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1 CONTEXTO 
El presente trabajo se desarrolla dentro de las acƟvidades del autor durante la estancia de 
prácƟcas universitarias en IKERLAN.  

Desde IKERLAN se quiere invesƟgar sobre la aplicabilidad de la Mecánica de la Fractura en la 
predicción de la vida a faƟga de metales con defectos. El presente trabajo, ayudará a orientar la 
Tesis Doctoral que posteriormente comenzará. Con este fin, se realiza una revisión bibliográfica 
del estado del arte en la temáƟca.  

2 OBJETIVO 
El objeƟvo del presente trabajo es idenƟficar, clasificar y revisar críƟcamente los trabajos 
previos en el campo de la predicción de vida a faƟga a parƟr de defectos, con el fin de definir 
una tesis doctoral que inicie una nueva línea de invesƟgación en este campo. 

Este objeƟvo principal se puede dividir en una serie de objeƟvos menores cuya resolución 
conlleva saƟsfacer el objeƟvo principal: 

 IdenƟficar y clasificar los defectos que surgen en componentes metálicos durante su 
fabricación. 

 Conocer el efecto de los defectos en la vida a faƟga de los componentes que los conƟenen. 
 Conocer los parámetros y métodos existentes en la literatura para cuanƟficar el efecto de 

los defectos en la vida a faƟga del componente que los conƟene.  
 Conocer sobre las posibilidades de tratamiento de los defectos para que la Mecánica de la 

Fractura pueda ser aplicada. 
 Conocer las metodologías de cálculo existentes en la literatura para esƟmar la vida a faƟga 

de un componente con defectos basado en la Mecánica de la Fractura. 
 Conocer los métodos numérico-computacionales existentes en la literatura para esƟmar la 

vida a faƟga de un componente con defectos. 
 

El presente trabajo pretende dotar a IKERLAN y al autor del conocimiento y las capacidades 
básicas necesarias para orientar y llevar a cabo una Tesis Doctoral.  

 

3 ALCANCE 
Para cumplir con los objeƟvos fijados, se realiza una revisión bibliográfica de todos los aspectos 
relaƟvos a la predicción de la vida a faƟga de componentes metálicos con defectos que se 
consideran oportunos. 
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4 INTRODUCCIÓN 
El proceso de daño por faƟga en metales principalmente involucra (i) la nucleación y el 
crecimiento de microgrietas hasta una longitud mayor que el tamaño de grano del orden de 
200 µm, (ii) la propagación de grieta corta (habitualmente menor de 2mm) y (iii) la propagación 
de grieta larga. 

En componentes que presentan defectos el primer paso de nucleación puede no exisƟr y, por 
lo tanto, la vida a faƟga consisƟría en la propagación de grieta corta seguido de la propagación 
de grieta larga. Debido a la influencia que pueden llegar a tener los defectos en el 
comportamiento a faƟga de componentes con defectos [1], métodos que consideren 
explícitamente su influencia son de gran interés en aplicaciones de diseño tolerante al daño [2]. 

Para realizar esƟmaciones de la vida a faƟga, existen cuatro diferentes métodos generales; (i) el 
método de la tensión nominal-vida (∆𝜎 − 𝑁), que relaciona la tensión nominal con la 
resistencia a faƟga; (ii) el método de la deformación local-vida (∆𝜀 − 𝑁), que relaciona la 
deformación local en entallas con el comportamiento de probetas sin entalla en faƟga 
controlada por deformación, posibilitando usar modelos analíƟcos para determinar 
deformaciones locales a parƟr de tensiones o deformaciones globales o nominales; (iii) el 

método de la propagación de grieta de faƟga (ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾), el cual hace uso de la teoría de la 

mecánica de la fractura y permite esƟmar el número de ciclos para que una grieta crezca de un 
tamaño determinado a otro o hasta la fractura; (iv) conjuga el método de la deformación local-
vida, para obtener el número de ciclos hasta la formación de una pequeña macrogrieta y el 
método de la mecánica de la fractura para esƟmar la vida restante, la propagación de la grieta 
hasta la fractura o la condición de inestabilidad impuesta.  

En el cuarto caso, se obƟenen dos vidas, el número de ciclos de la iniciación y el número de 
ciclos de la propagación, y se suman para obtener la vida total del componente. Es importante 
definir correctamente el tamaño de transición entre estas dos vidas. Para aplicaciones 
ingenieriles, el tamaño de grieta de transición normalmente viene dado por el tamaño mínimo 
detectable por técnicas no-destrucƟvas de inspección, que suele ser de 1-2,5mm [3]. La fase de 
iniciación aquí descrita comprende la localización del daño, la nucleación de una microgrieta y 
la propagación hasta el tamaño detectable. La fase de propagación contempla la propagación 
de la grieta desde el tamaño detectable hasta el fallo del componente. Si la fase de 
propagación incluye la propagación de grietas cortas, el tamaño de transición se reduce a 
tamaños caracterísƟcos de la microestructura como el tamaño de grano.  

Estos métodos de esƟmación de vida a faƟga se usan de forma diferente según el criterio de 
diseño, que puede clasificarse en general en diseño a vida infinita, diseño a vida finita y diseño 
tolerante al daño. Para el úlƟmo, se usa el método de la mecánica de la fractura, 
relacionándolo con la esƟmación de la vida restante. Los nuevos desarrollos en el campo de la 
mecánica de la fractura, especialmente en la propagación de grietas cortas, posibilitan 
implementar este método en la etapa de diseño, esƟmando la vida a faƟga de componentes 
con pequeñas grietas o defectos asimilables a grietas derivados de la etapa de fabricación.  
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5 FATIGA EN METALES 
La faƟga en metales es consecuencia del espectro de carga tensión-deformación dependiente 
del Ɵempo (Fig.1a). Cada ciclo de carga se representa por el buble de histéresis tensión-
deformación (Fig.1b). 

 

Figura 1: Representación esquemáƟca de (a) carga de faƟga sinusoidal en términos de tensión y dependiente del 
Ɵempo y (b) el correspondiente buble de histéresis tensión-deformación. Definición de los principales parámetros. 

Fuente: [4] 

En la Fig.1 se definen las variables que definen la carga; donde 𝜎௠௔௫ y 𝜎௠௜௡ son el valor 
absoluto máximo y mínimo de tensión en un ciclo, 𝜎௠ y 𝜀௠ son las componentes medias de la 

tensión y la deformación, respecƟvamente, ∆ఙ

ଶ
 y ∆ఌ

ଶ
 la amplitud de la tensión y deformación 

respecƟvamente, y 𝜀௠௔௫ y 𝜀௠௜௡ son el valor absoluto máximo y mínimo de deformación en un 
ciclo. Estas variables están relacionadas entre sí del siguiente modo: 

𝜎௠ = (𝜎௠௔௫ + 𝜎௠௜௡)/2    (1) 

𝜀௠ = (𝜀௠௔௫ + 𝜀௠௜௡)/2     (2) 

∆ఙ

ଶ
= (𝜎௠௔௫ − 𝜎௠௜௡)/2     (3) 

∆ఌ

ଶ
= (𝜀௠௔௫ − 𝜀௠௜௡)/2      (4) 

La relación entre el valor mínimo y el valor máximo de la tensión (Ec.5) se define como raƟo de 
tensiones 𝑅. Para una carga alterna pura (𝜎௠ = 0) el raƟo de tensiones es 𝑅 = −1, en cambio, 
para una carga pulsante (𝜎௠௜௡ = 0), 𝑅 = 0. 

𝑅 = 𝜎௠௜௡/𝜎௠௔௫     (5) 

Comúnmente, el comportamiento a faƟga de un material se caracteriza con la llamada curva 
Wöhler o curva S-N. Es una representación gráfica que relaciona los ciclos de carga hasta la 
rotura y el valor de la carga cíclica. Las curvas S-N se derivan normalmente ensayando probetas 
del material a diferentes tensiones hasta la rotura. Lo más común a la hora de escalar estas 
curvas a nivel de componente se uƟlizan coeficientes modificaƟvos que minoran o mayoran 
según el caso. 

Se disƟnguen tres regímenes en faƟga dependiendo del número de ciclos hasta el fallo: LCF o 
faƟga de ciclos cortos, correspondiente al rango 𝑁௙ < 10ଷ; HCF o faƟga de ciclos altos, 
correspondiente al rango 10ଷ < 𝑁௙ < 10଺; y VHCF o faƟga de ciclos muy altos 10଺ < 𝑁௙. 
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5.1 EVALUACIÓN A FATIGA DEL EFECTO ENTALLA 
Es común encontrar en componentes industriales y de máquinas disconƟnuidades 
geométricas, como pueden ser agujeros, ranuras o cambios de sección. Estas disconƟnuidades 
actúan como concentradores de tensiones e influyen en la resistencia y vida a faƟga del 
componente por el aumento de tensión generado en sus cercanías [5]. 

Debido a la concentración de tensiones introducida por la entalla, la tensión aumenta en la 
cercanía de la entalla adquiriendo su valor máximo en la raíz de la entalla. Alejándose de la 
entalla, la tensión disminuye hasta llegar al valor de la tensión que habría en ese punto en 
ausencia de la entalla. Por lo tanto, la concentración de tensiones en la entalla Ɵene un efecto 
local y afecta únicamente a las cercanías de la entalla. 

Se han desarrollado varias teorías numéricas y métodos [6] para añadir el efecto entalla en 
modelos de daño y predicción de vida a faƟga en metales, con el objeƟvo de proveer de 
sustento teórico para un diseño estructural opƟmo y para la evaluación de la integridad. 

Para poder hacer una descripción cuanƟtaƟva del efecto concentrador de tensiones de una 
entalla en un componente, se introduce el concepto del factor de concentración de tensiones 
teórico 𝑘௧. El 𝑘௧ es la relación entre la tensión máxima en la raíz de la entalla y la tensión que 
habría en ausencia de la entalla en la raíz de la entalla. 

𝐾௧ =
ఙ೘ೌೣ

ఙ೙೚೘
      (6) 

Sin embargo, es ampliamente aceptado que su uso en la evaluación de la vida a faƟga de 
material dúcƟl o de componentes con entallas agudas lleva a una predicción no 
conservaƟva[7]. 

Para salvar estas limitaciones, se introduce el factor de reducción de la resistencia a faƟga [6] 
𝑘௙   (1 ≤ 𝑘௙ ≤ 𝑘௧) que representa la influencia del efecto entalla en la resistencia a faƟga: 

𝐾௙ =
ఙబ

ఙబ೑
      (7) 

Siendo, 𝜎଴ la resistencia a faƟga sin entalla y 𝜎଴௙ la resistencia a faƟga con entalla. 

A 𝑘௙, también se le denomina, factor de concentración de tensiones en faƟga. 

Existen diferentes métodos o estrategias para considerar la concentración de tensiones en la 
evaluación de la vida a faƟga de componentes con entallas:  

(a) Modificar las curvas de faƟga (denominadas curvas S-N) del componente sin entalla, 
minorándolas. La curva nueva predecirá una menor duración para el mismo nivel de tensión. 

El valor de  𝑘௙ se calcula a parƟr de 𝑘௧ y de la sensibilidad a la entalla 𝑞 (0 ≤ 𝑞 ≤ 1). 

𝑘௙ = 1 + 𝑞 · (𝑘௧ − 1)     (8) 

(b) Modificando la tensión y uƟlizando la curva SN original. La tensión se minora dividiéndola 
por 𝑘௙. En la prácƟca, es equivalente al enfoque anterior y darán el mismo resultado. 

(c) El método de las distancias criƟcas (TCD) (o teoría de las distancias criƟcas) no modifica la 
curva SN, en su lugar, esƟma una tensión efecƟva y uƟliza la curva SN original (sin entalla).  
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5.1.1 Teoría de las distancias críƟcas (TCD) 
Denominadas así por Taylor [8], son un grupo de teorías para predecir el efecto de entallas u 
otro Ɵpo de concentrador de tensiones. Se introduce un parámetro llamado longitud críƟca 𝐿 
que puede estar referido a un parámetro de una grieta, una entalla o un defecto. Si, por 
ejemplo, el tamaño de una grieta es mucho mayor que 𝐿, se puede aplicar la mecánica de la 
fractura elásƟco lineal (LEFM). Por el contrario, si es mucho menor que 𝐿, no afectara al límite 
de faƟga, como muestra la Fig.4. Una longitud 𝐿 comúnmente usada, viene dada por 

𝐿 =
ଵ

గ
ቀ

௄಴

ఙೠ
ቁ

ଶ
      (9) 

 

Figura 2: Predicción TCD; definición de la distancia críƟca 𝐿. Fuente: [8] 

En la Ec.9 𝐾஼  es la tenacidad del material o el valor críƟco del factor de intensidad de 
tensiones, y 𝜎௨ es la resistencia úlƟma del material o la tensión máxima en el ensayo de 
tracción cuasi estáƟco. En problemas de faƟga se emplea la misma expresión (Ec.9) 
remplazando estas constantes del material por; el valor umbral del factor de intensidad de 
tensiones cíclico ∆𝐾௧௛ y el límite de faƟga cíclico ∆𝜎଴. En metales, 𝐿 podría estar relacionado 
con las grietas que no se propagan (NPC) [8].  

𝐿 =
ଵ

గ
ቀ

∆௄೟೓

∆ఙబ
ቁ

ଶ
      (10) 

Existen cuatro métodos que usan 𝐿 junto a un análisis elásƟco lineal; dos se basan en las 
tensiones y los otros dos en deformaciones. 

(i) En el método del punto (PM) se asume que el fallo ocurre cuando la tensión alcanza 𝜎଴ a 
cierta distancia desde la entalla, 𝑟௖. Esto se puede aplicar a faƟga susƟtuyendo por la tensión 
cíclica. Se ha argumentado teóricamente [9], [10] que 𝑟௖ Ɵene un valor de 𝐿/2. 

(ii) El método de la línea (LM) [11] es similar al del punto exceptuando que la tensión es 
promediada a lo largo de una línea, empezando desde la raíz de la entalla. Se ha visto, que la 
longitud de la línea está relacionada con 𝐿 y Ɵene un valor de 2𝐿. Existen métodos similares 
promediando en un área o un volumen. 

(iii) El método de la grieta imaginaría (ICM) está basada en la mecánica de la fractura. Se 
supone una grieta en la raíz de la entalla y se predice que el fallo ocurre cuando en la grieta se 
alcanza 𝐾஼  (o ∆𝐾௧௛ en faƟga). Se suele asumir una longitud de grieta igual a 𝐿, aunque 
dependiendo de la geometría algunas modificaciones podrían ser adecuadas. El modelo de El 
Haddad [12] es un ejemplo de método ICM. 

(iv) En el método llamado mecánica de la fractura finita (FFM) [13], la condición de fallo se 
obƟene de un balance energéƟco asumiendo una extensión de grieta finita. El criterio de fallo 
puede ser expresado por la Ec.11. Para conocer los detalles del criterio acudir al Anexo II. 
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∫ 𝐾ଶ𝑑𝑎 = 𝐾஼
ଶ · 2𝐿

ଶ௅

଴
     (11) 

Resulta que un valor apropiado para la extensión de la grieta es 2𝐿. De nuevo, se recuerda que 
según la geometría se requerirán correcciones.  

 

5.2 FATIGA PROBABILÍSTICA  
Un problema general de la faƟga, el efecto escala [14], se refiere al hecho de que las 
propiedades de faƟga Ɵenden a decrecer cuando el tamaño del componente aumenta. Este 
comportamiento parece estar relacionado a la probabilidad de encontrar un “punto débil” en 
la microestructura del material [15]. Se ha confirmado para el caso de metales conteniendo 
defectos [16]. La FAA Advisory Circular 33.70-1 definiendo los requerimientos de tolerancia al 
daño para componentes de motores con vida finita estableció que “the probabilisƟc approach 
to damage tolerance assessment is one of two elements necessary to appropriately assess 
damage tolerance”. 

Cuando existe incerƟdumbre debido a muchas fuentes de variabilidad, los métodos 
probabilísƟcos son los más adecuados sin exceso de conservacionismo que estaría causado por 
el uso de métodos deterministas clásicos como los basados en coeficientes de seguridad [17]. 

Muchas veces un material se caracteriza por medio de probetas. A la hora de extrapolar estas 
propiedades al componente hay que tener en cuenta el efecto escala antes comentado. Para 
tener en cuenta este efecto escala adecuadamente en el análisis, se requiere un método 
basado en la estadísƟca. 

Existen dos técnicas para lidiar con el efecto escala en términos de probabilidad de fallo para 
un volumen de material dado: (i) El método del eslabón débil (WL) en el que se calcula la 
probabilidad de fallo para cualquier defecto en un sub-volumen de material y el volumen del 
material se considera como una serie de sub-volumenes; (ii) un método de valores extremos 
(EVS) en el que la probabilidad de fallo se calcula para el máximo defecto en el volumen del 
material. 

La limitación de los métodos deterministas es evidente cuando se consideran múlƟples zonas 
críƟcas en las que se podría iniciar una grieta, cuando existe variabilidad en los parámetros 
clave (tamaño de defecto o distribución de tensiones residuales) y cuando el volumen del 
material este sujeto al efecto escala. Incluso considerando la variabilidad de las predicciones de 
vida para una única región del componente, sería imposible implementar un análisis de 
propagación de grieta para todo el componente. Esta limitación alienta la aplicación de 
métodos probabilísƟcos. 

Existen varios Ɵpos de métodos disponibles en literatura para la evaluación probabilísƟca 
basado en un análisis estructural FEM y en presencia de defectos: (i) métodos basados en 
conceptos de WL y la suposición de distribución de Weibull que lo sustenta [18]–[20]; (ii) 
método WL basado en un modelo de faƟga combinado con EVS para defectos [15]; (iii) 
simulaciones explicitas de propagación de grieta con simulaciones Monte Carlo (MC) [21]–[26]. 
Los métodos WL Ɵenen la ventaja de reducir drásƟcamente el coste computacional gracias a su 
formulación analíƟca, mientras que las simulaciones de propagación de grieta pueden describir 
con precisión la vida a parƟr del campo de tensiones local y se pueden combinar con análisis 
de la detectabilidad del defecto. 
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El desaİo real es aplicar estos métodos usando como entrada los datos obtenidos de la 
campaña de ensayos de la calificación del proceso de fabricación y del componente, de tal 
forma que pudieran ser soporte para el diseño y calificación del componente. 

El modelo probabilísƟco más simple para describir este efecto es el concepto del eslabón más 
débil (WL). Denotando como, 𝐹௖௛௔௜௡ la función de distribución acumulaƟva para una cadena de 
𝑁ா  elementos (o eslabones), bajo la hipótesis de elementos independientes, se puede escribir 
de la siguiente forma: 

ℛ௖௛௔௜௡ = 1 − 𝐹௖௛௔௜௡ = ∏ ൫1 − 𝐹௝൯ = ∏ ൫1 − 𝐹௝൯ = ℛ௝
ேಶ
௝ୀଵ

௝ୀேಶ
௝ୀଵ   (12) 

donde ℛ se refiere a la fiabilidad (ℛ = 1 − 𝐹). Esta ecuación permite modelar la dependencia 
de las propiedades de faƟga al tamaño y puede ser fácilmente manejado si 𝐹 se expresa por la 
distribución Weibull [27]. El volumen (o superficie) del componente está formado por 𝑁ா  
elementos. 

El mismo procedimiento puede ser adoptado para describir la fiabilidad de un componente 
ℛ௖௢௠௣ discreƟzado por una serie de elementos 𝑁ா  independientes del material bajo niveles de 
tensión diferente como 

ℛ௖௢௠௣ = ∏ ℛ௏ಶ,௝
ேಶ
௝ୀଵ      (13) 

donde ℛ௏ಶ,௝ expresa la fiabilidad de un elemento 𝑗 del material discreƟzado, someƟdo a una 
tensión 𝑠௝. Basado en este concepto, se ha adoptado este procedimiento para expresar el 
efecto entalla en faƟga adoptando la distribución de Weibull [16], [28].  

La adaptación de WL a elementos finitos, fue introducido por [29], basado en la distribución de 
Weibull. El concepto WL aplicado a elementos finitos fue desarrollado matemáƟcamente 
refiriéndose a la discreƟzación de volúmenes o superficies como dos modelos separados para 
describir el efecto tamaño. El análisis de Schmitz [30], describiendo el efecto tamaño en LCF, 
demostró que una formulación basada en superficie era más adecuada para la evaluación a 
faƟga de superaleaciones de Níquel. 

BereƩa [31], fue el primero en adoptar WL para determinar la resistencia a faƟga en presencia 
de defectos. Los componentes se discreƟzaron por elementos finitos asociando un único valor 
de tensión (el correspondiente al centroide) a cada elemento y se adoptó el modelo resistente 
de Murakami-Endo [32]. Los cálculos se realizaron bajo la hipótesis conservadora de que todos 
los defectos podían ser tratados como grietas superficiales. 

La formulación FEM de WL para análisis probabilísƟco de un componente defectuoso fue 
desarrollado en el NTNU e implementado en el soŌware P-FAT [20]. La formulación está basada 
en el modelo de El Haddad y en la descripción del tamaño máximo de defecto en sub-
volúmenes a través de una distribución de valores extremos. Se demostró que la distribución 
de la resistencia a faƟga puede ser descrita por una función de Weibull y aplicar el concepto 
WL para evaluar la probabilidad de fallo de componentes. El método no disƟngue entre defecto 
superficial o defecto interno. La versión analíƟca de P-FAT, no es capaz de proveer esƟmaciones 
de la vida a faƟga [15]. 

A fin de solventar estas limitaciones, se desarrolló una nueva versión explicita de P-FAT en 
NTNU. El concepto WL y los cálculos analíƟcos, se susƟtuyeron por cálculos de propagación de 
grieta explicito y directo para una serie de defectos localizados al azar en el componente. La 
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distribución de la resistencia a faƟga se obtuvo por medio de simulaciones Monte Carlo (MC) 
[21], [22]. 

Un método explicito similar, es adoptado en el soŌware de simulación DARWIN, que fue 
desarrollado para cerƟficar discos de turbinas de motores.[23]–[25]. La versión actual es capaz 
de analizar componentes 3D con defectos inherentes. El análisis probabilísƟco de la 
propagación de la grieta a faƟga se lleva a cabo por medio de extensas simulaciones MC en los 
que se introducen anomalías en cada uno de los nodos y aplicando la teoría WL. La distribución 
de la resistencia a faƟga se obƟene a parƟr de la distribución de probabilidad de fallo para vida 
infinita.  

El principal problema del cálculo de propagación de grieta explicito es el Ɵempo que requiere 
para los análisis de propagación y las simulaciones MC, lo que hace diİcil para un diseñador 
explorar rápidamente el diseño para su dimensionamiento. 

Para salvar estas limitaciones, desarrollaron el soŌware ProFACE (ProbabilisƟc FaƟgue 
Assessment of Engineering Components with dEfects). En la Tabla 1 se comparan sus 
caracterísƟcas con otros soŌwares similares. Esta herramienta desarrollada por Romano, 
Miccoli y BereƩa [15], se concebido como un instrumento probabilísƟco rápido que fuera capaz 
de asisƟr el diseño de componentes AM. 
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6 MECÁNICA DE LA FRACTURA 
6.1 MECÁNICA DE LA FRACTURA ELASTICO LINEAL 
Los conceptos de la mecánica de la fractura que desarrollados con anterioridad a la década de 
los 60s son solo aplicables a materiales que obedecen la ley de Hooke, esto es, su uso está 
restringido a estructuras con un comportamiento global elásƟco lineal. 

Desde los 1960s se han desarrollado teorías que Ɵenen en cuenta varios Ɵpos de no-
linealidades en el comportamiento del material, como pueden ser la plasƟcidad y la 
viscoplasƟcidad. También se han tenido en cuenta efectos dinámicos. Sin embargo, estos 
nuevos desarrollos no dejan de ser una extensión de la mecánica de la fractura elásƟco lineal 
(LEFM). Es por ello por lo que la comprensión de las bases de LEFM es esencial para entender 
conceptos más avanzados de la mecánica de la fractura. 

Existen tres modos de carga que puede experimentar una grieta, como ilustra la Fig.5. El modo 
I, llamado modo de apertura, Ɵende a abrir la grieta aplicando la carga principal perpendicular 
al plano de la grieta. El modo II, llamado modo de deslizamiento corresponde a un esfuerzo 
cortante dentro del plano de la grieta, Ɵende a deslizar las caras de la grieta entre sí. El modo 
III, llamado modo de desgarramiento aplica un esfuerzo cortante fuera del plano de la grieta. 

 

Figura 3: Los tres modos de carga aplicables a una grieta. Fuente: [33] 

Al igual que las entallas, las grietas también introducen una concentración de tensiones, lo que 
aumenta la tensión a medida que se acerca al borde de grieta. A diferencia de las entallas, las 
grietas Ɵenen un radio de acuerdo nulo y una forma muy aguda. Esto hace que la tensión 
aumente de forma ilimitada en el borde de grieta por la singularidad que esta introduce. 

 

Figura 4: Definición de sistema de coordenadas local asociado al borde de grieta. Fuente: [33] 
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Para una placa infinita con una grieta someƟda al modo I, el campo tensional se puede calcular: 

𝜎௫௫ =
௄಺

√ଶగ
· 𝑓ଵ(𝜃) 𝑓ଵ(𝜃) = 𝑐𝑜𝑠

ఏ

ଶ
(1 − 𝑠𝑒𝑛

ఏ

ଶ
𝑠𝑒𝑛

ଷఏ

ଶ
)  (14) 

𝜎௬௬ =
௄಺

√ଶగ௥
· 𝑓ଶ(𝜃) 𝑓ଶ(𝜃) = 𝑐𝑜𝑠

ఏ

ଶ
(1 + 𝑠𝑒𝑛

ఏ

ଶ
𝑠𝑒𝑛

ଷఏ

ଶ
)  (15) 

𝜏௫௬ =
௄಺

√ଶగ௥
· 𝑓ଷ(𝜃) 𝑓ଷ(𝜃) = 𝑐𝑜𝑠

ఏ

ଶ
𝑠𝑒𝑛

ఏ

ଶ
𝑐𝑜𝑠

ଷఏ

ଶ
   (16) 

En el caso de tensión plana, 𝜎௭௭ = 0. En deformación plana, 𝜎௭௭ = 𝜈 · (𝜎௫௫ + 𝜎௬௬). En ambos 
casos, 𝜏௫௭ = 𝜏௬௭ = 0. La definición de 𝜃 y 𝑟 está representada en la Fig.6. 

Las Ec.14-16 son válidas solo para el campo próximo al borde de la grieta dominado por la 
singularidad. En la Fig.7 se representa dicha zona de singularidad, donde las ecuaciones 
anteriores Ɵenen validez y la transición hacia la tensión de campo remoto. 

Para resolver la dificultad de tratar con una tensión infinita en el borde de grieta, Irwin [34], 
[35] introdujo a finales de los 1950s el concepto de factor de intensidad de tensiones SIF (por 
sus siglas en inglés). 

Teniendo una grieta pasante de longitud 2𝑎 orientada en el eje x en una placa infinita y 
aplicando un esfuerzo de tracción uniaxial 𝜎଴ en la dirección del eje y, se obƟene el siguiente 
valor para el factor de intensidad de tensiones en el modo I: 

𝐾ூ = 𝜎଴ · √𝜋 · 𝑎     (17) 

La tensión normal en las cercanías del borde de la grieta, a lo largo del eje x, se puede escribir 
como: 

𝜎௬௬ =
௄಺

√ଶగ
      (18)  

La tensión por cortadura 𝜏௫௬ es nula, lo que significa que el plano de la grieta es un plano 
principal del Modo I puro. La Fig.7 es una representación gráfica de la tensión normal al plano 
de la grieta 𝜎௬௬, en función de la distancia desde el frente de la grieta 𝑟. La Ec.18 solo es válida 
en el campo próximo a la grieta. Lejos de la grieta las tensiones son gobernadas por las 
condiciones de contorno remotas. A la región, en la cual las Ec.18 Ɵene validez, se le denomina 
zona dominada por la singularidad. 

Las tensiones cerca de la grieta se incrementan proporcionalmente a 𝐾. Es más, 𝐾 define 
completamente las condiciones (tensiones, deformaciones y desplazamientos) del frente de 
grieta en función de 𝑟 y 𝜃. De hecho, esta descripción de las condiciones en el frente de la 
grieta gracias a un único parámetro 𝐾 resulta ser uno de los conceptos más importante de la 
mecánica de la fractura. 

El factor de intensidad de tensiones 𝐾 depende de las condiciones de contorno remotas. Para 
casos con configuraciones sencillas, existen soluciones de forma cerrada para el cálculo de 𝐾 
[36]. Cuando la configuración es más compleja, se puede esƟmar el valor de 𝐾 de forma 
experimental o por medio de un análisis numérico.  
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Figura 5: Tensión normal al plano de la grieta para Modo I. Fuente: [33] 

Newman y Raju [37] desarrollaron la Ec.#1 para calcular ∆𝐾 para diferentes puntos 
representaƟvos del frente de una grieta semi circular en una sección circular. 

∆𝐾ூ = 𝜆𝛥𝜎ට
గ௔

ொ
𝑓(𝜙)      (19) 

donde, 

𝑄 = 1 + 1.464 ቀ
௔

௖
ቁ

ଵ.଺ହ
     (20) 

𝜆 = ቂ1.13 − 0.09 ቀ
௔

௖
ቁቃ · [1 + 0.1(1 − 𝑠𝑖𝑛𝜙)ଶ]    (21) 

𝑓(𝜙) = ൤sinଶ 𝜙 + ቀ
௔

௖
ቁ

ଶ
cosଶ 𝜙൨

ଵ/ସ

    (22) 

Tal y como muestra la Fig.8, 𝜙  es la posición angular de los puntos representaƟvos, 𝑎 es la 
profundidad de la grieta, 2𝑐 es la anchura de la grieta y ∆𝜎 es el rango de tensión cíclico 
aplicado. De este modo, se puede obtener el factor de intensidad de tensiones en el frente de 
la grieta de forma conƟnua, considerando los cambios que se producen en la relación de 

aspecto ቀ௔

௖
ቁ.  

 

Figura 6: Grieta semi elípƟca. Fuente:[37] 

La mayoría de las configuraciones para los que existe una solución de forma cerrada de K 
consiste en una geometría de grieta simple en una placa infinita (o al menos, las dimensiones 
de la grieta son muy pequeñas en comparación a los de la placa). En estas condiciones, las 
condiciones en el borde de grieta no están influenciado por superficies exteriores.   
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Se introduce el factor geométrico 𝛼 en el cálculo de 𝐾 para tener en cuenta la redistribución de 
las tensiones remotas a consecuencia de la existencia de una grieta. La Ec.17 se modifica 
quedando: 

𝐾ூ = 𝜎଴ · 𝛼 · √𝜋 · 𝑎     (23) 

En cuanto a las propiedades a faƟga del modo mixto, se ha visto [38] que el valor umbral del 
rango del factor de intensidades ∆𝐾௧௛ obtenido para el modo I representa un valor 
conservaƟvo frente a ∆𝐾௧௛ obtenido para el modo mixto. Bajo condiciones de propagación de 
grieta en modo mixto un valor equivalente del factor de intensidad de tensiones cíclico puede 
ser considerado, teniendo en cuenta la aportación de cada uno de los tres factores. En una 
grieta pasante situada en una placa, bajo condiciones de tensión plana, el factor de intensidad 
de tensiones cíclico equivalente ∆𝐾௘௤ puede obtenerserse a través de la siguiente expresión 
propuesta por [39]: 

∆𝐾௘௤ = [∆𝐾ூ
ଶ + ∆𝐾ூூ

ଶ + (1 + 𝜐)∆𝐾ூூூ
ଶ ]଴.ହ   (24) 

donde 𝜐 es el coeficiente de Poisson y ∆𝐾௜ es el factor de intensidad de tensiones cíclico del 
modo i.   

La propagación de las grietas, ơpicamente, se representa en una gráfica en doble escala 
logarítmica enfrentando la tasa de propagación 𝑑𝑎/𝑑𝑁 y el parámetro gobernante que rige la 
propagación: 

ௗ௔

ௗே
= 𝑓(𝑝𝑎𝑟𝑎𝑚𝑒𝑡𝑟𝑜 𝑔𝑜𝑏𝑒𝑟𝑛𝑎𝑛𝑡𝑒)   (25) 

Paris y Erdogan [40] usaron ∆𝐾 como parámetro gobernante y dos parámetros de ajuste. La 
Ec.96 representa una recta y se ajusta parcialmente a la curva de propagación. El tramo en el 
que el ajuste lineal es válido es el régimen II en la Fig.9, también se le llama régimen de Paris. El 
régimen I es la zona cercana al umbral de propagación ∆𝐾௧௛ y el régimen III es la zona de 
fractura en el que ∆𝐾 se acerca al valor de la tenacidad 𝐾௖ y la tasa de propagación se dispara 
hasta el fallo. 

 

Figura 7: Curva de propagación de grieta a faƟga, el ajuste de Paris y definición de las disƟntas regiones. Adaptado 
de Fuente: [41] 
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6.2 MECANICA DE LA FRACTURA ELASTICO PLASTICA 
La aplicabilidad de LEFM es limitada, se acepta su uso siempre que el radio plásƟco en la punta 
de grieta se pequeño en comparación a la grieta. Esto es solo aplicable a grietas largas, en la 
fase de propagación de grieta corta en materiales dúcƟles está gobernado por la plasƟcidad en 
la punta de la grieta y la extensión de esta es grande en comparación a la longitud de la grieta. 
Otro de los moƟvos es que LEFM se fundamenta en la suposición de que el material es un 
medio conƟnuo, sin embargo, en las fases iniciales de la propagación, donde la microestructura 
Ɵene influencia, el material Ɵene un comportamiento anisotrópico[41].  

