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RESUMEN

La industria automotriz ha sido una de las principales fuentes de innovacion
en ingenieria de materiales en los dltimos afos. Las regulaciones
ambientales cada vez més estrictas y un mercado cada vez mas exigente en
términos de eficiencia y ahorro de combustible, han causado un cambio
radical en el disefio de los motores de combustion interna; dicho cambio se
traduce en motores que operan a mayores temperaturas y a mayores
presiones y que demandan materiales avanzados para evitar fallas. Las
aleaciones de aluminio tradicionales no son capaces de cumplir con los
nuevos requerimientos mecanicos, por ello la necesidad de desarrollar
nuevas familias de aleaciones con microestructuras disefiadas de acuerdo a
estas nuevas condiciones. La necesidad de eliminar peso en el vehiculo es
otro factor determinante para los fabricantes, contar con un motor
completamente de aluminio se vuelve entonces prioridad. Este trabajo
presenta la caracterizacién bajo condiciones de fatiga mecanica de alto ciclo
de una aleacion hipereutéctica Al-Si-Cu-Ni, disefiada para la construccion de
bloques de motor monoliticos de Al cuya principal caracteristica es una alta
resistencia al desgaste. Las pruebas fueron realizadas en una maquina
servohidraulica siguiendo la metodologia de escalonamiento. Se presentan
resultados de limite de fatiga y curvas S-N obtenidas para el material a tres
diferentes velocidades de solidificacion. La tenacidad a la fractura, y factores
de intensidad de esfuerzo fueron calculados utilizando teoria de mecéanica
de la fractura lineal elastica. La relacion entre las microsetructuras obtenidas
y la resistencia a la fatiga asi como el modo de nucleacion y propagacion de
grietas fueron igualmente analizados. Se concluye que es posible utilizar ese
materi al par a | a construcci - n de
caracteristicas necesarias para garantizar una operacion sin fallas por fatiga.
El método experimental propuesto es viable mas sin embargo la baja
tenacidad del material hace extremadamente dificil determinar el umbral de
intensidad de esfuerzo, un modelo adicional debe ser investigado para

mot o



completar el conjunto de datos de disefio necesarios. Los datos obtenidos
en el presente trabajo pueden ser directamente utilizados por los fabricantes

de equipo original en sus modelos de simulacion.



CAPITULO 1

INTRODUCCION

Desde hace ya mas de 25 afios, la industria automotriz en su
basqueda constante de alternativas que permitan a sus disefios un mejor
desemperio, ha sido uno de los principales motores para el desarrollo de
nuevos materiales y aleaciones. Los incrementos en los precios de
combustibles fosiles y los problemas de contaminacién ambiental han
forzado a la gran mayoria de los paises desarrollados a establecer normas
cada vez mas estrictas en cuanto a la cantidad de contaminantes y la
eficiencia minima de combustible que sus nuevos disefios deben cumplir.
Por ejemplo, en los Estados Unidos de América, el érgano regulador CAFE
(ACorporate Average Fuel Economyd establecié como fecha limite el afio
2020 para que todos los fabricantes de vehiculos automotores que vendan
unidades en ese pais cumplan con un promedio de 15 km/l para toda su
flotilla; 12 km/I para automoviles y 9 km/l en camionetas. El caso en Europa,
las normas ambientales son aun mas estrictas; para el afio 2012 el promedio
de eficiencia por flotilla de cualquier fabricante que desee vender sus
productos en Europa sera de 20 km/l, muy superior al de los Estados Unidos
de América y al del resto de los paises.

Una de las formas para incrementar la eficiencia de combustible de un
vehiculo es reducir su peso total. La manera mas directa de reducir peso es

migrar componentes fabricados con aleaciones ferrosas por otros materiales



tales como plasticos, aleaciones de aluminio o magnesio. Esta migracion dio
inicio en la década de los 80 cuando los componentes del motor fueron poco
a poco reemplazados por aleaciones de aluminio. La cabeza de motor,
responsable en gran parte por la eficiencia del mismo fue el primer objetivo
seguida por el monobloque, que es la pieza mas masiva en la década de los
90. Al dia de hoy se puede asegurar que el 100% de las cabezas de motor
en el mundo se fabrican de aleaciones de aluminio mientras que un 85% de
los monobloques son fabricados de esta ligera aleacion cuya densidad es

70% menor a la de las aleaciones ferrosas utilizadas con anterioridad.

Las aleaciones de aluminio, con relaciones de resistencia-peso cada
vez mas altas, sobrepasaron por mucho los requerimientos de los
disefiadores; sin embargo su relativamente baja resistencia al desgaste
impedia su uso integral en monobloques. Las condiciones de operacion en
el interior de la camara de combustion obligaban a los fabricantes a insertar
camisas de hierro gris en los cilindros, esto implica un costo adicional y en
promedio 12 kg adicionales para el caso de un motor V8 al peso total del
vehiculo con un impacto considerable en la eficiencia de combustible del

mismo.

Por tal motivo, multiples estudios enfocados a disefiar una aleacion de
aluminio resistente al desgaste fueron llevados a cabo alrededor del mundo;
muchos de ellos con resultados satisfactorios desde el punto de vista de
resistencia al desgaste pero con muchos problemas de fabricacion. La mejor
solucion para obtener una buena resistencia al desgaste en aleaciones de
aluminio es el incremento del contenido de silicio, componente indispensable
para logar una buena fluidez que permita el vaciado de geometrias
complejas. El silicio brinda a las aleaciones de aluminio resistencia al
desgaste cuando se utilizan contenidos superiores a la composicion
eutéctica, por arriba del 11.7 % en peso, con la desventaja de la formacion
de silicio primario, fase que impacta de manera negativa la maquinabilidad
de dichas aleaciones; sin embargo si el silicio se encuentra en su forma
eutéctica con aluminio, la facilidad de maquinar estas aleaciones es

comparable a las de aleaciones hipoeutécticas tales como la 356 0 la A356,



éste es el tipo de aleacion que resulta viable para lograr un monobloque

integral de aleacion de aluminio.

Dado que el monobloque es uno de los componentes mas
demandados estructuralmente en un motor de combustion interna, cualquier
aleacion candidato a construir dicho componente debe cumplir o exceder los
requerimientos de propiedades mecanicas estaticas y dindmicas de los
motores modernos en especial la resistencia a la fatiga mecénica de alto
ciclo. Debido a esto, ademas de presentar altas resistencias al desgaste y
buena maquinabilidad, es necesario que la aleacién en cuestion sea tratable
térmicamente para lograr una pieza estable en términos de resistencia
mecanica y cambios dimensionales ocasionados por precipitaciéon de fases

endurecedoras.

El objetivo del presente trabajo es determinar el comportamiento
mecanico en condiciones de fatiga mecanica de alto ciclo, de una aleacién
Al-Si-Cu-Mg-Ni hipereutéctica tratada térmicamente a condicion T7. Es bien
sabido que la mayoria de las fallas reportadas en maquinas de combustién
interna son debidas o estan relacionadas con fatiga, por lo que un buen
entendimiento de los factores que originan este tipo de fallas resulta de vital

importancia en el desarrollo de nuevas aleaciones.

No resulta extrafio entonces que durante los ultimos 15 afios, muchos
investigadores se han concentrado en encontrar relaciones que describan el
comportamiento mecanico a fatiga de las aleaciones de aluminio ***. En un
principio, los esfuerzos se centraron en encontrar una relacion entre la
velocidad de solidificacion y la resistencia a la tension. Posteriormente la
atencion se enfoc6 sobre los efectos del tamafio y morfologia de fases
intermetalicas, tales como el eutéctico aluminio-silicio y sobre el efecto de
porosidad, microrechupes, inclusiones de oOxido, entre otros; estos ultimos
con resultados muy satisfactorios bajo condiciones de prueba especificas.
Todos estos trabajos fueron llevados a cabo en aleaciones de aluminio -
silicio hipoeutécticas, muy poco trabajo se ha realizado en este mismo

sentido sobre aleaciones hipereutécticas.



La mayoria de los modelos desarrollados hasta ahora han partido del
punto de vista de la mecéanica de la fractura lineal elastica considerando
grietas cortas. El problema que presenta este modelo es que los calculos
gue se hacen a partir de éste dan como resultado valores de nucleacion y
propagacion de grietas de fatiga muy poco conservadores, obligando la
incorporacion de factores de correccién empiricos que suponen que el factor
de intensidad de esfuerzos critico se desarrolla a valores inferiores a los
determinados en pruebas de propagacion de grietas. Sin embargo existe un
modelo que considera el efecto de pequefias grietas sobre aleaciones de
aluminio que parte del tamafio de los sitios de nucleacion de dichas grietas
tales como poros, 0xidos 0 en nuestro caso de fase primaria de silicio o
alguna otra fase intermetalica; este modelo arroja resultados mas

conservadores.

En este trabajo se intentaran aprovechar los estudios de pequefias

11 sobre las aleaciones de aluminio buscando una relacion entre la

grietas
superficie de fractura con el umbral del factor de intensidad de esfuerzo a
diferentes velocidades de solidificacion en una aleacién de aluminio
hipereutéctica en condicion T7 y utilizar la relacion de Kmax con el esfuerzo
de cedencia, para obtener un esfuerzo critico por debajo del cual sea
seguro utilizar la aleacion dentro de un intervalo de operacién especifico.
Estos datos serdn determinados experimentalmente a partir de una

metodologia de ensayo tipo escaldn en fatiga de alto ciclo.

Cabe mencionar que casi todas las investigaciones revisadas
reportan que el mecanismo dominante en las fallas a fatiga de aleaciones
hipereutécticas Al - Si esta relacionado directamente con la cantidad y
tamafio de la fase primaria de silicio *>*°. En todos estos estudios las grietas
de fatiga nuclean en silicio primario propagandose posteriormente a la
matriz; ¢ Qué sucederia entonces si la fraccion volumétrica de fase primaria
de silicio es mantenida por debajo de cierto nivel o se logra suprimirla
completamente de la microestructura? ¢Cual seria entonces el mecanismo
de nucleacion y propagacion de grietas de fatiga en estas condiciones?
Estas son algunas de las preguntas que trataran de ser respondidas en el

presente trabajo.



Referencias bibliogréficas

1.

Carlos C. Engler-Pinto Jr., John V. Lasecki, James M. Boileau and

John E. A | Gomparative Invéstigation on the High
Temperature Fatigue of Three Cast A
International Congress and Exposition; Detroit, Michigan; EUA,;

2004

Couper, M J,; Neeson, A E,; Griffiths,
Fatigue Behavior of an Aluminium Cast i ng Al |l oy o, Fat
Fracture of Engineering Materials and Structures. Vol. 13, no. 3,

pp. 213-227. 1990 Materials Structure vol. 1993.

Skall erud, B; Uvel and, T; Har kegar d
of Al uminum All oys with n@é&mduireng Def
Mechanics. Vol. 44, no. 6, pp. 857-874. Abr. 1993.

Maj or , J F. APorosity Contr a6l and F
Al umi num OAd Humdred , First Annual Meeting of the

Amer i can Foundrymenos Society, Rose
USA; 3-4 Sept. 1996; 20-23 Abr. 1997. Pp 901-906. 1998
Stanzl-Tschegg, S E; Mayer, H R; Best e,

Fatigue Crack Propagation in AISi7Mg Cast Alloys under In-
Service Loading Conditionso, Vol.nter ne
17, no. 2, pp. 149-155. Feb. 1995.5231-S237. 2001.

Mayer, H; Papakyriacou, M; Zettl, B; Stanzl-Tschegg, S E,

Al nfl uence of Porosity on the Fatigu
and Aluminium All oyso, | nt\lt 2bat i ona
no. 3, pp. 245-256. Mar. 2003

. Boileau, J M : Col lins, P C; Al l i son, J

time and Heat Treatment on the Tensile and Fatigue Properties of

a Cast 319 Al u'MiternationalFS$ @ogférence Bn

Mol ten Al umi num Pr ocEUASS10gow. 199®r | ando
Pp. 158-172. 1998

Boil eau, J M; Al l i son, J E, AThe E
Fatigue Properties i n a Cast 319



Transactions: Journal of Materials and Manufacturing. Vol. 110, pp.
648-659. 2001

9. MJ Caton, JW Jones and JE Allison, i S
Mechani cs, Mechani sms and Applicatio
Ritchie and Y Murakami eds, Elsevier Science LTD, Oxford; UK.

1999. pp. 155-166.

10.Cat on, M J; Jones, J W; Boi | eoh u, J
Solidification Rate on the Growth of Small Fatigue Cracks in a Cast
319-Type Al umi num Al l oy o, Met al | ur ¢
Transactions A. Vol. 30A, no. 12, pp. 3055-3068A. Dic. 1999.

11.Caton, M J; Jones, J W; Mayer, H; Stanzl-Tschegg , S; Allison, J E,
APBmonstartion of an Endurance Limit
Metallurgical and Materials Transactions A. Vol. 34A, no. 1, pp. 33-
41A. Jan. 2003.

12.Q. G. Wan g, D. Apelian and D. A. Lad
A356-T6 Aluminum Cast Alloys. Part I. Effect of CastngDef ect s 0,
Journal of Light Metals 2001, pp. 73-84.

13.Culver, L E,; Randon, J C; Balthazar, J
t he Cyclic Crack Gr owt h i n a Cast
Assesment of Dynamically Loaded Materials and Structures. Vol. I;

Lisbon; Portugal; 17-21 Sep. 1984. Pp. 495-505. 1985.

14.Cat on, M J; Jones, J W; Al l'i son, J
Treatment and Solidification Time on the Behavior of Small-

Fatigue-Cr acks in a Cast Aluminum Al 1l oyoad
Engineering A. Vol. 314, no. 1-2, pp. 81-85. 15 Sep. 2001.

15.L. Lasa and J.M. Rodriguez-l bab e ; AToughness an
behaviour of eutectic and hypereutectic Al-Si-Cu-Mg alloys
produced by | ost foam an®&cieacgande ze c a
Technology, Dic 2004 Vol. 20 pp. 1599-1608.

16.L.E. Culver, J.C. Radon and J.C. Balthazar; il nf |l uence of si
the cyclic crack growth in a cast a

Mechanical Engineering, Imperial College, Londres. 1983.



17.Q. Yao, T. Kobayashi, H. T oodl a and
microstructure on fatigue crack propagation characteristics of Al-Si-

Cu die casting alloyso; Journal of
Vol. 49, No. 9, pp. 443-449, 1999.

18.N. Hasegawa, T. Miyabe, T. Yamada; i Fat i gue pr-Gperti e:
Cu-Ni-Mg casting alloys at elevat ed t e mp e rJeutnal ofe s 0 ;
Japan Institute of Light Metals, Vol. 41, No. 5, pp. 311-317, 1990.

19.S. Holececk, P. Reznicek, K. Stetina und M. Ruda; i Ei Im def u
Eisengehaltes auf die Schadigung von AISiFe-Legi erungeno
Institut fir Metallkunde, Chemisch-Technologische Hochschule,

Prag.

20.J R Gonzélez-L - pe z; AFati ga Mec8ni ca en
Automotrices Vaciados con una Al eaci
Tésis de Doctorado, UANL, FIME, 2005.

21.Diana A. Lados, Diran Apelian fRelationships between
microstructure and fatigue crack propagation paths in Ali Sii Mg
cast alloyso . Engineering Fr a1-8%2 &nefdec hani
2007.

22.Kwa i S. Chan, ARol es of mi crostruct
International Journal of Fatigue, pp. 1428i 1447. Oct 2009.

23.Mo De-Fenga, He Guo-Qiua, Hu Zheng-Feia, Liu Xiao-Shana,

Zhang Wei-Huab, fEffect of microstructural features on fatigue
behavior in A319-T6 aluminum alloyo ,Materials Science and
Engineering A 527 pp. 34201 3426. Feb. 2010.



