los
mecanismosde rotura no reveló ningún mecanismo de daño que
pudieraser responsablede la degradacióninicial de las propiedades
elásticasde la aleación.El aumentode las propiedadeselásticasde las
aleacionesbasadasen el sistemaAl-Li se producepor la formaciónde la
fase8’ y de zonasde ordenacorto alcance(Sankaranet al 1980 y Masuda
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et al 1989>. El ordende estaszonaspudo degradarsedurantelasprimeras
etapasde la deformaciónplástica,al ser cizalladaspor las dislocaciones,
provocandouna disminuciónde las propiedadeselásticasde la aleación.
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Figura4.6: Degradacióndel módulode Youngenlos materialescompuestos.a) En funciónde
la deformación.b) En función dela tensión.

Las propiedadeselásticasdel MCMM en condición T4 tambiénse

degradaronrápidamentehastauna deformacióndel orden del O.5~/o y a
continuación el módulo de Young del compuesto continuó
disminuyendode un modo mássuave(figura 4.6a>. La primeraetapaen
la reducción de las propiedadeselásticasdel MCMM parecereflejar la
degradaciónde las propiedadesde la matriz mientrasque la segunda
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obedecióa la acumulaciónde daño.En el casodel materialcompuestoen
la condición T651, el módulo de Young también se redujo
progresivamentedurantela deformación.El análisisde los mecanismos
de rotura de los MCMM en las dos condicionesestudiadasreveló un
importante número de partículas fracturadasduranteel ensayo. Este
fenómenoes responsablede la reduccióndel módulo de Young en el
compuestoen condición T651 y de la segundaetapa observadaen la

degradaciónde las propiedadeselásticasdel MCMM en condición T4
(Mochidaet al 1991 y Derby et al 1995).
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Figura 4.7: Curvastensión-deformación(lineascontinuas)junto con las correspondientes
capacidadesde endurecimientopor deformación(lineas discontinuas)en los materiales
cuya ductilidad seajustaal criterio de Considére.

La deformacióna rotura, s~, del material compuesto,en los dos
tratamientostérmicosestudiados,y de la aleaciónen condiciónT4 vino
determinadapor el comienzo de la inestabilidad plástica duranteel
ensayo de tracción (figura 4.7>. Para un material que no experimenta

cambiosde volumen durantela deformacióny que es insensible a la
velocidadde deformación,el comienzode la inestabilidadplásticaviene

expresadapor el criterio de Considérede acuerdocon

de
(4.1)
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donde~ esla tensiónaplicaday d~/dses la capacidaddeendurecimiento
por deformación.A partir de esemomento,la deformaciónse localizaen
una secciónde la probetadandolugar a su fractura.Para los materiales
señaladosmás arriba (figura 4.7) este procesode localizaciónes muy
rápido y el criterio de Considéreproporcionaunabuenaestimaciónde la

ductilidad del materialcompuestoen los tratamientostérmicosT651 y T4.

La rotura de la aleación en condición 1651 tuvo lugar antes de
alcanzarsela inestabilidadplástica,indicandoqueel procesode fracturase

debióa otros factores.

4.1.3 Mecanismosde deformación

El estudio de los mecanismosde deformaciónmediantemicroscopia

electrónicade transmisióncomenzócon la aleación sin reforzar. Se
analizaronlas estructurasde dislocacionesen los tratamientostérmicos
T651 y T4, y a continuaciónse evaluaronlos cambios inducidospor la
presenciadel refuerzo cerámico en los MCMM.

Aleación sin reforzar

Los principalesprecipitadosendurecedorespresentesen la aleaciónsin
reforzar en condición 1651 fueron las fases5’ y 5’. El precipitado5’ es
semicoherentecon la matriz de aluminio y no pudo ser cizalladopor las
dislocacionesdurantela deformación,obligando a las dislocacionesa

curvarsealrededorde estos obstáculossegúnel mecanismode Orowan.
Este fenómenotiende a homogeneizarla deformaciónal aumentarla
tensión necesariapara mover las dislocacionesy activar diferentes

mecanismosde deslizamientodentro de cadagrano.Como resultado,se
evitó la localizaciónde la deformaciónen bandasde deslizamientoy las
dislocacionesse distribuyeron durante la deformaciónen estructuras
tridimensionales,quedandoatrapadasen las intercarasde los precipitados
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del ordende 25 nm, y resultamásfácil queel precipitadoseacizalladoal
disminuir su tamaño.

Material compuesto

Los mecanismosde deformacióndel material compuestoen condición
T651 fueron similaresa los observadosen la aleaciónsin reforzar.La fase
5’ endurecióel materialsegúnel mecanismode Orowan (figura 4.lla) y

las dislocacionescizallaron la fase & (figura 4.llb>. La densidadde
dislocacionesfue más elevada que la encontradaen la aleaciónsin

reforzar especialmenteen la intercarapartícula-matriz.

Por el contrario, los mecanismosde deformacióndel material

compuestoen condición T4 cambiaroncon respectoa los encontradosen
la aleaciónsin reforzar.El recorridolibre medio de las dislocacionesen el
MCMM se redujo por la reducción del tamaño de grano y,
principalmente,por el aumentode la densidadde dislocaciones.Al

incrementarsela densidadde dislocacionesaumentóla interacciónentre
ellas, reduciéndosela tendenciaa localizar la deformaciónen bandasde
deslizamiento.Como resultado,las dislocacionesformaron estructuras
desordenadasdondeinteraccionaronentreellas durantela deformación
(figura 4.12>. El aumentoen la interacciónentre las dislocacionesfue

especialmenteimportanteen la intercarapartícula-matriz(figura 4.13).
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Figura4.11: Mecanismosde deformaciónenel materialcompuestoensayadoen tracción.a)
Dislocacionesatrapadasen la intercarade los precipitadosS’. La imagense realizó en
campoclaro en la orientaciónB=<0ll>. b) Imagende campooscuro(CDF) mostrandola
fase 3’ cizallada. La imagense realizó con una de las reflexiones de la estructuraLi2,
característicade la fase 8’ en la orientaciónB=<lil>.
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característica(D> obtenida como raíz cuadradadel área,la dimensión

mayor, (Dmáx>, la dimensiónmenor (Omm) y el factor de forma (F.F)
entendidocomo el cocienteentrelas dimensionesmayor y menor de la
partícula. Los valoresmedios del tamañoy del factor de forma de los
refuerzosfracturadosfueron superioresa los medidos sobreel conjunto
de todaslas partículasde refuerzo.Estehechoindica quela geometríadel

refuerzo influyó en el procesode rotura de las partículascerámicas
durante la deformación.Las partículasde mayor tamañoy de forma
alargada,orientadasen la dirección de carga, se rompieroncon mayor
frecuenciaqueaquellasmáspequeñasy de forma equiaxial,con un factor
de forma próximo a la unidad.

Tabla4.2: Característicasgeométricasde las partículasde refuerzofracturadasdurantela

deformacióndelmaterialcompuesto.

Partículasrotas

Tratamiento A±DE(gm’) D±DE(pnQ) kmáx±DE(gm)

9.7±3.4 j 16.8±7.0

Dmín±DE(gm) F.F±DE

1651 94±67 6.9±2.8 2.6±1.3

14 82±50 90±28 17.3±6.4 6.1±2.7 3.2±1.7

lotal particulas

~áx±DE (pn)

8.0±2.9 j 12.9±4.9

Tratamiento A±DE(pm2) D±DE(gm2) Omín±DE(gm) F.F±DE

1651 64±47 6.1±2.6 2.3±1.1

T4 59±41 7.7±2.7 13.0±5.1 5.7±2.3 2.5±1.3

La relaciónentreel porcentajede partículasrotas y el tamañode las

mismasse ha recogido en la figura 4.20. La probabilidadde fracturadel
refuerzo creció al aumentarsu tamaño,mientrasque las partículascon
un tamañoinferior a 5 xm raramentese encontraronrotas.La influencia
del tamañode las partículasen el procesode rotura del refuerzo debe

entenderseteniendoen cuentala naturalezafrágil del SiC. Su tensiónde
rotura viene determinadapor el mayor defectopresenteen la partícula.
Al aumentarel tamañode los refuerzosaumentala probabilidadde que
haya defectosmás grandesy, como consecuencia,disminuye la tensión

necesariaparaprovocarla fracturade la partícula.
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La fracción de partículasrotas en función del factor de forma se
encuentrarecogidaen la figura 4.21, dondese puede observarque la
probabilidadde encontrarun refuerzo fracturadocreció al aumentarsu
factor de forma. Este hecho refleja que la transferenciade carga de la
matriz al refuerzo resultómáseficiente cuantomásalargadasfueronlas

partículascerámicas.La tensiónsoportadapor los refuerzoscon un factor
de forma elevadofue mayor y se alcanzóla tensión de rotura en un
mayornúmerode partículas.
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La fracción de refuerzos fracturadosdisminuyó suavementeal
aumentarla distancia a la superficie de fractura. El porcentaje de
partículasrotas observadoa dos milímetros de la secciónde rotura
alcanzóvaloresimportantes,especialmenteen la condición14. Lejos de
la superficiede fractura la fracción de partículasrotas fue del ordendel
5O/~• Este valor es muy cercanoal medido sobreel material sin ensayar
(figura 4.22>.
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Figura 4.22: Distribución de los refuerzosfracturadosduranteel ensayoenfunción de la
distanciaa la superficiede fractura.a) Partículasrotas.b) Area de refuerzofracturada.

Esta concentracióndel daño en torno a la superficie de fractura
puedeentenderseconsiderandodos etapasen el procesode rotura de los
MCMM. Inicialmentese transfirió la carga de la matriz al refuerzo y

comenzarona romperseaquellaspartículasdondeaparecióuna mayor
concentraciónde tensioneso en las quehabíadefectosde mayor tamaño
liberandola cargaquehanalmacenado.Esteprocesocontinuómientrasla
matriz fue capaz de absorberla carga liberada por las partículasal
romperse,y resultamásprolongadocuantomayor sea la capacidadde
endurecimientopor deformaciónde la matriz.
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La segundaetapa del procesode fractura comenzóal saturarsela
matriz. La cargaliberadapor la rotura del refuerzopasóinmediatamente
a las partículasmás próximas,produciéndoseuna reacciónen cadenay

unalocalizacióndeldaño en unasecciónde la probeta.Duranteestaetapa
la capacidadde endurecimientopor deformacióndel material se redujo
rápidamentecomoconsecuenciade la rotura de las partículascerámicasy

el compuestoalcanzóla inestabilidadplástica.

