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PRESENTACIÓN

Este libro recoge los resúmenes de los trabajos que se presentan en el XI Congreso 
Nacional de Propiedades Mecánicas de Sólidos. Seguimos con la tradición establecida 
en la Rábida en 1988 y que ha ido recorriendo todas las regiones españolas, esta XI 
edición que será en Cádiz y localizada en su sierra de Grazalema en un pueblecito 
llamado El Bosque en la cima de esta deformación plástica de la placa Ibérica. El 
sedimento marino de tipo calizo y el alto nivel de precipitaciones es el origen de este 
plegamiento en la Sierra de Grazalema, y responsable de su modelado kárstico tanto 
en superficie como en subterráneo. En este marco de dislocaciones, sinclinales, fallas y 
fracturas nos reuniremos el próximo mes de Septiembre para entablar discusiones 
sobre el mismo tema pero a otra escala espacio-temporal.

Tratamos de presentar los tópicos más relevantes en la actualidad dentro de una 
clasificación clásica: metales, cerámicas, polímeros y sus materiales compuestos. 
Sirviendo como punto de encuentro para el debate y la discusión, lo que debe producir 
una colaboración entre diferentes grupos de investigación. Hemos tratado de abarcar 
el máximo espectro con especialistas en los diferentes temas. Las presentaciones 
orales se han seleccionado de los trabajos más relevantes. Y también se potencia la 
participación de jóvenes investigadores que presenten sus recientes resultados, con 
pequeñas sesiones orales de sus paneles.
Tanto el comité científico como el organizador de Cádiz agradecen el apoyo recibido por 
las instituciones autonómica y nacional y esperan que en este encuentro se potencie el 
intercambio de ideas y produzca la cooperación futura y lo que es más importante 
afiance los lazos de amistad.

El Bosque (Cádiz) 
Septiembre de 2008

Nicolás de la Rosa Fox 
Manuel Piñero de los Ríos 
(editores)
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Superplasticidad en cerámicos: nuevos avances y aplicaciones 
Arturo Domínguez Rodríguez

Dpto Física de la Materia Condensada. Universidad de Sevilla

adorod@us.es

En esta conferencia se expondrán con detalles las características macroscópicas y 
microscópicas de la superplasticidad en cerámicos. A continuación se revisarán críticamente los 
diferentes mecanismos de acomodación con especial énfasis en los avances realizados. Las 
diferentes estrategias para conseguir superplasticidad a bajas temperaturas o a altas velocidades de 
deformación se analizarán con ejemplos concretos.

Finalmente se discutirá, basándose en el mecanismo microscópico de la superplasticidad como 
pueden unirse materiales cerámicos y como puede fabricarse con esta técnica de unión, materiales 
con función gradiente.
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Mechanical Properties of Very Porous Amorphous Materials: 

Xerogels, Aerogels and Composite Aerogels
T. Woignier ,A* A. Hafidi Alaoui 3'b, J. Primera J. PhaUppou 2' ,G. W. Scherer 5‘

1 UR Seqbio IRD-PRAM, 97200 ,Le Lamentin, Martinique .France
2, CNRS-Université Montpellier I¡, Place E. Bataillon, 34095 Montpellier Cedex 5, France.

1 Faculté des Sciences et Techniques de Tánger, B.P. 416, Tánger, Marocco
4 Departamento de física, FEC, LUZ. Maracaibo, Venezuela.

Princeton University, Civil & Env. Eng., Eng. Quad. E-319, Princeton, NJ 08544 USA

woignier@diablo.univ-montp2.fr

A variety of silica aerogels and xerogels (classical aerogels, partially densified aerogels, 
composite xerogels and aerogels) have been studied with the objective of understanding the 
mechanical behaviour of these extremely porous solids. Xerogels and aerogels are generally 
described as brittle and elastic materials, like glasses or ceramics. The main difference compared to 
silica glass is the order of magnitude of the elastic and rupture moduli, which are 104 times lower. 
However, if this analogy is pertinent when gels are under a tensile stress (bending test) they exhibit 
a more complicated response when the structure is subjected to a compressive stress. The network is 
linearly elastic under small strains, then exhibits yield followed by densification and plástic 
hardening.

We characterized the structure of the materials by small angle neutrón and X-ray scattering. 
We show that they can have fractal structure on a large length scale (from 1 to several hundred nm). 
We discuss the evolution of the mechanical properties in terms of percolation and fractal theory, as 
well as the “blobs and links model”

13 12
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“Dislocaciones y Plasticidad: The Long March Toward Strain Hardening”
Ladislas Kubin,

Laboratorio de Estudios de la Microestructura. CNR-ONERA. FRANCE

Ladislad.kubin@onera.fr

A predictive multiscale model is proposed for the strain hardening properties of fcc single 
crystals. It relates the elementary properties of dislocations to their collective properties, like their 
mean ffee paths, as analyzed from dislocations dynamics simulations. The model is solved using a 
crystal plasticity code and yields the well-known three-stage stress-strain curves, their orientation 
dependence, the nature of active slip systems and the corresponding dislocation densities, as well as 
the influence of stacking fault energy and dissociation width. Prospective extensions and limitations 
of this model are discussed. The emphasis is put on the connection between discrete events, like 
dislocation avalanches, and continuum modeling.

15 13
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Estudios de Nano-compresión en Micro y Nano pilares: 
Superelasticidad y Memoria de Forma a Nano-escala. 
José M. San Juqn1'3. María L. Nó2, Christopher A. Schuh3

' Dpto de Física de la Materia Condensada; Facultad de Ciencia y Tecnología; UPV/EHU. 
Apdo 644. 48080 Bilbao (Spain)
2 Dpto de Física Aplicada II; Fac. De Ciencia y Tecnología; UPV/EHU. Apdo 644. 48080 
Bilbao (Spain)
3 Dpt. Materials Science and Engineering, Massachusetts Institute of Technology, 77 
Massachusetts Av., Cambridge, 02139-MA, USA

íost’.sanjuantá ehu.es

En las últimas décadas se ha puesto en evidencia que las propiedades mecánicas de los materiales 
experimentan una evolución en su comportamiento cuando disminuimos la dimensión del tamaño 
cristalino a nano-escala. Con el fin de comprender los mecanismos microscópicos involucrados a 
escala atómica en los procesos de deformación plástica, se ha requerido el diseño de experimentos 
en los que la dimensión del material involucrado sea también micro-nano métrica, dando lugar a las 
técnicas de Nano-Indentación y Nano-compresión.

Sin embargo, hay ciertas propiedades termomecánicas tales como superelasticidad y memoria de 
forma que involucran transformaciones de fase estructurales, en particular una Transformación 
Martensítica Termoelástica, que es la responsable de las propiedades de las aleaciones con memoria 
de forma (SMA de sus siglas en ingles “Shape Memory Alloys”). Las SMA son buenas candidatas 
para el desarrollo de sensores y actuadores a micro y nano escala, ya que comparativamente con 
otros “smart materials” son las que ofrecen mayor potencial a medida que disminuimos el peso o 
tamaño del dispositivo. Por ello, existe un creciente interés en aplicar las SMA para micro-nano 
dispositivos, MEMS y NEMS.

Podemos pues preguntamos ¿qué sucede cuando la dimensión del dispositivo se aproxima a la 
dimensión más pequeña de las variantes de martensita?. ¿Podrá seguir teniendo lugar la 
transformación Martensítica?. ¿Se perderán las propiedades termomecánicas a nano-escala?. Para 
responder a estas preguntas se ha abordado un amplio estudio sobre esta problemática a micro y 
nano escala.

En la presente conferencia se introducirán los conceptos básicos de las técnicas de nano-indentación 
instrumentada y su capacidad para realizar ensayos de micro y nano compresión. A continuación se 
describirá cómo se pueden tallar muestras para ensayos de micro-nano compresión. Para ello se 
describirán los conceptos básicos de “Focused Ion Beam” (FIB) y como se utiliza esta técnica para 
tallar micro y nano pilares. Finalmente se describirá como la combinación de tales técnicas permite 
realizar ensayos de micro y nano compresión.

Tras esta descripción de carácter general, válida para cualquier material, pasaremos en la segunda 
parte de la conferencia a dar un ejemplo de todo ello, aplicándolo al estudio de las propiedades de 
superelasticidad y memoria de forma a nano escala. Estos resultados, recientes y novedosos [1], 
abren nuevas vías para el desarrollo de micro y nano actuadores en MEMS y NEMS, a la vez que 
ofrecen una metodología para el estudio de las propiedades mecánicas de materiales a micro-nano 
escala.

[1 ] San Juan J., Nó M.L., Schuh C.A., Superelastícity and shape memory in micro- and nano- 
scale pillars, Advanced Materials, en prensa (2007).
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El proceso de fatiga en metales suele dividirse para su análisis en dos fases: iniciación de la o las 
grietas y propagación de la grieta dominante hasta la rotura final. La primera fase se estudia 
mediante métodos basados en el análisis de las deformaciones en la zona de iniciación y la 
aplicación de curvas del tipo e-N, mientras que la segunda se analiza mediante métodos basados en 
la mecánica de la fractura elástica lineal (MFEL). La distinción entre una fase y otra no es clara, ya 
que tradicionalmente se ha considerado iniciación todo el proceso hasta que la grieta es detectable 
por alguno de los procedimientos existentes. Eso llevó a considerar como iniciación todo el proceso 
desde el principio hasta que la grieta alcanzaba una longitud normalmente próxima a 1 mm. Sin 
embargo, con la mejora de los métodos de detección, cada vez ha sido posible detectar grietas de 
menor longitud, pudiéndose comprobar que en el proceso de fatiga se producen grietas muy al 
principio, aunque de tamaño inferior a la dimensión característica de los granos del material.

En este trabajo se muestra la posibilidad de incluir el comportamiento de grietas 
microestructuralmente pequeñas en el análisis del crecimiento, ya sea mediante modificaciones de 
las aproximaciones basadas en la MFEL o aplicando métodos basados en de la micromecánica de la 
fractura. En esa línea podría dividirse el proceso de fatiga en tres fases, siendo la intermedia el 
crecimiento de grietas microestructuralmente pequeñas. Se analizan las posibles formas de 
considerar esa nueva fase del proceso de fatiga y los efectos que tiene su consideración sobre las 
predicciones de vida ante determinados tipos de cargas cíclicas o irregulares.
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En el estado líquido moderadamente subenfriado, la respuesta de la materia condensada a un campo 
de fuerzas mecánico, eléctrico, etc., es una simple absorción: Al enfriar el sistema se alcanza una 
temperatura a la cual esta absorción se desdobla en dos: una lenta, denominada relajación a, y otra 
rápida, denominada relajación p. La primera relajación está causada por movimientos cooperativos 
de varias moléculas mientras que la segunda procede de movimientos moleculares de tipo local. Si 
se procede enfriando el sistema se alcanza una temperatura, denominada temperatura de transición 
vitrea, Tg, en la vecindad de la cual el tiempo de relajación promedio asociado con la absorción a 
sufre un incremento anómalo, descrito por la ecuación de Vogel, congelándose los movimientos 
cooperativos moleculares. Sin embargo, la relajación p permanece operativa a temperaturas 
inferiores a Tg. Se puede decir que la relajación a es precursora del estado vitreo y del flujo en la 
materia condensada. A tiempos largos el flujo es el proceso dominante a la respuesta a las 
perturbaciones de los campos de fuerza.
Los polímeros presentan el mismo comportamiento que las sustancias monoméricas a tiempos 
cortos. Por encima de un cierto peso molecular ni la relajación a ni la p dependen del peso 
molecular. Sin embargo, por encima de Tg, y a tiempos/frecuencias largos/bajas, los sistemas 
macromoleculares despliegan una relajación, denominada modo normal, fuertemente dependiente 
del peso molecular, que condiciona el flujo.
El comportamiento anómalo de los sistemas poliméricos a tiempos largos (o frecuencias bajas) 
deriva de la configuración ovillada de las macromoléculas que los integran. Dado que la densidad 
de segmentos dentro de los ovillos aislados es muy pequeña, las macromoléculas en los sistemas 
poliméricos comparten sus dominios formando entrecruzamientos físicos (entanglements), cuya 
naturaleza todavía no ha sido elucidada, responsables de que los polímeros exhiban comportamiento 
elástico aún a tiempos moderadamente largos. Estos entrecruzamientos físicos son responsables de 
que la viscosidad escale con la primera potencia del peso molecular a pesos moleculares bajos y con 
la potencia 3.4 a pesos moleculares elevados. También condicionan la velocidad de cizalla crítica a 
la que la viscosidad de los polímeros fundidos y sus disoluciones concentradas exhiben 
comportamiento no newtoniano. La dependencia de la viscosidad del peso molecular en 
macromoléculas ramificadas (en forma de estrella) es mucho más elevada que en el caso de 
macromoléculas lineales.
Se han desarrollado teorías de la dinámica de macromoléculas en disoluciones muy diluidas (Rouse, 
Zimm) en las que las macromoléculas se representan por muelles (responsables de la elasticidad) y 
bolas (responsables de la energía disipada). La dinámica de macromoléculas en disoluciones 
concentradas o en bloque está descrita por la teoría de reptación desarrollada por Doi-Edwars y De 
Gennes.
La máxima elasticidad que puede desplegar un sistema polimérico está implícita en la denominada 
función recuperable de fluencia en equilibrio, Jc. Para sistemas molecularmente homodispersos, el 
valor de Je incrementa con el peso molecular hasta que las cadenas moleculares alcanzan un tamaño 
crítico por encima del cual esta función viscoelástica es independiente del peso molecular. Sin 
embargo, el valor de Je .es muy sensible a la distribución de pesos moleculares pudiendo sufrir 
incrementos sensibles en sistemas heterodispersos, así como en sistemas poliméricos diluidos.
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Resumen:
Los materiales cerámicos avanzados presentan una 
elevada dureza, rigidez, resistencia a desgaste y 
resistencia química, así como una resistencia mecánica 
relativamente alta a temperatura ambiente. Debido a 
esta buena combinación de propiedades, son 
ampliamente utilizados en aplicaciones donde están 
sometidos a carga tales como herramientas de corte o 
componentes de motores de automoción. El aumento 
global o local de la temperatura en condiciones de 
servicio puede afectar a las propiedades mecánicas de 
los materiales y, por tanto, alterar su comportamiento. 
Por consiguiente, es necesario investigar el efecto de la 
temperatura en las propiedades mecánicas de los 
materiales cerámicos.

Existen numerosos estudios sobre propiedades 
mecánicas a temperaturas elevadas, realizadas 
esencialmente mediante ensayos de fluencia. Sin 
embargo, los estudios a temperaturas intermedias son 
escasos y se limitan generalmente a la evaluación de la 
dureza Vickers1'1 o del módulo de Young. Para llenar 
este vacío, se ha desarrollado recientemente en la 
Universidad de Extremadura un nuevo método que 
permite determinar la respuesta elasto-plástica de un 
material a temperaturas intermedias basado en la 
realización de ensayos de indentación Hertz (Figura 1) y 
de simulaciones mediante elementos finitos. A partir de 
la pendiente del tramo lineal de las curvas tensión- 
deformación obtenidas a partir de los ensayos de 
indentación, y haciendo uso de la teoría de la elasticidad 
lineal de Hertz, se ha determinado el módulo elástico 
para todas las temperaturas estudiadas. Además, la 
simulación mediante elementos finitos (FEM) de los 
ensayos para reproducir las curvas tensión-deformación, 
ha permitido obtener la tensión de límite elástico y el 
endurecimiento de este material en el rango de 
temperaturas estudiadas. También se han determinado 
las cargas de inicio de fisuras cónicas y radiales 
observando el daño superficial provocado por los 
ensayos Hertz mediante microscopía óptica con luz 
polarizada (contraste Nomarsky). Para correlacionar los 
resultados con las características microestructurales, 
también se ha realizado un estudio microestructural 
mediante difracción de rayos X (análisis cuantitativo de 

politipos SiC presentes) y microscopía electrónica de 
barrido.

En este trabajo, se aplica este método para determinar la 
respuesta elasto-plástica de cinco materiales cerámicos a 
base de a-SiC desde temperatura ambiente hasta 900°C 
Estos 5 materiales se han fabricado expresamente para 
el desarrollo de este trabajo empleando el procedimiento 
de sinterización con fase líquida sin presión y utilizando 
como aditivo de sinterización Y,Oj + ALOj.

111 Y. V. Milman et al., "Temperature dependence of 
hardness in silicon-carbide ceramics with different 
porosity", International Journal of Refradorv Metals & 
Hard Materials, 17 [5] 361-368 (1999).
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RESUMEN.
Los recubrimientos WC-Co depositados mediante proyección térmica, son ampliamente utilizados para mejorar la 
resistencia a desgaste de componentes sometidos a condiciones de erosión severas.

En este trabajo, se ha evaluado la resistencia al desgaste erosivo de recubrimientos WC-12Co proyectados por plasma 
atmosférico (APS), mediante ensayos de erosión en seco con abrasivos de distinta dureza y tamaño de partícula, 
variando el ángulo de impacto. Los recubrimientos se han obtenido proyectando mezclas micrométricas y nanométricas 
reconstituidas, empleando H2 y He como gases plasmógenos. Para determinar el régimen erosivo (dúctil o frágil) se ha 
estudiado el efecto del ángulo de impacto en la tasa de erosión. Se ha analizado el daño producido mediante la 
observación de la superficie impactada con microscopía óptica y electrónica de barrido. Se ha evaluado la influencia del 
gas plasmógeno y del polvo empleado en la proyección sobre el comportamiento a erosión del recubrimiento final, 
intentando relacionar el comportamiento a erosión con las propiedades mecánicas y microestructura. La dureza se ha 
determinado mediante medidas de microdureza Vickers y la tenacidad a fractura se ha estimado por el método de 
indentación. La identificación de las fases presentes se ha realizado mediante Difracción de Rayos X.
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RESUMEN
El óxido de ceno dopado con tierra rara es de 
considerable interés en el diserto de la electro-cerámica 
para las pilas (celdas) de combustible de óxido sólido 
(SOFC) que funcionan a baja temperaturas, debido a su 
alta conductividad iónica del ión de oxígeno1'2. El Ceno 
dopado con Gadolinio es extensamente estudiado; 
particularmente el caso del Ceno dopado con 10mol% 
de Gadolinio (Ce09Gdc .0,95) el cual se ha reconocido 
como material principal para el electrolito que funciona 
a baja temperature en las SOFC3-1. La síntesis química 
del polvo de Ceno dopado con tierra rara y su 
sinterización a alta temperatura aumenta el costo de 
fabricación de las SOFC. El desafío de hoy en día es 
reducir el costo de fabricación de los polvos 
homogéneos y nanocristalinos, además de reducir la 
temperatura de sintetizado.
Por otra parte, los materiales usados en sistemas de 
SOFC pueden ser susceptibles a la fractura debido a las 
tensiones térmicas y mecánicas generadas durante la 
fabricación y la operación de la celda. En este estudio, 
los nanopolvos de Ceno dopado con Gadolinio 
(Ceo9Gdo |O195) fueron preparados por medio de una 
técnica de bajo costo llamada combustión de nitrato- 
combustible usando diversos combustibles orgánicos 
tales como urea, ácido cítrico, glicina y polietilenglicol. 
Los polvos nanocristalinos se calcinaron a 700°C 
durante 2 horas, luego se les aplicó una presión uniaxial 
y finalmente fueron sinterizados a baja temperatura, 
1200°C por 2 horas. La microdureza y la resistencia a la 
fractura medidas sobre las superficies pulidas de las 
muestras demuestran que la dureza varia dependiendo 

del tipo de combustible orgánico usado en la sintesis. El 
valor más alto de microdureza (Hv) obtenido para las 
muestras preparadas (usando ácido cítrico y glicina 
como combustibles orgánicos) fué del orden de -8.7­
9.5 GPa y el de resistencia a la fractura (KiC) fue de 
~l .75 ± 0.3 (MPa ml/2), utilizando una carga de 20N.
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Anilláis químico de una sola nano-partícula de G-C«OÍGdo jO1J3 - 7ÜO“C por EDS alada con TEM
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El análisis DRX del polvo confirma la formación de la estructura monofásica fluorita de 
CeosGdo - 700°C preparado usando diversos combustibles orgánicos 

(U-urea, C-ácido cítrico, G-glicina, P-polietilenglicol)
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Introducción

El tratamiento láser de baldosas de gres porcelánico 
modifica visiblemente la superficie de estos materiales. 
Aparentemente disminuye la porosidad abierta de la 
superficie. No obstante, debido a los abruptos gradientes 
de temperatura inducidos por la irradiación láser en una 
zona muy estrecha, y a la posible generación de 
tensiones indeseadas en el material, es conveniente 
estudiar sus propiedades de desgaste y la microdureza 
de la superficie afectada por el láser.

Método experimental

Preparación de muestras

El tratamiento de la superficie de las baldosas de gres 
porcelánico objeto de estudio se ha realizado con un 
sistema láser de CO? de tipo SLAB y de 350W (Rofin- 
Sinar), equipado con galvanómetros. Los galvanómetros 
permiten barrer la superficie en condiciones establecidas 
mediante un programa informático que permite trabajar 
en modo de grises y en modo vectores (fig. 1), en 
configuraciones geométricas abiertas.

Fig. 1 Equipo utilizado para el tratamiento láser de gres porcelánico

Para este estudio se han tratado baldosas de gres 
porcelánico acabadas con tamaño 10x10 cm. El tamaño 
de la focal del láser se aproximaba a 0,8 mm, y la 
potencia de emisión a 350W. Se puede trabajar en dos 
modos: en modo vector, se realizan variaciones en 
parámetros de velocidad de barrido y distancia entre 
líneas de vectores, fijando la frecuencia de los pulsos en 

20 kHz. En modo grises, utilizado en el presente trabajo, 
se ha cambiado la densidad de los puntos por pulgada en 
los correspondientes archivos.

Ensayos mecánicos

Los ensayos de microdureza se realizaron en un 
microdurómetro (Struerss Mod. Duramin, Ballerup, 
Dinamarca) usando un indentador Vickers y aplicando 
cargas entre 100 y 300 g durante 40 s, tanto en la 
superficie de las muestras como en una sección para 
estudiar la variación de la dureza con la distancia a la 
superficie.

Los ensayos tribológicos se llevaron a cabo en un 
tribómetro tipo ball-on-flat, en el que se utilizaron bolas 
de alúmina y acero con cargas normales de 1, 2 y 5 N, a 
una velocidad de 0.1 m/s durante 500 m.

Resultados y discusión

En la tabla 1 se muestran las características de las 
muestras estudiadas (el valor de la densidad de puntos 
por pulgada - dpi) y el valor de su microdureza. Puede 
verse como la dureza decrece a medida que aumenta el 
daño en la superficie del gres hasta llegado un valor
75 dpi donde el valor de HV permanece prácticamente 
constante.

Sin
Muestra tratar TG#1 TG#3 TG#5

GST

dpi - 25 75 150

HV 700±100 650±100 450±75 440±75

Tabla 1 iDureza de las distintas muestras estudiadas

El comportamiento tribológico típico de estas muestras 
está representado en la figura 2, donde puede verse una 
serie de ensayos con una carga de 2N y una bola de 
alúmina. En esta gráfica se observa claramente como el 
coeficiente de fricción de las muestras sin tratar es 
claramente inferior al de las muestras tratadas con láser. 
El coeficiente de fricción de éstas es similar 
independientemente del la densidad de puntos por 
pulgada
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Figura 2: Ensayos de fricción con una carga de 2N y bolas de alúmina.

El comportamiento del coeficiente de fricción de los 
ensayos realizados con las bolas de acero es distinto 
como puede apreciarse en la figura 3. El valor 
coeficiente de fricción del gres sin tratar es del mismo 
orden que el de las muestras con menor densidad de 
puntos, aunque en éstas se observa un estado inicial de 
alto coeficiente de fricción. Sin embargo, la muestra que 
presenta un mayor grado de tratamiento con el láser, 
posee un coeficiente mayor.

O 10D 200 300 400 500

Distancia de Deslizamiento (m)

Figura 3: Ensayos de fricción con una carga de 2N y bolas de acero.

Por otro lado se analizó la velocidad de desgaste de las 
bolas en los ensayos de desgaste (Figura 4). Como era 
de esperar el grado de desgaste de las bolas de acero es 
mayor, de uno a dos órdenes de magnitud dependiendo 
de la muestra ensayada. Además estos datos 
complementan de forma adecuada las observaciones del 
coeficiente de fricción: Un coeficiente de fricción alto 
se corresponde con una alta velocidad de desgaste de la 
bola, de la misma forma los ensayos con coeficientes de 
fricción similares producen similares velocidades de 
desgaste.

Figura 4: Velocidad de desgaste en ensayos con cargas de 2 N

El aumento del coeficiente de fricción en los ensayos 
realizados con la alúmina al aumentar el tratamiento con 
láser puede explicarse teniendo en cuenta que dicho 
tratamiento produce daños en la superficie, como queda 
de manifiesto en la medidas de microdureza. Estos 
daños superficiales hacen que la fricción aumente 
debido a que será más fácil producir fisuras y por tanto 
que se produzcan procesos de arrancamiento de 
material. Todo esto contribuye a tener una superficie 
más irregular que lleva a un aumento de la fricción.

En el caso del acero, el mecanismo es distinto. Ahora el 
coeficiente de fricción no varía entre las muestras sin 
tratar y las muestras tratadas, al menos aquellas con una 
densidad menor de puntos. Esto es debido a que se 
produce una transferencia de material entre la bola y el 
gres, de forma que el contacto que tenemos en realidad 
es de acero sobre acero. Eso explica el coeficiente de 
fricción menor. A medida que el daño producido en la 
superficie es mayor, este mecanismo deja de ser 
efectivo y empiezan a producirse los procesos de 
creación, propagación de fisuras y arrancamiento del 
material, esto lleva a un aumento del coeficiente de 
fricción y del grado de desgaste de la bola, como puede 
verse para el ensayo de 2 N con bola de acero en la 
muestra TG#5.
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RESUMEN

Desde hace unas cuantas décadas se vienen utilizando 
recubrimientos de base circona (ZrO2) estabilizada con 
itria (Y2O3) en determinadas aplicaciones tecnológicas, 
debido a sus excelentes propiedades fisico-químicas [1, 
2]. Entre las propiedades de estos recubrimientos cabe 
destacar su resistencia al desgaste y al ataque químico, 
la excelente conductividad iónica, su elevada 
reflectancia, etc.

Por otro lado, existen diferentes procedimientos para la 
fabricación de recubrimientos cerámicos (PVD, CVD, 
proyección térmica, sol-gel, etc.) [3-5], La idoneidad de 
cada método dependerá del tipo de sustrato a recubrir, 
asi como de la naturaleza y características del 
recubrimiento que se desea obtener.

Así pues, el diseño controlado de películas sol-gel de 
base circona constituye un reto de gran importancia 
tecnológica. En este sentido, cabe destacar que el 
rendimiento de los recubrimientos sol-gel depende 
fuertemente de su calidad estructural, argumentándose 
con frecuencia que la presencia de grietas y poros 
degradan sus propiedades mecánicas y, en 
consecuencia, su eficacia como protección [6-8], Por 
ello, es muy interesante controlar el grado de 
densificación y el espesor de los recubrimientos durante 
las diferentes etapas del proceso.

En el presente trabajo se analizan los resultados 
obtenidos relacionados con la microestructura y la 
respuesta mecánica de los recubrimientos sol-gel de 
circona. El estudio se ha centrado en el análisis de 
películas sol-gel depositadas sobre diferentes sustratos, 
cuyos espectros de transmisión (figura 1) nos han 
permitido determinar con precisión su índice de 
refracción, n, el espesor, ep, y la porosidad, P.

Fig. 1.- Espectros de transmitancia obtenidos a partir de 
recubrimientos de 2 capas tratados a la misma temperatura y 
en distintas atmósferas.

Para determinar la respuesta mecánica de las muestras 
se han realizado ensayos de ultramicrodureza. El interés 
se ha centrado en comparar las curvas de carga-descarga 
frente a la profundidad de penetración (figura 2), con la 
finalidad de poder determinar las variaciones de 
comportamiento mecánico del material y de los 
recubrimientos, influenciado por los tratamientos 
térmicos efectuados en los distintos tipos de atmósferas 
empleadas para la sinterización de las muestras.

Los resultados indican claramente que los mayores 
espesores de películas se obtienen utilizando las 
atmósferas de aire y nitrógeno. De igual forma, los 
sustratos y recubrimientos tratados en estas atmósferas 
presentan un comportamiento mecánico más resistente 
que en las demás atmósferas de tratamiento, pero esto 
sólo ocurre por encima de una determinada temperatura 
de sinterización.
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Penetración (mieras)

Fig. 2.- Curvas de carga y descarga frente a la profundidad de 
penetración para muestras tratadas a la misma temperatura 
(700 °C) en diferentes atmósferas.
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RESUMEN

El conocimiento de los mecanismos de deformación de 
los diferentes politipos del SiC monocristalino y la 
determinación de los parámetros que caracterizan estos 
mecanismos a diferentes tensiones y temperaturas es 
importante no solo por su aportación al conocimiento de 
las propiedades mecánicas intrínsecas del material sino 
también por su contribución al análisis e interpretación 
del comportamiento mecánico de toda la amplia gama 
de materiales avanzados policristalinos que, con base en 
el carburo de silicio, se vienen desarrollando durante las 
últimas décadas, con propiedades y microestructuras 
muy diferentes y con el objetivo final de conseguir 
materiales cerámicos de diseño con altas prestaciones 
estructurales.
En este trabajo hemos estudiado el comportamiento 
mecánico a alta temperatura de cristales del politipo 4H- 
SiC suministrados por Sterling-Semiconductor, Inc. 
(USA) y obtenidos a partir de la fase gaseosa por la 
técnica PVT (Physical Vapor Transpon)1. Aunque la 
deformación plástica de estos cristales mediante ensayos 
de compresión se produce por activación de los sistemas 
de deslizamiento basal (0001)l/3<l 1 2 0> y prismático 
{1 T 00} 1/3<11 2 0>, en nuestro trabajo nos hemos 
limitado a la deformación por deslizamiento basal que 
es el sistema de más fácil activación.
La orientación de los monocristales se ha realizado 
mediante difracción Laue de rayos X (por reflexión). 
Los diagramas experimentales han sido interpretados 
por comparación con patrones teóricos obtenidos con la 
utilización del software OrientExpres 3.4. Las muestras 
para los ensayos mecánicos se han orientado con la 
dirección de compresión a 45° del eje c del cristal y con 
una de las caras laterales paralela al plano { 1 100}. Con 
esta orientación se favorece la activación de uno de los 
sistemas de deslizamiento basal (factor de Schmid 
f=0.5) y se dificulta la activación del deslizamiento 
prismático y de los otros dos sistemas de deslizamiento 
basal equivalentes. Las caras laterales de las muestras 
han sido pulidas para la posterior observación por 
microscopia óptica de las líneas de deslizamiento, lo 
que permite la identificando de los sistemas de 
deslizamiento activados durante la deformación.

El comportamiento mecánico de estos cristales se ha 
estudiado mediante ensayos de compresión a velocidad 
de deformación constante y a carga constante (fluencia) 
y a temperaturas entre 850 y 1300 °C. Los ensayos a 
velocidad de compresión constante (é = 1.5 10'5 s') 
ponen de manifiesto un cambio en los mecanismos de 
deformación a temperaturas próximas a 1000 °C. Las 
curvas tensión-deformación obtenidas a T>1000 °C 
presentan un comportamiento característico de la 
deformación de monocristales (presencia del yield 
point) y no muestran un endurecimiento significativo 
con la deformación (work hardening). Por el contrario, a 
T<1000 °C las curvas tensión-deformación muestran 
ausencia del yieldpoint y un endurecimiento importante 
por deformación. No obstante la deformación tiene 
lugar en ambos casos por activación del sistema de 
deslizamiento basal, como pone de manifiesto la 
observación por microscopia óptica de las líneas de 
deslizamiento en las caras laterales de las muestras 
deformadas.
Mediante cambios de la velocidad de deformación 
(é =1.5 10'5 s'1 —> É =3.0 10-5 s '), en los ensayos a T> 
1000 °C se ha obtenido el valor del exponente de 
tensión n que determina la dependencia de la velocidad 
de deformación con la tensión aplicada. A partir de la 
dependencia con la temperatura de la tensión crítica 
resuelta (rc=a/f) correspondiente a la tensión necesaria 
para el deslizamiento de las dislocaciones (lower point) 
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se ha obtenido el valor de la energía de activación Q del 
proceso que controla la deformación.
Los ensayos de deformación a carga constante (entre 10 
y 50 MPa) y pequeñas velocidades de deformación 
(entre 10’6 y 10’7 s’1) han permitido completar el estudio 
de los mecanismos de deformación, obteniendo el valor 
de los parámetros n y Q a T>1000 °C con mayor 
precisión y han hecho posible el estudio de la 
deformación a temperaturas inferiores a 1000 °C donde 
las altas velocidades de deformación impuestas en los 
ensayos a velocidad de deformación constante, junto al 
endurecimiento por deformación que se produce a estas 
temperaturas, hacen difícil alcanzar deformaciones 
significativas sin producir la fractura del material y por 
consiguiente dificultan o impiden la determinación de 
los parámetros ny Q que caracterizan la deformación.
Los resultados de los ensayos mecánicos han sido 
comparados con los datos existentes en la bibliografía2’3 
y analizados y discutidos en base a la información sobre 
la microestructura de dislocaciones que se genera en la 
deformación a diferentes temperaturas. Si bien esta 
microestructura ha sido estudiada por microscopia 
electrónica de transmisión (TEM) en algunos trabajos4’5, 
parece necesario profundizar en este tipo de estudios 
con el fin de contribuir a correlacionar los resultados de 

los ensayos mecánicos con la dinámica del movimiento 
de las dislocaciones.
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1. Introducción
El yeso y el cemento portland son materiales muy 
utilizados en la construcción. El yeso tiene la ventaja de 
su rápido fraguado y de poderse utilizar en acabados 
superficiales, pero su uso está limitado por sus bajas 
resistencias mecánicas y por su sensibilidad a los 
ambientes húmedos. El cemento portland en estado 
endurecido presenta buenas resistencias y mayor 
durabilidad en dichos ambientes, pero no tiene un 
fraguado rápido, es más caro y ambientalmente menos 
amigable.
Se ha estudiado ampliamente que las mezclas de 
cemento portland y yeso son generalmente 
incompatibles, ya que se produce la formación de 
etringita, que causa expansiones y conduce al deterioro 
rápido del material. En este sentido se han encontrado 
algunos trabajos donde para mejorar esta 
incompatibilidad, se adiciona puzolanas a las mezclas 
cemento portland/ yeso. Así Bentur et al [1] observaron 
que la resistencia a la humedad de materiales cuya base 
era el yeso se veía incrementaba utilizando mezclas que 
contenían un 75% yeso, 20% de cemento portland y 5% 
de humo de sílice. También otros autores estudiaron 
distintas mezclas ternarias utilizando hasta un 65% de 
yeso y distintas relaciones cemento portland/ humo de 
sílice[2], Otras mezclas ternarias se han realizado por 
otros autores con resultados similares, usando escoria de 
alto homo [3-4], o puzolanas naturales [5].
La ceniza volante de clase F, es un material que se 
obtiene en las centrales térmicas y ha sido estudiado su 
carácter puzolánico muy ampliamente [6], observándose 
en general que su reactividad se manifiesta a tiempos de 
curado prolongados.
El objetivo de este trabajo es estudiar las propiedades 
mecánicas de mezclas ternarias yeso/ cemento Portland/ 
ceniza volante y comparar con sistemas que no 
contengan dicha puzolana. Además se estudiará la 
estabilidad mecánica de dichas mezclas cuando son 
sometidas a ambientes húmedos..