10

CAPITULO 2

FATIGA MECANICA Y MECANICA
DE LA FRACTURA

2.1 Introduccién

Es bien sabido ya desde finales del siglo XVII que cuando un metal
es sometido a cargas fluctuantes y repetitivas, éste puede fallar a esfuerzos
muy por debajo del esfuerzo de cedencia o al que causaria su fractura bajo
carga estatica uniaxial. Si el material falla bajo esta carga dinamica ya sea
porque el esfuerzo aplicado es lo suficientemente alto como para fracturarlo,
o el nimero de ciclos a los que se ve expuesto el componente es lo

suficientemente prolongado, se dice que se tiene una falla por fatiga®.

La fatiga se convierte en un problema de ingenieria dado que la
mayoria de los componentes tecnoldgicos tales como turbinas, bombas,
compresores, monobloques de motores, etc., estan expuestos durante su
operacion a cargas fluctuantes; ain con el conocimiento actual y a pesar del
hecho de que dichos componentes estan disefiados para trabajar en estas
condiciones de carga, el 90% de las fallas reportadas son ocasionadas por
fatiga®.
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Existen tres factores necesarios para ocasionar una falla por fatiga:

1. Una deformacion plastica minima causada por el esfuerzo
aplicado, ya sea de compresion, tension, corte o combinaciones
de las anteriores.

Una variacion considerable en la magnitud del esfuerzo aplicado.

3. Una cantidad de ciclos suficientes para que ocurra una falla.

Ademas de estas variables existen otros efectos que pueden ser
causados ya sea por las condiciones de operacion del componente 0 como
resultado del proceso seguido en su fabricacion; dentro de las condiciones
de operacion se pueden tener altas o bajas temperaturas, ambientes
corrosivos, etc., mientras que dentro de las condiciones de fabricacion se
tiene a la velocidad de solidificacion, tamafios de grano, inclusiones y

tratamiento térmico, entre otras.

Cuando se disefla un componente, todas estas variables deben ser
tomadas en cuenta para lograr un disefio seguro dentro de las
especificaciones o del requerimiento minimo de dicha pieza; es por este
hecho que resulta imperativo el conocer el efecto de cada una de estas
variables sobre el comportamiento mecanico del material o producto en
cuestidén no solo para prevenir fallas sino también para entenderlas de mejor

manera si éstas llegaran a presentarse.

2.2 Criterios de disefio para fatiga.

La respuesta mecanica de un material sometido a cargas fluctuantes
resulta critica al momento de realizar el disefio de un componente en
particular. Un estudio detallado de las caracteristicas que pueden afectar el
desempefio del mismo resulta de vital importancia para garantizar que no
existan factores que puedan afectar el comportamiento del componente
cuando es sometido a este tipo de cargas”. Por otro lado, las propiedades a
fatiga deben ser consistentes con algun criterio de disefio para poder hacer
buen uso de la informacion generada en pruebas de laboratorio. Dentro de

las filosofias de disefio, las mas importantes son: ’
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9 Criterio de vida infinita.
9 Criterio de vida finita.

1 Tolerancia al dafio.
2.2.1 Criterio de disefio para vida infinita.

Se basa en determinar la zona de seguridad en la cual el componente
no presentara fallas por fatiga. Es el criterio de disefio mas antiguo y se
define mediante la obtencion de la curva de Woller o S-N, las cuales son
obtenidas ensayando probetas estandar a un elevado numero de ciclos
hasta que estas fallen, después se grafica el esfuerzo al que fueron
sometidas contra el nUmero de ciclos necesarios para ocasionar dicha falla.
Si después de un determinado nimero de ciclos el material no presenta falla
se dice que se llega a su limite de fatiga y se supone que debajo del mismo
la vida del espécimen, bajo estas condiciones particulares, sera infinita. Este
meétodo implica el suponer que el sélido en cuestion es continuo, libre de
defectos lo cual puede comprometer hasta cierto punto los resultados. La
mayor ventaja de este criterio es su sencillez, pero como en muchos otros
casos sus aplicaciones se han desarrollado en aceros y existe la posibilidad

de que otros materiales no presenten el mismo comportamiento.*
2.2.2 Criterio de disefio de vida finita.

Este criterio encontré su mejor aplicacion en el desarrollo de vias de
ferrocarril, y se aplica cuando los elementos sometidos a cargas fluctuantes
no soportan una gran cantidad de ciclos. Esta situacion se presenta cuando
la carga o esfuerzo maximo permitido se presentan durante el
funcionamiento normal del equipo del cual forman parte, sometiéndose a
deformacion plastica dentro del ciclo normal de trabajo, por lo que la falla se
presentara durante la operacion del mismo. El uso de este criterio involucra
el uso de las curvas e-N, utilizando un andlisis estadistico aunado a un
criterio de falla tal como la aparicion de una grieta para considerar que el

elemento ha fallado.
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2.3  Fatiga de alto ciclo. Curvas S-N.

La fatiga de alto ciclo esta ligada al criterio de vida infinita cuando los
ciclos que se espera que un componente deba resistir son muy elevados. El
punto mas importante de este tipo de prueba es que la carga aplicada
genere esfuerzos que siempre estén por debajo del limite elastico del
material que se prueba. Supone también que las grietas no estan presentes
al inicio de la prueba, pero éstas normalmente reflejan su existencia en la
gran dispersién de los datos resultantes.® Es conveniente aclarar que por
grietas se hace referencia también a imperfecciones que sirven como sitios
de nucleacion de grietas, razén por la cual las piezas fundidas presentan

aun mas dispersion en sus datos.

Las curvas de fatiga a alto ciclo utilizan el esfuerzo, S contra el
namero de ciclos a falla, N. Los esfuerzos pueden caracterizarse o

describirse como sa, Smax 0 Smin Y S€ran descritos a continuacion.

max

()

min

Figura 2.1 Relacion de esfuerzos en funcion del tiempo en un ensayo de
fatiga.’

Un ciclo de esfuerzo esta compuesto por un esfuerzo medio s, y un
esfuerzo alternante o variable s,. También se considera el intervalo de
esfuerzo o sy, Figura 1. El intervalo de esfuerzo esta dado por la diferencia

algebraica del esfuerzo maximo y minimo aplicado en cada ciclo.

St = Smax = Smin 2.1
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Tomando como convencion que todo esfuerzo aplicado en tension se
considera positivo y los esfuerzos aplicados en compresién se consideran

negativos.

El esfuerzo alternante o variable serad la mitad del intervalo de

esfuerzo, es decir:

” - — 2.2

El esfuerzo medio es la media algebraica de los esfuerzos maximo y minimo

aplicados dentro de un ciclo.

" E— 2.3

La razon de esfuerzos es la relacion que existe entre el esfuerzo

minimo y el maximo aplicados durante el ciclo.

Y — 2.4

La raz6én de amplitud est& dada por:

0o — — 2.5

2.3.1 Ciclos de esfuerzo

Existen tres tipos de ciclos de esfuerzos que pueden originar falla por
fatiga y van en funcion de la razon de carga. En el primer caso el esfuerzo
es completamente reversible y de forma senoidal, es decir, la magnitud del
esfuerzo maximo y minimo son equivalentes a tension y compresion con una
media de cero o0 R = -1. En un segundo caso se tienen ciclos repetitivos de
carga en los que los esfuerzos maximos y minimos no son de igual
magnitud. Este tipo de razon de carga puede consistir de un esfuerzo de
tensién y otro en compresion o solo en compresion o solo en tensién sin ser
de la misma magnitud. Un tercer tipo de razén de carga implica un estado
complejo de esfuerzos fluctuantes aleatorios los cuales pueden ser
cominmente encontrados en componentes aeroespaciales.* Las posibles

razones de carga se ilustran en la Figura 2.
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Figura 2.2 Posibles razones de carga generadas por la fluctuacién de
esfuerzo

Las curvas S-N, Figura 2.3, cubren el intervalo de ciclos superior a 10°, bajo
estas condiciones el esfuerzo nominal aplicado s6lo produce deformaciones
elasticas. Sin embargo, la punta de la grieta concentra esfuerzo, haciendo
qgue el esfuerzo local sea superior al de cedencia del material ocasionando

dafio plastico.*
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108 104 105 108 107 108

Vida de fatiga, ciclos

Figura 2.3 Curva S-N para una placa de aleacion de aluminio 2219-T851 en
la direccion longitudinal en funcion de diferentes razones de esfuerzo.
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En la representacion de las curvas S-N el esfuerzo es el parametro de
control. De la Figura 2.3 se puede observar que el numero de ciclos
necesarios para que ocurra la falla de un espécimen sometido a fatiga varia
en funcion del esfuerzo al cual estad sometido, siendo N el numero de ciclos
necesarios para que dicha falla ocurra. Para ciertos materiales de ingenieria,
la curva se vuelve asintética a cierto valor de esfuerzo por debajo del cual no
ocurriran fallas de fatiga, a este valor de esfuerzo se le llama limite de fatiga.
Por otro lado existen materiales tales como las aleaciones de aluminio que
no exhiben este comportamiento. En estos casos el nimero de ciclos para
causar falla se va incrementando conforme el esfuerzo decrece sin llegar
nunca a un limite definido. En estos casos se establece un valor arbitrario
para determinar la resistencia a la fatiga, usualmente 100 millones de ciclos.
Cabe mencionar que en la industria automotriz es comudn que este limite se

establezca a los 10 millones de ciclos.

La forma de la curva S-N se ve fuertemente afectada por la razon de
esfuerzo que se le apliqgue al material, es por eso que la determinacion del
limite de fatiga por este método debe reportarse a determinada razén de

esfuerzo (Figura 4).

Esfuerzo maximao, ksi

104 105 108 107

Ntmero de ciclos a falla

Figura 2.4 Efecto de la razén de carga sobre el limite de fatiga.
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La curva S-N en la region de alto ciclo es descrita en algunas

ocasiones por la ecuacién de Basquin®:
0, 0 2.6
donde s, es la amplitud del esfuerzo y p y C son parametros empiricos.

El procedimiento para determinar la curva S-N consiste en ensayar un
espécimen primeramente a muy alto esfuerzo, generalmente a dos terceras
partes del esfuerzo ultimo de tensién e ir disminuyendo gradualmente el
esfuerzo hasta obtener un comportamiento asintético al cual los
especimenes no fallen después de una determinada cantidad de ciclos. El
esfuerzo mas alto al cual los especimenes no falla es el limite de fatiga del
material. La curva S-N puede ser aproximada con una serie de 8 a 12
especimenes y, aunque los datos presenten mucha dispersion, es facil

trazar una linea entre ellos?.
2.3.2 Fatiga de bajo ciclo. La curva eN

Cuando los elementos mecanicos presentan muescas o grietas dentro
de su estructura y dejan de considerarse solidos continuos al someterse a
un esfuerzo tal que genere deformaciones plasticas en dicha muesca o
discontinuidad, el mejor método para determinar la vida de fatiga implica
utilizar la deformacion plastica en este punto como paradmetro de control, o
en su defecto la deformaciébn nominal de un espécimen pulido y sin
imperfecciones. La curva de deformacion contra ciclos de vida se considera
representativa del comportamiento a fatiga de bajo ciclo ya que el nimero de
ciclos a falla es cominmente menor a 10° ciclos. En una curva tipica de
fatiga a bajo ciclo se grafica D g contra N como se muestra en la Figura 2.5,
donde D grepresenta la amplitud de deformacion plastica y 2Nt el numero de

ciclos de deformacion®.
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Figura 2.5 Grafica de fatiga a bajo ciclo con diferente modo de control.

2.4 Comportamiento del material en funcion del ciclo de esfuerzo.

Cuando un material esta sometido a cargas ciclicas, su
comportamiento diferird del que normalmente presenta bajo cargas estéaticas
o monotdnicas. Como se discutid en el punto anterior, un material que
presenta discontinuidades macro o microscépicas que se somete a una
fluctuacién de cargas presentard deformacion plastica en la raiz de dicha
discontinuidad, por tal motivo se caracteriza de mejor manera mediante
control de deformacion y no de carga debido a un efecto de constriccién del
material elastico circundante. EI comportamiento que el material exhibe
durante un ciclo de esfuerzo cambia debido al efecto Bauschinger por lo que
la carga ciclica producird un endurecimiento progresivo, haciendo que la
deformacion plastica sea menor con cada ciclo que es aplicado; por otro
lado en situaciones de ablandamiento se reducira el esfuerzo al cual el

material se deforma provocando fallas prematuras. (Figura 2.6) °.
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Figura 2.6 Comportamiento del ciclo de un material sometido a fatiga con
control de deformacion.

2.5 Nucleacion de grietas de fatiga

Las grietas por fatiga nuclean de manera preferencial en
discontinuidades dentro del material. Estas singularidades pueden ser
estructurales tales como inclusiones o segundas fases y pueden estar
presentes como resultado del procesamiento del material o ser generadas
durante el proceso de deformacién ciclica como la formacién de intrusiones
0 extrusiones en las bandas persistentes de deslizamiento, Figura 2.7. La
explicacion de la nucleacion preferencial de grietas de fatiga en la superficie
reside muy probablemente en el hecho de que la deformacion plastica es
mas facil alli y el deslizamiento se lleva a cabo sobre la superficie. Estas
bandas o lineas de deformacion pueden ser capaces por si mismas de
causar nucleacion de grietas o0 interactuar con discontinuidades para

favorecer la nucleacion de las mismas®.
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deslizamiento
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Figura 2.7 Formacion de una intrusion en la superficie de un material debido

a las bandas de deslizamiento en fatiga.

2.5.1 Crecimiento de grietas en fatiga.

La tenacidad a la fractura es la capacidad que presenta un material
para absorber energia antes de fracturarse. La teoria de la mecanica de
fractura lineal elastica (MFLE) establece relaciones cuantitativas de la

resistencia a la fractura de los materiales®.
La teoria de MFLE se basa en las siguientes suposiciones:

1. Las grietas son inherentes al material y su caracterizacion esta
limitada por el método de deteccion de las mismas.

2. La superficie libre de grieta interna y plana, se encuentra dentro de un
campo de esfuerzos elastico.

3. El crecimiento de grietas que dan como resultado la fractura es
previsto en base al esfuerzo de tensién que actta en la punta de la
grieta (la grieta solo crece en la parte a tension del ciclo) y se

caracteriza mediante el valor K:

o | N 2.7

donde s es el esfuerzo aplicado, a es igual a la longitud de la grietay a es

un coeficiente que depende del modo de fractura®.
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El crecimiento de grietas por fatiga se puede predecir utilizando
descripcion matematica. Utilizando aproximaciones se pueden formar
criterios de disefio que resultan utiles en la mayoria de las aplicaciones de
ingenieria. En este contexto se denota el crecimiento de grieta por ciclos de
vida graficando da/dN vs DK. La rapidez de crecimiento de grieta es la
pendiente de la curva antes mencionada a un valor dado de a, longitud de
grieta y a un intervalo de esfuerzo D s DK es el intervalo del factor de

intensidad de esfuerzo, definido como®:
3N L 0 " n o, W o 2.8

La relacion que existe entre da/dN contra DK, se representa en la Figura 2.8.

Esta curva se puede dividir en tres regiones claramente definidas.*
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Figura 2.8 Razdn de propagacion de grieta. Da/dN vs intervalo de intensidad

de esfuerzo®.
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La region | esté limitada por el valor de DKy, que es el umbral al cual
la grieta comienza a propagarse. Antes de este valor se considera que la
propagacion de la grieta no ha iniciado, es decir, el material presenta grietas
pero éstas estdn contenidas y no crecen. El DKy normalmente ocurre

alrededor de los 1X10*° m/ciclo®.

Existe por supuesto ambigiedad sobre que profundidad debe tener
una intrusion en las bandas de deslizamiento para ser considerada una
grieta. En fatiga de bajo ciclo la mayor parte de la vida de un espécimen
transcurre durante la propagacion de grietas, mientras que en el régimen de
alto ciclo la mayor parte de la vida transcurre en la etapa de iniciacion de
grieta, esto debido a que el elemento esta sujeto a esfuerzos de menor

magnitud®.

La region Il representa la parte lineal de la curva da/dN vs DK donde

el crecimiento de la grieta se considera estable y sigue la relacion®:
— 030 2.9

donde A es la ordenada en el origen y p es la pendiente de la curva. Esta

férmula se conoce como la Ley de Paris*.

