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RESUMEN

En el presente proyecto de investigacion se presentan los resultados obtenidos de la
caracterizacion mecanica y microestructural de las uniones soldadas con y sin Interaccion
Electromagnética de Baja Intensidad (IEMBI) al aplicar campos magnéticos de 3mT durante el
proceso de soldadura en placas de acero inoxidable superaustenitico AL6XN®, tanto en la pileta
liquida como en la Zona Afectada Térmicamente (ZAT). Las soldaduras fueron realizadas
mediante el proceso de soldadura con gas de proteccion y arco metélico de electrodo consumible
(GMAW, por sus siglas en inglés), utilizando un electrodo AWS ERNiCrMo-3 y como gas de

proteccion una mezcla de 97% Ar + 3% N,.

Considerando que una de las principales aplicaciones del acero inoxidable superaustenitico
AL6XN® esta en la industria de la generacion de corriente eléctrica, especificamente en sistemas
de enfriamiento donde las condiciones de operacion en servicio es a elevadas temperaturas
(superiores a 650°C) y adicionalmente en contacto directo con agua de mar, la posibilidad de
corrosion intergranular es muy elevada. Razon por la cual en el presente trabajo se realizaron
adicionalmente tratamientos térmicos de envejecido, con la finalidad de generar un dafio térmico
en el material base (MB) y poder evaluar la evolucion microestructural con respecto a la
temperatura (750-900°C) y tiempo de permanencia hasta de 480h. Estos resultados se
correlacionaron con las propiedades mecanicas y mediciones de potencial termoeléctrico (PTE).

Ademas, se realizd una evaluacion electroquimica en piezas de MB envejecidas a 850°C.

Los resultados obtenidos de la caracterizacidon mecanica y microestructural en las uniones
soldadas con y sin IEMBI fueron muy similares. En ambas condiciones se encontr6 la presencia
de hojuelas irregulares con altos contenidos de Mo y Nb en las regiones interdendriticas, y
pequetios precipitados semiesféricos de TiN y NbN. En lo que respecta a la ZAT se localiz6 la
presencia de bandas de composicidon con particulas de fase Sigma en el interior, las cuales se
disuelven hasta una distancia aproximada entre 0.7 y 0.5 mm desde la linea de fusion, debido a

las temperaturas alcanzadas durante el ciclo térmico.

La caracterizacion mecénica de las uniones soldadas arrojo una eficiencia mecanica a la traccion

promedio del 83% con respecto a las propiedades del MB, el origen de falla se genero cerca de la
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linea central del metal de soldadura (MS) debido a la microestructura de granos columnares
dendriticos y la elevada concentracion de precipitados y hojuelas irregulares ricas en Mo y Nb
que funcionan como puntos concentradores de esfuerzos y en presencia de cargas que inducen el
inicio de la falla. El tipo de fractura fue predominantemente ductil, con rotura plana con labio de
salida en la region de fractura rapida. El comportamiento a la fatiga de las uniones soldadas fue
evaluado bajo amplitud de esfuerzo constante (Ac/2) entre 135 y 170 MPa, encontrando que para
la condicion de OmT presenta una tendencia de limite de fatiga a 140 MPa, mientras que para la
condicién de 3mT se obtuvo una ligera mejora con un limite de fatiga cercano a 145 MPa. El
diagrama de Wohler indican que el comportamiento a la fatiga es muy similar para ambas
condiciones de soldadura. Las fallas fueron caracterizadas por un tipo de fractura fragil debido al
mecanismo de clivaje en la zona de origen en el MS, debido a la presencia de intermetalicos
ricos en Ni, particulas de TiN; e inclusiones de Al,Os3, las cuales fragilizan la union soldada al

ser puntos concentradores de esfuerzos locales y actuar como agentes nucleantes de grietas.

Los resultados de los tratamientos térmicos mostraron la presencia de Cry;Cg y CroN a tiempos
largos de permanencia de 480h, mientras que para las condiciones a 850°C y 900°C se encontro
la presencia de segundas fases del tipo “y” y “n” para tiempos cortos de permanencia (3h), la
fase o aparece a partir de 24h de permanencia. La dureza incremento6 en relacion al aumento de
tiempo de permanencia para las 3 condiciones de temperatura, alcanzando un incremento
maximo del 12% (104.2 £ 0.7 HRB) a una temperatura de 750°C a 480h, con respecto al MB en
condicion de llegada (93 HRB). La evaluacion electroquimica del MB a 850°C durante
diferentes tiempos de permanencia demostrd que el material exhibe una excelente resistencia
tanto a la corrosion por picado como a la corrosion intergranular debido a los elevados
contenidos de Mo y Cr remanentes alrededor de los precipitados. De acuerdo a mediciones de
PTE, para todas las condiciones de envejecido se tiene una tendencia negativa conforme se
incrementa el tiempo de permanencia, y estan inversamente relacionadas con las mediciones
obtenidas tanto de dureza, como del cambio de microestructura debido al tipo y porcentaje de
precipitados. Los resultados indican que se puede utilizar la técnica no destructiva de medicion

de PTE para evaluar cambios microestructurales en el material de una manera rapida, sencilla y

confiable.

Palabras clave: AL6XN, soldadura, GMAW, interaccion electromagnética, PTE.
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ABSTRACT

The present research project shows the results obtained from the mechanical and microstructural
characterization of welded joints leading with and without Electromagnetic Interaction of Low
Intensity (EMILI) applying external electromagnetic fields of 3mT during the welding process
for plates of AL6XN®™ superaustenitic stainless steel, both in the melted pool and the heat
affected zone. The welds were obtained by the process with protective gas and metal arc

(GMAW process), using an ERNiCrMo-3 filler wire and 97% Ar + 3% N, as shielding gas.

Considering that one of the main applications of the AL6XN® superaustenitic stainless steel is in
the power generation industry, especially in cooling systems where the operating conditions in
service are at elevated temperatures above 650 °C, and additionally in direct contact with
seawater, the possibility of intergranular corrosion is very high. For this reason, in the present
work, thermal aging treatments were performed to generate a thermal damage in the BM and to
be able to evaluate the microstructural evolution with respect to the temperature (750-900 °C)
and holding time up to 480h. These results were correlated with the mechanical properties and
thermoelectric power coefficient (TEP) measurements. Additionally an electrochemical

evaluation was carried out on pieces with aging at 850 ° C.