2. Materiales y Métodos
Se han fabricado morteros con mezclas yeso/cemento 
portland/adición mineral. El cemento utilizado (CP) es 
un cemento portland blanco BL-I 52.5R, suministrado 
por CEMEX. mientras que el yeso (Y) es sulfato cálcico 
hemihidrato sin aditivos, suministrado por la empresa 
Iberplaco, S.L. El tercer componente de adición mineral 
(AD) del binder que se ha utilizado como puzolana fue 
ceniza volante (CV) de clase F, de la central Térmica de 

Andorra, o bien filler calizo (FC) como adición inerte 
La relación árido/binder fue de 3:1 y se ha utilizado 
árido siliceo normalizado.

3. Resultados y discusión

3.1 Comportamiento mecánico de mezclas CP/Y>AD 
20/50/30

Se fabricaron morteros con una relación CP/Y/AD de 
20/50/30, AD = CV ó FC); la relación agua/binder fue 
de 0.5 y 0.6 y las edades de curado 7, 28 y 90 días, 
rompiéndose a compresión las probetas prismáticas de 
4x4x16 cm. Se fabricaron dos series de probetas, que 
fueron curadas en bolsas de plástico selladas. Una de las 
series, se sumergieron en agua desionizada, 24 horas 
antes de la edad de su rotura, mientras que la segunda 
serie se mantuvo en la bolsa de plástico cerrada hasta la 
edad del ensayo a compresión. Con la comparación de 
los resultados se valora el efecto de ambientes húmedos 
sobre la estabilidad de las mezclas. Los resultados 
obtenidos se muestran en la tabla 1. En la figura 1 se 
muestra el cociente entre la resistencia a compresión de 
las probetas curadas bajo agua respecto a las curadas en 
la bolsa. Se puede observar que las probetas con relación 
agua/binder de 0.6, presentan menor influencia respecto 
al curado en húmedo, ya que el cociente de resistencias 
es mayor que para las probetas con una relación 
agua/binder menor. Además la influencia del curado de 
las probetas sumergidas en agua se manifiesta más 
claramente a 90 días de curado. Sin embargo, es 
importante destacar que en todos los casos la resistencia 
a compresión aumenta con el tiempo de curado, lo que 
pone de manifiesto que la ceniza volante está 
reaccionando puzolánicamente con la portlandita del 
cemento, y evitando así que se produzcan procesos de 
expansión. .

Tabla I. R, (en MPa) de morteros 20/50/30 CP/Y/CV y de 
CP/Y/FC (entre paréntesis).

Edad 
(días)

a/b = 0.5 a/b = 0.6
Sumergidas En bolsa Sumergidas En bolsa

7 6.4 (5.4) •7.8 (6.9) 4.6 (3.6) 4.9(4 5)
28 8.3 (4.4) 10.1 (5.5) 5.3 (2.6) 5.7 (3.2)
90 11.4(1.7) 15.9 (4.0) 5.9 (0.5) 7.5 (2.3)

37 CER-O7

mailto:jjpaya@cst.upv.es




XI Congreso Nacional de ProDiedades Mecánicas.delos_Sólidos PMSa008 (Cádiz)

Influencia del tipo de disolvente en la preparación de películas sol-gel de ZrOi

A. Díaz-Parralejo, J. Sánchez-González, F. Guiberteau

Escuela de Ingenierías Industriales (UEx), Avda. Elvas s/n, 06071 Badajoz

jsg@unex.es

RESUMEN

Entre los diferentes métodos empleados para la 
obtención de cerámicos de base circona, la utilización 
de precursores líquidos constituye una de las vías más 
utilizadas. Concretamente, la precipitación de cerámicos 
a través de la ruta sol-gel aparece como uno de los 
métodos más interesantes para la obtención de polvos y 
recubrimientos de circona (ZrO2) [1]. Asimismo, cada 
vez son más utilizados los recubrimientos de base 
circona estabilizada con itria (Y2O3) en determinadas 
aplicaciones tecnológicas, debido a sus excelentes 
propiedades físico-químicas. Entre las propiedades de 
estos recubrimientos cabe destacar su resistencia al 
desgaste y al ataque químico, la excelente conductividad 
iónica, su elevada reflectancia, etc. [2, 3].

La estructura y propiedades de los recubrimientos 
dependen de un gran número de variables involucradas 
en el proceso de síntesis, depósito y tratamiento térmico 
de las películas. En particular, el tipo de alcohol 
utilizado en la metodología sol-gel para la preparación 
de las disoluciones, es un factor crítico para la obtención 
de una determinada porosidad y espesor de las películas 
y, consecuentemente, para la calidad final de los 
recubrimientos [4],

El diseño controlado de películas sol-gel de base circona 
constituye un reto de gran importancia tecnológica. En 
este sentido, cabe destacar que el rendimiento de los 
recubrimientos sol-gel depende fuertemente de su 
calidad estructural, argumentándose con frecuencia que 
la presencia de grietas y poros degradan sus propiedades 
mecánicas y, en consecuencia, su eficacia como 
protección [5-7]. Por ello, es muy interesante controlar 
el grado de densificación y el espesor de los 
recubrimientos durante las diferentes etapas del proceso.

En el presente trabajo nuestro interés se ha centrado en 
analizar el efecto del tipo de alcohol utilizado (metano!, 
etanol, propanol, isopropanol y butanol) en la porosidad 
y espesor de las películas sol-gel. Asimismo, otros 
aspectos tales como el envejecimiento de las 
disoluciones (figura 1), la evolución del parámetro 
adimensional, J, etc., también han sido investigados. 
Tales factores son imprescindibles para entender el 
comportamiento de las disoluciones precursoras, así 
como para poder obtener recubrimientos gruesos y 
libres de grietas.

Fig. 1.- Evolución de la viscosidad en disoluciones preparadas 
con distinto tipo y cantidad de alcohol.

Los resultados indican una influencia significativa del 
tipo de alcohol utilizado como disolvente principal en 
las primeras etapas de densificación (100 °C - 500 °C) 
de las películas (figura 2). De igual forma, tanto el tipo 
como la cantidad de alcohol utilizada ejercen una 
notable influencia sobre la porosidad y el espesor que 
finalmente es posible alcanzar con cada disolución.
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Fig. 2.- Evolución de la porosidad en recubrimientos tratados 
entre 25 °C y 500 °C.

Referencias

[1] Díaz-Parralejo, A., Caroso, R., Ortiz, A.L., 
Guiberteau, F., Thin Solid Films 458 (2004) 92-97.

[2] Srdic, V.V., Omorjan, R.P., Ceramics Intem. 27 
(2001)859-863.

[3] Bamba, N., Choa, Y.H., Sekino, T., Niihara, K., J 
Eur. Cer. Soc. 23 (2003) 773-780.

[4]

[5] De Lima Neto, P., Avaca, L.A., Aegerter, M.A., J. 
Sol-Gel Sci. Tech. I (1994) 177-184.

[6] Paterson, M.J., Paterson, P.J.K., Ben-Nissan, B., J. 
Mater. Res. 13 (1998) 388-395.

[7] Ya-Zhe, X., Yong, L., Chang-Jiu, L., Cheng-Xin, L., 
Guan-Jun, Y., Key Eng. Mater 373 (2008) 69-72.

40 CER-P1



XI Congreso Nacional de Propiedades Mecánicas de los Sólidos PMS2008 (Cádiz)

Resistencia al desgaste de películas sol-gel de lustres de óxidos metálicos 
depositadas por screen printing sobre vidriados cerámicos

R. Galindo, C. Gargori, S. Cerro, J. Badenes, G. Monrós

Dpto. Química Inorgánica y Orgánica, Universitat Jaume I, 12071, Castellón

monrosfa qio.uji.es

RESUMEN: El brillo resultante de una superficie viene 
dado por la conjunción de estos dos factores: alto índice 
de refracción del material (alta reflectividad) y baja 
rugosidad de la superficie. Si se consigue la deposición 
térmica de capas finas de óxidos metálicos con 
superficies lisas de altos índices de refracción, es de 
esperar que se generen efectos de alto brillo (1).

En la práctica del tercer fuego vienen 
desarrollándose recubrimientos de óxidos metálicos 
altamente reflectivos obtenidos a partir de tintas 
serigráficas de cationes metálicos introducidos como 
alcóxidos o sales metálicas térmicamente inestables, 
tales como nitratos o cloruros, trabajando en atmósfera 
oxidante a 820°C (2). En este trabajo se ha estudiado el 
depósito de películas de TiO? (anatasa), Fe2O3 
(hematita) o Co3O4 (estructura espinela) en vidriados de 
composición molar 0,2CaO.0,15ZnO.0,05K2O.0,lA12O3 
0,45Si02.0,05Zr02 que cristalizan circón. Los altos 
índices de refracción de los óxidos y las bajas 
rugosidades de las capas depositadas permiten que las 
superficies tengan una alta reflectividad.

Para la preparación de la tinta sol-gel, a un 
recipiente conteniendo alcohol polivinílico se añadió 
sucesivamente acetilacetona (relación molar 
metal:acac=l:l) si es necesaria para controlar la 
hidrólisis del alcóxido precursor, el alcóxido metálico o 
la sal metálica precursora y el polietilenglicol como 
agente pseudoplástico vehiculante para una correcta 
aplicación screen printing, el vehículo es el 48% de la 
composición en peso de la tinta, además la acetilacetona 
y la cantidad de precursor metálico, el resto hasta 100% 
es el dietilenglicol (3). La tinta homogeneizada fue 
depositada por serigrafía de 68 hilos sobre un vidriado 
de monoporosa ya cocido de composición molar 
0,2CaO.0,15ZnO 0,05K20.0,1 A12030,45Si02.0,05Zr02. 
La cococión de la película se realizó a 900°C en ciclo de 
50 minutos obteniéndose deposiciones homogéneas que 
presentan microgietas a concentraciones por encima del 
65 de óxido metálico formal en la tinta (Fig. 1).

Las muestras fueron caracterizadas mediante 
medida del brillo, difracción de rayos X (DRX) y 
análisis microestructural por microscopía electrónica de 
barrido (SEM). El brillo se midió con un Reflectómetro 
Minolta Multi-Gloss 268, que cumple la normativa DIN 
67 530, ISO 2813, ASTM D523, BS 3900 (D5). Se ha 
utilizado la reflexión a 80°. Difracción de rayos x 
rasante o de bajo ángulo de incidencia, necesaria dada la 
limitación del difractométro convencional para estudiar 
capas finas ya que la penetración de los rayos x en la 

muestra es mucho mayor que el espesor de la capa y se 
detectan los cristales subyacentes. Si la superficie de la 
muestra se expone a la radiación en un ángulo bajo 
(típicamente <2°), la longitud efectiva del haz al 
atravesar la superficie aumenta un orden de magnitud. 
La microscopía de barrido se realizó en un microscopio 
electrónico LEO440Í de LEYCA. Las medidas de 
microdureza Vickers se realizaron con un 
microindentador MATSUZAWA utilizando cargas de 
200 g aplicadas durante 25 segundos. Al aumentar la 
carga hasta obtener grietas de indentación localizada y 
bien desarrollada, se midió del valor crítico del factor de 
intensidad de tensiones K.k que mide la tenacidad del 
material a la fractura aplicando la ley de Lawn y Fuller 
al desarrollo de grietas radiales por Roesler, para sólidos 
lineales elásticos [5] a grietas laterales de acuerdo con la 
ecuación:

Klc = 0,0513 Pe™
donde Kk es el factor de intensidad de tensiones crítico, 
P la carga aplicada en N y c el frente de grieta lateral 
nucleada en los vértices de la indentación en pm 
(cumpliéndose que c/a>2, siendo a la media diagonal 
medida para la indentación Vickers). La rugosidad 
media Ra se evaluó mediante el método convencional 
del palpador con un rugosímetro SM-3 de Kosaka 
Laboratory Ltd. La resistencia a la abrasión se realizo 
mediante el ensayo PEI (Porcelain Enamel Institute) 
según NormaUNE-67-154-85 ó EN154 para baldosas 
cerámicas con carga abrasiva para vía húmeda, para el 
que se utilizaron probetas cortadas en 100x100 mm en 
un equipo de abrasión del tipo PEI suministrado por 
Gabrielli.

En las tablas I y II se presentan los resultados 
obtenidos con las diferentes películas en función del 
porcentaje de óxido metálico en la tinta.

De acuerdo con los resultados de la Tabla I 
salvo la casiterita en concentraciones altas en la película 
el resto mantienen un nivel de brillo que permite 
catalogarlos de lustres como evidencia también el 
aspecto visual: lustres metalizados en gris los de titanio, 
circonio y naranja-rojo los de hematina. Destaca el 
efecto lustre de la anatasa. Todoas las películas 
presentan una rugosidad ligeramente superior al 
vidriado base. Todos los lustres mejoran la tenacidad a 
la fractura y el índice de fragilidad del vidruio base, 
destacan en este sentido las películas de hematina y los 
de casiterita pero a alta concentración del metal en este 
caso.
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Tabla I. Resultados de brille y rugosidad.
Muestra Brillo(85") RJpm)
Vidrio Base 97,7 0,11
ANATASA 7% 129,1 0,13
ANATASA 2% 138,8 0,09
CIRCONA 7% 91,3 0,13
CIRCONA 2% 97,8 0,12
CASITERITA 7% 57,6 0,15
CASITERITA 2% 88,1 0,09
HEMATITA 7% 90,8 0,13
HEMATITA 2% 93,3 0,14

Tabla III Propiedades mecánicas.
Muestra 

(fase cristalina)
HVN 

(kg/mm!)
K|C 
(MPam12)

HVN/ KIt 
(pm^)

Viono Base 618 0,62 9,7
ANATASA 7% 549 0,84 6,4
ANATASA 2% 644 0,96 6,6
CIRCONA 7% 593 0.95 6,1
CIRCONA 2% 618 0,97 6,2
CASITERITA 7% 593 1,18 4,9
CASITERITA 2% 644 1,01 6,3
HEMATITA 7% 528 1,08 4,8
HEMATI1A 2% 528 1,09 4,8

visualización de “pérdida de aspecto” del material 
importante en las aplicaciones para pavimento pero 
perfectamente asumibles en aplicaciones en 
revestimientos.

Referencias.
(I) F. Lamilla, E. Wagg, Decoration Techniques for 
Single-Fire, Fast-Fire Tile Production, Ceram Eng. Sci. 
Proc., 16(1995)80-81.
(2) G. Monrós, S. Sorlí, M. Llusar, O. Ruiz, F. 
Sanmiguel. “Nanocoatings of chromophore oxides on 
glazes” en actas de Particles 2003, Toronto (Canadá), 
Agosto 2003
(2) F. Sanmiguel, O. Ruiz, S. Sorlí, G. Monrós, 
“Estudio de la micoestructura de películas de alta 
reflectividad sobre vidriados cerámicos”, en Actas de 
Qualicer 2004, Castellón España), Marzo 2004.

Figura 1. Películas de hematina con Fe^Oa creciente en 
la tinta (0,2% incolora, 2% naranja, 7% rojo) y 

visionado SEM de grietas en la película de 7% Fe2Ov

A pesar de una mejores prestaciones mecánicas 
de los lustres respecto del vidrio base evidenciadas en la 
Tabla II al realizar el ensayo PEI, aún manteniendo la 
clasificación IV para todas las muestras, se evidencia 
una pérdida de aspecto visual más notable en las 
películas de hematina que en el resto y más en todas las 
películas que en el vidrio base. La intensa coloración y 
brillo de las películas es la responsable de esta mayor
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RESUMEN: Un material vitrocristalino o vitrocerámico 
es un material compuesto vidrio-cristales obtenido por 
un proceso de desvitrificación. Su naturaleza de material 
compuesto le permite conjugar las propiedades tanto del 
vidrio como de la cerámica. En muchas ocasiones la 
desvitrificación de un vidrio se ha considerado el final 
de su vida útil al perder su resistencia mecánica, 
transparencia..., pero si la cristalización se desarrolla de 
forma controlada como por primera vez desarrolló 
Stokey en la factoría de Corning Glass, se puede obtener 
un material cerámico integrado por microcristales muy 
finos inmersos en una fase vitrea residual que presenta 
una altísima resistencia mecánica.

En los vidriados utilizados en la decoración de 
pavimento y revestimiento cerámico, la desvitrificación 
controlada de fases cristalinas en los mismos permite 
incrementar las propiedades mecánicas del vidrio 
original, gracias al efecto reforzante que la materia 
cristalina produce sobre la matriz vitrea. Estos vidriados 
obtenidos por fusión en los llamados hornos de fritado, 
se depositan una vez molturados con agua mediante 
slip-coating en capas de 2 mm sobre el soporte 
cerámico, posteriormente son cocidos a la temperatura 
adecuada para el soporte: del orden de 1000°C para 
piezas de revestimiento de paredes y de 1140°C para 
piezas de pavimento y con ciclos de cocción no 
superiores a los 60 minutos. Al partir de una masa 
porosa de pequeñas partículas de vidrio, los fenómenos 
de cristalización adquieren gran importancia en estos 
materiales, de forma que aumenta de forma importante 
la viscosidad de la masa vitrea en los alrededores de Tg, 
esta viscosidad favorece más la cristalización en 
superficie y dificulta la eliminación de la porosidad y la 
correcta sinterización de la capa de vidriado sellante, 
obteniéndose superficies con poros abiertos y rugosas 
sin interés. La necesidad de lograr un buen sellado del 
vidriado impide pues la consecución de grandes 
fracciones másicas de cristales en estos vidriados 
desvitrificados que raramente superan el 20% [1,2],

En estos materiales desvitrifican diferentes 
fases cristalinas que en función de su índice de 
refracción, tamaño de partícula y distribución en el seno 
del vidrio matriz modifican la opacidad del material así 
como sus propiedades mecánicas Desde esta 
perspectiva una propiedad de alto interés en cerámica 
plana vidriada es su resistencia el desgaste que puede

ser evaluada de forma efectiva mediante el índice de 
Fragilidad o relación entre la microdureza Vickers y la 
tenacidad a la fractura (HVN/Kk) [3].

En este trabajo se analiza el efecto de la fase
cristalina sobre el índice de fragilidad de superficies 
vitrocristalinas de la cerámica plana vidriada cuyo
índice de refracción se indica en la Tabla I.

Tabla I. índice de refracción de las fases cristalinas
estudiadas o relacionadas [4L____

COMPUESTO n
Rutilo TÍO; 2,8

Anatasa TiO2 2,5
Esfena CaSiTiO5 1,91

Circón ZrSiOj 1.9
Baddeleyita ZrO2 2,2
Casiterita SnO: 2

Ghanita ZnALO4 1,9
Anortita CaAl2Si2O8 1,58

Espodumena LiAlSi2O6 1,67
Celsiana BaAl2Si2O5 1,59

Diópsido CaMg(SiO3)2 1,7
Scheelita CaW04 1,9

Las muestras se prepararon por fusión de 
precursores óxido a 1500°C y posterior enfriamiento 
rápido sobre agua (fritado). La barbotina de densidad 
aprente de 1,6 g/ml. se depositó sobre la pasta de gres 
porcelánico por spin-coating siempre con la misma 
cantidad de esmalte por unidad de superficie de soporte 
(1 Kg/m2). La placa esmaltada fue cocida en un ciclo 
convencional de gres porcelánico de 60 minutos de 
duración total "coid to coid" y 1185°C con retención de 
5 minutos a dicha temperatura.

Las muestras fueron caracterizadas mediante 
medida del brillo, difracción de rayos X (DRX) y 
análisis microestructural por microscopía electrónica de 
barrido (SEM). El brillo se midió con un Reflectómetro 
Minolta Multi-Gloss 268, que cumple la normativa DIN 
67 530, ISO 2813, ASTM D523, BS 3900 (D5). Se ha 
utilizado la reflexión a 60°, pero si el valor supera las 70 
unidades se toma como valor de brillo la reflexión a 20°. 
La difracción de Rayos X (DRX) realizada a las placas 
esmaltadas con el fin de caracterizar las fases cristalinas 
que desvitrifican en el seno del vidriado, se realizó en 
un difractómetro SIEMENS D5000 que utiliza la 
radiación CuK„ filtrada por Ni. Con este fin, se midió el 
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número de cuentas por segundo evaluadas por el 
detector para el pico de máxima intensidad de la fase 
correspondiente trabajando a velocidad de goniómetro 
de 0,05 °20/s y constante de tiempo de 0,02 s. La 
microscopía de barrido se realizó en un microscopio 
electrónico LEO440Í de LEYCA. Las medidas de 
microdureza Vickers se realizaron con un 
microindentador MATSUZAWA utilizando cargas de 
200 g aplicadas durante 25 segundos. Al aumentar la 
carga hasta obtener grietas de indentación localizada y 
bien desarrollada, se midió del valor critico del factor de 
intensidad de tensiones que mide la tenacidad del 
material a la fractura aplicando la ley de Lawn y Fuller 
al desarrollo de grietas radiales por Roesler, para sólidos 
lineales elásticos [5] a grietas laterales de acuerdo con la 
ecuación:

Kk = 0,0513 Pc, 3/2)
donde Kk es el factor de intensidad de tensiones crítico, 
P la carga aplicada en N y c el frente de grieta lateral 
nucleada en los vértices de la indentación en pm 
(cumpliéndose que c/a>2, siendo a la media diagonal 
medida para la indentación Vickers). La rugosidad 
media Ra se midió en un rugosímetro convencional.

En las Tablas II y III se presentan los 
resultados obtenidos con las diferentes fases cristalinas 
y el vidriado base reformulado como se indica entre 
paréntesis para la obtención de los vitrocristalinos. La 
composición másica del vidriado base es: SiO2(67%) 
A120j(6) K,O(5,5) CaO(12) B2O3(3,5) MgO(l) y otros 
minoritarios.

Tabla II. Resultados de brillo y rugosidad.
Muestra

(fase cristalina)
Brillo(85°) Ra(pm)

Vidrio Base 97,7 0,11
MATES

t-Zr02(13°oZr02) 94,2 0,26
CaTiO(SiO4) (10%TiO-) 78,4 0 57
BaAl.(SiO4),(10%BaO) 69,9 0,81
CaMg(SiO!)2(6%MgO) 62,7 1.57

CaAl2(SiO4)2(14%Al2O) 15,4 4.72
LUSTRES

ZrSiO4(l l%ZrO-y 
4%Na2O)

113,5 0,57

CaWO4(10%WO,) 97,2 0,52
SnO2(l l%SnO2) 96,2 0,39

ZnAl O4(20%ZnO) 115,4 0,79
JMSi2O6(4%Li2O) 88,6 0,3

En las tablas se han clasificado los materiales 
en función del aspecto que presentan: son mates las 
cristalizaciones de circona, titanita, celsiana, diópsido y 
anortita. Son lustres manteniendo o mejorando el brillo 
del vidrio base el circón, la casiterita, la ghanita y la 
espodumena. En general todas las fases cristalinas 
desarrollan un efecto refuerzo sobre la superficie 
vidriada.Entre las fases que matizan destaca la anortita 
que produce supeficies rugosas, entre los lustres destaca 
el circón. Las microestructuras de ambas superficies 
visionads por microscopía electrónica de barrido SEM 
en la Figura 1.

Tabla III. Propiedades mecánicas.
Muestra 

(fase cristalina)
HVN 

(kg/mm2)
K|C 
(MPam1'1)

HVNZ Kk 
(gm *’)

Vidrio Base 618 0,62 9,7
MATES

t-ZrC (13%ZrO2) 593 0,79 7,4
CaTiO(SiO4) (10%TiO4 593 1.08 5,4
BaAL(SiOjF(10%BaO) 672 1.15 5,7
CaMg(SiOJ:(6"oMgO) 552 - -

CaAL(SiO4),(14%ALO,) 420 1.02 4,0
LUSTRES

ZrSiO4( 11 %ZrO2 y 
4%N<i2O)

593 1,32 4,4

CaWO4(10%WO3) 593 0,97 6,0
SnO,( 11 %SnO,) 593 0,96 6,1

ZnAI2O4(20%ZnO) 593 1,18 4,9
LiAlSiOf,(4%Li2O) 528 0,91 5,7

Figura 1. Micrografías SEM de las muestras de anortita
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Temática: Caracterización y ensayos de materiales

La Heladicidad se define como la baja 
resistencia a la helada de una pieza cerámica y 
que trae como consecuencia el deterioro de la 
misma por desprendimientos, exfoliaciones o 
roturas ocasionadas por la presión que se origina 
dentro de dicha pieza al pasar agua en su 
interior del estado liquido al estado sólido, con 
el siguiente aumento de volumen, de ahí que 
esta propiedad sea de gran interés para las 
empresas que fabrican y exportan productos 
cerámicos de calidad, para garantizar su 
durabilidad ante este fenómeno! 1].

Actualmente se realiza el ensayo para 
determinar la resistencia a la helada en los 
productos cerámicos aplicando la norma 
internacional UNE-EN ISO 10545-12:1997 
RESISTENCIA A LA HELADA EN 
BALDOSAS CERAMICAS, sometiendo las 
piezas a ciclos de hielo y deshielo para 
posteriormente visualizar qué resultados 
presenta la pieza ante este ensayo.

Entonces, este trabajo se centra en la utilización 
de una herramienta para realizar ensayos a 
productos terminados, y específicamente para 
determinar la resistencia a la helada en las 
baldosas cerámicas, comenzando con el 
respectivo seguimiento de la norma para la 
elaboración del diseño, calculo y construcción 
del equipo necesario para simular las 
condiciones de congelación y
descongelamiento de las piezas sometidas al 
ensayo, pero además de la construcción del 
equipo se muestra el comportamiento de un 
producto cerámico esmaltado sometido a la 
helada y como este ensayo afecta al producto 
hasta el punto de generar unas perdidas en la 
propiedades mecánicas mas específicamente en 
la resistencia a la flexión.

DISEÑO Y CONSTRUCCION

Diseñar y Construir un equipo necesario para el 
ensayo de la norma Internacional UNE EN ISO 
10545-12“RESISTENCIA AL
CONGELAMIENTO EN LAS BALDOSAS 
CERAMICAS", funcionando en el Centro de 
investigación en materiales cerámicos CIMAC, 
ubicado en las instalaciones de la Universidad 

Francisco de Paula Santander Cúcuta Colombia. 
El equipo fue diseñado y construido para que 
cumpliera la norma de ensayos para baldosas 
Cerámicas en donde se someten estos productos 
a cambios bruscos de climas, desde el 
congelamiento bajando la temperatura a -5°C, 
mantenido la temperatura por un tiempo 
determinado de 15 minutos y luego subir la 
temperatura hasta +5°C manteniendo la 
temperatura por otro tiempo determinado de 15 
minutos, con una velocidad de enfriamiento no 
superior 20°C/h y este ciclo repetirlo unas 100 
veces con estos parámetros se construyo el 
equipo.

El equipo trata de simular condiciones extremas 
en donde los materiales estarán expuestos a la 
intemperie, este es un equipo para un ensayo 
acelerado en donde se analiza la degradación de 
los materiales cerámicos sometidos a cambios 
bruscos de clima. Lo que se busca con este 
equipo es que los productos fabricados en la 
región puedan competir en los mercados 
internacionales. Este equipo es único en 
Colombia al servicio de la industria cerámica de 
la región y del país, además se utilizará para 
otros productos diferentes a las baldosas 
cerámicas, como lo son las tejas y los ladrillos 
cerámicos etc., por que las temperaturas de 
congelamiento y descongelamiento cambian 
junto con el tiempo de permanencia de la 
temperatura para cada tipo de producto. La 
construcción de este equipo y otros presentes en 
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laboratorio del CIMAC, pueden ayudar al 
mejoramiento continuo en los procesos y la 
selección de las materias primas adecuadas para 
que los productos mejoren su vida útil en los 
sectores donde se utilicen y así poder competir 
con empresas extranjeras.

DETERMINACIÓN DE LA RESISTENCIA 
A LA HELADA

En este apartado se toma un material y se 
procede ha ensayarlo siguiendo la norma LINE­
EN ISO 10545-12:1997, para esto fue 
indispensable el diseñado y la construcción del 
equipo con las condiciones necesarias para su 
optimo funcionamiento.

El procedimiento fue introducir 10 muestras en 
el secadero durante un tiempo determinado 
hasta mantener una masa constante y luego 
introducirlo en una cámara de vacío para 
determinar la absorción de agua cumpliendo el 
procedimiento de la norma.

Luego de hacer el peso de cada espécimen se 
somete a la cámara de congelamiento mostrado 
en la Figura

Se espera que terminen los 100 ciclos y se 
escriben los datos de las masas tomadas en cada 
etapa y se visualizan los daños.

DETERMINACION DE LARESITENCIA A 
LA FLEXION

Para este ensayo se toman otros 10 especímenes 
y se someten al ensayo de flexión previamente 
para tener parámetros de entrada y tener datos 
de comparación. Luego se toman los 
especímenes que se han sometido al ensayo de 
heladicidad y se secan hasta mantener una masa 
constante y después se someten a la flexión.

Demostrando que a medida que se aumenta los 
ciclos de hielo y deshielo, las propiedades 
mecánicas se disminuyen debido a la presencia 
de agua sólida presente en los poros de la pieza 
cuando se presentan los ciclos.

Ciclos Vs Resistencia a la Flexión
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En la última década se han llevado a cabo 
numerosos estudios de los materiales de circonia dopada 
con itria (YTZP) [l1. El papel que juega la segregación 
de iones de Y en la ecuación de fluencia ha sido 
demostrado121. Sin embargo, el papel de dicha 
segregación sobre la plasticidad sigue siendo un tema de 
discusión abierto a nuevos estudios.

Por ello, en este trabajo se ha llevado a cabo el 
estudio de materiales de circonia dopada con ceria (Ce- 
TZP) 13451 en los cuales, tanto el ión Ce como el Zr 
tienen la misma valencia, siendo por lo tanto la 
segregación de iones hacia la frontera de grano una 
característica que no debe ser crucial para su plasticidad 
a altas temperaturas, puesto que no se producen 
gradientes de carga en dichos materiales cerámicos, a 
diferencia de los materiales YTZP, en los que sí se da 
dicho gradiente.

Para ello se han preparado materiales de Ce- 
TZP en los cuales se ha realizado el estudio de su 
composición y distribución del tamaño de grano 
mediante difracción de rayos-X (DRX), microscopía 
electrónica de barrido (SEM) y de fuerza atómica 
(AFM), además del estudio de la plasticidad a altas 
temperaturas mediante ensayos de fluencia de los cuales 
se obtienen los valores de energía de activación (Q) y 
exponente de tensión (n).

Con este trabajo se pretende comprender el 
papel que juega la segregación de iones hacia la frontera 
de grano en los cerámicos de circonia en general, y 
estudiar la plasticidad a alta temperatura de los 
materiales Ce-TZP siendo éste último un campo poco 
estudiado. Además se pretende obtener cerámicos cuyo 
tamaño de grano sea lo menor posible, debido a que este 
aspecto está relacionado directamente con las 
propiedades mecánicas del material.151
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RESUMEN. Dado el índice de envejecimiento de la 
población, se prevé que dentro de diez años el 25% del 
gasto sanitario se destinará a tratamientos de lesiones 
osteomusculares. El impacto de este tipo de lesiones es 
tan grande que se ha declarado la primera década de 
siglo XXI como la “Década del hueso y la 
articulación’'. De ahí la importancia de la investigación 
en el campo de los materiales para implantes óseos.

En la actualidad los estudios se centran en el desarrollo 
de nuevos materiales que no sólo sean biocompatibles, 
sino también bioabsorbibles1'1. El objetivo final es la 
fabricación de prótesis que sirvan de soporte para la 
regeneración ósea, promoviendo la penetración y 
proliferación celular in vivo, y que sean absorbidos 
paulatinamente por el organismo hasta su desaparición 
total, una vez que se ha completado la regeneración del 
tejido óseo. Por su similitud con la fase mineral del 
hueso, los materiales más utilizados para este fin son la 
hidroxiapatita (HA) y el fosfato tricálcico (TCP).

En este trabajo se ha estudiado el efecto del tiempo y 
temperatura de sinterización (t y F) en las propiedades 
mecánicas y en la microestructura (tamaño de grano y 
porosidad) del p-TCP. En particular, se pretende 
identificar la ruta de procesado más adecuada para 
optimizar la resistencia a fractura de este material, ya 
que su fragilidad es uno de los mayores obstáculos para 
su uso generalizado en aplicaciones de ingeniería de 
tejido óseo12-31.

Las muestras fueron fabricadas partiendo de polvos de 
P-TCP (Fluka, Buchs, Switzerland) con una relación 
molar Ca/P = 1.348 y un tamaño medio de partícula de 
1.8 - 0.8pm. Los polvos fueron compactados, primero 
uniaxialmente y posteriormente mediante compresión 
isostática a 170MPa. A continuación, las muestras 
verdes se sinterizaron a 1100°C, 1200°C ó 1300°C con 
diferentes tiempos de cocción (1, 2, 3, 5, ó 7h). 
Finalmente, las muestras sintetizadas se pulieron hasta 
un acabado de 1 pm para analizar su microestructura. La 
densidad se midió por el método de Arquímedes, y la 
resistencia a fractura se determinó mediante ensayos de 
flexión en 4 puntos.
La evolución de la microestructura con la temperatura 
en materiales sintetizados durante dos horas se muestra 
en la Figura 1.

Fig. 1: Micrografías SEM de P-TCP sintetizado durante 2 horas a 
las temperaturas indicadas.

Se observa la aparición de fisuras a 1300°C debido a la 
transformación de fase p<->a reversible131 Por otro lado 
también puede observarse la evolución del tamaño de 
grano y la porosidad que experimenta el material con el 
aumento de temperatura.
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Weibull141.

A partir de micrografías SEM, como las mostradas en la 
Figura 1, se analizó la evolución del tamaño de grano 
utilizando un programa de tratamiento de imágenes. Los 
resultados de este análisis se muestran en la Figura 2.

Fig. 2: Evolución del tamaño medio de grano con la temperatura y el 
tiempo de sintonización.

Se observa que el tamaño de grano aumenta con el 
tiempo de sinterización y el crecimiento es más rápido 
cuanto mayor es la temperatura.

Los resultados de las medidas de densidad se muestran 
en la figura 3:

Fig. 3: Evolución de la densidad con las condiciones de sinterización.