A amplitudes de esfuerzo elevadas, una fraccibn muy grande de la
vida de fatiga transcurre en el crecimiento o propagacion de la grieta. Para
una pieza que contiene una muesca, esta fraccion se vuelve incluso mayor.
La presencia de defectos dentro de los elementos de maquinas es el
aspecto mas importante a considerar en fatiga, independientemente de la

amplitud de carga®.

La descripcion del proceso de propagacion es como sigue. Primero la
grieta inicia en modo de corte cristalografico (etapa I) penetrando apenas
unas décimas de milimetro, posteriormente se propaga en una direccion
normal al esfuerzo de tension (s6lo durante la parte a tension del ciclo)
(etapa Il), Figura 2.8. La razon de extension del tiempo entre la etapa | y |l
decrece con el incremento de la amplitud de esfuerzo de tension. La

concentracion de esfuerzos en la punta de la grieta causa una deformacion
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plastica local al frente de la misma. Conforme la grieta crece, esta zona
plastica aumenta su tamafio hasta ser comparable con el espesor del
espécimen. Cuando esto ocurre, las condiciones de deformacion plana en el
frente de la grieta dentro de la etapa Il cesan, el plano de la grieta
experimenta una rotacion y la ruptura final ocurre en el plano del esfuerzo

principal (en modo cortante) °.

Observaciones microscoépicas de superficies de fractura en fatiga en
etapa Il para diferentes materiales muestran que la propagacion de la grieta
ocurre en cada ciclo de carga. Durante la etapa | (agrietamiento en los
planos de deslizamiento) el crecimiento de la grieta se da en el orden de

unos pocos nanémetros por ciclo®.

En la etapa Il la propagacion se da en el plano perpendicular al
esfuerzo de tension en la mayoria de los metales y aleaciones,
principalmente Cu y Al y a altas amplitudes de esfuerzo. La fractura
normalmente muestra estriaciones, comunmente se piensa que cada
estriacion corresponde a un ciclo de carga, sin embargo esto no es
necesariamente cierto. A valores elevados de DK, las estriaciones se

vuelven menos importantes sobre la propagacion total de la grieta®.

Figura 2.9 Esquematico sobre la propagacion de grietas en etapas | y 11°.

La region Il se representa con una relacion lineal entre da/dN y log
DK. La ecuacion 2.9 es un importante eslabén entre la mecanica de fractura

y la fatiga. El factor de intensidad de esfuerzo elastico es aplicable en la
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propagacion de grietas por fatiga incluso en materiales con condiciones de
baja resistencia y alta ductilidad dado que los valores de K necesarios para
la propagacion de grietas por fatiga son muy bajos y las zonas plasticas en
la punta de la grieta son lo suficientemente pequefias para hacer una
aproximacion de la MFLE. Cuando se conoce K para el componente que
esta sometido a carga, la cantidad de ciclos para que se propague la grieta
puede ser conocida integrando esta ecuacién desde el tamafio de grieta

inicial al final, ar, segiin se muestra en el siguiente desarrollo matematico®.

€ o

N [ F{pU O], N D 2.10

sustituyendo 2.10 en 2.9,

— 030 o1, 61 ., o of 2.11
W - — 2.12
6 Q0 g — 2.13
si p I 2, se integra,
¥ ¥ e

. - 2.14
Y T ¥

¥ - . 2.15

Esta ultima ecuacion es la adecuada integracion de la Ley de Paris
cuando peslindepengiente de la longitud de la grieta, los cuales no
son comunes en la mayoria de los casos a = f(a) y la ecuacion debe ser

escrita como:

O OTQd 2.16

7|

La cual es resuelta mediante un proceso iterativo en el cual DK y DN son

determinados por incrementos sucesivos del crecimiento de grieta®.
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Por ultimo, en la region 1l la grieta experimenta un crecimiento muy
rapido y esta controlado principalmente por la tenacidad a la fractura del

material.
2.6 Efecto dela cerradura de grietas.

Bajo ciertas circunstancias de contacto entre superficies de fractura
en la punta de la grieta, Figura 10, bajo cargas de tension durante los ciclos
de fatiga, dan como resultado un efecto de cerradura de grieta implicando
que bajo estas circunstancias la razon de propagacion de grieta se reducira

a un valor inferior DKef. Este valor se puede expresar como?:

30 0 0 2.17

donde K es el valor de intensidad de esfuerzo en la cerradura y es mayor o

igual a Kmin>.
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Figura 2.10 Factores que resultan en cerradura de grietas®.

2.7 Limitaciones para grietas pequenas.

Cuando se utiliza MFLE, el andlisis de esfuerzo esta basado en un
material isotropico y homogéneo. Las caracteristicas microestructurales que
otorgan sus propiedades a los materiales suceden a escalas microscépicas
asi que al considerar solo el promedio en el analisis usando MFLE s6lo el
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promedio de estos efectos es tomado en cuenta. En el caso de una grieta
que sea lo suficientemente pequefia, ésta puede interactuar con la
microestructura y pudiera afectar su comportamiento. Se supone que las
grietas pequefias crecen mas rapidamente de lo que lo haria una grieta mas
grande estimada de los céalculos de da/dN vs DK y a valores de DK inferiores,

Figura 2.115,

; Pequeiia

% Corta
_

Figura 2.11 Diferencia entre grietas pequefias y cortas en relacién a las

caracteristicas microestructurales de un material®.

Se debe hacer una distincion entre grietas pequefias y grietas cortas.
En las grietas pequefas, su dimension es del mismo o menor tamafio que
las caracteristicas microestructurales, ya sea el tamafio de grano,
inclusiones no metélicas, segundas fases o defectos entre otras. En cambio
las grietas cortas presentan dimensiones mayores a las caracteristicas de la

microestructura del material. Figura 2.128.
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Figura 2.12 Umbral de esfuerzo para propagacion de grietas pequefias®.
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CAPITULO 3

ALEACIONES VACIADAS DE ALUMINIO
Y SU COMPORTAMIENTO BAJO
CONDICIONES DE FATIGA MECANICA.

3.1 Aleaciones de Aluminio 17 Silicio - Cobre

Las aleaciones aluminio i silicio para vaciado corresponden a las
serie AA 3xx.x de acuerdo a la Asociacion Americana del Aluminio. El
principal elemento aleante en estos sistemas es el silicio ademés de cobre y
magnesio como elementos aleantes secundarios. El segundo y tercer digito
en la nomenclatura hacen referencia a variantes dentro del mismo sistema
de aleacién y el que se encuentra después del punto decimal se refiere a la
forma en la que se presenta el material. Dentro de los diferentes grupos de
aleaciones de aluminio, las aleaciones con silicio son las mas utilizadas
gracias a su excelente fluidez y a la amplia gama de propiedades mecanicas
que pueden ser obtenidas con variaciones menores en los parametros de
tratamiento térmico. La serie 3xx.x puede ser subdividida a su vez en
aleaciones tratables y aleaciones no tratables térmicamente dependiendo

del contenido de cobre, magnesio y niquel que contengan®.
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w355 A ' || o il 100 Si

Figura 3.1 Diagrama de fases Aluminio T Silicio y microestructuras tipicas de
una aleacién vaciada a diferente composicién de silicio. El punto eutéctico se
ubica alrededor del 12 % de Si?.

3.2 Caracteristicas microestructurales de las aleaciones aluminio 1

silicio.

A continuacién se detallan los efectos de las -caracteristicas
microestructurales de esta familia de aleaciones y las variables de proceso

asociadas a las mismas.
3.2.1 Tamafo de grano

Es preferible que el tamafio de grano sea equiaxial, fino y con la
mayor uniformidad posible. Esta condicion mejora por mucho las
propiedades mecanicas de la aleacion, su resistencia al desgarre en caliente
0 agrietamiento por contraccion y un mejor aspecto superficial después del
maquinado. Al refinar la estructura, el efecto se traduce en un menor grado
de segregacion y una distribucion homogénea de defectos tales como
porosidad por gas o micro rechupes. El tamafio de grano se ve influenciado
principalmente por la velocidad de solidificacion pero existen procedimientos
de metalurgia secundaria tales como la adicién de aleaciones maestras de

titanio i boro para lograr una efectiva refinacion®.
3.2.2 Modificacion de la fase eutéctica aluminio-silicio.

La modificacion de la fase eutéctica aluminio 7 silicio brinda a las

aleaciones de la serie 3xx.x una mejora substancial en sus propiedades
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fisicas, quimicas y mecanicas por lo cual, y para la mayoria de las
aplicaciones de ingenieria, la modificacion es una condicion obligatoria. El
objetivo de la modificacidon es transformar la morfologia del eutéctico Al i Si
de una estructura con forma de placas con aristas a una con morfologia
fiborosa o de tipo coral, figura 3.2. Existen dos formas de obtener esta
modificacion; mediante una r4pida velocidad de solidificacion o mediante la
adicion de ciertos elementos quimicos del grupo | y IIA de la tabla periodica.
Los elementos que han demostrado ser excelentes modificadores son el

estroncio y el sodio, pero existen muchos otros®.
3.2.3 Estructura dendritica y espaciamiento dendritico secundario

Los sistemas de aleacion de la familia 3xx.x presentan solidificacion
del tipo dendritico. El proceso de solidificacion se lleva a cabo con la
formacion de dendritas dentro de una mezcla solido T liquido. El volumen
entre los brazos de las dendritas primarias es llamado celda eutéctica y la
distancia entre los brazos secundarios de las dendritas se conoce como
espaciamiento dendritico secundario o EDS. El tamafio y espaciamiento de
las dendritas estan definidos por la velocidad de solidificacion y su tamafio
esta ligado directamente con la respuesta mecanica de las aleaciones?®,
Figura 3.3. El tamafio de los diferentes micro-constituyentes se relaciona con
la velocidad de solidificacion y varia en funcién de las condiciones de
fabricacion, Figura 3.4.
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Figura 3.2 Variacion de la modificacion del eutéctico en una aleacion
aluminio - silicio de totalmente no modificada (A) hasta completamente
modificada (F).

Estructuras en condicién de vaciado?.

3.2.4 Constituyentes intermetalicos.

En todas las aleaciones de aluminio se encuentran presentes
impurezas que forman constituyentes intermetalicos que tienen un efecto
negativo especialmente sobre la fluidez de la aleacion, sus propiedades
fisicas y mecanicas. La remocion de estos constituyentes suele ser muy
costosa, es por esto que se trata de mantener los contenidos de los mismos
a un minimo desde la fabricacién de la aleacion®.
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Figura 3.4 Microestructuras resultantes en una aleacion aluminio con 5% de
silicio solidificada a partir de tres diferentes procesos, figura izquierda,
moldeo en verde, figura centro, molde permanente y figura derecha vaciado

por inyeccién?.
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3.2.5 Porosidad por gas y microrechupes.

En los procesos de fundicidon de aluminio y otros metales existen
innumerables factores que contribuyen a la presencia de porosidad y
microrechupes dentro de las piezas vaciadas. En primer lugar se tiene el
hidrogeno, que presenta una alta solubilidad en aluminio liqguido mas no en
el solido y que una vez disuelto es muy dificil de remover. Este gas sera
expulsado durante el proceso de solidificacion dando lugar a la generacion
de poros, el tamafio y distribucién de los mismos varia en funcién de la
razén de enfriamiento siendo estos de mayor tamafio en zonas 0 procesos
con velocidades de solidificacion lentas. Es de esperarse que procesos de
moldeo en arena presenten porosidades mas altas que los procesos en
moldes semipermanente o metdalicos. Por otro lado, la alta tasa de
contraccion de las aleaciones de aluminio en su paso de liquido a sélido
hace que estas aleaciones sean propensas a formar rechupes. Es comun
entonces que la alimentacién del liquido interdendritico se vea reducida por
variables geométricas de la pieza vaciada o por gradientes térmicos
provocando microrechupes®. La porosidad en general reduce las
propiedades mecdanicas de las aleaciones de aluminio y es el sitio de

nucleacion principal en grietas de fatiga.

3.2.6 Tratamiento térmico de aleaciones de aluminio.

El conjunto de practicas que se emplean para modificar la estructura y
lograr la mejor combinacion posible entre las propiedades mecéanicas y
fisicas mediante ciclos controlados de calentamiento y enfriamiento se
conoce como tratamiento térmico. El objetivo primario cuando se realiza un
tratamiento térmico es generalmente alcanzar una de las siguientes

caracteristicas:
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Incrementar la dureza.
Incrementar la resistencia mecanica del material.
Estabilizar propiedades fisicas y mecanicas.

Estabilizar dimensionalmente las piezas a tratar

ok~ N oe

Relevar esfuerzos generados durante el procesamiento previo.

Es importante mencionar que no todas las aleaciones de aluminio son
tratables térmicamente. Para que una aleacibn sea susceptible al
tratamiento térmico debe contener ciertos elementos de aleacion en las
cantidades adecuadas. El cobre y el magnesio, dada su alta disponibilidad y
buena eficiencia son por mucho los elementos endurecedores mas utilizados
en la industria aunque existen otros que incluso son mas efectivos pero no
son comercialmente viables. Ejemplos de tales elementos son la plata, el

niquel y algunas tierras raras como el escandio.

Las aleaciones de aluminio tratables térmicamente incrementan sus
propiedades por un mecanismo de endurecimiento por precipitacion. La
secuencia general de tratamiento térmico en aleaciones de aluminio se

compone de tres etapas que seran descritas a continuacion.

3.2.7 Tratamiento térmico de solucién.

El tratamiento de solucién es la primera etapa del ciclo completo de
tratamiento térmico de aleaciones de aluminio y consiste en llevar la mayor
cantidad de elementos endurecedores a solucion sdélida homogénea de tal
forma que estos elementos sirvan de agentes endurecedores como
resultado de su posterior precipitacion durante la etapa de envejecido.
Adicionalmente se pueden emplear tiempos de solucion prolongados para
afectar la morfologia de la fase eutéctica de aluminio i silicio y del resto de
los microconstituyentes que no se puede disolver usualmente con el fin de
reducir su efecto negativo en las propiedades fisicas o0 mecéanicas de la

aleacion.



37

3.2.8 Temple

La etapa de solucion debe ser inmediatamente seguida por un
proceso de temple que busca retener la mayor cantidad posible de los
elementos endurecedores en solucién sdélida. Como regla general, a mayor
velocidad de temple mejores seran las propiedades mecanicas que se
obtendran al finalizar el tratamiento de envejecido, sin embargo debe
tenerse en cuenta que en la mayoria de los casos una rapida velocidad de
temple puede generar distorsiones en piezas con geometrias complejas e
incluso puede llegar a generar agrietamiento en zonas de masas disimiles y
una mayor cantidad de esfuerzos residuales. Esta etapa genera una
solucién solida supersaturada (SSSS) que es la condicién 6ptima para la

etapa final del procesamiento térmico.
3.2.9 Endurecimiento

Después de la solucion y el temple, el exceso de micro-constituyentes
tendera a precipitar en funcion del tiempo y producird endurecimiento como
resultado del incremento en la densidad de dislocaciones en el material.
Este proceso puede ser llevado a cabo a temperatura ambiente
(envejecimiento natural) o a temperatura elevada en un horno (envejecido
artificial). Siendo este un proceso cinético, a temperaturas bajas se requiere
de un tiempo mayor para lograr las maximas propiedades. Es importante
aclarar que el envejecimiento natural produce propiedades muy por debajo

de las que se pueden obtener a altas temperaturas.

3.2.10Clasificacion de tratamientos térmicos para aleaciones de

aluminio de fundicion.

Las diferentes combinaciones de temperaturas y tiempos de cada una
de las etapas de los tratamientos térmicos utilizados en aleaciones de
aluminio dan como resultado diferentes niveles de propiedades fisicas y
mecanicas. En otros casos, se aprovecha el calor que las piezas tienen
como resultado de su procesamiento previo para evitar tipicamente la etapa

de solucién. A continuacion se describen las condiciones de tratamiento
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térmico para aleaciones de aluminio de fundicibn mas comunes en la

industria automotriz.