Estas limitaciones pueden ser salvadas parcialmente aplicando el método de la mecánica de la 
fractura elásƟco-plásƟca (EPFM), que relaciona la propagación de la grieta con la deformación 
elásƟco-plásƟca alrededor del frente de grieta. Los conceptos más usados son el de la integral 
J, el desplazamiento de apertura de punta de grieta (CTOD) y los métodos yield-strip. 

6.2.1 PlasƟcidad en la punta de grieta 
Justo en la punta de la grieta, la Ec.18 predice un valor infinito para el factor de intensidad de 
tensiones. Sin embargo, en materiales dúcƟles el nivel de tensión no puede exceder el valor de 
la tensión de fluencia 𝜎௒. Por lo tanto, el gradiente de tensiones 𝜎௬௬ delante de la punta de 
grieta, corresponde a la línea solida de la Fig.10.  

 

Figura 8:Corrección de la zona plásƟca de acuerdo con Irwin [42]. Fuente:[41] 

Para implementar esto dentro del concepto del factor de intensidad de tensiones 𝐾, Irwin [42] 
introdujo una corrección de la longitud de la grieta por la cual se establece que esta se ve 
reducida una longitud 𝛿. Siendo 𝛿 la longitud necesaria para un área equivalente (II en la 
Fig.10) al área de la curva 𝜎௬௬ (I en la Fig.10) que queda por encima de la tensión de fluencia. 
Una primera esƟmación del tamaño de la zona plásƟca 𝑟∗se puede obtener por la Ec.19 para 
𝜃 = 0 y 𝜎௬௬ = 𝜎௒: 

𝑟∗ =
௄಺

మ

ଶగఙೊ
మ      (26) 

De la igualdad de las áreas I y II (Fig.10) se puede expresar como  

𝐴ூ = 𝜎௒൫𝑟௣ − 𝑟௣
∗൯ = ∫

௄಺

√ଶగ௥
𝑑𝑟 − 𝜎௒ · 𝑟௣

∗ = 𝐴ூூ
௥∗

଴
   (27) 

que resulta en un mayor tamaño de la zona plásƟca para tensión plana. 



 
BILBOKO INGENIARITZA ESKOLA 

ESCUELA DE INGENIERÍA DE BILBAO 

𝑟௣ =
௄಺

మ

గఙೊ
మ = 2𝑟∗      (28) 

Bajo condiciones de deformación plana el campo de tensiones en el frente de grieta es triaxial. 
El tamaño de la zona plásƟca bajo estas condiciones viene dado por 

𝑟௣ =
௄಺

మ

గఙೊ
మ (1 − 2𝜐)ଶ     (29) 

Para un valor del coeficiente de Poisson 𝜐 = 0.3 (uƟlizado para la mayoría de los metales) el 
tamaño del radio plásƟco es 6 veces menor al correspondiente a tensión plana (Fig.11). 

 

Figura 9: Tamaño de la zona plásƟca tridimensional. Fuente: [41] 

Análogo a la corrección de la zona plásƟca de Irwin, el modelo de Dugdale-BarenblaƩ [43], [44] 
considera una grieta de tamaño 2𝑎 extendido por una zona plásƟca 𝜌, de acuerdo con la 
Fig.10. 

El factor de intensidad de tensiones del modo I para una carga remota 𝜎 se obƟene como 

𝐾ூ = 𝜎ඥ𝜋(𝑎 + 𝜌)     (30) 

Se asume que existe otro factor de intensidad actuando en contra de 𝜎 (debido a la fluencia de 
la zona plásƟca) con un efecto de cierre de grieta. El tamaño de la zona plásƟca se puede 
expresar como [41] 

𝑟௣ =
గ

଼
ቀ

௄಺

ఙೊ
ቁ

ଶ
      (31) 

 

6.2.2 CTOD 
Derivado del trabajo de Irwin [42] y Dugdale-BarenblaƩ [43], [44], se puede determinar [45] el 
CTOD.. SusƟtuyendo los tamaños de radio plásƟco 𝑟௣ del apartado anterior, se obƟene CTOD 
según Irwin (tensión plana): 

𝐶𝑇𝑂𝐷 =
ସ

గ

௄಺
మ

ா·ఙೊ
      (32) 

Analogamente, según Dugdale-BarenblaƩ: 

𝐶𝑇𝑂𝐷 =
ଵ

௠

௄಺
మ

ா´·ఙೊ
     (33) 
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donde 𝑚 ≈ 1 y 𝐸´ = 𝐸 corresponden a tensión plana y 𝑚 ≈ 2 y 𝐸´ = 𝐸/(1 − 2𝜐)ଶ a 
deformación plana.  

Para analizar casos en los que la plasƟficación en el frente de grieta es muy pronunciada, Rice 
[46] sugirió una tasa de liberación de energía no lineal, la llamada integral 𝐽. Se basa en el 
cambio de energía potencial debido al avance de la grieta. 

 

Figura 10: Parámetros geométricos del modelo de Dugdale-BarenblaƩ. Fuente: [41] 

 

6.2.3 Integral J 
La integral J, basada en la teoría de la plasƟcidad, ha sido desarrollada para un 
comportamiento de deformación elásƟca no lineal. Esto hace que su aplicación este limitado a 
aumentos de cargas proporcionales y monotónicos. Estas condiciones no son válidas para una 
grieta que se propaga. Mientras que las tensiones y deformaciones locales incrementan con el 
aumento de la carga aplicada por delante del frente de la grieta, simultáneamente disminuyen 
en su estela. Para posibilitar la aplicación de la integral J en la propagación de grietas se 
obƟene una integral J independiente de la trayectoria, definida para la porción de aumento de 
carga de la curva cíclica de tensión-deformación [47], [48]. Luego, la integral ∆𝐽 se formula 
como: 

∆𝐽 = ∫ ൤∆𝑊ఌ 𝑑𝑦 − ∆𝑇ప
ሬሬሬሬሬሬ⃗ డ൫∆௨ഢ

ሬሬሬሬሬሬሬ⃗ ൯

డ௫
𝑑𝑠൨

୻
    (34) 

siendo la densidad de energía de deformación ∆𝑊ఌ = ∫[∆𝜎௜௝𝑑(∆𝜀௜௝)],  ∆𝑇ప
ሬሬሬሬሬሬ⃗  el vector de las 

componentes del tensor 𝜎௜௝ normales a la trayectoria de integración Γ y ∆𝑢ప
ሬሬሬሬሬሬ⃗  el vector 

desplazamiento, como muestra la Fig.11. 

 

Figura 11: Trayectoria de integración de la integral 𝐽. Fuente: [41] 

Para el caso de un material elásƟco lineal bajo el modo I, se puede aplicar la siguiente relación: 
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𝐽 = 𝒢 =
௄಺

మ

ா´       (35) 

La propagación de grieta larga en HCF puede ser descrita por la curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾. Sin embargo, 

cuando se aplica ∆𝐾 a grietas mecánicamente cortas, sucede que las grietas crecen con un 
valor ∆𝐾 menor al valor umbral de grieta larga ∆𝐾௧௛,௅஼ y por encima de este valor crecen con 
una tasa de propagación mayor del que lo harían las grietas largas. En otras palabras, la curva 
ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾 de grieta larga no se puede uƟlizar para describir la propagación de grieta corta. La 

razón detrás de esto es que la suposición de zona plásƟca pequeña en comparación a la grieta 
ya no se cumple en grieta corta, donde la zona plásƟca supone una fracción importarte de la 
longitud de la grieta o incluso esta enteramente embebida en ella. Por lo tanto, el concepto de 
la integral J cíclica ∆𝐽 o ∆𝐶𝑇𝑂𝐷 Ɵenen que ser uƟlizados susƟtuyendo al factor de intensidad 
de tensiones cíclico ∆𝐾. Se ha visto [49]–[52] que, con ∆𝐽 como parámetro gobernante 
adecuadamente definido y considerando el cierre de grita correctamente, las curvas de la tasa 
de propagación de la grieta corta y larga coinciden. 

Nótese que a diferencia de ∆𝐾 = 𝐾௠௔௫ − 𝐾௠௜௡ el parámetro ∆𝐽 ≠ 𝐽௠௔௫ − 𝐽௠௜௡.  

La independencia en la trayectoria de la grieta de la integral ∆𝐽 ha sido probada [48], [51], [53] 
y su aplicación es común (ver revisión [54]). Sin embargo, existen limitaciones [47]: 

(i) ∆𝐽 puede depender de la trayectoria cuando no se cumple la condición del material elásƟco 
saturado cíclicamente. 

(ii) Bajo condiciones de zona plásƟca grande relaƟva al tamaño de grieta, ∆𝐽 pierde su 
significado de parámetro que describe exclusivamente el campo tensión-deformación delante 
de la grieta, en parƟcular para geometrías poco restringidas.  

 

6.2.4 Strip yield model modificado de Newman  
Es el método uƟlizado en el código de FASTRAN [55]. Hace uso del modelo strip yield 
modificado de Newman [56]. En la Fig.12 se ilustra el modelo que considera una placa 
someƟda a tracción. Se deben disƟnguir tres regiones en las cercanías de la grieta, en la figura 
designadas como (1), (2) y (3). La región (1) es elásƟco conƟnuo, la región (2) una franja por 
delante del frente de grieta que consiste en elementos Ɵpo barra con la propiedad de material 
plásƟco perfecto modelando la zona plásƟca. La región (3) es la estela de la grieta, también 
consiste en elementos Ɵpo barra, pero esta divididos por el plano de la grieta y solo trabajan a 
compresión. 

La gran ventaja del modelo es que es capaz de predecir la formación gradual del mecanismo de 
cierre de grieta inducido por plasƟcidad. Cuando la grieta se propaga, las barras de la región (2) 
cerca del frente de la grieta se parten y pasan a formar parte de la región (3) donde 
permanecen esƟrados y, por lo tanto, incrementan la carga de apertura 𝜎௢௣. Para un análisis de 
propagación de grieta a faƟga, el modelo requiere de una grieta (o defecto) inicial e incluye 
tanto la propagación de grieta corta como larga. La ecuación NASGRO ha sido derivada como 
una aproximación de los resultados obtenidos por el modelo modificado strip yield. 
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Figura 12: Modelo modificado strip yield, de acuerdo con [55]. Fuente: [57] 

 

 

6.3 CIERRE DE GRIETA 
El fenómeno de cierre de grieta juega un papel importante en la propagación de grieta larga 
como en la propagación de grieta corta.  

El término “cierre de grieta” fue introducido por Elber [58] en 1970. Se basa en la observación 
de que, durante el ciclo de carga, la grieta se encuentra abierta solo en parte de esta. Observo 
que la grieta puede permanecer cerrada bajo un estado de carga tensional remoto posiƟvo. 
Este efecto es el llamado fenómeno de cierre de grieta por plasƟcidad. Es el principal efecto 

que se da dentro del régimen II o régimen de Paris (Fig.7) de la curva  ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾, es por esto por 

lo que ha sido objeto de invesƟgación durante las úlƟmas décadas.  

No obstante, existen otros efectos que contribuyen al fenómeno de cierre de grieta. En el 

régimen I de la curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾, donde la grieta Ɵene una tasa de propagación lenta, puede 

exisƟr el cierre de grieta inducido por oxido. La tasa de propagación lenta es un requisito para 
que desarrolle la corrosión dentro de la grieta. Los detritos producto de la corrosión elevan el 
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nivel de carga al que la grieta se cierra. El cierre inducido por rugosidad también ha sido 

observado en el régimen I de la curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾. 

El cierre de grieta se produce por varios mecanismos: 

a) El cierre de grieta inducido por plasƟcidad (PICC) se produce debido a la zona plásƟca 
delante del frente de una grieta que se propaga. A medida que la grieta se propaga, 
queda una estela de material deformado plásƟcamente a tracción.  
Cuando una grieta someƟda a carga cíclica se abre, el frente de grieta sufre una 
deformación plásƟca y se genera un campo de tensiones residuales complejo. Debido a 
los dos fenómenos, la deformación plásƟca en la estela de la grieta y las tensiones 
residuales por delante del frente de la grieta, durante la descarga, la grieta se cerrará 
antes de que el valor de la tensión o de ∆𝐾 sea cero. (Fig.13a) 

b) El cierre de grieta inducido por rugosidad se debe a la rugosidad de las caras de la 
grieta que causan un contacto áspero. El rozamiento de estas caras provoca una carga 
de apertura de modo mixto a escala micro[57]. Este efecto se hace destacable en 
modos de apertura II y III. Su efecto puede aumentar por retorcimiento o ramificación 
de la grieta [57]. (Fig.13b) 

c) El cierre de grieta inducido por detritos de oxido se da en materiales suscepƟble de 
corroerse. Las caras libres de la estela de la grieta son cubiertas por capas de oxido que 
aumentan con raƟos de carga 𝑅 bajos debido al frotamiento de las caras por fricción. 
(Fig.13c) 

 

 

Figura 13: Mecanismos del fenómeno de cierre de grieta; (a) Inducido por la plasƟcidad; (b) Inducido por la 
rugosidad; (c) Inducido por detritos; (d) Descripción grafica del parámetro de la mecánica de la fractura ∆𝐾௘௙௙. 

Fuente: [59] 

El cierre de grieta inducido por plasƟcidad gana protagonismo frente al resto a medida que se 
aumenta la carga y por consiguiente la zona plásƟca. Por el contrario, con cargas bajas, cerca 
del umbral de propagación de grieta a faƟga ∆𝐾௧௛, el cierre inducido por rugosidad y detritos 
de oxido es dominante. A parte de los mecanismos de cierre de grieta vistos, en casos 
concretos aparecen otros; el cierre inducido por fluido viscoso y por transformación de fase. 

El fenómeno de cierre de grieta, dentro del marco de la mecánica de la fractura, se Ɵene en 
cuenta cuanƟtaƟvamente por medio del uso de un rango del factor de intensidad de tensiones 
efecƟvo ∆𝐾௘௙௙. Esta, se refiere a la porción del rango del factor de intensidad de tensiones ∆𝐾 
en la que la grieta permanece abierta (Fig.13d). Solo la parte en la que la grieta permanece 
abierta contribuye a la propagación de la grieta.  



 
BILBOKO INGENIARITZA ESKOLA 

ESCUELA DE INGENIERÍA DE BILBAO 

A nivel fenomenológico, el cierre de grieta Ɵene el efecto de aumentar el nivel carga, 𝜎௢௣ o 
𝐾௢௣, para el que la grieta se abre. Lo que es lo mismo, reduce el rango efecƟvo del factor de 
intensidad de tensiones. 

∆𝐾௘௙௙ = 𝐾௠௔௫ − 𝐾௢௣     (36) 

donde 𝐾௠௔௫ es el valor máximo del factor de intensidad de tensiones del ciclo de carga y 𝐾௢௣ el 
valor por encima del cual la grieta esta abierta. El cierre de grieta es responsable del efecto de 

la tensión media o del raƟo de carga 𝑅 (𝑅 =
௄೘೔೙

௄೘ೌೣ
) en la curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾. La propagación de la 

grieta ocurre exclusivamente cuando la grieta está abierta, en otras palabras, dentro del rango 
∆𝐾௘௙௙. Cuanto menor sea la tensión media aplicada, mayor será el efecto de cierre de grieta: el 
raƟo 𝑈 entre ∆𝐾௘௙௙ y ∆𝐾 disminuye.  

𝑈 = ∆𝐾௘௙௙/∆𝐾      (37) 

Pudiendo reescribir ∆𝐾௘௙௙ como 

∆𝐾௘௙௙ = 𝑈 · ∆𝐾 =
௄೘ೌೣି௄೚೛

௄೘ೌೣି௄೘೔೙
· ∆𝐾 = ቀ

ଵ

ଵିோ
−

௄೚೛

∆௄
ቁ · ∆𝐾   (38) 

El valor umbral de propagación se puede obtener de la ecuación anterior (Ec.38) para 𝑈 = 0. 

𝐾௧௛ = 𝐾௢௣(1 − 𝑅)     (39) 

Despreciar el efecto del cierre de grieta, esto es; usar ∆𝐾 en lugar de ∆𝐾௘௙௙, conlleva una 
predicción conservaƟva de la propagación de la grieta. 

El aumento de 𝑅 disminuye el efecto del cierre de grieta y, por lo tanto, también el del umbral 
a la propagación ∆𝐾௧௛. Aunque este tratamiento sea una simplificación del fenómeno del cierre 
de grieta, muestra claramente el principal efecto de la tensión media. 

En lo relaƟvo al estudio del efecto del cierre de grieta inducido por plasƟcidad, la complejidad 
subyace en la dependencia de este al historial de carga. El cierre de grieta por plasƟcidad se 
desarrolla desde un valor nulo para la grieta inicial 𝑎௜  hasta alcanzar a un valor de saturación. 
En otras palabras, la función de apertura de grieta 𝑈 es dependiente del tamaño de grieta 
durante la fase de propagación de grieta corta. Como U es mayor en la fase de grieta corta que 
en la de grieta larga, la aplicación de la corrección del cierre de grieta para grieta larga en 
grietas cortas conlleva resultados no conservaƟvos. 

El fenómeno de cierre de grieta se refleja a través de ∆𝐾௧௛. Este parámetro puede ser separado 
en dos componentes [57]: 

∆𝐾௧௛ = ∆𝐾௧௛,௘௙௙ + ∆𝐾௧௛,௢௣     (40) 

El primero, ∆𝐾௧௛,௘௙௙, es un parámetro intrínseco del material que depende únicamente del 
módulo de elasƟcidad del material 𝐸 y del Ɵpo de configuración cristalografica. El componente 
de cierre de grieta, ∆𝐾௧௛,௢௣, esta influenciado por propiedades del material como el tamaño de 
grano (el cual podría influir en el cierre de grieta inducido por rugosidad o en el tamaño de la 
zona plásƟca en la punta de grieta) y por el raƟo de tensiones 𝑅 [57]. 

Cuando el fallo se da a cortante, un aspecto fundamental para considerar es el cierre de grieta 
inducido por la rugosidad. Esta depende de la trayectoria de la grieta, la plasƟcidad en el frente 
de grieta y el desplazamiento del frente de grieta en modo II [60] .El efecto combinado de la 
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fricción y la rugosidad es un factor clave en la determinación de la trayectoria de la grieta, 
reduciendo el efecto del parámetro gobernante para el modo II, especialmente para niveles de 
carga bajos. Después de estudiar este fenómeno en profundidad, Gates y Fatemi [61] 
propusieron un modelo reduciendo el rango del factor de intensidades efecƟvo para el modo II, 
𝐾ூூ, debido a la interacción entre las caras de la grieta. Esta interacción depende del ángulo de 
aspereza media efecƟva y del coeficiente de fricción al deslizamiento, que representa la fricción 
entre las caras opuestas de la grieta bajo la hipótesis de contacto ideal. A través de este 
método se puede obtener el rango del factor de intensidades efecƟvo y por tanto el valor de 
las tensiones. 

 

6.4 FASES DE PROPAGACIÓN DE UNA GRIETA 
El proceso de daño por faƟga en metales principalmente involucra (i) la nucleación y el 
crecimiento de microgrietas hasta una longitud mayor que el tamaño de grano del orden de 
200 µm, (ii) la propagación de grieta corta (habitualmente menor de 2mm) y (iii) la propagación 
de grieta larga. 

6.4.1 Iniciación  
La fase de iniciación de una grieta, para un ingeniero, comprende el número de ciclos de carga 
requerido para generar, nuclear o iniciar una grieta detectable por NDT. No obstante, esta 
definición de la iniciación incluye tanto la nucleación como la propagación de grieta corta. Las 
grietas por faƟga se inician en la zona de mayores deformaciones plásƟcas locales cíclicas. En 
una pieza sin defectos en entallas o agujeros, esto es, junto a un concentrador de tensiones 
[59]. 

La iniciación o nucleación de la grieta por faƟga, en un componente sin defectos, suele darse 
por una acumulación de deformación plásƟca irreversible. En HCF la carga aplicada está muy 
por debajo de la tensión de fluencia y la deformación plásƟca está limitada a un pequeño 
número de granos, aquellos cuya orientación cristalográfica es favorable y la restricción de los 
granos adyacentes mínima. Si la tensión aplicada es igual al límite de faƟga, el número de 
granos con daño por faƟga suficiente para iniciar una grieta será mínima. Bajo cargas cíclicas, a 
nivel de grano, con el incremento del número de ciclos aplicados, el daño aumenta y se dan 
intrusiones/extrusiones irreversibles de los planos de deslizamiento cristalinos (PSB). El 
esfuerzo responsable de estas dislocaciones irreversibles es la tensión tangencial (Modo II) y, 
por lo tanto, se da a 45° de la tensión principal. Se ha visto que la grieta puede ser también 
iniciada en el borde de grano [5], [62], aunque no es tan común.  

En componentes con defectos, la grieta responsable del fallo final suele iniciarse es uno de los 
defectos. La fase de iniciación, en presencia de defectos, suele ser corta en comparación a las 
fases de propagación. Si el componente conƟene una grieta corta o un defecto Ɵpo grieta, las 
fases de localización del daño, la generación de PSBs y el surgimiento de una microgrieta, no 
existen o se reducen a la mínima expresión. Por lo tanto, el comportamiento a faƟga es 
definido por la propagación de estas microgrietas hasta que ocurre el fallo del componente. 

La Fig.14 ilustra el modelo de Wood [63] para la nucleación. Durante la fase de carga de 
tracción se dan deslizamientos en planos de deslizamiento favorablemente orientados. En la 
fase de compresión, el deslizamiento se da en planos paralelos a los anteriores ya que estos 
están inhibidos por el endurecimiento por deformación y la oxidación de la superficie libre 
recién creada. Este primer ciclo de carga puede conllevar una extrusión o intrusión en la 
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superficie. Una intrusión puede converƟrse en una grieta por la fluencia plásƟca conƟnua 
durante los subsiguientes ciclos [64].   

En presencia de defectos de fundición como microgrietas por contracción o escoria se suele 
asumir que la iniciación es despreciable en LCF [65]. 

La relación entre el factor de concentración de tensiones 𝑘௧, asociado al defecto, y el número 
de ciclos de la fase de iniciación 𝑁௜  se puede esƟmar con la Ec.40 [62], [66]. 

ቂ𝑘௧∆𝜎 ቀ1 −
௥∗

ఘೞ
ቁ − ∆𝜎଴ቃ 𝑁௜

ఝ
= 𝜁    (40) 

donde ∆𝜎 es el rango de la tensión, 𝑟∗ es la distancia delante del rasguño dominado por la 
iniciación de grieta, 𝜌௦ es el radio de curvatura del frente del rasguño, ∆𝜎଴ es el límite de faƟga 
cíclico, 𝜁 es el coeficiente de la vida a faƟga y 𝜑 es el exponente de la vida a faƟga. La evolución 
de las curvas de 𝑘௧ depende de la geometría de la entalla (Sección 5.1). Cuanto más profundo 
sea el defecto, mayor es el valor de 𝑘௧ y menor el Ɵempo de iniciación de la grieta 𝑁௜  de 
acuerdo con la Ec.40. 

 

 

Figura 14: Modelo de Wood para la iniciación de la grieta a faƟga. Fuente: [64] 

Claramente, los rasguños superficiales que actúan como un concentrador de tensiones Ɵenen 
una influencia perjudicial en la resistencia a faƟga. Es más, el ambiente corrosivo puede 
facilitar la iniciación de una grieta emergente desde las picaduras de corrosión. Esto puede ser 
parƟcularmente nocivo en el caso de daño localizado en recubrimientos causado por 
ralladuras. En este caso, el comportamiento a faƟga se ve compromeƟdo tanto por las 
ralladuras como por la exposición a un ambiente corrosivo [67].  

Polak [68] observo que numerosos estudios habían mostrado que, en la mayoría de los 
materiales bajo condiciones de carga normales, la fase de iniciación en probetas sin defectos o 
entallas consume menos del 5-20% de la vida a faƟga total. En materiales con defectos, la 
fracción de la vida total a faƟga consumida por la fase de iniciación es aún menor. La mayor 
parte del Ɵempo de la vida a faƟga la consume la propagación, concretamente la propagación 
de grieta corta. Cabe destacar que el autor habla de condiciones normales de carga, por lo 
tanto, existen excepciones como, por ejemplo, un nivel de carga aplicado muy bajo (VHCF). 

En general, la iniciación de una grieta en PSB ocurre solo con baja o nula porosidad. La 
iniciación de una grieta a faƟga en poros en bastante común en aceros fundidos [69]–[75] y 
aceros fabricados a parƟr de polvo metalúrgico (AM y sinterizado) [76]. En aceros Al y Mg de 
fundición los poros puedes ser de gas, los cuales suelen tener una forma esférica, o poros por 
contracción, que suelen exhibir una forma más compleja, incluyendo radios de acuerdo y 
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caracterísƟcas geométricas semejantes a una grieta [69]–[75]. Los poros por achicamiento 
normalmente suelen estar cerca de o en contornos de grano, a menudo acompañados de 
capas de oxido y fases inter-metálicas frágiles [71]–[75] 

La iniciación en aleaciones de aluminio de fundición es controlada en su mayoría por poros, 
seguido de capas de oxido y PSBs [70]. La vida a faƟga disminuye a medida que aumenta el 
tamaño de poro y es dominada por la fase de propagación [73]. 

Sanaei [77] demostró que la iniciación a parƟr de un defecto Ɵpo cavidad con un radio de 
curvatura menor a 10 µm solo consume unas pocas decenas de ciclos. Miller y O´Donnell 
[78]postularon que en presencia de defectos la fase de iniciación es inexistente. Lo que está 
claro, es que, de exisƟr, la fase de iniciación es corta en comparación a la posterior propagación 
de grieta corta [68]. Los defectos agudos en metales AM actúan como grietas cortas y como 
resultado la fase de nucleación de la vida a faƟga de metales AM se puede despreciar [79]. 

 

6.4.2 Propagación de grietas microestructuralmente cortas 
La propagación de grietas microestructuralmente cortas se caracteriza por las disconƟnuidades 
debidas a la gran influencia de la microestructura. Las aceleraciones y deceleraciones en la tasa 
de propagación (𝑑𝑎/𝑑𝑁) se alternan, pudiendo incluso detenerse la propagación de la grieta al 
toparse con barreras microestructurales [59]. 

El ancho del frente de grieta (2𝑐) y no la profundidad (𝑎) es el parámetro esencial para definir 
el límite superior del tamaño de una grieta microestructuralmente corta. Capelli [80] idenƟfico, 
para una aleación de aluminio de fase única, un tamaño del frente de la grieta aproximado de 
15 granos como el límite superior. A parƟr de este punto la propagación se considera que ya no 
está dominada por la microestructura. 

 

6.4.3 Propagación de grietas mecanicamente cortas 
Una grieta se define como mecánicamente corta cuando su tamaño es del orden de las 
dimensiones caracterísƟcas mecánicas, como el tamaño de la zona plásƟca en el borde de 
grieta. La propagación es más conƟnua, reduciéndose las disconƟnuidades de la fase anterior. 
La microestructura sigue teniendo influencia, pero es más constante y uniforme [59].  

La mecánica de la fractura elásƟco lineal (LEFM) no puede ser aplicada en esta fase, es su lugar 
se deben de usar parámetros elastoplásƟcos como la integral J cíclica ∆𝐽 (Apartado 6.2.3). 

Murakami [81] compara la distribución de tensiones elásƟcas alrededor del frente de la grieta 
para grietas de diferente tamaño y misma 𝐾ூ. Las tensiones obtenidas para grietas cortas son 
mayores que para grietas largas. Para grietas de tamaño mayor a 𝑎 = 1𝑚𝑚 la distribución de 
tensiones es prácƟcamente idénƟca. A estas, se les aplica un valor umbral del rango del factor 
de intensidad de tensiones para grietas largas ∆𝐾௧௛,௅஼. Las grietas cortas se propagan con un 
valor de ∆𝐾 < ∆𝐾௧௛,௅஼. En otras palabras, las grietas cortas se propagan con un valor de carga 
o tensión nominal para el que las grietas largas se deƟenen. Es un error habitual analizar la 

propagación de grieta corta en base a la curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾. 
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6.4.4 Propagación de grietas fisicamente cortas y el fenómeno de cierre de grieta 
La fase de propagación de grietas İsicamente cortas se solapa con las mecánicamente cortas. 
Se caracteriza por la generación gradual de los fenómenos de cierre de grieta.  

El fenómeno de cierre de grieta ocurre en las fases de propagación de grieta İsicamente corta 
y larga, definiendo la transición entre estas. Al inicio de la propagación no hay cierre de grieta, 
esta se va desarrollando y aumentando a medida que la grieta se propaga y el tamaño de esta 
crece. No es el tamaño de la grieta, sino el tamaño de la estela, el parámetro influyente. 
Llegado un punto el efecto de cierre de grieta se estabiliza y es independiente del tamaño de 
grieta, este es el punto de transición a grieta larga. 

En términos de parámetro gobernante cabe destacar que mientras usualmente ∆𝐾 aumenta 
con el aumento del tamaño de grieta,  ∆𝐾௘௙௙ disminuye debido al desarrollo gradual del cierre 
de grieta, pudiendo incluso detener la propagación de la grieta si el valor de este cae por 
debajo de ∆𝐾௧௛. Esto explica por qué hay grietas largas que no se propagan a un nivel de carga 
al que si se propagan grietas cortas. La Fig.15 muestra como las grietas cortas se propagan con 
valores ∆𝐾 < ∆𝐾௧௛,௅஼ y como su propagación esta marcada por las disconƟnuidades que 
introduce la influencia de la microestructura en esta. 

 

Figura 15: Curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾 aplicado a grietas cortas. Fuente: [68] 

 

6.4.5  Propagación de grieta larga 
Tal y como se ha comentado, la fase de propagación de grieta larga comienza cuando el 
fenómeno de cierre de grieta se estabiliza y se convierte independiente del tamaño de grieta. 

La propagación puede describirse por la curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾௘௙௙, la cual ya está corregida para 

contemplar el fenómeno de cierre de grieta. La grieta se sigue propagando siempre que  
∆𝐾௧௛,௅஼ < ∆𝐾௘௙௙, hasta que 𝐾௠௔௫ alcanza el valor de la tenacidad a la fractura y se produce la 
fractura. 

 

6.4.6 Propagación múlƟple de grietas 
Las grietas microestructuralmente cortas se inician en una etapa temprana de la vida a faƟga. 
Aunque su número puede ser elevado, la gran mayoría se deƟenen después de una pequeña 
propagación [59].  
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Con el aumento del tamaño de grieta y el avance de fases de la propagación, el número de 
grietas propagándose se reduce hasta que finalmente queda una (o muy pocas), que si sigue(n) 
propagando será(n) causante del fallo final. La reducción del número de grietas no se debe solo 
a la detención de grietas sino a la coalescencia gradual entre grietas (ver Fig.16).  

Las grietas secundarias, aunque la mayoría se deƟenen en barreras microestructurales, la 
contribución de estas a la reducción de la resistencia a faƟga y a la dispersión de los resultados 
es significante [59]. 

 

Figura 16: Propagación múlƟple de grietas. (a) Marcas de playa; (b) Representación del frente de grieta y el número 
de ciclos; (c) Simulación de la propagación del frente de grieta a parƟr de las grietas iniciales experimentalmente 

observadas; acero S355NL; 𝑅 = −1. Fuente: [82] 

 

6.4.7 Fallo final 
El fallo final del componente se puede dar por diferentes mecanismos.  

 Colapso plásƟco de la sección final 

A medida que la grieta se propaga, el ligamento (sección neta restante) se va reduciendo. 
Manteniendo el valor la carga aplicada, a menor sección neta resistente, la tensión en esta 
aumenta. El colapso plásƟco del ligamento se da cuando la tensión en esta sección alcanza el 
valor de la tensión de fluencia  

 Colapso plásƟco por el radio plásƟco en el borde de grieta 

Cuando el tamaño de la zona plásƟca en la punta de grieta 𝑟௣ cubre la sección neta resistente 
se da el colapso plásƟco de la misma.  

 Fractura frágil por alcanzar el valor de la tensión críƟca 

De acuerdo con la mecánica de la fractura, cuando el valor de 𝐾ூ alcanza el valor de 𝐾ூ஼ se da 
la fractura frágil; en un solo ciclo de carga la grieta se propaga súbitamente dando lugar al fallo 
del componente.  

∆𝐾ூ஼ = ∆𝜎 · 𝛼௙௙ · ඥ𝜋 · 𝑎௙௙     (41) 

𝑎௙௙ =
∆௄಺಴

గ·ఈ೑೑
మ ·∆ఙమ      (42) 
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El fallo final del componente se dará por el mecanismo que antes llegue a su valor críƟco. Si se 
calcula el tamaño de grieta criƟco (el tamaño de la grieta al que se da el fallo) para cada uno de 
los mecanismos de fallo, se podrá determinar, en cada caso, cual es el mecanismo que provoca 
el fallo final. Siendo este, el que corresponde al tamaño de grieta criƟco mínimo.   