El porcentajetotal de partículasrotas quese midió en la condición
T4 fue mayor que el observadoen la condiciónT651 y aparecieron

distribuidasmáshomogéneamentea lo largo de la probeta.Esteresultado

estáde acuerdocon el mecanismodescritoen los párrafosanteriores.La
capacidadde endurecimientopor deformación de la matriz en la
condición14 se prolongamucho más que en la condición 1651 y, por
tanto, la primeraetapadel procesode fracturacaracterizadopor la rotura
homogéneadel refuerzo es más prolongado.En la condición T651, la
matriz agotó rápidamente su capacidad de endurecimiento por
deformacióny por esemotivo la localizacióndel dañoen una seccióndel
materialseprodujo paradeformacionesmuy reducidas.

Algunos refuerzosse decohesionarondurantela etapa final del

procesode rotura, y estemecanismode daño tan solo se observójusto
debajo de la superficie de fractura. La fracción de partículas
decohesionadasen la condición 14 fue muy superiora la encontradaen la
condición1651 y la mayorparte de estosrefuerzosaparecíanen zonas
formadaspor agrupacionesde partículas(figura 4.23a). Las decohesiones

seobservaronen partículasaisladasen la condición1651 (figura 4.23b>.El
mayor númerode partículasdecohesionadasen la condición T4, frente a
los resultadosen la condición 1651, respondióa que las deformaciones

plásticasen la matriz en rotura fueronmuy superioresen estacondición,
Las decohesionesse concentraronen las zonas con agrupacionesde
partículasporque, como se indicó en la introducción,estas regiones
constituyenlugarespreferentesparaque se produzcala decohesióndel
refuerzodebido a la concentraciónde deformacionesplásticaselevadasy
fuertestensioneshidrostáticas.
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Tabla4.3: Diferentesmecanismosdedañoenla seccióndondeseprodujola rotura
(% partículas)

Tratamiento 1651 14

Partículasrotas (o/a) 21.5 19.3

Partículasaisladasdecohesionadas(%) 5.5 3.7

Agrupacionesde partículasdecohesionadas(%) - 12.8

Total partículasdañadas(%) 27.0 35.8

Tabla4.4: Diferentesmecanismosdedañoenla seccióndondeseprodujola rotura(% área

de refuerzo)

Tratamiento 1651 14

Area rota (“Iv) 29.2 26.5

Area de partículasaisladasdecohesionadas(%) 5.4 6.0

Area de agrupacionesde partículasdecohesionadas(%) - 10.8

Total áreadañada(%) 34.6 43.3

El mecanismofinal de la rotura del MCMM se estudió a partir del
análisis fractográficode lasprobetasensayadas.Las superficiesde fractura

del materialcompuestofueron característicasde un procesode rotura por
nucleación,crecimientoy coalescenciade huecos(Van Stoneet al 1985).

Las cavidadesse nuclearonen torno a las partículasde SiC dañadas
duranteel ensayo(figuras4.24ay 4.25a). Sin embargo,los mecanismosde
coalescenciade huecosfueron diferentespara cadatratamientotérmico,
reflejando los diferentes mecanismosde rotura de las aleacionessin

reforzar.

La coalescenciade las cavidadesnucleadasen torno a las partículas
de SiC en la condiciónT4 se produjo a travésde numerososmicrohuecos
nucleadospor estricción de la matriz (figura 4.24b>.Por el contrario, las
cavidadesnucleadasen torno a los refuerzosen la condiciónT651 se

propagarona travésde las fronterasde grano segúnel mecanismode
rotura característicode la matriz (figura 4.25b).
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4.2 COMPORTAMIENTO BAJO CARGA CÍCLICA

En primer lugar se describenlas técnicasexperimentalesempleadasy a
continuaciónse presentanlos resultadosobtenidos: respuestacíclica y

curva tensión-deformacióncíclica, mecanismos de deformación y
mecanismosde rotura.

4.2.1Técnicasexperimentales

Paraestudiarla respuestacíclica y la curva tensión-deformacióncíclica se

mecanizaronprobetas(figura 4.26) para realizarensayosde deformación
cíclica en tracción-compresiónen control de deformación.En todos los
casos se utilizó una onda sinusoidal con una frecuenciade 1 Hz. El
dispositivode ensayoutilizado apareceen la figura 4.27.
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Figura 4.26: Geometríade las probetasutilizadasen los ensayosde deformacióncíclica
(todaslas dimensionesvienenexpresadasenmm).

D





94 Mecanismosde Deformacióny Rotura de Materiales CompuestosdeMatriz Metálica

deformación.El valor de Aa/2 se obtuvo como la semidiferenciade las
tensiones máxima y mínima de cada ciclo. Las curvas tensión-
deformación cíclica se obtuvieron representandola semiamplitudde
tensión,Aa/2, frentea la correspondientesemiamplitudde deformación,
As/2. Se tomaronlos valoresde Aa/2 para la mitadde la vida en fatiga en

los materialesen la condiciónT651, quepresentaronunarespuestacíclica
prácticamenteestable7,y el valor máximode Aa/2 en los materialesen

condiciónT4, que presentaronendurecimientopor deformacióncíclica.

Se realizó una segundaseriede ensayosparaobtenerde nuevo la

curvatensión-deformacióncíclica de los materialesestudiadosutilizando
una probeta por material. En esta segundaserie de ensayos la

semiamplitud de deformación inicial fue del 0.2% elevándoseen
incrementosdel 0.1% hastarotura. Se realizaron20 ciclos de deformación
para cada semiamplitud. Las curvas tensión-deformacióncíclica se
obtuvieronrepresentandola semiamplitudde tensión,Aa/2, frente a la
correspondientesemiamplitudde deformación,As/2, en el último ciclo

realizado.

La superficiede fractura de las probetasensayadasse estudióen el
microscopioelectrónicode barrido. Posteriormentealgunasprobetasse
seccionaronpor un plano perpendiculara la superficie de rotura y se
prepararonpara su estudio metalográfico8.Los mecanismosde rotura
dominantesse analizaronmediantetécnicasde metalografíacuantitativa.

Se realizó una terceraseriede ensayosdondelas probetasfueron
deformadascíclicamentecon amplitud de deformaciónconstantesin
llegar a rotura. La tabla 4.5 presentalas semiamplitudesde deformación,
As/2, y el numero de ciclos, N, correspondientesa cadauno de estos
ensayosen cada material. A partir de estasprobetasse prepararon

7Seconsideraqueun materialpresentaunarespuestacíclica establecuandola amplitud de
tensión se mantieneconstanteal ser sometidoa deformacióncíclica con amplitud de
deformaciónconstante.

8La preparaciónmetalográficafue similar a la descritaen el apartado3.2.
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muestrasparaestudiarlasen el microscopioelectrónicode transmisión,y
analizarlos mecanismosdominantesde deformacióncíclica.

Tabla4.5: Característicasde los ensayosde deformacióncíclica realizadosparaestudiar
losmecanismosdedeformación.

As/2 (%) N

809014 0.4 1000

8090+SiC14 0.4 500

8090 T651 0.6 50

8090+SiC1651 0.5 40

4.2.2Propiedadesmecánicasbajo carga cíclica

La respuestacíclica de los materialesestudiadosresultómuy sensiblea los
tratamientostérmicos a quefueron sometidos.La aleaciónsin reforzary
el MCMM en condición T651 se mantuvieronestableshastarotura para

semiamplitudesde deformacióninferioresal ~ Paravaloresmayores
de AE/2 aparecióun ligero ablandamientoen las etapaspróximas a la
rotura (figura 4.28). La tensiónen el compuestofue mayor que en la
aleaciónsin reforzar para semiamplitudesde deformacióninferiores al

0.60/o, debido a su mayor módulo de Young. A semiamplitudesde
deformación más altas las tensionesencontradasen la aleación sin
reforzar y en el compuestofueronsimilares.

La respuestacíclica de la aleaciónen la condición 14 resultóestable

cuandola semiamplitudde deformaciónfue igual a O.20/o y el materialse
mantuvo en régimen elástico. Para semiamplitudesde deformación
mayores,la aleaciónendureciódurantetodo el procesode deformación
cíclica. Al aumentarla semiamplitudde deformaciónpor encima del
O.3”/~ aparecióunasegundazonade endurecimientodondeel incremento

en Aa/2 con el númerode ciclos fue mássuave(figura 4.29a).El material
compuestoen condición 14 tambiénendureciódurantetodo el proceso
de deformacióncíclica. Parasemiamplitudesde deformaciónsuperiores

95
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al 0.3% tambiénpudieronobservarselas dos zonasde endurecimientoen
el compuesto(figura 4.29b>. La tensiónen el compuestofue mayorqueen

la aleaciónsin reforzar para todaslas semiamplitudesde deformación
consideradas.
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Figura 4.29: Respuestacíclica de los materialesensayadosbajo
14. a) Aleación sin reforzar.b) Material compuesto.

cargacíclica en condición

Las curvas tensión-deformacióncíclica obtenidasa partir de estos
ensayosprácticamentecoincidieron con las medidasal ensayaruna
probeta incrementando progresivamente la semiamplitud de

deformación.Las figuras 4.30 (condición T651> y 4.31 (condición T4>
representanlos resultadosobtenidosmediantelos dos tipos de ensayos.

Se hanincluido tambiénlas curvastensión-deformaciónen tracciónpara
compararlascon lasmedidasbajocargacíclica.
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Figura4.30:Curvastensión-deformaciónmonótonay cíclicade losmaterialesensayadosen
la condición1651.a) Aleación sin reforzar.b) Materialcompuesto.

La curvatensión-deformacióncíclica de la aleaciónsin reforzaren la

condición T651 prácticamente coincidió con la curva tensión-
deformaciónmonótonaparasemiamplitudesde deformacióninferiores a

0.6%. Para semiamplitudesde deformaciónmayoresla aleaciónablandó
ligeramentepor deformacióncíclica (figura 4.30a). El materialcompuesto
presentó un comportamientosimilar, ablandandopor deformación
cíclica para semiamplitudesde deformaciónsuperioresa 0.3% (figura

4.30b).
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Figura4.31: Curvastensión-deformaciónmonótonay cíclicade Los materialesensayadosen
la condición14. a) Aleaciónsin reforzar.b) Materialcompuesto.