1 F. Condicién de vaciado (sin tratamiento térmico)

1 T1. Templado desde temperatura de procesamiento seguido por un
envejecido natural

1 T5. Templado desde temperatura de procesamiento seguido por un
envejecido artificial. Las temperaturas tipicas de envejecido para los
sistemas Al i Cui Mg varia desde los 190 hasta los 210°C.

1 T6. Solubilizado y templado seguido por un envejecido artificial hasta
lograr resistencia y dureza méaximas. En esta condicién la ductilidad
es minima. Las temperaturas tipicas de envejecido para lograr un T6
en aleaciones Al T Cui Mg varia desde los 190 hasta los 210°C.

1 T7. Solubilizado, templado seguido por un sobre-envejecido artificial
hasta lograr una condicion de estabilidad tanto en propiedades
mecanicas como dimensionalmente. Las temperaturas tipicas de
sobre-envejecido para un sistema Ali Cu i Mg varian desde los 220
hasta los 250°C.

3.3 Fatiga en aleaciones de aluminio para fundicion.

3.3.1 Introduccion.

Las aleaciones de aluminio para fundicion ven afectado su
comportamiento a la fatiga debido a la influencia de dos factores principales:
defectos de fabricacion mayores, tales como juntas frias, rechupes,
inclusiones no metdlicas, y defectos microestructurales tales como
microporosidad, microrechupes y 6xidos inherentes al proceso de vaciado™*”
13, 17,26, 27, 30, 32, 37, 48, 54 ge ha demostrado que cuando estos defectos se
encuentran en las piezas vaciadas se vuelven factor determinante en la
nucleacion de grietas de fatiga, ensombreciendo a las caracteristicas
microestructurales que ofrecen un mejor desempefio a fatiga y al resto de

las propiedades mecanicas™® 2% 348,
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El espaciamiento dendritico secundario (EDS) se relaciona con la
velocidad de solidificacion en aleaciones aluminio T silicio. Es un hecho
conocido que las mejores propiedades a tensibn monotonica se obtienen a
valores de EDS bajos. La mayoria de los parametros microestructurales
como lo son el tamafio de grano y la distribucion de segundas fases se ven
afectados por la velocidad de solidificacion; una velocidad de solidificacién
alta promueve mejores propiedades a tension ya que adicionalmente los
defectos, la distribucion de porosidad y el tamafio maximo de poro
disminuyen lo cual resulta en una marcada mejora no solo en propiedades
mecanicas sino también en las propiedades fisicas y quimicas de las
aleaciones. La figura 3.5 muestra como el tamafio maximo de poro en una

aleaciéon de aluminio disminuye conforme la razén de enfriamiento decrece.
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Figura 3.5. Variacion del poro maximo medido metalograficamente en una
aleacion A356 a un dado contenido de hidrégeno®.
3.3.2 Fundamentos del comportamiento a fatiga en aleaciones de

aluminio.
El mecanismo de falla por fatiga se divide en tres diferentes etapas™®:

1. Acumulacién de dafio plastico cuando un material es sujeto a
deformacion ciclica.
Iniciacion de grietas.

3. Propagacion de grietas.
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El desarrollo de estos mecanismos esta altamente influenciado por la
microestructura de las aleaciones de aluminio la cual otorga diferentes
caracteristicas a cada etapa del proceso, dado este hecho, es importante
encontrar una buena correlacion entre la microestructura y la vida de fatiga

para cada caso en particular™.

A diferencia de los aceros, las aleaciones de aluminio endurecibles
por precipitacion no muestran una clara correlacion entre las propiedades a
tensién y las propiedades a fatiga'® incluso en condiciones de T6 o T7,
usualmente las propiedades a fatiga son inferiores a las que se observan

bajo cargas axiales estéticas.

Cuando un material es sometido a esfuerzos ciclicos, en la mayoria
de los casos el inicio de las grietas de fatiga se da en la superficie,

reconociendo tres diferentes tipos de sitios de nucleacion:

1. Bandas persistentes de deslizamiento (PSB).
2. Fronteras de grano.
3. Inclusiones superficiales debido a segundas fases o defectos de

fabricacion.

Cualquier variacion microestructural que se encuentre presente en la
superficie dara como resultado un sitio preferencial de nucleacion de grietas
de fatiga. Las bandas persistentes de deslizamiento se consideran la forma
de nucleacibn mas comun y probablemente se encuentre asociada a las

demas formas de nucleacién de grietas™.
Entonces, el proceso de falla por fatiga puede ser dividido en 5 etapas™®:

1. Deformacion ciclica plastica anterior al inicio de grieta. (Acumulacion
de dafio plastico)

Nucleacion de microgrietas.

Propagacion y coalescencia de microgrietas.

Propagacion de grietas a tamafio macroscoépico.

o bk~ 0N

Falla final.
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3.4 Efecto de Ilos pardmetros microestructurales sobre las

propiedades a fatiga.

Como se ha mencionado anteriormente, la microestructura tiene una
marcada influencia sobre como se desarrolla el proceso de fatiga en las
aleaciones vaciadas de aluminio i silicio. Al aumentar el contenido de silicio
las propiedades mecanicas se incrementan, pero conforme este contenido
se aproxima al punto eutéctico el modo de iniciacion y propagacion
cambia®®. Cuando se ensaya una aleacién con una composicién quimica
alrededor del punto eutéctico, el principal sitio promotor de grietas es el
silicio primario y la propagacion se da principalmente a través de estos
constituyentes. La forma de propagacion de las grietas de fatiga estara
entonces en funciéon del contenido de silicio y demas constituyentes

intermetalicos, principalmente fases de hierro y cobre3! 5% %6,

Wickberg y coautores®?, realizaron estudios en una aleacion vaciada
de aluminio AlI7SiMg y encontraron que la resistencia a la fatiga esta
fuertemente influenciada por la razén de enfriamiento. El desempefio de la
aleacion se ve afectado por la relacién existente entre la razén de
enfriamiento, la cantidad y tamafio de la porosidad y de segundas fases. El
efecto de la porosidad es mayor que el efecto que produce el precipitado b
con forma de placa de FeSiAls. También consideran que cuando el tamafio
del defecto es grande, el tiempo de nucleacion de grietas es muy reducido y
la mayor parte de la vida en fatiga transcurre durante la propagacion de la

grieta.

Estudios de Surappa y coautores'® relacionan el efecto de la
porosidad con las propiedades mecanicas en aleaciones Al7Si0.3Mg con y
sin modificacion. Como resultado de sus estudios establecen que el poro de
mayor tamafno, Figura 3.6, medido directamente sobre las superficies de
fractura en ensayos de tension es el que ejerce mayor influencia sobre el
comportamiento mecanico, en lugar del valor promedio medido de
porosidad, ya sea obtenido mediante procedimientos metalogréaficos o

derivados de la medicion de la densidad de las piezas vaciadas.
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19,26, 27, 37, 48 on Jas aleaciones de aluminio

Diferentes estudios
vaciadas sujetas a cargas fluctuantes han indicado que al sobrepasar el
EDS un determinado tamafio critico los principales promotores de la fractura
cambian, iniciando principalmente en los defectos de vaciado vy
propagandose a través de la microestructura por la zonas con mayor
densidad de defectos. En especimenes que han solidificado a velocidades
de enfriamiento que dan como resultado un EDS superior a 25 [m, el
principal defecto que ocasiona la nucleacién de grietas de fatiga es la
porosidad, ademas se debe considerar no sélo su tamafio sino también su
orientacion y posicion cerca de la superficie del espécimen. En orden de
influencia después de la porosidad se encuentran las inclusiones,
principalmente de 6xidos y, si estos defectos se reducen como resultado del
refinamiento de la microestructura con un EDS menor a 25 [Om, la principal
causa de la reduccién de la vida de fatiga recae sobre las caracteristicas
microestructurales como son las segundas fases, principalmente
microconstituyentes ricos en Fe y Cu, asi como también el eutéctico de
silicio, que al no tener una coherencia con la matriz, es la interfase entre la
misma y los precipitados un sitio preferencial de nucleacion de fallas por

fatiga™.
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Figura 3.6. Variacion del esfuerzo ultimo con la porosidad en la fractura A es
la linea de la regresion y B es la resistencia esperada debido a la reduccion
de carga®®.
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El comportamiento del efecto de las caracteristicas microestructurales

y defectos de vaciado ha sido estudiado por muchos investigadores®® ** 2®

21 % tratando de relacionar el tamafio, tipo y distribucién de los mismos sobre
las propiedades a fatiga e intentando modelar el comportamiento a fatiga a
partir de mediciones sencillas realizadas dentro de wun laboratorio

metalografico; algunos de estos estudios se discutiran a continuacion.

3.4.1 Efecto de los defectos de vaciado sobre las propiedades a fatiga.

Diversos trabajos se han desarrollado para tratar de valorar el efecto
de la porosidad como principal defecto promotor de fallas de fatiga. C. M.
Sonsino y coautores'* evaluaron el efecto del grado de porosidad de 0 a 8
segun e estandar ASTM E155-79 en una aleacion de aluminio endurecida
por precipitacion tipo GAI7Si0.6Mg y una no endurecida por precipitacion
tipo GAI11SiMg-Sr sobre la resistencia a fatiga. Encontraron que la
resistencia a la tensién, cedencia, dureza y la elongacion plastica a la
fractura, decrecen en la aleacion no endurecible como resultado de sus
diferencias microestructurales. En cambio, la diferencia en la resistencia a
fatiga en especimenes que no tienen muescas se reduce alrededor de 17%
en el limite de fatiga para ambos tipos de aleaciones; es decir, el efecto de
las caracteristicas microestructurales se ve opacado por los defectos de
vaciado que reducen la vida a fatiga en la misma proporcion
independientemente de sus caracteristicas microestructurales. Los poros
encontrados en estas pruebas van desde 0.3 mm en tamafo hasta 0.6 y 1
mm respectivamente para los grados 0, 4 y 8. Se establece una clara

dependencia del limite de fatiga con la porosidad para ambas aleaciones.

En 1994 Odegard y coautores™ realizaron estudios con una aleacion
A356 en especimenes con y sin defectos. Las condiciones de ensayo fueron
en material en condicion de vaciado y sometido a un tratamiento tipo T6. Las
muestras fueron obtenidas directamente de la piezas vaciada y consideraron
un 1.0% de porosidad en volumen para la condicidbn con defectos. La
condicion libre de defectos se obtuvo por el proceso de enfriamiento directo

y una tercera condicion similar a la segunda sélo que se afiade una etapa de
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extruido para modificar el tamafio de grano. El material que contiene
defectos tipo poro, presenta una reduccién en resistencia a la fatiga a 1X10°
ciclos de alrededor de 20%. Los sitios de nucleacidn son principalmente
defectos de vaciado y la mayoria de la vida en fatiga transcurre en la
propagacion de la grieta a través la muestra hasta la falla. En los materiales
libres de defectos se muestra una mayor densidad de lineas persistentes de
deslizamiento como resultado de una mas homogénea distribucion de la
deformacion. Los sitios de nucleacion de falla en estos materiales ocurren en
los puntos triples interdendriticos. Se registra un incremento en la vida a
fatiga como resultado de la formacion y crecimiento de bandas persistentes
de deslizamiento hasta dar como resultado la nucleacion de la grieta. Las
condiciones de ensayo fueron una razon de esfuerzo de R=0.1 a una
frecuencia de 20 Hz. En dicho trabajo también se presenta un modelo para
predecir la vida a fatiga utilizando un analisis de mecanica de fractura lineal
elastica que relaciona el efecto del tamafio de los poros y su distancia a la
superficie del espécimen contra el espaciamiento entre los mismos y toma
como referencia que la vida de fatiga transcurre principalmente en la
propagacion de la grieta hasta la fractura, es decir, supone que la grieta ya

existe (en forma de defecto de vaciado) al inicio de las pruebas.

3.4.2 Efecto de la temperatura sobre las propiedades a fatiga en

aleaciones vaciadas de aluminio.

Las cabezas de motor experimentan principalmente dos tipos de dafio
en servicio: fatiga a bajo ciclo (LCF) y fatiga termomecéanica (TMF) resultante
de los ciclos de encendido y apagado. Sin embargo la fatiga de alto ciclo
(HCF) se encuentra también presente durante la operacion normal del
componente y es causada primordialmente por las variaciones de presion en
la camara de combustion que originan esfuerzos alternantes debido a la

variacion en la presion de los gases.*®

Con el aumento de la temperatura de trabajo en los componentes
automotrices de 170 a 200°C aproximadamente, Engler y coautores™®
realizaron un estudio comparativo del comportamiento a fatiga a alta

temperatura de aleaciones de aluminio tipos A319 y A356 y de las mismas



45

aleaciones con modificaciones en el contenido de Fe en la A319 y en el
contenido de Cu en la A356 variando la condicion de tratamiento térmico a
una razén de carga de R = -1 a una frecuencia de 40 Hz. Los resultados
obtenidos entre las aleaciones muestran que el grupo con modificacion en la
composicién quimica bajo ensayos tensiles es muy similar a pesar del
tratamiento térmico. El tratamiento que se aplico es un T64 para la aleacion
denominada AS7GU (similar a una A356 pero con 0.5% de Cu) y un T6 para
la aleacion A356; para las aleaciones A319 (contenido de Fe de 0.8%) y

W319 (contenido de Fe de 0.4%) se procesaron con un tratamiento T7.

En fatiga de alto ciclo se ensayaron especimenes a temperatura
ambiente y a 150°C. Los resultados se presentan el la figura 3.7 en una

escala doblemente logaritmica siguiendo la relacién de Basquin®®,
Y Oow 3.1

donde S, es la amplitud de esfuerzo, Nt es el nUmero de ciclos afallay Cyb
son parametros empiricos. Esta relacion se utiliza para identificar las
diferencias entre las vidas promedio de las aleaciones. En ambas
condiciones de ensayo las aleaciones A356 con tratamiento térmico T6 y la
AS7GU con tratamiento térmico T64 muestran un desempefio superior
cuando se comparan los resultados con los de las aleaciones sin tratamiento
térmico, relacionado con su mayor resistencia a la tension como resultado
del procesamiento térmico, ademas se observa una menor dispersion en los
resultados. Estos resultados también se deben a la menor cantidad de
porosidad, con poros promedio medidos sobre la superficie de fractura en
A356 T6 de 83 nm y de 170 nm para la A319 T64. La dispersion en los
valores de fatiga de las aleaciones 319 puede estar relacionada al contenido

de intermetélicos de Fe en su microestructura®®.
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Figura 3.7 Vida en fatiga para las condiciones de temperatura ambiente,
arriba y a 150° C, abajo™®.

3.5 Estudios sobre el comportamiento a fatiga en aleaciones A356

La mayoria de los trabajos que se han realizado para estudiar el
comportamiento bajo cargas ciclicas en aleaciones de aluminio vaciadas es
sobre aleaciones Al i Si T Mg debido a su extensa aplicacion dentro de la
industria automotriz. Solo algunos investigadores han realizado trabajos para
conocer el comportamiento de las aleaciones Al i Sii Cu * 3" En el caso
de aleaciones hipereutécticas Al - Si la cantidad de trabajos sobre fatiga son

1725 sobre una aleacion

aun menores. En estudios de Zhang y coautores
A356 muestran la relacion que existe entre las propiedades de fatiga y sus

parametros microestructurales. Las grietas por fatiga generalmente inician
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en defectos de vaciado cuando el EDS se encuentra en el rango de 22 a 30
mm. Cuando el EDS es menor a 22 nm, las grietas inician en el eutéctico de
silicio, figura 3.8, usualmente en un area cercana a la superficie y la vida de
fatiga es muy similar y comparable a las ocasiones en las cuales la grieta
inicia sobre alguno de los microconstituyentes o defecto de vaciado de un
tamafio similar. Cuando en la condicion de ensayo el EDS se encuentra en
valores por encima de los 30 mm, la porosidad se vuelve el factor dominante
actuando como sitio de nucleacion preferencial para las grietas de fatiga,
debido a la relacién que existe entre la velocidad de solidificacion y la
cantidad y tamafio de los poros, Figura 3.51"?*. Desde el punto de vista de
vida de fatiga en estos estudios, se determiné que la propagacion de la
grieta a través del espécimen domina el proceso de fatiga en bajo ciclo
(LCF) vy el inicio de grieta domina en fatiga de alto ciclo. Conforme la
velocidad de solidificacion disminuye, el tamafio de los poros aumenta,
cuando el EDS pasa de 28 a 48 nm, el tamafio de poro aumenta de 80 a 700
mm en promedio. En mediciones metalograficas se encontraron poros de

hasta 50 mm en zonas con EDS entre los 15y 30 mm.