A partir de esta gráfica se deduce que la densidad 
aumenta con el tiempo y la temperatura excepto a 
I3OO“C. A esta temperatura la densidad es mayor que la 
obtenida a 1200“ C, en acuerdo con lo observado en las 
micrografías SEM, pero decae al aumentar el tiempo de 
sinterización. Esto se debe a la generación de 
microfisuras (ver Figura 1c).

Por último, los resultados de los ensayos de flexión en 
cuatro puntos para muestras de P-TCP sinterizadas 
durante dos horas a las tres temperaturas estudiadas se 
resumen en la Figura 4. Se han incluido ajustes a los 
datos experimentales utilizando la estadística de

Fig. 4: Resistencia a fractura de P-TCP sintenzado durante 2 horas a 
las temperaturas indicadas.

Se puede observar que las muestras que presentan 
mayor resistencia a fractura son las sinterizadas a 
1200°C. Las muestras sinterizadas a 1300°C, aunque 
más densas, presentan menor resistencia a fractura dado 
que las microgrietas actúan como concentradores de 
tensiones.

Se concluye, por tanto, que la degradación de las 
propiedades mecánicas que sufren las muestras de p- 
TCP a 1300° C ha de tenerse en cuenta a la hora de 
seleccionar el tratamiento térmico más adecuado para 
fabricar materiales a partir de polvos de P-TCP pobres 
en calcio para aplicaciones biomédicas.
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RESUMEN

El carburo de silicio SiC es un cerámico avanzado de 
gran interés para aplicaciones estructurales debido a sus 
excelentes propiedades mecánicas, que dependen en 
gran medida de la técnica de fabricación utilizada y de 
la microestructura obtenida. El problema fundamental 
en el sintetizado de este cerámico radica en las altas 
temperaturas, superiores a 2200 °C, necesarias para 
conseguir materiales densos, lo que ha obligado a añadir 
pequeñas cantidades, entre un 3 y un 5 %, de aditivos 
como el C o el B para disminuir esta temperatura, o bien 
utilizar otras técnicas como la sinterización con fase 
líquida (LPS) o la reacción del Si en estado líquido o 
gas con una preforma porosa de SiC que contiene C 
libre. Esta variedad de técnicas de fabricación da lugar a 
materiales con propiedades muy diversas, consecuencia 
de la presencia de fases secundarias, que en muchos 
casos son vitreas y recubren completamente los granos 
del cerámico y juegan un doble papel, por un lado 
inhiben el crecimiento de grano durante la sinterización 
y, por otro, controlan los mecanismos de deformación.
Actualmente la mejora de la tecnología del procesado de 
polvos permite obtener con cierta facilidad polvos 
cerámicos de tamaño nanométrico y de alta pureza. Esta 
mejora junto a los avances en las técnicas de 
sinterizado, tales como la utilización de hornos 
microondas de altas prestaciones y hornos de chispa de 
plasma (SPS), han permitido la obtención de materiales 
cerámicos policristalinos con tamaño de grano 
nanométrico que exhiben propiedades superplásticas.

El objeto de nuestro trabajo es la sinterización del SiC 
mediante SPS (Spark Plasma Sintering System) (Fig. 1) 
sin la incorporación de aditivos, con el fin de estudiar el 
comportamiento mecánico intrínseco del material. Los 
resultados con esta técnica son muy alentadores por 
cuanto no existen dificultades para alcanzar, con altas 
velocidades de calentamiento y presión controlada, las 
temperaturas necesarias para el sinterizado sin aditivos.
El polvo de partida (Fig. 2) ha sido p-SiC de alta pureza 
y tamaño nanométrico (diámetro medio de grano -30 
nm), suministrado por Sumitomo Osaka Cement Co. 
Ltd., Japan. Su caracterización estructural se ha 
realizado por difracción de rayos X y la determinación 
del tamaño de grano a partir de las observaciones de 
microscopia electrónica de barrido de alta resolución 
(Hitachi S5200) y mediante difracción de rayos X.

Fig. 2. Imagen SEM de alta resolución del nanopolvo de 
partida de P-SiC

Fig 1. Esquema del sistema SPS para la sinterización

Con el fin de minimizar en lo posible el aumento del 
tamaño de grano durante la sinterización, de acuerdo 
con la información bibliográfica, se ha procedido a un 
tratamiento de molienda de los nanopolvos de partida en 
molinos de atricción lo que aumenta la densidad de 
defectos en las partículas del polvo favoreciendo su 
sinterización al tiempo que se disminuye el tamaño 
inicial del nanopolvo. Se ha realizado un estudio de las 
condiciones óptimas de molienda que permiten alcanzar 
una microestructura estable en los polvos resultantes. La 
caracterización posterior de estos polvos mediante 
difracción de rayos X muestran una estabilización de los 
mismos para un tiempo de molienda entre 8 y 12 horas. 
Con objeto de minimizar la contaminación del material 
durante la molienda se han utilizado bolas de SiC.
Actualmente se está realizando un estudio sistemático 
de los parámetros de la sinterización mediante SPS de
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estos nanopolvos: grado de molienda, velocidad de 
calentamiento, temperatura y tiempo de sinterizado, 
presión durante el calentamiento y el sinterizado y 
atmósfera de sintenzación. con el fin de conseguir una 
alta densificación y evitar en lo posible el crecimiento 
de grano La determinación de la densificación del 
material y su caracterización estructural (porosidad y 
tamaño de grano), mediante microcopia electrónica de 
barrido de alta resolución, hacen posible correlacionar 
la microestructura obtenida con los parámetros de 
sinterizado
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RESUMEN.
El comportamiento mecánico de la espinela 
(MgO:n(ALO3)) presenta una anomalía, sin justificación 
teórica por el momento, en el rango de temperaturas 
bajas-intermedias (200-1000°C). Por debajo de 1000°C 
el sistema de deslizamiento jll0}<110> es el de más 
fácil activación y, en el rango comprendido entre 600 y 
950°C, sorprendentemente presenta un claro aumento de 
la tensión crítica resuelta (CRSS) con la temperatura1. 
Sin embargo, esta anomalía no ocurre (figura l) para los 
sistemas de deslizamiento {100}<l 10> y {111 }<110>.

Figura I. Tensión crítica resuelta (CRSS) frente a la temperatura 
para diferentes sistemas de deslizamiento (G.S.). Se indica 
también el eje de compresión (C.A.). Como puede observarse, a 
partir de 600 °C la CRSS del sistema {110! 10> aumenta con la 
temperatura.

Dado que la naturaleza de este fenómeno se encuentra 
intrínsecamente ligada a la microestructura de 
dislocaciones y a los cambios que ésta experimenta en 
el rango de temperatura mencionado, el uso de la 
microscopía electrónica de transmisión resulta 
fundamental para encontrar algún indicio que permita 
explicar este comportamiento anómalo.
Así pues, a partir de muestras deformadas por 
compresión uniaxial (en un confinamiento hidrostático 
para evitar la fractura a temperaturas medias-bajas) se 
cortaron láminas paralelas al plano de deslizamiento y 
se adelgazaron de forma mecánica hasta conseguir la 
transparencia electrónica. Las láminas han sido 
observadas con un microscopio de transmisión Hitachi 
H-800, a 200 kV utilizando la técnica de haz débil. Por 
el momento solo se dispone de algunos resultados 
preliminares de la estructura de dislocaciones de un 
monocristal de aluminato de magnesio MgO :n(ALOj) 
(con n= 1,1), deformado por compresión uniaxial en la 
dirección <001> (con plano de deslizamiento {110}) a 
600°C, donde la CRSS alcanza el valor mínimo y a 
partir del cual empieza a aumentar con la temperatura. 
No obstante, el análisis de esta muestra puede aportar 
información necesaria para guiar el estudio de las otras 
muestras.
La figura 2 muestra la microestructura de dislocaciones 
cerca del plano de deslizamiento (011). Está compuesta 
por bucles alargados y dislocaciones dispuestas en la 
dirección [011] Las líneas de las dislocaciones por lo 
general son bastante rectas, aún lejos del plano de 
deslizamiento, indicando una baja actividad de los 
procesos de difusión, lo cual es coherente con la baja 
temperatura de ensayo. No obstante, dado que mayoría 
de las dislocaciones tienen carácter helicoidal, éstas 
pueden cambiar de plano de deslizamiento (cross-slip). 
De este modo, la aniquilación en algunas zonas 
mediante cross-slip de las dislocaciones que forman los 
bucles alargados, genera la aparición de bucles
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alineados de menor tamaño como los observados en la 
figura 2.

Figura 2. Microcstructura de dislocaciones de la espinela deformada a 
600 ° en la dirección <001>. La lámina es paralela al plano de 
deslizamiento (011). El vector de Burgcrs de la mayoría de las 
dislocaciones es b- [ 01 I ], predominando el carácter helicoidal.
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El aumento de la CRSS con la temperatura también ha 
sido detectado en cristales tipo perovskita deformados 
con diferentes ejes de compresión, pero en un intervalo 
de temperaturas mayores (900-1200°C) entre dos 
regímenes dúctiles, cuya justificación está basada en la 
activación térmica del proceso de disociación de 
dislocaciones y en la poca movilidad de éstas".
Teniendo en cuenta que la disociación de dislocaciones 
en la espinela tiene lugar incluso a temperaturas 
inferiores (400°C) al rango donde aparece el 
comportamiento anómalo de la CRSS3, podría pensarse 
en un mecanismo análogo para el caso de la espinela. 
De esta forma, para el sistema {110}<110> los procesos 
de disociación serían más favorables que para los otros 
dos sistemas de deslizamiento (el (100}<l 10> y el 
{111 }<110>). Sin embargo, el sistema {111}<1 IO> es 
en el que existe un número mayor de posibilidades, 
desde el punto de vista geométrico, de producir 
parciales inmóviles1.
No obstante, antes de descartar el mecanismo anterior, 
es necesario un análisis detallado de la disociación de 
dislocaciones en el rango comprendido entre 600-900°C. 
Por otro lado, un aspecto importante a tener en cuenta y 
que podría ser crucial consiste en la existencia de un 
plano de falta de apilamiento predominante para cada 
sistema de deslizamiento activado. Esto se debe a que, 
si bien a temperaturas superiores al rango anterior la 
energía de falta de apilamiento se vuelve independiente 
del plano de falta, existen trabajos que ponen de 
manifiesto la alta anisotropía de la energía de falta a 
bajas temperaturas en la espinela’ ".
Sin embargo, la realización de este estudio presenta 

gran complejidad, ya que la distancia de disociación de 
las parciales’4 se encuentra comprendida entre 2 y 4 
nm, lo cual está muy próximo al límite de resolución de 
las imágenes que pueden obtenerse mediante 
microscopía electrónica de transmisión. De todas 
formas, trataremos de abordar este estudio en un futuro
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RESUMEN.
La mejora en dureza, resistencia a rotura trasversal y resistencia al desgaste de los grados de metal duro 
submicrométricos y ultrafinos, ha focalizado la atención en el desarrollo de mezclas de polvos CW-Co de tamaño 
ultrafino y nanocristalino y de grados de metal duro cada vez más finos. El principal problema de estos grados es su 
rápido crecimiento de grano, que hace necesaria la selección apropiada de composición y tecnologías y variables de 
procesado para obtener buen control microestructural.

En este trabajo se ha estudiado la densificación, microestructura y comportamiento mecánico de mezclas WC-12Co 
ultrafinas y nanocristalinas con diferentes cantidades de VC, CjCrj y mezclas de ambos. La sinterización se ha realizado 
en vacío a temperaturas desde 1250°C a 1400°C. Los materiales consolidados se han caracterizado con medidas de 
densidad, estudio microestructural mediante microscopía óptica y microscopía electrónica de barrido y de transmisión, 
y análisis por Difracción de Rayos X. La evaluación mecánica se ha realizado mediante medidas de dureza Vickers, 
determinación de la tenacidad a fractura por el método de indentación, y medidas de Módulo Elástico y dureza 
Berkovich mediante nanoindentación.
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RESUMEN. En este trabajo se pone de manifiesto la 
capacidad del método de elementos finitos (FEM) para 
calcular el campo de tensiones en estructuras complejas 
de andamiajes para ingeniería de tejido óseo y, de esta 
manera, poder predecir su comportamiento mecánico en 
servicio (por ejemplo como implantes óseos sometidos 
a cargas extemas). En particular en este estudio se 
aplica FEM para identificar los modos de daño y 
estimar la resistencia a fractura de andamiajes de 
hidroxiapatita y fosfato tricálcico beta (P-TCP) 
fabricados mediante robocasting [1], Un esquema del 
proceso de fabricación mediante esta técnica se muestra 
en la Fig. 1.

configuraciones de ensayo: compresión y tracción 
uniaxial, y cizalladura pura.

Figura 2. Micrografías SEM de los

andamiajes

Además, se analizan diferentes orientaciones de carga 
respecto de los cilindros que conforman la estructura 
para cada una de estas configuraciones de ensayo.Los 
campos de tensiones calculados (Fig. 3) permiten 
determinar las regiones de máxima tensión de tracción y 
de ahí deducir los modos de daño [2] que se producirán 
en cada situación

Figura 1. Esquema del proceso de

robocasting.

Estos andamiajes consisten en una malla tridimensional 
con simetría tetragonal de cilindros de fosfato calcico 
que se interpenetran, como los que se muestran en la 
Fig. 2. Las simulaciones se realizaron para 3 diferentes
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Figura 3. Campo de tensiones 

calculado mediante FEM para el caso de 

compresión uniaxial: a) perpendicular a los 

cilindrosy b) paralela a uno de los ejes.

Además conocida la resistencia intrínseca del material 
que conforma los cilindros es posible predecir la tensión 
macroscópica que conducirá a la fractura de la pieza (es 
decir, la resistencia a fractura del andamiaje en esa 
configuración de ensayo). Los resultados así obtenidos 
para la configuración de compresión son comparados 
con resultados experimentales de resistencia a 
compresión uniaxial, obteniéndose un excelente 
acuerdo.

Referencias:
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INTRODUCCIÓN

Los materiales compuestos de matriz termoplástica 
representan una opción cada vez más común en sectores 
como automoción, electrodomésticos o mobiliario 
urbano/doméstico. El uso de un recurso natural como 
carga/refuerzo, en este caso la madera de pino, supone 
una serie de ventajas como son [1-3]: disponibilidad de 
materias primas, uso de materiales renovables y 
biodegradables, uso de desechos de otras industrias, 
reciclabilidad y bajo coste. Desde el punto de vista 
mecánico las fibras de madera poseen elevada rigidez y 
resistencia especifica. Por último, la procesabilidad es 
buena y su baja dureza reduce la abrasión de los 
componentes de los equipos de fabricación.

En los últimos años los plásticos reforzados con madera 
(Wood Plástic Composites, WPC) están teniendo un 
auge importante, ya que sus prestaciones les hacen ser 
competitivos tanto frente a los plásticos reforzados con 
fibra de vidrio (por propiedades mecánicas), como 
frente a la madera (por resistencia a la intemperie y 
libertad de diseño). En algunas aplicaciones, como 
construcción o mobiliario urbano, el comportamiento 
tribológico es muy importante, de ahí el interés del 
presente trabajo. Sin embargo, el estudio del 
comportamiento tribológico de este tipo de materiales es 
prácticamente inexistente [4],

En el presente trabajo el polímero seleccionado es el 
acrilonitrilo-butadieno-estireno (ABS) debido a su 
amplia utilización en electrodomésticos de línea blanca 
y pequeña maquinaria, en piezas de automóviles, radios, 
y televisiones (carcasa de las batidoras de cocina, cajas 
de la televisión y de la radio...). Esto hace que los WPC 
basados en el ABS tengan un interés industrial 
importante, además de tener un impacto 
medioambiental considerable.

MATERIALES Y TÉCNICAS
EXPERIMENTALES

El ABS (SINKRAL1 suministrado por Polimeri Europa 
SpA. Italia) está compuesto de una fase termoplástica y 
otra cauchosa. El componente de tipo caucho, 
generalmente polibutadieno (Bt) o un copolímero de 
butadieno, se haya disperso y parcialmente injertado en 
la fase termoplástica compuesta de un copolímero de 
AN y estireno (St), SAN. El porcentaje de fibra de 
madera de pino es del 30 % en masa.

La mezcla ABS/madera se ha realizado directamente en 
el husillo de la inyectora, y como resultado se han 
obtenido muestras prismáticas de 6,35x12,7x127 mm1.

Para cada material (ABS y WPC) se han realizado 
ensayos tribológicos (medida de fricción y desgaste) en 
una configuración de block-on-ring en un tribómetro 
PRIZMA. En esta configuración el bloque 
(12,7x10x6,35 mm3) es presionado con una fuerza 
normal de 100 N sobre un disco (acero de herramientas 
X210 Cr 12 templado y revenido, 64 HRC, diámetro de 
80 mm, 10 mm de anchura y superficie pulida con una 
lija de 240) que gira a diferentes velocidades de 
deslizamiento, obteniéndose velocidades lineales que 
van desde 0,5 m/s hasta 2 m/s.

El coeficiente de rozamiento (p) se ha medido in situ 
durante el ensayo adquiriendo la fuerza normal y la de 
rozamiento. El desgaste se ha evaluado por diferencia 
de peso entre las muestras iniciales y las ensayadas, para 
lo que se ha utilizado una microbalanza OHAUS con 
una precisión de 0,1 mg.

RESULTADOS Y DISCUSIÓN

En la figura 1 se muestra la evolución del coeficiente de 
rozamiento con la distancia de deslizamiento del ABS. 
Las curvas representan el resultado de diferentes 
ensayos detenidos a diferentes distancias de 
deslizamiento. Como se puede observar el valor inicial 
del coeficiente de rozamiento es de 0,30-0,35 y 
disminuye progresivamente hasta alcanzar un valor de 
0,25-0,30. Asimismo, cabe destacar que la dispersión de 
los resultados es muy pequeña. Este comportamiento es 
diferente al de otros materiales termoplásticos 
estudiados anteriormente como el PP [4], en los que se 
observa un aumento progresivo del coeficiente de 
rozamiento con la distancia de deslizamiento. El 
diferente comportamiento del ABS puede deberse a la 
presencia de la fase elastomérica.
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Fig. 1. Evolución del coeficiente de rozamiento en 
función de la distancia de deslizamiento para el ABS.

Los resultados del WPC (figura 2) muestran que el 
coeficiente de rozamiento va aumentando de manera 
gradual hasta un valor de 0,3-0,35, mayor que el 
observado en el ABS. Esto puede deberse a que la 
presencia de una fase rígida como el serrín enmascara el 
efecto lubricante que puede tener la fase elastomérica 
del ABS. Por otro lado, se observa que el valor del 
coeficiente de rozamiento fluctúa a lo largo de cada 
ensayo en mayor medida que en el caso de las muestras 
de ABS. Este hecho puede ser debido a variaciones en 
el coeficiente de rozamiento cuando se desprenden 
partículas de madera.

Fig. 2. Evolución del coeficiente de rozamiento en 
función de la distancia de deslizamiento para el WPC.

En la figura 3 se muestra el coeficiente de desgaste en 
función de la distancia de deslizamiento. Como se 
puede observar, el coeficiente de desgaste obtenido para 
el WPC es mayor que el del ABS, lo que se atribuye al 
desprendimiento de las fibras de madera. Por otro, lado 
se observa que para cada material se obtienen valores 
similares del coeficiente de desgaste lo cual indica que 
no se produce un cambio en el mecanismo de desgaste 
en el rango de distancias estudiado.

Fig. 3. Coeficiente de desgaste del ABS y el WPC para 
diferentes distancias de deslizamiento

El efecto de la velocidad es otro de los parámetros que 
se ha estudiado. Como se puede observar en la figura 4 
se produce un aumento del coeficiente de desgaste con 
la velocidad. Esto puede ser debido a la mayor adhesión 
que se produce como consecuencia del calentamiento 
que se produce en la muestra. El coeficiente de desgaste 
es mayor en el WPC que en el ABS. salvo para 2 m/s en 
el que el reblandecimiento del ABS es tan elevado que 
no se ha podido realizar la medida.

Fig. 4. Influencia de la velocidad sobre el coeficiente de 
desgaste del ABS y el WPC.

CONCLUSIONES

En el presente trabajo se ha estudiado por primera vez el 
comportamiento tribológico del ABS reforzado con 
madera. El coeficiente de rozamiento del ABS sin 
reforzar, a diferencia de otros materiales termoplásticos 
monofásicos como el PP, disminuye ligeramente con la 
distancia de deslizamiento. Sin embargo, cuando se 
refuerza con serrín el comportamiento varía, ya que 
aumenta suavemente, además de presentar valores del 
coeficiente de rozamiento ligeramente superiores. Esta 
diferencia de comportamiento es probablemente debida 
a que el serrín enmascara el efecto lubricante de la fase 
elastomérica del ABS. El desgaste del WPC es en la 
mayoría de los casos superior al de la matriz pura, lo 
que se asocia al desprendimiento de las partículas de 
serrín. La excepción se encuentra cuando la velocidad 
de deslizamiento es muy elevada, ya que el calor 
generado en el contacto reblandece el ABS, induciendo 
niveles de desgaste elevados, cosa que en el WPC no 
sucede gracias a la rigidez aportada por el serrín.
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RESUMEN:
Es un hecho conocido que la carga cíclica de materiales 
metálicos a alta temperatura provoca una evolución 
compleja de los mecanismos del daño, esta evolución 
difícilmente puede describirse de modo simple y único. 
Esta afirmación es aún más cierta en el caso de 
componentes sometidos a condiciones de carga de fatiga 
termomecánica (FTM), los cuales a menudo se dan en 
condiciones de servicio a partir de combinaciones 
transitorias térmicas durante las etapas de encendido y 
apagado en combinación con ciclos de deformación 
mecánica.

Estos ciclos complejos pueden hacer que el mecanismo 
de daño se vea afectado por la degradación ambiental (a 
menudo denominada oxidación), por la fatiga mecánica 
y por el fenómeno de la fluencia (habitualmente se usa 
el término en inglés creep). La cantidad individual de 
esos factores en el mecanismo de daño, así como sus 
interacciones y sinergias dependen en gran medida del 
material considerado y de las condiciones de carga 
aplicadas.

Debido a la necesidad de tener un modo preciso de 
cálculo para la esperanza de vida de los materiales 
metálicos sujetos a condiciones de carga complejas, de 
modo que se pudiesen usar de modo fiable y económico 
dichos materiales, a lo largo de las tres últimas décadas 
se han propuesto varios modelos de predicción de vida 
para la FTM. Entre ellos: Woodford&Mowbray 1974; 
Halford&Manson 1976; Skelton 1983; Okazaki & 
Koizumi 1983; Jordán & Meyers 1986; Danzer 1988; 
Chaboche & Lesne 1988; Neu & Sehitoglu 1989; Miller 
et al 1993; R'emy et al 1993; Bemstein et al 1993; 
ASME 1994; Ellison & Al-Zamily 1994; Dai et al 1996; 
Kadioglu & Sehitoglu 1996; Zamrik & Renauld 2000; 
Halford et al 2000.

Para poder tener en cuenta la interacción compleja de la 
fatiga mecánica, el fenómeno del creep y la oxidación se 
han usado muchos conceptos diferentes, éstos 
básicamente pueden ser subdivididos en las siguientes 
cuatro clases:

1 empíricos
2. mecánica del daño
3. mecánica de la rotura
4. y modelos físicos

Hoy en día, la importancia de los modelos físicos en la 
predicción de la vida en condiciones FTM es bastante 
baja. Esto se debe al problema de modelar la interacción 
entre los distintos mecanismos de daño, los cuales 
carecen de conceptos físicos de peso, por otra parte son 
importantes en el sentido de proporcionar un trasfondo 
físico para los métodos empíricos y los modelos basados 
en la mecánica del daño, por ejemplo explicando las 
condiciones que favorecen la formación de cavidades en 
el material.

A diferencia del concepto de la mecánica de daño, que 
es infrecuente que se aplique a las cargas complejas 
(Chaboche & Lesne 1988), las aproximaciones 
empíricas se usan a menudo (Woodford & Mowbray 
1974; Halford & Masón 1976; Bemstein et al 1993; 
Ellison & Al-Zamily 1994; Zamirk & Renauld 2000; 
Halford et al 2000), siendo las preferidas para las 
aplicaciones prácticas y de diseño (ASME 1994). Sin 
embargo, a pesar de los numerosos informes que 
indican un acuerdo razonable entre los datos predichos 
por los modelos y los corroborados experimentalmente, 
la falta de una base física no sólo parece poco 
satisfactoria sino que además puede ser peligrosa si los 
parámetros del modelo se aplican a otras condiciones de 
carga distintas.

Los conceptos de la mecánica de la rotura describen el 
crecimiento de una grieta desde las fases iniciales de 
generación hasta su tamaño final en el momento de la 
rotura. Es preferible aplicar estos métodos en materiales 
que contienen defectos inicialmente o en componentes 
en los que las grietas se inician rápidamente al inicio de 
la vida cíclica. Se considera que las condiciones locales 
en la punta de grieta (o en su proximidad) son las 
responsables de la propagación de la grieta, y por tanto 
se aplican los parámetros K, J y C* junto con sus 
equivalentes cíclicos, dado que todos ellos pueden 
calcularse a nivel macroscópico. La gran ventaja de los 
métodos basados en la mecánica de la rotura es que la 
longitud de grieta es una representación simple y 
físicamente razonable de la cantidad de daño. Además, 
los cambios microestructurales pueden ser tenidos en 
cuenta directamente en el modelo. Por tanto, desde el 
punto de vista de la transferencia y la capacidad de 
predicción estos modelos parecen ser los más versátiles 
para situaciones de carga compleja, como es el caso de 
la FTM. Como consecuencia de ello, la mecánica de la 
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rotura se ha aplicado al cálculo de la FTM en varios 
estudios (Ejemplos: Skelton 1983; Okazaki & Koizumi 
1983; Jordán & Meyers 1986; Miller et al 1993; Dai 
1996; Kadioglu & Sehitoglu 1996).

El objetivo del presente articulo es proporcionar un 
estudio resumido de las aplicaciones de los métodos de 
predicción de vida, en condiciones de fatiga isotérmica 
y termomecánica, basados en los conceptos de la 
mecánica de la rotura. Se enfatizan especialmente dos 
áreas: la primera es la selección y adaptación de los 
modelos, de acuerdo con los mecanismos de daño 
relevantes en términos de análisis microestructural. La 
segunda área es la expansión de dichos modelos al 
fenómeno de la FTM.

creep
* +oxidation

fatigue

fatigue 
^oxidation

fatigue 
+oxidation 
+creep

+temperature ।

RT 300„..35O°C
<------------- t---------------------------------------------- 4------------

lo’s1 , . 10 V
plástic strain rate

Figura.- Mapa esquemático mostrando los regímenes de 
mecanismo de daño relevante en función de los 
parámetros de ensayo para AISÍ7.
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RESUMEN
Muchos de los estudios en medios porosos son 

motivados por una pregunta central: ¿cómo los 
parámetros macroscópicos efectivos, tales como las 
propiedades mecánicas, son influenciados por la 
microestructura geométrica del medio? (1). Estudios 
teóricos y computacionales han abordado el tema 
utilizando redes de percolación elástica, conceptos de 
escalamiento, modelos de simulación de fenómenos 
elásticos, enfoque basados en MRP (Patrones 
Morfológicamente Representativos, por sus siglas en 
inglés), química de defectos puntuales, ecuaciones de 
propagación de ondas, entre otros (2-10). Esta 
investigación presenta un método para el cálculo 
computacional del Módulo de Elasticidad (E) de un 
medio poroso simulado de geometría conocida 
utilizando el método Monte Cario.

El modelo de simulación propuesto para el cálculo del 
módulo de elasticidad, considera al medio poroso como 
una red elástica de fuerzas centrales, en la cual solo 
interactúan primeros vecinos. El cálculo de las fuerzas 
entre partículas se realiza utilizando la expresión que 
corresponde a la fuerza de un resorte deformado.

Ante una deformación inicial impuesta sobre una 
parte del sistema, las partículas se desplazan hasta 
alcanzar una configuración de mínima energía (II). El 
algoritmo aplica el método Monte Cario para hallar 
dicha configuración, al seleccionar de forma aleatoria 
cada una de las partículas para desplazarla, calculando 
en cada paso la energía de deformación hasta que se 
alcance el mínimo. En este punto de equilibrio la fuerza 
resultante sobre cada partícula ha de ser cero.

Para calcular las constantes de rigidez elástica se 
compara la energía de deformación mínima calculada 
con la expresión teórica que corresponde en función de 
la simetría del medio. En un sólido isotrópico, está dada 
por (12):

W - -tCjíÓ. -nA» + j+Cjí^e, + «„+V„)+i(C„ C¿+e2= +e! j

En los cálculos efectuados se condicionó el sistema 
para que únicamente se aplicara una deformación 
normal en una dirección arbitraria, impidiendo cualquier 
otra deformación normal o cortante en otra dirección, 
por lo que la expresión anterior se reduce a (13):

El método propuesto se validó mediante la 
comparación de resultados en sistemas ordenados de 
constante elástica equivalente (Keq) conocida 
analíticamente. Estos sistemas fueron: sistemas de 
resortes en serie, en paralelo y una red cuadrada de 
resortes en 2D. Algunos resultados se muestras en la 
tabla 1.

Tabla 1. Calculo computacional de K.eq
N" Paríicu las Arreglo eps (u.a.) E (rompí K eq (learica)

10 2x5 
(paralelo) 0 1 5 5

20 20x1 0.25 0 05263 0.05263

36 6x6 
(red) 0.2$ 1.2 1 2

La estructura de los medio porosos utilizados 
en el estudio se obtienen a partir de algoritmos de 
agregación. Se utilizó el modelo de Agregación 
Secuencia! Aleatoria y Agregación Limitada por 
Difusión (RSA y DLCA respectivamente, por sus siglas 
en inglés). El modelo RSA simula, por ejemplo, un 
sistema poroso obtenido a través de técnicas de 
evaporación o bien de partículas coloidales que 
precipitan sobre un sustrato; mientras que el DLCA 
describe la estructura de sistemas obtenidos por la vía 
sol-gel como los aerogeles (14).

Para caracterizar estos medios porosos 
desordenados se consideró que la fracción de materia 
está dada por la concentración C, su complemento (1-C) 
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constituye la fracción de espacio poroso o porosidad. Se 
estudiaron únicamente sistemas percolativos. El numero 
de coordinación (Z) también se uso como parámetro 
estructural de los medios porosos. En la figura 1 se 
muestra Z para un sistema de tamaño L=40

Figura 1 Número de Coordinación (Z) para los sistemas

Se calculó el modulo de elasticidad de sistemas 
percolativos con concentraciones mayores a 50 % para 
sistemas RSA y DLCA. Ver figura 2

Figura 2 Modulo de Elasticidad E para los sistemas RSA 
y DLCA (L=40).

Conclusiones
El método computacional propuesto es válido para el 

cálculo del módulo de elasticidad de medios porosos, 
como lo deja ver el hecho de que los resultados 
computacionales coinciden con los resultados analíticos 
cuando se aplica el modelo a un sistema de solución 
analítica conocida.

El método es aplicable a medios porosos con 
estructuras diferentes, siendo capaz de distinguir y dar 
correctamente la tendencia de los valores del modulo de 
elasticidad. El método es sensible a variaciones en los 
parámetros geométricos de sistemas porosos y es 
factible su uso en estudios enfocados en la comprensión 
de las relaciones entre las propiedades mecánicas de un 
medio poroso y su geometría.

El número de coordinación (Z) es un parámetro 
geométrico determinante en la respuesta mecánica de 
los medios porosos, conclusión a la que se llega por el 
hecho que en sistemas de densidad equivalente, el 
módulo E aumenta conforme lo hace Z.
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RESUMEN
Los compuestos cerámica-metal (cermets) basados en 
carbonitruro de titanio se utilizan principalmente en 
recubrimientos de metales o cerámicas para 
herramientas de corte, debido a su gran resistencia a la 
abrasión'. Dado que las temperaturas que se alcanzan en 
servicio pueden superar los 1000°C, se hace 
imprescindible el estudio de su comportamiento 
mecánico a altas temperaturas, en particular su 
resistencia a la deformación plástica2.
En esta línea, se han realizado ensayos de fluencia en 
compresión entre 1100 y 1150°C en atmósfera reductora 
(Ar) de compuestos de TiCU-5No.5 con un 15wt% de Co 
para estudiar los mecanismos de deformación que se 
activan en estos materiales. Los tres tipos de cermets 
estudiados han sido sintetizados a 1400°C, y están 
compuestos de una base de carbonitruro de titanio que 
les confiere su resistencia, un aglomerante, en este caso 
cobalto, y otros aditivos como W, Mo2C y WC 
respectivamente, todos ellos en proporción de 5wt%, 
con el objeto de mejorar la sinterización, la dureza a alta 
temperatura y la resistencia al choque térmico3. En este 
trabajo se ha analizado el efecto de la naturaleza del 
reforzante en la respuesta mecánica a alta temperatura 
de estos materiales.
El tamaño y la forma de las partículas cerámicas 
depende de la proporción C/N. En algunos casos se hace 
patente la típica estructura core-rim (núcleo-borde) para 
la fase dura, en la que el núcleo corresponde al 
carbonitruro de titanio no disuelto mientras que el borde 
está formado por soluciones sólidas más complejas de 
carbonitruros con los elementos más pesados. Las 
micrografias (figura I) corresponden a muestras sin 
deformar, densas, con marcadas diferencias en cuanto a 
la proporción de las distintas fases y su distribución. El 
aglomerante forma una fase intermetálica Ti-Co que 
reduce el crecimiento del tamaño de grano.

Fig.L- Micrografias de microscopía electrónica de 
barrido de las muestras recibidas de (a) TiCN-Co-W y 
(b) TiCN-Co-MoC2.

Los resultados obtenidos de los ensayos de deformación 
en fluencia, realizados en cada tipo de material, han sido 
reproducibles para un rango de tensiones que varía entre 
30 y 110 MPa. Esta reproducibilidad es indicativa de 
que no se produce una oxidación significativa de los 
materiales, señalando la bondad de los aditivos 
utilizados. Se han obtenido valores del exponente de 
tensión n de 1,5 ± 0,5, 1,7 ± 0,7 y 1,6 ± 0,6 y energías 
de activación Q de 4,0 ± 0,6, 4,3 ± 0,5 y 3,9 ± 0,3 eV 
para los cermets reforzados con W, Mo2C y WC,
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respectivamente. Los exponentes de tensión medidos 
varían entre 1 y 2, y las energías de activación Q entre 
3,5 y 4,5 eV independientemente del tipo de aditivo 
utilizado y de las condiciones de tensión impuesta. Este 
resultado señala que los mecanismos de deformación de 
estas muestras son independientes del tipo de aditivo- 
reforzante utilizado (W, Mo2C o WC).
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Fig.2.- Curvas de fluencia correspondientes a 
muestras de TiCN-Co-W en distintas condiciones. 
Los valores medidos del exponente de tensión y de 
la energía de activación se indican en la gráfica.
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En este trabajo se presenta el estudio de morteros 
reforzados con fibras de vidrio álcali resistentes (GRC), 
con sustitución parcial de cemento Pórtland por ceniza 
volante molida (CVm) y su mezcla con humo de sílice 
sonicado (HSS), mediante el análisis de sus propiedades 
mecánicas: resistencia a flexión, módulo de elasticidad 
y tenacidad. La CV fue molida durante 40 minutos para 
mejorar su reactividad y El HS densificado fue sometido 
a un proceso de sonicación durante 10 minutos, para 
desagregar las partículas incrementando su superficie 
específica y mejorando su reacción puzolánica.