The results obtained from the mechanical and microstructural characterization in welded joints
with and without EMILI were very similar, in both conditions, the presence of irregular flakes
with a high content of Mo and Nb was found in the interdendritic regions, as well as the
appearance of small semi-spherical of TiN and NbN intermetallics. Concerning the heat affected
zone (HAZ), the presence of compositional bands with Sigma phase particles was localized
inside of the bands, which dissolve at an approximate distance between 0.7 and 0.5 mm from the
fusion line due to the high temperatures reached in this zone during thermal cycle of the welding

process itself.

The mechanical characterization of the welded joints exhibits an average tensile efficiency of
83% with respect to the properties of the base material (BM). The origin of the failure was
generated near of the center line of the weld metal (WM) due to the microstructure of dendritic

columnar grains and a high content of small precipitates and irregular flakes Mo and Nb-rich that
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act as stress concentrator points and in the presence of loads induce the failure. The type of
fracture was predominantly ductile, with a flat rupture with exit lip in the region of rapid

fracture.

The fatigue behavior of the welded joints was evaluated under a constant stress amplitude (Ac /
2) between 135 and 170 MPa. For the condition of OmT, the tendency of fatigue limit is close at
140 MPa, whereas for the condition of 3mT a slight improvement was reaching a fatigue limit
close at 145MPa. However, the results obtained from the Wdohler diagram indicate that fatigue
life is practically the same for both welding conditions. The brittle fracture characterized the
failures due to the cleavage mechanism in the area of origin in the WM, due to the presence of
Ni-rich intermetallics, also TiN, and Al,Os particles, that embrittlement the welded joint as local

stress concentrators and may act as crack nucleating agents.

The results of the aging treatment showed the presence of Cr,3Cs and Cr,N at long holding time
(480h), while for the temperature conditions of 850 °C and 900 °C the presence of Chi phase and
Laves phase was found at short holding time (3h), the phase ¢ appears after 24h of aging. The
hardness increased in relation to the increase in holding time for the three temperature
conditions, reaching a maximum increase of 12% (104.2 £ 0.7 HRB) at a temperature of 750 ° C
to 480h, with respect to as-received BM (93 HRB). The electrochemical evaluation of the BM at
850 °© C during different holding times showed that the material exhibits excellent resistance both
in pitting corrosion and intergranular corrosion due to the high contents of Mo and Cr remaining
between the precipitates and the austenitic matrix. According to TEP assessment, for all aging
temperature conditions, there is a negative trend as the holding time increases, and are inversely
related to the measurements obtained for both in hardness and the microstructure changes due to
the type and percentage of precipitates. The results indicate that the non-destructive technique of
TEP measurement can be used to assess microstructural changes in the material in a fast, simple

and reliable way.

Key words: AL6XN, welding, GMAW, electromagnetic interaction, thermoelectric power.
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CAPITULO 1.

1.1. Introduccion.

Los procesos de soldadura por fusién siguen siendo las técnicas mas populares para la unién de
aceros y otras aleaciones. La importancia de la soldadura es tal, que sin ella no seria posible la
fabricaciéon de muchos de los productos y/o servicios que cotidianamente son requeridos por la

sociedad.

En la industria nuclear los sistemas de tuberias de recirculacion, asi como de otros componentes,
estan compuestos principalmente por aceros inoxidables austeniticos del tipo AISI 316L y en la
actualidad estan siendo reemplazados por los aceros inoxidables superausteniticos AL6XN®™
debido a que presentan mejores propiedades mecanicas y una mayor resistencia a la corrosion.
Estas propiedades son debido a los elevados contenidos de Cr, Ni y Mo, bajo contenido de C y la
adicion de elementos como N y Ti para estabilizar ain mas la fase austenitica y reducir la
posibilidad de precipitacion de carburos ricos en Cr. Debido a estas bondades, la aleacion
AL6XN® esta siendo ampliamente empleada en aplicaciones ingenieriles y recientemente ha
sido investigada como material potencialmente utilizable en componentes de la industria nuclear
y componentes que estan en contacto directo con ambientes altamente corrosivos, por ejemplo,

el agua de mar [1].

La resistencia mecéanica de las uniones soldadas determina el comportamiento de toda la
estructura, por lo que la soldadura representa un factor importante en la estimacion de la vida
residual de dichos componentes. Sin embargo, muchas de las fallas en elementos soldados
ocurren debido a corrosion intergranular en la ZAT debido al fendmeno de sensibilizacion, que
en presencia de esfuerzos promueven el crecimiento de grietas intergranulares [2]. En el caso
especifico de soldaduras de aceros austeniticos muchas de las fallas son atribuidas a la corrosion
intergranular que ocurre debido a la exposicion del material en un rango de temperatura entre
550 °C y 900 °C el cual es factible de alcanzar durante el ciclo térmico del proceso mismo de
soldadura y que est4 directamente asociado a la precipitacion de carburos ricos en cromo y de

segundas fases como lo es la fase o y la fase y en la ZAT, asi como a la presencia de
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intermetalicos ricos en Mo y Nb en el MS [2], por lo cual han sido causa de fallas prematuras en
diversos componentes [3]. El mecanismo de precipitacion es por via difusion y segregacion de
Cr y Mo a los bordes de grano, causando un efecto adverso en la resistencia a la corrosion [4-7].
Por lo anterior, se han desarrollado diversos metodos para evitar o0 minimizar este fenémeno,
entre los mas ampliamente usados, es disminuir el contenido de C y aumentar el contenido de

Mo, tratamientos térmicos localizados, ingenieria de limites de grano, entre otras [8-10].

También, en respuesta a esta problemadtica, recientemente se ha estado implementando la
interaccion  electromagnética de baja intensidad (IEMBI) [11-18], como resultado de la
interaccion de campos magnéticos externos de baja intensidad con el campo magnético
producido por la corriente del proceso de soldadura. La interaccion entre los dos campos
magnéticos produce una vibracion en la red cristalina y esto mejora la difusion de elementos de
aleacion, por lo cual, la asociacion de elementos de aleacion con afinidad para formar carburos y

segundas fases que usualmente se encuentran en los bordes de grano y puntos triples se reduce.