El efecto de la modificacion con estroncio y su relacion con el
contenido de hidrogeno sobre el comportamiento a fatiga fue observado en
una aleaciéon A356 en ensayos de fatiga con carga axial a una razén de
esfuerzo R = 0.1% ?*. Los resultados indican que las aleaciones sin
modificaciébn muestran una mejor resistencia a la fatiga debido a una menor

porosidad, a pesar de la mejora en el comportamiento en tension estatica’”
24
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El hecho de que aumente la cantidad de porosidad como resultado de

la adicion

de modificadores da lugar a que las propiedades a fatiga

disminuyan siendo esto perjudicial para el desempefio, alin con la mejora

gue esto puede representar para las propiedades tensiles estaticas.
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Figura 3.9 Vida de fatiga en funcién del factor de intensidad de esfuerzos?.

La figura 3.9 muestra la relacion de la vida de fatiga y el factor de intensidad

maxima de esfuerzo K, y se calcula como un modelo de MFLE®.

o T, U 3.2
Donde:

a es la longitud maxima del sitio de nucleacion de falla,

Sa €s la amplitud de esfuerzo aplicado,

b es un coeficiente que vale 0.5 cuando el sitio de nucleacién es un poro o

0.65 cuando el sitio de nucleacion es un microconstituyente de la aleacion.

La vida de fatiga aumenta conforme el factor de intensidad de esfuerzo
disminuye, aunque se encuentra mucha dispersion. En la figura 3.9 se
aprecia que la condicion G1, sin modificar, es la que menores valores de
factor de intensidad de esfuerzo presenta para una amplitud de esfuerzo

dada®. A condiciones de esfuerzo alto, la vida de fatiga transcurre casi
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exclusivamente en la propagacion de la grieta. Cuando el esfuerzo es alto, la
grieta de fatiga inicia casi de manera instantdnea (incluso es comun suponer
que la grieta se encuentra presente antes de iniciar los ciclos de carga) y la
vida total de fatiga consiste casi enteramente en la propagacion de la

grieta®?,

La vida por propagacion de grietas de fatiga puede ser relacionada al
tamafo de la porosidad, figura 3.10 y figura 3.11, para vidas de fatiga
menores a 1X10° ciclos, pero para vidas mayores, el efecto de la forma del

poro y la presencia de grietas pequefias debe ser tomado en cuenta®.

Cuando el material se somete a un proceso de presion isostatica en
caliente (HIP) en condiciones de modificado y sin modificar se observa que,
en ausencia de porosidad, las aleaciones modificadas muestran una mayor

resistencia a la fatiga que las no modificadas®.

En aleaciones con alto contenido de silicio y cuando la porosidad es
reducida a un cierto tamafo critico, el punto de nucleacién de las grietas
dependera de otro pardmetro microestructural. Trabajos de Lee y
coautores®®, y de Major®® en aleaciones Al12Si0.35Mg modificadas y sin
modificar demuestran que la vida en fatiga esta relacionada al tipo de
eutéctico, modificado y sin modificar, de tal manera que la vida a fatiga
aumenta conforme se incrementa el nivel de modificacion del eutéctico de
silicio y se controla la cantidad de defectos de vaciado presentes en la
estructura. Otros trabajos también encuentran esta relacion cuando la
porosidad disminuye a niveles muy bajos, Gall y coautores®! encuentran que
con porosidad del orden de 0.01% la fractura se propaga casi
exclusivamente a través de las celdas dendriticas Al-1%Si y sigue
precipitados a Alis(Fe, Mn)sSi,, si estos se encuentran en el frente de
trayectoria de la fractura.
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Figura 3.10 Vida de fatiga en funcion del tipo de defecto de iniciacion y su
longitud?®.

Wang y coautores® ensayaron especimenes con superficie de
vaciado producidas por el proceso de inyeccion a alta presion (HPDC) en

maquinas de flexion rotativa para estimar el efecto de diferentes elementos
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aleantes en las principales aleaciones vaciadas de aluminio. Encontraron
que el efecto principal sobre el comportamiento a fatiga es el silicio. Este
efecto se debe a la relacidbn que guarda el silicio sobre la fluidez de la
aleacion que evita que se produzcan una mayor cantidad de defectos
durante el vaciado de las piezas que actuaran posteriormente como sitios de
nucleacion de grietas, esto se cumple siempre y cuando se asegure la
ausencia de defectos mayores a los principales parametros

microestructurales, que dependen de las condiciones de solidificacién®®.

Es posible mejorar la vida de fatiga reduciendo los defectos
microestructurales, pero sélo hasta cierto punto, cuando algun otro tipo de

caracteristica microestructural actGa como sitio de nucleacion®®.
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3.6 Modelos de vida de fatiga en aleaciones de aluminio.

Dentro de cualquier fundicion de aluminio es necesario

monitorear el tamafio y distribucibn de las principales variables

microestructurales y defectos para tratar de obtener una relacion

entre estos parametros y el comportamiento mecanico. En muchos

estudios se ha concluido que cuando estas cantidades se tratan de
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relacionar con la vida a fatiga, el tamafio de los sitios promotores de
la nucleacion de grietas tales como los poros obtenidos mediante
analisis metalografico hace que se subestime facilmente la vida a
fatiga que presentara el material. La relacion que existe entre la vida
de fatiga y el tamafio del defecto que nuclea la grieta esta relacionada
directamente con el tamafio de los defectos encontrados en la

superficie de fractura de especimenes de ensayos de fatiga.

Couper y coautores® ensayaron probetas lisas para conocer el
efecto del tratamiento térmico sobre el comportamiento a fatiga en
una aleacién AIl7Si0.4Mg, con este estudio demostraron que
aparentemente no existia un efecto del tratamiento térmico sobre la
vida de fatiga, o0 que éste estaba siendo enmascarado por los
defectos de vaciado. Observaron como sitios de nucleacion ademas
de la porosidad a grietas nucleando sobre las lineas persistentes de
deslizamiento pero estas grietas se declararon menos severas. Un
andlisis lineal de fractura se desarroll6 para relacionar el sitio de
nucleacion con la propagacion de grietas por fatiga para poder
predecir la vida a partir de los defectos encontrados en la superficie
de fractura. La vida a fatiga puede mejorar al reducir el tamafio de los
defectos presentes pero hasta el limite en el que las fracturas

nuclearan en otro tipo de parametro estructural.

Skallerud?’ trabaj6 en una aleacién Al7Si0.4Mg y encontré que
el efecto del tratamiento térmico se veia ensombrecido por los
defectos de fundicion en este tipo de aleaciones. Encontré que poros
de 0.2 mm reducian significativamente la vida a fatiga y las grietas por
fatiga iniciaban casi siempre en poros localizados muy cerca de la
superficie. Llegd a la conclusion de que se puede predecir la vida a
fatiga conociendo los defectos del material y aplicando un criterio de
fatiga en el que pequefas grietas crecen mas rapidamente que
grietas grandes a valores similares de DK, dando resultados mas
conservadores al momento de realizar la prediccion, asi como utilizar

solo un DKe¢ determinado a partir de mediciones de cierre de grietas
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en pruebas de propagacion de grietas en especimenes de tension
compactos (CT).

3.7 Efecto del tratamiento térmico sobre las propiedades a fatiga en

aleaciones vaciadas de aluminio.

En estudios sobre aleaciones de aluminioi silicio sometidas
previamente a tratamiento térmico ha sido muy complicado observar su
verdadera influencia sobre el comportamiento a fatiga debido principalmente
al hecho de que otras caracteristicas microestructurales, mayormente
defectos, son los que dominan la nucleacion de grietas de fatiga y el
tratamiento térmico no tiene efecto sobre estos, por lo que la aleacion
presentara el mismo comportamiento sin importar el tipo de tratamiento

térmicole' 26,37,

Boileau y coautores®’ realizaron estudios en una aleacion A319
modificada con alto contenido de silicio y manganeso, ademas de bajo Fe,
con el fin de estudiar el efecto de la velocidad de solidificacion a tres niveles
de EDS (23, 70 y 100 nm) y el tratamiento térmico (T6 y T7) sobre las
propiedades tensiles estaticas y a fatiga. Encontraron que la relacion de las
propiedades a tensién y el EDS es muy clara y directa a los tres niveles de
EDS estudiados. Datos similares soportan esta misma dependencia con el
EDS en las propiedades a fatiga, atribuible una vez méas a la relacion entre la
velocidad de solidificacién y el tamafio maximo de los defectos de vaciado.
Sin embargo, la dependencia al tratamiento térmico sobre la vida a fatiga,
no pudo ser claramente demostrada principalmente debido al efecto de la
porosidad. Se observd que la resistencia a la fatiga sigue el mismo
comportamiento en ambas condiciones de tratamiento térmico. Se concluye
gue los efectos mas importantes para el comportamiento a fatiga de estas
aleaciones son el tamafo y localizacion de los defectos de vaciado. El
namero de sitios de iniciacion de fallas por fatiga se incrementa conforme la
rapidez de solidificacion disminuye y se encuentra ademas que el efecto de
dos poros cercanos puede ser mas perjudicial que el de uno solo incluso de
mayor tamano. En este estudio se midieron los niveles de porosidad por
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métodos metalogréficos en zonas cercanas a la fractura y se encontré que
estas mediciones difieren mucho de los niveles de porosidad encontrados en

las superficies de fractura.

Caton y coautores® realizaron estudios para conocer el efecto de la
razon de solidificacion sobre el crecimiento de pequefias grietas en una
aleacion AISiCu utilizada en aplicaciones automotrices. Los especimenes de
fatiga se sometieron a un post procesamiento con presion isostatica en
caliente (HIP) con el objeto de eliminar la porosidad y los microrechupes y
poder realizar mejores observaciones del crecimiento de grietas mediante
réplicas metalogréficas y poder predecir la vida a fatiga tomando en cuenta
el efecto de las pequefias grietas. El efecto de las pequefias grietas se
refiere a la observacion general que bajo carga ciclica las grietas pequefias
crecen relativamente mas r§pido que griedmmsy anayor e
intensidades de esfuerzo menores que el umbral del factor de intensidad de
esfuerzo de crecimiento de grietas determinado mediante una aproximacion
de mecanica de fractura lineal elastica. La aleacién estudiada es una
modificacion de la A319 pero con bajo hierro, 0.40% vy alto silicio, 7.5% en
peso. Utilizaron dos condiciones de analisis, una con microestructura fina de
EDS de 23 em y otra con microestructura
impartié un tratamiento térmico T7 a 495°C por 8 horas y temple en agua a
90°C para posteriormente someterlo a 4 horas de envejecido a 260°C, con
las dos condiciones de microestructura. Las grietas detectadas varian en un
interval o de 17 em a 2 mm. Cuando hay
microestructura es gruesa, las grietas nuclean preferentemente en el
precipitado tipo escritura china Al15(Mn,Fe)3Si2. Cuando la microestructura
es fina el inicio de grietas se da preferencialmente desde bandas
persistentes de deslizamiento. En las mediciones de propagacion de grietas
detectaron que el efecto de pequefias grietas se observa para los dos
niveles de microestructura y esfuerzo aplicado, 100 y 140 MPa. El DKth para
grietas grandes es de 2.7 MPa m®® para microestructura fina y de 4.0 MPa
m1/2 para la microestructura gruesa. Los valores de DKth para mediciones
en grietas pequefias fueron de sélo 0.7 MPa m®* para la microestructura fina
y de 1.1 MPa m®° para la microestructura gruesa manifestandose con eso el
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efecto de grietas pequeias, que pueden dar como resultado estimaciones
de vida de fatiga no conservadoras, como en los estudios anteriores de
Couper® y Skallerud®’. De la comparacién de los datos para las dos
condiciones de solidificacion se observa que el efecto de las grietas
pequefias sobre la vida en fatiga depende de las condiciones de
solidificacion y es méas notorio el efecto cuando el esfuerzo aplicado es

mayor, Figura 3.12%,
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Figura 3.12a Graficas de propagacion de grietas para grietas grandes y
pequefias, para EDS grueso™.



58

104 : T v .
: Grietas Grandes (R=0.1)
[ Datos Pequenas Grietas 1
105 |+ ® EDS Fino oma= 100MPa d
i 4 EDS Fino omax= 140MPa 3
[ (R=-1)
106 - 3
AK 3
O N/ e 4
ié 107 | E
z [ 1
3 I C../C 1
S 10} OnadOyos s ]
aAd ./ // 3
G0 —3'¢ L7 4
. A ol W319-T7 Al 1
10° & s T EDS Fino (23um) 1
F 0.49 ,//ﬂ 44 s, tiempo de solidificacion 3
10-1‘0 e S PN A‘( 1 A PR | " 7 VO W7 S\ il
0.1 1 10 100

AK, AK,, (MPa-m'/2)

Figura 3.12b. Gréficas de propagacion de grietas para grietas grandes y
pequefias, para EDS fino™.

Caton y coautores® desarrollaron un modelo a partir de las
observaciones del efecto de pequefas grietas sobre la vida de fatiga en una
aleacion A319 considerando que los tratamientos térmicos T6 y T7, asi
como las variables que se pueden derivar del proceso de vaciado y de las
variaciones en las condiciones de solidificacion que afectan las propiedades
a fatiga.>® ®® El modelo en este caso incluye las caracteristicas observadas
en sus trabajos antyeriores**, pero parte de una aleacién que no haya sido
procesada mediante HIP. En este trabajo* observan una mejora en las
propiedades de fatiga al incrementar el EDS reduciendo la velocidad de
solidificacion. Esto no es soOlo debido al decremento de los defectos
relacionados con un menor EDS sino también por un comportamiento
diferente del crecimiento de pequefias grietas debido a las diferentes
caracteristicas de los especimenes sometidos a diferentes tratamientos
térmicos, T6 y T7, y al nivel de esfuerzo aplicado, Figura 3.13. En otro
trabajo®® donde a un determinado tiempo de solidificacién y tratamiento
térmico, las microestructuras de las condiciones estudiadas solo difieren en

la escala nanométrica en la que el espaciamiento y decremento de los
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precipitados Al2Cu en la condicion T6 mejoran ligeramente la resistencia,
por lo que el comportamiento a fatiga sera diferente en funcién del

tratamiento térmico.
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Figura 3.13 Comparacion del crecimiento de grietas pequefias para dos
tratamientos térmicos, T6 y T7 a tres condiciones de EDS>3.

El uso de una relacion propuesta por Nisitani y coautores47,
correlaciona el efecto de grietas pequefias con diferentes razones de

solidificacion a diferentes amplitudes de esfuerzo. La relacion es: 44, 45
A

A A
A_ $ R 8/(— A oD

donde enax €s la deformaciéon correspondiente al maximo esfuerzo dentro del
ciclo de carga, s, es la amplitud del esfuerzo aplicado, sy representa el
esfuerzo de cedencia monoténico y D, t y s son parametros empiricos, ver
Figura 3.14

La buena correlacién de esta curva indica que es posible desarrollar
un modelo para predecir el crecimiento de pequefas grietas en un amplio

intervalo de esfuerzos.
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El ttrmino R 88— es constante en ensayos de fatiga de amplitud

constante, entonces la ecuacion se reescribe:

AL $1 $1 A

A

donde

Q= R 8

, sustituyendo
P .
$—18A A A

donde integrando se obtiene:

-

p A A
$1 O p

o8

od

donde ai toma el valor del poro de inicio y af toma el valor de la distancia de

propagacion para la fractura final.