Se trabajaron dosificaciones combinando los diferentes 
materiales antes mencionados con una relación 
agua/material cementante de 0.35 (entiéndase material 
cementante como la mezcla de cemento más adición 
puzolánica), una relación árido/material cementante de 
0.67, con un contenido en fibra AR del 3% del total del 
peso del mortero y la cantidad de aditivo de acuerdo a 
las condiciones de trabajabilidad óptimas. Las probetas 
previamente curadas a 28 días en cámara húmeda, 
fueron sometidas a un proceso de envejecimiento 
térmico controlado (sumergidas en agua a 55°C).

La adherencia de las fibras y su distribución en tres 
dimensiones dentro de la matriz cementante, permite 
una mejor respuesta ante los esfuerzos de tracción, 
disminuyendo la fisuración y mejorando la tenacidad de 
los morteros; esto es debido al tipo de fallo que sufre la 
fibra, el cual es primero por deslizamiento y no por 
rotura. Estos aspectos son característicos de los 
morteros de GRC y se ven disminuidos cuando se 
presentan problemas de durabilidad, incluso en algunos 
casos se puede presentar el deterioro de la fibra, después 
de haber sido sometida a un proceso de envejecimiento.

En el gráfico carga-desplazamiento, se observa en el 
mortero control cierto grado de ductilidad que es 
característico de estos composites; esta cualidad se ve 
disminuida en forma importante con el proceso de 
envejecimiento, generando un composite con una 
fractura frágil. Si estudiamos los morteros con 
sustitución puzolánica, se aprecia como desde el 
proceso de curado presentan un comportamiento dúctil, 
el cual se conserva después del proceso de 
envejecimiento; se obtienen mejoras de la resistencia a 

flexión, y se observa una gran cantidad de energía 
absorbida, propiedad de un composite tenaz

Aunque las fibras AR son ricas en oxido de zirconio y 
por esta razón deberían soportar ambientes alcalinos 
como el que se presenta en la matriz cementante, 
temperaturas y humedades altas pueden afectar su 
comportamiento; el medio altamente alcalino de la 
matriz de cemento Pórtland y la frecuente acumulación 
de hidróxido cálcico en los espacios entre las fibras, son 
factores que afectan su estabilidad y contrarrestan las 
condiciones de durabilidad de este tipo de morteros.

ENVEJECIMIENTO A

Si evaluamos la máxima resistencia a flexión (módulo 
de rotura), observamos como al final del curado el 
composite control presenta valores superiores a los 
composites puzolánicos. Una vez sobrepasados los 28 
días de envejecimiento el control es ampliamente 
superado por los composites puzolánicos, hecho que se 
conserva durantes todo el proceso de envejecimiento.
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aunque se presenta una pequeña disminución de las 
resistencias.

Para el módulo de elasticidad se observa un 
comportamiento similar al de las resistencias. Al final 
del curado el mortero control presenta valores cercanos 
a los 20 GPa, característica que demuestra la rigidez del 
composite; por el contrarío, en los morteros puzolánicos 
se obtienen valores menores, cercanos a los 10 GPa, 
Esta propiedad mejora con el tiempo de envejecimiento, 
período que permite que los composites puzolánicos 
ganen en rigidez incluso superando levemente al 
control.

La tenacidad mide la capacidad de absorción de energía 
del composite, se representa en este estudio como el 
área bajo la curva carga-desplazamiento, hasta un 80% 
del valor del módulo de rotura. De acuerdo con lo 
anterior, se aprecia desde el final del curado que el 
composite control presenta valores menores a los 
composites puzolánicos, diferencia que se incrementa 
de forma considerable con el tiempo de envejecimiento. 
Durante el envejecimiento, el control disminuye su 
tenacidad a valores cercanos al cero, en cambio los 
composites puzolánicos disminuyen sólo a partir de los 
28 días, pero manteniéndose siempre sobre el 
compuesto control.

Para el caso de los composites puzolánicos la 
distribución tridimensional de las fibras y la adecuada 
unión entre la fibra y la matriz cementante, permiten un 
desplazamiento progresivo de la fibra, y no un 
arrancamiento rápido (caso de composites con interfase 
fibra-matriz débil) o una rotura (caso de composites con 

interfase fibra-matriz excesiva). Este hecho es 
favorecido por los productos de hidratación generados, 
evitando la presencia excesiva de portlandita entre las 
fibras. A estos factores habría que añadir la menor 
agresividad del medio alcalino durante el proceso de 
envejecimiento por la reacción de la puzolana, evitando 
el deterioro de las fibras. Para el mortero control, la 
presencia de portlandita entre las fibras y su corrosión, 
la excesiva unión entre fibra y matriz, generan la rotura 
de las mismas evitando la absorción de energía

El aumento de las propiedades observado en todos los 
morteros puzolánicos especialmente para los 28 días de 
envejecimiento, se puede atribuir a la continuación del 
proceso de hidratación del cemento, que debido a la baja 
relación agua/cemento, hace que la hidratación sea 
incompleta durante el proceso de curado a 20°C. Es 
importante resaltar que la molienda de la CV y el 
proceso de sonicación del HS, aumentan la superficie 
específica de las puzolanas, favoreciendo la reacción 
puzolánica; hecho que también se ve favorecido por el 
proceso de envejecimiento al permitir la formación de 
mayor cantidad de productos de hidratación 
beneficiosos para la mejora de todas estas propiedades 
mecánicas.

Los compuestos de GRC preparados con altos 
porcentajes de sustitución parcial del cemento Pórtland 
por CVm o su mezcla con HSS, presentan un mejor 
comportamiento mecánico si se comparan con el 
compuesto con 100% de cemento Pórtland, incluso para 
composites envejecidos.
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La capacidad del modo TappingMode para realizar imágenes de superficies con alta resolución de una manera no 
destructiva lo han convertido en la primera elección para el estudio de materiales blandos desde su introducción en 
1993. La adición del contraste de fase (Phase Imaging) ha convertido en una técnica incluso más popular, ya que 
permite el estudio de propiedades no topográficas de la muestra. Phase Imaging permite discriminar de una manera 
cualitativa entre los distintos componentes en sistemas multi-componente. Sin embargo, a la hora de realizar medidas 
cuantitativas de propiedades mecánicas locales, la microscopía de barrido por sonda han tenido que recurrir a las curvas 
de fuerza, u otras técnicas como la nano-indentación. Estas técnicas distinguen entre las diferentes componentes de la 
interacción mecánica (adhesión, elasticidad...), pero tienen algunos inconvenientes, como que son más lentas, tienen 
menor resolución, y pueden dañar los materiales blandos.

La microscopía HarmoniX™ es un nuevo modo SPM que permite determinar independientemente, y con resolución 
nanométrica, propiedades de los materiales como la elasticidad, la adhesión, y kla disipación. Mediante un análisis del 
espectro completo del movimiento de sondas especiales diseñadas para medidas de la fuerza sufrida por la punta con un 
ancho de banda más grande, HamoniX™ reproduce las curvas de fuerza-distancia que se producen entre la punta y la 
muestra en el movimiento oscilatorio durante el TappingMode. Estas curvas de fuerza se analizan a tiempo-real para la 
obtención de las propiedades de la muestra. HamoniX™ es una técnica cien veces más rápida que otras técnicas 
cuantitativas existentes como el Forve Volume (volumen de fuerza), pero a la vez mantiene la alta resolución y la 
calidad de no destructiva que proporciona el TappingMode.
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RESUMEN:

Las excelentes propiedades mecánicas que exhiben los 
compuestos intermetálicos les convierten en materiales 
alternativos a las superaleaciones para aplicaciones 
estructurales a alta temperatura [1], La utilización de 
estos materiales requiere, sin embargo, un buen 
conocimiento de los mecanismos de movilidad de 
defectos (puntuales, dislocaciones, etc.) a diferentes 
temperaturas, y estos pueden ser estudiados mediante 
espectroscopia mecánica [2, 3].

Con el objetivo de estudiar los mecanismos 
microscópicos de movilidad de defectos que controlan 
los procesos de deformación de los materiales 
intermetálicos a alta temperatura, hemos desarrollado un 
equipo de espectroscopia mecánica, concretamente un 
péndulo de torsión subresonante Fig. 1, capaz de realizar 
medidas de fricción interna y módulo dinámico en dos 
modos de funcionamiento: (a) en función de la 
temperatura en el rango (300-1800K) a frecuencia y 
velocidad de calentamiento/enfriamiento constante, (b) 
en función de la frecuencia en el rango (ImHz-IOHz) en 
condiciones isotermas. La instalación está controlada 
por software y nos permite obtener medidas de 
deformación con una sensibilidad superior a 10-6 bajo 
alto vacio (10 JPa).

En este trabajo, hacemos una descripción de este nuevo 
equipo experimental y con el fin de comprobar sus 
prestaciones y buen funcionamiento, comparamos con 
anteriores resultados [4] las medidas de fricción interna 
realizadas en función de la temperatura hasta 1300K 
sobre Fe-38 at. %AL

Fig. 1- Péndulo de Torsión Subresonante

para Alta Temperatura.
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Resumen

En el presente trabajo se han desarrollado nuevos materiales biocompuestos cerámica-niobio micro-nanoestructurados 
con una óptima combinación de propiedades mecánicas, tribológicas y estabilidad frente al envejecimiento acelerado. 
La principal herramienta que se ha utilizado para lograr este objetivo ha sido la optimización microestructural basada en 
la sinergia de mecanismos que actúen a diferentes escalas de integración. Se pretende aplicar estos biomateriales como 
alternativa a los que actualmente se usan en la fabricación y/o fijación de implantes (ortopédicos, odontológicos, óseos, 
etc.). Esta nueva familia de prótesis con mayor biocompatibilidad, funcionalidad, fiabilidad y menor riesgo de roturas 
dará lugar a implantes más duraderos que incluso superen la expectativa de vida de los pacientes, reduciendo 
notablemente el número y el coste de las operaciones y por tanto mejorando su calidad de vida.
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Modelo elemental de ecuaciones constitutivas para la caracterización de la 
fluencia de materiales metálicos policristalinos. Aplicación a un acero 

superduplex y una aleación de aluminio.
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1. Introducción
Uno de los enfoques clásicos más notables en el estudio 
y caracterización de la fluencia plástica de materiales 
metálicos policristalinos, ha sido el llevado a cabo por 
Miller y Sherby [1, 2]. Este enfoque ha consistido en 
modelizar y caracterizar el proceso físico a través de 
ecuaciones diferenciales, por lo general complejas, y 
que involucraban un número habitualmente grande de 
parámetros.

El trabajo que aquí se desarrolla sigue la misma línea 
que la establecida en [1, 2], No obstante, tiene de 
particular el hecho de que reduce la complejidad del 
sistema de ecuaciones y sustituye algunos de los 
parámetros por funciones dependientes del proceso de 
deformación. Se propone un modelo de fluencia similar 
al de Zhou y Clode [3]. A diferencia de éste, que es 
solamente válido para materiales metálicos en los que el 
mecanismo responsable de la deformación es la 
restauración dinámica (DRV), el nuevo modelo es 
capaz de reproducir el comportamiento a fluencia de 
metales en los que la restauración y recristalización 
dinámica (DRX) pueden actuar de manera conjunta. Es 
por ello que la modelización que se propone resulta 
apropiada para reproducir y caracterizar el 
comportamiento a fluencia de un gran número de 
materiales y bajo diversas situaciones de conformado

Para la resolución del modelo se han empleado técnicas 
de optimización básicas y herramientas de integración 
numérica directas.

El modelo propuesto ha sido aplicado a dos materiales; 
un acero superduplex en el que los procesos de DRV y 
DRX actúan conjuntamente como responsables 
principales de la deformación, y una aleación de 
Aluminio AA3OO5 para la cual se considera que el 
mecanismo responsable principal de la deformación es 
la DRV

2. Método Experimental

Se han realizado ensayos de torsión a diferentes 
temperaturas T y velocidades de deformación é con el 
fin de evaluar el comportamiento a fluencia de los 
materiales en este estudio. El acero superduplex ha sido 
ensayado para T(“C) e [825 — 120C>] y ¿(s-1) e [2,2ó], y 

la aleación AA3005 para FCC) e [300-400] y 

¿(s1) e [2,24]. Las composiciones de los materiales, y 
el procesamiento de los datos experimentales (obtención 
de las curvas tensión-deformación, corrección 
adiabática y obtención de las constantes de la ecuación 
de Garofalo) se describen en [4-6].

3. Modelo Propuesto

El modelo dado en [2] consiste en:

é = A exp ( —— | sinh " I —---- —
\ RT ) ( s .

i = bCu ~ »>"é.

(1)

donde kp es el valor del límite elástico, R es la constante 
de los gases ideales, Q, A y n son las constantes de la 
ecuación de Garofalo en estado estacionario, y b y m 
son constantes del material. La variable s representa el 
resultado neto de los procesos de endurecimiento y 
restauración actuando conjuntamente. El valor sM 
representa el valor de saturación de s y se alcanza en 
estado estacionario. La ecuación diferencial tiene un 
formato endurecimiento-ablandamiento en la línea de 
los modelos propuestos en [1, 2]. Partiendo del modelo 
en (1) se propone un nuevo modelo:

¿ - -4 exp । | sinh y (2)

f F).

donde X es una constante que se ajusta para cada T y é, 
y la variable Fm sigue la siguiente ecuación:

donde B, ch vh sh c2, v2 y s2 son valores constantes para 
cada T y ¿. El hecho de considerar Fm como la suma de 
dos sigmoides proporciona al modelo la versatilidad 
suficiente para describir el comportamiento a fluencia 
de materiales metálicos en los que los mecanismos de 
DRV y/o DRX sean las responsables de la deformación.
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4. Resolución del Modelo

El modelo se ha ajustado para cada T y ¿constantes. 
Esto es, para cada curva tensión-deformación se ha 
resuelto el siguiente problema de minimización:

sujeto a : (4)
F Fí-F2 = ¿A(F„-F\ FM-F„

siendo / = {4,F0,, Fo el valor de F 
en la primera medición experimental, N el número de 
mediciones experimentales del ensayo en consideración 
ylos valores de tensión experimental. F representa 
la velocidad del proceso neto endurecimiento- 
ablandamiento, mientras que * y F2 las contribuciones 
del endurecimiento y ablandamiento respectivamente. 
La técnica de resolución aprovecha el carácter lineal de 
la ecuación diferencial en (4) de manera que F admite 
una expresión explícita en términos de integrales. Así, el 
valor de F se calcula mediante la técnica numérica de 
integración de Romberg la cual asegura unos valores de 
F con bajos errores asociados. El problema de 
minimización se resuelve con las rutinas apropiadas del 
paquete Matlab.

5. Resultados obtenidos

Las figuras 1 y 2 muestran la aplicación del modelo 
descrito al acero superduplex y a la aleación AA3005 
para distintos ensayos de torsión, respectivamente. Las 
líneas representan las tensiones generadas por el 
modelo, y los puntos las tensiones experimentales. Se 
puede observar que los ajustes son muy significativos, 
de manera que el modelo es capaz de reproducir las 
curvas tensión deformación para los dos materiales 
considerados.

160

140
2 
e

I 120 =
100

80
O 0.2 0.4 0.6 0 8 I 1.2 14

Deformación e

Figura 1: Curvas a-e a ¿ = IOs'y diferentes T. Acero 
superduplex

La figura 3 muestra la evolución de 1/F(e) en dos 
ensayos, uno para el acero superduplex y otro para la 
aleación de aluminio Se puede observar que la 
evolución de el valor de a(e), obtenido de a partir de la 
ecuación de Garofalo [4-6], (valor promedio para todas 
las T y ¿) resultado caracterizado por 1/F(e), con una 
concordancia altamente significativa entre el valor para 
un ensayo y el valor promedio.

90

Deformación c

Figura 2: Curvas a-e a T=325 °C y diferentes ¿ Aleación
AA3005

Figura 3: Evolución de a de Garofalo y 1/F con e. a) Acero 
superduplex con 1/F a T= 1100°C ¿ =15 s'1 y b) AA3005 con 
l/FaT=325 y e= 10 s1.

6. Conclusiones

1. El nuevo modelo es capaz de reproducir las curvas 
tensión-deformación de manera significativa para 
materiales cuya fluencia plástica esté regida por 
mecanismos de DRV y/o DRX.

2. El modelo distingue las contribuciones de los 
fenómenos de ablandamiento y endurecimiento por 
separado.

3. El modelo ratifica valores usualmente utilizados a 
partir de la ecuación de Garofalo para caracterizar 
el comportamiento de los materiales, y abre la 
posibilidad de un estudio de la caracterización de 
los procesos microestructurales, en base al conjunto 
de parámetros y funciones que aparecen como 
variables en el modelo.

Como futura línea de investigación se estudia una 
tercera sigmoide en la ecuación (3) para aproximar los 
procesos de rotura dúctil y caracterizar los procesos 
microestructurales que rigen la fluencia a partir de los 
parámetros en la ecuación (3).
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Resumen

La producción científica dentro del campo de 
los nanotubos de carbono está en auge'11, desde su 
descubrimiento en el año 1991 por lijima y col. pl, 
debido a sus propiedades mecánicas, térmicas y 
eléctricas1’1 entre otras, que hacen que sea posible su 
implementación en numerosos campos muy diversos de 
la Ciencia de Materiales.

En la actualidad, la fabricación de materiales 
compuestos, cuya base sea cerámica, utilizando 
nanotubos de carbón permite la obtención de materiales 
con una mejora en las propiedades mecánicas, tales 
como la dureza141. En cuanto a las propiedades a altas 
temperaturas de dichos materiales, se realizaron ensayos 
de fluencia a alta temperatura sobre muestras de A LO 3 
con una concentración de un 10% en volumen de 
SWNT (Single Wall Carbón Nanotubes), obteniéndose 
una velocidad de deformación dos órdenes de magnitud 
inferior que para una muestra de ALO3 pura en las 
mismas condiciones [sl.

Para analizar el efecto de los SWNT sobre las 
propiedades mecánicas se estudiaron dos tipos de 
muestras con la misma concentración de SWNT, 
preparadas por diferentes procedimientos. En las 
primeras observaciones microestructurales mediante 
TEM (Microscopía Eléctrónica de Transmisión), se 
evidenció la fuerte presencia de aglomerados de SWNT 
en una de las muestras (AI2O3/SWNT), mientras que en 
la otra muestra estudiada se observó una distribución 
mucho más homogénea de los nanotubos (AI2O3/T- 
SWNT), dicha dispersión es conseguida a partir de un 
tratamiento con ácido de los nanotubos en la ruta de 
fabricación del material [61. Los resultados mecánicos 
muestran que ambos materiales tienen similares valores 
del exponente de tensión y energía de activación, pero a 
igualdad de condiciones de ensayo, las muestras de 
ALO3/T-SWNT tienen una resistencia de 3.5 veces 
superior a las de ALO3/SWNT. Dicho resultado será 
explicado de forma cualitativa en función del número 
de granos de ALO3, y de la superficie de los granos, en 
contacto con SWNT.

Dicho estudio deberá ser completado, en un 
futuro con otras técnicas de caracterización 
microestructural, de forma que se puedan cuantificar 
tanto el número de granos de ALO3 como la fracción de 
superficie de los mismos que se encuentra en contacto 
con los nanotubos.
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RESUMEN:
Como parte de una metodología de diseño y desarrollo 
de discos de freno, la Fundación CIDAUT ha puesto a 
punto un sistema de medida de defectos geométricos de 
dichos componentes de seguridad.
Este sistema permite comprobar tanto los defectos 
geométricos propios de los discos de freno a ensayar en 
el banco de ensayos (dinamómetro), como los propios 
del montaje. Estos defectos pueden llevar a los 
investigadores a extraer conclusiones erróneas de los 
resultados de la experimentación, por lo que es 
deseable minorizar sus efectos.
Adicionalmente este dispositivo puede emplearse 
durante la realización de los ensayos de los discos de 
freno, para analizar la evolución de dichos defectos en 
el tiempo, o bien la detección de otros fenómenos de 
variación geométrica y dimensional.
Este sistema de medición debe permitir poder evaluar 
los distintos defectos geométricos que se producen en 
los discos de freno durante su mecanizado y montaje 
(alabeos, ondulaciones, variaciones de espesor, etc., tal 
y como se ilustra en la Figura 1), asi como otros 
fenómenos que se producen durante su funcionamiento 
(conicidad, desgaste, dilataciones axiales y radiales, 
etc.).

Figura 1 Defectos geométricos de los discos de freno.

Para la implementación de este tipo de dispositivo de 
medición se han seleccionado un sistema de sensores 
de medida de desplazamiento sin contacto, de carácter 
capacitivo (Figura 3), los cuales poseen un rango de 
trabajo adecuado para las variaciones de temperatura 
en las que los discos de freno trabajan. Estos, en 
función del tipo de ensayo a los que se les sometan, 
pueden alcanzar temperaturas de 800° C, lo que es un 
verdadero inconveniente para los sistemas de medida 
convencionales.
A la hora de incorporar este tipo de sensores al banco 
de ensayos (Figura 2), se ha diseñado un dispositivo 
versátil que permita acoplar estos sensores, 
independientemente de las dimensiones del disco de 
freno que se analiza. Además, este utillaje debe 
permitir poder realizar las medidas de todos los 
defectos geométricos, lo que implica que los sensores 
capacitivos deben poderse ubicar en distintas

posiciones relativas respecto de las superficies de 
fricción del disco.

Figura 2 Banco de ensayos de sistemas de frenado, empleado en 
la investigación.

Otro aspecto muy importante en esta puesta a punto del 
sistema de medición es el registro y análisis de los 
datos que los sensores capacitivos de desplazamiento 
recogen durante su empleo en el banco de ensayos.
Para la adquisición y registro de los datos generados 
por los sensores de desplazamiento se emplea un 
sistema de adquisición de la marca Yokogawa apoyado 
por un ordenador de sobremesa. Para el análisis de los 
datos se emplea una aplicación informática 
expresamente desarrollada para esta aplicación, 
haciendo uso del software LabView, el cual emplea los 
ficheros de datos generados por el sistema de 
adquisición.

Figura 3 Sensores capacitivos midiendo los defectos geométricos 
de un disco de freno.

Aplicando el método de trabajo característico de la 
Fundación CIDAUT, el sistema de medida puesto a 
punto ha sido convenientemente validado mediante el 
empleo de otro sistema de determinación de defectos 
geométricos en los discos de freno, como es una mesa 
metrológica (Figura 4). Este dispositivo se encuentra 
en todas las empresas de mecanizado de discos de
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freno para la ejecución de los controles de calidad a 
realizar sobre las cotas del producto realizado.

Figura 4 Detalle del dispositivo empleado en la validación.

Teniendo en cuenta que el funcionamiento de cada uno 
de los sistemas (mesa metrológica con palpador y 
sensores sin contacto) difiere considerablemente uno 
del otro, y que empleando los sensores capacitivos se 
realiza directamente sobre el disco ensamblado en el 
banco de ensayos, el grado de correlación alcanzado es 
muy elevado. Esto significa que el nuevo método de 
medida, registro y análisis de los datos asociados a los 
defectos geométricos de los discos es más que 
adecuado, tal y como se ilustra en la Figura 5.

Figura 5 Variación del espesor de un disco, medido por ambos 
sistemas.
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RESUMEN. Este trabajo ha sido realizado utilizando un 
acero de doble fase (DP) -ferrita y martensita- obtenido 
mediante laminación en frío seguido de recocido 
continuo (sin sobreenvejecimiento posterior y 
sobreenvejecido a 300°C). Se han mecanizado probetas 
miniatura de 10x10 mm con objeto de caracterizar el 
comportamiento mecánico de estos productos mediante 
el ensayo miniatura de punzonado (EMP), valorar los 
micromecanismos de fallo operativos y, especialmente, 
el efecto del tratamiento de sobreenvejecimiento sobre 
las propiedades y los micromecanismos de fractura de 
este acero DP.
El ensayo de miniatura de punzonado (EMP) o Small 
Punch Test (SPT) es un procedimiento de ensayo que 
puede considerarse casi como no destructivo, en virtud 
del tamaño tan reducido de las probetas que utiliza 
(sección de 10x10 mm2 y tan sólo 0.5mm de espesor). 
Frente a otras técnicas no destructivas tales como los 
rayos X, ultrasonidos o las técnicas magnéticas, que se 
basan en medidas indirectas para estimar algunas de 
estas mismas propiedades, el EMP permite valorar 
directamente las propiedades mecánicas fundamentales 
de los materiales. El ensayo consiste en fijar firmemente 
la periferia de la probeta, empotrándola entre dos 
matrices, para posteriormente deformarla hasta su 
rotura, utilizando un punzón de cabeza semiesférica de 
2.5 mm de diámetro, tal y como se esquematiza en la 
Figura 1.

Figura 1. Representación esquemática del ensayo 
miniatura EMP

Durante el ensayo se obtiene un gráfico representativo 
de la fuerza ejercida por el punzón contra la probeta 
frente al desplazamiento del punto central de la misma, 
desplazamiento que se obtiene con la ayuda de un 

extensómetro. En el caso de materiales dúctiles, como 
los que se han utilizado en este trabajo, se pueden 
distinguir varias zonas características en estas curvas 
carga-desplazamiento (Figura 2): zona I o de 
deformación elástica, zona II o de transición 
elastoplástica, zona III que corresponde a una 
deformación plástica generalizada y zona IV o de 
inestabilidad plástica y rotura.

Figura 2. Curva carga-desplazamiento del EMP y 
parámetros característicos.

A partir de estas curvas es posible obtener una serie de 
parámetros característicos que están relacionados con 
las propiedades mecánicas fundamentales del material 
[1,2], Estos parámetros son los siguientes:

-[(P/d)„/t], donde (P/d)^ es la pendiente inicial del 
gráfico correspondiente a la región elástica (zona I) y t 
el espesor inicial de la probeta. Este parámetro está 
estrechamente relacionado con el módulo elástico, E, 
del material.

-P^n, donde P, es la fuerza para la que se inicia el 
régimen plástico, que se obtiene trazando una recta 
paralela a la pendiente inicial del gráfico desde un 
desplazamiento igual a t/10 (ver Fig.2). Este parámetro 
es directamente proporcional al límite elástico, cr,s.
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■Pm¿r- donde Pmax es la fuerza máxima registrada en el 
ensayo. Este parámetro es directamente proporcional a 
la resistencia a la tracción, cru.

-dmax y df son, respectivamente, las deflexiones en el 
punto de carga máxima y en el punto de rotura y están 
directamente relacionadas con el alargamiento a 
tracción, A.

-Wm¡Jr y W/f , siendo ahora y W. las energías 
absorbidas en el punto de carga máxima y en el de 
rotura (área debajo de la curva EMP hasta las 
deflexiones citadas). Estos valores están relacionados 
con la tenacidad del material.

La Tabla 1 muestra la composición química del acero 
DP analizado, suministrado en forma de chapa de 1.12 
mm de espesor. Este acero se ha analizado en dos 
condiciones diferentes: en forma de chapa directamente 
laminada en frió y tratada posteriormente mediante 
recocido intercrítico, para obtener de este modo una 
microestructura consistente en un 80% de ferrita y 20% 
de martensita, y con un tratamiento de 
sobreenvejecimiento adicional, realizado a 300°C con el 
propósito de revenir la martensita (microestructura con 
80% de ferrita y 20% de martensita revenida).

Tabla 1. Composición química del acero DP

%C %Mn %Si %S %P

DP 0.125 0.9 0.42 0.004 0.011

La Figura 3 muestra las curvas representativas de) 
comportamiento del acero DP, sin y con tratamiento de 
sobreenvejecimiento a 300°C (revenido de la 
martensita). Se han ensayado 4-5 probetas con cada 
acero y alguno de estos ensayos se detuvo antes de que 
tuviera lugar el fallo final, con objeto de observar los 
micromecanismos de fallo operativos.

Figura 3. Curvas fuerza-desplazamiento (ensayos EMP)

Se observa una mayor rigidez inicial y cargas también 
mayores en el inicio de las curvas en el caso del acero 
DP recocido, sin embargo la carga máxima, el 
desplazamiento máximo y la energía de fractura son 
mayores en el acero DP sobreenvejecido. Además, se ha 
puesto en evidencia una alta dispersión del punto de 
inicio de la rotura para el acero DP no sobreenvejecido. 
La Tabla 2 resume los resultados de los parámetros 
característicos obtenidos: las diferencias en el módulo 
elástico entre los dos grados de acero no son 

representativas pero, sin embargo, el límite elástico del 
acero DP600 solo recocido es ligeramente superior, 
mientras que tanto la resistencia máxima como el 
alargamiento y la tenacidad son mayores en el acero 
sobreenvejecido. Queremos destacar igualmente la 
fuerte dispersión encontrada en algunos de los 
parámetros del acero DP en estado no sobreenvejecido, 
lo que estaría ligado al desencadenamiento de algún 
mecanismo de rotura frágil. La Figura 4 muestra el 
inicio de la rotura de la fase martensitica que tiene lugar 
durante la deformación plástica de estos aceros, 
fenómeno éste que es mucho más acusado en el acero 
no sobreenvejecido, en virtud de la naturaleza más frágil 
de su fase martensitica.

Aceros DP (P/d)ini/t

(MPa)

P/t2

(MPa)

Pm.x/t? 

(MPa)

dmax

(mm)

W^/t 

(kJ'mm’j

DP600 8306

(694)

1531

(27)

7007

(1141)

1.21

(0.23)

2.44

(0.81)

DP600+300 7821

(429)

1465

(30)

7585

(34)

1.60

(0.01)

3.54

(0.01)

Tabla 2. Valores medios de los parámetros obtenidos en 
los ensayos EMP (desviación típica)

Figura 4. Formación de cavidades en la deformación 
plástica del acero DP no sobreenvejecido.

[1] Fleury E. y Ha J.S., Int. J. Press. Vessels and Piping 
75(1998) 699-706.

[2] Vorliceck et al., J. Mater. Scie. 30 (1995) 2936­
2943.
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En el conformado de la chapa metálica resulta de 
gran importancia conocer la capacidad del metal para 
sobrellevar el cambio de forma deseado sin que 
fracture o se produzca adelgazamiento localizado. Esto 
resulta en una propiedad conocida como formabilidad. 
Esta, a su vez, depende de muchos factores, tales como, 
el proceso de conformado -embutido, estirado y otros-, 
el espesor de la chapa y, en particular, de las 
propiedades intrínsecas del material [1], De ahí que la 
formabilidad resulte de gran interés técnico y 
económico en la industria, ya que, permite predecir el 
desempeño de la chapa metálica en operaciones de 
conformación por deformación mecánica.

El propósito fundamental de este trabajo fue 
determinar, vía experimental, la formabilidad de 
láminas de aluminio producidas por una empresa 
colombiana, que utiliza para la fabricación de artículos 
de cocina. Para tal fin, diversas muestras de láminas de 
0.6 y 0.7 mm de espesor fueron sometidas a análisis 
químico, estudios metalográficos, ensayos intrínsecos 
y ensayos simulativos.

La composición química se determinó mediante 
espectrometría de emisión óptica (OES). El análisis 
químico refleja lo siguiente: 99.47%A1, 0.38%Fe, 
0.07%Cu, 0.03%Mg, y trazas de otros elementos. Este 
resultado indica que el material investigado es un 
aluminio de alta pureza designado AA 1100 ó UNS 
A91100-O.

En cuanto al estudio metalográfico, se determinó 
que el aluminio se compone de granos algo equiaxiales 
y poros. Esta estructura resulta del proceso de laminado 
que se lleva a cabo en varías pasadas de reducción 
porcentual, según diversas orientaciones y, 
posteriormente, a un tratamiento térmico de recocido a 
380 °C.

También, se obtuvieron algunas propiedades 
mecánicas a tracción, ASTM E 8M [2], tales como, 
resistencia a la tracción, au, límite elástico 
convencional, a,(o.2%), alargamiento hasta fractura, A^, 
y el coeficiente de endurecimiento por deformación, n, 
ASTM E 646 [3].

En la Tabla 1 se indican los resultados para cada 
espesor y orientación respecto a la última dirección de 
laminación.

estudiado.
Tabla 1. Propiedades a tracción del aluminio

t
M

°Y.(0.2%) 
MPa MPa

A 50 n

0.6

0o 46 93 33.20 0.240
45° 34 85 35.80 0.254
90° 35 85 37.60 0.261

Promedio 38 i 6.6 88 ± 4.6 35.53 ±2.21 0.252 ±0.01

0.7

0o 44 94 35.40 0.240
45° 42 86 35.80 0.230
90° 43 88 39.00 0.234

Promedio 43 ± 1 89 ±4.1 36.73 ± 1.97 0.235 ± 0.01

Como se observa en la Tabla 1 existen pequeñas 
diferencias en los valores del limite elástico y 
resistencia a la tracción entre las tres orientaciones de 
ensayo para cada espesor de lámina. Los valores 
promedio están dentro de los límites establecidos por la 
norma ASTM B209 |4] para láminas de aluminio 
comercial 1100. Asimismo, la ductilidad, A50, y el 
coeficiente de endurecimiento por deformación, n, 
exhiben pequeñas diferencias con respecto a la 
orientación de ensayo. Los valores promedio de A;o y n 
(36.13% y 0.244, respectivamente) son similares a los 
obtenidos por otros autores para aluminio puro 
comercial [5],

Por otra parte, se diseñó y construyó en nuestros 
laboratorios el equipo para el ensayo de deformación 
con punzón de bola, conforme a las especificaciones 
dadas en la norma ASTM E 643 [6], Figura 1 (a).

Figura 1. (a) Dispositivo para el ensayo de 
deformación con punzón de bola, (b) Probeta plana 
antes del ensayo, (c) Probeta tras el ensayo.

El equipo fue acoplado a una máquina de tracción- 
compresión marca HOYTOM, modelo HM-D100, que
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permite, entre otras, medir el desplazamiento del 
cabezal móvil y la carga aplicada. Durante el ensayo la 
probeta, Figura 1 (b), es sometida a estirado biaxial, 
formándose sobre la superficie libre un domo, Figura 1 
(c), hasta que la carga aplicada cae un 5% del valor 
máximo, que corresponde al inicio del encuellamiento 
De este modo se obtiene la altura de copa.

En la Figura 2 se muestra una representación de 
carga aplicada frente al desplazamiento del punzón, en 
la que las curvas carga-desplazamiento corresponden a 
valores promedio para cada espesor. La altura de copa 
de la lámina de 0.7 mm es ~ 10% mayor que la 
alcanzada por la de 0.6 mm. Según esto, la altura de 
copa se correlaciona en algún grado con el porcentaje 
de alargamiento. Tabla 1.