𝑎௙ = min (𝑎௖௢௟ , 𝑎௣, 𝑎௙௙)    (43) 

El estudio de esta fase final en la mayoría de las aplicaciones Ɵene una relevancia relaƟva baja 
en comparación a las fases anteriores por la rápida propagación y, por lo tanto, el bajo 
porcentaje de la vida a faƟga consumida. En este senƟdo, a menudo se ha visto que la fase que 
consume la mayor parte de la vida a faƟga es la propagación de grieta corta [68], [83], [84]. 

 

6.5 DETENCIÓN DE GRIETAS Y EL LIMITE DE FATIGA 
En la evaluación a faƟga es común el uso de las curvas S-N que relacionan los números de ciclos 
hasta el fallo y la tensión aplicada. La Fig.17 muestra la curva S-N ơpica para un material con 
límite de faƟga, siendo 𝜎௔ la componente alterna de la tensión y 𝑁௙  el número de ciclos hasta 
el fallo. La relación entre la tensión y el número de ciclos hasta el fallo es linealmente inversa, 
de tal modo que a mayor tensión menor es el número de ciclos hasta el fallo. En la mayoría de 
los aceros [5], existe una tensión por debajo de la cual, el material no muestra signos de fallo 
después de aplicar 107 ciclos y se considera que Ɵene una vida infinita. A esta tensión se le 
denomina límite de faƟga y se representa en la Fig.17 con una recta horizontal. Antes de la 
observación precisa del fenómeno de faƟga se definió el límite de faƟga como el nivel de 
tensión por debajo del cual las grietas de faƟga no se inician. 

 

Figura 17: Curva S-N ơpica para un material con límite de faƟga. Fuente: [85] 

En la actualidad existe un amplio consenso [59], [65], [86]–[90] en definir el límite de faƟga, no 
como la tensión límite para que la grieta se inicie, si no como la tensión umbral para vencer la 
detención de la mayor grieta ya iniciada. Son varios los trabajos que han observado la 
existencia de pequeñas grietas iniciadas bajo una tensión menor al límite de faƟga [87], [89], 
[90]. La gran mayoría de las grietas microestructuralmente cortas, que se inician en defectos, 
se deƟenen después de cierta propagación sin llegar a rodear el defecto [91]–[94] . Estas 
grietas se asocian a defecto superficiales o sub-superficiales [65]. Por lo tanto, aparte de otros 
factores influyentes, exisƟendo un defecto o grieta, su evolución con ciclos de carga es 
gobernado por la magnitud de la carga aplicada. 

Miller [95] analizo el límite de faƟga considerando dos mecanismos umbral diferentes. El 
primero, relacionado con la microestructura del material, considerado umbral basado en el 
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material. El segundo umbral, basado en la mecánica, está relacionado con el estado tensional 
en el borde de un defecto. Realizo ensayos experimentales con probetas de material ferríƟco. 
En las probetas sin defectos el límite de faƟga depende de la microestructura del material y el 
límite de faƟga aumenta a medida que el tamaño de grano decrece. En cambio, en probetas 
agrietadas el límite de faƟga aumenta a medida que aumenta el tamaño de grano. Esto es 
debido a que la condición umbral que define el límite de faƟga es diferente en los dos casos, 
siendo el primer caso gobernado por el umbral basado en la microestructura y en el segundo, 
basado en la mecánica. Una entalla supone un caso intermedio entre los dos anteriormente 
citados. Se concluye que el límite de faƟga de las entallas de punta roma está gobernado por el 
umbral material y las entallas punƟagudas por el umbral mecánico. La Fig.18 muestra la 
frontera ơpica entre fallo y no fallo dependiendo de la 𝑘௧ de la entalla y la condición limite para 
los dos criterios umbrales. 

 

Figura 18: Condiciones límite de frontera entre fallo y no fallo de probetas con entallas. Tramo AB: condición umbral 
basado en el material. Tramo BC: condición umbral basado en la mecánica. Fuente: [95] 

Aunque se asume la existencia de un límite de faƟga por parte de algunos invesƟgadores y 
estándares [96], [97],existen estudios que cuesƟonan la existencia de un límite de faƟga [85], 
[98]–[100]. En metales sin defectos con microestructura cúbica centrada en caras (acero 
austeníƟco, aleaciones de aluminio y aleaciones de cobre) y con microestructura cúbica 
centrada en el cuerpo (acero ferríƟco, aleaciones de Ɵtanio), especialmente en aceros de alta 
resistencia, el fallo en VHCF se da con niveles de tensión inferiores al límite de faƟga 
convencional (nivel de tensión máximo para no que no se dé el fallo a 107 ciclos). La resistencia 
a faƟga decrece con el aumento del número de ciclos: no existe límite de faƟga real (ver Fig.19 
y Fig.20). En aceros de baja resistencia o en presencia de entallas agudas, la reducción de la 
resistencia a faƟga en VHCF es marginal, por lo que el uso del límite de faƟga convencional es 
una buena esƟmación [85]. 

De todos modos, el límite de faƟga no puede ser una propiedad general del material. Se 
recomienda, no uƟlizar este término y susƟtuirlo por la resistencia a faƟga para un 
determinado número de ciclos. 

En VHCF, la heterogeneidad de la microestructura juega un papel importante. En la Fig.19 y en 
la Fig.20 se proponen dos curvas S-N superpuestas para caracterizar el comportamiento a 
faƟga, uno ligado a la resistencia al fallo iniciado en superficie en HCF y el otro ligado a la 
resistencia al fallo iniciado en el interior en VHCF. 
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Figura 19: Curva S-N doble con factores influyentes y localización de la iniciación. Fuente: [85] 

 

Figura 20: Curva S-N doble. Fuente: [101] 

 

6.5.1 Detención de grietas microestructuralmente cortas 
En superficies sin entallas macroscópicas, la heterogeneidad de la microestructura puede 
actuar deteniendo grietas. Los contornos de grano habitualmente actúan como barreras 
microestructurales, bloqueando la propagación de la grieta. El efecto del bloqueo es causado 
por la diferente orientación cristalográfica del grano conƟguo. Otros elementos como sub-
granos o fases secundarias también pueden actuar como barreras microestructurales [59]. 

La propagación intragranular sucede por las dislocaciones permanentes de los planos 
cristalinos, sucediéndose las extrusiones e intrusiones de estos [63]. La conƟnuidad de la 
propagación a través del grano adyacente depende, por lo tanto, de que la tensión aplicada sea 
suficientemente alta para provocar dislocaciones en este. La orientación cristalográfica de los 
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granos conƟguos es un factor fundamental para superar las barreras sucesivas. La tensión 
necesaria para superar sucesivas barreras, a parte de la orientación cristalográfica, depende de 
la distancia entre barreras y la resistencia del material a dislocaciones permanentes [102]. Esta 
resistencia varía de grano a grano y no coincide con la resistencia macroscópica, que se 
determina promediando a lo largo de granos con diferentes orientaciones.  

El efecto de las barreras microestructurales no es uniforme a lo largo del frente de la grieta 
(debido a las diferentes orientaciones cristalográficas) pero se determina un valor estadísƟco. 
El tamaño máximo de una grieta que no se propaga, a nivel de carga del límite de faƟga, suele 
ser mayor que el tamaño de grano [59]. Murakami establece un tamaño igual al de tres granos 
promedio [81].  

En conclusión, la detención de grieta en un componente sin entallas macroscópicas es el 
mecanismo responsable del límite de faƟga. Por lo tanto, el límite de faƟga no depende solo de 
un rango de tensión críƟco, también depende del tamaño de grieta. Concretamente, del 
tamaño de la mayor grieta o defecto detenida en una barrera microscópica. La Fig.21 (diagrama 
de Kitagawa-Takahashi (KT)) muestra una curva (doble escala logarítmica) que representa la 
frontera (en términos de tensión) entre detención y propagación de una grieta, en función del 
tamaño de la grieta.  

La barrera a la propagación responsable del límite de faƟga puede ser superada por diferentes 
mecanismos [95]. Aunque se haya considerado el rango de tensión criƟco como constante en 
las consideraciones anteriores, en la prácƟca, los componentes frecuentemente son solicitados 
por cargas variables. Si una pequeña parte de la secuencia de carga supera el límite de faƟga, la 
grieta podrá temporalmente superar la mayor de las barreras [59]. Si es así, la propagación 
conƟnuará y el límite de faƟga habrá desaparecido. Este mecanismo es la base del problema 
llamado “acumulación de daño por faƟga” o “daño acumulaƟvo por faƟga” [103], [104].  

 

Figura 21:Diagrama KT mostrando el valor de tensión umbral para la propagación. Fuente: [95] 
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6.5.2 Detención de grietas mecanicamente/fisicamente cortas 
Como ya se ha expuesto, el fenómeno de cierre de grieta necesita cierta extensión en la 
propagación de la grieta para que se pueda desarrollar y después estabilizarse convirƟéndose 
en una grieta larga. A pesar de que el rango del factor de intensidad de tensiones ∆𝐾(=

𝐾௠௔௫ − 𝐾௠௜௡) suele incrementarse junto al tamaño de grieta, el valor efecƟvo ∆𝐾௘௙௙ (=

𝐾௠௔௫ − 𝐾௢௣) , corregido para contemplar el fenómeno de cierre de grieta, Ɵende a decrecer 
con la extensión de la grieta, de tal modo que, existe una disputa entre estos dos efectos. La 
grieta se deƟene cuando ∆𝐾௘௙௙ cae por debajo del umbral ∆𝐾௧௛. Como ya se ha mencionado 
en la Sección 6.4.3, ∆𝐾௧௛ aumenta su valor a medida que la grieta se propaga durante la fase 
de propagación de grieta İsicamente corta.   

∆𝐾௧௛ varia con el tamaño de grieta incrementando su valor desde un umbral efecƟvo ∆𝐾௧௛,௘௙௙ 
hasta el umbral de grieta larga ∆𝐾௧௛,௅஼. Para considerar la propagación de grieta corta, 
Chapeƫ propuso la Ec.44 [105]: 

∆𝐾௧௛ = ∆𝐾௧௛,௘௙௙ + ൫∆𝐾௧௛,௅஼ − ∆𝐾௧௛,௘௙௙൯[1 − 𝑒ି௞(௔ି௔೐೑೑)]   (44) 

donde k viene dado por 

𝑘 =
∆௄೟೓,೐೑೑

ସ௔೐೑೑൫∆௄೟೓,ಽ಴ି∆௄೟೓,೐೑೑൯
    (45) 

𝑎௘௙௙ =
ଵ

గ
(

∆௄೟೓,೐೑೑

ఈ·∆ఙ೟೓
)ଶ     (46) 

 

6.5.3 Detención de grietas en entallas 
Relacionar el límite de faƟga con la no propagación de grietas ofrece la posibilidad de discuƟr 
el efecto de la entalla en términos de mecánica de la fractura. 

Durante un Ɵempo largo, se ha tomado por cierto que las entallas, no solo promueven la 
iniciación de grietas, si no que reducen el límite de faƟga. Sin embargo, el factor de reducción 
𝐾௙ normalmente es menor que el factor de concentración de tensiones 𝐾௧, lo que significa que 
la tensión máxima en la superficie, por si sola, no es suficiente para caracterizar el efecto de la 
entalla [106].Lo que realmente es importante es el gradiente de tensiones. La concentración de 
tensiones decrece rápido desde la entalla hacia el interior. Para tener esto en cuenta se 
introduce un segundo parámetro; la distancia criƟca en la que la tensión alcanza el límite de 
faƟga o el gradiente de tensiones adimensional en la dirección del espesor.   

En presencia de entallas de punta roma, se ha observado la existencia de NPC en la superficie 
de probetas bajo condiciones del límite de faƟga, mientras que, en entallas punƟagudas se ha 
visto que las grietas se propagan desde la base de la entalla. El tamaño máximo de NPC en 
entallas agudas [89], es del orden del parámetro del material 𝑎଴ (ver Sección 6.7) definido por 
El Haddad Ec.62 [12]. 

Muchos invesƟgadores han propuesto diferentes criterios para HCF basados en el parámetro 
𝑎଴. Estos métodos se fundamentan en tensiones locales (i) o nominales (ii).  

(i) Los métodos basados en tensión local incluyen aquellas que definen una tensión efecƟva 
𝜎௘௙௙, asumiendo que el daño por faƟga depende de la distribución del campo tensional en las 
cercanías del concentrador de tensiones. De acuerdo con estos métodos, los componentes con 
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entalla se encuentran bajo condiciones de límite de faƟga cuando la tensión efecƟva iguala el 
límite de faƟga del material (sin entalla). 

 ∆𝜎௘௙௙,௧௛ =  ∆𝜎଴     (47) 

Los métodos de punto (PM) postulan que el parámetro de control es la tensión a una distancia 
dada de la entalla. Por otro lado, los métodos de línea (LM) afirman que la tensión debe 
calcularse promediando la tensión a lo largo de una línea que emana de la raíz de la entalla, y 
la distancia a integrar es una función de las propiedades a faƟga del material. El método fue 
introducido por Peterson [107]. Más tarde, Lazzarin [108] definió el rango de tensión efecƟva 
de acuerdo con el concepto del método de punto: 

∆𝜎௘௙௙ = ∆𝜎௬௬(𝑎଴) · 𝑓(𝑎଴, 𝜌)     (48) 

donde 𝑓 es una función que garanƟza la condición límite para entalla de punta roma y 
agrietada y 𝜌 es el radio de la punta de la entalla. 

Taylor [9] propuso la siguiente ecuación para la tensión efecƟva: 

∆𝜎௘௙௙ = ∆𝜎௬௬ ቀ
௔బ

ଶ
ቁ     (49) 

En cuanto a los métodos de línea (LM), que fueron introducidos por Neuber [109], Lazzarin 
[108] y Taylor [9] sugirieron que la tensión efecƟva podría calcularse como sigue: 

∆𝜎௘௙௙ =
ଵ

௕
∫ ∆𝜎௬௬(𝑥) · 𝑑𝑥

௕

଴
    (50) 

donde la distancia de integración 𝑏 es igual a 2𝑎଴.  

Por medio del concepto de distancias críƟcas (TCD), Taylor demostró que la tensión efecƟva 
podría promediarse de un semicírculo con radio igual a 𝑎଴ y centrado en la raíz de la entalla 
[9].  

Lucas y Klesnil propusieron que el límite de faƟga podría ser calculado como la condición 
umbral para una NPC corta en la punta de la entalla. Esto es, el nivel de tensión por debajo del 
cual, una grieta corta detenida en la punta de la entalla no se va a propagar.   

El Haddad [110] propuso la Ec.51 para esƟmar el rango del factor de intensidad de tensiones 
para una grieta de tamaño 𝑎 centrada en una placa infinita. Postulo que la condición umbral se 
saƟsface cuando ∆𝐾 = ∆𝐾௧௛,௅஼  calculado asumiendo una grieta ficƟcia de valor (𝑎 + 𝑎଴). 

∆𝐾ூ = ∆𝜎௚ඥ𝜋(𝑎 + 𝑎଴)     (51) 

Tanaka [111] reformuló la Ec.51 en términos de componentes efecƟvas de la tensión y el 
factor de intensidad de tensiones, dotando el método con la capacidad de predecir el límite de 
faƟga tanto para la iniciación de una grieta como para la propagación de la grieta de 
componentes dañados con entallas punƟagudas. Atzori [112] propuso que la grieta corta 
ficƟcia en la punta de la entalla tenga un tamaño igual a 𝑎଴௦ =

௔బ

ଵ·ଵଶమ. Si se conoce el campo de 

tensiones elásƟco lineal alrededor de la entalla, el factor de intensidad de tensiones cíclico de 
la entalla bajo Modo I, ∆𝐾ூ,௡௢௧௖௛, se puede escribir como 

∆𝐾ூ,௡௢௧௖௛ = 1.12 ·
ଶ

గ
∫

∆ఙ೤೤(௫)

ට௔బೞ
మ ି௫మ

𝑑𝑥ඥ𝜋𝑎଴௦
௔బೞ

଴
   (52) 
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El factor de intensidad de tensiones bajo modo I en la entalla se puede escribir también como: 

∆𝐾ூ,௡௢௧௖ = ∆𝜎௘௙௙ඥ𝜋𝑎଴    (53) 

De acuerdo con Tanaka [111], en la condición umbral, ∆𝐾ூ,௡௢௧௖௛ Ɵene que ser igual a ∆𝐾௧௛,௅஼. 
Por lo que se puede obtener ∆𝐾௧௛,௅஼ de la Ec.54. 

∆𝐾௧௛,௅஼ = ∆𝜎௘௙௙,௧௛ඥ𝜋𝑎଴    (54) 

(ii) Los métodos basados en la tensión nominal predicen el límite de faƟga de componentes 
con entallas en términos de la carga remota aplicada. Atzori y Lazzarin [113] propusieron un 
diagrama capaz de esƟmar el límite de faƟga en presencia de defecto, grieta, entalla 
punƟagudas o entallas de punta roma. El diagrama relaciona explícitamente el defecto con la 
sensibilidad a la entalla en condiciones de límite de faƟga. En un trabajo posterior [114], 
extendieron su método para contemplar geometrías finitas introduciendo una profundidad de 
entalla equivalente definida en base al factor geométrico ampliamente uƟlizado en mecánica 
de la fractura. En [115], se propone una ecuación para predecir el límite a faƟga de grietas 
cortas, grietas largas, entallas punƟagudas y entallas de puta roma. 

Por medio de una extensa invesƟgación experimental, Susmel y Taylor [116] probaron que 
tanto la Teoría de las Distancias CríƟcas (TCD) [117], como el criterio de faƟga mulƟaxial de 
Susmel y Lazzarin [118] (reinterpretada en términos de TCD) pueden ser empleados 
saƟsfactoriamente para esƟmar el límite de faƟga de componentes con entallas punƟagudas 
bajo carga biaxial en fase. 

Susmel sugirió que el límite de faƟga se podría esƟmar considerando el estado tensional 
elásƟco lineal calculado en el centro de un volumen esférico con radio igual a 𝑎଴/2. Este 
volumen, se asume como la zona donde los principales procesos İsicos ocurren bajo 
condiciones de límite de faƟga. Se demostró que el tamaño del volumen es constante, 
independiente del Ɵpo de carga aplicado, pero diferente para cada material. El método es 
adecuado para predecir el límite de faƟga en entallas de componentes con cualquier 
caracterísƟca geométrica y someƟdos a cualquier Ɵpo de carga. 

 

Figura 22: Distribución de tensiones en entalla. Fuente: [90] 
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6.5.4 Tamaño de defecto críƟco  
Varios estudios experimentales han observado la existencia de un tamaño criƟco por debajo 
del cual el defecto no Ɵene un efecto apreciable en la resistencia a faƟga del material. El 
tamaño criƟco es inversamente proporcional a la resistencia del material [88], [91]–[93]. 

Se define el tamaño críƟco del defecto, como el tamaño por debajo del cual, los defectos no 
causan daño estructural ni la reducción del límite de faƟga. Esta explicación se fundamenta en 
la interpretación del límite de faƟga como la tensión aplicada para la que, la mayor de una serie 
de grietas micro estructuralmente, mecánica o İsicamente cortas se deƟene. El tamaño de 
grieta críƟco es igual al tamaño inicial de una grieta que será detenida después de cierta 
propagación para una carga aplicada referida al límite de faƟga. 

Si el tamaño del defecto es menor que el tamaño microestructural caracterísƟco (por ejemplo, 
el tamaño medio de grano) el límite de faƟga es prácƟcamente inalterado por el defecto. 

Murakami y Endo [93] estudiaron el efecto de pequeños agujeros de 20-200 µm de diámetro 
en acero S10C y S45C. El mayor tamaño encontrado, en ausencia de los agujeros, fue de 100 
µm y 50µm respecƟvamente. Resulta que este tamaño es comparable a la distancia media 
entre bandas de perlita. La resistencia a faƟga, en presencia de los agujeros, aumento 
reduciendo el tamaño de los agujeros, hasta llegar a un valor de 70 µm y 35 µm 
respecƟvamente. En ambos casos, el tamaño de defecto criƟco fue menor que el tamaño de 
grietas detenidas presentes en el material bajo niveles de tensión del orden del límite de faƟga.  

Se ha llegado a conclusiones similares [91], [92] para cobre con 50 µm de tamaño de grano. 
Agujeros con radios menores de 50 ± 5 µm no redujeron la resistencia a faƟga 
apreciablemente. Para acero 2.25Cr/1Mo (tamaño medio de bainita de 30 µm) esƟmaron un 
tamaño críƟco de 60 µm. Aunque se iniciaron grietas, en el borde de los agujeros, bajo niveles 
de tensión por debajo del límite de faƟga, las grietas se detuvieron después de cierta 
propagación.    

 

6.6 MÉTODO DE √área DE MURAKAMI 
Murakami [81] propuso el método de la raíz de área, donde el tamaño del defecto se define 
como la raíz cuadrada del área del defecto proyectada en el plano perpendicular a la carga 
principal aplicada (Fig.23). 

 

Figura 23: Área del defecto proyectada en el plano perpendicular a la máxima tensión según el criterio de Murakami. 
Fuente: [81] 

El factor de intensidad de tensiones según el criterio de Murakami se calcula con la Ec.55 y 
Ec.56 para el caso de defecto interior y defecto superficial respecƟvamente. 
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𝐾ூ = 0,5𝜎଴
ඥ𝜋√á𝑟𝑒𝑎     (55) 

𝐾ூ = 0,65𝜎଴
ඥ𝜋√á𝑟𝑒𝑎     (56) 

Nótese que a diferencia del resto de métodos que hacen uso de la profundidad de una grieta 
para cuanƟficar su tamaño, este método uƟliza el termino √área con el que se puede 
cuanƟficar directamente el tamaño del defecto. 

Murakami obtuvo la Ec.57 en la que se relaciona el umbral de propagación ∆𝐾௧௛ con la dureza 
Vickers HV: 

∆𝐾௧௛ = 3.3 · 10ିଷ · (𝐻𝑉 + 120) · ൫√á𝑟𝑒𝑎൯
ଵ/ଷ

· ቀ
ଵିோ

ଶ
ቁ

ఠ
  (57) 

donde, 

𝜔 = 0.226 + 𝐻𝑉 · 10ିସ    (58) 

La banda de error en torno a la Ec.57 es de ±20%. SusƟtuyendo 𝐾௠௔௫ por ∆𝐾௧௛ y 𝜎 por ∆𝜎௧௛ 
(dependiente de 𝑅) se obƟene una expresión Ɵpo diagrama KT para defectos superficiales: 

∆𝜎௧௛ =
ଶ.଼଺·(ு௏ାଵଶ )

൫√á௥௘௔൯
భ/ల · ቀ

ଵିோ

ଶ
ቁ

ఠ
    (59) 

Para defectos internos el factor 2.86 de la Ec.59 se debe remplazar por 3.12. El rango de 
aplicabilidad de la Ec.59 está limitada entre el tamaño máximo de NPCs 𝑑ଵ y la transición entre 
grieta corta y larga 𝑑ଶ (Fig.24). 

La posibilidad de aplicar una solución bidimensional para una grieta, a un defecto 
tridimensional se basa en la suposición de que las grietas pequeñas emanan de los defectos en 
los primeros ciclos de carga.  

Existe una tendencia al uso del parámetro √área en el diagrama KT susƟtuyéndola por la 
profundidad de la grieta [119], [120].  

6.7 DIAGRAMA KITAGAWA-TAKAHASHI (KT) 
El diagrama de Kitagawa-Takahashi (KT) [121] es una representación gráfica en doble escala 
logarítmica del límite de faƟga en función de la profundidad de grieta 𝑎 (ver Fig.24). El 
diagrama se puede dividir en tres regiones, separados por los tamaños (profundidad) de grieta 
𝑑ଵ y 𝑑ଶ, que corresponden a las fases de propagación de grieta microestructuralmente corta 
(Región I), grieta mecánicamente/İsicamente corta (Región II) y grieta larga (Región III). Nótese 
que la curva es dependiente del raƟo de tensiones (𝑅 =

ఙ೘೔೙

ఙ೘ೌೣ
) de la carga cíclica. 

El límite de faƟga que representa el diagrama no se debe a la no iniciación de grieta, si no a la 
detención de grieta. El tamaño de grieta 𝑑ଵ ha sido designado [59], [122], [123] como “tamaño 
de defecto críƟco”; esto es, el tamaño de defecto por debajo del cual no se espera que haya un 
efecto perjudicial en el límite de faƟga. Este, disminuye a medida que aumenta la resistencia 
del material.  
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Figura 24: Diagrama Kitagawa-Takahashi (KT). Fuente: [57] 

El diagrama KT puede ser obtenido empíricamente ensayando probetas con grietas/defectos 
bien definidos. La dificultad radica en la adecuada consideración del efecto entalla en la 
obtención de la tensión umbral ∆𝜎௧௛. 

Como primera aproximación, el diagrama KT, se puede dibujar a parƟr del límite de faƟga del 
material sin defectos ∆𝜎௧௛ y el umbral de grieta larga ∆𝜎௧௛,௅஼ (ver Fig.25). La Región I se rige 
por 

∆𝜎௧௛ = ∆𝜎଴      (60) 

donde ∆𝜎଴ es el límite de faƟga del material derivado de ensayar probetas sin entalla. La 
Región III se caracteriza con la Ec.61 de la Mecánica de la Fractura de grieta larga evaluada para 
la tensión umbral como 

∆𝜎௧௛ = ∆𝐾௧௛,௅஼/√𝜋𝑎     (61) 

donde ∆𝐾௧௛,௅஼, es el umbral de propagación de grieta larga. Extendiendo las rectas que forman 
en escala logarítmica la Ec.60 y Ec.61 intersectan a un tamaño de grieta 𝑎଴ que se puede 
determinar como 

 

𝑎଴ =
ଵ

గ
ቀ

∆௄೟೓,ಽ಴

∆ఙబ
ቁ

ଶ
     (62) 

o, si se considera una geometría que no sea una placa infinita con una grieta pasante someƟda 
a tracción 

𝑎଴ =
ଵ

గ
ቀ

∆௄೟೓,ಽ಴

ఈ·∆ఙబ
ቁ

ଶ
     (63) 

siendo 𝛼 el factor geométrico. Otra forma de tener en cuenta la geometría real es incluir el 
factor geométrico 𝛼 en el tamaño de grieta İsico 𝑎 [90], [114], 

∆𝜎௧௛ =
∆௄೟೓,ಽ಴

ඥఈమ·௔ା௔బ
     (64) 

donde 𝛼ଶ · 𝑎 se puede considerar como un tamaño de grieta equivalente basado en la igualdad 
del factor de intensidad de tensiones: 

𝛼ଶ · 𝑎 =
ଵ

గ
ቀ

௄಺

ఙ
ቁ

ଶ
     (65) 
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calculando el valor de 𝑎଴ según la Ec.63. Nótese que el valor 𝑎଴, aunque actualmente está 
disponible para varios materiales [90], puede ser problemáƟco ya que hace uso del umbral de 
propagación de grieta larga ∆𝐾௧௛,௅஼. Para 𝑅 < 1, ∆𝐾௧௛,௅஼ puede depender del método uƟlizado 
para su obtención. Sucede así, por ejemplo, cuando el cierre de grieta inducido por detritos de 
oxido entra en juego. Para más detalles sobre esta problemáƟca ver [124]. 

 

Figura 25:Diagrama Kitagawa-Takahashi (KT) modificado por EL Haddad [12]. Fuente: [57] 

 

Como ya se ha visto, la Región I y la Región III del diagrama KT, pueden ser descritas 
adecuadamente por la Ec.60 y Ec.61 respecƟvamente. Las cosas se complican en la Región II, la 
cual se refiere a la fase de propagación de grieta mecánicamente/İsicamente corta. Han sido 
aplicados diferentes métodos para su determinación: 

(a) Región II del diagrama KT: Determinación empírica basado en ensayos con entallas 
arƟficiales. 

Aunque potencialmente es el mejor método, puede ser problemáƟco cuando las grietas 
detenidas siguen afectadas por el campo tensión-deformación de la entalla y esta, no es 
considerada adecuadamente. De hecho, esto es lo que ocurre en la región II. Dado que las 
entallas arƟficiales se usan como susƟtuto de grieta, se hacen lo más estrechas posible. Sin 
embargo, debido al pronunciado gradiente de tensiones, existe una tendencia de “auto 
detención” de la grieta iniciada desde la raíz de la entalla. La consecuencia es que la grieta 
detenida no será lo suficientemente profunda y, por lo tanto, estará influenciada por la entalla. 

(b) Región II del diagrama KT: Determinación empírica basado en el método de El Haddad. 

El Haddad [12] propuso determinar empíricamente la Región II basándose en un tamaño de 
grieta ficƟcio (𝑎 + 𝑎଴): 

∆𝜎௧௛ =
∆௄೟೓,ಽ಴

ඥగ·(௔ା௔బ)
     (66) 
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obteniendo 𝑎଴ de la Ec.60 o Ec.61, ver Fig.26. 

Finalmente, la curva del diagrama KT se obƟene por 

∆𝜎௧௛ = ∆𝜎௘ · ට
௔బ

௔ା௔బ
     (67) 

o expresado en términos del factor de intensidad de tensiones, 

∆𝐾௧௛ = ∆𝐾௘ · ට
௔బ

௔ା௔బ
     (68) 

(c) Región II del diagrama KT: Determinación teórica basada en análisis de la curva R cíclica  

En el análisis de la curva R cíclica, el diagrama KT se obƟene considerando la detención de 
grieta. El método se describe en profundidad en la Sección.6.8. Se ha comprobado [105], 
[125]–[127] que este método da como resultado resistencias a faƟga menores en la Región II. 
En [126], los resultados obtenidos con el método de la curva R correlacionaron bien con los 
resultados experimentales. 

(d) Región II del diagrama KT: Determinación semi empírica basada en el método √𝑎𝑟𝑒𝑎 de 
Murakami 

A diferencia del resto, este método está restringido a la Región II del diagrama KT, o lo que es 
lo mismo, está restringido a tamaños de grieta 𝑑ଵ < 𝑎 < 𝑑ଶ, según la Fig.24. El método de 
Murakami se detalla en la Sección 6.6.  

El diagrama KT no se deriva teóricamente como en el análisis de la curva R; se Ɵene que 
conocer a priori o determinarlo empíricamente. 

(e) Región II del diagrama KT: Determinación teórica basado en el modelo KT mejorado de 
Chapeƫ 

Chapeƫ propuso la determinación de la curva de grietas cortas en términos del umbral de 
propagación de grieta larga [105]. A conƟnuación, se recuerda la Ec.44 ya vista: 

∆𝜎௧௛ =
∆௄೟೓,೐೑೑ା൫∆௄೟೓,ಽ಴ି∆௄೟೓,೐೑೑൯[ଵି௘

షೖ(ೌషೌ೐೑೑)
]

ఈ·√గ௔
   (44) 

donde 𝑘 y 𝑎௘௙௙ viene dado por la Ec.45 y Ec.46 ya vistas. 

De acuerdo con [128], [129], el umbral de propagación efecƟvo se puede aproximar como 

∆𝐾௧௛,௘௙௙ ≈ 𝜒 · 10ିଶ · 𝐸      (69) 

donde 𝜒 = 1.64 es el factor de correlación valido para un rango de módulo de Young 𝐸 entre 
25 𝐺𝑃𝑎 y 250𝐺𝑃𝑎 .  

En la Fig.27, se contrapone el diagrama KT aproximado por rectas y el modelo de Chapeƫ con 
los datos experimentales para TI-6Al-4V AM extraídos de [130] . Se observa como en la región 
II, hay grietas se propagan con un umbral menor al que el diagrama KT aproximado por rectas 



 
BILBOKO INGENIARITZA ESKOLA 

ESCUELA DE INGENIERÍA DE BILBAO 

predice, no es así con el modelo de Chapeƫ que es conservaƟvo y no se observa propagación 
que conduce al fallo en la zona de vida infinita que predice. 

 

Figura 26:ComparaƟva del diagrama KT obtenido basado en diferentes enfoques; el método de EL Haddad y el 
método de la curva R cíclica; de acuerdo con [131]. Fuente: [57] 

 

Figura 27: Comparación entre el diagrama KT original y el modelo de Chapeƫ. Fuente: [130] 

 

6.8 METODO DE LA CURVA R CICLICA 
Es un método complementario al del diagrama de KT [132]. Fue introducido por primera vez 
por Tanaka y Akinawa [133]. Para asegurarse de no tener ningún efecto de cierre de grieta 
inicial, se inicia la grieta ciclando a compresión, esto es; los valores máximo y mínimo del ciclo 
de carga son negaƟvos. Después el nivel de la carga cíclica se aumenta de forma escalonada a 
𝑅 constante. En cuanto ∆𝐾 supera el valor de ∆𝐾௧௛,௘௙௙ la grieta comienza a propagarse hasta 
que se deƟene debido al incremento gradual del cierre de grieta. Una vez detenida la grieta, se 
aumenta el nivel de carga cíclica. Cuando ∆𝐾 alcance un valor por encima del umbral de grieta 
larga ∆𝐾௧௛,௅஼, no se volverá a detener la grieta. Finalmente se representa la curva R cíclica por 
medio de los puntos en los que la grieta se detuvo [57] (ver Fig.#). 
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Figura 28: Proceso de carga para determinar la curva R cíclica de acuerdo con [134]. Fuente: [57] 

 

El valor de 𝑎଴ modificado, 𝑎´଴, {397} está basado en el umbral intrínseco de propagación 
∆𝐾௧௛,௘௙௙ y se calcula como 

𝑎´଴ =
ଵ

గ
ቀ

∆௄೟೓,೐೑೑

ఈ·∆ఙ೐
ቁ

ଶ

     (70) 

El método Ɵene un gran potencial para determinar el diagrama KT. No solo se podría 
determinar para cualquier geometría, sino que también considera aspectos como la 
propagación múlƟple de grietas. 