La aleaciónsin reforzar y el material compuestoen condición T4
presentaronendurecimientopor deformacióncíclica para todas las

semiamplitudes de deformación consideradas (figura 4.31). El
endurecimientoobservadoen la aleaciónsin reforzar fue ligeramente

superioral medidosobreel materialcompuesto.

Las propiedadesmecánicasbajo carga cíclica de los materiales
estudiados(obtenidasa partir del ensayoincremental>aparecenen la tabla
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4.6 junto con las propiedadesmecánicasen tracción. Se incluyenel límite
elástico monótono y cíclico, 0y y 0yc, la tensión de rotura bajo carga
monótonay cíclica, au y 0uc, y las correspondientesdeformacionesa

rotura,Eu y 2uc•

Tabla4.6: Propiedadesmecánicasbajo cargamonótonay cíclica.

Gy (MPa) 0yc(MPa) C~, (MPa) Guc(MPa) &u (%) ~uc(%)

809014 222 321 438 346 12 1.0

8090+SiC 14 261 334 449 390 6 1.0

80901651 552 - 581 508 2.3 0.7

8090-i-SiC 1651 523 510 568 510 1.5 0.7
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Figura 4.32: Curvas tensión-deformacióncíclica (líneas continuas) junto con las
correspondientescapacidadesde endurecimientopor deformación(líneasdiscontinuas)en
losmaterialescompuestos.

La ductilidad cíclica del MCMM, medida en los ensayos
incrementales,resultó muy próxima a la deformaciónpara la que se

produjo el comienzode la inestabilidadplásticaen los dos tratamientos
térmicos estudiados (figura 4.32). Para obtener la capacidad de
endurecimientopor deformaciónse ajustó analíticamentela parte final
de las curvas tensión-deformacióncíclica a una ley polinómica y se
derivó la expresiónobtenida.De estemodo seobtuvo una aproximación
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del valor de la capacidadde endurecimientopor deformación para

semiamplitudes de deformación ligeramente superiores a las que

aguantaronlos materialesdurantelos ensayosde deformacióncíclica.

Estaextrapolaciónde la curva tensión-deformacióncíclica se b.a dibujado

en la figura 4.32 contrazodiscontinuo.

4.2.3Mecanismosde deformación

El estudiode los mecanismosde deformacióncíclica mediantetécnicasde

microscopia electrónica de transmisión comenzó con la aleación sin

reforzar. Se analizaron las estructuras de dislocaciones en los

tratamientostérmicos T651 y 14, y a continuación se evaluaron los

cambiosinducidospor la presenciadel refuerzocerámicoen lo,s MCMM.

Aleación sin reforzar

El precipitadosemicoherenteS, presenteen la aleaciónsin reforzar en

condición1651, endurecióel materialsegúnel mecanismode Orowande

un modo similar al observadoen la aleacióndeformadaa tracción. Las

dislocaciones formaron estructuras tridimensionales y quedaron

atrapadasen las intercarasde los precipitadosS al deformarcíclicamente

el material (figura 4.33a). Este mecanismode deformación cíclica es

característicode materialesdonde aparecenprecipitadosno cizallables,

como la fase 5’, y es responsablede la respuestacíclica estableobservada

experimentalmente.

Al deformarla probetalas dislocacionesalcanzaronlos precipitados

semicoherentesquedandoatrapadasen sus intercaras.Cuando la tensión

cambió de signo, las dislocacionesse movieron en sentidoinverso hasta

encontrarotro obstáculo.De estemodo, el movimiento de dislocaciones

durante la deformación cíclica quedó reducido a la distancia entre

precipitados5’. Las dislocacionesgeneradasduranteel ensayono llegaron
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La influenciadel tamañoy la forma de las partículascerámicasen el

procesode rotura del refuerzono se ha estudiadocuantitativamente.Sin

embargo,desdeun punto de vista cualitativo, se observarontendencias

similares a las encontradasen los ensayosde tracción.Las partículasmás

grandesy de forma alargada se rompieron más frecuentementeque

aquellasde menortamañoy forma equiaxial.

Para estudiar cuantitativamente los mecanismos de rotura

dominantesse realizaronmedidasdel porcentajede partículasrotas en

función de la distancia a la superficie de fractura. Se estudiaronlas

probetasensayadasa las semiamplitudesde deformacióndel 0.20/o y 0.7%

en los dos tratamientostérmicosconsiderados,analizandomás de 1300

partículasen cadamuestra.Los resultadosaparecenen la figura 4.46,

dondeseha representadola fracción de refuerzosfracturadosdurantelos

ensayosde deformacióncíclica en función de la distanciaa la superficiede

fractura.

La fracciónde partículasrotas encontradasen la secciónde rotura de

lasprobetasdeformadascíclicamentefue siempreinferior a los resultados

obtenidosen los ensayosde tracción.Además,la fracción de refuerzos

fracturadosdisminuyó rápidamentecon la distanciaa la superficie de

rotura y el daño se concentróde maneraacusadaen la proximidad de la

secciónde fractura (< 1 mm). La localizacióndel daño en los ensayosde

deformacióncíclica fue superior a la observadaen los ensayosde tracción,

especialmenteen los materialesen la condición14.

Estos resultadospuedenentendersesegúnun mecanismode rotura
similar al propuestopara explicar la rotura del MCMM en tracción con

dos etapasdiferenciadas.La cargasetransfierede la matriz al refuerzode

manera progresiva durante la deformación cíclica, al aumentar las

deformacionesplásticas acumuladasen la matriz. De este modo se

produjo la rotura de aquellaspartículascerámicascon defectosde mayor

tamañoo dondelas tensionesfueron máselevadas.La matriz escapazde

absorberla cargaliberadapor las partículasal romperseduranteestafasey

se produce un proceso de fractura homogéneadel refuerzo en todo el
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materialensayado.Estaetapaseprolongamientrasla matriz seacapazde

absorberla cargaliberadapor las partículasal romperse.
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Figura4.46: Distribuciónde los refuerzosfracturadosdurantelos ensayosde deformación
cíclica en función de la distancia a la superficie de fractura. a) Seni.iamplitud de
deformación0.20/o.b) Semiamplitudde deformación0.7%.

Las tensionesmediassobrelas partículascuandoseha alcanzadola
saturación se han representadaen la figura 4.47 en función de la

semiamplitud de deformación. También se han representado los

resultadoscorrespondientesa los ensayosde tracción. El método de
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cálculoutilizado paraobtenerestosresultadossedescribiráen el capítulo
siguiente.Estosresultadosmuestranque paralas dos semiamplitudesde

deformaciónestudiadas(0.20/o y 0.70/o) y los dos tratamientostérmicos, las
tensionessobre las partículasfueron mucho menoresduranteel ensayo
de deformación cíclica que durante el ensayo de tracción. En

consecuencia,la fracción de partículasrotas lejos de la superficie de
fractura,que se correspondecon aquellosrefuerzosfracturadosdurante

estaprimerafase, fue menoren el materialsometidoacargacíclica.

Cuando la matriz agota su capacidadde endurecimientopor
deformación,la carga liberadapor las partículasal rompersesetransfiere
inmediatamentea la partículamáspróxima, produciéndoseunareacción

encadenay localizandoel dañoen unasecciónde la probetahastaquese
alcanzala rotura.
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Figura 4.47: Máxima tensiónde tracción sobrelos refuerzosen deformacióncíclica y
monótonaenfunciónde la semianiplitudde deformacióncíclica (Ae/2) o dela deformación
aplicada (~) (estosresultadosse obtuvieron a partir del modelo que se presentaráen el
capítulo siguiente).

1

o
0 2 4 6 8

c, Aei2 (%)











Capítulo 5

MODELIZACIÓN DEL
COMPORTAMIENTO MECÁNICO

En estecapítulosepresentaun modelodel comportamientoen traccióny

en deformacióncíclica de MCMM, y se aplica a los materialesestudiados
en estatesisdoctoral.

5.1JUSTIFICACIÓN DEL MODELO

El objetivo perseguidoal desarrollarel modelo de comportamiento

mecánicoes predecirlas curvastensión-deformaciónmonótonay cíclica

de los MCMM, incluyendola ductilidad. Los datosde partida son las
propiedadesmecánicasde la matriz y del refuerzo,asícomoel. tamaño,la

forma y la distribución espacial de las partículas cerámicas.En el
desarrollodel modelo se han tenido en cuentalos mecanismosde daño

observadosexperimentalmente.

Como se indicó en la introducción,el comportamientomecánicode

los MCMM se puede analizar a través de distintos métodos que se
dividen en tres grupos: modelosbasadosen el métodode la inclusión

equivalentede Fshelby(Arsenaultet al 1987 y Taya et al 1989), en la
transferenciade cargapor cizalla de la matriz a las partículas(Nardoneet
al 1986 y LLorca 1995) y aquellosque utilizan el análisispor elementos
finitos de una celda unidad representativadel material compuesto

(Christmanet al 1989, Tveergard 1990 y Levy et al 1990). Este último
métodofue elegidoparadesarrollarel modelo presentadoen esta tesis
doctoral,por las razonesqueseexponena continuacion.
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Los modelosbasadosen la transferenciade carga por cizalla no

permiten estudiar la evolución de las tensionesy deformacionesen el
refuerzoy la matriz durantela deformacióndel materialy, por tanto,no
resultan adecuadospara predecir las curvas tensión-deformación

monótonay cíclica de los compuestos.

Los métodosbasadosen la inclusión equivalentede Eshelby se

fundamentanen la teoría de la elasticidady estudianla deformación
plásticade la matriz como un comportamientoelásticono lineal. Estas

técnicaspermiten estudiar la evolución de las tensionesglobales que
actúan en el compuesto durante la deformación pero presentan

dificultadesa la hora de introducir en el modelo los fenómenosde daño
por la rotura del refuerzo.Además,las partículascerámicasdebe ser de
forma elipsoidal mientrasque los refuerzosde SiC presentanbordes
afilados que modifican de manera importante las tensionesen las
partículas(Justiceet al 1996>.