El presente trabajo esta enfocado al andlisis del efecto del campo magnético de baja intensidad
en la pileta liquida y en la ZAT, durante la soldadura por el proceso con gas de proteccion y arco
metalico con electrodo consumible, mediante la caracterizacion microestructural y mecanica de
las uniones soldadas. Cabe resaltar que durante el proceso de soldadura se realizaron mediciones
en tiempo real de temperatura (termopares tipo K), corriente (sensor de efecto Hall) y
desplazamiento de la torcha (sensor de desplazamiento), para asi mismo poder obtener
informacion que pueda ayudar a correlacionar la microestructura obtenida con las propiedades

mecanicas de las uniones soldadas.
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1.2. Justificacion.

La aleacion del acero inoxidable superaustenitico AL6XN® fue disefiada para tener una elevada
resistencia a la corrosion y poder ser utilizada en ambientes altamente corrosivos. Sin embargo,
no basta solo el seleccionar un material con una excelente resistencia a la corrosion, ya que uno
de los principales problemas que se presentan en todo proceso de soldadura de los aceros
inoxidables austeniticos, es el fenomeno de sensitizacion o deterioro que se puede presentar en la
ZAT cuando son expuestos a elevadas temperaturas y posteriormente se les expone a medios
agresivos. La difusion del cromo y molibdeno hacia los bordes de grano para formar carburos y
fases intermetalicas ricas en Cr y/o precipitacion de segundas fases como la fase o y fase y en la
ZAT, es inevitable cuando se presentan elevados ciclos térmicos durante el proceso de
soldadura. Este fendémeno provoca que existan zonas de la matriz austenitica cercanas al limite
de grano con empobrecimiento de cromo, lo que favorece a la corrosion intergranular y en el
caso especifico de presencia de segundas fases repercute en la reduccion de la resistencia

mecanica debido a la fragilizacion del material.

Es relevante estudiar el efecto que puede provocar la interaccion de un campo magnético de baja
intensidad durante el proceso de soldadura, ya que aunque la informacion en la actualidad sobre
este tema es aun escasa dentro de la literatura abierta, se han reportado trabajos que demuestran
un mejoramiento en la resistencia a la corrosion y propiedades mecanicas en la unién soldada al
utilizar campos magnéticos [11-21]. Otro punto interesante es que dentro de un estudio
preliminar de soldadura con la aleacion AL6XN® se encontré una pequefia banda de material
sensibilizado en la ZAT [22], razén por la cual surge la motivacion para poder realizar este
proyecto de investigacion y llevar a cabo una evaluaciéon completa tanto del MB como de la
unién soldada por el proceso de soldadura con gas de proteccion y arco metéalico con electrodo
consumible, aunado a la interaccion con campos magnéticos de baja intensidad. Y asi mismo
poder generar informacion que pueda ser utilizada como referencia tanto en la comunidad

cientifica como en la industria que trabaja con esta aleacion.
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1.3. Hipotesis.

Durante el proceso de soldadura GMAW, se genera un campo magnético que es generado por el
paso de corriente directa desde el equipo de soldadura hasta el electrodo consumible, y al aplicar
un campo electromagnético externo de baja intensidad generado por una bobina externa, se
producira una fuerza electromagnética resultante. En principio, esta fuerza inducira una agitacion
electromagnética en la pileta liquida de la soldadura, generando en primera instancia una
fragmentacion de brazos dendriticos que fungirdn como agentes nucleantes de nuevos granos, y
el otro efecto estaria relacionado con la redistribucion de elementos de aleacion, impactando en
un menor gradiente de composicion quimica y reduciendo el porcentaje de segregacion
interdendritica en el MS. El efecto en estado sélido en la ZAT debido a la IEMBI podria generar
una vibracion de los d&tomos en la estructura cristalina, lo que cambiaria los procesos de difusion
y podria arrestar la formacion de fases indeseables como lo son los carburos y segundas fases,

mejorando asi la resistencia a la corrosion y las propiedades mecanicas.

Ivan Salvador Cortés Cervantes 5



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales - UMSNH

1.4. Objetivos.

El objetivo general de este proyecto de investigacion es evaluar y analizar el efecto que se
produce al interactuar un campo magnético de baja intensidad generado por una bobina externa
durante el proceso de soldadura con gas de proteccion y arco metalico con electrodo consumible

en la soldadura de un acero inoxidable superaustenitico AL6XN.

OBJETIVOS PARTICULARES:

» Encontrar las mejores condiciones de operacion del proceso de soldadura GMAW para
que la transferencia de metal de aporte se realice en una sola pasada con transferencia de
metal por rocid y asi poder obtener soldaduras sanas, cuando el proceso es llevado a cabo

con la aplicacion de un campo electromagnético externo.

» Implementar un sistema de instrumentacion durante el proceso de soldadura que sirva
como herramienta para poder obtener mediciones en tiempo real de temperatura,

corriente y desplazamiento de la torcha de soldadura.

» Caracterizar la microestructura y evaluar el comportamiento mecanico que se obtienen en
la unién soldada, como resultado de la interaccion de campos electromagnéticos de baja

intensidad durante el proceso de soldadura.

» Analizar el mecanismo que induzca un cambio en la microestructura y pueda provocar
una mejoria en la resistencia a la corrosiéon y mejoramiento en las propiedades mecanicas
al interactuar campos electromagnéticos de baja intensidad durante el proceso de

soldadura.

» Realizar tratamientos térmicos de envejecido al acero AL6XN, con la finalidad de
generar las condiciones para un dafio térmico y poder obtener informacion sobre el tipo
de intermetalicos y segundas fases que se pueden generar con respecto a la temperatura y

tiempo.
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CAPITULO 2. ESTADO DEL ARTE.

2.1. Metalurgia de los aceros inoxidables austeniticos.

Los aceros inoxidables son aleaciones basadas en el sistema Fe-Cr-Ni, donde el Cr es el
elemento primario de la aleacion con contenidos superiores a 10.5% en peso, con la
caracteristica principal de la formacién de una delgada capa de 6xido de cromo (Cr;03), densa
(no porosa), continua, insoluble, adherente, tenaz, autogenerante e impermeable en la superficie
de estos aceros, que impide el contacto del acero con el medio oxidante. La composicion de esta
pelicula varia con el tipo de acero y con los diferentes tratamientos tales como laminado,
decapado o tratamiento térmico [23-27]. A diferencia de otros sistemas de aleacion, donde su
clasificacion por lo regular es en base a su composicion quimica, los aceros inoxidables se
clasifican de acuerdo a su estructura metaltrgica, la cual atendiendo a su composicion quimica
puede ser una fase estable austenitica o ferritica, duplex (mezcla de ambas), martensitica o una

estructura endurecible por precipitacion [28].