Desplazamiento, mm

Figura 2. Diagrama comparativo de carga vs 
desplazamiento entre probetas planas representativas 
de 0.6 y 0.7 mm de espesor.

También, se diseñó y fabricó en nuestras 
instalaciones un equipo para determinar las curvas 
límite de formabilidad, Figura 3 (a), conforme a la 
norma ASTM E 2218 [7].

Figura 3. (a) Dispositivo para el ensayo de 
formabilidad. (b) Probeta antes del ensayo, (c) Probeta 
tras el ensayo.

El ensayo consistió en someter a estirado biaxial 
una serie de tiras metálicas de diversos anchos, en las 
que se fue impreso un patrón de círculos de 2.5 mm de 
diámetro, Figura 3 (b). Tras el ensayo se midió la 
deformación de los círculos (ei y e2) en las regiones 
proclives al fallo, Figura 3 (c). Estas deformaciones 
permitieron obtener las curvas límite de formabilidad 

(CLF), Figura 4, para los dos espesores de lámina 
investigados.

Como puede contemplarse en la Figura 4, la 
lámina de 0.7 mm tiene mejor desempeño bajo 
deformación mecánica biaxial que la de 0.6 mm. La 
deformación en la condición de deformación plana - 
0%er- de la lámina de 0.7 mm es mejor que la de 
0.6 mm (40% contra 35% de deformación e,).

Deformación menor, % 6?

Figura 4. CLF para las láminas de 0.6 y 0.7 mm de 
espesor.

A la luz de los resultados anteriores, puede decirse 
que para el aluminio investigado existe una correlación 
apropiada entre el espesor de lámina, el porcentaje de 
alargamiento, la altura de copa y la curva límite de 
formabilidad. El coeficiente de endurecimiento por 
deformación, por su lado, al parecer no guarda una 
relación clara con el resto de factores que miden la 
formabilidad de la lámina.
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1. Introducción

En recientes trabajos [1], se ha desarrollado un modelo 
para predecir la dependencia del tamaño de grano y la 
fracción volumétrica recristalizada debida a 
recristalización dinámica (DRX) con la deformación e. 
El modelo se construye a partir de la ecuación de 
Garofalo y es global en el sentido de que sus resultados 
están promediados para distintas temperaturas T, y 
velocidades de deformación s .

Paralelamente, en este trabajo, se ha desarrollado una 
metodología para realizar un estudio de los parámetros 
característicos de DRX en ensayos de torsión en función 
de T y é. Esta metodología, se basa en el 
planteamiento, dado en [2-4], que consiste en 
caracterizar la DRX a partir del parámetro sensibilidad a 
la deformación. Este planteamiento permite la obtención 
de la deformación y tensión de inicio de formación de 
subgranos (eu a,*), así como de inicio de DRX 
(elctrI ) en dependencia con T y é . Por otro lado, y 
siguiendo a [5] se ha implementado un ajuste no lineal 
sobre la curva tensión-deformación que permite obtener 
el valor de e para alcanzar el 50% de volumen 
recristalizado.

El objetivo de este trabajo es doble: por un lado, 
describir una metodología para determinar 
cuantitativamente los parámetros característicos de 
DRX en función de las variables T y ¿ de un material 
metálico policristalino y validar los resultados 
promediados dados en [1] para la aleación AZ31.

2. Modelo para la recristalización dinámica

El planteamiento en [2] está basado en la termodinámica 
de procesos irreversibles y conduce a que, en 
condiciones de T y ¿ constantes, la DRX puede ser 
descrita a partir de 9 (sensibilidad a la deformación):

_ da 
eta} = — (I)

ce

El inicio de la formación de subgranos, se producirá en 
el punto donde la curva S(a) = -cOlco tenga un 
mínimo. A partir de este punto, la curva, S(cr) presenta 
una evolución lineal, y el punto de inicio de DRX se 
toma como aquél en que se produce la salida del 

comportamiento lineal. Se debe tener en cuenta que para 
ciertos materiales estos dos puntos pudieran ser muy 
próximos o coincidentes. Posteriormente, y según £ 
avanza se alcanzará el pico de tensión, ap donde 0=0.

Por otra parte, siguiendo a [2], la función 
c0lóa-c(\n0}l6e es equivalente a S(a}, y sus valores 
mínimos caracterizan los inicios de subgrano y/o DRX.

3. Metodología Algorítmica

En trabajos anteriores [6], se ha establecido una función 
fenomenológica, ecuación (2) en [6], con el objeto de 
obtener las curvas tensión-deformación mediante ajustes 
no lineales implementados en Matlab. A partir de esta 
función fenomenológica, se ha calculado de forma 
analítica el valor de Qe) y S(d}. Sobre estas funciones, 
sencillos cálculos numéricos proporcionan los valores 
de tensión y deformación de los puntos característicos 
de DRX mencionados en la sección 1 y 2.

Este método proporciona estimaciones precisas de los 
puntos característicos, que parece muy dudoso se 
puedan alcanzar sin el procedimiento algorítmico 
desarrollado.

4. Cálculo de deformación para el 50% DRX

Se ha determinado la deformación (tiempo) de 
recristalización para el 50 % de volumen recristalizado 
Eso (a T y é constantes) a partir de una ecuación 
constitutiva basada en el modelo de Avrami:

p '"p exp -In 2 (2)

donde k es una constante, ass es la tensión de estado 
estacionario y, Ep y op son los valores de deformación y 
tensión en máximo (pico).

Esta expresión ha sido desarrollada a partir de otros 
trabajos [5, 7] con una modificación que la hace válida a 
partir de ap. La modificación consiste en un cambio de 
escala de las ecuaciones usuales para hacerla coherente 
con las condiciones de contomo de la expresión (op, 
oss). A partir de un procedimiento de ajuste no lineal se 
han establecido los valores de e50 y k asociados a cada T 
y ¿ , es decir, a cada curva tensión-deformación.
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5. .Material y aplicación.

El material estudiado con la metodología descrita es la 
aleación de Magnesio AZ31 [8], Las condiciones de los 
ensayos de torsión realizados y el procesamiento de los 
datos experimentales (obtención de las curvas tensión 
deformación y de las constantes de la ecuación de 
Garofalo) se describen en [6, 8],

La tabla I muestra la dependencia de los parámetros 
y con T y ¿ :

T, °C «»" tJ"5,MPa Op, MPa Ep
302 0.73 68 91 106 0.11 0.24 0.44

302 1.99 91 112 129 0.15 0.28 0.46

302 8.71 102 125 147 0.20 0 31 0.54

331 0.73 61 69 83 0.14 0.21 0.42

331 1 99 75 97 105 0 14 0.30 0.46

331 8.71 80 101 133 0.12 0.20 0.50

375 0.73 33.5 44 53 0.09 0.18 0.39

375 1.99 41 52 66 0.11 0.18 0.41

375 8.71 68 90 106 0.16 0.29 0.52

417 0.73 21.5 28.5 39 0.07 0.14 0.40

417 1.99 24 33 45.5 0.07 0 14 0.43

417 8.71 33 48.5 65 0.11 0.21 0.47

455 0.73 10.5 17.5 25.5 0.05 0.12 0.38

455 1.99 16 24 32.5 0.07 0.17 0.38

455 8.71 30 40 55.5 0.14 0.22 0.50

Tabla I. Parámetros característicos de DRX de la 
aleación AZ31 en función de T y ¿.

La tabla 1 muestra que el inicio de formación de 
subgrano y DRX se disminuye con la disminución de T 
y el aumento de é.

Por otro lado, el ajuste de la ecuación de Garofalo para 
la aleación AZ31 dado en [8] permite determinar la 
dependencia de los parámetros de DRX con el 
parámetro de Zener-Hollomon compensado con el valor 
A de la ecuación de Garofalo (Z/A). La figura 1 muestra 
los resultados obtenidos para . Se
puede observar que la calidad de los ajustes es muy 
significativa, y que las tensiones y deformaciones de 
inicio de subgrano y de inicio de DRX aumentan con el 
parámetro Z/A. Finalmente, la tabla II muestra los 
resultados para s50:

¿(sJ)/T(”C) 302 331 375 417 455

0.73 0.68 0.67 0.65 0 66 0.61

2 0.73 0.68 0.70 0.65 0.65

8.7 0.72 0.69 0.72 0.70 0.68

Tabla ¡1 Evolución de £¡0 (deformación para un 50% de 
fracción volumétrica recristalizada) con T y ¿para la 
aleación AZ31

La tabla II muestra que el aumento de T y/o la 
disminución de ¿ aumentar el valor de deformación 
donde se produce el 50% de volumen recristalizado. Los 
resultados obtenidos son muy acordes con el valor 
global del modelo elaborado en [1] que es de 0.77.

Figura 1. Dependencia de e^pr^e^y a¡drx con 
ln(Z/A) siendo Z= ¿e*p(Q/(RT)).

6. Conclusiones

1. El procedimiento algorítmico descrito permite el 
estudio del fenómeno de DRX en dependencia con la 
temperatura y la velocidad de deformación.

2. Los valores obtenidos de deformación para el 50% de 
volumen recrístalizado presentan una dependencia con 
T y e acordes a modelos de otros trabajos.

3. Las relaciones que obtenemos entre los parámetros 
críticos de la DRX y el parámetro de Zener-Hollomon 
evidencian unas leyes de alta calidad estadística.
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RESUMEN
Los aceros inoxidables austeníticos pueden presentar 
transformación martensítica bajo solicitaciones 
mecánicas. La cantidad de austenita transformada está 
en función de distintos parámetros como sen la 
composición química, la temperatura, la deformación 
aplicada y la velocidad con la que se aplica esta 
deformación. La presencia de fase martensítica permite 
aumentar enormemente el índice de endurecimiento por 
defoimación pero al mismo tiempo reduce la ductilidad 
del material (1-5).
En este trabajo se pretende estudiar el efecto de la 
presencia de fase martensítica en el comportamiento a 
fatiga del material. Para ello se han ensayado a fatiga 
probetas con distinto percentaje de fase martensítica y 
se ha comparado su comportamiento con el acero sin 
que presente inicialmente transformación de fase
El material de estudio es un acero EN 1 4301 (AISI 
304LN) subministrado en forma de barras Mediante 
ensayos de torsión previos a los ensayos de fatiga se 
provoca la transformación de fase en la superficie de la 
probeta Como se puede observar en la Tabla 1 a 
medida que el ángulo de guio que se aplica es mayor el 
porcentaje de marteusita que se forma aumenta

Tabla 1. Relación eme el ángulo de ano aplicado icbre la piobeta y el 
percentaje de nianen-ila temada

Angu.0 de giro 130L 245° 300“ 360’ 540°
Martensita (’.) 12=4 15±2 20=3 26±2

El grado en el que la austen.ta transforma a martensita 
no tan solo se ve reflejado en las medidas realizadas 
cerca de la superficie (aprox. 250 j.im) smc que a 
medida que se aumenta el ángulo de giro la 
transformación llega a producirse en mayor gtado hacia 
el interior de la probeta, figura 1

Fisura 1 Aspecto de la meicerzuctirra desde la .-zpeitcie nata el 
temo de la piobeta obtenido a prtm de un corte transversal

Las medidas de rugosidad realizadas en la superficie 
una vez finalizado el ensayo de torsión ponen de 
manifiesto un m remento significativo de la rugosidad 
que en parte esta relacionado con la formación de 
martensita. Tabla 2 Durante la transformación de fase 
el desplazamiento de los atomos es inferior a las 
distancias interatómicas de manera que aunque los 
mecanismos de difu Aon no ínter lenea existe un 
cambio de volumen del cristal. Para comparar el efecto 
de la rugosidad en el comportamiento a fatiga del acero 
se han preparado picbetas con porcentajes similares de 
martensita en la superficie con dos acabado1 
superficiales diferentes uno correspondiente al obtenido 
despuét del ensayo de torsión y el segunde en el que 
mediante distintas etapas de pulido se ha conseguido 
llegar a los valores de rugosidad previos al ensayo de 
torsión.

Tabla 2. Válese: de itigoódad mecido: en el centro de la probeta.

hueñi 130* 245* 300“ 360a

Rq {Llm) 035 0.80 1 09 139 182
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En la ¿guia 2 se muestran los resultados obtenidos 
después de los ensayes de fatiga a R= 0.8. Como se 
puede observar la presencia de martensita en la 
superficie ha resultado ser clave para incrementar el 
limite a fatiga del acero. Al ir aumentando el porcentaje 
de martensita el limite a fatiga del material pasa de 
969 MPa. para la probeta sin torsión previa, a 1145 MPa 
cuando la cantidad de martensita en la superficie es de 
aproximadamente un 20% Además con estas 
condiciones de ensayo se ha observado que el efecto de 
la rugosidad no juego un papel relevante en la respuesta 
del acero y los valores que se obtienen son muy 
similares a las probetas pul'das

Para los ensayos de fatiga realizados a R= 0. figura 4 la 
probeta que no ha estado sometida previamente a 
torsión presenta un limite a fatiga de 661 MPa C on la 
piesencia de diferentes porcentajes de martensita en la 
superficie no se consigue en ningún caso superar este 
valor. Para estas condiciones de ensayo se observa que 
el limite a fatiga de la probeta no tensionada es inferior 
al limite elástico del material. 724 MPa. por lo que se ha 
comprobado que el grado en el que el endurecimiento 
superficial afecta al comportamiento del matenal es 
despreciable Otro aspecto a destacar es que la 
lugosidad creada durante los ensayos de torsión afecta 
de manera clara la respuesta del acero provocando una 
pérdida significativa de su resistencia a fatiga

Figura I Resultados de los ensayos de irisa a R- 0 8

□ Probeta do tceucnada 
Probeta nrswaada pulida 
Probeta torsiccuda sin pula

700. 

eos 
coo-

¿ 403-

"á 303­

° 203­

100.
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% martensita

Firma 4 Resultados de los ensayos de íanji realizados a R=7

Si se analizan les resultados se observa que para la 
probeta sin torsión previa, el limite a fatiga que presenta 
es superior a su resistencia máxima 881 MPa. Este 
hecho pone de manifiesto que durante el ensayo de 
fatiga se produce transformación martensitica y que ésta 
dificulta la propagación de la grieta en su interior. En la 
figura 3 se observa la formación de martensita alrededor 
de la grieta

Figma 3 Micrczrafia de SEM en la ene se observa la gr.eta or.rxaada 
durante ensayo a faúza a R= 0.8.

El hecho que las probetas tengan un percentaje elevado 
de martensita en la supetficie antes de los ensayos de 
fatiga provoca un endurecimiento del material en esta 
zona de manera que para conseguir un mismo valor de 
deformación que en la probeta imcialmente sin 
martensita la caiga a aplicar es mayor

De esta forma se puede concluir que:

El limite a fatiga del acero anstenitico 304 LN presenta 
valores superiores a su resistencia máxima si se aplican 
cargas superiores al limite elástico del matenal debido a 
la transformación martensitica que tiene lugar durante la 
propagación de la gneta

La presencia de martensita en la superficie endurece al 
acero y permite mejorar su limite a fatiga siempre y 
cuando se apliquen cargas superiores a su limite 
elástico
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Las aleaciones de aluminio son muy apreciadas en la 
industria de la automoción debido a su alto ratio 
resistencia-peso y a su elevada ductilidad. Se utilizan 
habitualmente para paneles exteriores y elementos 
estructurales de automóviles, partiendo de material de 
chapa y tubo respectivamente.

Sin embargo, su conformabilidad a temperatura 
ambiente es limitada. Este inconveniente se puede 
corregir aumentando la temperatura de conformado de 
la pieza. El aumento de temperatura puede llegar hasta 
un máximo, debido a que en el aluminio y sus 
aleaciones el fenómeno conocido como recristalización 
comienza a una temperatura cercana a 300°C [1]. A 
partir de esta temperatura disminuyen de manera 
considerable las propiedades mecánicas del material, 
tanto de tensión como de alargamiento.

Figura 1. Curvas de fluencia obtenidas en el ensayo de 
tracción, aleación AlMgO.4Sil.2 [1], 

maduración posterior. De este modo se consigue la 
precipitación de las partículas de MgjSi, con lo que 
aumenta la resistencia mecánica del material. Estas 
aleaciones muestran una elevada resistencia a la 
corrosión y son conocidas bajo el nombre de aleaciones 
térmicamente tratables.

Por todo esto, en este artículo se ha analizado la 
influencia de la temperatura y de la velocidad de 
deformación en el comportamiento a tracción de una 
aleación de aluminio de la serie 6000, la 6082. 
Asimismo, se ha analizado también la influencia de 
diferentes tratamientos térmicos en el comportamiento 
de dicha aleación. Por último, se ha realizado un análisis 
del fenómeno de softening para las diferentes 
combinaciones de temperatura, velocidad de 
deformación y tratamiento térmico. El objetivo final de 
este estudio ha sido la mejora de los procesos de 
conformado de chapa, por lo que las muestras 
analizadas han sido obtenidas a partir de material de 
chapa laminada de 1.5mm de espesor.

REFERENCIAS
[1] Groche P., Huber R., Dorr J., Schmoeckel D., 
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Alloys at Elevated Temperaturas” CIRP Annals - 
Manufacturing Technology, 2002.

Según aumenta la temperatura de conformado comienza 
a tener mayor importancia el fenómeno de softening del 
aluminio. Se define como softening aquel fenómeno 
mediante el cual, a partir del punto en el que se alcanza 
la tensión máxima, el material continúa alargándose sin 
experimentar rotura para valores de tensión inferiores al 
valor de tensión máxima. La caracterización de este 
fenómeno resulta de importancia para procesos de 
conformado de chapa; a partir del punto en el que se da 
el valor de tensión máxima el material es capaz de 
experimentar una deformación adicional importante, del 
orden de hasta un 10% en función del tipo de aleación.

En el conformado de chapa de aleaciones de aluminio 
para automoción se emplean, principalmente, las 
aleaciones clasificadas como serie 6000 según la 
designación internacional. Estas aleaciones son 
endurecibles por precipitación y, generalmente, se 
comercializan tras proporcionales un tratamiento de 
solubilización y temple, así como un tratamiento de
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RESUMEN:
Los Aceros de alto límite elástico son de gran interés 
para la Industria de la Automoción por su potencial de 
reducción de peso en el diseño de componentes. Este 
potencial se ve favorecido por su fácil procesado y su, 
relativamente bajo, coste especialmente cuando se 
comparan con las aleaciones de Aluminio y de 
Magnesio.
Para poder diseñar componentes de Automoción, 
especialmente los de seguridad, es necesario conocer 
sus propiedades, tanto estáticas como dinámicas, así 
como su durabilidad o comportamiento a fatiga. En el 
desarrollo de un componente, el cálculo de la vida a 
fatiga suele ser uno de los aspectos que consume más 
tiempo y recursos, una caracterización completa del 
material requeriría unas 30 probetas y un tiempo de 
ensayo no inferior a los dos meses.
Para poder recortar los tiempos de desarrollo, desde los 
años 60 existen en la literatura varios métodos para 
estimar la vida a fatiga de los materiales metálicos. Tras 
analizar éstos métodos CIDAUT ha encontrado que no 
son lo suficientemente exactos como para permitir un 
correcto diseño de componentes de seguridad.
En el presente artículo CIDAUT ha realizado un estudio 
profundo de los Aceros de Alto Límite Elástico, 
centrándose en las propiedades estáticas y de fatiga de 
varios Aceros. Se han realizado ensayos en probetas 
extraídas de planchas de diferentes aceros para poder 
evaluar:

1. La vida a fatiga
2. La curva tensión-deformación
3. Las curvas deformación-vida
4. La reducción de área

Figura I.- Máquina Universal de Tracción MTS 810.22 
y probetas empleadas en la caracterización de los 
aceros.

Figura 2.- Curva deformación-vida de un acero de 
límite elástico obtenida a través de ensayo.

Tras analizar los diferentes métodos de evaluación de la 
vida a fatiga se ha propuesto un nuevo Método para los 
Aceros de Alto Límite Elástico validándolo a través de 
ensayo.
Finalmente se ha aplicado el Método en el diseño de un 
componente de Automoción.
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Figura 3.- Diseño y prototipo del brazo de dirección 
diseñado aplicando el Método desarrollado en el 
presente artículo al cálculo de la curva deformación- 
vida del material
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Figura 4.- Cálculo mediante el método de los E.F. de la 
vida a fatiga del componente en condiciones de servicio.
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RESUMEN

Introducción

Actualmente se están desarrollando aleaciones base Ti 
en fase 0 para aplicaciones biomédicas de transferencia 
de carga, debido a su superelasticidad, memoria de 
forma, bajo módulo elástico y capacidad de amortiguar 
vibraciones [1]. Dichas propiedades favorecen la 
regeneración ósea y las convierten en prometedoras 
candidatas para ser utilizadas en implantología de 
transferencia de carga [2, 3].

El presente trabajo tiene como objetivo caracterizar la 
influencia del trabajo en frío en la transformación 
martensitica termoelástica y el módulo elástico de la 
aleación Ti-16.2Hf-24.8Nb-lZr, porcentajes en peso, y 
de esta forma, determinar la condición que más 
favorezca las propiedades de memoria de forma y/o bajo 
módulo elástico deseadas.

Materiales y métodos

Se laminaron muestras de la aleación, luego de ser 
homogeneizada a 1100°C y templada, a porcentajes de 
reducción del espesor de 5, 10, 20, 40, 75, 90 y 99%. Se 
realizó la caracterización microestructural mediante 
microscopía óptica, difracción de rayos X y microscopía 
electrónica de transmisión. Además se realizó la 
caracterización mecánica mediante nanoindentación 
instrumentada utilizando punta Berkovich en ensayos 
carga-descarga a 2000nm de profundidad, y esférica de 
25 Jim de radio en ensayos de 7 ciclos de carga-descarga 
hasta alcanzar 2000nm de profundidad utilizando un 
equipo MTS Nano Indenter XP con CSM (Continuous 
Stiffness Measurement). A partir de los ensayos de 
nanoindentación esférica se calcularon los índices de 
recuperación total y de recuperación debida a la 
transformación de fase.

Resultados y discusión

La aleación estudiada mostró una gran trabajabilidad en 
frío ya que se alcanzaron porcentajes de reducción de 
espesor de hasta el 99% sin necesidad de tratamientos 
térmicos intermedios.

Las imágenes de microscopía óptica muestran en las 
condiciones de trabajo en frío de hasta el 40% una 
mayor proporción de placas de martensita a” 
(martensita termoelástica), mayor que en la condición 
original (material bifásico, 0 + una pequeña proporción 
de placas a”), siendo la condición del 5% de trabajo en 
frío la que presenta una mayor proporción de placas de 
martensita a” inducida por tensión.

Los patrones de difracción de rayos X corroboran lo 
observado mediante microscopía óptica y muestran 
cómo el proceso de trabajo en frío genera martensita 
inducida por tensión y ésta se estabiliza a partir del 10%

Figura 1. Patrones de difracción de la aleación en las 
diferentes condiciones de estudio.

Por otro lado, y como dato relevante, las imágenes de 
microscopía electrónica de transmisión muestran el 
inicio de la recristalización del material a partir del 75% 
de trabajo en frío y la formación de una estructura 
nanocristalina formada por las fases 0 y a” (figura 2).
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Figura 2. Imagen de TEM correspondiente a (a) la 
aleación trabajada en frío a un 75% de reducción del 
espesor y (b) a un 90%.

Los resultados de nanoindentación muestran una 
disminución del módulo elástico de 74 a 68,5 GPa, de la 
aleación original templada y trabajada en frió un 95%, 
respectivamente, valores obtenidos con punta 
Berkovich, y una disminución de 70 a 47 GPa obtenida 
mediante nanoindentación con punta esférica (figura 3). 
Al llegar a altos porcentajes de trabajo en frío el tamaño 
de grano, con un diámetro medio menor de 50nm, cae 
por debajo de un valor crítico, se reduce la actividad de 
las dislocaciones y la deformación a través de los 
límites de grano pasa a ser el mecanismo dominante. 
Como consecuencia de esta deformación plástica 
inestable, el material a penas sufre endurecimiento por 
deformación, tiene una alta capacidad de ser deformado 
en frío y un bajo módulo elástico [4, 5]. Los valores de 
nanoindentación esférica son menores que los obtenidos 
con punta Berkovich. Esto es debido a la mayor área de 
contacto y por tanto menor campo de tensiones 
generado por el indentador esférico el cual genera 
mecanismos diferentes de deformación alrededor de la 
indentación.

Figura 3. Módulo elástico en función del porcentaje de 
trabajo en frío calculado a partir de nanoindentación 
con punta esférica de 25 pm.

Cabe destacar que el mayor índice de recuperación total 
corresponde a la condición de más alto porcentaje de 
trabajo en frío. Mientras que el mayor índice de 
recuperación debido a la transformación de fase se ha 

obtenido en la condición de 5% de trabajo en frío, 
resultado que coincide con la mayoritaria presencia de 
fase a” observada por microscopía óptica y difracción 
de rayos X.

Conclusiones

Del presente trabajo se extraen las siguientes 
conclusiones:

Se ha estudiado la variación de la microestructura de la 
aleación en función del porcentaje de trabajo en frío, 
observando una presencia mayoritaria de fase a” en el 
material trabajado un 5%.

A partir del 75% de trabajo en frío tiene lugar la 
recristalización del material y formación de una 
estructura nanocristalina.

Se ha estudiado la influencia del trabajo en frío en el 
módulo de elasticidad del material en las diferentes 
condiciones de trabajo en frío, alcanzándose el valor 
más bajo en el material trabajado a un 95% de reducción 
del espesor, con 47 GPa, módulo cercano al del hueso 
cortical.

Los resultados hacen de dicha aleación, en condición de 
95% de reducción del espesor, una prometedora 
candidata para ser utilizada en aplicaciones biomédicas 
de transferencia de carga. Aprovechando además del 
bajo módulo elástico, las buenas propiedades de 
resistencia al desgaste y absorción de vibraciones 
características de las aleaciones con memoria de forma
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RESUMEN

Los aceros inoxidables pulvimetalúrgicos tienen un rango de aplicaciones muy amplio, principalmente en la industria 
automotriz (válvulas para control de temperatura) y en la industria química (filtros). Sin embargo, las propiedades de 
estos materiales son inferiores comparadas con aceros del mismo tipo fabricados por vías convencionales (laminados). 
En el presente trabajo se pretende evaluar el efecto sobre las propiedades mecánicas de la adición de diferentes 
porcentajes de refuerzo del tipo Carburo de Vanadio a la matriz de acero inoxidable austenítico 316L. Los materiales 
compuestos se han fabricado siguiendo una ruta pulvimetalúrgica: los polvos de la matriz de acero inoxidable 316L se 
mezclan en molino planetario con las partículas de refuerzo en cantidades de 5, 10 y 15 % en volumen, seguido de 
compactación uniaxial en matriz flotante a 700 MPa y completando el proceso con la sinterización en vacío a diferentes 
temperaturas (1200, 1250 y 1300 °C) durante 90 minutos, para poder estudiar la influencia de éstas en las diferentes 
propiedades obtenidas. La caracterización microestructural de los MMCs y el estudio de la interacción matriz/refuerzo 
se realiza mediante técnicas de microscopía óptica y electrónica, los estudios de las propiedades mecánicas se presentan 
mediante ensayos de flexión, impacto, dureza y las propiedades tecnológicas se presentan mediante ensayos de desgaste 
tipo pin on disk.
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El principal objetivo en la fabricación de todo material 
compuesto es obtener un conjunto de propiedades que 
superen a la de cada componente por separado y en este 
sentido, las aleaciones de aluminio se refuerzan con 
partículas para aumentar su resistencia mecánica aunque 
se sacrifique parte de su ductilidad. Una buena 
combinación de elevada resistencia y ductilidad en los 
materiales compuestos de matriz de aluminio es la que 
posibilita que tengan un amplio espectro de aplicaciones 
avanzadas, y la mejor combinación de estas propiedades 
se obtiene con refuerzos con tamaño de partícula fino. 
Sin embargo, cuando el tamaño de partícula disminuye 
a niveles micrométricos, se producen aglomeraciones de 
refuerzo durante la preparación del material compuesto 
y se convierte en uno de los mayores problemas en su 
fabricación. Procesos de deformación secundarios como 
la extrusión han demostrado que desarrollan 
homogeneidad en la distribución de las partículas pero 
también son inútiles para un refuerzo pequeño porque 
requerirían elevadas tensiones. Por tanto, las 
aglomeraciones de refuerzo se deben evitar en pasos 
previos, fundamentalmente en la etapa de mezcla. 
Recientemente, ha surgido el aleado mecánico como un 
proceso por el que se obtienen microestructuras 
homogéneas debido principalmente a la fuerte 
deformación que introducen en los polvos de los 
materiales.

En este trabajo se ha estudiado el efecto del tamaño y la 
distribución de las partículas de refuerzo en las 
propiedades mecánicas a tracción de una material 
compuesto de matriz aleación de aluminio 6061 
reforzado con un 15 % en volumen de partículas de 
MoSi2. Para ello, se procesaron por la vía 
pulvimetalúrgica una serie de AA6061/MoSi2/15p con 
dos tamaños de partícula de refuerzo, < 3 pm y 10-45 
pm. En la etapa de mezcla del polvo de la matriz con las 
partículas de refuerzo se emplearon tres métodos: el 
cubo de rotación, la mezcla húmeda y el molino 
planetario de bolas durante 4 y 10 horas. Como 
materiales de referencia se fabricaron tres aleaciones sin 
reforzar, una con los polvos en estado de recepción y 
dos molidas durante 4 y 10 horas. Los ensayos de 
tracción se realizaron sobre muestras en estado 
solubilizado y en estado T6.

En el estado solubilizado. los resultados muestran que la 
incorporación del refuerzo a la matriz de aluminio 

mejora el límite elástico y la resistencia máxima pero 
empeora la ductilidad. En los AA/6061/MoSi2/15p, los 
procesados por la mezcla en el molino de bolas 
muestran mejores propiedades de límite elástico y 
resistencia máxima, además de una mayor ductilidad 
sobre todo en los mezclados 10 horas. En cuanto a las 
aleaciones sin reforzar, las que fueron molidas también 
presentan mejores límite elástico y resistencia máxima 
pero, al contrario que en los MCA, exhiben peor 
ductilidad. Un análisis de los resultados revela que el 
principal mecanismo de endurecimiento se produce por 
el afino de grano introducido durante la molienda de los 
polvos. En menor medida, también produce 
endurecimiento en los MCA la densidad de 
dislocaciones, la cual aumenta con la disminución del 
tamaño de refuerzo. En el estado T6, únicamente los 
MCA 2C, lM(4h) y lM(10h) presentan mejores limites 
elásticos que sus correspondientes aleaciones sin 
reforzar.

Tabla: Valores de límite elástico, resistencia máxima y 
alargamiento a rotura.

Código

00.2 
(MPa)

®máx
(MPa) (%)

s T6 S T6 S T6
AA6061 JAR 110 330 241 365 23 9

>M(4h) 152 322 260 349 17 8,4
3M(10b) 180 313 272 344 15 7,9

AA6061,í 

MoSib/líp
<3 pm

IW 203 309 326 3"’9 7,1 6,5
1 M(4h) 249 322 381 398 8 4,3
lM(10h) 342 341 428 410 9,6 10,3

AA606'l/
MoSi2/15p
<10-45 pm

’C 204 379 297 390 8 2,6
ÍM(4h) 243 308 355 383 5,3 5.2
iM(10h) 329 340 414 412 9,5 10,2

Se agradece la financiación de este trabajo al proyecto 
CICYT MAT2006-01251.
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RESUMEN
En la búsqueda de nuevos usos para el cobre en el 
campo de aleaciones nanocompuestas para aplicaciones 
funcionales y estructurales en dispositivos electrónicos, 
es que se propuso desarrollar algunas aleaciones 
nanoestructuradas CugoCosNij mediante la técnica de 
aleado mecánico y un tratamiento de sinterización con 
la finalidad de alcanzar propiedades mecánicas y 
magnéticas suficientes para el uso funcional de ellas. En 
la presente investigación, se prepararon mediante aleado 
mecánico, aleaciones compuestas de base Cu con 
pequeños aglomerados magnéticos (nanopartículas) de 
Co y Ni, inmersos en la matriz de cobre no magnética. 
Para ello, se realizó la molienda de Cu, Co y Ni en 
polvo, utilizando un molino planetario con velocidad de 
155rpm, bajo atmósfera de argón y variando el tiempo 
de molienda de 20 a 60h. La morfología, tamaño de 
partículas aleadas, la formación de fases y su evolución 
microestructural en función del tiempo de molienda 
fueron caracterizadas, mediante microscopía electrónica 
de barrido (MEB) y difracción de R-x. Se estudió a 
300K, la variación de las propiedades magnéticas con el 
tiempo de molienda. Las curvas de magnetización 
obtenidas para los diferentes tiempos indican que las 
aleaciones Cu-Co-Ni muestran un comportamiento 
cercano al régimen superparamagnético (con bajos 
campos coercitivos y sin magnetización remanente) 
asociado con la existencia de mono-dominios 
magnéticos. Se encontró que el campo coercitivo (Hc) 
aumenta con el tiempo de molienda de 155 a 235 Oe. 
Como la magnetización de saturación (Ms) se asocia 
con la variación composicional de las fases precipitadas, 
se observó que la continua disminución de la 
remanencia (Ms) está relacionada con la reducción de 
los óxidos de cobre (cuprita) por la oxidación de nuevas 
fases (CoNi) como se observa en la Fig. 1, lo que fue 
corroborado con difracción de R-x, aún cuando solapan 
casi todos los picos de Co y Ni debido al mismo 
parámetro de red y estructura (Fig. 3). Los análisis por 
difracción de R-x para las muestras molidas, revelaron 
que como consecuencia de la deformación plástica 
provocada, se produce un cambio de fase de Co cúbico 
a Co hexagonal. Los polvos de aleación molidos se 
compactaron en frío y luego se sintetizaron a 650°C 
durante Ih para obtener un compacto de estructura 
granular. Las briquetas sintetizadas se caracterizaron en 
dureza HV y resistencia a la compactación, donde los 
valores máximos logrados para 60h de molienda fueron 

26HV y 250MPa. Este leve incremento en la resistencia 
mecánica respecto de la resistencia de cobre puro 
(216MPa, manufacturado en frío) se atribuye 
principalmente a la distorsión de la red cristalina. Los 
valores de la tensión residual medidos con DR-x, 
usando para ello el método de análisis de Rietveld, 
variaron de 12,6% a 21,5% para 20h y 60h de molienda 
respectivamente.
La Fig.2, muestra imágenes del microanálisis realizado 
mediante Microscopía electrónica de transmisión 
(MET) de alta resolución. La imagen MET permite 
observar partículas o dominios magnéticos de Co de 
tamaño entre 2 y 5nm con una separación entre ellos de 
10 y 20nm. Posterior a la sinterización, se observó una 
reversión estructural en el cobalto; de Co-HC a Co 
cúbico y además la precipitación de aglomerados de 
CoNi. El Ni residual (mayor concentración), difundió en 
la matriz de cobre, formando una solución sólida 
homogénea reforzada con 4.6% Ni, como lo demuestran 
los EDS realizados, de la Fig. 2.