Los métodosbasadosen el análisis por elementosfinitos de una

celda unitaria representativadel compuesto permiten estudiar la
evoluciónde las tensionesy deformacioneslocalesen la matriz y en el
refuerzo durante la deformación. Además los refuerzos pueden
representarsecon geometríasmásrealistasy el cálculo de la tensiónque

soportanpuederealizarsecon mayor rigor que utilizando los métodos
basadosen la inclusión equivalentede Eshelby. Finalmente,esta técnica
se puedeextenderfácilmenteparaincluir los mecanismosde daño en el
comportamientomecánico.En efecto, el estudio de los mecanismosde
rotura del MCMM mostró que durantela deformacióndel compuestose
produjo la fracturaprogresivade las partículasde refuerzo.Este efecto
debe incorporarseen el modelo porque influye en la curva tensión-

deformacióndel compuestodisminuyendola resistenciamecánicay la

capacidadde endurecimientopor deformación.

Duranteel análisisde los mecanismosde rotura tambiénseobservó
la presenciade partículasde refuerzodecobesionadas.Estemecanismode
daño tan solo aparecióen la vecindadde la superficie de fracturay es
razonableadmitir que seprodujo en la etapafinal del procesode rotura,
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unavez alcanzadala condición de inestabilidadplástica.Por estarazón,
estefenómenono seincluyó en el desarrollodel modelo. Por otra parte,
el análisis microestructural del MCMM estudiado indicó que las
partículascerámicasestabandistribuidashomogéneamenteen la matriz.
Las zonascon fraccionesvolumétricasde partículasmuy superioreso

inferiores a la mediano eran frecuentesy, en consecuencia,el efectode
estasregionestampocoseha consideradoen el modelopropuesto.

Parapredecirla ductilidad seconsideróquela rotura del MCMM se

produjo cuandoel materialalcanzóla condiciónde inestabilidadplástica.
En materialesdondeno aparecencambios de volumen asociadosa la

deformacióny cuya respuestamecánicaesindependientede la velocidad
de deformación,la condición de inestabilidadplásticaestá determinada
por el criterio de Considére,quesecumplecuandola tensión, W igualaa
la velocidadde endurecimientopor deformación,da ide, deacuerdocon

— da (5.1)
de

La validez de estecriterio para los materialescompuestosde matriz de
aluminio reforzadoscon partículascerámicasviene avaladapor los
resultadosexperimentalespresentadosen la figura 4.7 de esta tesis así
comopor resultadossemejantesde otros autores(Kiser et al 1995 y 1996 y

Gonzálezet al 1996). En principio sepodría argilir queel uso del criterio
de Considéreno tiene en cuentael aumentode volumen inducido por
los huecosque se forman al romperselas partículasy. por lo tanto, la

deformacióncalculadade acuerdocon la ecuación(5.1) subestimarála
deformaciónpara la que comienzala inestabilidadplástica.Sin embargo,
la deformaciónvolumétrica debida a la rotura de las partículas es
pequeñapara las fraccionesvolumétricasde partículasrotas que se
alcanzanen estos materiales.La fracción de partículasrotas en MCMM
reforzadoscon un 15% en volumen raramentesuperael 40% y la
influencia de la deformaciónvolumétrica en la deformaciónplástica
asociadaa la condición de inestabilidades inferior al 100/o (LLorca et al
1996).
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Otra posiblecrítica al criteriode Considéreparapredecirla ductilidad
podríaafirmar quela ecuación(5.1) prediceel inicio de la localizacióndel
daño pero la rotura se puede producir para deformacionesmuy
superiores.Sin embargo,la evidenciaexperimental,presentadaen la
figura 4.7 de esta tesis así como en los resultadosde diversosautores
(Kiser et al 1995 y 1996y Gonzálezet al 1996),tambiénha demostradoque
la fracturade estosmaterialesseprodujoconmuy pocaestricciónunavez

que ha comenzadoaproducirsela localizacióndeldañoen una secciónde
la probeta.Finalmente,esconvenienteseñalarquela ductilidad cíclica del

MCMM estudiadoresultó muy próxima a la determinadapor el criterio
de Considére.Por tanto es tambiénrazonableaplicar estacondición a la

curva tensión-deformacióncíclica del compuesto.

5.2 DESCRIPCIÓNDEL MODELO

El material compuestose modelizó como una red tridimensional de
celdashexagonales.En el centro de cada celda hexagonalse situó un
refuerzocerámicode forma cilíndrica y de longitud igual a su diámetro.
Estageometríase ha demostradoadecuadapararepresentarpartículasde
forma irregulary bordesafiladoscomolas que aparecenen los materiales

estudiados(Christmanet al 1989, Bao et al 1991a, Hutchinsonet al 1993 y
LLorca et al 1993 y 1995a).Con el fin de teneren cuentala fracturade los

refuerzos,se consideróquelas partículascerámicasen cadacelda estaban
intactaso fracturadaspor una grieta perpendicularal eje de carga.La

figura 5.1 representagráficamenteel modelodescrito.

Suponiendoque las celdas con partículas rotas e intactas se
encuentrandistribuidas homogéneamente,la tensión promedioen el
materialcompuesto,a, puedeexpresarsecomo

(5.2)
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dondep esla fracción de celdascon la partículafracturada,y a1 y a0 son
las tensionespromedio que soportan las celdas intacta y dañada
respectivamente.La hipótesis de isodeformaciónque subyaceen la
ecuación(5.2) es consecuenciade la compatibilidadde desplazamientos

entrelas celdasadyacentesexigida por el modelogeométrico.

Figura5.1: Representacióndel materialcompuestomodelizadopor celdashexagonales.

Paraconocerla curva tensión-deformacióndel material compuesto
es necesariodeterminar los valores de a~, a0 y p en función de la
deformación.La magnitud de a1 y a~9 se obtuvo por el método de los
elementosfinitos aproximandolas celdashexagonalespor un cilindro
(figura 5.2) en cuyo centrose encontrabael refuerzointacto o fracturado
por una grieta semicircular (Christmanet al 1989, Tveergard1990 y
Hutchinsonet al 1993). La fracción volumétrica de refuerzodentro de
cadacelda fue del l50/o. Por la simetríadel problemasólo fue necesario
discretizar un cuarto de las celdas. La figura 5.3 representalas
discretizaciones en elementos finitos. Se utilizaron triángulos
isoparamétricosde seis nodosy cuadriláterosisoparamétricosde ocho
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nodoscon integraciónreducida(2X2 puntosde Gauss)paramodelizar
respectivamente el refuerzo cerámico y la matriz. Como las

deformacionesplásticasalcanzadasen algunaszonasde la matriz fueron
muy elevadas,los cálculospor elementosfinitos serealizarondentrodel
marcode la teoríade grandesdeformacionestomándosecomoreferencia

el estadoinicial sin tensiones.Se utilizó el programade elementosfinitos
ABAQUS.

Figura 5.2:Aproximaciónde la celdahexagonalpor un cilindro.

z

IP

r

z
¡

Figura5.3: Discretizaciónenelementosfinitos deun cuartode la celdaunidad.a) Partícula
intacta. b) Partículafracturada.
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Las condicionesde contorno vinieron impuestaspor la simetría
axial delproblemay la distribuciónespacialde lasceldasqueexige quelos
cilindros mantengansu forma durantela deformación,de maneraque

los bordes rectos de cada celda deben permanecerrectos duranteel
análisis.Las condicionesde contornoen la celdacon la partículaintacta
fueron

uz=0enz=0 y u~= U enz=L (5.3a)

ur=O enr=0 y ur= U~ en r=R (5.3b)

TrO en vrO y z=L, r!=R (5.3c>

TzO enr=0 y r=R, z!=L (5.3d)

dondeU es el desplazamientoimpuesto,ur y Uz son los desplazamientos

en las direccionesr y z respectivamente,‘r y Tz son las tensiones
aplicadasen lasmismasdirecciones,y U~ sedeterminapor la condición

fTr dz=0 en r=R (5.4)

Las condicionesde contornoen la celda con la partícula dañada

fueron similares salvo que en este caso el refuerzo se encontraba
fracturadoen el planocentral(figura 5.3). Por tanto debecumplirse

IZ=O envrO r < rp (5.5>

En particular, la modelizaciónde la grieta circular en la partícula
rota se realizó suponiendoque la grieta tenía una apertura inicial
8=0.003L, siendoL la longitud de la celdaunidad.La elecciónde 5 se
realizó para facilitar los cálculos numéricos. La concentraciónde
deformacionesen el extremode la grieta provocauna enormedistorsión
de los elementossituados a su alrededor durante la simulación,

originando problemas de convergencia que pueden superarse
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introduciendoun pequeñoescalónentre el extremode la partículay el

final de la matriz. El valor inicial de 3 no afecta a los resultadossi es
suficientementepequeño(Brockenbroughel al 1995).

La evolución de la tensión y la deformaciónen cadacelda en la

dirección z (figura 5.4) puede obtenersea partir de los cálculospor

elementosfinitos de acuerdocon

y a=hJTzd&~ (5.6)

dondeQ esel áreade la secciónperpendiculara la direcciónz.

a) ALA Á4dtk4~á~~ Tz

Á444444fl¶ ¶11 HL lHTtttk44ÁÁj

b)

Figura5.4: Cálculo de la tensiónen las celdasintacta(a) y dañada(b).

La ratura del refuerzose tuvo en cuentaconsiderandola naturaleza
frágil de las partículascerámicas.La resistenciaa la rotura de los
materialesfrágiles está controladapor el defecto de mayor tamaño
presenteen el material. Como los defectos aparecendistribuidos
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aleatoriamente,la resistenciaa la rotura de estosmaterialesse suele
representarpor una función estadísticaen lugar de por un valor

constante.Del mismo modo, la tensiónde rotura disminuye al aumentar

el tamañodel materialdebidoa que aumentala probabilidadde encontrar
defectosmás grandes.Como consecuenciala rotura de los materiales
frágiles seestudiaconsiderandola probabilidaddefracturade unaprobeta
en función de la tensiónque soportay de su tamañode acuerdocon los
postuladosde la estadísticade Weibull (Ashby et al 1994 y Anderson
1991).

La estadísticade Weibull seha aplicadotambiéncon éxito a la rotura

de fases frágiles embebidasen matrices dúctiles como CuO en Cu,
cementitaen acerosal carbonoy Si en aleacionesde Al-Si (Wallin et al
1987),asícomoa la fracturade partículascerámicasen MCMM (Brechetet
al 1991,LLorca et al 1993y Lewiset al 1995).Estahipótesisestáavaladapor
los resultadosexperimentalesde diversosautores,quemuestrancomola
probabilidadde encontrarun refuerzofracturadoaumentacon su tamaño

(Lloyd 1991 y LLorca et al 1993),y por los resultadosmostradosen esta

tesisdoctoral(figura 4.20).