  



 
BILBOKO INGENIARITZA ESKOLA 

ESCUELA DE INGENIERÍA DE BILBAO 

7 EFECTO DE LOS DEFECTOS EN LA VIDA A FATIGA DE METALES 
7.1 INCLUSIONES NO METALICAS  
Las inclusiones no metálicas están compuestas químicamente de metales con no metales. 
Algunos ejemplos de inclusiones no metálicas habituales son los óxidos, los sulfitos o los 
nitritos. También existen en formas más complejas como pueden ser oxido sulfitos o 
carbonitruros [122]. 

Existen varios métodos para clasificar inclusiones con origen y aplicación en diferentes países o 
territorios. Por ejemplo, la norma norteamericana ASTM, la norma rusa GOST, la norma 
británica FOX o la japonesa JIS. 

En aceros sin otros defectos, el daño por faƟga es más influenciado por el tamaño de la 
inclusión que por su forma o composición [135]. En un trabajo previo [136], fue estudiado el 
efecto de la composición de la inclusión en la zona de concentración de tensiones por dos 
factores adimensionales; el factor de concentración de tensiones y el factor de rigidez. La 
variación en la rigidez de una inclusión para una matriz dada muestra extremos locales en la 
interfase inclusión-matriz. No obstante, la concentración de tensiones promedio dentro de la 
inclusión, es mayor si esta es más rígida que la matriz. Las propiedades de la interfase 
gobiernan la concentración de tensiones promedio alrededor de inclusiones blandas (respecto 
a la matriz) pero la concentración de tensiones alrededor de una inclusión con mayor factor de 
concentración de tensiones está relacionado con las propiedades de la matriz.  

Una inclusión más pequeña restringe tensiones residuales y crea una mayor concentración de 
tensiones [135]. InvesƟgaciones del efecto del tamaño en el nivel de concentración de 
tensiones revelan un tamaño críƟco, a parƟr del cual las concentraciones de tensiones no 
aumentan, aunque aumente el tamaño de la inclusión. 

 

7.1.1 El origen de inclusiones no metalicas  
Las inclusiones, en general, pueden ser de dos Ɵpos [7,9] según su origen, exógeno y 
endógeno. Las inclusiones exógenas son producto de la erosión de materiales refractarios 
usados para producir acero. Tienen una influencia baja, ya que son reƟrados con la escoria o el 
sistema de fundición. En cambio, las inclusiones endógenas son de gran importancia. Las 
inclusiones endógenas pueden formarse por la reacción del metal fundido con parơculas 
desoxidantes como el silicio, manganeso o aluminio o durante la desulfurificación. Los 
productos de las reacciones no son completamente absorbidos por el baño de escoria. Se 
pueden subdividir en (i) primarias, (ii) secundarias, (iii) terciarias y (iv) cuaternarias. La 
formación de inclusiones primarias o secundarias está relacionada con la reacción del metal 
fundido liquido con desoxidantes. Las terciarias y cuaternarias se forman por debajo de la 
temperatura de fundición. El tamaño de las inclusiones es creciente desde inclusiones 
endógenas cuaternarias (< 1𝜇𝑚) a inclusiones exógenas (> 20𝜇𝑚) pasando por inclusiones 
endógenas primarias y secundarias (1 − 20𝜇𝑚). Cuanto más pequeña es la inclusión, más 
diİcil es deshacerse de ella. 

 

7.1.2 Contribución de inclusiones no metalicas a la iniciación y propagación de grieta 
La influencia de pequeños defectos, como inclusiones, en la vida a faƟga ha sido estudiada 
durante mucho Ɵempo. Las conclusiones obtenidas por diferentes invesƟgadores son muchas 
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veces contradictorias. Todavía no se ha establecido un método cuanƟtaƟvo fiable para evaluar 
el efecto de una inclusión no metálica [122]. Avances en la úlƟma década en mecánica de la 
fractura de grieta corta aportan herramientas clave para dar solución a este complicado 
problema. 

Las inclusiones no metálicas son localizaciones frecuentes de iniciación de grieta, 
parƟcularmente en aceros de alta resistencia, aleaciones de aluminio forjado y aleaciones de 
Níquel [81], [138]–[150]. En la literatura, podemos encontrar fallos ơpicos a parƟr de 
inclusiones no metálicas [139], [140], [146], [151]–[158]. El primer paso para la iniciación de 
una grieta en una inclusión es la desunión entre la inclusión y la matriz [83], [159]–[163]. 
Frecuentemente, esto sucede en los primeros ciclos de carga [160]–[163]. 

Evaluando el fallo en VHCF [137] se ha encontrado que la responsable de iniciar una grieta que 
termina fracturando el componente es una inclusión interna. Alrededor de la inclusión, se 
forma una zona denominada ODA (OpƟcally Dark Area), FGA (Fine Granular Area) o GBF 
(Granular Bright Facet) por sus siglas en ingles.  

D. Krewerth [137] analizó la influencia de inclusiones no metálicas en HCF y VHCF (𝑅 = −1) 
para acero 42CrMo4 (AISI 4140) de fundición con tratamiento HIP y térmico. Se ensayaron 
probetas hasta el fallo y la superficie de fractura se analizó con SEM (Scanning Electron 
Microscopy) con el fin de determinar el Ɵpo, el tamaño, la composición química, la morfología 
y la localización de la disconƟnuidad donde se inició la grieta responsable de la fractura final. A 
la luz de los resultados obtenidos, los parámetros más influyentes en la vida a faƟga en el caso 
de inclusiones internas son (i) el tamaño del defecto, (ii) la distancia del defecto a la superficie 
y (iii) el Ɵpo de defecto. El Ɵpo de inclusión responsable del fallo predominante fue una 
agrupación de inclusiones endógenas (primarias y secundarias), sobre todo de alúmina. Se 
obtuvo una correlación lineal entre el radio del fisheye y la distancia a la superficie de la 
inclusión. Por lo tanto, los dos parámetros son intercambiables en están condiciones. Se 
encontró también que el tamaño de grieta inicial aumenta con la distancia a la superficie. Por 
úlƟmo, el radio del fisheye y la distancia a la superficie decrecen a medida que aumenta el 
número de ciclos hasta el fallo. 

Los resultados obtenidos por Jian Guan [164] muestran que la inclusión no metálica actúa 
como un concentrador de tensiones y que la máxima tensión de Von Mises se encuentra a su 
alrededor. La grieta es más propensa a crecer cuando la inclusión es blanda, pequeña y 
superficial. 

Allazadeh [135] concluyo que existe un tamaño criƟco a parƟr del cual la concentración de 
tensiones no aumenta y que variar la rigidez de la inclusión modifica la distribución de 
tensiones alrededor de esta. 

 

7.1.2.1 DisconƟnuidad entre inclusión y matriz 
Las grietas por faƟga se inician dónde se encuentra la mayor deformación local. Habitualmente, 
esto se da en agujeros, cambios de sección, entallas… En definiƟva, allí donde exista 
concentración de tensiones. Estas concentraciones de tensión/deformación aumentan con la 
presencia de defectos. En el caso de inclusiones, esto es causado por el efecto entalla y la 
disconƟnuidad entre la inclusión y la matriz que lo rodea. Debido a la diferente naturaleza, se 
disƟnguen cuatro Ɵpos [122]: 
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a) DisconƟnuidad de rigidez y resistencia/ducƟlidad 
 
Basada en la rigidez del material (caracterizada por el módulo de elasƟcidad o módulo de 
Young 𝐸) la disconƟnuidad entre la inclusión y la matriz puede ser por sub-disconƟnuidad o 
por sobre-disconƟnuidad. Siendo (i) y (m) subíndices referidos a la inclusión y a la matriz 
respecƟvamente, se habla de sub-disconƟnuidad cuando 𝐸௜ ≤ 𝐸௠ y de sobre-
disconƟnuidad cuando 𝐸௜ ≥ 𝐸௠. En una matriz de acero, inclusiones de Al2O3 y TiN Ɵene 
una rigidez mayor a la de la matriz, mientras que, inclusiones de MnS Ɵenen una rigidez 
menor a la de la matriz. 
En el caso de sobre-disconƟnuidad de la rigidez, bajo una carga uniforme, la deformación 
es mayor en la matriz que en la inclusión, creando una zona de concentración de 
deformaciones en la zona que rodea la inclusión. Esto puede provocar tensiones residuales 
en esta zona y también la iniciación de grietas pequeñas en la interfase matriz-inclusión o 
en la matriz. 
En el caso de sub-disconƟnuidad de la rigidez, la zona de concentración de deformaciones 
se desarrolla en la inclusión y no en la matriz que lo rodea. Los sulfitos no solo solo Ɵenen 
menor dureza que la matriz si no que poseen mejor ducƟlidad, por lo que la probabilidad 
de que se desarrolle una grieta en ellas es baja.   
En general, inclusiones de óxidos o nitruros se consideran más dañinas que los sulfitos. No 
obstante, inclusiones de MnS, cuando se deforman aplanándose, incrementan el factor de 
concentración de tensiones. El efecto entalla en una inclusión elongada, se agrava en el 
caso de una dirección de carga desfavorable. 
 

b) DisconƟnuidad por expansión térmica  
 
Debido a los diferentes coeficientes de expansión térmica de la matriz y las inclusiones 
pueden formarse grietas incluso antes de que al componente se le aplique ninguna carga. 
Con la variación de temperatura, se generan concentraciones de deformación locales y 
como consecuencia tensiones residuales y el desarrollo de microgrietas. En el caso de Al2O3 
y TiN los coeficientes de expansión térmica son significaƟvamente menores que los de la 
matriz. Los cambios de temperatura y los gradientes son habituales durante el proceso de 
fabricación (forja, fundición, soldadura…) pero también pueden darse durante el servicio, 
por ejemplo, el calentamiento que sufre un disco de freno durante el proceso de frenado. 
 

c) DisconƟnuidad química 
 
La disparidad química puede darse en ambientes corrosivos, cuando este Ɵene acceso a la 
inclusión y el material de la matriz y de la inclusión son electroquímicamente diferentes. 

 

En los casos en el que las inclusiones sean puntos de iniciación de grietas un tamaño mayor de 
la inclusión conlleva una menor resistencia a faƟga [122]. En la literatura, han sido reportados 
diferentes tamaños de inclusiones no metálicas como tamaño de defecto criƟco: 8 − 10 𝜇𝑚 , 
10 𝜇𝑚 y 17 − 18 𝜇𝑚 para acero y 10 − 20 𝜇𝑚  para aleación de aluminio. Para rodamientos 
de acero bajo flexión rotaƟva, se ha reportado 10 𝜇𝑚 en la sub-superficie y 30 𝜇𝑚 a 100 𝜇𝑚 
de la superficie. El tamaño de la inclusión deja de ser críƟco si hay otro Ɵpo de defecto que 
gobierne la iniciación o si la grieta iniciada en la inclusión se deƟene después de cierta 
propagación. 
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Murakami y Endo [165] proponen una expresión que relaciona la dureza Vicker (HV) con el 
límite de faƟga 𝜎଴. Para una inclusión en la superficie: 

𝜎଴ =
ଵ.ସଷ·(ு௏ାଵଶ଴)

൫√á௥௘௔൯
భ/ల · ቀ

ଵିோ

ଶ
ቁ

ఠ
    (71) 

Para inclusiones internas el factor 1.43 se susƟtuye por 1.56. El exponente 𝜔 viene dado por 

𝜔 = 0.226 + 𝐻𝑉 · 10ିସ    (72) 

para acero (𝜎଴ en MPa; √á𝑟𝑒𝑎 en 𝜇𝑚). En [166], para el parámetro √á𝑟𝑒𝑎 se establece un 
tamaño máximo de 100 − 200𝜇𝑚 para acero de alta resistencia. Nótese que la Ec.71 pierde 
validez por encima de este valor, al igual que por debajo de un valor que es del orden del 
tamaño de unos pocos granos [167].  

Las inclusiones se podrían considerar micro entallas y por supuesto, su morfología Ɵene efecto 
en la concentración de tensiones que genera a su alrededor. Una forma irregular con borde 
punƟagudos Ɵene un efecto más dañino que una forma redondeada. Durante la etapa de 
fabricación en laminado o forja, las inclusiones pueden deformarse o fragmentarse [168], 
[169], formando un patrón y en consecuencia haciendo que la resistencia a faƟga sea 
anisotrópica. En el caso del laminado, la resistencia a faƟga en dirección longitudinal es mayor 
que en dirección transversal [160], [170]. La diferencia puede ser de hasta 50% [171].    

 Se ha observado que en un cúmulo de defectos en el que se da la iniciación, existe interacción 
entre la inclusión y el resto de los defectos cercanos [172], [173], por medio de la 
concentración de tensiones introducida en el campo tensional local. En términos de daño, la 
variable que realmente importa es la deformación plásƟca local y generalmente esta será 
mayor cuanto más grande sea las inclusiones y cuantas más inclusiones haya en un volumen 
dado.  

Como regla general, un defecto en la superficie Ɵene mayor efecto en la resistencia a faƟga que 
uno embebido en el interior. La localización más dañina es justo debajo de la superficie [174]. 
Esta es una afirmación que, como norma general, sirve para todo Ɵpo de defectos, incluido las 
inclusiones no metálicas [142], [154], [170], [174]–[177]. No obstante, bajo ciertas condiciones 
la localización de la iniciación puede desplazarse al interior[122]: 

 Bajo régimen VHCF de aceros de alta resistencia, la grieta se inicia casi exclusivamente 
en el interior con cargas menos al límite de faƟga convencional. De acuerdo con [178], 
la transición de la superficie al interior sucede en un rango comprendido entre 10ସ y 
10଺, lo que incluye parte de HCF. 

 La iniciación se puede dar en el interior en los casos en los que se hayan introducido 
tensiones residuales de compresión en la capa superficial. 

 En los casos de carga en los que la cortante máxima no se da en la superficie sino en el 
interior. 

  

7.2 CAVIDADES  
La iniciación de grietas en cavidades es común en aceros forjados, sinterizados, de fabricación 
adiƟva o en soldaduras. Se pueden disƟnguir en varios Ɵpos, de diferente origen y forma.   
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(a) Poros de gas: En el proceso de fabricación, el gas es atrapado en poros debido a que la 
solubilidad disminuye en el metal solido comparándolo con el líquido. Estos poros de gas 
Ɵenen una forma bastante esférica [179]–[183]. 

(b) Microporos por contracción: Durante la solidificación del metal liquido (aplicable a 
fundición o AM), se forman microporos como consecuencia de la contracción volumétrica. 
Estos poros Ɵenen una forma más irregular que los anteriores [179], [182], [183] 

(c) Regiones no fundidas: En fabricación adiƟva (AM) es un defecto común por falta de fusión 
en el lecho de polvo metálico. Normalmente, su forma es alargada. 

(d) Poros inducidos por cristales solidificados externamente (ESC) 

En presencia de ESCs durante la solidificación aparecen defectos por contracción. La porosidad 
debida a cristales solidificados externamente se puede dividir en dos categorías debido a las 
diferencias en tamaño, forma y distribución [184]. El primer Ɵpo de porosidad es relaƟvamente 
pequeño en tamaño, de forma globular y disperso dentro de la estructura. El segundo Ɵpo es 
de mayor tamaño y se consƟtuye en una estructura interconectada. 

El hierro fundido nodular es un caso especial entre las aleaciones de fundición, ya que, 
conƟene inclusiones de grafito, que Ɵene Ɵenen una baja resistencia y se asemeja 
mecánicamente a una cavidad. Se pueden tratar para su evaluación como agujeros, debido a 
que la separación de estas de la matriz se da en una etapa temprana. Debido al proceso de 
solidificación los nódulos de grafito presentan un gradiente de dureza, por lo que las grietas se 
pueden iniciar y propagar dentro del propio nódulo. Otro efecto interesante de estas 
inclusiones de grafito es el efecto que Ɵenen en el fenómeno de cierre de grieta. La trayectoria 
tortuosa de la propagación de la grieta debida a la separación aumenta el cierre de grieta 
inducido por la rugosidad.  

Mediante análisis numéricos, se ha observado que existe interacción entre los campos 
tensionales locales cuando la distancia entre dos nódulos es inferior a su diámetro. Cuando la 
distancia es menor al 25% del diámetro las tensiones se disparan; en este caso se asume la 
coalescencia [185].  

 

7.2.1 Efecto de las cavidades en la iniciación y propagación de una grieta a faƟga 
En el caso de aleaciones de aluminio fundido, es ampliamente aceptado que las grietas de 
faƟga idealmente se inician en los defectos de fundición que inevitablemente estarán 
presentes [186]. Estos defectos, pueden reducir la vida a faƟga más de un orden de magnitud, 
en comparación a las fundiciones de aluminio sin defectos, siendo los poros de gas los más 
perjudiciales en comparación al resto de defectos de fundición [59]. La iniciación, 
preferiblemente, se da en poros embebidos, justo debajo de la superficie [69], [70], [187], 
[188]. El rango máximo del ángulo de deformación plásƟca se puede considerar el parámetro 
gobernante para la nucleación de una grieta en un poro [62], [189]. 

El efecto de las cavidades es comparable al de las inclusiones en algunos aspectos, sin 
embargo, las primeras suelen tener mayor extensión espacial. 

(a) El efecto que Ɵenen sobre la resistencia y vida a faƟga aumenta a medida que aumenta el 
tamaño de la cavidad. A mayor tamaño del defecto, menor es el límite de faƟga [65], [186], 
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[190], [191]. La dispersión en tamaño y forma de los poros afecta a la dispersión de la 
resistencia de faƟga.  
Wang [70] sugirió un tamaño de poro críƟco mínimo de 25µm, por debajo del cual, una 
grieta de faƟga diİcilmente se iniciará en poros de aleaciones de aluminio A356-T6 de 
fundición. Couper [188] observo que reducir el tamaño de poro por debajo de 15µm no 
aumenta la vida a faƟga. La grieta por faƟga no necesariamente se inicia en el poro de 
mayor tamaño [192]. A pesar de estas observaciones, se ha visto que se puede iniciar una 
grieta en pequeños poros con diámetros de 10µm [192], incluso provocando estas, la 
rotura final [187], [188]. Yang [186] determinó, para la aleación de aluminio A713, que el 
tamaño críƟco mínimo de un poro para iniciar una grieta, aplicándole una tensión igual a la 
de fluencia, es de alrededor de 11µm de diámetro. 
 

(b) Las cavidades cerca de la superficie son más perjudiciales que las interiores [65], [73], 
[186], [191], [193]–[195]. Borbély [196] realizó simulaciones de EF de una cavidad esférica 
localizada a diferentes distancias de la superficie. Encontró que la zona cercana a la 
superficie sufría deformación severa cuando la distancia 𝑑 entre el centro de la esfera y la 
superficie era menor que  ௥

௥ାௗ
= 0,5 donde 𝑟 es el radio de la esfera. Igualmente [197]  

observó que el rango de deformación a cortante aumentaba dramáƟcamente a medida 
que la cavidad se acerca a la superficie, llegando el ligamento (puente entre la cavidad y la 
superficie) al límite plásƟco. Li examino la concentración de tensiones para un poro de 200 
µm de diámetro en aleación de aluminio [198], esta, alcanza su valor máximo con el poro 
justo debajo de la superficie. En el caso de material fundido, la iniciación de grieta por 
faƟga, puedes darse en el interior y no en el exterior debido a la “piel de fundición” con 
una superficie prácƟcamente libre de defectos [199].  
Le [200] invesƟgo el efecto de los poros de AlSi7Mg0.3 fabricado por fundición a la cera 
perdida y observó que la distancia a la superficie del poro es un parámetro fundamental. 
Todas las grietas que provocaron el fallo se iniciaron en poros cercanos a la superficie (con 
una distancia a la superficie menor de 500 µm) aun exisƟendo poros de mayor tamaño en 
el interior. 
Nadot [65] ensayó probetas de hierro fundido nodular a HCF y observo que la localización 
del defecto es el parámetro de mayor importancia (junto al tamaño). Para la misma vida a 
faƟga, el defecto por contracción (b) en el que se inicia la grieta que conduce al fallo fue 
diez veces mayor en defectos internos comparando con los externos. La menor vida a faƟga 
asociada a los defectos superficiales está ligada a la exposición de estos al ambiente 
atmosférico [65], al que, los defectos internos, no están expuestos. El hidrogeno presente 
en el aire penetra en la grieta, aumentando la tasa de propagación. Este fenómeno se 
conoce como fragilización por hidrogeno. 
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Figura 29: Comparación del tamaño del defecto responsable de la fractura en el interior y en el exterior. Fuente: [62] 

 

(c) Una forma irregular de las cavidades aumenta la concentración de tensiones en 
comparación a una forma esférica del mismo tamaño [199], [201]. Las cavidades Ɵpo (b) y 
(c), debido a su forma, presentan mayor concentración de tensiones que (a) y, por lo tanto, 
son una mayor amenaza para la iniciación de una grieta. 
Le [200] predijo mayor sensibilidad al tamaño de poros reales respecto a poros esféricos. 
Sugirió similitudes en la sensibilidad al tamaño, respecto a poros reales, de poros elípƟcos 
con un radio mayor 4 veces el radio menor.  
En presencia de grandes defectos superficiales, se ha visto [202] que, la forma de la 
cavidad Ɵene un efecto mínimo en la vida a faƟga de probetas defectuosas de Inconel 718 
AM.  
Ensayando probetas de acero de fundición Al-Si con un defecto arƟficial esférico de 700 µm 
al que se mecanizan en el borde pequeños defectos en un intento de representar la 
porosidad inter-dentríƟca, se ha visto que los pequeños defectos en el borde del defecto 
grande no Ɵenen efecto [203]. Esto sugiere que la morfología local del defecto no es un 
parámetro gobernante. 
 

(d) En el caso de contar con un cumulo de poros, exisƟrá interacción entre ellos [204]. Cuando 
más cerca se encuentren estos poros, menor será la resistencia a faƟga [205]. Es frecuente 
que se inicien grietas en diferentes puntos [206], [207].  
 

(e) Las grietas iniciadas en cavidades se propagan la mayor parte de su vida como grieta corta 
[190], [208]. La mayoría de las grietas iniciadas se deƟene después de una cierta 
propagación [190], [209].  
 

(f)  Existe un tamaño de cavidad criƟco por debajo del cual no afecta a la resistencia a faƟga. 
En [70], [210] se definió este tamaño criƟco por debajo de 25 a 100 µm de diámetro. En 
[188], se concluyó que bajar el tamaño de la cavidad por debajo de 15 µm no supone 
ningún beneficio a la vida a faƟga de aluminio forjado. En [70] se propuso 25 µm como el 
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tamaño por debajo del cual diİcilmente se iniciaría una grieta en las cavidades en A356-T6 
forjado. De acuerdo con [211], para A713 forjado en arena, un tamaño de 10 µm del 
diámetro de la cavidad es suficiente para que se inicie una grieta, que finalmente acabe 
fracturando, en cavidades superficiales o cercanas a la superficie. 
 

(g) La distribución de poros afecta la trayectoria de propagación de la grieta a faƟga. En el caso 
de acero sinterizado, las parơculas se conectan entre si mediante puentes dejando 
cavidades internas. Las cavidades actúan como precursores de grieta. La trayectoria de la 
grieta sigue preferentemente los puestes entre parơculas. La propagación de la grieta a 
través de los puentes incrementa la tasa de propagación de grieta. La exponente 𝑛 de la ley 
de Paris aumenta [122]. En [212], se estudió acero sinterizado con una densidad relaƟva 
del 90% consiguiendo valores de 𝑛 = 8 − 18. Para una densidad del 100% los valores que 
se obƟenen son 𝑛 = 2.6 − 4.0. La coalescencia de grietas influye en la trayectoria de la 
grieta retorciéndola, lo que aumenta el efecto de cierre de grieta inducido por la rugosidad 
[207]. 

 

Figura 30: Efecto de la porosidad en acero sinterizado. (a) Curva caracterísƟca ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾 para diferentes densidades; 

(b) Mecanismo de propagación de grieta. Fuente:  [213] 

El tratamiento HIP reduce la porosidad y, por lo tanto, aumenta la resistencia a faƟga 
reduciendo, no solo la velocidad de propagación de la grieta [214]–[216], sino la dispersión 
[214]. 

(h) Las grietas causantes del fallo se inician en los poros (o agrupación de poros) de mayor 
tamaño dentro del volumen altamente tensionado [179]. Por lo tanto, estos poros forman 
parte del extremo superior de la distribución estadísƟca de tamaño [193]. 

El tamaño de poro se puede determinar con metalograİa [81], [217]. No obstante, la 
microtomograİa computarizada (µm-CT) se está convirƟendo cada vez más común [179], 
[182], [191], [199], [200], [218]–[221]. 

En componentes fundidos en presencia de ESCs la fuente principal de iniciación son los poros 
de segundo Ɵpo (d). En un estado de tensión, se generará una grieta en el contorno de grano 
de ESC y se propagará en dirección perpendicular a la tensión principal de tracción [184]. En 
zonas donde ESCs están presentes la propagación se da en un modo de fractura intergranular 
conectando poros adyacentes. En cambio, en zonas donde solo granos densos y finos de α-Mg 
están presentes, la propagación se da en un modo de fractura combinado entre transgranular e 
intergranular. 
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7.3 MICROESTRUCTURA DEFECTUOSA 
Como ya se ha mencionado, las grietas se inician en el defecto donde se localiza la mayor 
concentración de deformaciones. En esta sección se mencionan diferentes iniciadores en 
ausencia de defectos como cavidades o inclusiones. 

En acero 54SiCr6 se observó [222] que la grieta no se iniciaba en una inclusión si no en zonas 
ricas en carbono cuando la inclusión era menor de 1µm. Para aluminio fundido A356-T6 [220] 
con tamaños de poros menores de 25-100 µm la grieta se inicia en el espacio entre dendritas 
secundarias (SDAS). 

En ausencia de defectos geométricos, la detención de grieta es controlada por las barreras 
microestructurales a la propagación de la grieta como los contornos de granos adyacentes con 
diferentes texturas cristalográficas. Cuando las orientaciones cristalográficas de varios granos 
adyacentes estén orientadas prácƟcamente en la misma dirección, la grieta podría no ser 
detenida. Para acero, el tamaño de grieta no detenido, es del orden de un par de granos [62], 
[223].  

Puede darse el caso de que contornos de grano imperfectos actúen como iniciadores de grieta  
[4], [62], [224]. Estas imperfecciones pueden ser causadas, por ejemplo, por precipitados de 
carburo, oxidación o segregación química de impurezas[123].  

La descarbonización de capas superficiales [225]–[229] es un origen frecuente de la grieta de 
faƟga. En componentes grande de hierro fundido, las agrupaciones de grafito degenerado son 
las responsables de la iniciación. Otros posibles iniciadores son las transformaciones 
imperfectas de austenita durante el proceso de enfriamiento de estructuras de martensita 
atemperada [230], bainita áspera de acero austeníƟco-ferríƟcos [230], y los carburos en acero 
de herramientas [176]. 

 

7.4 DEFECTOS TIPO GRIETA 
Durante el proceso de la soldadura pueden generarse pequeñas grietas. En caso de 
disconƟnuidad debido a expansión térmica entre la matriz y la inclusión, las grietas se forman 
dentro de la inclusión [231]. En soldadura por fusión, las gotas de metal fundido en la 
superficie son otra causa de microgrietas. Estas, causan restricciones locales en la superficie y 
tensiones residuales, que pueden causar la iniciación de una grieta [232]. 

Los defectos Ɵpo grieta pueden formarse cuando una capa de oxido en la superficie queda 
atrapada en el interior del material [233]–[236]. La Fig.31 ilustra el llamado efecto doble capa 
en aleaciones fundidas. En fundiciones de inyección a presión debido al turbulento llenado del 
molde la capa de oxido superficial queda atrapada en el interior del material donde queda 
plegado. El resultado es un defecto Ɵpo grieta sub-superficial. Las capas de oxido fragmentadas 
pueden incorporarse al lecho fundido en procesos como soldadura por ficción [237], [238] o 
SLM [239], [240] de aleaciones de aluminio. En la Fig.32 se ilustra el mecanismo detrás del 
úlƟmo.    
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Figura 31: Secuencia de creación de defecto Ɵpo doble capa de oxido: (1) se crea una ola debido a las turbulencias, 
(2) las dos capas de oxido contactan por su lado seco, y (3) una capa doble de oxido queda atrapada en el interior del 

metal fundido como un defecto Ɵpo grieta. Fuente: [241] 

 

Figura 32: Mecanismo de penetración de capas de oxido en el lecho fundido en SLM. Fuente: [242] 

 

7.5 DAÑO LOCAL: RASGUÑOS Y RUGOSIDAD SUPERFICIAL 
El daño local puede surgir en la etapa de fabricación, de servicio o de mantenimiento. El daño 
en la superficie puede derivarse de rasguños, rebabas, marcas de mecanizado, mermas, golpes, 
grabados y picaduras de corrosión. 

Durante la etapa de fabricación el daño puede ser introducido de varias formas. Pueden 
desarrollarse rasguños, muescas, rebabas, pequeños rasguños o incisiones. También hoyos 
marcados en la superficie, consecuencia de tratamientos superficiales como el decapado y el 
anodizado. También se pueden formar defectos superficiales como consecuencia del 
mecanizado, haciendo emerger defectos sub-superficiales como cavidades [187], [190].  

  



 
BILBOKO INGENIARITZA ESKOLA 

ESCUELA DE INGENIERÍA DE BILBAO 

7.6 RASGUÑOS  
Los rasguños pertenecen a los defectos superficiales más dañinos respecto al daño a faƟga. 
Pueden tener su origen en cualquiera de las etapas previamente mencionadas. Una 
invesƟgación [243] sobre el efecto de rasguños mecanizados de 25 y 185 µm de profundidad y 
radio de entalla de 5, 25 y 50 µm en probetas de aluminio 2024-T351 observo una reducción 
de hasta el 97.8% en la vida a faƟga (someƟdo a cargas de tracción y flexión) debido a múlƟples 
grietas simultaneas iniciadas en la base del rasguño y su posterior coalescencia creando una 
única grieta alargada que se propaga en la dirección del espesor. Los autores reportaron 
similares conclusiones en trabajos anteriores [244]. Entre el 66 y el 99% de la vida total a faƟga 
fue consumida por la propagación de los primeros 50 µm o lo que es lo mismo, por la fase de 
propagación de grieta corta (número de ciclos requeridos hasta propagarse un tamaño igual a 
la profundidad del rasguño). La localización de un rasguño de longitud limitada es importante; 
un rasguño en el borde de una placa es más dañino que una localizada en el centro.  El factor 
de concentración de tensiones 𝑘௧ puede llegar [245] a 𝑘௧ = 15 o más, lo que explica que los 
rasguños sean tan dañinos. En evaluaciones analíƟcas, los rasguños se suelen asimilar como 
grietas [114], [243]. 

Los rasguños, con una longitud de cenơmetros y una profundidad de micras, se encuentran 
geométricamente a medio camino entre entallas de diseño (normalmente no asimiladas como 
grietas) y defectos pequeños tratados en [243]. Los parámetros geométricos de los rasguños 
que influencian la iniciación de una grieta y su posterior propagación son el ángulo que forman 
sus flancos, el radio de acuerdo del frente y la profundidad de este, siendo la úlƟma la más 
importante [246]. La orientación de los rasguños respecto a la dirección de carga juega un 
papel importante. Existe un valor criƟco a modo de límite inferior en el que la profundidad del 
rasguño es demasiado pequeña para afectar al límite a faƟga porque otro defecto mayor toma 
el mando de la iniciación, o la grieta que surge del rasguño es detenida [84], [94], [247]. No 
obstante, conviene mantener la prudencia al respecto debido a la problemáƟca de múlƟples 
grietas a lo largo del frente de un mismo rasguño.  

Dado que los rasguños son introducidos de forma mecánica (deformación plásƟca) quedan 
rodeados de tensiones residuales [248], [249]. Los efectos beneficiosos de las tensiones 
residuales de compresión (consecuencia de tratamientos superficiales como el shot peening) se 
reducen o incluso se eliminan al formarse un rasguño en la superficie [250]. 

La profundidad, el ancho, el grosor y la orientación del rasguño, junto a la curvatura del frente 
del rasguño son los factores críƟcos asociados que controlan el comportamiento a faƟga de un 
componente rasgado. La profundidad es el parámetro geométrico más críƟco. A mayor 
profundidad, menor es el límite de faƟga y la vida [67]. 

  



 
BILBOKO INGENIARITZA ESKOLA 

ESCUELA DE INGENIERÍA DE BILBAO 

7.7 RUGOSIDAD SUPERFICIAL 
Igual que los defectos de Ɵpo merma o rasguños, la rugosidad superficial, es un problema de 
entalla, sin embargo, son varios los autores [226], [251]–[254] que hablan de “integridad 
superficial”. Este término fue introducido [255] hace medio siglo y aparte del efecto entalla 
inducido por la rugosidad superficial, incluye las tensiones residuales, las caracterísƟcas 
microestructurales, la dureza, resistencia y el comportamiento de la deformación en la capa 
superficial y factores químicos/electroquímicos. De acuerdo con [81], hay cuatro factores 
relacionados con la superficie que Ɵenen efecto en la resistencia y vida a faƟga: la rugosidad 
superficial actuando como concentrador de tensiones, las tensiones residuales en la superficie, 
endurecimiento o ablandamiento de la capa superficial cuando se deforma plásƟcamente y los 
cambios o transformaciones en la estructura debido a la deformación plásƟca.     