El sistema ternario Fe-Cr-Ni es la base de los aceros inoxidables austeniticos, y sus proyecciones
de solidus y liquidus definen el inicio y la fin del proceso de solidificacion de este sistema. En la
Fig. 2.1 se aprecian las regiones liquidas y sélidas, en la liquida se presenta una linea oscura que
inicia cerca de la esquina rica en Fe del triangulo y corre hasta el lado Cr-Ni. Esta linea separa a
las composiciones que solidifican en una fase primaria ferritica, de las que solidifican en una
fase primaria austenitica. Se aprecia que a una temperatura de 1300°C en la composicion
aproximada de 48Cr-44Ni-8Fe existe un punto eutéctico ternario (reaccion eutéctica: 1—06+y). En
estado solido para contenidos de cromo mayores al 20% en peso, la ferrita es estable a
temperaturas elevadas, conforme la temperatura desciende, esta ferrita transformara parcialmente
en austenita en el rango de 20 a 25 % de cromo en peso [24]. Considerando el diagrama
pseudobinario 60% en peso de Fe y un 20% en peso de Cr de la Fig. 2.2, la solidificacion se
presenta en una estructura completamente austenitica con posibilidad de que presenten
transformaciones en estado solido, con la presencia de fase Sigma en un rango de temperaturas

entre 400 °C y 850°C durante su enfriamiento.
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Figura 2.1. Proyecciones del sistema ternario Fe-Cr-Ni: a) liquidus y b) solidus [24].
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Figura 2.2. Secciones pseudobinarias del sistema 60% Fe-Cr-Ni (% en peso) [25].
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2.2. Descripcion general del acero inoxidable superaustenitico AL6XN®,

Este tipo de acero inoxidable austenitico es una aleacién con alto grado de resistencia a la
corrosioén y es una aleacion producida por la tecnologia de la empresa Allegheny [1]. Es una
aleacion con bajo contenido de carbono, asi como elevados contenidos de Ni y Cr; el nitrogeno
funciona como un elemento estabilizador de la austenita y es una de las razones por la cual este
tipo de aceros inoxidables se les ha denominado con el término de “superaustenitico”. La
aleacion AL6XN® se disefid para ser un material resistente al agua de mar y ha demostrado ser
resistente a una amplia variedad de ambientes corrosivos. La alta resistencia a la corrosion y la
elevada resistencia mecanica de la aleacion AL6XN® la convierten en una excelente elecciéon
sobre los aceros inoxidables duplex convencionales y una alternativa rentable sobre aleaciones
mas caras a base de niquel como es el caso de las aleaciones monel, inconel e incoloy. Ademas,
es una alternativa rentable sobre aleaciones menos costosas como la aleacion 316L, que al no
cumplir con una adecuada resistencia a la corrosion se ven afectadas y tienen que ser
remplazados continuamente por otra aleacion mas resistente como es el caso del superaustenitico

AL6XN®.

El alto contenido de niquel y molibdeno proporcionan a la aleacion AL6XN®™ una considerable
resistencia a la corrosion bajo esfuerzo en contacto con soluciones de cloruros. Asi mismo, el
cobre ha sido intencionalmente adicionado en bajos niveles para mejorar el rendimiento del

material en contacto con agua de mar.

El bajo contenido de carbono de la aleacion AL6XN® lo distingue como una aleacién grado “L”,
ofreciendo una alta resistencia a la corrosion intergranular en condicion de soldadura. Los
contenidos de Cr, Ni y Mo son significativamente mdas altos en el acero superaustenitico

AL6XN® que en los aceros inoxidables austeniticos de los grados 304L, 316L y 317L.

2.3. Transformaciones de fase en los aceros inoxidables austeniticos.

Los aceros inoxidables austeniticos estan compuestos de una fase austenita (fcc), sin embargo, al
ser expuestos por largo tiempo a elevadas temperaturas entre 500 °C y 900 °C pueden causar la

descomposicion de la matriz austenitica generando la precipitacion de varios tipos de
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(1994

compuestos intermetalicos como la fase o, y o Laves “n”, asi también como lo son algunos

carburos ricos en Cr [6, 29-31].

En los aceros inoxidables austeniticos, el predominio de precipitados a elevadas temperaturas
son carburos, nitruros y fases intermetalicas. En la Tabla 2.1 se indican las estructuras cristalinas
y la composicion de las principales fases observadas en aceros inoxidables austeniticos. La
precipitacion de carburos depende de la composicion quimica, la temperatura de exposicion y los
sitios y/o lugares de precipitacion. La probabilidad de precipitacion de carburos del tipo M3;Cg
puede ocurrir cuando los aceros inoxidables austeniticos presentan contenidos de hasta 0.15% de
carbono [25]. La precipitacion ocurre rapidamente en la interfaz ferrita-austenita, continuando la
precipitacion en otros limites no coherentes incluyendo inclusiones, maclas y sobre dislocaciones

[25, 32].

Los carburos de cromo del tipo M3C¢ precipitan intergranularmente a elevadas temperaturas
entre 550 °C y 950°C en muchos de los aceros inoxidables austeniticos causando sensitizacion,
la cual esta relacionada con en la perdida localizada de concentracion de Cr en zonas adyacentes
al precipitado, aumentando con ello la susceptibilidad de corrosion localizada [33]. Las
principales consecuencias practicas de la precipitacion de carburos M,3Cg es la disminucion en la
resistencia a la corrosion intergranular y la reduccion de propiedades tensiles especialmente
ductilidad y tenacidad. La relacion de orientacion entre la austenita y carburos es que el plano
100 de austenita es paralelo al plano 100 de carburos. Lo mismo es para las direcciones <110>y
|| <110> M;C¢ y los carburos estan en el limite de interfaces del plano de baja energia debido a
la similitud del arreglo atomico sobre los planos 111 de austenita y M,3C¢. Posteriormente, los
carburos Mj3C¢ nuclean sobre defectos de limites y las particulas crecen como placas
triangulares, con cortes en las direcciones <110>, a lo largo del limite hasta que coalescen sélo
en ldminas continuas. La precipitacion en los limites no coherentes estan en forma de cintas muy

delgadas, creciendo a lo largo de las direcciones <110> [32].
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Tabla 2.1. Estructura cristalina y composicion de fases en aceros inoxidables austeniticos [34]