Suponiendoque la resistenciade las partículascerámicassiguió la
estadísticade Weibull la probabilidadde fractura,F, paraun refuerzode
volumeny sobreel que actúauna tensiónmedia, d~, viene expresada

por

F =1— (5.7)

dondem es el módulo de Weibull y V0 y ~o son dos constantescon
dimensionesde volumen y tensión respectivamente.La tensión co se
relacionacon la resistenciade la partículafrágil, y estáligadaconV0 de tal
modo querepresentala tensiónquedebesoportarun refuerzode tamaño
Va paraquela probabilidadde fracturaseadel 63%. El módulode Weibull
m es unamedidadel grado de uniformidad en la poblaciónde defectos
quegeneranla rotura. Un valor de m elevadoindica quelos defectosson
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muy semejantesen tamañoy forma y la tensiónde rotura se distribuye
en una bandaestrechacentradaen torno a o~. Por el contrario,un valor
de m reducidorepresentauna poblaciónde defectosmuy diferentesque
provocanla rotura con tensionesmuy inferioreso superioresa Go (Ashby

et al 1994y Anderson1991).

t z

TzZ¡ P

t t t t t t t t t~

r

z=O

Figura5.5: Cálculo delas tensionesqueactúanenel refuerzo

En el análisisde la fracción de partículasfracturadases necesario
tener en cuentaque la tensión que actúa sobre los refuerzosno es
constante,siendomáxima en la seccióncentral de la partícula (z=0) y
mínima en la intercaramatriz-refuerzo (z=l~). El valor de a,1, puede
aproximarsecomo

azO Zlp±0
— p p

2
(5.8)
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donde z0 z=l ~ son respectivamentelas tensionesen la sección

o~ y a~
central (z=O) y en la intercaramatriz-refuerzo(z=l~) de las partículas

cerámicas(figura 5.5>. El cálculo de estas tensionesen función de la
deformaciónaplicada,serealizó a travésdel análisispor elementosfinitos

de la celdaintactasegún

a2 1 IT,lfl (5.9)Pg JZ’P

donde esel áreade la seccióncorrespondientede la partículanormala
la direcciónz.

Así mismo, la distribución volumétrica de los refuerzostambién
influye en la acumulacióndel daño durante la deformación. Esta
distribuciónpuederepresentarsepor la función densidadde probabilidad
p(V), de tal modo que la probabilidad de encontrarun refuerzo con
tamaño comprendido entreV y V+dV viene expresada por p(V)dV. La

distribución de partículas de SiC se estudió experimentalmente en el

material compuesto considerando el volumen de cada partícula cerámica

comoel cubo de su longitud característica,D. La función de densidadde
probabilidadp(V> se ajustó a partir de los resultadosexperimentalesy
tuvo la forma

p(V) = (2.4)2V (5.10)
72 exp{24V}

dondey es el volumen mediode las partículasde refuerzo.La bondad
del ajuste en comparacióncon los resultadosexperimentalesse ha
representadoen la figura 5.6 dondese puedeencontrarla probabilidad
acumulada,Fac, o probabilidadde encontrarunapartículacon volumen
inferior a V, obtenida por integración de la función densidad de
probabilidadcomo

~ac =jíjp(V)dV (5.11)
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Figura 5.6: Ajuste dela probabilidadde encontrarunapartículacon volumen inferior a

yac, apartir de los resultadosexperimentales.

Las fracciones de refuerzos fracturados (p) e intactos (1-p) pueden

calcularse a partir de las ecuaciones (5.7) y (5.10) como

í’=j• p(V)F dV=1—
y

1
r ——

1m1
2

11+ v[ap ¡¡
L 2.4V

0[ q JJ

Incluyendola ecuación(5.12> en (5.2) puedepredecirsela respuesta
mecánicadel MCMM teniendoen cuentala fracturadel refuerzoy la

distribución volumétrica de las partículascerámicas.La ductilidad del
MCMM se obtuvo a partir de la condición de inestabilidadplástica,

determinadasegún el criterio de Considére,tal como se expusoal
justificar el modelo.

5.3 RESULTADOS

En este apartadose presentanlas prediccionesdel modelo sobre el
comportamientomecánicodel MCMM estudiadoen estatesis doctoral,y

(5.12)
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se comparan con los resultados obtenidos experimentalmente. El modelo

descrito permite predecir las curvas tensión-deformación monótona y

cíclica, la ductilidad bajo carga monótona y cíclica del material compuesto,
y la fracción de refuerzo fracturado durante la deformacion.

5.3.1 Comportamientobajo cargamonótona

La curva tensión-deformaciónmonótona del MCMM se estudió
imponiendoun desplazamientocrecienteen las celdasintacta y dañada.
Para aplicar el modelo propuestoes necesarioconocer las propiedades
mecánicasde la matriz y del refuerzo.

Propiedadesde la matriz

La matriz se considerócomo un sólido elastoplásticocon endurecimiento
isótropo, cuyo comportamientopuede conocersea partir de la teoría
incrementalde la plasticidady delcriterio de plastificaciónde Von Mises.
El módulode Young de la matriz se tomó igual a 80 GPa,de acuerdocon
los resultadosexperimentalessobrelas aleacionesde Al-Li, y el coeficiente
de Poisson igual a 0.33. La curva tensión-deformaciónplástica se
determinóa partir de los ensayosde tracciónrealizadossobrela aleación
sin reforzar en las mismascondicionesque el material compuesto.Esta

elecciónsuponeasumir queel comportamientomecánicode la aleación
no se modificó substancialmentepor la presenciadel refuerzocerámicoy
necesita ser justificada con cierto detalle. Como se indicó en la
introducción, la matriz endureciópor efecto de los precipitados, las

dislocacionesy las fronterasde grano.

El estudiomicroestructuralde la aleaciónsin reforzar y el MCMM
en la condición 1651 mostró que las fases mayoritarias en ambos
materiales fueron los precipitados 8’ y 5’. Su tamaño, forma y
distribución fueron similaresen ambosmaterialesy, por tanto, no se
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esperandiferenciasen este punto. Con respectoa los materialesen la

condiciónT4, la principal diferenciaencontradafue la presenciade la fase
8’ con un tamañomediode 5 nm en la aleación.Estafaseno sedesarrolló
en el compuesto,donde el Li permanecióen una solución sólida
sobresaturadaen la matriz o en forma de zonasde ordena corto alcance.
Ambos tipos de estructura(los precipitados8’ y las zonasde ordenacorto
alcance)son cizallablespor las dislocacionesy su efectosobrela resistencia
mecánicaaumenta con su tamaño.Dado el pequeño tamaño de los
precipitados8’, es de suponerquesu influencia en la resistenciamecánica
del materialserámuy similar a la queejercenlas zonasde ordena corto
alcancequedebenestarpresentesen la matriz del MCMM.

Otro cambio microestructuralprovocado por la presenciadel
refuerzocerámicofue la reduccióndel tamañode granode la matriz en
relación con la aleación sin reforzar. Esta modificación de la
microestructurapuede endurecerla matriz del compuestosegúnla

relaciónde Hall-Petch. La mayor diferenciaen el tamañode granose

produjo en la dirección transversallarga, dondelos granosse redujeron
desde21 ~~tmen la aleacióna 6 hm en la matriz delMCMM. Teniendoen
cuentala constantede la ecuación de Hall-Petch para aleacionesde

aluminio, el endurecimientode la matriz del material compuestocon
respectoa la aleaciónsin reforzarestaríasiemprepor debajode 19 MPa,
magnitud despreciableen materialescuyo límite elásticose encuentra

entre260y 530MPa.

Finalmente,la densidadde dislocacionesen la matriz del compuesto
fue mayorqueen la aleaciónsin reforzar.Estadiferenciapuededar lugar
a un endurecimientode la matriz de los MCMM cuandolos principales

obstáculosal movimiento de dislocacionesson las propiasdislocaciones,
como ocurre en la condiciónT4, dondelos precipitadoscoherentes8’ no
impiden el movimiento de dislocaciones. Como se indicó en la
introducción,la contribuciónde las dislocacionesal endurecimientode la

matriz puedeevaluarsesegún

Aa —czGb Ap (5.13)
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Para los valores de G y b característicos de las aleaciones de Al-Li y

considerando un valor máximo del incremento en la densidad de
dislocaciones Ap=1014 m-2 (Vogelsang et al 1986, Christmanet al 1988,
Kim et al 1990, Sureshet al 1993 y Shi et al 1994),se obtuvo un límite de

unos42 MPa para estemecanismoen la condiciónT4. Paralos materiales
en la condición1651,el aumentoen la densidadde dislocacionesjugó un
papel mucho menosimportante en el endurecimientopuestoque los
principales obstáculosal movimiento de dislocaciones fueron los

precipitados5’. De hecho,los mecanismosde deformacióndel compuesto
en la condición T651 fueronsimilaresa los encontradosen la aleaciónsin
reforzar.

Según lo expuesto en los párrafos anteriores aproximar el
comportamientode la matriz del MCMM por el de la aleación sin
reforzar no conducea errores importantesen la condiciónT651. En la

condición 14 el comportamientode la matriz del compuestopuede
modificarse con respecto al de la aleación sin reforzar debido

principalmente al incrementoen la densidadde dislocaciones.Sin
embargo,no es fácil tener en cuentaeste efecto de forma rigurosaal

modelizarel comportamientodel MCMM.

Propiedadesdel refuerzo

El comportamiento de las partículas cerámicas se consideró elástico e
isótropo,conun módulode Youngde 450 GPay un coeficientede Poisson
de 0.17, valorescaracterísticosde las partículasde SiC (Clyne et al 1993,

LLorca et al 1991 y LLorca et al 1993). De acuerdocon el modelo de
Weibull, la resistenciamecánicade los refuerzosvino caracterizadapor
los parámetrosm, Vo y ao. Estos parámetrosno pueden medirse
directamentey debenestimarsea partir de las medidasexperimentalesde
la influencia del tamañoy la forma de las partículascerámicasen su
probabilidadde fractura. Pararealizaresteajustees necesarioconocerla

tensiónque actúasobrelos refuerzosy estevalor debeobtenersea partir
de los modelos micromecánicosdescritosal comienzode estecapítulo.
Relacionandola probabilidadde fractura, obtenidateóricamente,con la



138 Mecanismosde Deformacióny Rotura deMaterialesCompuestosde Matriz Metálica

fracción de partículas rotas en función de su tamaño y su factor de forma,

obtenidas experimentalmente, pueden estimarse los parámetros
característicosde la estadísticadeWeibull (Brechetet al 1991, LLorca et al
1993 y Lewis et al 1995)~.Evidentementela estimaciónde los parámetros

m, yo y ao se ve afectadapor la dispersiónencontradaal estudiar las
característicasgeométricasde las partículascerámicasy por la validezde
las hipótesisrealizadasal estimarla tensiónquesoportanlos refuerzos.A

pesarde estaslimitaciones,se ha encontradoun buen acuerdocon los
resultados experimentalespara valores del módulo de Weibull

comprendidosentre1 y 6 (Brechetet al 1991, LLorca et al 1993 y Lewiset al
1995).