Se ha visto que el efecto de la rugosidad en componentes AM tal y como salen de la maquina 
(sin mecanizar o recƟficar) puede ser tratado como un defecto equivalente elongado [256]–
[258].  
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8 EVALUACIÓN A FATIGA BASADO EN LA MECÁNICA DE LA 
FRACTURA  

La mecánica de la fractura puede ser aplicada dentro del diseño tolerante al daño para 
determinar la vida restante de un componente con una grieta inicial. En fase de mantenimiento 
la grieta inicial es medida por inspección NDT. En fase de diseño, en ausencia de grietas o 
defectos iniciales, se puede asumir una grieta inicial igual al tamaño mínimo detectable del 
NDT uƟlizado. Esta úlƟma aproximación es conservadora. El objeƟvo esencial del diseño 
tolerante al daño es establecer los intervalos de inspección NDT, de tal modo que se pueda 
detectar la grieta antes de que provoque el fallo. Cuando durante una inspección se detecta 
una grieta, esta, sirve de dato de entrada para establecer el siguiente intervalo de inspección. 

Con el fin de poder tener en cuenta la evolución del daño İsico para predecir la vida en servicio 
hay que considerar los mecanismos implicados de iniciación de grieta y propagación. Sin 
embargo, la interacción entre la compleja microestructura y los mecanismos de iniciación y la 
propagación temprana necesita de invesƟgación para ser completamente entendido. Es por 
ello por lo que, el desarrollo de modelos basados en la İsica para usarlos en la predicción de 
vida en servicio sigue siendo muy desafiante. Los más recientes desarrollos basados en el 
conocimiento adquirido experimentalmente han sido analizados y revisados.  

Los métodos de diseño de tolerancia al daño postulan, que, por lo general, cualquier 
componente conƟene imperfecciones en forma de grieta. Sin embargo, estas grietas solo 
pueden propagarse cuando se sobrepasa un cierto tamaño criƟco [41], [259].  

Para la aplicación de la metodología de diseño tolerante al daño es esencial la detección 
temprana de la grieta iniciada Por medio de una solución analíƟca o numérica de la ley de Paris 
y con la combinación de algún coeficiente de seguridad, el Ɵempo o número de ciclos hasta el 
fallo es calculado considerando la propagación de la grieta desde un tamaño detectable 𝑎ௗ௘௧ 
hasta un tamaño máximo tolerable 𝑎௧௢௟. De estos cálculos se derivan los periodos de 
inspección. En el caso de que una grieta sea detectada durante la inspección, el intervalo de 
Ɵempo hasta la siguiente inspección se determina en base al Ɵempo o al número de ciclos para 
que la grieta se propague desde el tamaño detectado hasta el tamaño máximo tolerable. 
Cuando en una inspección, se detecte un tamaño de grieta mayor al tamaño máximo tolerable, 
el componente ha de ser remplazado.  

Considerando la influencia que Ɵenen los defectos en controlar el comportamiento a faƟga de 
componentes con defectos, métodos que consideren explícitamente su influencia son de gran 
interés en aplicaciones de diseño tolerante al daño [2], [260], [261]. En este senƟdo, métodos 
de mecánica de la fractura basados en el diseño tolerante al daño son de gran interés [260]. El 
uso de representaciones matemáƟcas apropiadas para describir el comportamiento del 
material en términos de propagación de grieta es un paso importante en la implementación de 
metodologías de diseño tolerante al daño [260]. Este, es un paso necesario para una robusta 
modelización de la resistencia a faƟga de componentes con defectos [262]. Este enfoque es 
llamado como diseño tolerante al defecto [1], [15], [262]–[267]. 

El diseño tolerante al defecto asume que los defectos pequeños actúan como iniciadores 
efecƟvos de grieta y que las grietas que no se propagan (NPC) asociados a estos defectos están 
siempre presentes bajo niveles de carga igual o ligeramente menores al límite de faƟga del 
material [268]. Por lo tanto, para aplicar métodos basados en tolerancia al defecto, es crucial 
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determinar el tamaño de grieta inicial (Sección 8.4) y un modelo de propagación (Sección 8.4) 
adecuado que considere la propagación de grieta mecánicamente corta. 

Debido a la gran variabilidad de los parámetros uƟlizados para caracterizar el efecto de los 
defectos y la naturaleza de la distribución aleatoria de estos, varios autores apuntan al uso 
preferible de métodos probabilísƟcos en la evaluación del comportamiento a faƟga de 
componentes defectuosos [1], [15], [264], [266], [267].  

En principio, la mecánica de la fractura Ɵene un gran potencial para predecir la vida a faƟga 
debido a que variables de entrada como las dimensiones del componente, la geometría local 
(entallas) y global e incluso las tensiones residuales pueden tenerse explícitamente en cuenta. 
La aplicación de la mecánica de la fractura para la evaluación de la vida a faƟga está restringido 
a casos en los que la fase de iniciación de la grieta se reduce significaƟvamente, por ejemplo, 
como consecuencia de la existencia de un defecto [83]. 

Como regla general, los materiales ingenieriles y los componentes hechos por estos materiales 
conƟenen defectos, que debido al efecto entalla local y/o a la rigidez dispar con el material que 
lo rodea, la nucleación de la grieta se ve acelerada. La iniciación en componentes sin defecto 
supone menos del 5-20% de la vida a faƟga y en componentes con defectos el porcentaje es 
notablemente menor [68]. 

El uso de parámetros basados en la mecánica de la fractura, como el factor de intensidad de 
tensiones cíclico ∆𝐾, que pueden explícitamente considerar el efecto de los defectos pueden 
ser una herramienta valida al evaluar el comportamiento a faƟga. 

Existen métodos para relacionar las propiedades obtenidas de propagación de grieta para 
faƟga uniaxial, con faƟga mulƟaxial. Sin embargo, la adecuación de un método debe ser 
evaluada observando la superficie de fractura obtenido tras el fallo. La aplicación de estos 
métodos puede ser exigente y para algunas aplicaciones, métodos más simples podrían ser 
suficientes con la ventaja de ahorro de Ɵempo y coste computacional. 

La obtención de las propiedades de propagación de grieta requiere un gran esfuerzo y recursos. 
Se pueden encontrar estas propiedades para diferentes materiales obtenidas ensayando 
probetas estandarizas en la literatura. Sin embargo, la mayoría se limitan al modo I de apertura 
de grieta. Existe una falta de propiedades de propagación de grieta para grietas que se han 
iniciado a parƟr de defectos [2]. La prácƟca común a la hora de evaluar la faƟga mulƟaxial a 
través de la mecánica de la fractura es considerar las propiedades de propagación de grieta del 
modo I. Esta consideración conlleva una predicción conservadora. 

InvesƟgaciones sobre el comportamiento de una grieta bajo carga mulƟaxial, indican que las 
grietas no se propagan en una dirección al azar y que existen planos de preferencia [269]–
[272]. La orientación preferida depende del material y del estado de carga. 
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8.1 EQUIVALENCIA ENTRE ENTALLA, GRIETA Y DEFECTO  
A menudo defectos como inclusiones no metálicas, poros o la rugosidad superficial son 
tratados como grietas en análisis de mecánica de la fractura. Esto simplifica mucho el 
problema, pero no considera el efecto entalla (Sección 5.1) diferente que se da en cada 
defecto. A conƟnuación, se analiza la conveniencia o no de asumir estas simplificaciones. 

La consideración de un defecto como una grieta efecƟva provee una solución conservaƟva, ya 
que, se estaría despreciando los ciclos de carga para se desarrolle dicha grieta desde un 
defecto hasta alcanzar el tamaño de la grieta efecƟva. 

 

Figura 33: Definición grafica de: entalla (Notches), grieta (Cracks) y defecto (Defects). Fuente: [273] 

Es sabido que en entallas punƟagudas las grietas se desarrollan rápidamente, al igual que en 
defectos (inclusiones) no unidos a la matriz. La existencia de grietas inmediatamente iniciadas 
desde un defecto o preexistentes no son detectables por los medios habitualmente uƟlizados. 
Por todo esto, es habitual tratar a un defecto en su evaluación como una grieta [59]. 

De todos modos, dependiendo del caso, puede ser más apropiado tratar el defecto como una 
entalla. Sucede así en los casos en el que la grieta iniciada desde el defecto es muy pequeña en 
comparación al radio de la entalla. A parƟr de cierto tamaño de grieta 𝑎் (Fig.34), el efecto 
entalla en el factor de intensidad de tensiones puede despreciarse y sumar la profundidad de la 
entalla al de la grieta. Si la longitud de la grieta es menor que 𝑎் el efecto entalla ha de tenerse 
en cuenta, si es menor se trata como una grieta 𝑎 = 𝑎் + 𝜌 [274]. 

 

Figura 34: Efecto del tamaño de grieta en una entalla en el valor de ∆𝐾. Fuente: [275] 

La comparación experimental realizada por Nadot [65] de un defecto y una grieta del mismo 
tamaño revelan que un defecto no es equivalente a una grieta. Considerando un defecto como 
una grieta, se obƟenen resultados conservaƟvos. Considerar un defecto como una grieta 
preexistente supone despreciar la fase de iniciación.  

Considerándolo, en cambio, el defecto como una entalla se obƟenen mejores resultados que 
considerándolo como una grieta preexistente. Nadot [65] ajusto las fórmulas analíƟcas para 
entallas de Lukas y Mitchell. En el caso del acero fundido se obtuvieron resultados próximos a 
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los experimentales para una 𝐾௧ = 2. Pero para hierro fundido nodular el ajuste con Mitchell 
requiere de 𝐾௧ = 5. La comparaƟva se realizó en 2D para una carga uniaxial. 

Smith y Miller [276] demostraron que las entallas con 𝐾௧ mayor a 𝐾௧
∗, se comportan y pueden 

ser tratados como grietas. En entallas de punta roma, si una grieta se inicia, se seguirá 
propagando debido a la alta carga aplicada (necesaria para que la grieta se inicie. En entallas 
punƟagudas, las grietas se inician con una carga relaƟvamente baja, esto hace que sea más fácil 
que estas grietas acaben deteniéndose. Incrementando el factor de concentración de tensiones 
𝐾௧, mientras la profundidad de la entalla se manƟene constante, por debajo de cierto valor del 
radio de la entalla, el límite de faƟga del componente con entalla se manƟene constante a 
pesar del aumento de 𝐾௧. En esta situación, la entalla se comporta como una grieta [110] 

 

Figura 35: Límite de faƟga en función de 𝐾௧  para entallas de tamaño de grieta constante. Fuente:[113] 

Atzori [113]  extendió el diagrama de Kitagawa-Takahashi a entallas en forma de U (caras de la 
grieta paralelos y radio del frente de la grieta 𝜌 > 0) validándolo para evaluar el límite de faƟga 
de grietas y entallas para una placa infinita con el objeƟvo de establecer una relación explicita 
entre la sensibilidad al defecto y la sensibilidad a la entalla. En [114], el trabajo anterior se 
exƟende a nivel componente y se verifica por medio de 78 series de ensayos de faƟga para 10 
aceros y aleaciones de aluminio. En el trabajo original [113], se realizan ensayos manteniendo 
el tamaño de la entalla 𝑎 constante mientras se varía el radio de la entalla 𝜌, lo que a su vez 
modifica el factor de concentración de tensiones 𝐾௧. Los resultados muestran como el límite de 
faƟga inicialmente decrece rápidamente con el aumento de 𝐾௧, pero a parƟr de un valor de 
𝐾௧ ≥ 𝐾௧

∗ (Fig.35) el límite de faƟga permanece constante. 

La relación explicita obtenida en [113] Ɵene la expresión de la Ec.63 siendo 𝑎଴ el parámetro de 
El Haddad, 𝑎∗es la profundidad de entalla correspondiente a la intersección entre las curvas 

∆𝐾௧௛ y ∆ఙబ

௄೟
 cómo puede verse en la Fig.25 y 𝐾௧ es el factor de concentración de tensiones. Para 

metales un valor ơpico de 𝑎଴ es del orden de 100𝜇𝑚 y 𝑎∗, que suele ser un orden mayor, 
estará en el rango de 𝑚𝑚. Por encima de 𝑎∗ las entallas se comportan como grietas y por 
debajo como entallas de punta roma. 

𝑎∗ = 𝐾௧
ଶ · 𝑎଴      (73) 

𝑎஽ =
௔బ

ఈమ      (74) 

𝑎ே = 𝐾௧
ଶ · 𝑎஽      (75) 

La extensión a un componente finito se obƟene introduciendo el factor geométrico 𝛼 . Con la 
expresión Ec.74 se obƟene el tamaño de defecto críƟco 𝑎஽, que es dependiente no solo del 
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material como 𝑎଴, sino que también de la geometría. La profundidad de entalla criƟca 𝑎ே 
asociado a este valor del tamaño de defecto criƟco queda con la expresión Ec.75. 

 

Figura 36:Límite de faƟga en función del tamaño de grieta/defecto para placa infinita/finita. [114] 

 

Haciendo uso de la mecánica de la fractura, se disƟnguen dos comportamientos de entallas a 
faƟga. En entallas punƟagudas (𝐾௧ alto) existen grietas mecánicamente cortas que no se 
propagan bajo el límite de faƟga del componente con entalla (Fig.36). Por otro lado, en entallas 
de punta roma existen grietas microestructuralmente cortas.  

La tensión mínima para iniciar una grieta en la base de una entalla de punta roma y superar la 
barrera microestructural más resistente es también suficiente para provocar la propagación 
conƟnua hasta la rotura. Por lo tanto, la resistencia a faƟga viene dada por el umbral 
microestructural determinado por el criterio ∆𝜎.  

En el caso de entallas punƟagudas, la resistencia a faƟga viene dada por el umbral mecánico 
definido por el criterio ∆𝐾 y el desarrollo de grietas que no se propagan (NPC) depende de la 
existencia de un gradiente de tensiones suficientemente alto y el desarrollo del efecto de cierre 
de grieta. En este caso, la resistencia a faƟga es independiente de 𝐾௧ y depende principalmente 
de la profundidad de entalla y el umbral de propagación ∆𝜎௧௛ para grietas İsicamente cortas. 
El efecto de cierre de grieta, junto con a un gran gradiente de tensiones en la base de la entalla, 
explican la existencia de grietas İsicamente cortas que no se propagan en entallas punƟagudas. 
Un ∆𝐾௧௛ efecƟvo alto y un cierre de grieta alto posibilitan el desarrollo de grietas İsicamente 
cortas que no se propagan y resulta en una reducción de la sensibilidad a la entalla [277].  

Livieri y Tovo [273] desarrollaron unas ecuaciones para predecir la resistencia a faƟga de 
componentes con entallas que consideran el efecto entalla considerando una tensión efecƟva. 
Las ecuaciones de Greager-Paris [278] e Irwin [279] han sido modificados para poder ser 
aplicados a componentes con diferentes disconƟnuidades geométricas: la Ec.76 para entallas; 
la Ec.77 para grietas cortas y largas y la Ec.78 para defectos (independientemente de sus 
dimensiones). Nótese que la Ec.77 y la Ec.78 podrían haberse obtenido como casos límite de la 
Ec.76. Las ecuaciones propuestas han sido validadas correlacionando con datos 
experimentales. 



 
BILBOKO INGENIARITZA ESKOLA 

ESCUELA DE INGENIERÍA DE BILBAO 

∆𝜎௘௙௙ = ቐ

∆ఙഇ,೘ೌೣ

ඥଵାସ(௔బ/ఘ)
                                                   2𝑎଴ ≤ 𝜒௣

ఞ೛

ଶ௔బ

∆௄಺

ඥଵାଶ(ఞ೛/ఘ)
+ ቀ1 −

ఞ೛

ଶ௔బ
ቁ · ∆𝜎௡௢௠        2𝑎଴ > 𝜒௣

     (76) 

 

∆𝜎௘௙௙ = ൞

∆௄಺

ඥగ௔బ
= ∆𝜎௡௢௠ · 𝛼ට

௔

௔బ
                        𝑎 ≥

ସ௔బ

ఈమ

∆𝜎௡௢௠ · ቀ
ఈమ

ସ

௔

௔బ
+ 1ቁ                           𝑎 <

ସ௔బ

ఈమ

       (77) 

 

∆𝜎௘௙௙ = ቐ

∆௄಺

ඥఠ(ఘାସ௔బ)
                                                   2𝑎଴ ≤ 𝜒௣

ఞ೛

ଶ௔బ

∆௄಺

ඥఠ(ఘାସ௔బ)
+ ቀ1 −

ఞ೛

ଶ௔బ
ቁ · ∆𝜎௡௢௠        2𝑎଴ > 𝜒௣

      (78) 

 

donde 𝜒௣ se puede calcular: 

𝜒௣ =
ఘ

ଶ

ଵହ௞೟
మ/య

·ଽభ/యቆଽାටଷ௞೟
మା଼ଵቇ

మ/య

ିଽ
మ
యቆଽାටଷ௞೟

మା଼ ቇ

ర
య

ିଽ௞೟
ర/య

቎ଷ௞೟

మ
యିଽ

భ
యቆଽାටଷ௞೟

మା଼ଵቇ

మ
య

቏

మ    (79) 

 

8.2 METODOLOGIAS 
En esta sección se recogen diferentes propuestas metodológicas de la literatura para esƟmar la 
vida a faƟga de metales contemplando defectos. 

Hu [268] parƟendo de imágenes por µm-CT, uƟlizo la geometría para realizar análisis FEM, 
computar XDZ como indicador de la amenaza de cada efecto. En otro trabajo [130] predijo la 
resistencia a faƟga con la ecuación (Ec.57) propuesta por Murakami-Endo [32] que lo relaciona 
con la dureza Vickers. Este es representado en un diagrama KT modificado según el modelo de 
El Haddad [110] y extendido para vida finita representando en escala de colores el número de 
ciclos hasta el fallo dependiente del tamaño y la tensión cíclica. Se hizo uso de EVS para el 
tratamiento estadísƟco de la distribución de los defectos. Para una metodología similar la 
inspección por µm-CT podría ser susƟtuido por la geometría derivada de una simulación del 
proceso de fabricación. El modelo FCG uƟlizado es la versión de Forman de NASGRO [280], el 
umbral de grieta corta relaƟvo a grieta larga se ha calculado con el modelo de Chapeƫ [105] y 
la grieta inicial efecƟva se ha determinado como la suma del radio equivalente del defecto y el 
tamaño de la zona plásƟca en la punta de grieta. 
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Figura 37: Diagrama KT extendido para vida finita. Fuente: [268] 

 

8.2.1 AFGROW 
El soŌware AFGROW dispone de los modelos de propagación de grieta ampliamente 
disponibles en la literatura [281], [282]. El modelo de propagación de grieta en [79], uƟliza la 
ecuación de Walker en una base punto por punto (método T Harter) para extrapolar/interpolar 
datos de dos valores R adyacentes. Este método es una forma sencilla de interpolar/extrapolar 
datos y ha tenido buenos resultados [281], [282]. Al contrario que otros modelos de 
propagación de grieta (NASGRO, Hartman-Schijve) que necesitan una gran canƟdad de datos, 
para diferentes valores de 𝑅, el método T Harter usa métodos simples de interpolación para 
modelizar el comportamiento del material con precisión basado en los datos sobre la 
propagación de grieta del material examinado. Con dos valores de 𝑅 posiƟvos, se pueden 
realizar predicciones precisas para cualquier valor de 𝑅. Con un único valor de 𝑅, la predicción 
se limita a un único valor de 𝑅 dado. 

Para determinar el defecto críƟco, se puede tomar los defectos como grietas iniciales y calcular 
SIF para cada una, los defectos con mayor SIF son más propensos a que la grieta se inicie y se 
propague [79].  

 

8.2.2 ProFACE 
El mayor problema de los cálculos explícitos de propagación de grieta a faƟga es el Ɵempo 
necesario para los análisis de propagación y las simulaciones MC. El soŌware ProFACE 
(ProbabilisƟc FaƟgue Assessment of Engineering Components with Defects), desarrollado por 
Politecnico di Milano, fue concebido como un instrumento probabilísƟco rápido, capaz de 
asisƟr el diseño de componentes AM. La formulación matemáƟca de modelo se detalla en [15]. 
En la Fig.38 se muestra esquemáƟcamente el método, las entradas y las salidas. Las entradas 
básicas del soŌware (se trata en realidad de un post procesador del análisis FEM) son la 
distribución de defectos y un modelo probabilísƟco adecuado para resistencia a faƟga en 
presencia de defectos (modelado como grietas cortas). Después, se calculan las probabilidades 
de fallo de los elementos finitos con un método basado en EVS y combinados a través del 
modelo WL.  Además, se proporciona la siguiente tabla (Tabla 4) dónde se comparan diferentes 
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herramientas computacionales. Después de una primera versión [15], la herramienta fue 
mejorada en una segunda versión [17], para incluir el efecto de tensiones residuales y de la 
rugosidad superficial.  

Tabla 1: ComparaƟva de las capacidades de  herramientas computacionales  

 AnalíƟco Localización del 
defecto 

Completamente 
probabilísƟco 

Gradiente de 
tensiones 

DARWIN  X  X 
P-FAT explicito  X  X 

ASTRID (2d)  X X X 
P-FAT analíƟco X    

ProFACE X X X X 
 

El soŌware permite al usuario describir la distribución de defectos considerando diferentes 
opciones: distribución de los mayores valores extremos (LEVD), distribución generalizada de 
valores extremos (GEV) y distribuciones mixtas para los datos de muestreados con block 
máxima (BM); log-normal, exponencial negaƟva y Weibull para los datos muestreados con 
Peak Over Threshold  (POT). 

 

Figura 38: Esquema del flujo computacional de ProFACE. Fuente:  [17] 

Debido a la naturaleza aleatoria de los defectos, una caracterización adecuada de estas es 
necesaria, para desarrollar la distribución de tamaño y frecuencia de ocurrencia, en una 
evaluación probabilísƟca tolerante al daño (PDT). 

La columna vertebral de ProFACE es el modelo WL, según el cual el componente se considera 
como una cadena de pequeñas subpartes conectadas una a otra (como los eslabones de una 
cadena) y con su propia probabilidad de fallo. De acuerdo con el modelo, el componente falla 
cuando alguna subparte (eslabón) falla.    

Los requisitos para poder implementar el método son el modelo de resistencia a faƟga que 
relaciona la tensión asociada a cada subparte con la dimensión del defecto críƟco, y una 
distribución de defectos adecuado. 

Comparando los resultados que arroja el método con los obtenido experimentalmente, se ha 
visto [17] que coinciden bien considerando las tensiones residuales. No tener en cuenta las 
tensiones residuales lleva a un cálculo conservador. 

 Bajo grandes cargas de faƟga, la tensión máxima alcanzada, junto a las tensiones residuales 
puede fácilmente hacer que se alcance el límite de fluencia del material, resultando en una 
redistribución elásƟca que puede relajar completamente las tensiones residuales. 
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En un diseño preliminar a faƟga de un componente, podría ser úƟl visualizar las localizaciones 
más críƟcas para diferentes escenarios. Para saƟsfacer esta necesidad, el soŌware cuenta con 
varias salidas visuales, que son: 

 Probabilidad de fallo normalizada 
 Defecto críƟco 
 Defecto que saƟsface una probabilidad de fallo definida por el usuario 

Actualmente se está invesƟgando en desarrollos más refinados que incluyan el error en las 
medidas tomadas por NDT. 

8.2.3 Mecánica de la Fractura computacional  
El modelado numérico se ha converƟdo en una herramienta indispensable en el análisis a 
fractura, ya que, son pocos los problemas prácƟcos que Ɵene una solución analíƟca de forma 
cerrada. 

Han sido publicadas soluciones de la intensidad de tensiones para cientos de configuraciones, 
la mayoría deducidas de modelos numéricos. La realización de análisis elásƟco-plásƟcos para el 
cálculo de la integral J y del CTOD son también comunes. InvesƟgadores están aplicando 
técnicas numéricas avanzadas a problemas especiales como fractura en intercaras, fractura 
dinámica y propagación de grieta dúcƟl.  

La rápida evolución de la tecnología computacional es el principal responsable de del 
crecimiento exponencial de aplicaciones de la mecánica de la fractura computacional. No 
obstante, no todo el mérito es del hardware, algoritmos numéricos más eficientes han 
reducido enormemente Ɵempos de resolución. Los códigos de análisis numérico comerciales 
cuentan, cada vez más, con una interfaz amigable para el usuario y muchos integran ruƟnas de 
mecánica de la fractura. 

La gran mayoría de análisis de componentes agrietados usan el método de los elementos 
finitos FEM. El método de la ecuación integral de contorno, aunque menos, también se uƟliza 
[33].  

 

8.2.4 Revisión de varias metodologías de faƟga mulƟaxial enfocado a AM  
Una revisión de varias metodologías de predicción [2] concluye que la idenƟficación del 
mecanismo de daño que afecta al componente es básica para lograr una precisa evaluación a 
faƟga mulƟaxial. 

Los métodos de plano críƟco, especialmente aquellos que consideran el parámetro FS de daño 
modificado que son consistentes con la İsica del proceso de daño, proveen una herramienta 
fiable para la evaluación de faƟga mulƟaxial de componentes AM [2]. 

Los métodos basados en la mecánica de la fractura muestran que la fiabilidad de sus 
predicciones (en componentes AM) depende mucho de la localización y tamaño del defecto 
asumidos, además de la metodología aplicada para tener en cuenta la rugosidad. EVS y el 
tamaño de defecto equivalente basado en el método de Murakami para la aproximación del 
tamaño inicial del defecto, muestran resultados prometedores en la representación de defecto 
y la rugosidad superficial en la aplicación del método de la mecánica de la fractura en la 
predicción de la vida a faƟga de componentes AM [2].  
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Las predicciones mejorarían usando las propiedades de propagación de grieta corta relaƟvos a 
cada modo, en vez de, uƟlizar propiedades de propagación de grieta larga para el modo I. 
Considerar el cierre de grieta inducido por la rugosidad bajo modo II y modo mixto es también 
un aspecto importante. 

Zhang y Fatemi [283] compararon dos metodologías para establecer el tamaño de la grieta 
inicial considerando la rugosidad superficial a través de Paris. Las probetas ensayadas para 
evaluar la precisión de las metodologías consideradas fueron AM Ti6Al4V sin mecanizar y 
tratadas, unas con recocido y otras con HIP. Debido a la microestructura martensíƟca frágil, se 
verifica la suposición de una zona plásƟca pequeña requerida para aplicar Paris.  

El primer método [283], considero la rugosidad superficial como grieta superficial con un 
tamaño en profundidad igual al máximo 𝑅௩ y el tamaño de grieta inducido por el defecto, 𝑎଴, 
despreciable (𝑎଴ = 0). El segundo método considero el método de raíz de área de Murakami  
despreciando el termino relacionado con defectos subsuperficiales. El primer método predijo 
resultados no conservaƟvos para las probetas recocidas, que podría estar relacionado a la 
iteración entre múlƟples grietas en la superficie rugosa, el efecto sinérgico entre la superficie 
rugosa y los defectos subsuperficiales q no se han tenido en cuenta en los modelos o la 
incapacidad del palpador para describir con precisión el valle más profundo del perfil 
superficial. 

No obstante, es destacable la precisión de las predicciones [283] teniendo en cuenta que los 
datos experimentales para caracterizar la propagación se obtuvieron de la literatura con las 
posibles diferencias en parámetros del proceso o geometría. La tasa de propagación se asumió 
igual para diferentes condiciones de carga, aun cuando se ha visto que varía [284], [285]. De 
acuerdo con [39], el tamaño de grieta corta fue mayor que el tamaño de grieta inicial 
(𝑅௩) asumido; lo que indica que el modelo no tuvo en cuenta posibles efectos de propagación 
de grieta corta. 

El método de la raíz de área de Murakami comparándolo con el modelo de la rugosidad fue 
más conservaƟvo para un mismo nivel de carga. Esto se debe a un mayor tamaño inicial de 
grieta considerado por el método de Murakami. 

Sanaei y Fatemi [60], aplicando el método de la raíz de área, documentaron un tamaño de 
defecto de rugosidad equivalente muy cercano al valor de 𝑅௩ asumido como tamaño de grieta 
inicial en [283] a pesar de calcularse ambos con diferentes parámetros de rugosidad superficial. 
Esto indica que el método de Murakami puede ser muy sensible a los parámetros escogidos 
para determinar el tamaño de defecto de rugosidad superficial equivalente. Molaei [286] 
evaluó el tamaño de defecto de rugosidad superficial equivalente de acuerdo con [60] y, sin 
despreciar el efecto sinérgico debido a los defectos subsuperficiales, fueron capaces de 
predecir con una precisión aceptable los ensayos de faƟga bajo diferentes condiciones de 
carga. Los resultados en [286], considerando el efecto de defectos subsuperficiales, fue menos 
conservaƟvo en comparación a los resultados obtenidos en [283]. No obstante, esto puede ser 
debido a una forma del defecto diferente considerado para la grieta inicial asumida; siendo 
menor en [286], se ha visto que reduce la vida a faƟga.  

Sanaei y Fatemi [261] compararon los mismos datos que Molaei [286] usando la variante H-S 
de NASGRO y encontraron mayores discrepancias, especialmente a un numero de ciclos muy 
bajo y alto. La causa, se conjeturo, que podría ser considerar un único valor de tamaño de 
grieta inicial y forma para todo el lote de probetas, y el hecho de que, bajo condiciones de 
carga complejas, el mecanismo de fallo puede diferir del modo I. 
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Considerando el parámetro FS como parámetro gobernante de la propagación y la variante H-S 
de NASGRO, Sanaei y Fatemi [261] invesƟgaron con otros datos experimentales de la literatura 
con condiciones superficiales diferentes. Observaron que el fallo se daba a cortante. Se 
considero un único tamaño de grieta inicial y forma, y las propiedades de la propagación de 
grieta a faƟga se obtuvieron a parƟr de valores de la literatura para modo I. Las predicciones 
fueron conservadoras en HCF y no conservadoras en LCF. Las discrepancias en LCF podrían 
estar relacionadas con el hecho de tener una zona plásƟca grande en el frente de la grieta y por 
lo tanto no cumplir uno de los requisitos de LEFM. La predicción se realizó con propiedades de 
la tasa de propagación de grieta larga, ya que, las propiedades de la tasa de propagación de 
grieta corta no estaban disponibles. Es de esperar una mejora en la predicción si se consideran 
las propiedades de propagación de grieta corta para cada uno de los modos. 

Molaei [287] para probetas sin entalla bajo cargas de amplitud variable, empleando FASTRAN, 
encontró una buena concordancia entre la predicción y los datos experimental para Ti6Al4V y 
17-4PH AM; tanto en probetas sin mecanizar como mecanizadas. Se asumió una grieta semi 
elípƟca, estableciendo el tamaño según [60].  

La predicción de la vida a faƟga de geometrías complejas usando modelos basados en la 
mecánica de la fractura se complica debido a la interacción entre los defectos y la geometría. 
La posición relaƟva entre la grieta inicial y la disconƟnuidad geométrica asumida adquiere una 
gran importancia [287], [288]. Se ha visto que la localización y la forma de la grieta inicial 
asumida dependen de las condiciones de la superficie. 

Molaei [286] demostró que no existe correlación entre el raƟo de carga global aplicado y el 
raƟo de tensión local en un punto críƟco que cambia durante el ensayo. Esto se debe a la 
presencia de tensiones residuales por la deformación plásƟca durante la porción a tracción de 
la carga.   

 

 

8.3 CARACTERIZACIÓN DEL DEFECTO 
Para considerar explícitamente los defectos en la evaluación a faƟga del componente, se deben 
realizar simplificaciones en cuanto al tamaño inicial, la localización y la forma, que afectan 
significaƟvamente en la vida a faƟga esƟmada. Por lo tanto, para una correcta aplicación de un 
método de evaluación de la vida a faƟga de componentes defectuosos, se debe abordar el 
análisis estadísƟco de las caracterísƟcas de los defectos. En este senƟdo, la consideración de un 
tamaño de defecto promedio como el tamaño de defecto representaƟvo de la probeta ha dado 
buenos resultados [262], [289] correlacionando los datos experimentales. 

Cuando el defecto críƟco se considera como grieta inicial, la determinación de la longitud 
inicial de grieta (Sección 8.4) es un factor importante [79]. Murakami [81] propuso el método 
de la raíz de área (Sección 8.4.6), donde el tamaño del defecto se define como la raíz cuadrada 
del área del defecto proyectada en el plano perpendicular a la carga aplicada (Fig.23). 

Para defectos con una forma muy irregular, se rodea el defecto con un contorno suave como se 
ilustra en la (Fig.24a) y se considera el área encerrada por el contorno como área efecƟva. Esta 
simplificación no afecta demasiado en la esƟmación de la vida a faƟga; en formas irregulares 
como el de la figura la concentración de tensiones es muy alta y se propaga rápidamente hasta 
alcanzar una forma elípƟca (Fig.40) [60], [286], [290]. Por lo tanto, el número de ciclos hasta 
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alcanzar el tamaño considerado como inicial es muy baja, despreciable. De todos modos, esta 
simplificación lleva a una predicción conservaƟva. 