Se considera un valor arbitrario de af de 3 mm para todos los niveles

de esfuerzo. Este Ultimo modelo arroja valores adecuados de prediccién de

vida de fatiga utilizando como referencia los poros cuantificados en las

superficies de fractura, ver figura 3.14, pero presenta algunas predicciones

no adecuadas especialmente a valores altos de amplitud de esfuerzo.
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Figura 3.14 Prediccién de curva S-N a partir de porosidad medida dentro de
los especimenes sometidos a fatiga®.

Caton y coautores*® modificaron el modelo anterior para realizar
predicciones de vida de fatiga hasta el régimen de 10° ciclos utilizando
ultrasonido con frecuencias de 20 KHz a temperatura ambiente a los mismos
tres niveles de velocidad de solidificacién. Los valores de umbral a 108 ciclos
obtenidos difieren un poco de los normalmente extrapolados de las pruebas
realizadas con equipos convencionales, especialmente en condiciones de
bajo EDS. De ensayos previos se conoce que el efecto de utilizar
frecuencias elevadas no afecta las propiedades del material probado,
ademas, los resultados se comparan con los obtenidos en otros estudios

que utilizaron equipos convencionales®>.
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CAPITULO 4

EXPERIMENTACION

4.1 Introduccion

Practicamente todos los componentes del motor de combustién
interna estan sometidos de una u otra forma a cargas fluctuantes que
generan en los mismos fatiga mecanica y térmica. Por ejemplo, las camaras
de combustion de la cabeza de motor se encuentran sometidas a cargas
térmicas fluctuantes producidas por la explosién y enfriamiento subsecuente
en cada uno de los ciclos de operaciébn de la maquina, sometiendo al
componente a un régimen de fatiga de bajo ciclo (LCF). Por otro lado, las
bancadas de los monobloques sufren las cargas generadas por el cigiefal y
sus contrapesos durante los mismos ciclos pero a una frecuencia mucho

mas alta en un régimen de fatiga de alto ciclo (HCF).

Es por estas circunstancias que es de suma importancia para los
ingenieros de disefo el contar con datos precisos sobre el comportamiento a
fatiga de alto y bajo ciclo de las aleaciones utilizadas en la fabricacién de
estos componentes. Datos tales como vida de fatiga, umbral de factor de
intensidad de esfuerzo ( Ky,) e intensidad de esfuerzo critico (DK¢,) resultan
de vital importancia en las consideraciones de espesores de pared, radios e
incluso en la seleccion del material para una aplicacion especifica. Existen
innumerables referencias en la literatura sobre como las variables
microestructurales de las alecciones de aluminio mas comunes influyen
sobre su comportamiento bajo condiciones de fatiga. Por regla general, en el
caso de las aleaciones para fundicién hipoeutécticas tales como la 319 y

356, la porosidad domina por mucho la vida y comportamiento a fatiga de
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estas familias de aleaciones; influenciado principalmente por la velocidad de
solidificacion, el tamafio y distribucion de la porosidad inherente al proceso
determina los tiempos de nucleacion y propagacion de grietas de fatiga. En
el caso de aleaciones hipereutécticas del sistema Al-Si la literatura reporta
que la fase de silicio primario domina estas caracteristicas, sin embargo la
porosidad sigue jugando un papel predominante en la formacion de grietas
de fatiga y en la vida del componente. Dadas estas circunstancias, cualquier
método experimental que trate de evaluar el comportamiento a fatiga de
aleaciones de aluminio debe contemplar la generacion de especimenes con
niveles de velocidad de solidificacion y tamafio de porosidad variable y
controlable. En el presente estudio se utiliz6 un molde tipo cufia como el que
se muestra en la Figura 4.1; dicho molde es capaz de generar un gradiente
térmico importante que reproduce las velocidades de solidificacion que
comunmente se encuentran en diferentes zonas de los diferentes

componentes automotrices que se pretenden fabricar con estas aleaciones.
4.2  Objetivo de la experimentacion.

Cada vez que un material nuevo es propuesto para la fabricacion de
componentes automotrices, los grupos de ingenieria de los fabricantes
automotrices requieren la evaluacion de las propiedades fisicas, quimicas y
mecanicas del material candidato antes de proceder a fabricar componentes
y probarlos. Las propiedades mecanicas estaticas y dindmicas son
comunmente el primer paso en la validacion de dichos materiales.
Propiedades a tension tales como el esfuerzo de cedencia, esfuerzo dltimo y
elongacion plastica y elastica en funcion de la velocidad de solidificacion
normalmente sirven como primer filtro para definir si un material es
candidato o no a ser utlizado en la fabricacion de un determinado
componente. La fatiga a alto ciclo es normalmente el siguiente paso una vez
que las propiedades estaticas son satisfactorias; una vez mas esta
evaluacion se lleva a cabo a diferentes velocidades de solidificacion vy
dependiendo del caso, a diferentes ciclos de tratamiento térmico. Este es el

fin altimo del presente trabajo de investigacion.
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4.3 Obtencién de muestras.

Debido a que el molde tipo cufia genera un gradiente de solidificacién
progresivo y muy Vvariado, se seleccionaron 3 zonas o0 niveles con
velocidades de  solidificacion del orden de 113, 19 y 10 °C/seg
respectivamente. El nimero de probetas y la ubicacion de las mismas se
muestran en la figura 4.2. En total se vaciaron 10 piezas de las cuales 4 se
utilizaron para obtener propiedades mecanicas estaticas y los restantes 6
para muestras de fatiga a alto ciclo. En ambos casos se probaron
exactamente las mismas posiciones para poder comparar directamente

ambos comportamientos.
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Figura 4.1 Molde tipo cuiia (E) y horno fusor de 250 kg (B) utilizados en el
presente estudio para la obtencion de muestras. El molde incorpora el uso
de una templadera de hierro gris (C) para generar el gradiente térmico

requerido. El seccionado de la pieza se lleva a cabo de acuerdo al mapa
mostrado en (F).
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Figura 4.2 Seleccién de muestras de la pieza cufia y sus dimensiones.

Todas las piezas se vaciaron de una misma carga del horno mostrado
en la figura 4.1 (B) para evitar variaciones en la composicion quimica, la cual
puede ser observada en la Tabla 4.1. Todas las barras prismaticas
obtenidas fueron sometidas al mismo ciclo de tratamiento térmico
consistente en una solucién por 5 horas a 495°C seguido de un temple en
agua a 90°C y un envejecido por 5 horas a 240°C lo cual constituye en
tratamiento tipo T7 para el sistema de aleacion estudiado. Una vez
completado este ciclo, se procedié a maquinar probetas de tension y fatiga
de alto ciclo a partir de las barras prismaticas mencionadas.
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Tabla 4.1 Composicion quimica de la aleacion utilizada. Todos los elementos
en % en peso.

Si Cu Mg Fe Cr Ni Sr Ti Al
13.0- 2.8- 0.3- 0.15 0.33 1.3- 0.07- 0.15 Bal.
14 3.0 0.35 max max 1.5 0.08 max

Las geometrias seleccionadas tanto para la probeta de tension y a
fatiga alto ciclo se muestran en las figuras 4.3 y 4.4, en ambos casos se
maquinaron los especimenes de acuerdo a normas ASTM® * (E8/B-557 y E-
466 respectivamente). Se obtuvieron un total de 76 probetas para ensayos
de tension y 84 para ensayos de fatiga. La distribucién por niveles se puede

observar en la Tabla 4.2.

Figura 4.3 Geometria de la probeta seleccionada para ensayos de tension
de acuerdo a norma ASTM B-557.
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Figura 4.4 Geometria de la probeta seleccionada para ensayos de fatiga a
alto ciclo de acuerdo a norma ASTM E-4662.

Cabe mencionar que estas geometrias son las utilizadas en la
industria como estandares para evaluar las propiedades en monobloques de

aluminio.

Tabla 4.2 Total de probetas obtenidas

Hivel Probetas Probetas
Tension Fatiga

1 16 24
2 28 25
3 32 35
Totales 76 ad

4.4 Ensayos de tensién.

El ensayo de propiedades estaticas a tension se llevo a cabo en una
maquina universal marca Zwick/Roell modelo Z100 (figura 4.5) bajo la norma
estandar ASTM B557-02. Dichos ensayos se llevaron a cabo a temperatura
ambiente y en una misma corrida. Los parametros de velocidad de

aplicacion de carga durante la prueba asi como los meétodos para
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determinacion del esfuerzo de cedencia se realizaron de acuerdo a la norma
ASTM? mencionada.

Zwick I Roell

Figura 4.5 Maquina universal electromecénica utilizada en este estudio

4.5 Ensayos de fatiga a alto ciclo.

El ensayo de fatiga' fue realizado utilizando una maquina servo
hidraulica de pruebas MTS 810® con una celda de carga de + 25 KN modelo
19F-04, ver figura 4.6. El tipo de ensayo mediante el cual se realizaron todas
las pruebas fue fatiga axial a alto ciclo con el controlador de prueba en
carga, es decir, durante el desarrollo de las pruebas el parametro de control
es la carga aplicada sobre el espécimen. La frecuencia de prueba utilizada
fue de 70 Hz con la exposicion méaxima a 10 millones de ciclos. Si después
de transcurrir esta cantidad de ciclos el espécimen no fractur6 por completo

se consider6 terminado el ensayo. La razén de carga que se utilizé fue una
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funcion senoidal; R=-1, es decir, esfuerzo completamente reversible,
considerada como la condicion de ensayo mas severa dentro de los ensayos

de fatiga, se siguieron los lineamientos del estandar ASTM E466-02.

La precision de la aplicacion de la carga fue mantenida dentro del +
2% y se registraron los valores de 100 puntos de carga aplicados cada
144,000 ciclos durante el total del ensayo, asi como ademas, se protegio el
ensayo para evitar picos de carga que pudieran causar la fractura del

espécimen de una manera inesperada.

Los especimenes de prueba fueron ensayados utilizando una version
modificada del ensayo de fatiga por escalonamiento®. Se realiz6
primeramente un ensayo a fatiga a un esfuerzo cercano al esfuerzo de
cedencia, determinado por el ensayo de tension, si el espécimen falla, se
reduce el esfuerzo de tal forma que cada vez que esto suceda se disminuye
hasta llegar a un esfuerzo tal que, el espécimen sobreviva 10 millones de
ciclos; entonces, el esfuerzo se aumenta la misma cantidad utilizada en el
escalon de reduccion de esfuerzo entre cada prueba fracturada. Los
especimenes que después de los 10 millones de ciclos no fracturaron son
sometidos a un esfuerzo superior al maximo que soportaron los
especimenes que no fallaron para promover su fractura y medir e identificar

el sitio de inicio de falla.
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Figura 4.6 ‘I\‘/‘iaquina universal servohidraulica MTS 810® utilizada en los
ensayos de fatiga

Antes de realizar cada ensayo sé inspeccioné el espécimen a probar
asegurandose que no presentara rayas debido al maquinado en direccion
circunferencial visibles a simple vista y, en caso de que presentara éstas, se
sometid a un ligero desbaste con lijas numero 800, 1200 y 4000. Todos los

especimenes se pulieron con alimina de 1nm.

Después de realizado cada ensayo se inspecciond mediante
estereoscopia el sitio de iniciacion de falla y se registro el sitio exacto de
inicio mediante un diagrama tipo reloj. El fin de esto fue el de monitorear si
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existe una tendencia a que los especimenes fracturaran en una posicién
preferencial que indiqgue una posible desalineacion de los soportes de

sujecion de la maquina de pruebas.

Los ensayos de fatiga son muy sensibles a falta de alineacion en la
colocacion de los especimenes en la maquina de pruebas, para evitar esto e
impedir que se presenten esfuerzos de flexion debido a la falta de
alineacion, se verifica y, en cada caso necesario, se ajusta la alineacion de
los especimenes utilizando una probeta circular de fatiga en la cual estan
adheridas galgas extensométricas que mediante una interfase y un paquete
computacional, permite ajustar la alineacion y ésta es registrada en forma de

microdeformacion por doblez transferida al espécimen de alineacion.

Esta falta de alineacion es corregida mediante un aditamento ubicado
en la parte superior de la celda de carga, como se muestra en la figura 4.8,
mientras la probeta esta en tension. El valor dentro del cual se mantuvo el
esp®ci men al reali zar l a alineaci
garantizando que no se presentara falla debido a la flexién durante el ensayo

de fatiga, figura 4.7.

ue



Figura 4.7. Paguete computacional para alineacion de especimenes de
fatiga.
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Figura 4.8. Arreglo de alineacion para pruebas de fatiga. El instrumento
consta de una probeta que tiene adherida 12 posiciones con galgas
extensométricas, y un aditamento de alineacion®.

4.6 Caracterizacion microestructural.

Dado que la microestructura de un material es la que determina su
comportamiento fisico y quimico, resulta de vital importancia entender la
relacion que existe entre la misma y el comportamiento o propiedad
estudiada. Como se coment6 previamente, todo método experimental que

apunte a comprender un fendémeno fisico o quimico de un material, debe
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contemplar la mejor manera de reproducir con minimas variaciones la
microestructura deseada en los especimenes de prueban de tal forma que la
dispersion en los datos obtenidos sea también minima. El uso del molde
estandar de arena con templadera descrito en el punto 4.2 del presente
capitulo, logra este fin dado que la temperatura del mismo es siempre la
misma y combinando esta condicion con una misma temperatura de metal
liquido en el horno de prueba la microestructura obtenida en las 10 piezas

vaciadas es técnicamente constante.

Dado este hecho se seleccionaron 3 especimenes de cada uno de los
niveles de velocidad de solidificacién obtenidos para realizar la inspeccion
metalografica. Esta inspeccion se llevd a cabo en un area cercana a la
trayectoria de fractura en un plano perpendicular a la direccion de la misma
pasando por el sitio de nucleacion tal y como se muestra en la figura 4.9.
Para cada una de estas 9 probetas se obtuvo la siguiente informacion
(Apéndice C):

Microestructura general a 50, 100, 200 y 500X
Detalle del punto de inicio de grieta por fatiga a 50, 100 y 200X
Porosidad méaxima (%) y promedio en el area cercana a la
trayectoria de grieta.

1 Tamafio de poro maximo en el area cercana a la trayectoria de
fractura.

 Tamarfo de celda eutéctica.

Cabe mencionar que dado que la fase primaria de este sistema de
aleacion no es aluminio y a que el modo de solidificacion no es dendritico,
no existe la posibilidad de medir el espaciamiento dendritico secundario
como parametro de velocidad de solidificacién. Es por este hecho que se
utilizara el parametro de tamafio de celda eutéctica para relacionar la

respuesta de las propiedades estudiadas.
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Todas las mediciones mencionadas se realizaron por medio de un
sistema automatico de analisis de imagen Clemex® y con un microscopio

metalografico Olympus® PMG3 como el que se muestra en la figura 4.10.

Figura 4.9 Area de medicion de probetas

Figura 4.10 Microscopio y analisis de imagen utilizado.
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4.7  Fractografia.

Todos los especimenes que durante su ensayo fracturaron fueron
posteriormente analizados en sus superficies de fractura para determinar el
diametro en la seccion de fractura®, asi como la zona de propagacion estable
de fractura por fatiga y, finalmente, el sitio de inicio de la fatiga. La medicién
se realiz6 utilizando un microscopio electrénico de barrido marca JEOLMR
JSM- 6360LV y para corroborar la procedencia del sitio de inicio se realizé
un andlisis quimico mediante microanalisis de rayos X usando un medidor
Oxford Inca XSight modelo 7582, ver figura 4.11.

Ejemplos de las mediciones realizadas a cada espécimen se

muestran en las figuras 4.12 a la 4.14.

Figura 4.11. Microscopio electronico de barrido e instrumento de
microanalisis mediante dispersién de energia.
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Figura 4.12. Medicion del diametro sobre la superficie de fractura de los

especimenes fallados en fatiga.

Zaku ¥19 1 rarn MEMAK I

Figura 4.13. Medicion del area de propagacion estable de fatiga y la
distancia promedio del sitio de inicio hasta el comienzo de la zona de

fractura final.



Figura 4.14. Medicion del sitio de inicio de la falla por fatiga.
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CAPITULO 5

RESULTADOS

51 Introduccién

A continuacion se presentan los resultados de los ensayos
mecanicos estaticos y dinamicos realizados durante este estudio, asi como
las mediciones realizadas a las superficies de fractura y la microestructura
de la aleacién experimental desarrollada en las diferentes etapas de la

experimentacion.