FASE ESTUCTURA PARAMETRO COMPOSICION
RETICULAR
(nm)
Austenita FCC a=0.598
Carburos
M,3Cs FCC a=1.057 (Cri6FesMo,)Cs; (FeCr),3Cs;
(Cri7Fess Moy 5)Cs
M-;C5 HC a=0.692 Cr7Cs;(FeCr);Cs; (Feo s
c=0.454 Cro4)7C;
NbC FCC a=0.447 NbC
TiC FCC a=0.433 TiC
Nitruros
M,N HC a=0.478 B-Cr,N
c=0.444
NbN BCC a=0.440 NbN
TiN BCC a 0.424 TiN
Intermetalicos
Sigma ¢ Tetragonal a=0.870 (FeNi)x(CrMo)y FeCr;
c=0.454 (FeN1)x(CrMo)y
Laves 0 Hexagonal a=0.473 Fe,Mo; Fe,Ti; FeoNb
c=0.772
Chi y BCC a=0.880 (FeN1)g3CrigMog;
Cri6Fe1sMos; FezsCriaMoie
Fase Z Tetragonal a=0.303 CrNbN
c=0.739
Fase G FCC a=1.120 Ni;6NbgSi7 ; NijeTigSiz
Impurezas menores
Sulfuros MS FCC a=0.524 MnS
Carburo de Hexagonal a=0.307 SiC
silicio ¢=0.504

La presencia de carburos y segundas fases generan un efecto adverso sobre la resistencia a la
corrosion y sus propiedades mecanicas [4-7, 35, 36]. La precipitacion de carburos de cromo en
los limites de grano es uno de los principales problemas en los aceros inoxidables austeniticos y

ha sido causa de fallas prematuras en plantas nucleares [3]. Ejemplos de fallas existen una gran
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cantidad, por mencionar casos tipicos se tienen reportados fallas de elementos de acero
inoxidable 316L usados en estaciones de vapor costeras en rangos de temperatura de servicio
entre 620 °C y 650 °C, las fallas fueron atribuidas al ataque por corrosidn intergranular en agua
de mar, asi también como la falla de acero inoxidable 304L utilizado en intercambiadores de
calor que al aplicarles un tratamiento de aliviado de esfuerzos por 2 horas y enfriados al horno,

fallaron por corrosion intergranular a los 7 dias de servicio [37].

Aunado a lo anterior, se han realizado varias investigaciones sobre el tema de precipitacion de
carburos y segundas fases a elevadas temperaturas en los aceros inoxidables austeniticos. Por
ejemplo, lewis y colaboradores [38] realizaron un estudio de dos aceros austeniticos con
diferente composicion quimica, para intentar determinar la forma y orientacion de los
precipitados M»3Cs. El material fue envejecido a 750 °C y por medio de microscopia electronica
de transmision (MET) encontraron precipitados en los limites de grano. Observaron una elevada
densidad de precipitados a partir de grupos de dislocaciones, los cuales tenian una distribucién
lineal. Atribuyeron la presencia de estos precipitados a un mecanismo de desplazamiento de
planos, en el cual los precipitados crecen alrededor de dislocaciones y limites de grano debido a

la diferencia que existe entre los volumenes atomicos entre la matriz y el precipitado.

Terao y col. [39] realizaron un estudio sobre la precipitacion de carburos M»;Cs en un acero
inoxidable AISI 316L a 700 °C y 800 °C. Concluyeron que la precipitacion de este tipo de
carburos tiene preferencia sobre imperfecciones microestructurales como lo son las
dislocaciones, vacancias, donde se producen esfuerzos localizados y por lo cual son sitios

potenciales para la nucleacion de precipitados.

Wasnik y col. [40] realizaron un estudio interesante sobre los mecanismos y las etapas de
precipitacion que se dan en un acero inoxidable 316L durante el fendmeno de sensitizacion.
Placas de 3 mm de espesor fueron solubilizadas a 1050 °C durante 60 minutos para
posteriormente inducir precipitacion en la matriz austenitica. Concluyen que la formacién de los
precipitados se da en 4 etapas, por lo cual tomaron muestras tratadas a 500 °C a diferentes

tiempos para ser analizadas en MET como se observa en la Fig. 2.3.

Etapa I: Formacion de precipitados finos alrededor de dislocaciones individuales a 61 minutos.
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Etapa 2: Formacion de precipitados finos no mayores de 20 nm hacia los bordes de grano a 114
minutos.

Etapa 3: Formacion de la fase 6 con un tamafio entre 100 y 300 nm alojadas en los limites de
grano y puntos triples a 176 minutos.

Etapa 4: Precipitacion de carburos ricos en cromo (30-55 Cr %peso) del tipo Cr3Ce en limites

de grano y puntos triples a 360 min.

d)

Figura 2.3. Microestructura por MET de muestras de acero inoxidable 316L tratadas a 500 °C por
diferentes tiempos: a) 61 minutos; b) 114 minutos; ¢) 176 minutos y d) 360 minutos [40].

Meng y colaboradores [41] estudiaron el comportamiento del acero inoxidable superaustenitico
AL6XN™ a temperaturas en un rango entre 500 °C y 750°C a tiempos de hasta 3600 horas, ellos
encontraron una gran cantidad de precipitacion de carburos del tipo M»3Cs y MgC en los bordes
de grano y en los bordes de maclas a una temperatura de 600 °C (Figs. 2.4 a y b,

respectivamente). Sin embargo, cuando la temperatura incremento entre 650 °C y 750°C, se
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encontraron una considerable concentracion de segundas fases del tipo Sigma y Laves (ver Figs.
2.4 ¢ y d, respectivamente) tanto en los bordes de grano como al interior de los granos, como se

ilustra en la Fig. 2.5.