Romano [291] caracteriza la forma del defecto con un parámetro llamado raƟo de forma (SR). 
Se define como el raƟo entre el lado pequeño y el lado largo del rectángulo mínimo que 
envuelve el defecto. Otra forma de caracterizar la forma del defecto, el parámetro morfológico 
de esfericidad es ampliamente uƟlizado [292]: 

𝐸𝑠𝑓𝑒𝑟𝑖𝑐𝑖𝑑𝑎𝑑 =
గ

భ
య(଺௏)

మ
య

஺೏
      (80) 

donde 𝑉 es el volumen del defecto y 𝐴ௗ es el área superficial del defecto. 

Murakami [81] propuso una regla experimental para evaluar la posición de los defectos; 
considerando como defecto interno aquel que cumpla la siguiente condición:  

𝑎/ℎ < 0,8        

siendo 𝑎 el radio de una esfera de volumen igual al del defecto y ℎ la distancia mínima del 
centro del defecto a la superficie, ver Fig.39. 

 

Figura 39:Esquema del defecto esférico equivalente y la definición de su radio y distancia a la superficie. Fuente: 
[218] 

Dos defectos cercanos pueden interactuar entre ellos propagándose a través del ligamento que 
los separa convirƟéndose en un único defecto. Si el tamaño del ligamento es pequeño, la 
concentración de tensiones puede llegar a ser tan alta que la coalescencia se dé instantemente 
o en los primeros ciclos de carga. Murakami [81] considera que existe interacción entre 
defectos si la distancia que los separa es menor que el radio equivalente del menor defecto.  

El parámetro de raíz de área del criterio de Murakami (Sección 6.6) es un indicador simple para 
calificar la amenaza que supone un defecto. Sin embargo, ha sido modificada (ampliando el 
concepto a un área efecƟva) para cuanƟficar, no solo el tamaño, sino otros factores influyentes 
como la rugosidad superficial, la cercanía a la superficie libre o la interacción entre defectos 
cercanos. La Fig.41 muestra el área efecƟva para varios casos de defecto. Estas simplificaciones 
facilitan la cuanƟficación sin cometer mucho error. Ya que, como se ha explicado, la forma del 
área del defecto alcanzara la forma del área efecƟva en un numero de ciclos relaƟvamente 
reducido. En el caso de defectos cercanos a la superficie donde el tamaño del ligamento 
(material entre el defecto y la superficie libre) es menor al tamaño del defecto, la 
concentración de tensiones es muy alta en el ligamento y la grieta se propaga rápidamente 
hasta la superficie. En el caso de dos defectos cercanos sucede lo mismo; los dos defectos se 
propagan convirƟéndose en uno solo. La rugosidad superficial se Ɵene en cuenta del modo 
ilustrado en la Fig.42 con el termino ඥá𝑟𝑒𝑎ோ,௠௔௫. Para la obtención de su valor, se realiza una 
adquisición del perfil de rugosidad a través de un perfilómetro y se asume la rugosidad 
superficial equivalente a micro entallas periódicas con una profundidad 𝑟 y un ancho 2𝑡. Se 
puede calcular el valor de ඥá𝑟𝑒𝑎ோ,௠௔௫ con la expresión (Ec-81-82) propuesta por [291]. 
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ඥá௥௘௔ೃ

ଶ௧
≅ 2,97 ቀ

௥

ଶ௧
ቁ − 3,51 ቀ

௥

ଶ௧
ቁ

ଶ
− 9,74 ቀ

௥

ଶ௧
ቁ

ଷ
  ௥

ଶ௧
< 0,195  (81) 

ඥá௥௘௔ೃ

ଶ௧
≅ 0,38      ௥

ଶ௧
> 0,195  (82) 

 

Hu [130] propuso cuatro estrategias para esƟmar el potencial impacto de cada defecto 
combinando parámetros geométricos y el estado tensional. Los defectos se caracterizaron 
geométricamente a través de microtomograİa computarizada µ-CT y la distribución de 
tensiones se obtuvo por FEM.  

 Clasificación 1: Tamaño de defecto máximo, √áreamax. 

La resistencia a faƟga se puede determinar del tamaño del mayor defecto en un 
volumen dado. 

 Clasificación 2: Factor de intensidad de tensiones máximo, 𝐾௠௔௫. 

𝐾௠௔௫ es calculado considerando la tensión máxima aplicada. El valor del factor se 
puede uƟlizar con las ecuaciones de Murakami (Ec.55-56) [15]. 

 Clasificación 3: Factor de intensidad de tensiones relaƟvo,  𝐾௥௘௟. 

𝐾௥௘௟ es determinado por tensiones locales, el tamaño de defecto √á𝑟𝑒𝑎,y la 
concentración de tensiones resultado del efecto combinado de la localización, la 
morfología y la interacción con defectos adyacentes [293]. Cabe destacar que la 
expresión para calcular 𝐾௥௘௟ no es la del factor de intensidad de tensiones real. Sin 
embargo, se puede adoptar para evaluar la amenaza relaƟva que supone cada defecto. 

 Clasificación 4: Factor de concentración de tensiones/deformaciones plásƟco 𝑘௚. 

𝑘௚ se determina por la concentración de tensiones principal y la concentración de 
deformación plásƟca. Se aplica para clasificar con precisión los defectos más dañinos 
derivados de la clasificación 3 [198]. 

Estas cuatro estrategias, con diferentes niveles de complejidad, son capaces de evaluar la 
amenaza que supone un defecto. A pesar de ello, ninguno de ellos puede hacer una predicción 
fiable de cuál será el defecto en el que se inicie la grieta. Esto se puede deber a la insuficiente 
resolución de la microtomograİa computarizada (µm-CT), un mallado pobre y/o debido a 
haber pasado por alto el efecto de la microestructura local [293]. 

En [79], ara determinar el defecto críƟco, se tratan los defectos como grietas iniciales y se 
calcula 𝐾 para cada una, los defectos con mayor 𝐾 son más propensos a que la grieta se inicie y 
se propague. El factor de intensidad de tensiones ha sido probado como el indicador más fiable 
para clasificar defectos con el fin de predecir que defecto domina el comportamiento a faƟga 
en [294]. 
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Figura 40: Evolución de la grieta desde poros superficiales irregulares a grieta semi elípƟca, observado mediante µm- 
CT. Fuente:[2] 

 

Figura 41: Área efecƟva del criterio de Murakami para varios Ɵpos de defectos: (a) Defecto interno irregular; (b) 
Defecto superficial irregular; (c) Defecto subsuperficial irregular; (d) Defecto irregular cercano a la superficie libre; (e) 
Defectos superficiales cercanos. Fuente:[2] 

 

Figura 42: Área efecƟva del criterio de Murakami para un defecto interno combinando el efecto del tamaño, la 
cercanía a la superficie y la rugosidad superficial. Fuente:[2] 
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8.3.1 MODELADO NÚMERICO DE LA AMENAZA QUE SUPONE UN DEFECTO 
Los métodos basados en observaciones bidimensionales Ɵenen una desventaja a la hora de 
aplicarlos a problemas ingenieriles; el defecto del que se iniciará la grieta no se idenƟfica hasta 
después del fallo. En la úlƟma década, observaciones tridimensionales por medio de la 
microtomograİa computarizada (µm-CT) han sido extensamente usados para la caracterización 
tridimensional del material. Las ventajas son obvias: (i) es una técnica de inspección no 
destrucƟva que puede ser usada antes, durante y después del ensayo; (ii) se obƟene 
información tridimensional cuanƟtaƟva de los defectos y los mecanismos de fallo. 

En general, las tensiones locales alrededor de un defecto son mayores que las remotas debido 
a la concentración de tensiones, cuanƟficada por 𝑘௧. En faƟga, la grieta se inicia en la zona de 
mayor concentración de tensiones [268], por lo que a priori, 𝑘௧ podría ser un buen candidato 
para evaluar la amenaza que supone un defecto. No obstante, simulaciones FEM de la 
geometría 3D de defectos muestra una alta dispersión alrededor de defectos de fundición 
[193]. Esto se atribuye a la singularidad numérica que se presenta alrededor de los defectos. 
Por lo tanto 𝑘௧ queda inhabilitado como indicador de la amenaza que suponen los defectos en 
el modelado numérico.  

Además de la tensión máxima, la distribución de tensiones puede jugar un papel crucial 
controlando la iniciación de la grieta. El volumen afectado por la concentración de tensiones 
muestra una menor sensibilidad a la malla FEM en comparación al punto de mayor 
concentración de tensiones y puede, por lo tanto, usarse como un mejor esƟmador de la 
amenaza que supone el defecto. Se descubrió que la zona alrededor del defecto que 
representa la región con la tensión por encima de la tensión de fluencia es un buen indicador 
de la tendencia de ser iniciada una grieta [193].  

8.3.1.1 XDZ 
Inspirado en esta idea, Hu [268], propuso el indicador XDZ (eXtended Defect Zone). XDZ se 
define como el volumen (incluido el defecto) con una tensión equivalente de von Mises con un 
valor superior a la tensión de fluencia, soportado en la idea de que una región que 
experimenta deformación plásƟca podría potencialmente inducir la nucleación. La distribución 
de XDZ varía entre un defecto interno y un defecto subsuperficial. En un defecto interno XDZ 
esta uniformemente distribuida alrededor del defecto, en cambio en un defecto subsuperfial 
Ɵende a localizarse entre el defecto y la superficie; en el ligamento [268]. En conclusión, la raíz 
de área efecƟva basada en XDZ refleja de una manera más realista el comportamiento de un 
defecto ante las condiciones de carga, ya que, no solo considera el tamaño del defecto y la 
localización si no que considera también la zona plásƟca alrededor del defecto, que varía con la 
tensión aplicada. La distribución de XDZ varía entre un defecto interno y defecto cercano a la 
superficie. En el primero XDZ se distribuye uniformemente alrededor del defecto, mientras que 
en los segundos Ɵende a localizarse entre el defecto y la superficie, debido a la concentración 
de tensiones. 

8.3.1.2 Pore influence zone 
Vanderesse [193] definió pore influence zone, como el volumen alrededor de poros con una 
elongación superior al 0.2% como indicador de la amenaza que supone cada poro. El análisis 
por elementos finitos realizados fue estáƟco. Un análisis plásƟco incrementaría mucho el coste 
computacional. Aunque los resultados del análisis elásƟco difieren de la realidad, esta 
aproximación no afecta a la validez del análisis ya que esta, se realiza de modo comparaƟvo. 
Los resultados de correlacionar el área proyectada del poro, la distancia a la superficie y la 
esfericidad con el volumen llamado pore influence zone jusƟfican la idoneidad de este 
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parámetro para esƟmar la criƟcidad de un poro. Cabe destacar que todos los parámetros 
morfológicos se han tenido en cuenta implícitamente en los análisis FEM. 

8.3.1.3 HSV 
Como ya se ha visto, la amenaza que supone un defecto no depende solo del tamaño y de la 
forma, especialmente depende del campo tensional a su alrededor. Kuguel [295] introdujo por 
primera vez el concepto de Highly Stressed Volume (HSV), posteriormente ha sido desarrollado 
por otros autores [296]–[302]. HSV es definido como el volumen experimentando una tensión 
mayor que un cierto valor umbral, expresado este úlƟmo, como valor porcentual de la tensión 
máxima local en la zona críƟca. En cuanto al valor porcentual, no hay unanimidad. Los valores 
umbrales propuesto son 95% [295], [303], 90% [296]–[299], [304] y 80% [305]–[308]. 

La probabilidad de iniciación de una grieta aumenta a medida que aumenta el volumen críƟco, 
que es responsable del fallo. En consecuencia, no hay necesidad de analizar el componente 
completo, solo las zonas críƟcas donde la tensión es mayor. Por consiguiente, Lin y Lee [309] 
presentaron una relación entre la tensión elásƟca máxima del material y HSV. 

𝜎௠௔௫ = 𝐵 · 𝑉ି௠     (83) 

donde 𝜎௠௔௫(= 𝑘௧ · 𝜎௘,௡௢௠) es la tensión elásƟca máxima que es igual a la mulƟplicación entre 
el factor de concentración de tensiones y la resistencia a faƟga nominal. 

La efecƟvidad de HSV ha quedado reflejado en [310], donde se ha visto que probetas con 
entallas pueden soportar mayor tensión máxima puntual en comparación a probetas sin 
entalla, porque en el primer caso HSV es menor. Es más, se ha visto [307] que, en algunos 
puntos, un incremento de HSV no conlleva un incremento del tamaño de defecto mayor, 
sugiriendo que se ha llegado a un elemento volumétrico representaƟvo[311]. 

Extreme Value StaƟsƟcs (EVS) [312] es úƟl para evaluar, probabilísƟcamente, el tamaño del 
defecto máximo esperado en HSV [313], [314]. La teoría Weakest-Link (WL) de Weibull se aplica 
habitualmente para evaluar la distribución estadísƟca de la resistencia a faƟga del componente 
[183], [315], [316]. Originalmente, se estableció que el mayor de los defectos era el 
responsable del fallo. Sin embargo, esta suposición puede llevar a errores por dos moƟvos 
[307]. El primero está relacionado con el hecho de que el defecto Ɵene diferente efecto 
dependiendo de la distancia a la superficie. El segundo Ɵene que ver con la localización 
respecto a la entalla. El efecto concentrador de tensiones afecta únicamente a los defectos 
cercanos a la punta de grieta. Esta interacción entalla-defecto generalmente es modelada 
combinando la teoría de Weibull con el método HSV [264], [317], [318]. 

Wang [183] combino un método basado en tensiones locales, TCD, con el método de HSV para 
predecir propiedades LCF de placas de aleación de Ɵtanio. Los resultados mostraros que los 
métodos locales de faƟga se pueden usar junto a métodos probabilísƟcos para evaluar el 
comportamiento a faƟga de componentes defectuosos con entallas. 

Estos métodos generalmente se basan en parámetros empíricos. HSV, que representa el 
parámetro principal del método, se define por medio de un porcentaje discreto. La naturaleza 
empírica y arbitraria de este parámetro conduce a una incerƟdumbre significaƟva, que se 
refleja en la variabilidad de las predicciones.  

He [319] comparo los métodos TCD, WL y HSV para predecir el efecto entalla y tamaño. TCD y 
WL predijeron un resultado conservaƟvo, HSV fue el más preciso. 



 
BILBOKO INGENIARITZA ESKOLA 

ESCUELA DE INGENIERÍA DE BILBAO 

8.3.1.4 EB-HSV 
Para suprimir estas ambigüedades, Pedranz [311] propuso un método probabilísƟco que 
combina métodos basados en Highly Stressed Volume (HSV), Extreme Value StaƟsƟcs (EVS), y 
Strain Energy Density (SED). El método de cálculo de faƟga probabilísƟca resultante, nombrado 
Energy Based Highly Stressed Volume (EB-HSV), considera la distribución de los defectos 
presentes en HSV. Se presento un método para definir de forma univoca HSV.  

Comparando el fallo de probetas sin entalla con probetas con entalla, se encontró [320] que en 
probetas sin entalla se inició en un poro mientras que en las probetas con entalla se inició en 
un nódulo de grafito cerca de la punta de la entalla. La explicación de esto, confirmado en 
[311], es que en la probeta sin entalla HSV es lo suficientemente grande para, desde un punto 
de vista probabilísƟco, poder encontrar grandes poros. Esta evidencia secunda la necesidad de 
definir una resistencia a faƟga intrínseca, representaƟvo del material libre de defectos. Se 
puede obtener ensayando con dos entallas de diferente gravedad, con un HSV suficientemente 
pequeño para no ser debilitado por los poros. En [311], se adopta un método basado en SED, 
suponiendo que el radio de control de SED es una propiedad del material y, por lo tanto, será 
independiente de la agudeza de la entalla. Se considera la resistencia a faƟga de las probetas 
con entalla como la resistencia a faƟga intrínseca del material. Esto excluye a los poros, no sin 
embargo el efecto de la microestructura y los nódulos de grafito. Los resultados obtenidos 
correlacionan saƟsfactoriamente con las resistencias a faƟga consultadas en la literatura. 

8.3.1.5 DSG 
El método Defect Stress Gradient (DSG) considera explícitamente el tamaño, el Ɵpo, la 
morfología y la posición del defecto y la carga para evaluar la vida a faƟga. Para dicho fin, se 
introduce un submodelo FEM a escala mesoscópica del defecto. El método DSG da resultados 
fiables para defectos desde 100 a 1000 𝜇𝑚 [321], [322]. Sin embargo, su aplicabilidad a nivel 
componente es limitada debido al enorme coste computacional. Con el fin de atajar este 
problema, Vincent [323], uso Equivalent Inclusion Method (EIM)[324], [325] en lugar de la 
simulación FEM para calcular el campo tensional alrededor del defecto. Gracias a su 
formulación analíƟca, EIM permite ahorrar Ɵempo de computación. El considerar el Ɵpo de 
defecto, que a priori parece una ventaja, puede ser una desventaja porque eso significa que se 
debe idenƟficar para cada uno de los defectos a que Ɵpo pertenece.  

La presencia de un defecto induce una modificación local del campo tensional, introduciendo 
una concentración de tensiones alrededor del defecto. En el método DSG, la influencia de tal 
alteración se introduce a través de un gradiente especifico de la tensión equivalente a faƟga. Se 
define, por lo tanto, una nueva tensión equivalente 𝜎௘௤ ∇ெen cada punto 𝑀 de la superficie del 
defecto como función del gradiente especifico ∇𝜎௘௤ ெ La formulación del modelo DSG se puede 
escribir así [323]: 

𝜎௘௤ ∇ெ = 𝜎௘௤ ெ − 𝑎∇∇𝜎௘௤ ெ    (84) 

∇𝜎௘௤ ெ =
ఙ೐೜ ಾିఙ೐೜ బ

௧௔௠௔ñ௢
     (85) 

𝜎௘௤ ଴ corresponde a la tensión equivalente que habría en ausencia de defecto. En [322], se 
emplea un submodelo FEM para esƟmar 𝜎௘௤ ∇ெ. DSG puede ser aplicado con diferentes 
criterios de faƟga. En [323], se emplea el criterio de Crossland [326]. La tensión equivalente a 
faƟga 𝜎௘௤ ெ se define por: 

𝜎௘௤ ெ = ඥ𝐽ଶ௔ + 𝛼஼௥ · 𝜎ு௠௔௫    (86) 
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donde 𝐽ଶ௔ es la amplitud del segundo invariante del tensor desviador y 𝜎ு௠௔௫ es la tensión 
hidroestaƟca máxima del ciclos. Este criterio establece que la nueva tensión equivalente 𝜎௘௤ ∇ெ 
en cualquiera de los puntos M de la superficie del defecto debe ser menor que el umbral 𝛽஼௥: 

𝜎௘௤ ∇ெ ≤ 𝛽஼௥      (87) 

El método DSG junto con el criterio de Crossland requiere de la determinación de los siguientes 
parámetros: 

 𝛼஼௥ (para la tensión equivalente de Crossland) y 𝛽஼௥ son parámetros del material que 
describen su comportamiento a faƟga mulƟaxial. 

 El coeficiente 𝑎∇ es un parámetro del material que describe el Ɵpo de defecto y su 
influencia a través del gradiente de tensiones. No está relacionado con el tamaño ni la 
morfología del defecto. 

 El parámetro tamaño es una longitud caracterísƟca que describe el tamaño del 
defecto. 

Para la aplicación de la metodología se debe establecer el campo tensional a nivel de 
componente y lanzar el submodelo FEM para cada uno de los puntos del componente. A fin de 
simplificar la implantación del método, sobre todo para hacer posible su aplicación a nivel de 
componente industrial, se propuso una alternaƟva para remplazar los modelos de FEM [323]. 
Este método, conocido como Equivalent Inclusion Method (EIM), uƟliza el enfoque analíƟco de 
Eshelby [327], [328] para remplazar la simulación FEM por ecuaciones de forma cerrada para 
computar el campo tensional alrededor de un defecto. Los fundamentos teóricos y las 
ecuaciones se pueden consultar en [323]. Comparando los dos métodos, FEM y EIM, los 
resultados coinciden. No obstante, el coste computacional en el caso FEM es mayor en 
comparación al uso de las fórmulas analíƟcas de Eshelby. La mayor limitación de EIB frente al 
FEM es que no considera la morfología del defecto real, en su lugar se aproxima con un 
elipsoide [323]. 

Rotella [329], teniendo en cuenta el efecto del defecto por medio del criterio DSG y realizando 
simulaciones FEM en una geometría de componente compleja, obtuvo el mapa del tamaño 
críƟco del defecto. Los resultados de la simulación se compararon con los datos 
experimentales, arrojando un error del 30%.  

Nadot [1] aplica el criterio DSG para simular el mapa de tamaño de defecto. El mapa, es una 
representación gráfica en escala de colores del tamaño críƟco de defecto. El mapa superpuesto 
en el componente, con la localización y tamaño de los defectos, permite detectar visualmente 
si existe algún defecto por encima del tamaño críƟco. ParƟendo de imágenes por 
microtomograİa computarizada (µm-CT) del componente, se han tenido en cuenta el tamaño, 
el Ɵpo, la posición y la morfología del defecto, además de la carga. 
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Figura 43: Ilustración grafica de HSV. Fuente:[319] 

Tabla 2:ComparaƟva entre indicadores de la amenaza que supone un defecto. 

Indicador Ref. Condición 
eXtended Defect Zone XDZ [268] Deformación plásƟca (𝜎 > 𝜎௒) 

Pore influence zone [193] Elongación superior al 0.2% 
Highly Stressed Volume (HSV) [295] 𝜎 > 𝜖 · 𝜎௠௔௫ ;  𝜖 = 0.80 − 0.95 

Energy Based Highly Stressed Volume  (EB-HSV) [311] HSV+EVS+SED 
Defect stress gradient (DSG) [323] Gradiente de tensiones local (𝜎௘௤ ∇ெ ≤ 𝛽஼௥) 

 

8.3.2 DISTRIBUCIÓN DE DEFECTOS. TRATAMIENTO ESTADÍSTICO 
Un defecto grande es más probable que sea responsable del fallo que un defecto pequeño. 
Asimismo, la resistencia a faƟga de un componente con una distribución de defectos no es 
gobernada por el tamaño medio de defecto, por lo tanto, la esƟmación se centra en el extremo 
superior de la distribución. La teoría de los valores extremos EVS ha sido ampliamente uƟlizada 
para caracterizar defectos detectados por µm-CT [218], [330]–[332]. Existen dos estrategias de 
muestreo; BM (por sus siglas en inglés; Block Maxima) y POT (por sus siglas en inglés; Peaks-
Over Threshold). El más uƟlizado en el pasado por su simplicidad es BM [332], que separa el 
volumen en subvolumenes y selecciona el defecto máximo en cada subvolumen. Por otra 
parte, el método más úƟl para aplicarlo junto a µ-CT es POT, que considera todos los defectos 
por encima de un umbral determinado, por lo que no se pierde información importante (ver 
Fig.44). Además, Ɵene la ventaja de establecer el umbral por encima del valor de la resolución 
y así descartar medidas poco precisas. En general, las esƟmaciones de POT son más precisas 
que las de BM [331]. 
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Figura 44: Diferencia entre métodos de muestreo EVS; (a) BM; (b) POT. Fuente:[218] 

 

8.4 TAMAÑO DE GRIETA INICIAL 
Como se verá en la Sección 8.5 los modelos de propagación de grieta de la literatura necesitan 
como entrada el tamaño de grieta. Del mismo modo, cuando el parámetro gobernante de la 
propagación de grieta a faƟga del componente se determina en términos de ∆𝐽 o ∆𝐾௣ y cuando 
se dispone de la curva cíclica R, aún faltaría un parámetro para poder predecir la vida a faƟga y 
la resistencia a faƟga con la mecánica de la fractura; el tamaño de grieta inicial 𝑎௜. 

Por debajo de un tamaño limite, los defectos dejan de ser nocivos. Comúnmente este límite se 
conoce como “el tamaño de defecto críƟco” lo que corresponde, en el contexto del uso de la 
mecánica de la fractura en la predicción a faƟga, a “tamaño de grieta inicial”. 

El concepto de Equivalent IniƟal Flaw Size (EIFS) fue introducido hace cuatro décadas en la 
industria aeroespacial [333], [334]. Debido a que el tamaño inicial de la grieta se determina 
recorriendo el camino inverso en los cálculos basados en la mecánica de la fractura, los 
resultados dependen de la adecuación de los métodos respectos a las frases tempranas de la 
propagación. Esto es problemáƟco cuando, como es habitual, se usan conceptos de LEFM. 
Aunque estas aproximaciones dan resultados úƟles en algunos casos concretos, su 
aplicabilidad general es cuesƟonable. En parƟcular, su transferibilidad es limitada debido a que 
el concepto de factor de intensidad de tensiones no puede ser aplicado para grietas cortas. 
Esto es importante porque la propagación de grieta corta consume la mayoría de los ciclos de 
vida y por lo tanto la vida a faƟga depende en gran medida de esta fase. Otra gran limitación de 
estos métodos es que no suelen contemplar correctamente fenómenos de cierre de grieta. 

Hu [268] determino el tamaño de grieta inicial efecƟvo 𝑎௜  considerando el diámetro 
equivalente del defecto 𝑑 y el radio plásƟco en la punta de grieta: 

𝑎௜ = 0.5𝑑 + 𝑟௣      (88) 

donde el radio plásƟco para el caso de deformación plana viene dado por [41]: 

𝑟௣ =
௄೘ೌೣ

మ

గ·ఙ೛బ.మ
మ (1 − 2𝜐)ଶ     (89) 
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En la ecuación anterior 𝜎௣଴.ଶ Ɵene el valor de la tensión para una elongación de la probeta de 
0.2%. 

Algunos consideran el tamaño de defecto críƟco como tamaño de grieta inicial y la determinan 
con la raíz del área efecƟva de Murakami [79]. En estos casos se considera que la fase de 
nucleación es inexistente. 

A conƟnuación, se recogen diferentes métodos para determinar el tamaño de la grieta inicial. 

 

8.4.1 Método de la curva r cíclica 
Es un método complementario al del diagrama de KT [132]. Fue introducido por primera vez 
por Tanaka y Akinawa [133]. Para asegurarse de no tener ningún efecto de cierre de grieta 
inicial, se inicia la grieta ciclando a compresión, esto es; los valores máximo y mínimo del ciclo 
de carga son negaƟvos. Después el nivel de la carga cíclica se aumenta de forma escalonada a 
𝑅 constante. En cuanto ∆𝐾 supera el valor de ∆𝐾௧௛,௘௙௙ la grieta comienza a propagarse hasta 
que se deƟene debido al incremento gradual del cierre de grieta. Una vez detenida la grieta, se 
aumenta el nivel de carga cíclica. Cuando ∆𝐾 alcance un valor por encima del umbral de grieta 
larga ∆𝐾௧௛,௅஼, no se volverá a detener la grieta. Finalmente se representa la curva R cíclica por 
medio de los puntos en los que la grieta se detuvo [57] (Fig.45). 

 

Figura 45: Estrategia de carga en la obtención de la curva cíclica R de acuerdo con [134]. Fuente:[57] 

 

El método Ɵene un gran potencial para determinar el diagrama KT. No solo se podría 
determinar para cualquier geometría, sino que también considera aspectos como la 
propagación múlƟple de grietas. 

Zerbst y Madia [82], [335] aplicaron el método para determinar el tamaño de grieta inicial 𝑎௜. 
La Fig.46 muestra el método de forma esquemáƟca, donde 𝑎௜  es el tamaño de grieta para el 
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que la curva cíclica R se hace tangente con la curva del crack driving force cíclico. Cuando el 
crack driving forcé corresponde al límite de faƟga del material, 𝑎௜  es el tamaño de grieta inicial, 
que después de cierta propagación se detendrá. Este tamaño de grieta inicial se considera 
como parámetro del material [336]. 

El crack driving force cíclico ∆𝐾௣ (derivado de ∆𝐽, ver Sección 6.2.3) se obƟene para un nivel de 
tensión igual al límite de faƟga. La curva cíclica R se representa fijando ∆𝐾 = ∆𝐾௧௛,௘௙௙ como el 
eje de ordenadas y se desplaza a lo largo del eje de las abscisas hasta cumplir el criterio de 
tangencia con la curva del crack driving force. Finalmente, el tamaño de grieta inicial 𝑎௜  es el 
origen de la curva R cíclica. Nótese, que la resistencia del material se considera implícitamente 
ya que la curva tensión deformación cíclica se ha incluido en la obtención de ∆𝐽 (y 
respecƟvamente ∆𝐾௣. El tamaño de grieta inicial disminuye a medida que aumenta la 
resistencia del material [337], [338]. 

 

Figura 46: Análisis de la curva R cíclica para determinar el tamaño de grieta inicial como un parámetro de material 
de acuerdo con Zerbst y Madia [335]. Fuente:[57] 

 

Tal vez, el mayor desaİo para el método es el gran esfuerzo respecto a la obtención de los 
datos de entrada. Además de la curva tensión-deformación cíclica, se necesita la curva cíclica R. 
En [335] aparte de la obtención experimental, los autores proponen una esƟmación basada en 
el diagrama KT, que es complementario a la curva R cíclica. El parámetro 𝑎଴ de El Haddad [12] 
ha sido modificado [336] para cumplir la condición de que el umbral, ∆𝐾௧௛, referido a ∆𝑎 = 0 
es ∆𝐾௧௛,௘௙௙ y no cero. 

∆𝐾௧௛(∆𝑎) = ∆𝐾௧௛,௅஼ · ට
∆௔ା௔∗

∆௔ା௔∗ା௔బ
   (90) 

El termino 𝑎∗ se puede obtener por [335] 
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𝑎∗ = 𝑎଴ ·
൬

∆಼೟೓,೐೑೑

∆಼೟೓,ಽ಴
൰

మ

ଵି൬
∆಼೟೓,೐೑೑

∆಼೟೓,ಽ಴
൰

మ     (91) 

La mayor dificultad radica en la correcta obtención de 𝑎଴. 

El tamaño de grieta inicial 𝑎௜  depende de la calidad de la curva R cíclica, especialmente en la 
sección de la curva donde se da el contacto tangencial. Esto requiere controlar la dispersión de 
los datos experimentales, como el ajuste de la curva a parƟr de los puntos. 

Cabe mencionar que el problema de una 𝑎௜  correcta se reduce cuando la profundidad de la 
entalla secundaria 𝑘 (ver fig.34) se toma como parte de la grieta inicial, parƟcularmente 
cuando la profundidad de la entalla secundaria es mucho mayor que el 𝑎௜  obtenido con la 
curva R cíclica para probetas lisas [336].  

Como ya se ha mencionado, el tamaño criƟco inicial basado en la detención de grieta, se 
reduce a medida que se aumenta la resistencia del material. En el caso en el que el tamaño de 
grieta inicial sea menor que el tamaño de los defectos preexistentes, el tamaño del defecto 
controlara la profundidad de la grieta inicial. 

 

8.4.2 Especificación por caracterísƟcas microestructurales 
Al igual que con el método anterior, la definición del tamaño inicial de grieta está relacionado 
con el límite de faƟga del material liso, que es controlado por la detención de la mayor grieta 
micro estructuralmente corta en una barrera microestructural (Sección 6.5). En el diagrama KT 
de la Fig.47 el tamaño de grieta 𝑑 se refiere a esto. Chapeƫ [277] definió 𝑑 como la distancia 
de la mayor barrera microestructural a la superficie. 

La obtención de 𝑑 es sin duda el mayor reto del método. Existen ejemplos [277] para diferentes 
microestructuras basadas en mediciones ópƟcas de grietas superficiales detenidas asumiendo 
una grieta semicircular. Para acero ferríƟco se asume el contorno de grano como la barrera 
principal a la propagación de la grieta. Como consecuencia se iguala 𝑑 con el tamaño medio de 
granos (38𝜇𝑚 en este caso). 

Cabe mencionar que la determinación del tamaño medio de grano a través de una imagen 
metalográfica Ɵende a subesƟmar su valor.  Suponiendo granos esféricos, para obtener el 
tamaño de estos, deberíamos de realizar el corte por la mitad de la esfera. Cortando por un 
plano diferente se subesƟma su diámetro. Es por esto por lo que solo se Ɵenen en cuenta los 
más grandes. Para acero S355NL, el tamaño medio de grano es de 13 − 21𝜇𝑚 o 15 − 21𝜇𝑚 
cuando el 10% o el 5% mayor de los granos medidos es considerado respecƟvamente [336]. 
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Figura 47: Relación entre en diagrama KT (izquierda) y la curva R cíclica (derecha). A, B y C se refieren a las fases de 
propagación de grieta micro estructuralmente corta (A), mecánicamente/İsicamente corta (B) y grieta larga 

(C).[336] 

 

8.4.3 Process zone size 
Ostash y Panasyuk [339], [340] definieron process zone como el volumen cuyo contorno la 
grieta supera cuando se transforma de grieta microestructuralmente corta a 
mecánicamente/İsicamente corta. El tamaño de esta zona 𝑑∗ se asume como el tamaño de la 
grieta inicial 𝑎௜. Encontraron que 𝑑∗ es independiente del radio de la entalla 𝜌 y se esƟma por 
medio de 

𝑑∗ = 1.25 · 𝛽ଶ · ቀ
∆௄೟೓,೐೑೑

∆ఙబ
ቁ

ଶ

    (92) 

donde la constante 𝛽 vale 0.7 para aceros y 1 para aluminio. En el caso de acero S355NL [341], 
∆𝐾௧௛,௘௙௙ = 2.7𝑀𝑃𝑎 · √𝑚 

∆𝜎଴ = 550 ± 14 𝑀𝑃𝑎 

de tal modo que 

𝑑∗ = 𝑎௜ ≈ 14.75 ± 0.75𝜇𝑚. 