5.2 Ensayos de tension.

Los resultados de los ensayos de propiedades de tension
monotonicas se presentan en las figuras 5.1, 5.2 y 5.3. La cantidad de
muestras ensayadas para cada uno de los niveles de velocidad de
solidificacion fueron las siguientes: Nivel 1, 16 muestras, nivel 2, 28
muestras y nivel 3, 32 muestras. En estas graficas se puede observar la
media para cada una de las variables asi como la dispersion que
presentaron los datos. Las tablas con los resultados completos para cada
una de las piezas vaciadas se pueden consultar en el apéndice A. Vale la
pena mencionar, que las muestras del Nivel 3 no presentan un valor de

cedencia ya que la falla sucede antes de que la elongacion alcance el 0.2%.
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Para estos casos se considera que el esfuerzo de cedencia y el esfuerzo

altimo a la tensién son iguales.

Esfuerzo de Cedencia Promedio por Nivel

270 - |

260

250 -

240 -

Cedencia {MPa)

230 +

220 -

210 +

1 2 3
MNivel

Figura 5.1. Esfuerzo de cedencia para las muestras ensayadas por nivel.

Esfuerzo Ultimo a la Tensién Promedio por Nivel

350 4

325 1

300 +

273 1

EUT {(MPa)

250 -

225 "

200 -

1 2 3
Nivel

Figura 5.2. Esfuerzo altimo a tension para las muestras ensayadas por nivel.
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Elongacion Total Promedio por Nivel
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Figura 5.3. Elongacion total para las muestras ensayadas por nivel.

5.3 Pruebas de fatiga en escalonamiento y curvas S-N para cada uno

de los niveles ensayados.

Para el analisis del comportamiento a fatiga de la aleacidn
experimental se utilizd el método de escalonamiento que consiste en
ensayar especimenes en condiciones de fatiga completamente reversible a
esfuerzos cercanos al de cedencia del material. Conforme se producen las
fallas se disminuye el valor de amplitud de esfuerzo hasta que la probeta
completa 10 millones de ciclos sin fallar. El programa de pruebas se
presenta en las figuras 5.4, 5.5y 5.6. Las figuras 5.7, 5.8 y 5.9 muestran las
curvas S-N para cada uno de los niveles de velocidad de solidificacion
estudiados. Los resultados detallados, incluyendo las zonas en las que las
probetas presentan la nucleacion de las grietas de fatiga, pueden ser

consultados en el Apéndice B.
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Gréafica de Escalonamiento, Pase a 107 Ciclos
Nivell
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Figura 5.4. Secuencia de ensayo de la prueba de escalonamiento para las

muestras del Nivel 1.

Gréfica de Escalonamiento, Pase a 107 Ciclos
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Figura 5.5. Secuencia de ensayo de la prueba de escalonamiento para las

muestras del Nivel 2.
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Gréafica de Escalonamiento, Pase a 107 Ciclos

Nivel 2
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Figura 5.6. Secuencia de ensayo de la prueba de escalonamiento para las

muestras del Nivel 3.
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Figura 5.7. Curva S-N, Nivel 1.
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Figura 5.8. Curva S-N, Nivel 2.
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Figura 5.9. Curva S-N, Nivel 3.
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5.4 Evaluaciéon de los intervalos de fatiga.

El andlisis de los resultados de las pruebas de escalén se realiz6 utilizando
la especificacion de anélisis de GMN7152" a partir del Apéndice B utilizando
control de carga. El calculo se basa en el total de ensayos, dividiéndolos
segun su finalizacion en pasa o0 no pasa y se utilizan los niveles de esfuerzo

donde se realizaron mas repeticiones a un mismo nivel de esfuerzo.

El analisis estadistico de los datos de la prueba de escalén
determinan un estimado de la resistencia a la fatiga promedio y los

siguientes procedimientos son realizados™ ®:

1 Determinar cual condiciéon final de ensayo se presenté en mayor
cantidad, fallas por fractura o pruebas sin falla a los 10 millones de
ciclos (Ni).

1 Se numeran los niveles de esfuerzo desde cero como se muestra en
las Tablas 5.1, 5.2 y 5.3 para cada uno de los niveles de velocidad de
solidificacion.

1T Se verifica que el factor de converg
conjunto de datos como valido*.

1 Laresistencia a la fatiga promedio se estima como:

YO Q- - 5.1

donde So es el esfuerzo minimo utilizado en los calculos, n es el incremento
o decremento entre niveles de esflwerzo,
se calcula del cuadro de pruebas. Otra forma que se utilizd para evaluar el
promedio de resistencia a la fatiga, fue utilizando la probabilidad de fractura
a partir de los esfuerzos ensayados para cada una de las condiciones® "y se
calcula por regresién numérica lineal entre los esfuerzos a un determinado

porcentaje de probabilidad de fractura usualmente al 50%.

Adicionalmente se presentan los datos de fatiga promedio para cada uno de

los niveles analizados como método alternativo para la determinacion del
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limite de fatiga de las tres condiciones de velocidad de solidificacién. Esto
debido al hecho de que una alta dispersién en los datos, especialmente a

velocidades de solidificacion baja puede no reflejar un limite de fatiga real.

Tabla 5.1. Célculo de la vida promedio de fatiga por medio del método
GMN7152 para las muestras del Nivel 1.

Calculo de Limite de Fatiga Promedio Nivel 1

Esfuerzo i i ii i*Ni
95 5 1 5 24
a0 4 1 4 16
a5 3 5 15 45
al 2 2 4 8
7a 1 2 2 2
70 0 0 0 0
Fallas 11 30 96
Promedio 74.6 MPa
Factor de Convergencia 2.53 Desviacion Valida.
Desviacion Estandar 20.7 MPa

Tabla 5.2. Célculo de la vida promedio de fatiga por medio del método

GMN7152 para las muestras del Nivel 2.

Calculo de Limite de Fatiga Promedio Nivel 2

Esfuerzo i i iMi i*Hi
G0 3 2 G 18
55 2 3 12 24
50 1 2 2 2
45 0 0 0 0
Failures 10 20 44
Promedio 47.5 MPa
Factor de Convergencia 1.20 Desviacion Valida.
Desviacion Estandar 10.0 MPa
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Tabla 5.3. Célculo de la vida promedio de fatiga por medio del método
GMN7152 para las muestras del Nivel 3.

Calculo de Limite de Fatiga Promedio Nivel 3

Stress i i iNi i*Ni
55 2 G 12 24
50 1 7 7 7
45 0 0 ] 0

Failures 13 19 31
Promedio 51.2 MPa

Factor de Convergencia

Desviacion Estandar

0.66 Desviacion Valida.
L.6 MPa

De igual manera se presentan las curvas S-N de los tres niveles de

velocidad de solidificacion.
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Figura 5.10. Curvas S-N para los tres niveles ensayados.
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5.5 Evaluacién metalogréfica.

Una vez terminados los ensayos de fatiga se procedié a analizar la
seccion trasversal de las fracturas con el fin de evaluar las caracteristicas
microestructurales y su posible correlacion con la trayectoria de la grieta.
Como parte del analisis se incluye la porosidad promedio, maxima, el
tamafio maximo de poro y el tamafio de la celda eutéctica. Estas mediciones
se realizaron lo mas cercano posible a la superficie de fractura y pasando
por el sitio de nucleacion de grieta y se resumen en la Tabla 5.4. Se incluyen
metalografias a 50, 100, 200 y 500X asi como acercamientos a los sitios de
nucleacion para muestras de los 3 niveles de velocidad de solidificacion
(Figuras 5.11 a 5.29). Adicionalmente se analizaron las secciones
transversales de fractura mediante dispersion de energia de rayos X (EDX)
con el objetivo de evaluar la trayectoria de la grieta a través de la
microestructura. El total de metalografias y los datos completos de medicion
de caracteristicas microestructurales puede ser observado en los Apéndices
CyD.

Tabla 5.4. Mediciones de porosidad promedio en area de fractura para

muestras de los 3 niveles de velocidad de solidificacion.

Nivel Porosidad Porosidad Tamaiio Maximo
Promedio Maxima (%) de Poro (um)
1 0.18 0.50 128
2 1.02 3.39 396

3 1.35 4.38 656
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Tamario de celda eutéctica para los tres niveles de velocidad de solidificacion

1288

1236 |

Tamaiio de Celda (micro metros)

Nivel

Figura 5.11. Tamario de celda eutéctica para los tres niveles.

—>
Direccion de propagacion

/ Sitio deNucleacion

TR,

»~

Figura 5.12. Trayectoria de fractura muestra NIW1P1, 50X



/ Sitio de Nucleacion

Figura 5.13. Sitio de nucleacién de grieta muestra N1IW1P1, 50X

Figura 5.14. Microestructura general muestra N1IW1P1, 50X




Figura 5.15. Microestructura general muestra NIW1P1, 100X

Figura 5.16. Microestructura general muestra NIW1P1, 200X
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Figura 5.17. Microestructura general muestra NIW1P1, 500X

/ Sitio de Nucleacion

b 1) ’

Figura 5.18. Trayectoria de fractura muestra N2W6P8, 50X. Seccién

transversal al sitio de inicio.
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Figura 5.20. Microestructura general muestra N2W6P8, 50X



Figura 5.21. Microestructura general muestra N2W6P8, 100X

Figura 5.22. Microestructura general muestra N2W6P8, 200X
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Figura 5.23. Microestructura general muestra N2W6P8, 500X

Sitio de Nucleacion

Figura 5.24. Trayectoria de fractura muestra N3W3P24, 50X
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o el Sitio de Nucleacion
S,

Figura 5.26. Microestructura general muestra N3W3P24, 50X



Figura 5.27. Microestructura general muestra N3W3P24, 100X

[100 pm

Figura 5.28. Microestructura general muestra N3W3P24, 200X
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Figura 5.29. Microestructura general muestra N3W3P24, 500X

Si Kaft
Figura 5.30. Mapa de EDX para Silicio muestra N3W3P24
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Si Kat1
Figura 5.31. Mapa de EDX para Silicio muestra NIW1P1

SiKal
Figura 5.32. Mapa de EDX para Silicio muestra N2W5P8
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5.6 Tenacidad a la fractura.

La tenacidad a la fractura se define como la cantidad de energia que
puede absorber un material antes de fracturarse, para el presente analisis se

utilizé la siguiente relacion para calcular dicho parametro:

0 PP o, ) 5.2

Donde snax €l valor de esfuerzo maximo a la tension y a. es la
distancia de propagacion de grietas de fatiga, cuyos valores para todas las

muestras analizadas puede ser revisado en el Apéndice D.

El avance de las grietas se determin6 a partir de la fractografia en
SEM. La Figura 5.33 presenta los valores promedio de tenacidad a la

fractura obtenidas para todas las muestras por nivel de velocidad de

solidificacion.
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Figura 5.33. Tenacidad a la fractura promedio para cada uno de los niveles

analizados.
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5.7 Areay distancia de propagacion de grieta.

Existe una relacion directa entre la distancia de propagacion de
grietas y la amplitud de esfuerzo aplicado al espécimen y a sus
caracteristicas microestructurales. Los valores de propagacion para las
diferentes condiciones evaluadas se presentan en la Figura 5.34. De igual
forma, se observa también como el area de propagacion es mayor con el
aumento de los numeros de ciclos que soporta el espécimen a fatiga y
conforme disminuye el esfuerzo el area de propagacion es mayor. Figura
5.35.
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Figura 5.34. Area de fractura y distancia de propagacion de grietas en

funcién de la amplitud de esfuerzo aplicado.
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Figura 5.35. Area de fractura y distancia de propagacion de grietas en

funcién de los ciclos a falla.

5.8 Ciclos alafallay tamafio inicial de defecto.

La relacién que existe entre el tamario inicial del defecto que sirve de
sitio de nucleacion para las grietas de fatiga y los ciclos requeridos para
causar la falla se presentan en la Figura 5.36. De igual manera es posible
segregar estos datos en funcion de la amplitud de esfuerzo aplicada a cada

uno de los especimenes.
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Figura 5.36. Relacion entre el tamafio inicial de defecto y los ciclos a falla en

funcién de la amplitud de esfuerzo aplicado.

5.9 Factor critico de intensidad de esfuerzo.

Los principios de mecanica de la fractura lineal elastica han sido
utilizados para correlacionar la porosidad al limite de fatiga. Murakami y
colaboradores® utilizaron una relacién en la cual el factor de intensidad de
esfuerzo depende del area del sitio de inicio de crecimiento de fatiga y para

R=-1, se calcula como:

0 N 2 “ 0 5.3

donde a, es una relacidbn empirica que tiene un valor de 0.65 para
defectos localizados en la superficie y de 0.5 para defectos internos, A es el
area del defecto de donde inicio la propagacion de grieta. La Figura 5.37

muestra los valores de Knax para los tres niveles analizados.
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Figura 5.37. Factor de intensidad de esfuerzo Knax para los tres niveles de

velocidad de solidificacion analizados. Valor de limite promedio de fatiga se

indica en cada nivel. Puntos sélidos son muestras que pasan los 107 ciclos,

puntos huecos fallan.
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CAPITULO 6
ANALISIS Y DISCUSION

DE RESULTADOS

6.1 Introduccion

En este capitulo se discuten los resultados obtenidos de los ensayos
estaticos y dinamicos realizados sobre los especimenes provenientes de la
pieza tipo cufia a los tres diferentes niveles de solidificacién seleccionados,
asi como su relacion con las caracteristicas microestructurales medidas en
las muestras. De igual manera se analizan las relaciones existentes entre la
microporosidad y su efecto en la nucleacién y propagacion de grietas de
fatiga.

6.2 Andlisis quimico.

El analisis quimico de la aleacion con la cual se fabricaron las
muestras utilizadas en este estudio se obtuvo de manera directa del liquido
en el horno al momento de vaciado. El promedio de tres lecturas se presenta
en la Tabla 4.1. Los valores obtenidos se encuentran dentro de rango de
acuerdo a la especificacion interna para la aleacion experimental. Dado que
todas las muestras se vaciaron de la misma carga del horno, no existe la
posibilidad de variaciones significativas en composicién quimica tanto en las

muestras de tension como en las de fatiga.
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6.3 Resultados de los ensayos de tension y su relaciébn con la

microestructura.

Las Figuras 5.1, 5.2 y 5.3 muestran la marcada correlacion existente
entre la velocidad de solidificacion de la aleacion con los esfuerzos de
cedencia y maximo, asi como de la elongaciéon. A velocidades de
solidificacion altas las propiedades tales como el esfuerzo de cedencia vy el
altimo a tension se incrementan al igual que la elongacién total, dado que las
velocidades de enfriamiento altas promueven la formacion de
microestructuras mas finas y porosidades bajas y aisladas brindando al
material una mejor tenacidad y resistencia elevada. Dado que el ciclo de
tratamiento térmico aplicado (T7) fue el mismo para todas las muestras de
material no existen cambios asociados a este proceso. Este comportamiento
es com(n para cualquier pieza vaciada®. Dado que la fase primaria de esta
aleacion no es el aluminio sino el silicio, no es posible correlacionar el nivel
de propiedades mecanicas con el espaciamiento dendritico secundario como
se hace comunmente en aleaciones Al-Si hipoeutécticas; sin embargo existe
otra caracteristica microestructural directamente relacionada con la
velocidad de solidificaciéon que puede ser usada con este fin, el tamafio de
celda eutéctica®. La Figura 6.1 muestra la relacién existente entre las

propiedades mecanicas estaticas y el tamafio de dichas celdas.
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Propiedades mecdnicas en funcién del tamafio de celda eutéctica
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Figura 6.1. Relacion entre las propiedades mecénicas estéaticas y el tamafio

de celda eutéctica promedio.