Fig. 1. Ms, Mr y campo Coercitivo para aleaciones
CuCo5Ni5 en función del tiempo de molienda
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Fig. 2. Imagen MET campo claro de CuCo5Ni5 60h 
molido, compactado y sinterizado.

3a

EDS revelan que el Ni ha difundido a la matriz de Cu, 
luego de 60h molidos y sintetizados. La Fig 4, muestra 
solución sólida de Cu-Ni con 4.6% Ni. Se midió la 
distancia entre planos cristal en diferentes puntos A y B. 
La variación medida fue 0.303nm para el punto A y 
0.454nm para el punto B.

Fig. 4. Imagen MET campo claro, capturada sobre 
círculo negro de la Fig.2.
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Fig. 3. Espectros difracción de R-x de CU90CO5NÍ5 Fig. 
3a, Espectro XRD de los polvos sin molienda, muestran 
presencia de Co cúbico y Cu2O-CuO.
Fig.3b, Espectro XRD de aleación, 60 h molienda 
muestra presencia de Co HC y la formación de solución 
sólida de CuNi. No hay Cu2O-CuO
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RESUMEN

Actualmente se sabe que la defotmacicn plástica 
superficial juega un papel importante en el 
comportamiento de desgaste por deslizamiento en los 
metales, tal y como lia sido demostrado por Rigney y 
colaboradores [1-2]. No obstante, la superficie de 
oxidación también juega un papel destacado en los 
proceses de desgaste de los metales, ya que para unas 
determinadas condiciones es posible generar una "capa 
protectora" que disminuye el desgaste, como ha 
quedado demostrado por Ston [3] y Stachowiak y 
Batchelor [4]

Los aceres inoxidables dúplex presentan cantidades 
similares de austenita y fenita. Esta micro estructura 
presenta una excelente combinación de propiedades 
mecánicas y resistencia a la corrosión Sin embargo, una 
característica de los aceres inoxidables dúplex poco 
investigada es su comportamiento al de ¡gaste [5] Por 
este motivo, en este estudio se pretende determinar los 
mecanismo', de desgaste por deslizamiento en el acero 
inoxidable dúplex 2205

Los ensayos de desgaste por deslizamiento han sido 
realizados utihzando la técnica de pm sobre disco. Los 
ornes usados son de metal duro (GD03) con un radio de 
curvatura de 0.5 mm y una dureza HV30 de 20 GPa [6] 
mientras que los discos son de acero inoxidable dúplex 
2205 con un diámetro de 20 mm y un espesor de S mm 
El radio de curvatura utilizado ha sido de 6 mm y se han 
seleccionado las siguientes velocidades lineales de 
ensayo: 0.2 m s 0.7 msy 1.2 ms Para cada una de 
estas velocidades, se han realizado ensayos a diferentes 
distancias recorridas 500. 1000. 2000. 3000. 4000 y 
5000 m.

Los resultados muestran como para el caso de la 
cinema de desgaste (Figura 1) los perfiles sen 
claramente diferentes Por ejemplo, a partir de 3000 ni 
de distancia receñida el volumen desgastado es menoi 
pata la velocidad de 1.2 m s mientras que es mayor para 

las velocidades de 0.2 y 0,7 m s. También se observa en 
dicha figura come a partir de una distancia determinada, 
les perfiles ponen de manifiesto un cambio en la 
tendencia del desgaste Esta zona, que se define como 
zona de transición" depende de la velocidad de 

deslizamiento. Asi por ejemplo, para 0.2 ms la zona se 
inicia ahededor de los 1000 m y finaliza alrededor de 
les 2000 m En el caso de 0,7 m. s la zona esta entre los 
2000 m y los 4000 m mientras que en el caso de 1.2 m s 
la zona se inicia a paitir de 3000 m hasta la distancia 
máxima recorrida de 5000 m

Distancia recamos <m)

Figura 1. Diagramas de cinética de desgaste para el 
acero inoxidable dúplex 2205

Este comportamiento se ha relacionado con el perfil de 
lugosidad de las probetas en todos los ensayos 
realizados. En el caso de la distancia recorrida de 5000 
m se ha encentrado que la profundidad de la huella para 
la velocidad de 0.2 m s ha sido de 275 im Para la 
velocidad de 0.7 ni. 220 pin y pata 1.2 m s. ISO pm

Desde el punte de vista de los mecanismos de desgaste, 
se puede observar que los mecanismos pedommantes a 
nivel macroscópico son la deformación plástica y el 
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■ploughing" les cuales se originan por el 
desplazamiento de material hacia la parte externa de la 
pista como se puede ver en la Figura 2 Sin embargo, 
estes mecanismos no explican la pérdida de material 
que se produce durante los ensayos Al comparar las 
superficies desgastadas mediante la microscopía 
electrónica de rastreo (SEM) se ha observado que los 
mecanismos de desgaste que producen la perdida de 
material son la abrasión y la fatiga

0.2 y 0.7 m s. esta zona desaparece después de 
2000 y 4000 m respectivamente, mientias que 
para 1.2 m s la zona se mantiene hasta los 5000 
m de distancia recorrida

• Los mecanismos de desgaste observados son la 
deformación plástica, el ' plcughmg". la fatiga 
y la triboxidación que genera la “capa 
protectora" que hace que el volumen 
desgastado sea menor a la velocidad de 1.2 
m 6.
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• La emética de desgaste presenta una zona de 
"uansición" a lo largo de la distancia receñida, 
la cual aumenta con la distancia de 
deslizamiento En el caso de las velocidades de

Grietas

Estilaciones

Figura 3. Miciofotcgiafias de los mecanismos de 
ziietas v estnacicnes en el acero inoxidable dúplex 
2205.

En síntesis, el estudie de desgaste por deslizamiento en 
el aceto inoxidable dúplex 2205 ha permitido llegar a 
las siguientes conclusiones:
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RESUMEN

Las espumas metálicas pueden utilizarse 
ventajosamente en aplicaciones a alta temperatura, tales 
como paneles aislantes resistentes al fuego, en filtros 
y/o intercambiadores de calor en contacto con gases 
calientes, o incluso formando parte de componentes 
estructurales en turbinas de gas. En todos estos campos 
resulta necesario conocer con precisión la respuesta a 
fluencia lenta a alta temperatura o “creep” del material 
espumado. Sin embargo, el número de estudios sobre el 
comportamiento a alta temperatura y en particular sobre 
la respuesta frente al creep de las espumas de aluminio 
es muy limitado. Los trabajos experimentales 
publicados con espumas de aluminio de poro cerrado se 
reducen a dos, y ambos se han llevado a cabo con 
espumas de tipo Alporas [1,2], con ensayos de creep en 
tracción y compresión en el primer caso y en modo 
compresión en el segundo caso

En el trabajo de la ref [1], la velocidad de deformación 
sigue aparentemente la ley de Norton (powerlaw creep) 
a bajas tensiones, con exponente n=5.4 de valor 
próximo a n=4.4 correspondiente al creep del aluminio 
puro. Sin embargo, con niveles elevados de tensión se 
observa un cambio de pendiente, con valores de n>10, 
que se atribuyen a un cambio en el régimen de 
deformación (powerlaw breakdown o PLB). En el 
trabajo [2] se midió el exponente n para la aleación 
sólida , obteniendo un valor de n=6.25 y un exponente n 
en las espumas próximo a n=!2. Ambos trabajos 
confirman que el mecanismo de tipo “powerlaw creep" 
típico del aluminio sólido que se observa en espumas de 
poro abierto [3] no se cumple para espumas de poro 
cerrado de tipo Alporas.

Frente a los ensayos convencionales de creep a carga 
constante, en este trabajo se han utilizado ensayos de 
creep a deformación constante, con medición del grado 
de relajación de tensiones. Los ensayos de relajación de 
tensiones permiten generar un ensayo de creep que 
cubre simultáneamente varios órdenes de magnitud en 
la velocidad de deformación, lo que potencialmente 
reduce de manera significativa el esfuerzo experimental 
necesario para la caracterización del comportamiento de 
materiales a alta temperatura [4,5]

El fundamento del método se basa en el hecho de que la 
deformación total se mantiene constante y por lo tanto, 
asumiendo que la deformación plástica es independiente 
del tiempo, bajo condiciones experimentales adecuadas, 

las variaciones del nivel de tensiones son directamente 
proporcionales a la velocidad de deformación por creep, 
de acuerdo con las expresiones (1) y (2) siguientes:

g = -4- R -4- £
total elaslic plástic ' creep

_de 1 da
dt E dt

(1)

(2)

siendo E el módulo de elasticidad del material a la 
temperatura de ensayo.

Se obtuvieron muestras de 25x25x50 mm3 de planchas 
de espuma de aluminio Alporas, con densidades entre 
0,23 g/cm3 y 0,32 g/cm3. Los ensayos se realizaron en 
una cámara térmica Instron, a temperaturas de 200°C, 
250°C y 300“C El equipo de ensayo empleado es una 
máquina de ensayos Instron 4204 con software de 
control de posición que permite llevar a cabo ensayos 
programados de relajación de tensiones.

Para evitar los efectos de posibles defectos locales 
(poros de gran espesor, zonas débiles), etc, que afectan a 
los valores de la tensión inicial limite de colapso, los 
ensayos se realizaron llevando inicialmente las muestras 
de espuma hasta la zona de deformación plástica bajo 
tensión cuasi-constante conocida como zona de platean, 
con una deformación plástica del 30%. La velocidad de 
deformación en la fase de aplicación de carga fue de 
0.02 s-1. Antes de comenzar el ensayo, todas las 
muestras y el sistema se mantuvieron dos horas a la 
temperatura de ensayo prescrita con el fin de estabilizar 
la temperatura del sistema y de las muestras

La figura 1 muestra una curva típica que representa los 
valores de velocidad de deformación obtenidos en este 
trabajo a partir de la ecuación (2) para ensayos con 
espumas de densidad 0,32 g/cm3. Se representa en el 
gráfico, como referencia, el valor de la pendiente 
correspondiente a n=6,25 valor correspondiente al 
material base que constituye la espuma
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Figura 1. Curva log velocidad de deformación vs log 
tensión para espumas Alporas de densidad 0.32g/cm3.

Los ajustes realizados al conjunto de datos disponibles, 
incluyendo los correspondientes a muy altas velocidades 
de deformación de/dt = 2.10 ? obtenidos de la fase de 
aplicación de cargas, proporcionan valores promedio del 
exponente de la Ley de Norton superiores a n=10, de 
modo similar a los obtenidos por Haag et al. [2], con 
valores entre n=10 y n=17. Cuantitativamente, por otra 
parte, los valores de velocidad de deformación son 
similares a los obtenidos en [2] para muestras de similar 
densidad y condiciones de ensayo.

Como se muestra en la figura 2, los valores de la energía 
de activación medidos en este trabajo oscilan entre 
valores de Q= 120-170 KJ/mol, valores que se 
encuentran en el mismo rango que los observados por 
Andrews et al. [1] con espumas Alporas de similar 
densidad y que son superiores a los característicos del 
aluminio sólido en dicho rango de temperaturas bajo 
régimen de powerlaw creep (Ley de Norton).

Figura 2. Curvas log de/dt vs log 1/T para espumas 
Alporas; Q = 72 kJ/mol para aluminio sólido a 200- 
300°C en régimen powerlaw creep

Observaciones de secciones de las muestras tras los 
ensayos han confirmado que, junto a los mecanismos de 
compresión pura y de flexión considerados en la 
obtención de modelos y el análisis de mecanismos de 
fluencia [1,2,3] aparece sistemáticamente un mecanismo 
de pandeo local de paredes de celda. Este mecanismo de 
creep local ha sido reproducido mediante simulación 
por elementos finitos. La existencia de fallos locales en 
las paredes verticales provoca una redistribución del 
estado tensional en la espuma y favorece la aparición de 
velocidades de deformación elevadas. Los resultados 
confirman las observaciones de otros autores, en 
relación con los importantes efectos de la estructura 
intema de la espuma sobre la velocidad de deformación. 
[5,6], confirmando que la ausencia o colapso local de 

un limitado número de paredes verticales es suficiente 
para justificar los elevados valores del exponente n y de 
la energía de activación Q observados.
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El comportamiento observado, por lo tanto, no puede 
justificarse mediante la aplicación directa de los 
modelos o mecanismos que contemplan la existencia de 
un régimen de “powerlaw creep” similar al del sólido 
como mecanismo de control de la fluencia de la espuma.
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1. Introducción
Los cables metálicos combinan dos propiedades muy 
interesantes: rigidez a tracción y flexibilidad a flexión. 
Por ello, los cables metálicos son sistemas muy 
utilizados en gran número de aplicaciones de distintos 
sectores industriales, bien como elementos estructurales 
(tirantes de puentes, refuerzos de neumáticos) o como 
elementos para el transporte de cargas (grúas, minería) y 
personas (funiculares, ascensores, tele-sillas). Los 
cables metálicos están formados por un conjunto de 
hilos o alambres de acero trefilado que son trenzados en 
forma de cordones, los cuales a su vez pueden enrollarse 
alrededor de un núcleo central o alma, la cual puede ser 
metálica, textil o sintética.

Debido a las características constructivas del cable y a 
las aplicaciones a las que están destinados, los hilos que 
lo componen son elementos propensos a sufrir daños 
por fretting [1,2]: las tensiones alternadas de tracción y 
los pasos sobre poleas causan un deslizamiento entre 
hilos en contacto. La amplitud de este deslizamiento y la 
presión de contacto depende de las condiciones de 
funcionamiento y de las características constructivas del 
cable. Aunque uno de los principales efectos del fretting 
en cables es la formación de fisuras en el área de 
contacto [3], reduciendo la vida a fatiga del cable, en 
situaciones donde se da una mayor amplitud de 
deslizamiento y, por tanto, un mayor nivel de desgaste, 
la nucleación y propagación de las fisuras es menos 
probable. En este caso, el fallo del cable se da por el 
incremento de tensiones en las zonas desgastadas [4] 
Este hecho se debe a la acción protectora de las 
partículas de desgaste y a la eliminación de material que 
contiene fisuras, evitando de este modo su propagación 
[5] Esta última es la situación estudiada en este trabajo.

En un trabajo anterior se realizó un análisis preliminar 
de la influencia de diferentes variables de ensayo 
(fuerza normal de contacto, amplitud de deslizamiento y 
número de ciclos) en el comportamiento a desgaste de 
hilos de reducido diámetro [6], En el presente trabajo se 
presentan los resultados del análisis realizado en un 
rango más amplio de dichas variables, así como el 

análisis de otras variables no estudiadas anteriormente 
como la temperatura.

2. Procedimiento experimental
Los hilos ensayados en este trabajo son hilos de acero 
de alta resistencia (Rm > 2800 MPa) de 0,45 mm de 
diámetro. Los ensayos se realizaron en seco, con la 
configuración de cilindros cruzados (90°), en un 
tribómetro diseñado para movimientos oscilatorios de 
pequeña amplitud (10 pm - 200 pm) y pequeñas cargas 
(0,1 N - 10 N). Debido al reducido diámetro de los 
hilos, fue necesario el diseño y la posterior fabricación 
de unos utillajes que aseguraran la correcta fijación y 
amarre de los hilos.

Las variables de ensayo analizadas fueron 5 fuerzas 
normales de contacto (0,5, 1, 2, 3, 4 N), 2 amplitudes de 
deslizamiento (65, 130 pm), 4 número de ciclos 
(20.000, 50.000, 100.000 y 200.000 ciclos) y 4 
temperaturas (0, 25, 50 y 100 °C).

Para evaluar el comportamiento a desgaste de los hilos 
en las diferentes condiciones de ensayos se utilizó el 
desgaste volumétrico total (fK), es decir, la suma del 
desgaste volumétrico de ambos hilos, superior e 
inferior. Para comparar los resultados de ensayos 
realizados, en la literatura se utilizan los siguientes 
parámetros: el coeficiente de desgaste k o la relación 
entre la energía total disipada por rozamiento y el 
volumen desgastado. El coeficiente de desgaste se 
obtiene a partir del desgaste volumétrico mediante la 
siguiente expresión:

Coeficiente de desgaste k =------=---------- :------- (1)6 s-Fn 2^rmln-Fn

3. Resultados y discusión
En varias de las condiciones previstas se produce la 
fisuración y rotura de los hilos durante el ensayo, por lo 
que no se obtienen resultados para todas las condiciones 
planteadas en el apartado anterior. Así, en el caso de 
amplitudes de deslizamiento de 130 pm la rotura se 
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produce a partir de una fuerza normal igual a 2 N o 
superior mientras que para amplitudes de deslizamiento 
65 pm la rotura se produce para la fuerza normal de 4 
N.

En la Fig. 1 se muestra el inicio de la fisuración que da 
lugar a la rotura de los hilos. Como se puede observar 
en la imagen, se forma una grieta transversal en la zona 
de contacto entre los hilos y dicha grieta se propaga 
posteriormente en dirección longitudinal. La formación 
de la primera grieta podría deberse al rozamiento 
producido durante el ensayo. La posterior propagación 
se produce de manera longitudinal como consecuencia 
de la estructura fibrada de los hilos a lo largo de su eje. 
Como consecuencia del proceso de trefilado, el hilo 
adquiere una estructura formada por láminas alternadas 
de ferrita y cementita orientadas en dirección 
longitudinal.

Figura 1. Fisuración de un hilo ensayado

En la Fig. 2 se muestra el coeficiente de rozamiento 
para cada uno de los ensayos. Los valores obtenidos 
(0,6-0,8) se encuentran dentro de los valores típicos para 
contactos en seco acero-acero no observándose una 
influencia significativa de la amplitud de 
desplazamiento y de la fuerza normal de contacto. Sin 
embargo, se observa que para los ensayos para menor 
número de ciclos (20.000) el coeficiente de rozamiento 
es ligeramente mayor lo cual puede deberse a la mayor 
adhesión que se produce inicialmente entre los cuerpos 
en contacto.

En cuanto al comportamiento a desgaste, se observa que 
para el hilo fijo durante el ensayo el desgaste 
volumétrico presenta un comportamiento lineal con el 
número de ciclos, salvo en el caso de los ensayos 
realizados con una amplitud de deslizamiento de 65 pm 
y fuerza normal de contacto de 0,5 N en que la 
dispersión de los resultados es grande. En el caso del 
hilo móvil, no se observa una tendencia lineal del 
desgaste volumétrico. Actualmente se está analizando si 
esta diferencia de comportamiento se debe a las 
propiedades anisotrópicas de los hilos.

0 SO 100 150 200 230

Number of Cyclaa n [101]

Figura 2. Coeficiente de rozamiento.

Con el fin de comparar el desgaste volumétrico 
producido para diferentes fuerzas normales y distancias 
de deslizamiento se calcula el coeficiente de desgaste 
(k). En la Fig. 5 se observa que el coeficiente de 
desgaste disminuye con el número de ciclos para todas 
las condiciones de ensayo. En el caso de la relación 
energía disipada por rozamiento se observa la tendencia 
opuesta, es decir, dicha relación aumenta con el número 
de ciclos.
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Figura 3. Evolución del coeficiente de desgaste.
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RESUMEN:
Las líneas de actuación que guían el desarrollo de 
nuevos componentes en el sector del automóvil son la 
disminución del peso y el aumento de prestaciones. 
Estas directrices tienen el triple objetivo de mejorar la 
seguridad, tanto activa como pasiva, optimizando el 
consumo de combustible y todo ello sin aumentar el 
coste del vehículo.

En este sentido se están realizando actualmente grandes 
esfuerzos, sobre todo en la introducción de nuevos 
materiales y procesos de fabricación que mejoren la 
relación peso-propiedades mecánicas. Así, se podrán 
obtener componentes que, cumpliendo las mismas 
especificaciones, sean más ligeros que los actuales.

En el presente artículo muestra la metodología 
empleada para el desarrollo de un brazo de suspensión 
realizado en aluminio fundido en arena verde.

Esta metodología consta de siete etapas, entre los cuáles 
se hace especial hincapié en los procesos de simulación 
tanto de producto como de proceso. Se analizará cómo 
la realización en paralelo de las simulaciones de 
producto y del proceso de fundición, puede evitar 
problemas sólo detectables durante la realización de los 
primeros ensayos de validación.

Durante el proceso de desarrollo se compararán los 
resultados, tanto a nivel de caracterización de material, 

como a nivel de componente final, con los que se 
obtendrían utilizando otros procesos productivos para 
componentes de altas prestaciones como la forja de 
aluminio en estado semisólido.

Para ello se caracterizará el aluminio obtenido mediante 
el proceso de fundición en arena verde con llenado 
contra-gravitarotio y el aluminio conformado mediante 
forja en estado semisólido comparándose los resultados 
estáticos, microestructurales y de fatiga de la misma 
aleación conformada por ambos procesos.

Finalmente se presentan los resultados comparativos de 
los desarrollos de componentes, con las mismas 
especificaciones, producidos según los procesos 
productivos antes mencionados.
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Las aleaciones con memoria de forma presentan un 
comportamiento específico diferente al de los materiales 
usuales debido a la transformación martensítica que se 
produce en ellos. Existe un gran número de sistemas de 
aleaciones susceptibles de presentar el efecto memoria 
de forma pero las más utilizadas son de la familia Ti-Ni 
y las de base Cu. Entre las aleaciones de base Cu. las de 
Cu-AI-Ni presentan ventajas frente a las de Ti-Ni que 
son un menor coste y, principalmente, unas 
temperaturas de servicio que se encuentran en un rango 
más elevado (100°C-200°C) que las de Ti-Ni (que no 
supera los 100°C).

Para adecuar estos materiales para aplicaciones 
prácticas es necesario conseguir aleaciones 
policristalinas pero son frágiles y presentan pobres 
propiedades mecánicas. Entre los diversos métodos de 
elaboración existentes, el pulvimetalúrgico ha sido el 
elegido en este trabajo con el fin de mejorarlas. El 
Grupo de Investigación en Metalurgia Física (GIMF) ha 
desarrollado un método propio de elaboración mediante 
pulvimetalurgia que permite obtener aleaciones de Cu- 
Al-Ni policristalinas que consiguen mejorar las 
propiedades mecánicas para una composición que 
transforma a fase mertensita de tipo P’ [1], Para 
comprender estas propiedades mecánicas de las 
aleaciones resultantes y poder mejorarlas es preciso 
realizar una caracterización microestructural de estos 
materiales, de manera que sea posible relacionar la 
estructura que presentan con sus propiedades 
mecánicas.

En el presente trabajo las muestras estudiadas son 
aleaciones policristalinas de Cu-14,4%Al-4,21%Ni 
(%wt), composición similar a la de muestras 
monocristalinas estudiadas previamente que 
transforman a martensita de tipo y’ [2]. Se han estudiado 
dos series de muestras, una partiendo de polvos sin 
tamizar obtenidos en el proceso de elaboración con 
tamaños de 25-200 pm de diámetro y otra partiendo de 
polvos tamizados con tamaños de partícula de 25-50 
pm. A partir de ellos se obtuvieron muestras mediante 
“Hot Isostatic Pressing" (HIP) (proceso realizado a 140 
MPa a 850°C durante 2 horas) denominadas BSI y BB1, 
respectivamente Posteriormente las muestras se 

laminaron unidireccionalmente. La BSI a 850°C desde 
un espesor de 5mm a 0,8 mm en pasadas con 
reducciones del 2 o 3%, para obtener la muestra BS11 y 
la muestra BB1 a una temperatura entre 795°C y 805°C 
pasando de 5 mm a 1 mm y de 10 mm a 1 mm 
(Muestras BB11 y BB12, respectivamente), habiéndose 
intercalado dos pasadas cruzadas en la BBI2, con el 
mismo porcentaje de reducción que la BSI 1 Todas las 
muestras han sido tratadas térmicamente a 900°C 
durante 30 minutos y templada en agua a 0°C, con el fin 
de mantener la muestra en fase 0 y así evitar la 
precipitación de fases estables.

Las muestras han sido estudiadas mediante microscopía 
óptica (Leica DMR), microscopía electrónica de barrido 
(JEOL JSM-7000F) utilizando el programa de HKL 
Channel 5 para el análisis de electrones retrodispersados 
(electrón baekscatter diffraction, EBSD) y transmisión 
(Philips CM200).

La estabilidad de la fase 0 se ha estudiado mediante 
medidas de poder termoeléctrico durante un proceso de 
envejecimiento a 180 °C.

La transformación térmica se ha estudiado mediante 
microscopía óptica (MO), observándola sobre una 
plantina lincam THSME 600 de enfriamiento 
/calentamiento enfriándola hasta conseguir la 
transformación a fase martensita. Mediante microscopía 
óptica y electrónica de barrido (MEB) se puede 
comprobar el tamaño de grano de las muestras. 
Mediante el detector EBSD se ha analizado la 
desorientación de los granos presentes, además de 
analizar la posible presencia de textura en las muestras. 
Se puede apreciar que no existe textura apreciable en 
ninguna de las muestras. Se observó la presencia de 
subgranos de débil desorientación en las muestras 
laminadas Las muestras BB11 y BBI2 presentan 
subgranos en unos pocos granos, mientras que en la 
BSI 1 la presencia de subgranos es generalizada, a la vez 
que muestra más tendencia a tener textura que el resto 
de las muestras. Los granos en las muestras laminadas 
son mayores que las partículas de polvo originales. En 
las muestras HIP no se observa ni textura ni presencia 
de subgranos, a la vez que los granos observados 
tampoco han crecido más allá del tamaño de los polvos
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originales. Por lo tanto, se observa que la fuerte 
deformación que se introduce mediante el tratamiento 
de laminado a alta temperatura influye en la estructura 
de las muestras, haciendo que el tamaño de grano 
aumente. Esto puede influir de forma determinante en 
las propiedades termomecánicas, tales como la 
superelasticidad.

La microscopía electrónica de transmisión (TEM) 
permite estudiar los defectos cristalinos, habiéndose 
centrado en la caracterización de las dislocaciones. 
También se observaron partículas de óxido de tamaños 
inferiores a 200 um y la presencia de precipitados y en 
las proximidades de las partículas de óxido, analizados 
mediante microdi fracción, cuyos efectos sobre las 
propiedades mecánicas de estos materiales pueden ser 
nefastos debido a su naturaleza dura y frágil, además de 
que podría afectar a la transformación martensítica [3], 
Para la caracterización de las dislocaciones se ha usado 
el método convencional de análisis de imágenes para 
conocer el vector de línea (u), así como diagramas 
LACBED (Large angle convergent beam electrón 
diffraction) para calcular el vector de Burgers (b) de las 
mismas [4], Esta técnica es la más adecuada debido a 
que se trata de un material de estructura ordenada con 
elevada anisotropía y también porque es la única técnica 
que permite obtener información del módulo de b. Se ha 
comprobado que al menos existe presencia de 
dislocaciones del mismo tipo que en los monocristales: 
aristas con b de tipo 1/2 <001> y mixtas con b 1/4 
<111>.

En las muestras laminadas BS11 se han encontrado 
subjuntas formadas por superdislocaciones en los planos 
{1 1 0} y {I 12} mientras que en la BB11 y BB12, en 
las que se observa mediante MEB-EBSD un porcentaje 
menor de granos con subgranos , con una distribución 
homogénea de granos con subgranos, no se han 
encontrado de momento dichas subjuntas.

Referencias:

[1] R.B. Pérez-Sáez, V. Recarte, M.L. Nó, O.A. Ruano, 
J. San Juan. Adv. Eng. Mater. 2 (2000) 2

[2] V. Recarte. Tesis Doctoral. UPV-EHU (1997)

[3] Y.Sun, G.W. Lorimer, N. Ridley. Met. Trans. A 21A 
(1990) 575

[4] P.P. Rodríguez, A. Ibarra, J. San Juan, J.P. 
Momiroli, M. L. Nó. Journal de Physique IV 112 
(2003)601

Fig. 1: Estructura de granos de la muestra BS1 obtenida 
mediante EBSD, que se ven que son casi esféricos al 
haber variado poco su tamaño respecto a las partículas 
originales

Fig. 2: Tamaño de los granos de las muestras de la serie 
BB obtenidos mediante EBSD, en la que se ve como el 
tamaño de grano es superior en las muestras laminadas.

Fig- 3 : Cortes de una línea de Bragg. mediante los 
cuales se calcula el vector de Burgers de las 
dislocaciones. Están indicados los índices de las líneas, 
el vector de linea (u), el vector desviación a Bragg (s) y 
el número de cortes (n).
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1 .- Introducción

En el presente trabajo se realiza un estudio 

experimental de la variación de las propiedades 

mecánicas de la hoja fina de aluminio 1050A en 

función del tratamiento térmico.

Para ello, se preparan, en laboratorio, hojas 

finas a partir de banda de colada continua 

(abreviadamente BCC) y de laminación en caliente 

(abreviadamente BLC). La banda de colada continua 

tenía inicialmente 7,5mm de espesor y la de laminación 

en caliente 3,0mm, llegándose a un espesor final de 

0,20 mm. máximo espesor para llamarse hoja fina.

2 .- Análisis experimental

Muestras de cada uno de los tipos de hoja fina 

son tratadas en estufa a una serie de temperaturas con 

el mismo tiempo de 2 horas (tratamientos isócronos) o 

la misma temperatura y diferentes tiempos, de media 

hora a cuatro días (tratamientos isotérmicos).

En los tratamientos isócronos se estudia la 

variación de las propiedades mecánicas mediante 

ensayos de dureza Vickers y de tracción, obteniéndose 

los resultados que se muestran en la figura 1 y 2 

respectivamente.

3 .- Resultados 

la zona de 120 a 200°C, un endurecimiento debido a la 

precipitación del hierro (formando partículas de ALFe) 

que estaba en solución sobresaturada.

Puede verse también que la hoja fina de colada 

continua presenta un retraso en alcanzar el máximo de 

ablandamiento de 60°C con respecto a la hoja de 

laminación en caliente.

La figura 2 trazada con ensayos de tracción, 

permite deducir qué temperaturas de tratamiento 

producen los mejores resultados de máximo 

alargamiento a la rotura asociado casi siempre al 

tamaño de grano más fino. No obstante, la hoja fina 

obtenida con banda de laminación en caliente tiene en 

esta figura, un máximo de alargamiento para el 

tratamiento de 280°C Por examen al microscopio con 

la técnica adecuada se comprueba que el material no ha 

recristalizado (estado restaurado).

La hoja fina obtenida con BCC presenta su 

máximo alargamiento con el tratamiento de recocido 

final a 380°C. Con la hoja fina de BLC se obtiene el 

máximo alargamiento para el estado recristalizado con 

el tratamiento a 320°C.

En la figura 1, con ensayos de dureza, 

podemos observar que la hoja fina de BCC presenta, en
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Fig. 1Curva de ablandamiento con durezas Vickers 
HV200 de hojas finas de BCC y BLC

Dado que el tiempo y la temperatura para 

alcanzar la recristalización están relacionados por una 

función exponencial es conveniente representar las 

curvas de tratamientos isotérmicos frente al tiempo en 

escala logarítmica.

Fig.2.Curvas de ablandamiento, con ensayos de 
tracción para hojas finas de BCC y BLC

Las micrografías 3a y 3b permiten observar 

los granos de las hojas finas recristalizadas de BCC y 

BLC por tratamiento a las temperaturas citadas en el 

párrafo anterior.

Fig. 3 a) Granos gigantes en la recristalización de la 
hoja fina obtenida con BCC b) Granos finos en la 
recristalización de la hoja fina obtenida con BLC.

Tiempo en minutos

Fig. 4. Curvas de ablandamiento isotérmicas para 
hoja fina de BLC

4 .- Conclusiones

En el trabajo a presentar se muestran las 

conclusiones más relevantes.
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Los tratamientos isotérmicos permiten obtener 

unas curvas como las de la figura 4 correspondiente a 

la hoja fina de laminación en caliente.
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En este trabajo se presentan las propiedades mecánicas 
de una variedad de aerogeles híbridos de sílice 
sintetizados y caracterizados en nuestro laboratorio. Por 
un lado, se han obtenido aerogeles híbridos bioactivos 
con unas propiedades mecánicas similares a las del 
hueso esponjoso humano (módulo de Young 50-500 
MPA1) Utilizamos como fase bioactiva polvos de 
wollastonita y como fase orgánica polidimetil siloxano 
(PDMS). Se ha estudiado cómo afectan los contenidos 
en la estructura del material y a su respuesta mecánica. 
En primera instancia, decidimos mantener constante el 
contenido de Ca en los aerogeles y modificar el 
contenido de fase orgánica. Posteriormente 
consideramos aerogeles libres de Ca ya que se ha 
reportado en la literatura que los Ormosiles que no 
contienen Ca no pueden formar una capa de apatita 
(Ap)2, cuando se someten a un ensayo de bioactividad, y 
en este caso, nos interesó estudiar cual es la respuesta de 
un material que originalmente no contiene Ca, si previo 
al ensayo de bioactividad se somete a un tratamiento 
alcalino superficial.
Los parámetros texturales fueron determinadas por 
adsorción de N2 a 77 K. La formación de las capas de 
apatita sobre la superficie de las muestras fué estudiada 
por microscopía electrónica de barrido acoplado con la 
espectroscopia de energía dispersiva (SEM-EDS). Por 
último, los parámetros mecánicos fueron determinados 
por compresión uniaxial.

En la Figura I se pueden apreciar las isotermas de 
nitrógeno a 77 K de los aerogeles conteniendo una

2400
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Figura 1. Isotermas de nitrógeno experimental de las 
muestras: S20Ca5, S30Ca5, S40Ca5 y S50Ca5, donde S 
es el porcentaje en peso de PDMS y Ca el porcentaje de 
calcio respecto a la sílice total de la muestra. Las 
curvas están desplazadas para su mejor claridad. Los 
símbolos sin rellenar de cada isoterma corresponden a 
la rama de desorción.

misma cantidad de calcio y modificando el contenido de 
polímero.

Se puede apreciar que la superficie disminuye cuando 
aumenta el contenido de PDMS desde 1000 m7g 
(muestra S20Ca5) hasta 300 m7g para la muestra 
S50Ca5. Un estudio similar se realizó para la respuesta 
mecánica del material. En la Figura 2 se observa la 
influencia del contenido de polímero orgánico, en 
resistencia a la fractura y el módulo de Young. En la 
muestra S20Ca el valor de la resistencia a la fractura y 
del módulo de Young era de 2.36 y 7.01 MPa, mientras 
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que en la muestra S5OCa5 era de 5.17 y 9.92 MPa 
respectivamente.