Figura 2.4. Micrografias por MET del AL6XN después de esfuerzo de fluencia a elevadas temperaturas:
a) M»;Cs a 600 °C durante 1200 h; b) MyC a 650 °C durante 2329 h; c¢) fase 6 a 650 °C durante 2329 h'y
d) fase n a 650 °C durante 2329 h [41].
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b)

Figura 2.5. Micrografias por MET de AL6XN después de esfuerzo de fluencia: a) 700 °C durante 597h y
b) 750 °C durante 115 h [41].

Vach y col. [42] reportaron la presencia de M»3Cs en 3 diferentes aleaciones de acero inoxidable
austenitico usadas a diferentes temperaturas y tiempos de servicio, tal como se ilustra en la Fig.
2.6. Aleacion A (19Cr-8Ni) a 600 °C por 3.5 anos, aleacion B (18-9Ni) a 650 °C por 10 afos y
aleacion C (21Cr-30Ni) a 800°C durante 3 afios. En las 3 aleaciones se encontrd la presencia de
M33Cs de manera intergranular, también encontraron fase ¢ para la aleacion A y B, y para la
aleacion C la presencia de TiC de forma inter e intragranular de manera conjunta con M»3Cq de
un tamaino promedio de 4 um e incluso precipitados alargados de hasta 10 um como los que se

muestran en la Fig. 2.7.

Figura 2.6. Microestructura de 3 diferentes aceros inoxidable dafiados termicamente a diferentes tiempos
de servicio y temperaturas: a) aleacion A (19Cr-8Ni), b) aleacion B (18-9Ni) y aleacion C (21Cr-30Ni)
[42].
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Cuentas

Micrémetros

a) b)

Figura 2.7. Microestructura de la aleacion C (21Cr-30Ni) dafiada termicamente: a) morfologia y
distribucion de carburos alargados hacia en el limite de grano; b) cambios en contenido de C, Cr, Fe y Ni
a través de la particula intergranular [42].

Anburaj y col. [6] realizaron tratamientos térmicos de envejecido en un acero inoxidable
superaustenitico (19Cr-20Ni-7.5Mo) a tiempos de permanencia entre 1h y 10h en un rango de
temperaturas entre 500 °C y 1000 °C. A una temperatura de hasta 800 °C encontraron fase y
(23.3Cr, 11.6%Ni, 12.5%Mo, 49.4%Fe, %atm), mientras que a una temperatura de 900 °C
reportaron la presencia de una segunda fase mas rica en Mo y que correspondia a fase o, de

acuerdo a las siguientes reacciones y representadas esquemadticamente en la Fig. 2.8:

. 500°C — 800°C .
Austenita supersaturada » Austenita saturada +

800°C —900°C )
Austenita saturada +y + ¢

v

Austenita supersaturada

900°C — 1000°C )
Austenita saturada + o

v

Austenita supersaturada

2) b) ©) d)

<500°C 800°C >900°C

Figura 2.8. Representacion esquematica de las etapas en la formacién de fase ¢ y fase x en la matriz de
austenita [6].
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Con respecto al efecto de la formacion de segundas fases en las propiedades mecanicas,
Koutsoukis y col. [43] envejecieron un acero inoxidable (24Cr-22Ni-7Mo, %peso) en un rango
de temperatura entre 650 °C y 900°C por tiempos de permanencia entre 0.5 h y 3000 h. Los
autores reportaron la formacion de 4 tipos de segundas fases: fase o, fase y, fase n y B-CraN,
como se ilustra en el diagrama TTP de la Fig. 2.9. La cinética de la formacion de varios tipos de
precipitados aumentan con el incremento de la temperatura y tiempo de permanencia, y esto se
relaciona directamente en la dureza, ya que al incrementar la fraccion volumétrica de
precipitados también incrementd la dureza, la resistencia ultima de traccion y el esfuerzo de
cedencia. Sin embargo, el porcentaje de elongacion y el modulo de tenacidad se vieron afectados
y decrecieron. Los resultados revelaron que la fase Laves es la primera fase en precipitar,
seguida de la fase ¢ y luego a largos tiempos de permanencia precipitan la fase y y los nitruros f-
Cr;N. La transformacion total de la fase n a fase 6 y/o su disolucion en la matriz austenitica
ocurre a una temperatura aproximada a 950 °C por tiempos mayores a 240h. Este efecto se ve

reflejado directamente en un incremento de los valores de la dureza.

Figura 2.9. Diagrama TTP para un acero inoxidable 24Cr-22Ni-7Mo [43].

2.4. Efecto de la deformacion plastica durante el conformado sobre la formacion de
segundas fases y precipitacion de carburos.

La deformacion plastica en los aceros inoxidables austeniticos en algunas ocasiones no solo
acelera la precipitacion de carburos cuando son expuestos a elevada temperatura, sino que

previamente se inducen transformaciones microestructurales en la matriz austenitica, debido a la
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deformacion en su conformado. El acero inoxidable superaustenitico AL6XN® tiene 2 formas de
ser fabricado: trabajado en caliente y trabajado en frio. En el primer caso, comienza con una
temperatura de deformacion de 1246 °C hasta el final del proceso a una temperatura de 1010 °C.
En este tipo de fabricacion se requiere forzosamente de un tratamiento térmico de recocido a una
temperatura entre 1149 °C y 1177 °C y ser enfriado rapidamente en agua para disolver las fases
secundarias que se generan y poder asi restaurar la resistencia a la corrosion. Cuando su
fabricacion es por el proceso de laminado en frio, los rodillos ejercen presion sobre la placa hasta
lograr el espesor deseado en una o varias pasadas, el riesgo de este conformado es que si no se
realiza adecuadamente puede generar agrietamiento o fisuracion del material. En este tipo de
conformado usualmente no se requiere de un tratamiento térmico posterior al rolado a excepcion
de que se realice un trabajado en frio considerable, es necesario entonces realizar un posterior

tratamiento térmico de recocido [1].