La estructurade la ecuación(5.7) muestraque aunqueexistantres
parámetrosen el modelo,solo dos de ellos son independientesy, por lo
tanto, uno de los tres puede tomarse arbitrariamentesin perder

generalidad.En nuestro caso se impuso Vo= X’ y los correspondientes
valoresde co y m se ajustarona partir de los resultadosexperimentales.

Se partiódel valorde obtenidoa travésde los cálculospor elementos
finitos para la deformaciónde rotura del MCMM en condiciónT4. Los
valoresde m y ao seestimaronde tal modoque la fracciónde partículas
rotasproporcionadapor la ecuación(5.12) coincidieracon la fracción de

refuerzosfracturadosmedidaexperimentalmenteen la secciónde rotura
en tracciónen la condición 14. La tabla 5.1 presentalos valores de co,
obtenidosde este modo,paradiferentesvaloresdel módulo de Weibull
comprendidosentre 1 y 6. Los parámetrosm y a~ estimadospor otros

autoresen materialescompuestosreforzadoscon partículasde SiC han
sidosimilares(Brechetet al 1991,Lewiset al 1995y LLorca 1995).

9Estosautorescalculanla tensiónmediaqueactúasobrelos refuerzossiguiendoalgunode
losmodelosmicromecánicosdescritosal comienzode estecapítulo, incluyendoelefecto del
factor de forma de las partículascerámicas.Por otra parte,ajustanla distribuciónde los
refuerzosenfuncióndel volumeny el factorde forma. Integrandoelproductode cadaunade
estasexpresionespor la probabilidad de fractura, determinadapor la estadísticade
Weibuii, seobtienenexpresionesparala probabilidadde fractura de los refuerzosen
funcióndel tamañoy el factorde forma.
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Tabla5.1: Estimacionesde losparámetrosm y Coparalas partículasdeSiC.

1 miii 3161
Go (MPa) 4230 1774 1428

Resultados

La transferenciade cargade la matriz al refuerzo tuvo lugar durantela
deformacióndel MCMM y el modelo presentadopermite calcular las
tensionesmedias, d~, que actuaronsobre las partículascerámicasen
función de la deformacióndel compuesto(figura 5.7). La resistenciade la

matriz del compuestoen la condición T651 es mayorque en la condición
T4 así como su capacidadde endurecimientopor deformacióninicial.

Como consecuencia,la tensión que soportaronlas partículascerámicas
aumentómásrápidamenteen la condición 1651 que en la condiciónT4
(Justiceet al 1996).
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Figura5.7: Evoluciónde la tensiónmediaqueactúasobrelos refuerzos.

La rotura progresiva de las partículas cerámicas se produjo al

transferirse carga de la matriz al refuerzo. Las predicciones de la fracción

de partículas fracturadas en función de la deformación aparecen en la
figura 5.8. Las tensionesen las partículasfueronmayoresen la condición

1

o
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T651, y el modelo predijo una fracción de partículas rotas próxima al 20%

cuandola deformacióndel compuestoalcanzóvalores en torno al 1%.
Para alcanzaruna fracción semejantede partículasfracturadasen la
condición 14 fue necesarioalcanzardeformacionesen torno al 60/o.
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Figura 5.8: Evolución
b) CondiciónT4.

de la roturadel refuerzodurantela deformación.a) CondiciónT651.

La fracción de partículas rotas en la condición 1651 para m=6 creció
rápidamente al aumentar la deformación por encimadel l”/o debido a que
la tensión media que soportanlos refuerzosse acercóa a~. Por el
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o 2 4 6 8
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contrario, la rotura del refuerzo se produjo más lentamente para m=1

puesto que las tensionesen las partículas fueron muy inferiores al

correspondientevalor de ao. La fracción de partículasrotas en la
condiciónT4 permanecióprácticamenteconstantepara deformaciones
mayoresdel 60/o debido a que la tensiónqueactúasobrelos refuerzosno
aumentóa partir de esemomento.

Las prediccionesde las curvastensión-deformaciónmonótonaen
los dos tratamientostérmicosestudiadossehanrepresentadoen la figura

5.9. Unicamentese handibujadolas curvasobtenidasparam=1 y m=6 (y
sus correspondientesvalores de Go). Los resultadospara valores
intermediosdel módulo de Weibull se encuentranentreambos.También

se ha incluido la curva extremaque no considerarotura del refuerzo
(p=O). Inicialmente las curvastensión-deformaciónaparecenpróximas a
la curva correspondientea p=0. El modelo reproducela mejora de las
propiedadeselásticasdel MCMM con respectoa la aleaciónsin reforzar
aumentandoel módulo de Young desde80 GPa en la aleaciónhasta106
GPaen el compuesto.La diferenciacon la curva correspondientea p=O

aumentócon la deformaciónal producirsela fractura de las partículas
cerámicas.

Las predicciones de la capacidad de endurecimiento por
deformación,d~/ds, en función de la deformacióndel compuestosehan
representadoen la figura 5.10 dondeseha incluido la curva obtenidacon

p=O. Estascurvasponende manifiestola reducciónde la capacidadde
endurecimientopor deformación producida por la fractura de las
partículascerámicas.Esteefectoes másimportanteen la condiciónT651
donde la rotura del refuerzo se producebruscamenteal aumentarla
deformaciónpor encimadel 1%. Por el contrario, las partículascerámicas
serompenlentamenteen la condición14, y por esemotivo, La velocidad
de endurecimientopor deformaciónapenasse modifica al considerarla
rotura del refuerzocon respectoa la curvacorrespondientea p=O.
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Figura5.9: Prediccionesdela curva
a) CondiciónT651.b) CondiciónT4.
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Figura5.10: Prediccionesde la capacidaddeendurecimientopor deformacióndel material
compuesto.a) CondiciónT651.b) CondiciónT4.

Las curvas tensión-deformaciónnuméricasproporcionaronuna
buena estimacióndel comportamientodel compuesto,como se puede

observar en la figura 5.11. El modelo reprodujo con exactitud el
comportamientoelásticodel MCMM con un módulo de Young igual 106
GPa. Sin embargo,sobrestimóla respuestamecánicade los materiales
estudiadosen la zona plásticade la curva tensión-deformación.Estas

discrepanciasfueron másimportantesen la condiciónT651.
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Figura 5.11: Prediccionesde la curva tensión-deformacióndel materialcompuestojuntocon
losresultadosexperimentales,a)CondiciónT651. b) CondiciónT4.

Un análisis más detallado de estasdiferencias se puede realizar
comparando las velocidades de endurecimientopor deformación
observadasexperimentalmentecon las prediccionesdel modelo. Las
prediccionesde d~ ¡de parael compuestoen la condición T4 fueron muy

similaresa los resultadosexperimentalesparadeformacionesinferioresa
la de rotura (figura 5.12). Sin embargo,el modelo sobrestimóla capacidad
de endurecimientopor deformacióndel compuestoen la condición1651
durantelas primerasetapasde la deformaciónplástica (figura 5.13). En
estetratamientotérmicoseobservóunaZLP 8 alrededorde laspartículas

0 0.5 1 1.5
E(~’/o)

2 4 6 8



Modelizacióndel comportamientomecánico 145

cerámicas. Esta zona más débil podría hacer menos eficientes los
mecanismos de transferencia de carga de la matriz al refuerzo reduciendo
el efectoendurecedorde las partículascerámicasduranteestasprimeras

etapasde la deformaciónplástica. Al aumentarla deformaciónen el
compuesto,la curva experimentalse aproximó a las prediccionesdel
modelohastaalcanzardeformacionespróximasa la rotura.

1 o5
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(A>
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1 o~

i
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Sto/o)

Figura 5.12: Prediccionesdela capacidadde endurecimientopor deformacióndel material
compuestoenla condiciónT4 juntoconlosresultadosexperimentales.

La capacidad de endurecimiento por deformación medida
experimentalmentedisminuyó bruscamentepara deformaciones
próximas a la de rotura. Esta caída de da/dE se produjo como
consecuenciade la localizacióndel dañoquetuvo lugar en la etapaprevia
a la rotura final del material. Estehechono se consideróen el modeloy
por tanto las prediccionesde la capacidadde endurecimientopor
deformaciónno lo reflejan.
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Figura 5.13: a) Prediccionesde la capacidadde endurecimientopor deformacióndel
materialcompuestoenla condiciónT651 juntocon losresultadosexperimentales.b) Detalle
de la zonaseñaladaen la figura anterior, correspondientea las primerasetapasde la
deformaciónplástica.

Las predicciones de la ductilidad y fracción de refuerzos fracturados

en el momento de la rotura se han recogido en la tabla 5.2 junto a los

resultados observados experimentalmente. Las predicciones de la

ductilidad en la condición T4 fueron poco sensiblesal valor del módulo

de Weibull porque la fracción de refuerzosfracturadostambiénlo fue
paralasdeformacionescercanasa la derotura (figura 5.8>. Por el contrario,
la fracciónde partículasrotasen la condición 1651 aumentórápidamente
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con m a partir de deformacionespróximas al lo/o, disminuyendo la
capacidadde endurecimientopor deformacióndel compuesto.Como
consecuencia,la condición de inestabilidad plástica se alcanzó para
deformacionesmenores al aumentar m. En cualquier caso, las
prediccionesde la ductilidad presentaronun buen acuerdocon los
resultadosexperimentalesindicando que el criterio de Considérees

adecuadoparapredecirla ductilidad de los MCMM.

Tabla 5.2 Predicciones de la ductilidad y refuerzosfracturadosdurantela deformación.