Este valor se suma a la profundidad de la entalla secundaria 𝑘 al igual que con los dos métodos 
anteriores. 

8.4.4 Métodos de las distancias críƟcas (TCD) 
Los siguientes métodos para obtener el tamaño de grieta inicial están basados en los métodos 
de distancia criƟca (fundamentos en la Sección 5.1.1). La idea básica se toma de los trabajos 
pioneros de Neuber [109] y Peterson [107] quienes lanzaron la hipótesis de que una tensión 
media a lo largo de una longitud estructural caracterísƟca o una tensión puntual a cierta 
distancia de la raíz de la entalla, respecƟvamente, son los parámetros controlando el daño por 
faƟga. Tanaka [10], para el caso de entallas agudas, propuso que la distancia criƟca en el 
método de Neuber fuera igual a 2𝑎଴ donde 𝑎଴ es el tamaño de grieta ficƟcio introducido por 
Smith [342] y El Haddad [12]. Otros autores como Taylor [8], [343] o Lazzarin [108] también 
emplearon este método. 
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8.4.4.1 Tamaño de grieta ficƟcio 𝑎଴ propuesto por Smith y El Haddad 
En el diagrama de KT (ver Fig.25) 𝑎଴ se obƟene como el tamaño de grieta en la intersección de 
las rectas correspondientes al límite de faƟga (recta horizontal) y el umbral del rango del factor 
de intensidad de tensiones (recta inclinada) en doble escala logarítmica. 

Se puede obtener 𝑎଴ de una forma directa ensayando probetas con grietas definidas, con las 
que dibujar el diagrama KT [119]. Sin embargo, normalmente se obƟene por 

𝑎଴ =
ଵ

గ
ቀ

∆௄೟೓,ಽ಴

∆ఙబ
ቁ

ଶ
     (62) 

para 𝑅 = −1. Para valores arbitrarios de 𝑅, ∆𝜎௪ es susƟtuido por ∆𝜎௘. 

Con el objeƟvo de poder aplicar la Ec.62 a diferentes geometrías y condiciones de contorno, 
algunos autores [277], [344], [345]  la modificaron introduciendo el factor geométrico 𝛼: 

𝑎଴ =
ଵ

గ
ቀ

∆௄೟೓,ಽ಴

ఈ·∆ఙబ
ቁ

ଶ
     (63) 

EL mayor problema a la hora de aplicar este método es la determinación previa de las 
propiedades ∆𝜎௪ y ∆𝐾௧௛,௅஼. 

 

 

Figura 48: Definición del tamaño de grieta ficƟcio 𝑎଴ en el diagrama KT. Fuente:[336] 

 

8.4.4.2 La propuesta de Yates y Brown 
Yates y Brown [89] realizaron un análisis simplificado de la curva R, tomando 𝑎଴ como el 
tamaño de grieta máximo para una grieta que no se propaga. En otras palabras, como el límite 
superior del tamaño de grieta inicial 𝑎௜. De acuerdo con la Fig.#KT, 𝑎଴ es siempre mayor que 𝑑. 
Por lo tanto, este método conduce a resultados conservadores. 
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8.4.4.3 La propuesta modificada de Tanaka y Akinawa 
Tal y como se ha definido 𝑎଴ en la ec.92 no incluye el fenómeno gradual del cierre de grieta en 
la fase de grieta mecánicamente corta. Para atajarlo, Tanaka y Akinawa [111] propusieron el 
parámetro modificado 𝑎଴

´  basado en el umbral intrínseco ∆𝐾௧௛,௘௙௙: 

𝑎଴
´ =

ଵ

గ
ቀ

∆௄೟೓,೐೑೑

ఈ·∆ఙೢ
ቁ

ଶ

     (93) 

8.4.5 La propuesta de Usami y Shilda 
Usami y Shida [346] propusieron el criterio del límite de faƟga basado en la zona plásƟca 
delante del frente de grieta (de radio 𝑟௣௖). Postularon que 𝑟௣௖ fuera constante bajo el nivel de 
tensión del límite de faƟga para grietas cortas de diferente tamaño y que fuera determinado 
por 

𝑟௣௖ =
గ

ଷଶ
[𝐾௠௔௫,௧௛/𝜎௒

´ ]ଶ     (94) 

Para finalmente obtener el tamaño de grieta inicial equivalente 𝑎௘ como 

𝑎௘ = 𝑟௣௖(௪)/ ቎𝑠𝑒𝑐
గ

ଶቆ
మ഑ೊ

´

഑೘ೌೣ,ೢ
ାோቇ

− 1቏    (95) 

La tabla.3 recoge el tamaño inicial de grieta 𝑎௜  para las diferentes propuestas resumidas en la 
Sección 8.4. 

Tabla 3: Tamaño de grieta inicial (semi circular, a/c=1) obtenido para diferentes propuestas recogidas por [336]. 

Propuesta de Ref. Trasfondo teórico 𝑎௜  en 𝜇𝑚 [336] 

Zerbst [335] Detención de grieta 10 − 27 

Chapeƫ [277] Tamaño de grano medio como distancia a barrera microestructural 13 − 21 

Ostash y Panasyuk [340], [347] Process zone size 14.75 ± 0.75 

Yates y Brown [89] 𝑎଴ de El Haddad como límite superior 133 − 218 

Tanaka y Akinawa [111] Como el de arriba, pero modificado para ∆𝐾௧௛,௘௙௙ 13.7 − 15.2 

Usami y Shida [346] Tamaño de zona plásƟca cíclica constante para 𝜎௪ 10.1 − 21.4 
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Figura 49: Definición grafica de process zone de acuerdo con [105], [347]. Fuente:[336] 

8.4.6 √área de Murakami 
Otro modo de determinar el tamaño de la grieta inicial 𝑎௜  es a parƟr del parámetro √área 
modificado de Murakami. El parámetro √área efecƟva (ver Sección 8.3) a parte del efecto del 
tamaño del defecto, Ɵene en cuenta, la distancia a la superficie, la rugosidad superficial y la 
interacción con otros defectos cercanos. 

Este parámetro, se puede uƟlizar en conjunto con los indicadores visto en la (Seccion 8.3.1) 
para así contemplar, aparte de los factores influyentes nombrados en el párrafo anterior, el 
efecto del campo de tensiones/deformaciones. Por ejemplo, en el caso de XDZ, 𝑎௜  se obƟene 
de aplicar √área al volumen (incluido el defecto) que sufre deformación plásƟca [268]. 

 

8.5 MODELOS DE PROPAGACIÓN DE GRIETA A FATIGA 
La propagación de grietas se estudia habitualmente con la curva caracterísƟca del material que 
relaciona los logaritmos de la velocidad o tasa de propagación 𝑑𝑎/𝑑𝑁 y el rango del factor de 
intensidad de tensiones ∆𝐾. La parte lineal de la curva puede describirse con la ley de Paris, del 
siguiente modo: 

ௗ௔

ௗே
= 𝐶∆𝐾௡ = 𝐶(∆𝜎𝛼√𝜋𝑎)௡     (96) 

donde, 𝑛 y 𝐶 son parámetros de ajuste, en teoría, dependientes del material. 

La grieta se propagará solo cuando ∆𝐾 exceda un valor umbral ∆𝐾௧௛. Esta suposición no es del 
todo cierta y no es válida para grietas microestructuralmente cortas. Esto es debido a que 
∆𝐾௧௛, el rango umbral del factor de intensidad de tensiones, se refiere a grieta larga. Por otro 
lado, cuando 𝐾௠௔௫ alcanza el valor de la tenacidad 𝐾௖ la propagación estable de grieta a faƟga 
pasa a ser inestable provocando la fractura. 
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Asumiendo una longitud de grieta inicial 𝑎଴ y una longitud de grieta final criƟca 𝑎௖௥௜௧, 
correspondiente a la condición de fallo, bajo la simplificación de 𝛼 = 𝑐𝑡𝑒., el número de ciclos 
hasta el fallo 𝑁௙  se puede calcular separando las variables 𝑑𝑎 y 𝑑𝑁 en la Ec.96 e integrándolos: 

∫ 𝐶(∆𝜎𝛼√𝜋𝑎)௡ 𝑑𝑁
ே೑

଴
= ∫

ଵ

(√௔)೙  𝑑𝑎
௔೎ೝ೔೟

௔బ
   (97) 

𝑁௙ =
ଶ(௔బ

భష೙/మ
ି௔೎ೝ೔೟

భష೙/మ
)

(௡ିଶ)஼(∆ఙ√గఈ)೙ ,     𝑛 ≠ 2      (98) 

Para el caso especial en el que 𝑛 = 2, se simplifica la Ec.98 mostrando la influencia de cada 
parámetro en la vida a faƟga. 

𝑁௙ =
ଵ

గ஼(∆ఙఈ)మ 𝑙𝑛
௔೎ೝ೔೟

௔బ
      (99) 

La ley de Paris [40] cuenta con muchas limitaciones, no Ɵene en cuenta efectos del historial de 
carga, como la influencia de sobrecargas, ni la componente media de la tensión (solo Ɵene en 
cuenta la componente alterna de la tensión), ni efectos de cierre de grieta. El uso del factor de 
intensidad de tensiones 𝐾 es un parámetro cuesƟonable para describir la propagación de 
grietas en faƟga en materiales de comportamiento dúcƟl, los cuales, sufren deformación 
plásƟca en el frente de la grieta. 

A pesar de todo, la simpleza y la buena correlación con los resultados experimentales, hacen 
que la ley de Paris sea la más uƟlizada por invesƟgadores del diseño tolerante al daño.  

Cuando se puede asumir una zona plásƟca pequeña en el frente de la grieta en comparación al 
tamaño de la grieta, la esƟmación de la vida a faƟga puede realizarse de acuerdo con LEFM y la 
ecuación de Paris. Para el caso mulƟaxial la Ec.96 antes vista se transforma en: 

ௗ௔

ௗே
= 𝐶(∆𝐾௘௤)௡     (100) 

donde ∆𝐾௘௤es el rango del factor de intensidad de tensiones equivalente. Una forma de 
obtenerlo es a través de la Ec.24. El número de ciclos, 𝑁௙, puede calcularse: 

𝑁௙ = ∫
ௗ௔

஺(∆௄೐೜)೙

௔೎

௔బ
    (101) 

donde 𝑎଴ es la longitud de grieta inicial y 𝑎௖ el tamaño de grieta críƟco. Estas ecuaciones son 
aplicables a grietas largas. El método KT introduce un tamaño de grieta corta como la frontera 
entre grieta corta y grieta larga. El tamaño de grieta corta se obƟene comparando las 
ecuaciones para el umbral de grieta larga y el límite de faƟga: 

𝑎௦௠௔௟௟ ≈
1

𝜋
൬

∆𝐾௧௛

∆𝜎଴
൰

ଶ

 

donde ∆𝜎଴ es el límite de faƟga cíclico y ∆𝐾௧௛ el valor umbral del rango del factor de intensidad 
de tensiones.  

Este modelo, aunque presenta muchas limitaciones, es el más simple y en muchos casos puede 
ser preferible a otros modelos más complejos. Para defectos grandes con valores de ∆𝐾 dentro 
del régimen de Paris es un modelo adecuado [60]. Son muchas las modificaciones de la ley de 
Paris que se han propuesto para salvar sus limitaciones. 

Walker [348] modificó la ecuación de Paris (Ec.96) para tener en cuenta el efecto del raƟo de 
tensiones: 
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ௗ௔

ௗே
= 𝐶(∆𝐾തതതത)௠ = 𝐶 ቀ

∆௄

(ଵିோ)భష಄ቁ
௡

= 𝐶൫𝐾௠௔௫(1 − 𝑅)஌൯
௡

   (102) 

donde Υ es un parámetro del material que representa la influencia de 𝑅 en la tasa de 
propagación de grieta. El valor ơpico para Υ es 0.5, pero puede variar entre 0.3 − 1.0. En 
general, se asume que las tensiones de compresión no afectan a la propagación considerando 
Υ = 0, lo que da un valor de ∆𝐾തതതത = 𝐾௠௔௫. Esta fórmula predice adecuadamente FCG cuando 
𝑅 > 0.4. Sin embargo, no es así cuando 𝑅 < 0 [349]. 

Forman [350] propuso una ecuación Ec.103 que además de salvar la limitación de restringir la 
ecuación a la parte lineal, Ɵene en cuenta la componente media de la tensión. La ecuación 
Ɵende a infinito cuando el valor de 𝐾௠௔௫ se acerca a 𝐾௖; subesƟma la tasa de propagación en 
la parte final. 

ௗ௔

ௗே
=

஼ಷ∆௄೙ಷ

(ଵିோ)௄೎ି∆௄
      (103) 

El índice “F” en la Ec.103 simplemente es para indicar que las constantes 𝐶ி y 𝑛ி no Ɵenen el 
mismo valor que las constantes 𝐶 y 𝑛 de la Ec.96. 

La ecuación propuesta por MCEvily-Groeger [351] además de lo anterior, también Ɵene en 
cuenta las cercanías del umbral del factor de intensidad de tensiones ∆𝐾௧௛. 

ௗ௔

ௗே
= 𝐶(∆𝐾 − ∆𝐾௧௛)ଶ  

∆௄

௄೎ି௄೘ೌೣ
    (104) 

Existen métodos que Ɵenen en cuenta la plasƟcidad y el cierre de grieta. El modelo strip yield 
(Sección 6.2.4) modificado de Newman [56], que ha sido aplicado con éxito en la predicción de 
curvas   S-N en materiales aeroespaciales como las aleaciones de aluminio o acero de alta 
resistencia [352], es un ejemplo de ello. La aplicación de este método debe realizarse 
numéricamente, usando FASTRAN II o un soŌware similar [55]. Una potencial deficiencia del 
método es debido al hecho de que los aspectos relacionados con la plasƟcidad se abordan con 
un factor de intensidad de tensiones corregido a la zona plásƟca. Aunque podría ser adecuado 
para muchos materiales aeroespaciales con baja tenacidad y elevada resistencia puede ser 
problemáƟco para materiales más dúcƟles. 

EL descubrimiento del PICC por Elber [58], fue un gran avance en la comprensión de los 
mecanismos de propagación de grieta. A fin de mejorar la modelización de la propagación de la 
grieta, incluyendo el efecto de los fenómenos de cierre de grieta (Sección 6.3), se remplazó ∆𝐾 
de la Ec.96, por el factor de intensidad de tensiones cíclico efecƟva ∆𝐾௘௙௙: 

ௗ௔

ௗே
= 𝐶∆𝐾௘௙௙

௡      (105) 

∆𝐾௘௙௙ incluye los fenómenos de cierre de grieta computando ∆𝐾 únicamente cuando la grieta 
permanece abierta. 

Para una aplicación muy simplificada del concepto de ∆𝐾௘௙௙, hay quien asume que no existe el 
umbral para la propagación ∆𝐾௧௛ y que, por lo tanto, la propagación se da en cuanto el rango 
efecƟvo ∆𝐾௘௙௙ > 0 [41]. 

Toyosada [353] y después Sumi [354] mejoraron la fórmula de Elber (Ec.105) proponiendo una 
carga generada por la zona plásƟca re-traccionada (RPG). La carga de apertura 𝐾௢௣ es 
susƟtuido por la carga RPG, ∆𝐾ோ௉ீ = 𝐾௠௔௫ − 𝐾ோ௉ீ  
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Kujawski [355] propuso susƟtuir ∆𝐾௘௙௙ en la Ec.105 por (𝑀∆𝐾) donde 𝑀 viene dado por: 

𝑀 = ቐ

(1 − 𝑅)ିఏభ

(1 − 𝑅)ିఏ

(1.05 − 1.4𝑅 + 0.6𝑅ଶ)ିఏ

             
−5 ≤ 𝑅 < 0
0 ≤ 𝑅 < 0.5
0.5 ≤ 𝑅 < 1

   (106) 

donde 𝜃 y 𝜃ଵ son parámetros del material y del ambiente (𝜃 ≤ 𝜃ଵ ≤ 1), 𝐶 y 𝑛 son las 
constantes del material correspondiente a 𝑅 = 0. Este modelo asume que  𝑛 es independiente 
de 𝑅 y ajusta las curvas a diferentes 𝑅 con diferentes valores de 𝜃 y 𝜃ଵ. 

En otro trabajo, Kujawski [356] propuso un factor de intensidad de tensiones corregido 𝐾ௗ para 

tener en cuenta el efecto del raƟo de tensiones 𝑅 en el Régimen I de la curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾. De este 

modo, para cualquier 𝑅 la propagación de la grieta a faƟga se puede representar por una única 

curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾ௗ. 

Otro modelo ampliamente usado en la propagación de grietas es NASGRO [357], la cual Ɵene 
en cuenta el raƟo de tensiones aplicadas 𝑅(=

ఙ೘೔೙

ఙ೘ೌೣ
), el cierre de grieta y los extremos superior 

e inferior de la curva de la tasa de propagación [2]: 

ௗ௔

ௗே
= 𝐷 ቂቀ

ଵି௙

ଵିோ
ቁ ∆𝐾ቃ

௡ ቀଵି
∆಼೟೓

∆಼
ቁ

೛

ቀଵି
಼೘ೌೣ

಼೎
ቁ

೜    (107) 

donde 𝐷 y 𝑛 son parámetros del material, 𝑝 y 𝑞 son coeficientes empíricos que determinan la 

curvatura de la tasa de propagación ቀௗ௔

ௗே
− ∆𝐾ቁ en los extremos inferior y superior 

respecƟvamente, para ajustarlos a los datos experimentales, 𝑓 es la función de Newman del 
cierre de grieta,  𝐾௠௔௫ es el valor máximo del factor de intensidad de tensiones y 𝐾௖ es el valor 
críƟco del factor de intensidad de tensiones o tenacidad. La gran limitación de este modelo es 
que 𝐷, 𝑛, 𝑝 y 𝑞 dependen de la longitud de grieta. 

La tenacidad a la fractura 𝐾஼  se ha demostrado que Ɵene poca influencia en la predicción de la 
vida a faƟga [261] . El valor umbral del rango del factor de intensidad de tensiones ∆𝐾௧௛ 
depende del raƟo de carga aplicado. Sin embargo, el valor de 𝑅 = 0.1 representa un valor 
conservaƟvo comparándolo con 𝑅 = −1 [358].  

Se han llevado a cabo varias modificaciones de las ecuaciones de NASGRO para predecir la vida 
a faƟga de componentes con defectos [60], [359]–[361]. Con el fin de considerar la 

propagación de grieta corta y el cierre de grieta en la régimen I de la curva ௗ௔

ௗே
− Δ𝐾, Hu [130] 

remplazo ∆𝐾௧௛ en la Ec.107 por el modelo de Chapeƫ [105] de la Ec.44.  

En la variante de Hartman-Schijve (H-S) de NASGRO [360], [361], las constantes del material, 𝐷 
y 𝑃 dejan de ser dependientes de la longitud de la grieta. Esta ecuación es válida para 
microgrietas [2]: 

ௗ௔

ௗே
= 𝐷 ቎

∆௄ି∆௄೟೓ೝ

ටଵି
಼೘ೌೣ

ಲ

቏

௉

= 𝐷 ቎
∆௄ି∆௄೟೓ೝ

ටଵି
∆಼

(భషೃ)ಲ

቏

௉

    (108) 

donde 𝐴 es la tenacidad cíclica y ∆𝐾௧௛௥ es el valor umbral efecƟvo del factor de intensidad de 

tensiones seleccionado para ajustar la curva de la tasa de propagación ቀௗ௔

ௗே
− ∆𝐾ቁ a la 

ecuación H-S. Esta ecuación considera tanto el régimen I como el régimen II de la curva de la 
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tasa de propagación ቀௗ௔

ௗே
− ∆𝐾ቁ y es válido para propagación de grieta corta, por lo que es 

buena opción cuando los defectos son pequeños y los valores iniciales de ∆𝐾 sean cercanos a 
∆𝐾௧௛ [60].  

Sanaei [60] realizo un análisis de sensibilidad donde concluyo que ∆𝐾௧௛௥ Ɵene un efecto 
significaƟvo en los resultados predichos, parƟcularmente en HCF, ya que los valores iniciales de 
∆𝐾 son cercanos a ∆𝐾௧௛ en HCF. Por otro lado, 𝐴, apenas afecta a la predicción de la vida a 
faƟga. Cuando 𝐾௠௔௫ Ɵene un valor cercano a la tenacidad, la tasa de propagación es muy alta y 
la grieta se propaga significaƟvamente en pocos ciclos, es por esto por lo que la predicción de 
los resultados es casi insensible al valor de 𝐴.  

El tamaño inicial del defecto (Sección 8.4) Ɵene un efecto significaƟvo en la predicción de los 
resultados, especialmente para un numero alto de ciclos de vida a faƟga. La sensibilidad al 
tamaño inicial es mayor en este caso en comparación a la ecuación de Paris, especialmente 
para un numero alto de ciclos de vida a faƟga. Esto úlƟmo, concuerda con los observado 
experimentalmente; el efecto del defecto es mayor para un número alto de ciclos de vida a 
faƟga. 

En cuanto a la forma del defecto, la variación de esta es menos significaƟvo en la predicción de 
los resultados a medida que el defecto inicial es más elongado. En general, para un numero 
alto de ciclos de vida, la sensibilidad de los parámetros involucrados es mayor para la variante 
H-S de NASGRO en comparación a Paris. 

La variación de la constante 𝑃 y el exponente 𝐷, cambian la pendiente de la curva de la tasa de 

propagación ቀௗ௔

ௗே
− ∆𝐾ቁ y lo desplazan a izquierda o a derecha, respecƟvamente. El efecto de 

estos parámetros se vuelve menos significaƟvo en HCF. 

En [219] se emplea la Ec.108 para modelar la propagación de grieta corta, fijando el valor de 
∆𝐾௧௛௥ en 0.1 𝑀𝑃𝑎√𝑚. Quedando la expresión de la siguiente manera 

ௗ௔

ௗே
= 𝐷 ቎

∆௄ି଴.ଵ

ටଵି
∆಼

(భషೃ)ಲ

቏

௉

     (109) 

donde 𝐷 = 1.49 · 10ିଵ଴, 𝑃 = 1.99 y 𝐴 = 69𝑀𝑃𝑎√𝑚.  

Otra opción en la predicción de vida a faƟga de un componente defectuosos es el uso del 
soŌware FASTRAN [55], [362], [363], cuyo modelo de faƟga [55] está basado en el cierre de 
grieta inducido por plasƟcidad y considera un rango efecƟvo del factor de intensidad de 
tensiones, (∆𝐾௘௙௙). Está basado en el modelo de propagación de Newman[56]. No requiere 
reordenar el histórico de cargas, esto hace que sea parƟcularmente úƟl para lidiar con 
condiciones operacionales reales. La propagación de grieta en FASTRAN se rige por la Ec.109. 

ௗ௔

ௗே
= 𝐶(∆𝐾௘௙௙)௠

ቆଵି
∆಼బ

∆಼೐೑೑
ቇ

೛

൬ଵି
಼೘ೌೣ

಼಺೐
൰

೜     (109) 

donde 𝐶 y 𝑚 son las constantes de la ecuación de Paris, 𝑝 y 𝑞 son constantes para ajustar la 
curva a los datos experimentales en las regiones extremas de la curva (cerca de ∆𝐾௧௛ y ∆𝐾௖), 
∆𝐾଴ es el valor umbral del rango efecƟvo del factor de intensidad de tensiones, ∆𝐾௘௙௙ es el 
rango efecƟvo del factor de intensidad de tensiones, 𝐾௠௔௫ es el valor máximo del factor de 
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intensidad de tensiones y 𝐾ூ௘ es el factor de intensidad de tensiones elásƟco para el fallo. 
∆𝐾௘௙௙ se calcula así: 

∆𝐾௘௙௙ = ൥
ଵି

഑´೚೛

഑೘ೌೣ

ଵିோ
൩ ∆𝐾     (110) 

donde 𝜎´௢௣ es la tensión de apertura de grieta calculado usando FASTRAN y es mayor que 𝜎௢௣, 
la tensión de apertura de grieta derivada de la ecuación original sin hacer uso del elemento de 
la propagación del frente de grieta. 

La gran limitación de FASTRAN es que solo considera la propagación en modo I. Para extender 
su aplicabilidad a condiciones de carga mulƟaxial o a la propagación de grieta en modo mixto, 
donde el área efecƟva del defecto cambia con la carga, Molaei y Fatemi [287] esƟmaron la 
grieta iniciada del defecto proyectando el defecto en el plano de máximo daño de acuerdo con 
el método de plano criƟco FS. La aplicabilidad de FASTRAN también se extendió [287], [288] 
para la evaluación a faƟga de componentes con entalla bajo la suposición de iniciación y 
propagación en modo I por medio de una tensión axial equivalente derivada a parƟr de la 
tensión local equivalente de von Mises. El modelo de Newman [56], en el que se basa FASTRAN 
[55], asume que el tamaño de la zona plásƟca es únicamente dependiente de la tensión 
máxima e independiente de la mínima. Este concepto puede explicar los efectos de una simple 
sobrecarga, pero no el efecto de la secuencia de cargas variables [364]. 

Basándose en la ecuación de Forman (Ec.103) Yang [365], [366]  propuso un modelo que puede 
predecir la propagación de grietas a faƟga bajo carga de amplitud variable. 

Wheeler [367] y Willenborg [368] usaron el concepto de área plásƟca delante del frente de la 
grieta para describir el retraso en la propagación de la grieta. Usando este mismo concepto y 
basándose en Walker, Chang-Engle desarrollaron un modelo para reducir el efecto retardo que 
se Ɵene en cuenta para la aceleración de la propagación debido a carga negaƟva; la zona 
plásƟca por sobrecarga se reduce después de una subcarga de compresión. Una limitación de 
este modelo es que subesƟma el efecto del retardo, ya que solo Ɵene en cuenta subcargas 
inmediatamente después de una sobrecarga. Wenjie [369] propuso una modificación del 
parámetro de zona plásƟca para mejorar el modelo de Wheeler. 

Huang [370] presentó un modelo de propagación de grieta, basado en el modelo modificado 
de Wheeler, relaƟvamente sencillo, pero capaz de considerar tanto el efecto del raƟo de 
tensiones como el efecto de la sobrecarga/subcarga. El modelo es apropiado incluso para carga 
random variable aleatoria. Además, propuso un nuevo concepto de modelo de dos parámetros 
que simultáneamente usa el raƟo de tensiones y los factores de la zona plásƟca. Las 
predicciones del modelo mostraron buena concordancia con los datos experimentales 
obtenido para 7075-T6, 2024-T3 y 350WT bajo cargas de amplitud variable. Para un amplio 
rango de 𝑅 la tasa de propagación puede ser descrita por una única curva en los regímenes de 
propagación de grieta I y II. El tamaño de la zona plásƟca delante del frente de la grieta es 
dependiente de la tensión máxima, la resistencia a fluencia y el espesor de la placa. El factor 
del tamaño de la zona plásƟca se modela como una función conƟnuade estas variables, 
haciendo que su cálculo sea fácil. El modelo cuanta con las siguientes ventajas: (i) El concepto 
de ∆𝐾௘௤ hace que solo sea necesario obtener los datos para 𝑅 = 0; (ii) Describe el fenómeno 
de retardo debido a una sobrecarga y la aceleración cuando una subcarga sigue a una 
sobrecarga; (iii) El tamaño de la zona plásƟca en frente de la grieta se modela como una 
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función conƟnua de los parámetros que definen el estado de constricción alrededor del frente 
de grieta, haciendo que su cálculo sea preciso y fácil. 

Debido a la complejidad de simular la propagación de grietas múlƟples, estándares y códigos 
como el BS7910 o API 579 RP-1 asumen la propagación de las grietas sin interacción con grietas 
adyacentes. Cuando una cierta condición de proximidad se cumple, las múlƟples grietas se 
remodelan como una grieta simple [371]. 

Recientemente, Lee [372] desarrollo un modelo para esƟmar la propagación de grieta a faƟga 
en un navío someƟdo a cargas de amplitud variable (la acción de las tormentas) que Ɵene en 
cuenta las sobrecargas y subcargas junto al raƟo de tensiones. 

ௗ௔

ௗே
= 𝐶(∆𝐾௘௤)௠     (111) 

∆𝐾௘௤ = 𝑀ோ
ଵ.ଵ𝑀ு

଴.ଽ∆𝐾      (112) 

𝑀ோ = ቐ

(1 − 𝑅ଵ)ିఉభ

(1 − 𝑅ଵ)ିఉ

(1.05 − 1.4𝑅ଵ + 0.6𝑅ଵ
ଶ)ିఉ

   

(−5 ≤ 𝑅ଵ < 0)
(0 ≤ 𝑅ଵ < 0.5
(0.5 ≤ 𝑅ଵ < 1)

   (113) 

𝑀ு = (12.65 · 10ିଶ.ହସ మ)ଵ/௠    (114) 

donde 𝑅ଵ es el raƟo de tensiones; 𝑅ଶ =
௄ೀಽି௄ೆಽ

௄೘ೌೣି௄ೆಽ
 ; 𝐾ை௅, 𝐾௎௅ y 𝐾௠௔௫ son el factor de intensidad 

de tensiones correspondientes a la sobrecarga, a la subcarga y al valor máximo de la carga 
variable, respecƟvamente; 𝛽 es igual a 0.5 para aleación de Ɵtanio y 0.7 para aleación de 
aluminio o acero; y 𝛽ଵ = 1.2𝛽. 
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Tabla 4: ComparaƟva de las caracterísƟcas de modelos de propagación de grieta 

 Régimen 
Parámetro 
gobernante Efecto 𝑅 

Cierre 
de 

grieta 

Grieta 
corta 

Carga 
variable 

Sobrecarga/ 
Subcarga 

Paris [40] II ∆𝐾      
Walker [348] II ∆𝐾 X****     

Yang [365], [366] II ∆𝐾 X   X  
Forman [350] II y III ∆𝐾 X     

MCEvily-Groeger [351] I,II y III ∆𝐾 X  X   
Elber [58] II ∆𝐾௘௙௙ X X    

Kujawski [355] II 𝑀∆𝐾 X*** X    
Kuwaski [356] I y II ∆𝐾ௗ  X*** X X   

Toyosada [353] y Sumi [354] II ∆𝐾ோ௉ீ   X    
NASGRO [357] I,II y III ∆𝐾௘௙௙ X X    

Hu [130] I,II y III ∆𝐾௘௙௙ X X X   
Hartman-Schijve [360], [361] I y II  ∆𝐾௘௙௙ X X X   

FASTRAN [55], [362], [363] I, II y III ∆𝐾௘௙௙ X X   X* 
Huang [370] I, II y III ∆𝐾௘௤ X X  X X** 

Lee [372] II ∆𝐾௘௤ X X  X X 
Vasudevan [373] I,II ∆𝐾 y 𝐾௠௔௫ X X X   

Zerbst [83] II ∆𝐾௃ X X X   
*Limitado a sobrecarga simple 
**Solo Ɵene en cuenta subcargas inmediatamente después de sobrecargas 
***Para diferentes valores de 𝑅 las curvas coinciden 
****Para 𝑅 > 0.4 
 
 

Muchos trabajos apoyan la hipótesis de Elber [58] como se ha resumido en [374]–[377]. Puede 
jusƟficar muchas caracterísƟcas de la propagación de grietas a faƟga. Sin embargo, Ɵene ciertas 
limitaciones, no pudiendo explicar algunas otras caracterísƟcas como [378]: 

(i) Explicar el retraso o la detención después de una sobrecarga con un 𝑅 alto, cuando 𝐾௠௜௡ >

𝐾௢௣ [379]. 

(ii) Las grietas detenidas a una 𝑅 dada pueden reanudar su propagación a una 𝑅 más baja, pero 
bajo el mismo ∆𝐾௘௙௙ [380]. 

(iii) La insensibilidad de R a los umbrales de propagación en un ambiente inerte [381].  