Otros investigadores [7, 36] encontraron bandas de composicion en el acero inoxidable
superaustenitico AL6XN®, las cuales atribuyen a la segregacion de algunos elementos de
aleacion como el Cr y Mo. Ademas, debido a que la solidificacion se produce de la superficie de
la placa hacia el centro del espesor, el rechazo de soluto en regiones interdendriticas resulta en
segregacion de soluto hacia el centro de la placa. La laminacidon subsecuente aplana y alarga
estas regiones enriquecidas en soluto en bandas de composicion formadas por finas fases
intermetalicas de fase ¢ principalmente, como se muestra en la Fig. 2.10. Este fendbmeno provoca
que el material tienda a fragilizarse debido a que estas particulas funcionan como concentradores
de esfuerzos en la zona adyacente. También, se asocia la disminucion de propiedades mecanicas
con la aparicion de redes internas de cavidades en el mismo plano de las bandas de composicion
de fase o localizada al centro del espesor de placa. Estas cavidades aparecen como resultado de
la incompatibilidad de flujo entre la matriz y las particulas durante la deformacion del
conformado, aunque también algunas cavidades aparecen del producto de fractura de particulas y

una posterior apertura de grieta durante la deformacién, como se puede observar en la Fig. 2.11.
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d)

Cuentas

Micrometros

Figura 2.10. Micrografias del acero inoxidable AL6XN obtenidas por MEB: a y b) region alargada de
fase o; ¢ y d) barrido de composicion elemental interceptando fase 6 y matriz austenitica [36].

a) b) ©)

Figura 2.11. Tomografia de rayos X en 3D para la reconstruccion de la aleacion AL6XN®™ mostrando: a)
red de cavidades aisladas en el plano central del espesor; b) relacion entre red de cavidades (rojo) y las
particulas de fase ¢ (azul) y c) distribucion de cavidades y particulas a lo largo del plano central del
espesor del material [36].

Stauffer y colaboradores [44] coinciden también que se trata de bandas de composicion de
segregacion de soluto con elevados contenidos de Cr y Mo con un espesor de hasta 300 um en
direccion al proceso de laminado y localizadas en el centro del espesor del material. Por

microscopia de orientacion de imagenes encuentran la presencia de la fase ¢ (Fe, Ni)x(Cr, Mo),,
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y una pequeia fraccion en volumen correspondiente a la fase y (Fes;sCrixMojp). En lo que
respecta a las propiedades mecanicas, las bandas poseen una mayor dureza que la matriz,
alcanzando valores entre 300 y 360 VHN dependiendo de la densidad de precipitados en las
bandas, comparado con 220 VHN de la matriz. La presencia de bandas de composicion tiene un
fuerte efecto en el comportamiento de falla por traccién en especimenes orientados en sentido
transversal a la direccion de laminado de la placa, ya que la ductilidad se ve afectada por efecto

de la presencia de particulas de fase o, como se ilustra en la Fig. 2.12.

Figura 2.12. Imagen por MEB mostrando una elevada densidad de pequefias particulas de fase ¢ en
bandas de composicion por debajo de la superficie de fractura [44].

Sourmail [30] indica que la precipitacion de segundas fases, se puede ver favorecida cuando
existen esfuerzos residuales presentes en el acero inoxidable austenitico debido a su conformado.
Los aceros inoxidables austeniticos han sido ampliamente usados durante mucho tiempo como
materiales en tubos de sistemas de enfriamiento en la industria de generacion eléctrica, bajo
condiciones de operacion muy severas ya que operan a elevadas temperaturas de alrededor de
650 °C y bajo presion de 200 atm. En este escenario, rapidamente se tienen precipitados de
manera inter e intragranular, asi como hacia los bordes de grano y puntos triples, por ejemplo a
una temperatura de 750 °C en un lapso de tiempo de 30 minutos se estarian induciendo carburos
de cromo alargados sobre los bordes de grano en un acero inoxidable 18Cr-8Ni (ver Fig. 2.13).
Para el caso de la precipitacion de fase o, su formacion en la fase austenita es alrededor de 100
veces mas lenta que en ferrita, por lo cual los aceros inoxidables con mayores contenidos de

ferrita son mas propensos a precipitar fase ¢ a tiempos cortos. Otros precipitados que es posible

Ivan Salvador Cortés Cervantes 21



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales - UMSNH

que se encuentren a elevadas temperaturas en los aceros inoxidables austeniticos son: la fase y,

fase m, fase G, carburos e incluso nitruros a tiempos prolongados de permanencia.

Figura 2.13. Precipitados de carburos de cromo en los bordes de grano en un acero inoxidable austenitico
18Cr-8Ni [30].

2.5. Sensitizacion en la soldadura y zona afectada térmicamente.

El fenomeno de sensitizacion durante el proceso de soldadura ocurre en un rango pequeiio, tanto
de temperatura y en una zona pequefia del metal de la zona afectada por el calor. La Fig. 2.14
muestra un esquema representativo del rango de sensitizacion (zona rayada) durante los ciclos
térmicos producidos en el proceso de soldadura. La zona superior (a) no permite la precipitacion
de carburos porque el tiempo disponible es muy pequefio y estd fuera del rango de temperatura,

al igual que la zona (c) en donde no se produce la nucleacion.

Garcia y col. [45] estudiaron el comportamiento de la corrosion intergranular tanto en la pileta de
la soldadura como en la ZAT en los aceros AISI 304 y 316L, envejecidos a 750 °C después de la
soldadura por diferentes tiempos. Observaron que la ferrita delta mostraba signos evidentes de
envejecido debido al proceso de soldadura y ciclo térmico aplicado, como consecuencia se da
evidente la precipitacion de carburos ricos en cromo en la interfaz austenita/ferrita y también la
presencia de la fase 6. A 750 °C durante 6h, el MS present6 corrosion intergranular en regiones
interdendriticas preferentemente, mientras que para la ZAT y MB el grado de sensitizacion fue
bajo. Sin embargo, a un tiempo de permanencia de 24h a 750 °C, se encontraron carburos de
cromo en la interfaz austenita/ferrita, en los bordes de grano y en maclas en la ZAT y el MB,

como se muestra en la Fig. 2.15.
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Figura 2. 14. Esquema representativo de la zona de sensitizacion en la ZAT de soldaduras de aceros
inoxidables austeniticos, modificado de [46].

Figura 2.15. Microestructura de la union soldada para un acero AISI 316L después de un tratamiento
térmico de sensitizacion post-soldadura a una temperatura de 750 °C: a) linea de fusion a un tiempo de
permanencia de 6h y b) ZAT con signos de sensitizacion a 24h [45].