T651 14

m s~ (0/) p (%) Su (O/o) ~ (%)

1 2.8 226 77 194

3 2.1 258 79 195

6 1.4 217 83 198

Resultados experimentales

1.5 21.5 6.5 19.3

Las prediccionesdel porcentaje de partículas rotas durante la
deformaciónno se pudieron comparardirectamentecon los resultados

experimentalesal no habersemedido experimentalmentela evolución
del daño. Esta tarea requeriríaensayara tracción varias probetasde
materialcompuestohastadiferentesvaloresde la deformacióny estudiar
metalográficamentecadamuestra.Como esteprocesohubieraresultado
muy costosose procedió a compararlos resultadosdel modelo con la

degradaciónexperimentaldel módulo de Young.

De acuerdocon el modelo de isodeformación,la degradaciónde las
propiedadeselásticascon la deformaciónes función de la fracción de
partículas rotas. Según la ecuación (5.2) el módulo de Young del

compuesto, E, viene expresadocomo

E—E’(1—p)-f-E0p (5.14)

dondeE1 es el módulo de Young de la celda intacta,dondeno aparece
rotura del refuerzo,y ED es el módulo de Young correspondientea la



148 Mecanismosde Deformacióny Rotura deMateriales Compuestosde Matriz Metálica

celda dañada,dondeel refuerzoestáfracturado.Los valoresde E1 y ED se
obtuvieron a partir de la pendienteinicial de las curvas G’-E y

calculadasmediante el análisis por elementosfinitos de las celdas
unitarias.Las fraccionesdepartículasrotasen función de la deformación

seencuentrancalculadasen la figura 5.8. Si se deseaexpresarel módulo
del compuestode forma adimensional,E*, sepuedeescribir

* E ED (5.15)
E

donde E
0 representael módulo de Young del compuestoantes de

deformarsey coincideconE
1.

Evidentemente,este modelo teórico suponeque las propiedades
elásticasde la matriz permanecenconstantesdurantela deformación.Esta
hipótesises adecuadaparaestudiarel comportamientodel compuestoen
la condición1651 dondela degradacióndel módulode Young seprodujo

exclusivamentepor la fractura progresivade las partículasde refuerzo.
Pruebade ello es que no seobservó estadegradaciónen la aleaciónsin
reforzar hastaqueno se alcanzarondeformacionesmuy cercanasa la de
rotura. Por el contrario, la reducciónde las propiedadeselásticasen las

primerasetapasde la deformacióndel compuestoen la condición T4 se
debióa la degradaciónde laspropiedadesde la matriz (apartado4.1.2).

Para poder comparar los resultados experimentalescon las
prediccionesdel modelo,con independenciadel módulo de Young de la
matriz, se obtuvo el parámetro E* a partir de los resultados
experimentalesde acuerdocon

E=k EmE Em (5.16)
E

0 E%EoLE%i

dondeE y Em son respectivamentelos módulosde Young del compuesto
y la matriz durantela deformación,y E0y E% son los módulosde Young
iniciales del compuesto y la matriz respectivamente.La doble
adimensionalizaciónpermite eliminar los errores experimentales
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debidos a las diferencias entre probetas así como excluir el efecto de la

degradaciónde Em con la deformación.Por lo tanto, el parámetroE*
representala variación de las propiedadeselásticasdel MCMM por la
rotura del refuerzoy seríaigual a la unidadsi la degradacióndel módulo
del compuesto fuera debida únicamentea la degradaciónde las
propiedadeselásticasde la matriz, mientrasque disminuiría a medida

quetuviera lugar la rotura del refuerzo.
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Figura 5.14: Degradaciónde las propiedadeselásticasde los materialescompuestos.a)
Condición1651.1,) Condición14.
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Los valores de E se midieron para cada deformación durante la

descarga (figura 4.6) y el módulo de Young medido durante la primera

descarga, tras alcanzar el material una deformación del O.20/o, se tomó
como módulo inicial, Eo. Los valores de Em y E% se obtuvieron de

manera semejante a partir de los ensayoscon descargasperiódicas

realizadossobrela aleaciónsin reforzar(figura 4.5). El cocienteEm/E% fue

igual a la unidaden la condiciónT651. Por el contrario, la degradaciónde
las propiedadesde la matriz se reflejó en el comportamientodel

compuestoen la condiciónT4 y fue necesarioteneren cuentaesteefecto
(figuras4.5y 4.6).

La variacióncon la deformacióndel parámetroE* obtenidaa partir
de los resultadosexperimentalesy de las prediccionesdel modelo se
representaen la figura 5.14. Los resultadosnuméricospresentaronun

buen acuerdo con las medidasexperimentales,especialmenteen la
condición T651 donde la degradaciónde las propiedadeselásticasdel

compuestosedebióúnicamentea la rotura progresivade los refuerzos.

5.3.2Comportamientobajo cargacíclica

El comportamientobajo cargacíclica de los MCMM se puedeestudiar

utilizando modelos basadosen el análisispor elementosfinitos de una
celda unidad representativadel material. Estos modelos simulan la
deformacióncíclica del compuestoimponiendoen la celda unidad un

desplazamientoalterno ±Uhasta alcanzar la saturacióndel lazo de
histéresis.Realizandoestoscálculos paradiferentessemiamplitudesde

deformaciónpuedencalcularselos distintos lazosde histéresisestablesy
la curva tensión-deformacióncíclica se obtiene trazandola envolvente

los extremosde los lazosde histéresis(LLorca 1994b y LLorca et al 1992 y
1995a). Este método permite conocer la evolución de las tensionesy

deformacionesen el materialal sucederselos ciclos de deformacióny es

posibleintroducir el efectodel dañoen forma de fracturade laspartículas
de una manera similar a la presentadaen el apartadoanterior. Sin
embargo,al considerar la matriz como un sólido elastoplásticocon
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endurecimientoisótropo se tiende a sobrestimar la capacidadde
endurecimientopor deformaciónde la matriz y, por tanto, la curva
tensión-deformacióncíclica del compuesto,especialmenteen materiales

maduradosa temperaturaambiente.Parasolventarestadificultad puede

emplearseun modelo de endurecimientocinemático (que representade
un modo más realista el comportamientocíclico de la matriz) o bien
utilizar en los cálculosla curva tensión-deformacióncíclica de la matrizy

obtenerla curva tensión-deformacióncíclica del compuestoa partir de un
ensayode traccióndondela ecuaciónconstitutivade la matriz essu curva
tensión-deformacióncíclica. Este método no permite estudiar la

evolución de las tensionesy deformacionesen el materialal sucederselos

ciclos de deformación.Sin embargo,tiene la ventajade introducir en el
modelo, de un modo realista,el endurecimientoo ablandamientopor
deformacióncíclica que experimentala matriz. Esta última opción fue la

elegidaen estatesisdoctoralparamodelizarel comportamientocíclico del
MCMM.

Como se ha indicado en los capítulos anteriores,al deformar
cíclicamente un material, manteniendo constante la amplitud de
deformación, las tensionesnecesariaspara alcanzar la deformación
impuestavarían a lo largo del procesode deformacióncíclica. Tras este

estadotransitoriose alcanzauna tensiónde saturación.La representación
de la semiamplitudde la tensiónde saturaciónfrentea la semiamplitud

de deformaciónimpuestaconstituyela curva tensión-deformacióncíclica
del material. El modelo propuestopermite calcular la tensión de
saturacióncorrespondientea cadasemiamplitudde deformacióny de este
modo la curva tensión-deformacióncíclica.

La curva tensión-deformacióncíclica del MCMM se estudió
imponiendoun desplazamientocrecientea las celdasintactay dañadade
un modo similar al descritoal analizarel comportamientoen traccióndel
compuesto.La tensión de saturación,ac. en el material compuestose
obtuvo según

ac a~(1p)+c7?p (5.17>
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donde p es la fracción de refuerzosfracturados,y y O? son las
tensionesde saturaciónde las celdasintactay dañadarespectivamente.La
fracciónde partículasrotasseobtuvosegúnla expresión

1

— m 2 (5.18)

2.4Vo [a~c 1]
donde Úpc es la tensiónmáxima de tracción que soportanlos refuerzos
durantela deformacióncíclica.

Propiedadesde la matriz

La matriz se considerócomoun sólido elastoplásticode modosimilar al
descrito al estudiarel comportamientoen tracción del compuesto.La
curva tensión-deformaciónplásticacíclica se determinóa partir de los
ensayosde deformacióncíclica realizadossobre la aleaciónsin reforzaren
las mismascondicionesque el materialcompuesto.Esta elecciónsupone

asumir que el comportamiento de la matriz no se modificó
substancialmentepor la presenciadel refuerzocerámico.

Como se indicó en el apartadoanterior, estahipótesisno presenta
problemas importantes en la condición 1651, mientras que el

comportamientode la matriz del compuestopuedemodificarseen la
condiciónT4 con respectoa la aleaciónsin reforzardebido al incremento

en la densidadde dislocaciones.Sin embargo,estasdiferenciasdebenser
menoresen deformacióncíclica queen traccióndebidoa quela densidad

de dislocacionesgeneradaduranteaquella fue mayor que en esta.En
consecuencia,las diferencias microestructuralesentre la matriz del
compuestoy la aleaciónsin reforzarseredujeronal sucederselos ciclos de
deformaciónporquela densidadde dislocacionesaumentórápidamente
en los dos. Por tanto, las diferenciasentrelas curvastensión-deformación
cíclica de la matriz del compuestoy la aleación sin reforzar fueron
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menoresque las discrepanciasentre las curvas tensión-deformación

monótonas.

Propiedades del refuerzo

El comportamientode las partículasde SiC se consideróelástico e

isótropo con propiedadesidénticas a las descritas al estudiar el
comportamientoen traccióndel MCMM. Paracaracterizarla resistencia

de los refuerzosse consideraronlos mismos parámetrosm, Vo y Go
estimadosal estudiarla curva tensión-deformaciónmonótona.

Resultados

T65 1

14

0 0.4 0.8 1.2 1.6 2
e, Ad2 (%)

Figura 5.15: Máxima tensiónde tracción sobrelos refuerzosen deformacióncíclica y
monótonaenfunciónde la semiamplituddedeformacióncíclica (As/2) o de la deformación
aplicada (e).