Es importante mencionar que se observa un incremento marcado en el
modulo elastico de la aleacion cuando éste se compara con las aleaciones
hipoeutécticas estandar las cuales exhiben un valor de entre 68 y 72 GPa,
mientras la aleacion utilizada en el presente trabajo muestra valores de entre
85 y 90 GPa. Este incremento esta relacionado al alto contenido de silicio
gue incrementa la rigidez de la aleacion con la consecuente pérdida de
tenacidad (Ver Apéndice A).

Cuando se analiza la relacion existente entre el limite de fatiga y las
propiedades mecdanicas estaticas se observa una relacién lineal. Las
muestras de alta velocidad de solidificacion muestran altos valores de limite
de fatiga y esfuerzos de cedencia y ultimo a la tension. EI comportamiento
de los promedios de las variables puede ser observado en la Figura 6.2. De
igual manera la tenacidad a la fractura se relaciona de la misma forma a
estas mismas propiedades guardando una estrecha relacion con la
velocidad de solidificacion (Figura 6.3).
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6.4 Resultados de los ensayos de fatiga en funcion de la

microestructura.

Dado que las aleaciones de aluminio no presentan un limite de fatiga
definido, se vuelve necesario establecer un criterio para su determinacion
gue consiste en definir un nimero de ciclos minimos que la probeta debe ser
capaz de cumplir, el valor de esfuerzo que corresponda a ese valor de ciclos
se considera la vida de fatiga. En el caso de la industria automotriz, el pase
se establece a los 10’ ciclos mientras por ejemplo en la industria
aeroespacial se exigen 10° ciclos. La forma mas comdn de representar el
comportamiento a fatiga de un material es mediante la curva S-N o de
Woller, en la cual se grafican los valores de amplitud de esfuerzo al cual
fueron sometidos los especimenes contra el nimero de ciclos a falla en
escala logaritmica. Es un hecho bien conocido que el valor de vida de fatiga
esta directamente relacionado con la velocidad de solidificacion de la
aleacion ya que esta variable afecta de manera directa la cantidad de
porosidad que sirve de nicleo a las grietas de fatiga®*. A velocidades altas
el valor de fatiga se incrementa mientras que al disminuir el valor también se
reduce. La figura 6.4 muestra el comportamiento que presentaron todas las
muestras del estudio en funcién de la velocidad de solidificacion; como

puede observarse el comportamiento es el esperado.

Curvas Waohler (S-N) para todas las velocidades de solidificacién
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Figura 6.4. Curvas S-N para todos los niveles de velocidad de solidificacion.
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A partir de esta informacion es posible calcular el limite de fatiga para
cada uno de los niveles de velocidad de solidificacion. Si se toma
directamente el promedio ponderado y basado en el comportamiento de las
curvas S-N. Existe también la posibilidad de obtener un valor de limite de
fatiga utilizando el método propuesto en la norma GMN7152 el cual
considera la desviacion estandar observada durante el desarrollo de las
pruebas de escalonamiento, los resultados de ambas formas de célculo se
presentan en la Tabla 6.1. Como puede observarse, la incorporacion del
parametro de desviacién estandar se traduce en una disminucion del valor
de limite de fatiga cuando se compara contra el obtenido directamente de las
curvas S-N y el promedio ponderado. La desviacion estandar también
provoca que el valor reportado para el Nivel 2, resulte menor al reportado
para el Nivel 3, por esta razon se decidio utilizar el resultado obtenido de las

curvas S-N para el resto del analisis.

Tabla 6.1. Valores de limite de fatiga para los tres niveles de velocidad de
solidificacion por métodos GMN7152 y S-N.

Nivel Limite de Fatiga Limite de Fatiga (MPa)
(MPa), por GMN7152 S-N (Promedio)
1 74.6 81.4
2 47.5 52.5
3 51.2 48.2

La diferencia observada es el resultado del desarrollo de Ila
microestructura causado por las diferencias en velocidad de solidificacion. A
velocidades de solidificacion altas, la microestructura producida es fina con
porosidades pequeiias y bien distribuidas, con un tamafio de celda eutéctica
pequefio. Al incrementarse la velocidad de solidificacion la microestructura
resultante engrosa con porosidades de mayor tamafio y celdas eutécticas
con tamafios superiores a 1 mm. Esto produce una pérdida no solo en las
propiedades mecanicas estaticas, como se vio anteriormente, sino que
también incrementa los sitios de nucleacion para grietas de fatiga y, al

reducir la tenacidad del material, afecta de manera negativa a la velocidad
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de propagacion de las grietas una vez que estas se forman, provocando la
caida del limite como se observa de las curvas S-N. También puede
observarse que la diferencia en limite de fatiga entre los Niveles 2 y 3 es
muy pequefia (4.3 MPa), lo cual sugiere que la diferencia en la velocidad de
solidificacion entre estas zonas del molde cufia no es lo suficientemente
fuerte para producir un cambio microestructural significativo en cuestion de
nucleacion y propagacion de grietas de fatiga. La Figura 6.5 muestra la
relacion entre el valor de limite de fatiga, la porosidad y el tamafio de celda

eutéctica promedio.
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Figura 6.5. Relacién entre la porosidad y el tamafio de celda eutéctica
promedio, y el limite de fatiga.

6.5 Andlsis fractografico

Existe una relacién directa entre la distancia y el area de propagacién
de grietas contra el niumero de ciclos que las probetas sobreviven. Se
observa que a bajos ciclos (N < 240,000) corresponde areas de propagacion
de no mas de 5 mm? mientras que las muestras que sobrevivieron a altos
ciclos (N > 7,000,000) las areas de propagaciéon alcanzan valores maximos
de 15 mm?* las distancias maximas de propagacién para esos mismos

intervalos son de 1 y 4 mm respectivamente (Figura (5.31). Cuando estos



124

mismos valores se grafican contra la amplitud de esfuerzo, se observa de
nueva cuenta una relacion lineal, donde a amplitudes de esfuerzo superiores
a los 100 MPa, la distancia de propagacion no excede 1 mm Yy area de
propagacion es de maximo 6 mm?, mientras que por debajo de los 50 MPa
esos mismos parametros se encuentran en los 4 mm y los 18 mm?

respectivamente (Figura 5.30).

Cuando se observa la relacion que guarda el tamafio de la
discontinuidad que inici6 la grieta, que en todos los casos resultd ser
porosidad causada por gas hidrogeno o microrechupes, una relacion lineal
vuelve a surgir, resulta evidente que a tamafios de poro mayores el nUmero
de ciclos a la falla se reduce de manera substancial (Figura 5.32), a medida
que los poros se reducen en tamafo por efecto de la velocidad de
solidificacion, el niumero de ciclos que las muestras sobreviven también se
incrementa. Esto es un comportamiento normal que permite establecer un
parametro de control de proceso para la fundicion que consiste en la
determinacién de los umbrales de porosidad para obtener una resistencia a
la fatiga especifica a una amplitud de esfuerzo especifico en funcion de los
requerimientos de un componente vaciado en una zona especifica del
mismo. Los valores determinados a partir de los datos experimentales

pueden ser revisados en la Tabla 6.2.

Vale la pena mencionar que el mecanismo de falla que exhiben las
muestras analizadas es diferente al reportado en la literatura para
aleaciones hipereutécticas del sistema Al-Si® 7, en la cual se establece que
la nucleacion de grietas de fatiga ocurre en los cristales de silicio primario
comunmente encontrado en estas aleaciones, con una subsecuente
propagacion fracturando la fase fragil de silicio al frente de la grieta. Dado
gue el sistema de aleacion utilizado en este estudio no presenta contenidos
de fase primaria de silicio por encima del 3%?, los sitios de nucleacién
observados en todos los casos y para todas las velocidades de solidificacion
estudiadas son poros formados ya sea por gas hidrogeno o fenémenos de
contraccion (microrechupes), posteriormente, la grieta se propaga a través
de las celdas eutécticas a pesar de que a velocidades lentas de

solidificacion existe una gran cantidad de fase de aluminio ductil entre las



125

fronteras de dichas celdas eutécticas. De cierta forma, la supresion de la
fase primaria de silicio brinda a la aleacion de una ductilidad adicional que
no esta presente en condiciones normales, haciendo que el sistema
hipereutéctico de este trabajo se comporte de manera similar a uno

hipoeutéctico.

Sin embargo, el incremento en ductilidad resultado de la supresion de
la fase primaria de silicio no es suficiente para que el material se ajuste al
modelo de mecanica de fractura lineal elastica ya que la matriz sigue siendo
fragil y la acumulacién de dafio plastico en la punta de la grieta no llega a ser
significativa para reducir la velocidad de propagacién de la misma, Figuras
6.6y6.7.

/ Sitio de nucleacion

. Silicio Primario

Figura 6.6. Trayectoria de grieta en la muestra NIW1P1, a pesar de la
presencia de un cristal de silicio primario, la grieta nuclea en un poro sub-
superficial
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Figura 6.7. Mapa de Rayos X de silicio en el cual se observa que la

trayectoria de la grieta es transcelular, a través de las celdas eutécticas

Tabla 6.2. Rangos de amplitud de esfuerzos en funcién del tamafio maximo
de poro necesarios para nuclear grietas de fatiga observados en el presente

estudio.
Rango de Amplitud de Esfuerzo
Tamarfo de Poro méaximo (mm)
(MPa)
85-90 <200
55 - 60 400 - 500
45 - 50 > 600

6.6 Tenacidad a la fractura en funcidn de la microestructura.

Para el calculo de tenacidad a la fractura se utilizé la ecuacion 5.2.
Cabe mencionar que para dicho célculo, los especimenes que presentaron
sitios multiples de nucleacion fueron descartados. Dicho fenémeno se
presenta cuando los valores de amplitud de esfuerzo aplicados a las
muestras sobrepasan los 110 MPa. El efecto de la velocidad de solidificacion
sobre la tenacidad a la fractura es evidente, tal y como se muestra en la
Figura 5.29. Como puede observarse, el Nivel 1 presenta valores promedio
de 32.7 MPa*m®® seguido por el Nivel 2 con 29.2 MPa*m®° y 22.3 MPa*m®®

del Nivel 3. Estos valores son inferiores a los exhibidos por aleaciones
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hipoeutécticas y se debe principalmente a la pérdida de ductilidad que
produce el alto contenido de silicio en la aleacion utilizada en este estudio.
Una vez mas, la baja velocidad de solidificacion en los Niveles 2 y 3 provoca
una marcada caida en los valores medidos, resultado del incremento en

porosidad y en el tamafio de celda eutéctica.
6.7 Factor critico de intensidad de esfuerzo.

Siguiendo la teoria de mecanica de la fractura lineal elastica, el factor
critico de intensidad de esfuerzo se calculé en funcion del defecto que inicié
a la grieta de fatiga tomando en cuenta su ubicaciéon (superficial o sub-
superficial). Se puede observar que no hay una clara diferenciacion en los
valores de DKmax entre los especimenes que sobrevivieron los 10’ ciclos y
los que fallaron antes de este valor que permitan la determinacion del umbral
de intensidad de esfuerzo DKy, esto puede ser observado en la Figura 5.33.
Los valores aproximados de DKqax cerca del umbral se estima en 1.1
MPa*m®® para los Niveles 1y 2 de velocidad de solidificacién mientras que
el Nivel 3 la alta dispersion hace imposible dicha aproximacién. El esfuerzo
critico a la fractura K es técnicamente igual para los tres niveles de
velocidad de solidificacion analizados. Lo anterior se presenta en la Figura
6.8.
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CAPITULO 7

CONCLUSIONES
Y RECOMENDACIONES

7.1 Conclusiones.

Es posible producir una aleacién base Al-Si hipereutéctica y suprimir
la formacién de la fase de silicio primario por medios quimicos y térmicos. Si
esta fase primaria de silicio es suprimida, el mecanismo de nucleacion de
grietas de fatiga en el sistema hipereutéctico es similar al observado en los
sistemas hipoeutécticos, en el cual la nucleacién de grietas de fatiga pasa
del cristal de silicio primario al poro de gas o rechupe de mayor tamafo.

Las caracteristicas de propagaciéon de grieta en la aleacion
AlSi14Cu3Nil desarrollada, es bastante diferente del observado en las
aleaciones hipoeutécticas y del reportado en la literatura para aleaciones
hipereutécticas; las grietas crecen fracturando a las fragiles celdas
eutécticas al frente de la punta de la grieta, como se observo en el andlisis
de EDX, la velocidad a la cual se propagan dichas grietas, es altamente
dependiente del tamafio de celda, siendo las celdas mas pequefias las mas

resistentes.

El incremento en la rigidez y la pérdida de ductilidad causados por el
alto contenido de silicio impiden la utilizacion de los modelos de mecanica de
la fractura lineal elastica y de pequefas grietas para caracterizar el
comportamiento a la fatiga de este tipo de materiales, dado que el modelo se
basa en la acumulacion de dafio plastico en la punta de la grieta mientras
ésta se propaga, y dado que la fase primaria en este sistema es silicio, su

baja habilidad de deformacion limita la acumulacién de dicho dafio plastico.
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El molde tipo cufia utilizado en el presente estudio probé ser capaz de
producir las velocidades de solidificacion necesarias para obtener muestras
para la fabricacion de probetas de propiedades mecanicas estaticas y
dinamicas repetibles y confiables, sin embargo es necesario seleccionar con
extremo cuidado las zonas a utlizar para garantizar una buena
diferenciacion microestructural que discrimine la sanidad en los diferentes

niveles seleccionados.

La similitud en los valores de tenacidad a la fractura obtenidos al
comparar aleaciones hipo e hipereutécticas (R. Gonzalez, Tesis Doctorado)
en areas de alta velocidad de solidificacion indica que a pesar del hecho de
que el alto contenido de silicio reduce la ductilidad del material, se puede
lograr un buen compromiso entre las propiedades mecanicas que habiliten el
uso de estos sistemas de aleacidn en la fabricacion de componentes

automotrices de alto desempefio como lo son los monobloques de motor.

El impacto tecnolégico del presente estudio radica en la informacion
obtenida en este estudio que resulta de vital importancia para los
disefiadores de motores de combustién interna, ya que proporciona datos
gue pueden ser utilizados en los modelos de elemento finito; sin embargo se
requiere mas trabajo para determinar el valor de DKy, indispensable en la
determinacién de caracteristicas geométricas y variables de proceso de

fabricacion de estos componentes.

Por otro lado, el impacto cientifico reside en el desarrollo de un
método experimental que puede ser utilizado para -caracterizar el
comportamiento a fatiga de cualquier sistema de aleacion de base aluminio,

con una excelente reproducibilidad y precision.

7.2 Comentarios finales y recomendaciones.

El presente estudio muestra la posibilidad de la utilizacion de
aleaciones base Al-Si hipereutécticas en la manufactura de monobloques
de motor para la industria automotriz que no requieren del uso de camisas

de hierro gris en el area del cilindro. Existe informacion sobre la resistencia
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al desgaste de este material asi como de pruebas de dinamoémetro que
muestran la posibilidad de un motor monolitico de aluminio el cual reducira
de manera significativa el peso total del vehiculo, habilitando a los
fabricantes automotrices para cumplir con las nuevas restricciones

ambientales y con los cada vez mas estrictos estandares de eficiencia.

El comportamiento fisico y mecanico de este tipo de materiales esta
siendo analizado. Se requiere de un segundo estudio del comportamiento a
fatiga a mayor profundidad para encontrar una alternativa al modelo de

mecanica de la fractura lineal elastica que ha probado no ser satisfactorio.

Para el afo 2020, solo los automdviles que utilicen de manera
intensiva materiales ligeros tales como las aleaciones de aluminio,
magnesio, compositos o incluso plasticos, seran los Unicos capaces de
cumplir con los estandares ambientales y de eficiencia requeridos por los
gobiernos a nivel mundial. EI monobloque del motor, al ser uno de los
componentes de mayor masa, necesita ser reemplazado en especial en los
modernos y poderosos motores Diesel que requieren de resistencias mas
elevadas que sus contrapartes a gasolina y que actualmente usan el popular

hierro de grafito compacto (CGI) en su construccion.

Se requieren mas estudios en estos materiales ligeros para desplazar
de manera definitiva al hierro y sus aleaciones de la manufactura de

vehiculos automotores.



133

Apéndice A. Propiedades mecanicas estaticas