Figura 2. Curvas esfuerzo-deformación de composites 
de aerogel variando el contenido de PDMS. La 
cantidad de wollastonita se fijó en 5 % de CaO.
Los estudios realizados demuestran que la cantidad 
óptima para que el material pueda ser utilizado como 
sustitutivo óseo es un contenido del 5% de CaO y un 
contenido de PDMS del 20 % respecto al contenido de 
sílice total. Una vez conocido cual es el composite con 
un comportamiento mecánico parecido al del hueso 
esponjoso, se les realizó el ensayo de bioactividad 
propuesto por Kokubo y col.3 Estos materiales han 
demostrado su bioactividad después de ser sumergidos 
en (Fluido Corporal Simulado) SBF, durante diferentes 
periodos de tiempo hasta un máximo de 30 días.
Por otro lado, se han obtenido materiales libres de calcio 
que han mostrado también su bioactividad una vez que 
se les ha realizado un tratamiento superficial con una 
solución 1M de NaOH durante 30 segundos, sin que en 
ningún momento se dañe su estructura. Otros autores 
han reportado que el tratamiento óptimo consistía en 
una solución alcalina 5M a 80 °C durante 24 h4'5. Lo 
novedoso de este estudio consiste en que los aerogeles 
inicialmente no contienen calcio, ni titanio ni zirconio, 
por lo que la bioactividad del mismo se debe 
exclusivamente a la activación de la superficie de 
grupos Si-OH, gracias al tratamiento alcalino. En la 
Figura 3 se puede apreciar los cristales de 
hidroxiapatita después de sumergir un aerogel que 
contiene un 30 % de PDMS respecto a la sílice total.

Figura 3. Imagen de SEM de un aerogel que contiene 
30 % de PDMS que se le aplicó un baño alcalino 1M 
durante 30 segundos, y tras pasar por SBF durante 17 
días.

La influencia del tratamiento alcalino en la superficie 
del material no es un factor a tener en cuenta como 
pudimos comprobar mediante compresión uniaxial. En 
la Figura 4, aparece el ensayo mecánico de una muestra 
antes de ser sometida al tratamiento alcalino y después 
de ser sometida al tratamiento y estar sumergida en SBF 
durante 17 días.

Figura 4. Curvas de esfuerzo-deformación de la 
muestra S30 y S30SBF.

La activación de la superficie del aerogel con el NaOH 
durante 30 s a temperatura ambiente no fractura la 
superficie del aerogel y contiene prácticamente la 
misma deformación y resistencia mecánica. 
Comparando sus módulos de Young, son similares y 
ambos están en el intervalo del hueso esponjoso 
humano.
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RESUMEN
Los polímeros termoestables de tipo epoxi constituyen hoy día 
un grupo de sólidos de ingeniería, con un gran potencial de 
aplicaciones. Por tanto, se requiere analizar y caracterizar 
mediante procesos mecánicos la respuesta física a que son 
sometidos, es decir determinar una ley de comportamiento que 
explique las deformaciones elástico-viscoplásticas del 
materiales. Ello depende de factores como la velocidad de 
carga, la temperatura, la presión hidrostática que influyen en el 
reblandecimiento y endurecimiento plástico. En esta 
comunicación se aplican modelos para determinar los 
parámetros correspondientes a la ley de comportamiento de un 
polímero de tipo epoxi (DGEBA) sometido a compresión 
uniaxial para distintas velocidades de carga. Estos parámetros 
son obtenidos a partir de las curvas tensión-deformación. Este 
trabajo representa el primer paso para poder predecir/simular 
la tenacidad de una resina epoxi utilizada en procesos RTM.

Introducción
Recientes metodologías para evaluar numéricamente la 
tenacidad de polímeros amorfos fueron reportados 
[1,2,3,4]. La realización de dichas simulaciones 
necesitan la introducción de parámetros propios del 
material considerando. Entre ellos, son de importancia 
los que se deducen de ensayos uniaxial en comprensión 
y de su correspondiente ley de comportamiento.

En esta comunicación, se evalúa y ajusta mediante 
metodologías adoptadas el comportamiento de 
deformación elásto-viscoplástico de resinas1 de tipo 
DGEBA (Diglycidyl Ether of Bisphenol-A), utilizada en 
procesos RTM (Resin Transfer Molding) del sector 
aeronáutico [5], La respuesta del comportamiento 
característico a(t) frente a sft) de un polímero amorfo, 
presenta tres zonas particulares que se describen a 
continuación, ver Figura 1:

Z°na Parámetros

Figura 1: Curva tensión-deformación típica para un polímero amorfo 
tensionado a compresión, donde se distinguen tres zonas de

PRIME™ 20 LV, marca Gurit. 

deformación. I) Zona lineal, II) Zona de reblandecimiento y III) Zona 
de endurecimiento.

I: Corresponde a la respuesta elástica-viscoelástica del 
material. II: Dominio asociado al reblandecimiento 
viscoplástico del material (estiramiento de las cadenas 
poliméricas), la cual produce una disminución de la 
tensión conforme avanza la deformación. III: Asociada 
a la consolidación de las grandes deformaciones, donde 
la orientación de las cadenas se opone de manera 
progresiva a la dirección principal de deformación 
produciendo un efecto de endurecimiento, hasta su total 
ruptura.

Experimentación
Se realizaron ensayos a compresión uniaxial a 
temperatura ambiente, para diferentes velocidades de 
deformación ¿p, del orden de KlV a lO's1. Se 
ensayaron probetas cilindricas con una altura de 9.5 mm 
y un diámetro de 9 mm.

Resultados
A continuación en la Figura 2, se muestran los 
resultados obtenidos de los ensayos a compresión.

a> M P a 
150-,

Figura 2: Comportamiento característico de los ensayos a compresión 
uniaxial de un Epoxi de tipo RTM. para tres velocidades de 
deformación é0 = lO'V, lO'V' y 10 's1, RT=298 K

A partir de estas curvas experimentales, el tratamiento 
de los datos para obtener la ley de comportamiento se ha 
realizado en función de los distintos regimenes que se 
pueden distinguir en ellos (véase Figura 1).
- Zona Elástica (I): Se deduce el módulo de 
compresión secante (£„,), mientras que el coeficiente 
de Poisson (t>) y el módulo de cizalla (G) se deduce de 
medidas por ultasonido (US), véase Tabla 1
- Zona II-III: Se adopta para el estudio, las 
metodologías de deformación plástica propuestas por 
A.S. Argón y modificada por M.C. Boyce [6], que 
incluyen el efecto de la presión hidrostática, p=<rV3, de 
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modo que la velocidad de deformación plástica, yp de 
la Ec. 1 incorpora esta dependencia:

i Of ...Ec.la
donde ,4 y /° son parámetros del material, T la 
temperatura absoluta, s(l la tensión (s(l = (0 077xG/l-u)) 
y a es un parámetro característico que depende del 
material [7],
- Zona II (ajuste): Para dar cuenta de la deformación 
por reblandecimiento. M.C. Boyce propone en la Ec.l, 
sustituir s0 a una variable intema 5 que varía de s0 a s„, 
según una ley de evolución interna, por tanto:

s = ...Ec.2

Entonces para la Ec.2, la tensión atérmica s disminuye 
durante la deformación plástica hasta el valor de s„, 
denominado como un valor del estado estable, y donde 
le término h controla disminución de la velocidad de 
reblandecimiento
- Zona III (ajuste): Se adoptan las metodologías de 
P D Wu y E. Van der Giessen [8] que se aproxima de 
manera satisfactoria por la combinación lineal de los 
modelos denominados de tres y ocho cadenas para el 
ajuste del endurecimiento. Estos parámetros son 
ajustados mediante metodologías que evalúan la 
resistencia molecular Para el ajuste y respuesta del 
endurecimiento (véase Ec. 3), la tensión interna es 
caracterizada por el módulo C* (asociado al 
comportamiento de rigidez de las cadenas, dependiente 
de la temperatura experimental) y el de N (número de 
segmentos rígidos entre dos puntos), por tanto:

... Ec3

< /Y ¿ ... Ec.3a 
a=l

b representada un tensor de tensiones de deformación 
(enredos de las cadenas) [9], son las direcciones 
principales, es la deformación plástica
(endurecimiento), puede ser expresado por la Ec 3a

En la Tabla I, se muestran los resultados de parámetros 
obtenidos de las curvas tensión-deformación para la 
obtención de la ley de comportamiento. El valor del 
factor pre-exponencial y la dependencia de la 
temperatura asociada a .4 (ver. Ec.l), son calculadas a 
través de la variación del campo de tensiones (Iny' vs 
(r/U0 +ap)Y 6 ) [7].

Ajustados

Epoxi

//

lll

Calculados ¡1- 
m

Zona de deformación Parámetros

E^ (MPa) 1380

Medidos / Elástico V 0.40 tf)

G (MPa) 948(t)

Tabla 1: Los parámetros calculados y obtenidos para el ajuste de la 
deformación plástica para cinco velocidades de deformación. 
(f)Parámctros obtenidos mediante ultrasonido. *Dato obtenido de 
literatura. (t)Dalos obtenidos de literatura para un PMMA. para el 
ajuste de la Zona 11-111

Conclusión
El ajuste del comportamiento experimental a modelos, 
desarrollados en su momento para polímeros 
termoplásticos, ha sido posible adecuarlo para un epoxi 
tipo RTM Recientemente, un acercamiento similar para 
el PMMA también fue reportado [1], lo cual apoya la 
metodología utilizada. Estos parámetros se siguen 
calculando para un mejor ajuste y simulación de la zona 
de reblandecimiento y de endurecimiento.
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RESUMEN

La industria textil ha estado trabajando en los últimos 
años en el desarrollo y obtención de fibras 
termoplásticas con diferentes tipos de nanocompuestos 
para ofrecer un amplio rango de fibras multifuncionales 
(buenas propiedades mecánicas, estabilidad térmica, 
capacidad de coloración, compatibilidad con matrices 
para composites, ...).

En este trabajo se ha utilizado una matriz de 
polipropileno como base para la mezcla de los 
nanocomposites de polimero-nanoarcilla, Cloisite 20a 
(Southern Clay). La incorporación de nanoarcillas en 
una matriz polimérica provoca un incremento en sus 
propiedades, debido en gran medida a la gran superficie 
específica de las láminas de nanoarcilla y al anclaje 
polimero-nanoarcilla que tiene lugar. Sin embargo, la 
naturaleza apolar del polipropileno (PP Moplen 561S) 
dificulta la interacción directa del polímero con la parte 
orgánica de la nanoarcilla modificada orgánicamente, lo 
que dificulta la apertura de los planos básales de la 
arcilla y la consecuente dispersión. En este trabajo, 
hemos estudiado la influencia de la incorporación de 
compatibilizante (copolimero de PP con anhídrido 
maleico PP-g-MA) en diferentes proporciones una 
matriz de polipropileno con cargas de nanoarcillas en la 
dispersión de la nanoarcilla en el polímero. Se requiere 
un óptimo proceso de mezclado para conseguir los 
efectos que deseamos obtener con la nanoarcilla (un 
buen balance entre la intercalación y la exfoliación), 
pero sin comprometer en absoluto la estabilidad térmica 
de la matriz polimérica, puesto que el polipropileno es 
muy sensible a los procesos de oxidación. [1,5],

El objeto de este estudio es el evaluar las propiedades 
mecánicas de nanocomposites de obtenidos en función 
del grado de compatibilizante, de manera que se puedan 
establecer correlaciones entre la calidad de la dispersión 
y la mejora efectiva de sus propiedades mecánicas. 

tracción, que permiten determinar parámetros resistentes 
fundamentales como el módulo de elasticidad, el 
alargamiento a rotura y la tensión de rotura. Como 
medida adicional de las propiedades mecánicas se han 
realizado mediciones de dureza. Se han efectuado 
además análisis térmicos para determinar la temperatura 
de reblandecimiento Vicat con el objeto de establecer la 
estabilidad térmica de las distintas mezclas de 
nanocomposites.

Figura 1- Gráfico de la evolución de la tensión de 
rotura en función del ratio PP-g-MA:MMT.

El equipo utilizado ha sido una máquina 
electromecánica de tracción Elib 50 (fbertest). Se ha 
observado que en general, las propiedades mecánicas 
resistentes aumentan con la incorporación de 
nanoarcillas en el seno de la matriz polimérica.

Las mezclas se realizaron en una extrusora de doble 
husillo co-rotante Wemer&Pfleiderer D30. Para la 
realización del estudio se han llevado a cabo ensayos de
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[4] Cauvin L., Bhatnagar N., Brieu M., Kondo D., 
Comptes Rendus Mecanique, 335:11 702-707 (2007)
[5] Garcia-Lopez D„ Gobemado-Mitre I.. Merino J.C., 
Pastor J.M., Polymer Bulletin, 59:5 667-676 (2007)

Figura 2.- Gráfico de la evolución de la dureza en 
función del ratio PP-g-MA:MMT.

Además, la influencia del ratio entre el compatibilizador 
PP-g-MA también tiene una importancia determinante, 
puesto que se establecen de forma más intensa las 
interacciones entre la matriz polimérica y la fase 
orgánica de la montmorillonita modificada.

Los resultados de este estudio son coherentes con los 
obtenidos en una caracterización previa mediante XRD 
y mediante técnicas de microscopía que mostraban 
elevados niveles de exfoliación para los ratios a partir 
de 3:1.

Figura 3.- Gráfico de la evolución de la temperatura de 
reblandecimiento VICAT en función del ratio PP-g- 
MA:MMT

Podemos concluir por tanto que la mayor exfolicación 
en la estructura de la organoarcilla también tiene que 
ver con el del incremento de las propiedades mecánicas 
resistentes.

[1] García A., Eceolaza S., Iriarte M., Uriarte C., 
Etxeberria A., Journal Of Membrane Science, 301:1-2 
190-199 (2007)
[2] Jawahar P., Balasubramanian M., Journal Of 
Nanoscience And Nanotechnology, 6:12 3973-3976 
(2006)
[3] Farahani R.D., Ramazani A., Materials & Design, 
29:1 105-111 (2008)
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Introducción

La resistencia mecánica de un material depende de su 
capacidad para soportar una carga sin deformación 
excesiva o falla. Esta propiedad es inherente del 
material y debe determinarse por experimentación. Para 
ello se han desarrollado diferentes ensayos para evaluar 
la resistencia de un material bajo cargas estáticas, 
cíclicas, de duración prolongada o por impulso.

De dichos ensayos se extrae una curva esfuerzo- 
deformación de la cual se pueden destacar diferentes 
zonas dependiendo del comportamiento del material: 
elástico, fluencia, formación de cuello o estricción, 
endurecimiento por deformación y ruptura.

El endurecimiento por deformación ocurre una vez 
sobrepasada la fluencia y habiéndose formado el cuello, 
por los cambios de estructura cristalina en el material, 
por lo cual solo se presenta en polímeros 
semicristalinos, de manera tal que es posible obtener 
una resistencia a deformaciones adicionales.

En caso de que el material permita la formación de 
cuello, solo se observa que justo en una zona localizada 
va a disminuir el área transversal. Este fenómeno es 
causado por deslizamiento del material y las 
deformaciones son causadas por esfuerzos cortantes.

El endurecimiento involucra un aumento de la tensión 
debido al desarrollo de la orientación molecular, ya que 
una vez que la barrera intermolecular para la 
deformación se ha superado, el material ha dado inicio a 
su deformación plástica amplia ocurriendo un flujo 
molecular y las cadenas se comienzan a alinear u 
orientar de un modo coincidente con la dirección del 
esfuerzo aplicado, dando un comportamiento altamente 
anisotrópico [1],

Metodología

Se moldeó Polietileno de Alta Densidad (PEAD) bajo 
diferentes procesos de transformación, de forma tal de 
estudiar su efecto sobre el Gp. Se inyectaron probetas 
tipo I de PEAD, se extruyeron y se realizaron láminas 
por compresión, ambas de I mm de espesor. Se 
procedió a evaluar las propiedades mecánicas a tensión 
en una máquina de ensayos universales, a diferentes 
velocidades de ensayo (5,10,25,50,75,100 mm/min) y 
temperaturas (25 a 140°C), para la determinación del Gp 
(Figura 1).

Para todos los casos, el cálculo de este coeficiente se 
hizo de acuerdo a un rango donde todas las curvas por 
condición convergen en la deformación.

ensayo, (a) 5, (b) 10, (c) 25, (d) 50 y (e) 75 mm/min.

Se siguió el modelo propuesto por Kurelec et al. [2] 
para estudiar el efecto de los tres procesos de 
transformación, donde el coeficiente es determinado por 
una pendiente en la zona de deformación homogénea 
(Figura 2). Para el correcto análisis del Gp, se debe 
garantizar que no ocurra una deformación geométrica en 
el material, para lo cual se identifica en cada probeta 
una zona de ensayo (Figura 1), donde la deformación 
plástica a diferentes velocidades de ensayo ocurre 
dentro de esta zona. En la medida que disminuye la 
zona de estudio, se garantizará un mejor reporte de las 
propiedades mecánicas, ya que se está asegurando una 
región con mejor exactitud de los resultados.

Resultados

Una vez obtenidas las curvas esfuerzo-deformación para 
las diferentes condiciones ensayadas (velocidad y 
temperatura de ensayo), se determinó el Gp en la región 
plástica del material (Figura 2) [2], Para realizar el 
estudio del Gp, es necesario garantizar que no ocurra 
una deformación geométrica del material, para lo cual 
se identificó en cada probeta una zona de ensayo. La 
deformación plástica a diferentes velocidades de ensayo 
y/o diferentes temperaturas evaluadas ocurre dentro de 
dicha zona, ya que de lo contrario se estaría deformando
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un área mayor a la del cuello de la probeta y entonces la 
fuerza registrada en el ensayo no estaría asociada a la 
zona de interés. G’Sell et al. [3] reportó que en la 
medida en que disminuye la zona de estudio, se 
garantizará un mejor reporte de las propiedades 
mecánicas, ya que se está asegurando una región con 
mejor exactitud de los resultados.

Así, una combinación de cizalla y de flujo elongacional 
obligan al material de la sección central del frente 
fundido a fluir desde el centro hacia la superficie del 
molde, en un fenómeno comúnmente llamado flujo- 
fuente. Cuando el plástico encuentra las paredes del 
molde sufre un enfriamiento rápido y solidifica.

Deformación verdadera
Figura 2. Curva esñierzo-deformación para determinar Gp.

Velocidad de ensayo (mm/min)
Figura 3: Variación del Gp en función del proceso de 

transformación y de la velocidad de ensayo.

Siguiendo el modelo estudiado [2], el Gp está 
determinado por una pendiente en la zona de 
deformación homogénea, de acuerdo a la siguiente 
relación:

। *

1 ' IT 1 + । ' ' 111 ecuación 1

El cálculo de Gp se debe realizar en un rango común de 
deformación para todas las condiciones evaluadas. A 
temperatura ambiente, para las muestras extruidas el 
rango de deformación seleccionado fue de 0,46 a 0,61 
mientras que para las probetas moldeadas por 
compresión el rango de deformación real fue de 0.22 a 
0,32. A pesar de que los rangos tomados para realizar el 
cálculo del Gp son diferentes, se observa como el Gp 
disminuye con la velocidad de ensayo, 
independientemente del proceso de transformación 
(Figura 3).

El comportamiento presente para el Gp en función del 
proceso de transformación (Figura 3), se debe 
principalmente a la orientación molecular impartida al 
material, la cual va a depender tanto de las condiciones 
del proceso como del tipo de proceso empleado. En el 
caso particular de la extrusión de películas, la alineación 
de las cadenas es en la dirección de flujo lo que produce 
un incremento en el esfuerzo a la fluencia. Por su parte, 
durante el moldeo por compresión el flujo de material 
en las cavidades tiene lugar en todas direcciones, por lo 
que no se obtienen grandes orientaciones.

Durante el proceso de inyección, es el balance entre las 
condiciones de proceso empleadas lo que define la 
orientación; por ejemplo, durante la inyección se forman 
estructuras altamente orientadas cuando la temperatura 
del fundido es alta. La morfología y la orientación 
dependen de la dinámica de flujo del frente del fundido. 

Hay por tanto un gradiente de velocidades no uniforme 
en el sentido transversal del molde, desde la capa 
solidificada y altamente orientada a lo largo de las 
paredes donde tiene una velocidad nula, hasta el frente 
de plástico fundido en el centro donde tiene una alta 
velocidad, mientras fluye hacia las paredes del molde 
donde solidifica. El comportamiento de este flujo-fuente 
tiene una gran influencia en la orientación molecular, 
especialmente cerca de la superficie o piel [4-5],

Por esta razón, se muestra que a mayor grado de 
orientación inducido por el proceso mayor es el Gp, 
independientemente de la velocidad. Se observó una 
tendencia similar cuando se incrementó la temperatura 
de ensayo.
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Introducción

El diseño de la cámara climática para ensayos de 
penetración debe permitir la aplicación de una fuerza 
biaxial por parte de un asistente sobre una lámina 
polimérica. Las consideraciones básicas para el 
desarrollo del prototipo se basan en modelos 
viscoelásticos no lineales, en particular en el modelo K- 
BKZ, para la determinación de los parámetros 
empleados durante la simulación del proceso de 
termoconformado, considerando las diferentes variables 
de proceso (temperatura de la lámina, velocidad de 
penetración del asistente, fuerza de fricción entre lámina 
y asistente, y geometría del asistente, entre otras) [1-4],

Los modelos reportados permiten describir el proceso 
de termoconformado de una manera más adecuada que 
un simple modelo elástico, el cual definitivamente no 
muestra la pérdida viscosa o amortiguada que presentan 
los polímeros durante un proceso de esfuerzo continuo. 
Generalmente, se tiende a considerar que los polímeros 
presentan una ecuación constitutiva integral en función 
del tiempo que permite relacionar el tensor esfuerzo con 
una función tiempo-memoria frente a un estado de 
fuerza aplicada biaxialmente. Esto quiere decir, que al 
aplicar una fuerza orientada en dos planos, se produce 
una respuesta elástica y otra viscosa que no se recupera 
instantáneamente, sino que es dependiente del tiempo 
[5]-

Metodología

Para efectos de este trabajo, se realizó un diseño 
preliminar el cual consiste en una cámara con control de 
temperatura y sus accesorios, la cual se acopla a una 
máquina de ensayos universales, de manera que se 
produzcan deformaciones similares a aquellas que se 
presentan durante el formado asistido. La figura 1 
muestra una secuencia de la simulación del proceso de 
penetración en la lámina y detalles del prototipo. Se 
consideró el efecto de fuerza de fricción y del 
deslizamiento entre la lámina y el asistente (“sag"), por 
lo que el asistente se recubrió con bisulfuro de 
molibdeno. Si se tiene fricción entre la lámina y el 
asistente, se tendrían distribuciones no uniformes en la 
aplicación de la fuerza sobre la lámina, por lo que se 
observarían distorsiones en las lecturas tomadas del 
programa asociado a la celda de carga de la máquina de 
ensayos universales

(c)
Figura 1. (a) Esquema del proceso de penetración del 

asistente. Detalle del (b) ensamblaje y (c) de la penetración.

Algunos autores [2,4] en su diseño incorporan el uso de 
un transductor en el centro del asistente como elemento 
de detección de la fuerza biaxial y esto constituye una 
fuente de error severa, al incluir en la medida las 
posibles deformaciones que se presenten en el asistente. 
Por consiguiente, los resultados encontrados difieren de 
los reportados. A partir de láminas extruídas de PP F- 
502 (MFI=3,4 g/10 min (2.16/230)) se cortaron 
probetas rectangulares de 30x30 cm y se colocaron en 
el sistema de sujeción de la cámara (Figura 1). Se varió 
la temperatura de la cámara en 130, 140 y 150 °C y la 
velocidad de penetración del asistente en 100, 200 y
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500 mm/min, para asistentes de acero, aluminio y 
madera.

Resultados

La figura 2 muestra la relación fuerza-extensión para las 
láminas de PP al utilizar un asistente de acero. Se puede 
observar, en general, que a mayor velocidad de ensayo, 
mayor fuerza es requerida para deformar la lámina. 
Además, se tiene que las gráficas presentan una 
tendencia creciente de la fuerza con la extensión. Este 
hecho se repite para todos los materiales evaluados y al 
aumentar la temperatura de calentamiento. Esto puede 
ser explicado a través del efecto que produce deformar 
la lámina más rápidamente: al ser sometida a una mayor 
deformación en menor tiempo, el material tenderá a 
ejercer mayor resistencia para vencer los enredos de las 
cadenas y fluir por efecto de la fuerza aplicada, así, se 
registrarán mayores esfuerzos biaxiales en la zona de 
contacto entre el asistente y la probeta, los cuales son 
registrados por la celda de carga. Cuando se incrementa 
la velocidad de ensayo, la capacidad de respuesta del 
material tiende a verse reducida limitando el flujo de las 
cadenas de polímero, por lo que se registran 
incrementos en la fuerza aplicada.

Figura 2. Curvas de fuerza ejercida por el asistente de 
acero en función de la extensión para láminas de PP.

Al comparar las curvas registradas para los diferentes 
materiales del asistente, se observa como se generan los 
mayores valores de fuerza al emplear aluminio. Las 
diferencias encontradas entre estos materiales se deben 
a que poseen propiedades diferentes, siendo de 
particular interés durante el proceso de deformación de 
una lámina de material polimérico el coeficiente de 
fricción, la conductividad térmica y el calor específico. 
Estos valores son diferentes para cada uno de los 
materiales evaluados, razón por la cual el arrastre de 
material durante el ensayo es diferente. Es posible que 
se produzca adhesión de la lámina al asistente y, en esta 
situación, la resistencia en fundido pasa a jugar un papel 
más importante que la fricción a la hora de deformar 
una lámina. Sin embargo, es muy probable que, al 
alterar dicho parámetro, se modifiquen otros con mayor 
influencia que el coeficiente de fricción. La 
modificación del comportamiento fricciona! en este 
proceso resulta bastante difícil en la práctica, ya que la 
única manera de alterar este parámetro sin variar otros 
es modificando la forma del asistente, que es una 
variable de diseño más que de proceso. La forma que 
tenga el asistente maximizará o minimizará la 
interacción entre el asistente y la lámina, y es entonces 
cuando la fricción puede ejercer alguna influencia [2,3],

Conclusiones

El diseño de prototipos para simular el proceso de 
termoconformado debe envolver al menos tres factores 
fundamentales: uniformidad en el calentamiento de la 
lámina, mantenimiento de las condiciones de ensayo y 
mínima fricción entre las partes (cámara-asistente y 
asistente-lámina); este ultimo debe ser eliminado para 
que no se generen ruidos en las medidas. La selección 
del material del asistente, la velocidad y la temperatura 
del ensayo en las medidas de fuerza bajo deformación 
biaxial, juegan un papel importante en el registro de la 
fuerza generada y al mismo tiempo tendrá un fuerte 
efecto en los datos experimentales usados para fijar los 
parámetros del material para la determinación de una 
ecuación constitutiva.

Adicionalmente, se observó que a mayor temperatura 
menor es la fuerza requerida para deformar la lámina 
[1,4,6], Se espera que a menores temperaturas el 
asistente necesite mayor fuerza para penetrar y deformar 
la lámina a una velocidad constante. Al incrementar la 
temperatura, las láminas se encuentran más fluidas por 
lo que se requiere menor trabajo para originar la 
deformación [2-4,6], En un trabajo realizado por Dharia 
et al. [6], se reportan valores de fuerza obtenidos para 
un PP los cuales tienden a ser mucho menores a los 
encontrados durante esta experiencia. Esta variación 
puede ser explicada en base a diferencias en el grado 
del material empleado, en la forma y material del 
asistente, y del factor de fricción. Asimismo, la 
diferencia en el método experimental empleado puede 
traer como consecuencia variaciones con respecto a los 
valores hallados [1-4,6].
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Los cauchos son elastómeros que tienen un gran campo 
de aplicación en productos de alta resistencia frente al 
envejecimiento (condiciones meteorológicas adversas, 
temperatura elevada, exposición de agentes 
químicos,...). El presente trabajo consiste en llevar a 
cabo un estudio sobre la influencia en el 
comportamiento mecánico de las nanoarcillas (arcillas 
basadas en montmorillonita) en el interior de la matriz 
elastomérica reciclada y las características que aporta a 
este nuevo compuesto obtenido mediante 
termocompresión.

Concluidos los estudios mecánicos, se procede a la 
caracterización microscópica de los compuestos 
obtenidos mediante microscopía electrónica de barrido 
(SEM) con el fin de observar la morfología intema de 
estos materiales elaborados mediante termocompresión 
en función de las condiciones de presión y temperatura. 
En este estudio se analiza cual es el grado de 
implicación de las nanoarcillas utilizadas en el proceso 
de termoconformado y cual es la influencia que ejercen 
estas sobre las características mecánicas obtenidas en 
los materiales elaborados mediante esta técnica.

El objetivo de este estudio es caracterizar el 
comportamiento mecánico obtenido mediante la adición 
de nanoparticulas, en este caso nanoarcillas en una 
matriz elastomérica reciclada y observar como es la 
distribución de la carga y la morfología intema 
producida entre la interacción de las partículas de 
nanoarcilla y los granos de material reciclado 
elastomérico. Esta interacción producida entre las 
partículas es la responsable de las características finales 
del material obtenido debido a su grado de interacción o 
de adhesión y por lo tanto se pretende justificar las 
prestaciones mecánicas obtenidas en función de la 
interacción o adhesión que se produce entre las 
partículas mediante este proceso de termocompresión.
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El PP es un termoplástico semicristalino y la técnica DSC 
es de elevada utilidad para caracterizar la degradación de 
este tipo de materiales, ya que con ella se observan 
cambios en la cristalinidad. Estudios realizados sobre 
diversas muestras de PP han permitido analizar el grado 
de degradación sufrido por el material en función de su 
vida útil La realización de un análisis calorimétrico del 
material sin degradar permite obtener información sobre 
el comportamiento de este y posteriormente realizar una 
comparativa con el resto de muestras expuestas a 
degradación, con el fin de detectar cambios en las 
distintas transiciones térmicas que presente el material.

Analizados los resultados obtenidos mediante 
calorimetría diferencial de barrido, la degradación 
provoca cambios en las propiedades térmicas del 
material, en primer lugar se produce un incremento de la 
cristalinidad debido a la disminución de la longitud de 
cadenas poliméricas por rotura de estas. En segundo 
lugar, también se produce un descenso de la temperatura 
de inicio de la oxidación. Si bien los efectos de la 
degradación se aprecian en todo el volumen de material, 
los efectos superficiales son más acusados debido al 
contacto directo del mismo con la fuente causante de la 
degradación. La radiación solar incide sobre la superficie 
del polímero, de tal modo que es frecuente encontrar 
grietas superficiales e incluso cambios en la coloración 
del material

El crecimiento de las grietas se produce de manera que 
quedan unidas entre si formando superficies cuarteadas 
muy características, incluso alcanzan tal dimensión que la 
simple observación visual de las superficies permite su 
localización La microscopía óptica permite visualizar e 
incluso cuantificar el grado de agrietamiento producido 
en las superficies. La rotura de cadenas provocada por la 
disminuye la longitud de estas facilitando su 
ordenamiento interno y un aumento de la cristalinidad, 
esta reestructuración.
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RESUMEN

Actualmente, en importantes sectores industriales 
tecnológicos, se observa un notable crecimiento en el 
uso de films poliméricos, principalmente en forma de 
laminados base film-film o film-espuma debido a su 
amplio abanico de aplicaciones en diversos sectores 
tecnológicos, siendo uno de los más representativos el 
sector de automoción y aeronáutica. Este aumento en la 
demanda de este tipo de materiales es debido 
principalmente a que presentan una óptima combinación 
de propiedades como fácil procesado, versatilidad en 
acabados superficiales, excelente comportamiento 
barrera,... y un buen equilibrio en cuanto a sus 
propiedades mecánicas, térmicas y eléctricas. Pero hay 
que tener en cuenta en el procesado de estos laminados, 
que la mayoría de films poliméricos presentan 
características adhesivas muy pobres debido a sus bajos 
valores de energía superficial. Este hecho hace 
necesario un tratamiento adicional que mejore la 
actividad superficial del film, favoreciendo la adhesión 
y por lo tanto la calidad de los laminados como 
producto final.

En este trabajo, hemos utilizado la tecnología de plasma 
por descarga de corona para modificar las propiedades 
de humectabilidad de film de polietileno de baja 
densidad, y en consecuencia, las propiedades adhesivas. 
El film empleado en el trabajo es un film de polietileno 
de baja densidad (LDPE) con un espesor de 50 pm y 
una densidad de 0,92 g cm’3. El film de LDPE fue 
expuesto a un tratamiento de descarga continua de 
plasma por corona con una velocidad de movimiento de 
film de 15m/min. El generador de descarga de corona 
opera a 50 Hz con una potencia máxima de IkW. Este 
equipo fue suministrado por FABRILEC S.L., mod. GF- 
100-BADIA.

El tratamiento superficial de plasma por descarga de 
corona en continuo es uno de los tratamientos más 
interesantes en aplicaciones industriales, en 
comparación con otras tecnologías de modificación 
superficial que requieren condiciones de vacío. Los 
efectos del tratamiento sobre la superficie de film de 
LDPE se han cuantificado mediante las medidas de 
ángulo de contacto utilizando cuatro líquidos con 
diferentes polaridades, para determinar la 
humectabilidad del film. Además los efectos de 
activación de la superficie se analizan mediante 

espectroscopia de infrarrojos por transformada de 
Fourier (FTIR), espectroscopia fotoelectrónica de rayos 
X (XPS), microscopía electrónica de barrido (SEM) y 
microscopía de fuerza atómica (AFM).

De esta forma, por una parte hemos determinado cómo 
el tratamiento modifica la superficie del film de PELD 
activándola y funcionalizándola, aumentando su 
comportamiento hidrofílico, y por otra, cómo influyen 
los parámetros del proceso para obtener una superficie 
tratada uniforme y homogénea para obtener laminados 
de calidad.

RESULTADOS Y DISCUSIÓN

Mediante este tratamiento es posible incrementar la 
humectabilidad de forma considerable y de este modo 
aumentar las propiedades adhesivas del film. Los 
resultados muestran que el empleo de potencias en tomo 
a 600W permite incrementar la energía superficial desde 
valores cercanos a 27 mJ.m' hasta valores del orden de 
45 mJ.rn2, como se observa en la figura 1. Para mayores 
potencias de trabajo se aprecia una cierta tendencia 
descendente debido a la degradación de la superficie del 
film por una excesiva agresividad del tratamiento con 
plasma. Este incremento de la hidrofilidad es debido a la 
introducción de grupos funcionales en la superficie del 
LDPE tratado.

La funcionalización de la superficie con especies activas 
es el principal mecanismo de actuación del plasma 
corona, junto con los cambios de rugosidad en la 
superficie. En el estudio del fenómeno de 
funcionalización o inserción de grupos polares se 
obtiene un ratio de oxidación (O/C) que pasa de 0.03 a 
0.12. Además, el plasma promueve cambios en la 
topografía superficial que inciden en un ligero 
incremento de las propiedades adhesivas.
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Figura 1. Variación de la energía superficial total (ys) y 
las contribuciones polar (ysp) y dispersiva (ysd) de la 
superficie de polietileno de baja densidad en función de 
la potencia del tratamiento.

Figura 3. Variación de los ángulos de contacto 
obtenidos sobre superficie de polietileno de baja 
densidad para diferentes líquidos de ensayo en muestras 
tratadas en diferentes momentos a lo largo del día.