Basándose en estas limitaciones, Vasudevan [373], [382]–[384], cuesƟona el rol actual de 
∆𝐾௘௙௙ y propone el método unificado (UA). El método establece dos parámetros gobernantes 
para la propagación de grieta a faƟga; el factor de intensidad de tensiones cíclico ∆𝐾, que 
induce el daño cíclico acumulaƟvo, y su valor máximo 𝐾௠௔௫, que Ɵene que considerar 
tensiones residuales debido a los eventos previos de carga, mientras causa daño dependiente 
del valor pico, como puede ser fractura asisƟda por el ambiente (EAC). El método contempla 
dos umbrales para la propagación, uno para el factor de intensidad de tensiones cíclico, 
∆𝐾௧௛

∗ = ∆𝐾௧௛(𝑅 → 1), y otro para el valor pico, 𝐾௠௔௫,௧௛
∗ . La grieta se propagará cuando se 

cumplan las dos condiciones, ∆𝐾 > ∆𝐾௧௛
∗  y 𝐾௠௔௫ > 𝐾௠௔௫,௧௛. Estos dos umbrales, son 

propiedades mecánicas para una combinación material-ambiente dado, independiente de la 
geometría, el Ɵpo de carga y del fenómeno de cierre de grieta. La independencia de 𝑅 de los 
umbrales de propagación en el vacío, evidencia lo anterior; el vacío elimina los efectos de EAC 
dependientes de 𝐾௠௔௫, pero no el PICC. Si el ligamento (sección de material sin agrietar) es lo 
suficientemente grande y fuerte, la carga de apertura, 𝑃௢௣, puede ser independiente del 
tamaño de grieta. Para ligamentos menores, debería ser dependiente. Por lo tanto, bajo las 
mismas condiciones de carga (∆𝐾, 𝐾௠௔௫), la propagación no puede ser gobernada por la 
misma ∆𝐾௘௙௙ que gobernaría grietas más pequeñas en esas condiciones [378]. Se ha 
demostrado que 𝐾௠௔௫,௧௛ está relacionado con 𝐾௢௣ a través de una deformación plásƟca 
monotónica criƟca [385] 
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A pesar de todo, los modelos de propagación de grieta a faƟga basados en ∆𝐾௘௙௙ se siguen 
uƟlizando en la prácƟca como es el caso del modelo strip-yield basado en PICC para modelizar 
la propagación de grieta a faƟga bajo condiciones de amplitud constante y variable. A 
diferencia de ∆𝐾 (que puede ser calculado), ∆𝐾௘௙௙ solo puede ser esƟmado. La regla de 
Forman-Newman para la propagación de grieta a faƟga asume ∆𝐾௘௙௙ como parámetro 

gobernante, ௗ௔

ௗே
= 𝑓(∆𝐾௘௙௙), y usa 4 parámetros de ajuste 𝐴, m, p, q y el factor geométrico 

transversal 𝛼. El úlƟmo, frecuentemente se usa como quinto parámetro de ajuste, cuando los 
otros cuatro no logran ajustar adecuadamente. Esto es debido a que la esƟmación de 𝐾௢௣, y 
por lo tanto ∆𝐾௘௙௙, dependen del raƟo 𝜓 entre la tensión nominal y la tensión de Tresca o 
Mises, inducido por un campo tensional elásƟco lineal delante del frente de la grieta. Por lo 
tanto, variará desde 𝜓 = 1 para tensión plana a 𝜓 = 1/(1 − 2𝜐) para deformación plana. Por 
consiguiente, 𝜓 debería depender del espesor del componente agrietado, y en aceros bajo 
deformación plásƟca debería variar entre 2 ≤ 𝜓 ≤ 3. Sin embargo, a pesar del significado 
İsico de 𝛼, su geometría intrínseca y la dependencia de la carga, muchas veces se asume que 
se trata de una constante del material. 

Otra caracterísƟca importante del método Forman-Newman es que los valores de 𝐾௢௣ y ∆𝐾௘௙௙ 
están basados en las esƟmaciones del modelo 1D strip-yield para placas grandes con una grieta 
centrada. Cuando se aplica a otras geometrías su uso es cuesƟonable, sobre todo bajo cargas 
de amplitud variable. Existen correcciones para algunas geometrías [386].  

Para salvar estas limitaciones, se propusieron modelos de daño críƟco (CDMs) [387]–[389] 
basados en la misma mecánica strip-yield usada en el código NASGRO, pero asumiendo que la 
propagación es causada por acumulación de daño, reconociendo la existencia del fenómeno de 
cierre de grieta, pero no la hipótesis de daño nulo cuando la grieta esta parcialmente cerrada. 

Esto indica que una buena medición de 𝑃௢௣ es esencial para verificar la hipótesis de ∆𝐾௘௙௙. Las 
evidencias indirectas, como un buen ajuste de la curva de propagación, no son prueba de ello 
[390]. Diferentes métodos para medir 𝑃௢௣ han sido resumidos en [378]. En el mismo trabajo, 
ensayos experimentales bajo ∆𝐾 y 𝐾௠௔௫ cuasi constante, mostraron que el raƟo de apertura 
de grieta 𝐾௢௣/𝐾௠௔௫ decrece a medida que aumenta la longitud de grieta, mientras que la tasa 
de propagación 𝑑𝑎/𝑑𝑁 permanece prácƟcamente constante. En cuanto a ∆𝐾௘௙௙, aumentó 
significaƟvamente con el aumento de la longitud de grieta, mientras que la tasa de 
propagación permaneció prácƟcamente constante durante el ensayo. El autor concluye que 
∆𝐾௘௙௙ no es el parámetro gobernante de la propagación de grieta a faƟga. Introduciendo 
sobrecarga en el ensayo, tanto para probetas de aluminio como de acero, se ha visto que el 
valor mínimo de la tasa de propagación 𝑑𝑎/𝑑𝑁 no coincide con el máximo raƟo 𝐾௢௣/𝐾௠௔௫ 
(mínimo ∆𝐾௘௙௙). Además, en algunos ensayos el efecto del retraso por sobrecarga sigue 
afectando una vez la grieta ha pasado la zona plásƟca producida por la sobrecarga, lo que no se 
puede explicar por las teorías tradicionales de los efectos de la secuencia de carga. Esto hace 
que sea imposible correlacionar ∆𝐾௘௙௙ con 𝑑𝑎/𝑑𝑁. Fleck [391], que encontró resultados 
similares, lo atribuyó al “cierre disconƟnuo de grieta”. En un punto 0.1 mm por delante de la 
grieta, para cargas 𝑃 < 𝑃௢௣, existe una variación de deformación en la curva de histéresis 
elásƟco-plásƟca. Esto cuesƟona la hipótesis de Euler en la que asume que la región delante del 
frente de grieta no sufre daño por debajo de 𝑃௢௣. 

Como ya se ha visto, ∆𝐾௧௛ se reduce a medida que se aumenta 𝑅. Se ha demostrado que el 
ambiente (y no tanto el cierre de grieta), al que el frente de la grieta está expuesto, Ɵene una 
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gran influencia, ya que, ensayando en vació, ∆𝐾௧௛ no muestra dependencia de 𝑅 para grieta 
larga. Kujawski concluye de sus análisis [392] que el cierre de grieta (inducido por plasƟcidad, 
rugosidad y oxido) Ɵene un efecto despreciable tanto en la tasa de propagación 𝑑𝑎/𝑑𝑁 como 
en el umbral de propagación ∆𝐾௧௛ (en condiciones ambientales de laboratorio o en un medio 
acuoso). 

Zerbst [83] desarrolló un modelo analíƟco (ver Anexo I) para determinar la resistencia y vida a 
faƟga basado en la mecánica de la fractura combinando y modificando métodos ampliamente 
aceptados. Los métodos de Murakami [32], [393] y MCEvily [394], [395] son uƟlizados para 
describir el comportamiento transitorio del cierre de grieta en la fase de propagación de grieta 
corta, la función de corrección del cierre de grieta de Newman en el método NASGRO es 
uƟlizado en la fase de propagación de grieta larga y el procedimiento R6 [396] es uƟlizado en la 
corrección de la plasƟficación del ligamento en el parámetro gobernantes de la grieta. 

En un trabajo posterior [57], Zerbst combina la corrección analíƟca del cierre de grieta de 
Newman para grieta larga [56] y su modificación por McClung  [397], el método de √𝑎𝑟𝑒𝑎 de 
Murakami y Endo [32], [393] , el modelo de cierre de grieta de McEvily [394], [395], un modelo 
analíƟco para ∆𝐽 basado en ideas de McClung [54] y el trabajo previo de Zerbst [398]. Para más 
detalles sobre este modelo acudir al Anexo I. 
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9 CONCLUSIONES 
En el presente documento se ha realizado una revisión bibliográfica de aspectos relacionados 
con la evaluación a faƟga de metales con defectos, basado en la mecánica de la fractura.  

Se pueden extraer las siguientes conclusiones: 

1. En la Sección 7 se ha expuesto el efecto que Ɵenen diversos defectos en la vida a faƟga. 
La diversidad de los defectos, la dependencia del material (incluso del proceso de 
fabricación) y del caso de estudio, hacen que sea un tema muy extenso. Se recogen 
conclusiones disponibles en la literatura en cuanto a su efecto, para los defectos y 
materiales más usados, para aportar una visión general. De cara a futuros trabajos, una 
vez se establezca el material y caso de estudio, se profundizará en el efecto de los 
defectos aplicado al caso de estudio. 

 
2. El límite de faƟga se define, no como la tensión límite para que la grieta se inicie, si no 

como la tensión umbral para vencer la detención de la mayor grieta ya iniciada. El 
límite de faƟga de las entallas de punta roma está gobernado por el umbral material 
(depende de la microestructura) y las entallas punƟagudas por el umbral mecánico 
(depende del estado tensional). Esta visión, permite estudiar el límite de faƟga a través 
de la Mecánica de la Fractura. 

 
3. La Mecánica de la Fractura Ɵene un gran potencial para predecir la vida a faƟga debido 

a que variables de entrada como las dimensiones del componente, la geometría local y 
global e incluso las tensiones residuales pueden tenerse explícitamente en cuenta. La 
aplicación de la mecánica de la fractura para la evaluación de la vida a faƟga está 
restringida a casos en los que la fase de iniciación de la grieta se reduce 
significaƟvamente, por ejemplo, como consecuencia de la existencia de un defecto.  

 
4. En componentes con defectos, la grieta que conducirá al fallo final se inicia en uno de 

los defectos, concretamente en la localización con mayor deformación plásƟca. La fase 
que mayor número de ciclos consume, es la fase de propagación de grieta corta. La 
iniciación de la grieta puede ser despreciable, según el defecto. La iniciación a parƟr de 
un defecto Ɵpo cavidad con un radio de curvatura menor a 10 µm solo consume unas 
pocas decenas de ciclos.  

 
5. Se define el tamaño críƟco del defecto, como el tamaño por debajo del cual, los 

defectos no causan daño estructural ni una reducción del límite de faƟga. Esta 
explicación se fundamenta en la interpretación del límite de faƟga como la tensión 
aplicada para la que, la mayor de una serie de grietas micro estructuralmente, 
mecánica o İsicamente cortas se deƟene. Si el tamaño del defecto es menor que el 
tamaño microestructural caracterísƟco (por ejemplo, el tamaño medio de grano) el 
límite de faƟga es prácƟcamente inalterado por el defecto. El tamaño criƟco es 
inversamente proporcional a la resistencia del material. Si no se conoce la distribución 
de defectos, otra posibilidad es hacer una predicción conservaƟva de la vida a faƟga 
suponiendo el tamaño críƟco del defecto como tamaño de la grieta inicial. 
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6. El método de la mecánica de la fractura necesita el tamaño de grieta inicial como 
parámetro de entrada. La predicción de la vida a faƟga de componentes defectuosos 
varía mucho en función del tamaño inicial supuesto. Por lo tanto, la adecuada 
determinación del tamaño de grieta inicial es un aspecto importante en la evaluación a 
faƟga de componentes con defectos a través de la mecánica de la fractura. En la 
Sección 8.4 se han recogido diversos métodos para determinar el tamaño de grieta 
inicial. Sobre la idoneidad de un método ante otro, no existe una comparaƟva que 
aplique los diferentes métodos al mismo caso de estudio pudiendo arrojar luz sobre 
este tema. 
 

7. La consideración de un defecto como una grieta efecƟva provee una solución 
conservaƟva, ya que, se estaría despreciando los ciclos de carga para se desarrolle 
dicha grieta desde un defecto y alcanzase el tamaño efecƟvo. De todos modos, 
dependiendo del caso, puede ser más apropiado tratar el defecto como una entalla. En 
la Sección 8.4 se recogen las consideraciones respecto al tratamiento del defecto como 
una entalla para poder asimilarla a una grieta 
En entallas punƟagudas (𝐾௧ alto) existen grietas mecánicamente cortas que no se 
propagan bajo el límite de faƟga del componente con entalla. Por otro lado, en entallas 
de punta roma existen grietas microestructuralmente cortas. La tensión mínima para 
iniciar una grieta en la base de una entalla de punta roma y superar la barrera 
microestructural más resistente es también suficiente para provocar la propagación 
conƟnua hasta la rotura. Por lo tanto, la resistencia a faƟga viene dada por el umbral 
microestructural determinado por el criterio ∆𝜎. En el caso de entallas punƟagudas, la 
resistencia a faƟga viene dada por el umbral mecánico definido por el criterio ∆𝐾 y el 
desarrollo de grietas que no se propagan (NPC) depende de la existencia de un 
gradiente de tensiones suficientemente alto y el desarrollo del efecto de cierre de 
grieta. En este caso, la resistencia a faƟga es independiente de 𝐾௧ y depende 
principalmente de la profundidad de entalla y el umbral de propagación ∆𝜎௧௛ para 
grietas İsicamente cortas. El efecto de cierre de grieta, junto con a un gran gradiente 
de tensiones en la base de la entalla, explican la existencia de grietas İsicamente 
cortas que no se propagan en entallas punƟagudas. Un ∆𝐾௧௛ efecƟvo alto y un cierre 
de grieta alto posibilitan el desarrollo de grietas İsicamente cortas que no se propagan 
y resulta en una reducción de la sensibilidad a la entalla. 

 
 
8. El criterio de raíz de área de Murakami es una herramienta simple y eficaz para 

acometer la evaluación a faƟga de metales contemplando los defectos en el cálculo. 
Gracias al parámetro √área se logra la equivalencia (aproximada) entre defecto y grieta 
para que la mecánica de la fractura pueda ser aplicada. La ampliación del parámetro a 
un área efecƟva permite incluir el efecto del tamaño del defecto, la distancia a la 
superficie, la interacción con defectos adyacentes y la rugosidad superficial. 
Combinando este parámetro con los indicadores descritos en la sección 8.3.1 (XDZ, 
pore influence zone, DSG, HSV, EB-HSV) se logra incluir el efecto del estado tensional. 
Estos indicadores pueden cuanƟficar la amenaza que supone el defecto para localizar 
el defecto críƟco. 
Aunque han sido aplicados con éxito, falta una comparación entre ellas para conocer 
cuál es el más adecuado. A priori, todos los indicadores recogidos en la Sección 8.3.1 
podrían servir y de hecho han sido validados para sus respecƟvos casos de estudio. No 
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obstante, si se quiere hacer uso del parámetro √área de Murakami para derivar de 
estos indicadores la grieta inicial 𝑎௜, se requiere una mayor invesƟgación para validar 
los indicadores al caso de estudio. 

 
9. Los modelos FCG más simples están limitados a la propagación de grieta larga. Las 

fases tempranas de la propagación son más complejas de modelar y en general, 
requieren de mayor coste computacional. Esto es sobre todo por la influencia de la 
microestructura y de hecho los modelos FCG recogidos en este trabajo no modelan la 
fase de grietas micro estructuralmente cortas, para esto existes modelos basados en 
movimientos de dislocación que han quedado fuera del alcance de este trabajo. No 
obstante, se ha visto cómo en la vida a faƟga de metales con defectos la mayor parte 
de la vida la consume la propagación de grieta mecánicamente/İsicamente corta, por 
lo tanto, incluirlo en la predicción de vida a faƟga de metales con defectos es 
imprescindible.  
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10 LINEA DE INVESTIGACIÓN PROPUESTAS 
 

Se ha visto que la Mecánica de la Fractura Ɵene un gran potencial para ser aplicado en la 
predicción de vida a faƟga de metales dentro del enfoque del diseño tolerante al defecto. 
Dentro de este enfoque, se asume que una grieta es iniciada desde un defecto y es quien 
controla el comportamiento a faƟga. La predicción de la vida a faƟga se esƟma calculando el 
número de ciclos para que la grieta se propague hasta el fallo.  

 
Sería de gran interés desarrollar en futuros trabajos una metodología de predicción de vida a 
faƟga de metales que contemple los defectos explícitamente en el cálculo integrando: 
(i) Un indicador numérico de la amenaza que supone cada defecto alimentado por la 
simulación FEM de la geometría con defectos de tal modo que se determine la localización de 
la iniciación (Conclusión 8). 
(ii) Un método para, a parƟr de la información proporcionada por (i) definir una grieta inicial 
(Conclusión 3,4,6 y 7).  
(iii) Un modelo FCG, alimentado por la grieta inicial (ii) que calcule la tasa de propagación en el 
frente de la grieta. El modelo FCG (iii) debe de abordar la propagación desde la fase de grieta 
mecánicamente corta (Conclusión 9). Por lo tanto, la grieta inicial (ii) será como mínimo 
mecánicamente corta.  
 
La metodología debería ser iteraƟva de tal modo que se tuviese en cuenta la propagación 
múlƟple de grietas, la coalescencia y la detención de grietas.  
 
Para lograr este objeƟvo, como primer paso, se propone una comparación de modelos FCG 
aplicado al futuro caso de estudio para determinar su precisión y eficiencia computacional con 
el fin de valorar la conveniencia de cada uno de ellos. Eventualmente, se realizarán 
modificaciones de los modelos existentes o el desarrollo de uno propio que integre las 
capacidades requeridas. Posteriormente el modelo será validado con una campaña 
experimental. 

En el presente documento se han revisado 17 propuestas para modelizar la propagación de 
grieta a faƟga (FCG), desde los modelos primigenios simples hasta los más recientes y 
complejos. En la Tabla 4 se recoge una comparaƟva de las principales caracterísƟcas de cada 
uno. Sin embargo, para el objeƟvo propuesto se prevé que la gran mayoría no cuentan con las 
capacidades suficientes de modelización que requiere la fase de grieta mecánicamente corta. 
Para la comparación propuesta, de los 17, se escogen los que modelizan la fase de grieta 
mecánicamente corta, el PICC y el efecto 𝑅 (Tabla 5).  

Tabla 5: ComparaƟva de las caracterísƟcas de modelos de propagación de grieta mecánicamente corta 

 Régimen Parámetro 
gobernante 

Efecto 𝑅 
Cierre 

de 
grieta 

Grieta 
mec. 
corta 

Carga 
variable 

Sobrecarga/ 
Subcarga 

Hu [130] I,II  ∆𝐾௘௙௙ X X X   
Zerbst [83] I, II ∆𝐾௃ X X X   
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Eventualmente, si el caso de estudio lo requiriese, los modelos de, Lee y Huang se tendrán en 
cuenta para intentar incluir las capacidades de modelizar la propagación con cargas variables y 
retardos/aceleraciones por sobrecargas/subcargas. 
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11 ANEXO I: El modelo de Zerbst  
Combina la corrección analíƟca del cierre de grieta de Newman para grieta larga [56] y su 
modificación por McClung  [397], el método de √𝑎𝑟𝑒𝑎 de Murakami y Endo [32], [393] , el 
modelo de cierre de grieta de McEvily [394], [395], un modelo analíƟco para ∆𝐽 basado en 
ideas de McClung [54] y el trabajo previo de Zerbst [398]. 

Tamaño inicial de grieta 
La primera simplificación es la suposición de la preexistencia de una grieta. El tamaño inicial de 
grieta es determinado individualmente por metalograİa o fractograİa. 

La integral J 
Con el objeƟvo de recoger el efecto local de la plasƟficación del ligamento esencial en grietas 
cortas, el factor ∆𝐾 es susƟtuido por el parámetro ∆𝐾௃ que se determina como 

∆𝐾௃ = ඥ∆𝐽 · 𝐸´      (114) 

𝐸´ = ൜
𝐸

𝐸/(1 − 𝜐ଶ)
 𝑡𝑒𝑛𝑠𝑖ó𝑛 𝑝𝑙𝑎𝑛𝑎

             𝑑𝑒𝑓𝑜𝑟𝑚𝑎𝑐𝑖ó𝑛 𝑝𝑙𝑎𝑛𝑎 
   (115) 

Nótese que ∆𝐾௃ ya no es el rango del factor de intensidad de tensiones sino la integral J cíclica 
escrita en términos de 𝐾. Esto hace que el parámetro gobernante de la propagación de la 

grieta sea comparable a la curva ௗ௔

ௗே
− ∆𝐾. 

La determinación de ∆𝐽 esta basada en una descripción Ɵpo R6 [396] de la integral J elásƟco-
plásƟca. El procedimiento para determinar analíƟcamente 𝐽 en base a R6 se describe 
detalladamente en [399].  

A parƟr del factor lineal-elásƟco 𝐾 del componente se obƟene la 𝐽 elásƟca 

𝐽௘ =
௄మ

ா´
       (116) 

MulƟplicando por una función correctora para la plasƟficación del ligamento [𝑓(𝐿௥)]ିଶ se 
determina la 𝐽 elásƟco-plásƟco como 

𝐽 = 𝐽௘ · [𝑓(𝐿௥)]ିଶ      (117) 

la función correctora de la plasƟficación del ligamento 𝑓(𝐿௥) esta disponible para diferentes 
niveles de análisis que difieren en complejidad y conservacionismo de los resultados. Para el 
mayor nivel 𝑓(𝐿௥) viene dado por 

𝑓(𝐿௥) = ቎
ா·ఌೝ೐೑

ఙೝ೐೑
+

ଵ

ଶ

௅ೝ
మ

ா·
ഄೝ೐೑

഑ೝ೐೑

቏

ିଵ/ଶ

    (118) 

donde 𝜎௥௘௙ y 𝜀௥௘௙ se refieren a puntos de la curva tensión-deformación real. Para una carga 
específica 𝐹, 𝜎௥௘௙ se determina por medio de la siguiente expresión 

𝐿௥ =
ி

ிೊ
=

ఙೝ೐೑

ఙೊ
      (119) 

y 𝜀௥௘௙ es la deformación correspondiente a 𝜎௥௘௙ en la curva tensión-deformación real. Como el 
nivel de carga raramente excederá 𝐿௥ = 1 en HCF, las soluciones de 𝑓(𝐿௥) para niveles de 
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análisis estándar normalmente llevarán a resultados saƟsfactorios. Para materiales sin 
disconƟnuidades en la plasƟficación 

𝑓(𝐿௥) = [1 + 0.5 · 𝐿௥
ଶ]ି

భ

మ · [0.3 + 0.7 · exp(−𝜇 · 𝐿௥
଺)]     𝑝𝑎𝑟𝑎   0 ≤ 𝐿௥ ≤ 1 (120) 

y para materiales con disconƟnuidades en la plasƟficación 

𝑓(𝐿௥) = [1 + 0.5 · 𝐿௥
ଶ]ି

ଵ
ଶ    𝑝𝑎𝑟𝑎   0 ≤ 𝐿௥ ≤ 1 

El parámetro 𝜇 en la Ec.120 viene dado por 

𝜇 = min ൜
0.001(𝐸/𝑅௣଴.ଶ)

0.6
     (121) 

En la Ec.119, 𝐹௒, es la carga de fluencia de la estructura con una grieta, que aproximadamente 
describe la carga para la cual el ligamento está totalmente plasƟficado y 𝜎௥௘௙ es la tensión de la 
sección neta referida a 𝐹௒. A parte del factor 𝐾, 𝐹௒ (o 𝜎௥௘௙) es el segundo parámetro más 
importante del método. Nótese que la precisión del análisis completo depende enormemente 
de la precisión de la solución de la carga de fluencia. Existe compendio con las soluciones para 
ambos parámetros disponible en documentos como R6 [396], BS 7910 [400] y otros. 

El problema es que las soluciones de 𝐹௒ (o 𝜎௥௘௙) normalmente han sido obtenidos como cargas 
límite para un comportamiento de deformación elásƟco-plásƟco perfecto independiente del 
método de la mecánica de la fractura. A pesar del esfuerzo para generar soluciones mejoradas 
durante la úlƟma década, muchos siguen siendo significaƟvamente conservaƟvos. La carga de 
fluencia, de acuerdo con su definición original, se refiere al ligamento completo por delante del 
frente de grieta. Sin embargo, según el caso esto podría no tener senƟdo. Debería referirse a la 
plasƟficación de una cierta área “local” delante del frente de la grieta y no al ligamento 
completo. Por esta razón, en [398], [401], se propone reemplazar la carga de fluencia 𝐹௒ por 
una carga de referencia 𝐹଴ 

𝐿௥ =
ி

ிబ
      (122) 

con una lógica basada en el método R6. 

 

Figura 50:Procedimiento para la obtención de la carga de referencia 𝐹଴. Fuente: [83] 

Se asume un valor de 𝐿௥ = 1. En este caso 𝜎௥௘௙ = 𝜎௒, 𝜀௥௘௙ = 𝜀௒ y la Ec.118 pueden usarse para 
obtener el valor de 𝑓(𝐿௥) dependiente del material, que a su vez se refiere a una relación dada 
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𝐽/𝐽௘ en la Ec.117. Ambos, 𝐽 y 𝐽௘ pueden obtenerse por FEM para cualquier geometría. 
RepiƟendo el análisis para diferentes niveles de carga se puede determinar la carga de 
referencia 𝐹଴ tal y como se ilustra en la Fig.51. En el caso de una grieta semi elípƟca en la 
superficie, a diferencia de 𝐹௒, existen dos soluciones para 𝐹଴; una para el punto más profundo y 
otro para los puntos de la superficie. Dado que la carga de referencia es un parámetro local, 
debería ser posible generar esƟmaciones generales aproximando los resultados FEM de modo 
que no sea necesario realizar análisis FEM individuales en aplicaciones futuras. 

El procedimiento ha sido saƟsfactoriamente aplicado en la determinación de 𝐹଴ para grietas 
semi elípƟcas y mecánicamente cortas en la superficie de una placa traccionada [398].   

El siguiente paso es el cálculo de ∆𝐽 elásƟco-plásƟco. Recuérdese, que el término "∆" no se 
refiere a los mínimos y máximos de 𝐽 sino a los de la carga aplicada. AnalíƟcamente, esto 
implica que la Ec.117 debe escribirse como  

∆𝐽 =
∆௄మ

ா´
· [𝑓(∆𝐿௥]ିଶ     (123) 

donde ∆𝐿௥ se define como 

∆𝐿௥ =
∆ி

ଶிೊ
=

∆ఙೝ೐೑

ଶఙೊ
     (124) 

El coeficiente 2 de la Ec.124 se refiere a la carga desde el punto bajo al punto alto de la 
inversión del bucle de histéresis. En el caso de un ciclo de histéresis asimétrico, se debe uƟlizar 
un coeficiente diferente a 2. 

La curva ௗ௔

ௗே
= ∆𝐾௘௙௙ 

 
El análisis de la propagación de la grieta por faƟga se basa en modelo modificado de Newman 
[56] ampliamente uƟlizado en NASGRO [55]. La expresión original puede escribirse como 

𝑑𝑎

𝑑𝑁
= 𝐶∆𝐾௘௙௙

௡
ቀ1 −

∆𝐾௧௛
∆𝐾

ቁ
௣

ቀ1 −
𝐾௠௔௫

𝐾௖
ቁ

௤ 

Despreciando los términos correctores de la curva en las regimenes 1 y 3 (Fig.7) la ecuación 
anterior se simplifica a 
 

ௗ௔

ௗே
= 𝐶∆𝐾௘௙௙

௡ = 𝐶(𝑈∆𝐾)௡ = 𝐶 ቀ
ଵି௙

ଵିோ
∆𝐾ቁ

௡
    (125) 

donde la función de cierre de grieta 𝑓 se determina por 
 

𝑓 =
ఙ೚೛

ఙ೘ೌೣ
= ൜

𝐴଴ + 𝐴ଵ𝑅 + 𝐴ଶ𝑅ଶ + 𝐴ଷ𝑅ଷ   
𝐴଴ + 𝐴ଵ𝑅                                 

       
𝑝𝑎𝑟𝑎             𝑅 ≥ 0
𝑝𝑎𝑟𝑎 − 2 < 𝑅 < 0

  (126) 

 
Los coeficientes 𝐴௜  se determinan como 

𝐴଴ = ൫0.825 − 0.34𝛼௚ + 0.05𝛼௚
ଶ൯ ൤cos ൬

ഏ

మ
·ఙ೘ೌೣ

ఙబ
൰൨

ଵ/ఈ೒

  (127) 

 
𝐴ଵ = (0.415 − 0.071𝛼௚)

ఙ೘ೌೣ

ఙబ
     (128) 

 
𝐴ଶ = 1 − 𝐴଴ − 𝐴ଵ − 𝐴ଷ     (129) 
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𝐴ଷ = 2𝐴଴ + 𝐴ଵ − 1     (130) 
 
Nótese que la función de corrección 𝑓 de las Ec.127-130 se han obtenido como una 
aproximación de los resultados obtenidos por el método modificado de Newman [106] 
implementado en el código de FASTRAN-II [55]. Se basa en una extensión del modelo 2D de 
Dugdale para aplicaciones 3D introduciendo el parámetro de constricción global del frente de 
grieta 𝛼௚. Aunque 𝛼௚, primero se usó como parámetro de ajuste, Newman, le añadió una 
definición mecánica que permite la obtención del parámetro por un análisis FEM. 
 

𝛼௚ =
ଵ

஺೅
∑ ൬

ఙ೤

ఙ೚೛
൰

௠

· 𝐴௠
ெ
௠ୀଵ     (131) 

 
donde 𝐴௠ es el área del elemento plasƟficado en el ligamento, 𝜎௬/𝜎௢௣ es la tensión de 
apertura normalizada para el elemento 𝑚, y 𝐴் es el área proyectada total de todos los 
elementos (𝑀) plasƟficados. 
Dentro del modelo propuesto por Zerbst [83], las Ec.127-131 se usan con una serie de 
modificaciones: 

a) El parámetro ∆𝐾 es susƟtuido por ∆𝐾௃. 
b) La función 𝑓 se obtuvo para grietas centradas en placas bajo tracción uniforme. 

McClung  en [397] concluyo que la función 𝑓 se correlaciona mejor con 𝐾௠௔௫/𝐾଴ que 
con 𝜎௠௔௫/𝜎଴ en la Ec.127. Por lo tanto, 𝜎௠௔௫/𝜎଴, es susƟtuido por 𝐾௠௔௫/𝐾଴: 
 

௄೘ೌೣ

௄బ
=

ఈ·ఙ೘ೌೣ·√గ·௔

ఙబ·√గ·௔
     (132) 

 
c) El factor geométrico 𝛼௚ no se usa como parámetro de ajuste. Se obƟene como 

parámetro local independiente de los puntos de superficie o valle de la grieta semi 
elípƟca. La Ec.131 se modifica de tal modo que el área total de la zona plásƟca delante 
de la grieta 𝐴், se reemplaza por áreas locales alrededor de los dos puntos de interés. 

d) La tensión de referencia 𝜎଴ no se escoge como una promediada de la fluencia cuasi 
estáƟca y la resistencia a tracción (como en NASGRO), si no, como la tensión resistencia 
a fluencia cíclica. 

e) Para tener en cuenta la variación de U con la extensión de la grieta en la fase de grieta 
corta el parámetro se divide en dos; 𝑈ଵ para grieta corta y 𝑈ଶ para grieta larga. 

 
Con todas las modificaciones, la Ec.125 queda: 
 

ௗ௔

ௗே
= 𝐶൫∆𝐾௘௙௙

௃
൯

௡
= ൜

𝐶(𝑈ଵ∆𝐾௃)௡

𝐶(𝑈ଶ∆𝐾௃)௡      
𝑎௜ < 𝑎 < 𝑎∗

𝑎௜ ≥ 𝑎∗     (133) 

 
𝑈ଵ =

௎మ

∆௄೟೓(௔)/∆௄೟೓,ಽ಴
     (134) 

 

𝑈ଶ = ቀ
ଵି௙

ଵିோ
ቁ      (135) 

 
Esta ecuación refleja el cierre de grieta dependiente de la longitud de grieta, en el umbral de 
propagación ∆𝐾௧௛: 
 

∆𝐾௧௛ = ∆𝐾௢௣ + ∆𝐾௧௛,௘௙௙ = ൣ1 − 𝑒ି௞·(௔ି௔బ)൧ · ∆𝐾௢௣,௠௔௫ + ∆𝐾௧௛,௘௙௙ (136) 
 
donde 𝑘 es un parámetro de ajuste que determina la tasa de desarrollo del cierre de grieta de 
una grieta nueva formada, con una longitud (𝑎 − 𝑎଴), siendo 𝑎଴ el segundo parámetro de 
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ajuste. La ecuación anterior se puede escribir en términos de√á𝑟𝑒𝑎 suponiendo una relación 
de aspecto 𝑎/𝑐 constante. En [83] se asume una grieta semi elípƟca con ௔

௖
= 0.78: 

 

√á𝑟𝑒𝑎 = ට
గ·௔·௖

ଶ
→ 𝑎 = ට

ଵ.ହ଺

గ
· √á𝑟𝑒𝑎    (137) 

 
 

∆𝐾௧௛ = ൥1 − 𝑒
ି௞ට

భ.ఱల

ഏ
൫√á௥௘௔ିඥá௥௘௔బ൯

൩ · ∆𝐾௢௣,௠௔௫ + ∆𝐾௧௛,௘௙௙  (138) 

 
Las constantes del material ∆𝐾௢௣,௠௔௫ y ∆𝐾௧௛,௘௙௙ se pueden obtener fácilmente por medio de 
ensayos de mecánica de la fractura, mientras que 𝑘 y ඥá𝑟𝑒𝑎଴ se pueden obtener ajustando 
Ec.138 a los resultados de los ensayos con un defecto arƟficial. Debido a que el estado del 
defecto inicial es caracterizado por ∆𝐾௧௛,௘௙௙ y el tamaño inicial ඥá𝑟𝑒𝑎௜, la curva de acuerdo 
con Ec.138 Ɵene que desplazarse de tal modo que pase por ese punto tal y como se ve en la 
Fig.52. Luego la predicción de la curva ∆𝐾௧௛ − √á𝑟𝑒𝑎 para el componente es la línea conƟnúa 
negra. La transición entre grieta corta y larga viene definida por √á𝑟𝑒𝑎

∗
, que se corresponde a 

𝑎∗ en la Ec.133. 
 

 
Figura 51: Método para determinar la correlación ∆𝐾௧௛ − √á𝑟𝑒𝑎 para grietas cortas. Fuente: [83] 
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