La evolución de la máxima tensión de tracción sobre los refuerzos
durantela deformacióncíclica, ~pc’ seha representadoen función de la
semiamplitud de deformación, Ae/2, en la figura 5.15 junto con las
prediccionesobtenidaspara el comportamientoen traccion. Estos
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resultadosreflejaronlos cambiosen las propiedadesde la matriz durante
la deformacióncíclica. Al endurecimientoobservadoen la condición 14

le correspondióun aumento de la tensión sobre las partículascon
respectoa tracción para el mismo nivel de deformación.El fenómeno
contrariose dio en el compuestoen la condición T651, dondela matriz

presentóablandamientodurantela deformacióncíclica.
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Figura 5.16: Evolución de la rotura del refuerzo
Condición1651.b) Condición14.

durante la deformación cíclica, a)
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Las prediccionesde la fracción de partículasrotas en función de la
semiamplitudde deformacióncíclica se han representadoen la figura
5.16. La tensiónmáxima de tracción que soportaronlos refuerzosen la

condición 14 fue pequeña en comparación con o~ para las

semiamplitudesde deformación consideradas.Como consecuencia,la
fracción de partículas rotas no alcanzó valores irrLportantes,
especialmente para valores del módulo de Weibull elevados. La rotura
del refuerzo se produjo lentamente al aumentar la semiainplitud de

deformación.Paravalorespequeñosdel módulo de Weibull la rotura del

refuerzoseprodujopara tensionesmuy inferioreso superioresa a~ y, por
estarazón, la fracción de partículasrotas aumentóal disminuir m. La
tensiónmáximade tracciónque soportaronlos refuerzosen la condición

1651 fue máselevaday la fracciónde partículasrotas alcanzó‘valoresmás
importantes.

Las prediccionesde las curvastensión-deformacióncíclica en los dos
tratamientostérmicos estudiadosse han representadoen la figura 5.17.

Unicamentesehandibujado las curvasobtenidasparam=1 y m=6 (y sus
correspondientesvaloresde Go>. Los resultadosparavaloresintermedios
del módulo de Weibull se encuentranentre ambos. También se ha

incluido la curva extremaqueno considerarotura del refuerzo (p=O). A
diferenciade los resultadosencontradosen tracción, todas las curvas

estuvieronmuy cercanasdebido a que las prediccionesde la fracciónde
partículas rotas fueron muy inferiores. Las discrepanciascon la curva
correspondientea p=O fueron más importantesen la condición1651
debido a queen estetratamientotérmicoel modelopredijo I.a rotura de

un porcentajede refuerzosmayor.

Las predicciones de la capacidad de endurecimiento por

deformación,dac/dE, en función de la semiamplitudde deformacióndel
compuestose hanrepresentadoen la figura 5.18 dondese ha incluido la
curva obtenida con p=O. Estas curvas ponende manifiesto la ligera
reducciónde la capacidadde endurecimientopor deformaciónproducida

por la fracturade las partículascerámicas.La caídade d~c/dE fue más
acusadaen la condición1651 param=6 debidoa queen estecasola rotura
del refuerzoseprodujo de maneramásbrusca.
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Figura 5.17: Predicciones
a)Condición1651.b) Condición14.

de la curva tensión-deformacióncíclica del materialcompuesto.
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Figura 5.18: Prediccionesde la capacidadde endurecimientopor
materialcompuesto.a)Condición1651.b) Condición14.

deformación cíclica del

Las prediccionesdel modeloproporcionaronuna buenaestimación

de la curva tensión-deformacióncíclica del compuestocomo puede
observarseen la figura 5.19, dondelas prediccionesdel modelo se han
comparado con la curva tensión-deformación cíclica medida
incrementandoprogresivamentela semiamplitudde deformación.El
modelo sobrestimóligeramentela respuestamecánicaen la condición

T651 aunqueestas discrepanciasfueron menos importantesque las
encontradas en tracción.
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Figura 5.19: Prediccionesde la curva tensión-deformacióncíclica del materialcompuesto.
a)Condición1651.b) Condición14.

Un análisis más detalladode estas diferenciaspuede realizarse
comparando las capacidadesde endurecimientopor deformación
observadasexperimentalmentecon las prediccionesdel modelo (figura
5.20>. Al estudiarel comportamientobajo carga monótonase indicó que
las discrepanciasdel modelo frente a los resultadosexperimentalesen la

condición T651 sedebierona la existenciade unaZLP 8’ alrededorde las
partículascerámicas.Esta zonamás débil podría hacermenoseficientes
los mecanismosde transferenciade carga de la matriz al refuerzo.Al

deformar cíclicamente el compuesto esta zona endureció más
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rápidamenteque en tracción y, por tanto, las discrepanciasentre el

modelo y los resultadosexperimentalesfueron menores.Al igual que en

los ensayosde tracción, la capacidadde endurecimientopor deformación

cíclica medidaexperimentalmentedisminuyó bruscamenteal acercarsela

rotura. Estacaídade dúc/dEfue consecuenciade la localizacióndel daño

en la etapapreviaa la rotura final del material.

1 o5

tu
0.. ~
E10

0
o

Ib
0

1 o~

o

1 o5

<ua.E

(A>

o
Ib

í o4

1

2

0.4 0.8 1.2 1.6 2

Ae/2 (%)

Figura 5.20: Prediccionesde la capacidadde endurecimientopor deformacióncíclica del
material compuestojunto con los resultadosexperimentales,a) Condición 1651. b)
Condición14.
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Tal como se indicó al justificar el modelo, la ductilidad cíclica del

MCMM pudo obtenersepor el criterio de Considére(tabla 5.3). Las

prediccionesdel modelo presentanun buen acuerdocon los resultados

experimentalesen los dos tratamientostérmicosestudiados.

Tabla5.3 Prediccionesde la ductilidad cíclica del MCMM.

1651 14

m Euc (%) Suc (0/)

1 1.7 1.5

3 1.3 1.4

6 1.1 1.4

Resultadosexperimentales

0.7 1.0

160



Capítulo 6

CONCLUSIONES Y TRABAJO FUTURO

En estecapítulose presentanlas conclusionesdel trabajo reahzadoy las

posibleslíneasde trabajofuturo.

6.1CONCLUSIONES

Como resumende la investigacióndesarrolladaen esta tesis doctoral se

exponena continuaciónlas conclusionesmás relevantes.

La presencia del refuerzo cerámico modificó la

microestructuradel material compuestofavoreciendola

nucleaciónde precipitadosseinicoherentesy dificultando

la apariciónde fasescoherentes. En la condición T651 se

desarrollóuna zonalibre de precipitados& en la intercara

partícula-matrizy la fase 5’ fue más abundante,al menos

cualitativamente,en el compuestoque en la aleaciónsin

reforzar. La fase 8 no se desarrollóen el MCMM en la

condición T4.

• Los mecanismos de deformación en tracción del

compuestono se modificaron con respectoa la aleación

sin reforzar en la condición 1651. En ambos casos el

precipitado semicoherente5’ endureció los materiales

segúnel mecanismode Orowan.

• Los mecanismos de deformación en tracción del

compuestoen la condición T4 cambiaroncon respectoa
los observadosen la aleaciónsin reforzar. El incremento
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en la densidad de dislocacionesen el compuesto,y la

consiguientereduccióndel recorrido libre medio, evitó la

localización de la deformación en bandas de

deslizamiento.

• El mecanismo de rotura dominante en tracción en el

material compuestofue la fractura frágil del refuerzo

cerámico.La rotura progresivade los refuerzosseprodujo

de manerahomogéneadurantela deformaciónhastaque

seagotó la capacidadde endurecimientopor deformación

de la matriz. A partir de esemomentoel daño selocalizó

en una sección de la probeta. La velocidad de

endurecimientopor deformaciónse redujo rápidamentey

se alcanzó la condición de inestabilidadplásticaque dio

lugar a la rotura final del material por la coalescenciade

las cavidadesnucleadasen torno a las partículasde SiC

fracturadas.

• La probabilidad de fractura de las partículasde mayor

tamañoy forma alargadafue superiora la de los refuerzos

pequeñosy de forma equiaxial.

• La aleacióny el compuestopresentaronun ablandamiento

muy ligero por deformacióncíclica en la condición 1651.

Por el contrario, ambosmaterialesmostraronun notable

endurecieronpor deformacióncíclica en la condición T4.

El endurecimientodel compuestofue menos importante

que el observado en la aleación sin reforzar.

• Los mecanismosde deformacióncíclica del MCMM no se

modificaron con respectoa la aleaciónsin reforzar en la

condición T651. Las dislocacionesquedaronatrapadasen

las intercarasde los precipitadossemicoherentes5’ y no se

produjo la interacción entre las dislocacionesgeneradas

durante la deformación cíclica dando lugar a una

respuestacíclica estable.



Conclusionesy trabajo futuro 163

• La interacción entre las dislocacionesfue la causadel

endurecimientopor deformacióncíclica observadoen el

compuestoy la aleaciónen la condición T4. Se observóla

formación de bandas de deslizamiento durante la

deformacióncíclica en algunosgranosde la aleaciónsin

reforzar pero no en el material compuesto debido,

posiblemente,a la reduccióndel recorridolibre medio de

las dislocaciones.

• La rotura bajo cargacíclica del compuestose produjo por

la rotura progresivade las partículasde SiC, siguiendoun

procesoanálogoal de tracción.

• El modelo presentadoproporcionauna buenaestimación

de las curvas tensión-deformación monótona y cíclica,

aunque sobrestima ligeramente la respuesta mecánica del

MCMM especialmenteen la condiciónT651.

• El modelopresentadotieneen cuentael efectode la rotura

de las partículas cerámicas y simula adecuadamente la

disminución de la velocidad de endurecimiento por

deformación provocada por la fractura de los refuerzos.
Las predicciones de la ductilidad son muy cercanasa los

resultados experimentales.

6.2 TRABAJOFUTURO

Como complemento a la investigación realizada se presentan las

siguienteslíneasde trabajopara futurosestudios.

• Estudiarcuantitativamentela distribución y densidadde

los precipitados5 en el compuestoy en la aleaciónsin

reforzaren la condición1651.
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• Estudiarel procesode cizalla de la fase8’ en la aleaciónen

condición T4 mediantemicroscopia electrónica de alta

resolución.

• Estudiar los mecanismosde deformacióncíclica de la

aleación y el compuesto en condición T4 a distintas

semiamplitudesde deformación.

• Extenderel modelopresentadoparateneren cuentaotros

factoresmicroestructuralescomo la presenciade refuerzos

de distinta forma y la distribución espacialno homogénea

de laspartículascerámicasen la matriz.

• Introducir la decohesiónmatriz-refuerzo dentro de los

mecanismos de daño contemplados por el modelo

micromecánico y analizar su influencia en la curva

tensión-deformacióny la ductilidad del compuesto.
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