Los valores del ángulo de contacto en diferentes 
posiciones a lo largo de la superficie del film para una 
potencia constante de 600 W, permiten calcular los 
valores de energía con el fin de cuantificar la 
homogeneidad del tratamiento en dicha superficie 
(Figura 2). La diferencia en los valores tanto de energía 
superficial total, como en sus componentes dispersiva y 
polar, es insignificante, indicando una completa 
uniformidad en el tratamiento sobre el film de LDPE. 
Del mismo modo, los valores de ángulo de contacto 
medidos a diferentes horas del día (9.00 a.m.; 12.00 
a.rn.; 15.00 p.m. y 18.00 p.m.) con una potencia de 
trabajo constante de 600 W, permiten evaluar el efecto 
de las condiciones atmosféricas de temperatura y 
humedad relativa (Figura 3). Los valores obtenidos de 
energía superficial son prácticamente constantes, de esta 
forma la homogeneidad del tratamiento con plasma se 
identifica con la alta calidad del mismo.

Figura 2. Variación de los ángulos de contacto 
obtenidos sobre superficie de polietileno de baja 
densidad para diferentes líquidos de ensayo en 
diferentes puntos a lo ancho del material tratado.

CONCLUSIONES

A partir de los resultados experimentales obtenidos, se 
puede concluir que la potencia óptima de trabajo es de 
600 W, para el tratamiento de plasma por descarga de 
corona sobre film de LDPE. Este tratamiento superficial 
permite incrementar la humectabilidad de forma 
considerable y de este modo aumentar las propiedades 
adhesivas del film. El mecanismo de funcionalización 
de la superficie con especies activas y los cambios de 
rugosidad en la misma, son la consecuencia principal de 
la actuación del tratamiento de plasma corona sobre el 
film polimérico. Las superficies tratadas en estas 
condiciones, se caracterizan por presentar muy buena 
homogeneidad bajo distintas condiciones de trabajo 
(temperatura/humedad relativa) y en distintas zonas a lo 
largo de la superficie de film polimérico tratado. O lo 
que es lo mismo, desde el punto de vista industrial es 
posible obtener un film de alta calidad para aplicaciones 
técnicas, y más concretamente, para su uso en la 
fabricación de laminados con espuma de polietileno 
reticulado tan demandado por uno de los sectores 
industriales más representativos como es el sector 
automoción.
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RESUMEN

Los plastificantes basados en ftalatos se han utilizado 
tradicionalmente para darle flexibilidad al Policloruro 
de Vinilo (PVC). El principal problema de este tipo de 
plastificante es la posible migración que pueden 
presentar algunos de sus componentes, y la toxicidad 
derivada de los mismos. En este estudio se ha estudiado 
un nuevo tipo de plastificante sin contenido en ftalatos, 
utilizando como agente plastificante esteres de ácidos 
grasos epoxidados de origen natural (201-Traquisa S.A). 
Los plastisoles se prepararon tomando 70 partes de 
plastificante por cada 100 partes de PVC Lacovyl (70 
phr). Esta proporción es una composición habitual en la 
industria transformadora de PVC, por lo que se ha 
considerado tomarla como base en el estudio. Se ha 
estudiado el proceso de curado de los plastisoles 
tomando como variables la temperatura de curado, en 
un rango de 160 a 220°C, y el tiempo de curado, desde 
los 6 a los 14 min. El objeto de este trabajo es, por tanto, 
el llegar a establecer unas óptimas condiciones del 
proceso (tiempo y temperatura) que permitan obtener 
unos buenos resultados en los ensayos mecánicos. Para 
ello, se han evaluado las características térmicas 
mediante calorimetría diferencial de barrido con el fin 
de estudiar el proceso de curado y ensayos mecánicos 
de tracción y dureza para evaluar las propiedades 
mecánicas alcanzadas según el grado de curado. [ 1,2]

Las mejores propiedades mecánicas empiezan a 
alcanzarse a partir de 10-12 min con una temperatura de 
220°C. Con mayores tiempos de curado las propiedades 
empiezan a decrecer a consecuencia de procesos de 
degradación que se dan lugar en el material. Signo 
evidente de ello es la coloración rojiza que toma el 
plastisol cuando tiene lugar la rotura de cadenas 
asociada al proceso de degradación. En cuanto a la 
dureza del material medida según norma Shore A, los 
mayores valores se dan con el curado a 220°C. En este 
caso, la degradación del material con tiempos mayores 
de curado incrementa aun más la dureza del material.

Figura 1. Tensión de rotura de plastisoles PVC-Ésteres 
de ácidos grasos epoxidados, con diferentes tiempos y 
temperaturas de curado.

En conclusión podemos afirmar que la utilización de 
esteres de ácidos grasos como plastificante para PVC 
puede ser una buena alternativa a los tradicionales 
plastificantes con ftalatos. Las propiedades mecánicas 
alcanzadas son similares a las obtenidas con 
plastificantes tradicionales como DOP, DINCH, etc, 
actuando además como estabilizante térmico, evitando 
así la adición de estabilizantes térmicos específicos.
Los parámetros de curado, tiempo y temperatura son 
además perfectamente compatibles con los utilizados en 
la industria, con lo que su utilización a nivel industrial 
puede ser llevada a cabo sin problemas. Sin embargo, 
existe una limitación en cuanto a su aspecto, ya que 
cuando se alcanzan buenos grados de curado, el aspecto 
del adquiere una coloración rojiza, que puede no ser 
deseable para algunas aplicaciones
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RESUMEN
El policloruro de vinilo (PVC) es un polímero 
termoplástico utilizado de manera muy generalizada en 
la industria, tanto en su forma rígida como en su forma 
flexible. Para conseguir esta flexibilidad, resulta 
indispensable la adición de plastificantes. Los más 
utilizados habitualmente en la industria son el DINP, 
DINCH, DEHP, DOP. Todos ellos contienen ftalatos. 
Los ftalatos son polémicos debido a que altas dosis de 
varios de estos compuestos es posible que provoquen 
comportamientos hormonales anormales, pese a que ello 
no ha sido del todo demostrado. Ello provoca, que, pese 
a ser un material de bajo coste y muy versátil en cuanto 
a sus aplicaciones, tenga un peligro potencial en lo que 
se refiere a la posible migración de los ftalatos. Destacar 
además que la pobre estabilidad térmica que presenta 
limita su uso en determinados campos. En este trabajo 
hemos tratado de eliminar los problemas citados 
anteriormente utilizando como agente plastificante un 
producto derivado de aceites vegetales, en este caso 
aceite de linaza epoxidado. Para ello este estudio se ha 
centrado en optimizar las condiciones de curado del 
plastisol para llegar a un tiempo y temperaturas en las 
que las propiedades mecánicas sean óptimas y que al 
tiempo sean unos parámetros perfectamente compatible 
con procesos de producción industriales [1,2],

El cloruro de polivinilo (Lacovyl) y el plastificante, 
aceite de linaza epoxidado (Traquisa S.A.) fueron 
preparados con un porcentajes de PVC resina y 
plastificante de 70 phr en una mezcladora rotativa. 
Después del proceso de mezclado, las pastas fueron 
sometidas a vacío para eliminar todas las burbujas de 
aire. El proceso de curado de los plastisoles se realizó 
en una estufa utilizando diferentes temperaturas y 
tiempos de curado. Mediante ensayos calorimétricos 
TGA y DSC se ha determinado la estabilidad térmica 
del material y se ha realizado el estudio del grado de 
curado para los distintos perfiles de temperatura y 
tiempo. Se han realizado ensayos de tracción para 
determinar las propiedades mecánicas de los plastisoles 
obtenidos.

Los resultados obtenidos indican que a medida que se 
incrementan tanto el tiempo de curado como la 
temperatura, se produce un incremento de las 
propiedades mecánicas del material, puesto que se 
consigue que tenga lugar en mayor grado la reacción de 

curado. Sin embargo, tiempos de curado excesivos con 
altas temperaturas, (tiempos mayores de 15 min a más 
de 200°C) provocan una degradación en el material, que 
además de hace evidente por una coloración rojiza en el 
material, lo cual provoca que las características 
mecánicas decrezcan.

Figura 1. Tensión de rotura de plastisoles PVC-ELO 
con diferentes tiempos y temperaturas de curado.

El uso de aceite de linaza epoxidado es una buena 
alternativa a los plastificantes tradicionales ya que 
ofrece, además de una baja toxicidad, un considerable 
incremento en la estabilidad térmica del material. Los 
tiempos y temperaturas de curado que ofrecen 
resultados aceptables se encuentran en el rango situado 
entre 10 y 12 min. con temperaturas de 180-200 °C. 
Además, las propiedades mecánicas muestran un 
comportamiento muy similar al que ofrecen el resto de 
plastificantes convencionales Todo ello hace que el 
ELO como plastificante natural sea una alternativa muy 
interesante en el campo de los plastisoles.
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RESUMEN
Se describen las propiedades mecánicas de 
recubrimientos de vidrio y sustratos metálicos, 
obtenidos a partir de la síntesis via sol-gel de híbridos 
orgánico-inorgánicos de sílice. Como reactivos 
precursores, hemos empleado: tetraetoxisilano (TEOS), 
metiltrietoxisilano (MTES), polidimetilsiloxano 
(PDMS), poliuretano (PU) y una solución coloidal 
comercial de sílice (LUDOX HS30).
El procedimiento se divide en dos etapas: 1) obtención 
de soluciones homogéneas y estables de distinta 
composición sílice-polímero orgánico y, (2) aplicación 
directa de las mismas por medio de técnicas de“dip- 
coating”, “spin-coating” y utilizando un aerógrafo de 
doble acción, en el que al apretar el gatillo sale aire y al 
llevarlo hacia atrás vamos graduando el grosor de la 
rociada. Los recubrimientos del sistema Ludox-MTES- 
PU han resultado ser los que mejores características 
poseen en lo que se refiere a la adherencia al vidrio y a 
sustratos metálicos de cobre. En ambos casos el espesor 
mínimo observado es 1 pm, para las dos primeras 
técnicas de aplicación. La utilización del aerógrafo 
permite obtener también películas bastante homogéneas, 
cuyo espesor mínimo es de 3 á 4 pm, el cual puede 
aumentarse simplemente alargando el tiempo de 
aplicación.
Los ensayos de nanoindentación han demostrado ser 
una herramienta poderosa para caracterizar propiedades 
mecánicas tales como la dureza y el módulo de 
elasticidad de recubrimientos [1], Para polímeros y, más 
concretamente, híbridos orgánico-inorgánicos los 
experimentos de nanoindentación sólo han encontrado 
una aplicación limitada [2, 3], En nuestro estudio, 
hemos medido la dureza, el módulo elástico reducido y 
los parámetros de recuperación elástica. Asimismo, los 
datos se pueden mostrar como mapas que muestran la 
homogeneidad de las películas

Las medidas han sido realizadas con el aparato 
NanoTest 550, de Micromaterials® , a temperatura 
ambiente. La punta utilizada es una pirámide de 
diamante, tipo Berkovich [4], cuya base es un triángulo 
isósceles y el radio de la punta ronda los 100 nm.
El NanoTest mide el movimiento de una sonda de 
diamante en contacto con una superficie. La medida se 
lleva a cabo incrementando cada vez más la carga en la 
sonda, la cual penetra indentando la superficie

Para la ejecución de los ensayos el espesor de las 
películas ha sido, en todos los casos, superior a 8 pm. 
La comparación entre las propiedades mecánicas de 
recubrimientos pertenecientes a los sistemas TEOS- 
MTES-PU y LUDOX-MTES-PU, ha permitido 
distinguir el comportamiento mecánico de ambos

Depth (nm)

Figura 1. Curvas de procesos de nanoindentación de 
carga y descarga en películas de los sistemas TEOS- 
MTES-PU y LUDOX-MTES-PU

La curva típica de carga-descarga frente al 
desplazamiento de la sonda que penetra en la superficie 
del recubrimiento, se encuentra representada en la 
Figura 1, para una carga máxima de 50 mN y para 
ambos sistemas estudiados. Según se observa, la 
sustitución de TEOS por LUDOX produce películas de 
mayor dureza.

La Tabla 1 resume los valores medios de 100 
indentaciones realizadas con una carga máxima de 25 
mN y 1600 nm de profundidad máxima

Tabla 1.
TEOS 

MTES-PU
LLDOX-

MTES-PD
Deformación plástica (nm) 1450 1117

Dureza (GPa) 0.50 1.10
Módulo reducido (GPa) 13.34 23.06

Parametro de 0.1236 0.1545recuperación elástica
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Como referencia, hemos comprobado la dureza del 
sustrato de cobre, observando un valor de 2GPa, en 
buen acuerdo con los datos de la literatura.

Para más detalles, la variación de la dureza 
correspondiente a la red de 10x10 puntos comprobada, 
se resume en la Figura 2.

Figura 2. Mapa de dureza 10 xlO en el sistema TEOS- 
MTES-PU
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Abstract
uando un polímero amorfo es sometido a una 
compresión uniaxial, la parte plástica de la 
respuesta mecánica se descompone en un 

reblandecimiento intrínseco (reducción de la resistencia 
intermolecular) que depende de la temperatura, y en un 
endurecimiento exponencial (resistencia entrópica) que 
depende de la orientación de las macromoléculas. Para 
caracterizar este último componente (endurecimiento) 
utilizamos modelos de la mecánica estadística 
reportados en la literatura. Estos se relacionan con la

Introducción
De los ensayos de compresión uniaxial a diferentes 
velocidades de solicitación, realizados sobre PMMA se 
obtienen curvas de tensión-deformación. En ellas se 
identifican 3 diferentes zonas: zona de deformación 
elástica, reblandecimiento y endurecimiento (Fig. I). En 
este trabajo nos centraremos en la caracterización del 
material en última de ellas.

orientación molecular de la cadena. En este trabajo 
presentamos la aplicación de los modelos de 3-cadenas, 
8-cadenas y la combinación lineal entre ambas al 
PMMA. Ajustando estos modelos al comportamiento 
experimental se deduce la contribución de cada 
configuración en la respuesta mecánica del PMMA 
utilizado.

Palabras claves: PMMA, resistencia entrópica, 
temperatura de transición vitrea, estiramiento límite, 
modelos moleculares

en una orientación molecular al azar de cadenas 
conectadas por enredos físicos.
Cuando estos polímeros son estirados, una vez 
sobrepasada la resistencia intermolecular (resistencia 
angular de los enlaces) las cadenas comienzan a 
orientarse ellas mismas de una manera afin. Cuando se 
le aplica una carga a un polímero amorfo en régimen de 
endurecimiento, su comportamiento mecánico viene 
determinado por las fuerzas Ínter e intracatenales que 
bloquean el movimiento de las cadenas y permiten una 
deformación permanente. Estas fuerzas, cuando se 
liberan, dan lugar a las tensiones de restitución. Como 
se describe en la Fig. 2, cuando aumenta la temperatura 
del polímero por encima de la temperatura de transición 
vitrea, se libera este bloqueo y el material recupera su 
forma y geometría. Esto y algunas observaciones 
relacionadas motivaron a desarrollar modelos de 
orientación de endurecimiento en estos materiales 
mediante la mecánica estadística de redes elásticas 
elastoméricas (Treloar, 1975). Por lo tanto, la resistencia 
entrópica se determina encontrando el estado de 
tensiones externo resultado de los estiramientos 
máximos del material en el régimen elastomérico 
(T>Tg) Las variables intemas B o componentes de la 
tensión principal de restitución, vienen definidos por 
este estado y únicamente se relacionan con la 
“disposición” o el estiramiento plástico límite del 
material, y

El modelo que caracteriza la resistencia entrópica 
(régimen de endurecimiento) fue desarrollado 
previamente por Parks et al. (1984). La estructura 
macromolecular básica de un polímero amorfo consiste
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Fig. 2. Descripción esquemática de las tensiones de restitución, a) 
deformación plástica tras la descarga (T<Tg): material deformado 
hasta el alargamiento máximo; b) el material por encima de Tg 
(l^Tg) vuelve al estado inicial y c) para mantener el estado de 
deformación plástica por encima de la Tg (T>Tg) se deben aplicar 
cargas externas.

En la presente comunicación consideraremos dos 
modelos (3 y 8 cadenas) y una combinación lineal de 
ambas. El modelo de 3-cadenas fue sugerido 
originalmente por James y Guth (1943). Los 
principales valores de tensión de acuerdo a este modelo 
se recogen en la ec. 1. El modelo de 8-cadenas fue 
propuesto por Arruda y Boyce (1991, 1992a. Los 
principales valores de tensión de acuerdo a este modelo 
se recogen en la ec. 2. En la comparación de los 
modelos de 3 y 8 cadenas con los datos experimentales 
se observó que el modelo de 3 cadenas tendía a 
subestimar el endurecimiento y por el contrario el 
modelo de 8 cadenas a sobreestimarlo (Wu and Van Der 
Gieseen, 1993). Esta y otras observaciones motivaron a 
relacionar estos modelos (3 y 8-cadenas) para una mejor 
aproximación (ec. 3)

= c< 7^1 r>í_ p. ¿ =ly (2)
3 /l IVvJ 3^ '

+pBf- '• (3)

Donde n es el número de conexiones rígidas de la 
cadena entre enredos, C'es esencialmente el modulo 
elastomérico y es igual a nKT, donde n es el número de 
cadenas por unidad de volumen, Kes la constante de 
Boltzmann y I es la función de Langevin.

Metodología

El objetivo de este trabajo es la modelización del 
comportamiento del material en la zona plástica de 
endurecimiento. Por ello se utilizan los modelos de 3 y 
8 cadenas (ec. 1 y 2) y la combinación lineal de la ec. 3. 
Los parámetros a ajustar son C” (o también llamado 
coeficiente elastomérico) es el que refleja el 
comportamiento elástico-lineal en la zona 3. Y el 
número de conexiones rígidas entre enredos n

Resultados

En la Fig. 3 se representan las curvas experimentales 
obtenidas en los ensayos (color azul) junto con las 
curvas correspondientes a cada modelo considerado.

Fig. 3. Curvas fuerza-desplazamiento experimental (azul) y 
numéricas según los modelos correspondientes a 3 cadenas (Ec. 1). 8 
cadenas (Ec. 2) y ambas (Ec. 3).

En la tabla 1 se recogen los parámetros que mejor 
ajustan los distintos modelos a los datos experimentales 
de nuestro material

Tabla l. Parámetros ajustados correspondientes a cada uno de los 
modelos utilizados.

MODELO CR (kN) N

3-Cadenas 2.2 4.2

8-Cadenas 1.8 2.8

Ambos (Ec. 3) 2.4 4.03

Conclusiones

En la Fig. 4 podemos observar que el modelo de 3 
cadenas sub-estima la verdadera respuesta mecánica del 
material. En cambio el modelo de 8 cadenas sobre­
estima esta respuesta. Es el modelo de la combinación 
lineal entre ambas que se ajusta adecuadamente a 
nuestros datos experimentales.
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RESUMEN
Recientemente, se han publicado metodologías para 
evaluar numéricamente la tenacidad de polímeros 
amorfos [210,l 1,12,13], Esto requiere parámetros que 
deben ser extraídos a partir de ensayos, para obtener la 
ley de comportamiento. En esta comunicación se 
evidencia el efecto de las condiciones de curado sobre 
este comportamiento. Las resinas3 objeto de estudio son 
de tipo DGEBA (Diglycidyl Ether of Bisphenol-A), 
utilizadas en procesos del sector aeronáutico [14], Se 
estudian tres curados diferentes:
I) E-I: Curado a temperatura ambiente sin proceso de 
autoclave.
II) E-II: Curado directo en autoclave durante 7 horas a 
65 °C.

“

III) E-III: Curado a temperatura ambiente (22 horas), 
más proceso de autoclave (7 horas a 65 °C).

e(í) normalizados, para los tres procesos de curado, 
donde se ve una clara diferencia en el comportamiento 
mecánico.

o-- 
o.o

• Endurecimiento
-i------•------v------- i » *
0.4 0,6 0,8 1,0

En este trabajo se presentan resultados de ensayos a 
compresión uniaxial a temperatura ambiente, para 
diferentes velocidades de deformación ¿0, entre 1 O ^s'1 y 
10 s 1 Se mecanizan y ensayan probetas cilindricas con 
una altura promedio de 9.5 mm y un diámetro promedio 
de 9 mm. El comportamiento genérico tensión- 
deformación para un polímero amorfo se muestra en la 
Figura 1, con tres zonas claramente diferenciadas (A. B, 
y C). A: Domino lineal. B: Reblandecimiento 
(estiramiento de las cadenas poliméricas). C: 
Endurecimiento (deformación-ruptura de las cadenas 
poliméricas).

Figura 1: Curva tensión-deformación típica para un polímero amorfo 
tensionado a compresión. A) Dominio lineal, B) Zona de 
reblandecimiento y C) Zona de endurecimiento.

Figura 2: Comportamiento característico de los ensayos a compresión 
uniaxial para curado E-I. para tres velocidades de deformación eo = 
10V, 10‘3s'' y I0 ’s'1, RT=298 K. (*) Parámetros obtenidos mediante 
ultrasonido.

Figura 3: Comportamiento característico de los ensayos a compresión 
uniaxial para curado E-II, para tres velocidades de deformación ¿o = 
10"5s 1, 10’s'1 y 10 ’s1, RT=298 K (*) Parámetros obtenidos mediante 
ultrasonido.

A continuación en las Figuras 2, 3 y 4, se muestran los 
resultados y comportamiento característico a(t) frente a

PRIME™ 20 LV & Fast Hardener (100:26). marca Gurit. 
Óptimo, sugerida por el fabricante
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Figura 4: Comportamiento característico de los ensayos a compresión 
uniaxial para curado E-III, para tres velocidades de deformación éo 
= lOV, IO’s'! y 10sl. RT=298 K. (*) Parámetros obtenidos 
mediante ultrasonido.

La respuesta elástica del material para los tres procesos 
de curado se mantiene constante al aumento de la 
tensión hasta la tensión límite <rr. Este límite de tensión 
plástica es sensible a la variación de la velocidad, 
temperatura y presión hidrostática [15, 16, 17 y 18], De 
los resultados obtenidos por ultrasonido (US), se obtiene 
para E-I un mayor módulo secante (E^) y mayor 
módulo de cizalla (G) que para y E-1I y E-III. De las 
mediciones por US, se determina que el coeficiente de 
Poisson (o) para E-III, es mayor que en E-I y E-III.

El comportamiento de la deformación plástica por 
reblandecimiento es distinto en los tres casos. Esta 
deformación se debe a la suma de las contribuciones 
elásticas y plásticas del material. Esta deformación se 
genera por un proceso viscoplástico (estiramiento de las 
cadenas poliméricas), la cual produce una disminución 
de la tensión conforme avanza la deformación. Este 
factor cambia para cada proceso de curado siendo en E-I 
dominante, no así para E-II y EIII.

Para la zona de endurecimiento de los tres casos, 
encontramos que esta aumenta considerablemente para 
E-II y EIII a bajas velocidades. Este fenómeno se asocia 
a la consolidación de las grandes deformaciones, donde 
la orientación de las cadenas se opone de manera 
progresiva a la dirección principal de deformación 
produciendo un efecto de resistencia, hasta su total 
fractura

Para el caso de E-II, el endurecimiento presentó baja 
reproducibilidad en los ensayos a compresión para las 
distintas ¿o. En E-I, el endurecimiento es mínimo y en 
E-III el resultado es más estable y reproducible que en 
los otros procesos de curado.

En general para E-III, se obtiene un mejor 
comportamiento de la deformación plástica (menor 
reblandecimiento y mayor endurecimiento) para los 
distintos órdenes de velocidad aplicados, con la cual 

se pone de manifiesto el efecto e importancia de las 
variaciones de curado [19] de una resina epoxi.

En resumen podemos concluir que el comportamiento 
obtenido para los tres procesos es:
■ E-I: Alta resistencia y baja tenacidad Deformación 

no reproducible para altas .

■ E-II: Resistencia y tenacidad media para ordenes 
bajos de c0. Reproducibilidad baja para altas 

4>-
■ E-III: Resistente y mayor tenacidad para distintos 

ordenes de Mayor reproducibilidad y 
homogeneidad en la deformación.

Se concluye que, variando las condiciones óptimas de 
polimerización sugeridas por el fabricante (E-II) y otras 
experimentadas (E-I), se halla una con un mejor 
comportamiento de la deformación a compresión 
uniaxial (E-III). El comportamiento de la zona de 
reblandecimiento y endurecimiento de la matriz epoxi 
en E-III es más estable para las distintas que para E- 
I y E-II, es decir mejor comportamiento mecánico de la 
matriz epoxi para altas y bajas velocidades de energía, 
sin la incorporación de refuerzos.
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RESUMEN

Los materiales compuestos de matriz termoestable reforzados con fibras, presentan unas propiedades muy interesantes 
si se compara con otros materiales mecánicos específicos. Las propiedades mas interesantes son las de: ligereza, bajo 
coste de mantenimiento y elevada resistencia a la corrosión. Es importante tener en cuenta que estos materiales se 
encuentran, en determinadas ocasiones, en contacto con ambientes agresivos capaces de deteriorar al polímero. Esta 
degradación influye en las propiedades mecánicas del compuesto mermándolas con el tiempo.

En este trabajo se ha estudiado el efecto de degradación producido por un medio acuoso álcali y otro neutro sobre 
materiales compuestos obtenidos mediante estratificación manual, empleando resinas de poliéster insaturado y 
viniléster. Ambas se encuentras reforzadas con fibra de vidrio tipo E.

Con el objetivo de simular el comportamiento real del material durante el servicio, se expuso el compuesto polimérico 
en medios químicos agresivos acuosos. Dos tipos de medios fueron experimentados NaOH y NaCl, con el fin de testear 
un medio alcali y otro neutro.

La caracterización de la respuesta mecánica en función del tiempo de exposición ha sido realizada mediante ensayos 
normalizados de tracción, flexión, impacto y dureza.

Además mediante una novedosa técnica de nanoindentación utilizando una punta Berkovich en ensayos dinámicos 
continuos se ha permitido obtener los perfiles de dureza y módulo elástico en profundidad. De este modo ha sido 
posible determinar el efecto del ataque en la matriz polimérica independientemente del efecto del refuerzo de la fibra. 
Ensayos de nanorayado han completado el estudio. Mediante SEM se estudió la degradación morfológica del polímero.
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Desde la aparición de los geles híbridos en 1986, el 
método sol-gel se enfoca en incluir diferentes fases en el 
interior de la estructura inorgánica del gel o aerogel con 
el objeto de reforzarla o bien añadir una nueva 
funcionalidad [1,2]. En este trabajo se utiliza como base 
aerogeles de sílice a partir de TEOS reforzados 
mecánicamente con cadenas poliméricas de PDMS. 
Como fase activa se utilizaron polvos de wollastonita 
cuya bioactividad ya ha sido demostrada [3], Se han 
obtenido aerogeles híbridos bioactivos con unas 
propiedades mecánicas similares a las del hueso 
esponjoso humano (módulo de Young 50-500 MPA 
[4]).
Dado el carácter nanoestructurado de estos aerogeles el 
estudio de las propiedades mecánicas se ha abordado 
utilizando nanoindentación. Para ello se ha utilizado una 
punta piramidal tipo Berkovich con radio de 100 nm y 
cargas de 1 -5 mN y se han obtenido las curvas de carga- 
profundidad que se observan en la Fig. 1.

Fig. 1- Curvas de carga-profundidad del aerogel 
puro de sílice y cuatro correspondientes a un 
aerogel híbrido 20% PDMS y 8% Wollastonita

El resultado indica la mayor rigidez del aerogel puro de 
silice frente a una mayor flexibilidad del aerogel 
híbrido, en los que menores cargas provocan mayores 
profundidades. Las curvas del aerogel híbrido (negras) 
corresponden a cuatro indentaciones en sitios separados 
30 pm, por lo que la diferencia en la pendiente nos 

informa sobre la heterogeneidad mecánica del aerogel 
híbrido a escala nanométrica que ya se observaban en 
loa aerogeles híbridos [5],
Para observar estas heterogeneidades se realizaron 
mapas de 100 indentaciones separadas 20 pm cada una 
con el fin de evitar influencias elásticas entre 
indentaciones adyacentes, dichos mapas se ilustran en la 
Fig. 2.

PDMS20W8 
REDUCED 
MODULUS

PDMS0W8 
REDUCED 
MODULUS

Fig. 2.- Mapas del módulo elástico reducido del 
aerogel sin polímero y el correspondientes a un 
aerogel híbrido 20% PDMS y 8% Wollastonita

Se puede observar una mayor regularidad en el 
comportamiento mecánico del aerogel sin PDMS frente 
a una cierta heterogeneidad en la dispersión en el caso
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de incluir el polímero orgánico Apreciándose 
diferencias entre sitios rígidos (picos) y sitios flexibles 
(valles). En este sentido los sitios rígidos coinciden con 
los de mayor dureza que corresponden a un 
comportamiento plástico Como se aprecia en la figura 
los valores del módulo reducido son del orden de 100 
MPa.
Los máximos de la Fig 2 (rojo) por sus valores y 
extensión corresponden a las partículas de wollastonita 
(rígidas y plásticas) con valores del módulo de Young 
más altos de 200 MPa. bajos valores de recuperación 
elástica y ocupando un área de 60pm de diámetro 
comparable al tamaño de las partículas de wollastonita. 
Sin embargo la tendencia con el contenido en 
wollastonita es de un drástico descenso del módulo y la 
dureza
La bioactividad mostrada por estos aerogeles [6] y sus 
propiedades mecánicas los hacen compatibles con el 
hueso esponjoso humano, siendo potenciales candidatos 
para implantes óseos
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Los aerogeles híbridos orgánico/inorgánico son 
materiales nanoestructurados que combinan las 
propiedades mecánicas y texturales de una matriz de 
sílice nanoporosa con las propiedades elásticas del 
polímero incrustado en ella [1], Desde la década de los 
80 se viene estudiando esta nueva familia de geles, son 
materiales que, por contener una fase orgánica, reúnen 
características que los hace muy atractivos desde el 
punto de vista práctico, pues son transparentes, flexibles 
y porosos.

En nuestro caso, los aerogeles fueron preparados a 
partir de la polimerización de tetraetoxisilano (TEOS) 
en agua con polidimetilsiloxano (DMS12-Mw=400-700 
y DMS15-MW= 1500-2000) y con copolímero 
Polidimetildifenilsiloxano (PDPS-M„=900-l000). Las 
mezclas fueron sometidas a la acción de los 
ultrasonidos, para evitar la ciclidación de las cadenas 
orgánicas. De esta forma se obtuvieron aerogeles con 
contenidos en polímero de hasta el 60% en peso del 
contenido nominal en sílice. El secado supercrítico, se 
realizó en una autoclave con etanol (260°C y 90 bar) 
que permite realizar el secado simultáneamente hasta a 
18 muestras cilindricas, de aproximadamente 3 cm de 
altura y 0.7 cm de radio, dando como resultado distintas 
series de aerogeles monolíticos (400 900 m2 g ').

Entre los terminales siloxanos del polímero orgánico 
y la red porosa de los cúmulos de sílice inorgánica se 
establece un fuerte enlace covalente, esto da como 
consecuencia el particular comportamiento mecánico de 
estos aerogeles. Bajo tensión la cadena orgánica permite 
una torsión y disminución del ángulo de enlace Si-O-Si 
provocando el comportamiento elástico de estos 
materiales [2]. El entrecruzamiento de cadenas entre si y 
junto con las microporosidades de la matriz inorgánica 
actúan como acumuladores de la deformación y dan el 
carácter de elastómero con bajo módulo de relajación.

La Fig. 1 muestra el comportamiento mecánico de 
estos aerogeles. Existe un aumento de la carga de 
ruptura con el contenido en fase orgánica indicando el 
refuerzo de la estructura. Como característica se observa 
un paso de comportamiento frágil y rígido (0-10%) a un 
comportamiento elastomérico y flexible (40-50%). El

Deformación £

Fig. 1. Curvas esfuerzo-deformación correspondientes a ensayos 
de ruptura en compresión uniaxial realizados a la serie de 
aerogeles híbridos SiO?-DMS12(X% en peso). Velocidad de 
descenso: 0.5 mm minmuestras cilindricas de 12-17 mm altura 
y 7-8 mm de diámetro

módulo de Young decrece desde 144 MPA para el 0% 
hasta 43 MPa para el 50%.

Se han realizado ensayos de relajación en donde se 
registra el esfuerzo en función del tiempo para 
deformaciones determinadas y los de fluencia que 
registran la deformación en función del tiempo para 
cargas fijas. Los primeros nos informan del módulo de 
relajación y su carácter viscoelástico y los segundos de 
la capacitancia de la fluencia y de la rigidez del 
material.

En los ensayos de relajación, el esfuerzo decrece con 
el tiempo debido al fenómeno de relajación molecular 
de las cadenas poliméricas según un comportamiento 
exponencial. En ausencia de éstas no se observa, como 
es el caso de la sílice pura y con bajo contenido en 
polímero (DPS-10%). En las otras dos muestras se 
observa un comportamiento biexponencial, más 
marcado para la muestra DMS15-50%, con un proceso 
de corta duración -10 s que se corresponde con la 
reestructuración de cadenas libres o débilmente
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enlazadas a los cúmulos de sílice. El segundo proceso 
de más larga duración, ~103 s en este experimento, que 
se corresponde al entramado de cadenas con alta 
densidad de entrecruzamientos y enlazadas con la red de 
sílice.

En los ensayos de fluencia, se encuentran respuestas 
similares en las distintas muestras, aunque alcanzándose 
más profundidad para cargas iguales, en las muestras 
con mayor contenido orgánico. Se observa una 
deformación instantánea seguida de un proceso 
transitorio de decenas de segundos en el que las dos 
fases se reordenan en la nueva situación bajo carga. Este 
periodo transitorio aumenta con el contenido orgánico. 
Finalmente, las muestras alcanzan un régimen lineal de 
flujo caracterizado por la viscosidad del sistema.

La complejidad de estas muestras hace que en 
ocasiones las muestras respondan de manera inusual a 
los ensayos de fluencia manifestándose de este modo 
mecanismos de recuperación de la deformación inicial, 
según se muestra en la Fig. 2..
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F^. 2.- Curvas de fluencia realizadas con nanoindentación con un 
comportamiento anómalo.

Para explicar el comportamiento general de los 
aerogeles híbridos se ha hecho uso del modelo teológico 
de Burger [3], que asocia en serie un elemento de 
Kelvin-Voigh con un elemento de Maxwell. Dando 

explicación a la respuesta rápida de 
las cadenas poliméricas como 
muelles elásticos a continuación el 
elemento viscoelástico de los 

112 cúmulos de sílice bajo compresión 
para finalmente actuar el 
amortiguador del flujo viscoso de las 
cadenas.

El objetivo de este trabajo es comprobar si el modelo 
nanométrico se verifica a escala macroscópica en los 
ensayos de fluencia por compresión uniaxial en 
cilindros como los de la Fig. 1.
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