Lee y colaboradores [47] analizaron la soldadura del acero AISI 304L respecto a la corrosion por
picadura, variando la relacion de Cr/Ni equivalente en el depdsito de soldadura con el proceso de
gas de proteccion y electrodo con nucleo fundente (FCAW por sus siglas en inglés). Enfatizan
sobre el contenido de ferrita delta permisible en la soldadura para prevenir agrietamiento en
caliente y corrosion localizada, debido a que en espesores considerables, durante pasadas de
soldadura subsecuentes, las inhomogeneidades en la microestructura son sitios preferenciales
para el rompimiento de la capa pasiva teniendo como consecuencia corrosion localizada. En el

caso especifico de la sensitizacion en la ZAT, es bien sabido que esta asociado a un crecimiento
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de grano de la austenita y la precipitacion de carburos a los limites de grano. Sin embargo, la
velocidad de enfriamiento en el proceso de soldadura FCAW vy el bajo calor de aporte, indujeron

menor crecimiento de grano en la ZAT y menor precipitacion de carburos.

Zamora y colaboradores [48] caracterizaron una unién disimil 316L/AL6XN por el proceso de
soldadura GTAW con un electrodo de aporte ER-NiCrMo-3 y Ar como gas de proteccion. Su
investigacion consistio de manera general de una caracterizacion microestructural y mecéanica de
la unién soldada. En la caracterizaciéon por microscopia electronica de barrido en zonas de
interés, observaron la presencia de carburos en limites de grano del acero superaustenitico
AL6XN® (ver Fig. 2.16), lo cual provoca el decremento de la resistencia a la corrosiéon por

efecto de sensitizacion.

Figura 2.16. Micrografias del acero inoxidable AL6XN® obtenidas por MEB: a) microestructura del
acero inoxidable AISI 316L; b) Interfaz del acero 316L, ZAT y soldadura; ¢ y d) cordén de soldadura; e)
limite de grano y carburos en acero AL6XN y f) interfaz soldadura, ZAT y acero AL6XN" [48].

Heino y col. [49] realizaron la caracterizacion de fases intermetéalicas formadas en la ZAT de una
soldadura de un acero inoxidable superaustenitico (24Cr-22Ni-7Mo, %peso), encontrando que la

principal fase que precipito a una distancias entre 1.5 y 3.9 mm de la linea de fusion a una
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temperatura proxima de 840 °C, fue la fase o (30 Mo %peso) y la fase R (47 Mo %peso)
coexistiendo cerca de la linea de fusion y teniendo diferentes morfologias, indicando también
que las particulas de fase 6 son mas pequenias que las particulas de fase R; a distancias mayores,

solo se observd la presencia de fase R, como se muestra en la Fig. 2.17.

b)

Figura 2.17. Soldadura de un acero inoxidable superaustenitico (24Cr-22Ni-7Mo, %peso): a) esquema
representativo que muestra la region de precipitacion de fases intermetalicas; b) imagen por MET que
muestra la presencia de fase 6 y fase R coexistiendo en la ZAT [49].

Sin embargo, la referencia mas directa que se tiene hasta el momento relacionada con el presente
proyecto, es un trabajo de investigacion previa de una unién disimil entre un acero inoxidable
superaustenitico AL6XN® y un acero inoxidable austenitico de bajo contenido de carbono AISI
316L mediante el proceso de soldadura GMAW [22]. En este estudio se observé una region en la
ZAT del acero AL6XN® que presentd una marcada presencia de dafio por corrosién localizada
(ver Fig. 2.18b). Esta caracteristica microestructural se revel6 a lo largo del espesor del material,
siguiendo una trayectoria paralela al contorno de la linea de fusion provocada por los ciclos
térmicos del proceso de soldadura y que pudo haber sido acelerada por la condicion de
conformado de rolado del tubo de la aleacion AL6XN®. Observaciones en el microscopio Optico
revelaron que la region con presencia de corrosion intergranular se encontrd localizada a una
distancia aproximada de 2 mm desde la linea de fusion y con un ancho de banda de

aproximadamente 1.2 mm (ver Fig. 2.18a).
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500 pm

Figura 2.18. Iméagenes de union disimil AL6XN/316L con presencia de corrosion localizada en la ZAT:
a) microestructura desde la linea de fusion hacia la region con corrosion intergranular en el acero
superaustenitico AL6XN® y b) magnificacion de zona indicada en la Fig. 2.18a con presencia de

precipitados a los bordes de grano [22].

2.6. Aplicacion de campos electromagnéticos durante el proceso de soldadura.

Los primeros trabajos reportados sobre la interaccion de campos electromagnéticos externos
durante el proceso de soldadura fueron realizados por investigadores rusos en los afios 60s [50,
51]. El proposito principal del uso de campos magnéticos externos es generar un cambio en la
microestructura y con ello mejorar las propiedades mecanicas, ya sea mediante refinamiento de
grano, una mejor fluidez del metal fundido, inducir un cambio en la morfologia de estructura
resultante del MS o de la interfaz s6lido/liquido debido a la homogenizacion de elementos de
aleacion, reduccion de la ZAT, mitigacion de problemas de sensitizacion asociado con la
precipitacion de carburos ricos en cromo y/o segundas fases precipitadas en la ZAT durante el

enfriamiento de los ciclos térmicos durante el proceso de soldadura.

Es importante tener en cuenta el principio de la fuerza magnética generada por la fuerza de flujo

magnético (B), debido al paso de corriente eléctrica (J) a través de un conductor, esta fuerza es
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conocida como fuerza de Lorentz (ec 2.1), si se considera la velocidad de flujo de carga eléctrica

(E) se produce un efecto de agitacion electromagnética (AEM) en la pileta liquida durante el
proceso de soldadura (ec 2.2) [52, 53].

Fm=J(B) (2.1)

Fem= J[E+(B)] (2.2)

Ahora bien, al hablar de interaccion electromagnética durante el proceso de soldadura, se debe
de tener en cuenta la interaccion de un campo electromagnético producido por el mismo proceso
de soldadura (CM) con un campo electromagnético externo generado usualmente por un arreglo
de espiras de una bobina (CME), el resultado de las fuerzas de Lorentz serd entonces la suma de
las fuerzas electromagnéticas de ambos campos magnéticos, por lo cual se tendra que:

Fr = (Femcgym) + (Femcymg) (2.3)

Respecto a este tema, se han realizado varias investigaciones tratando de aplicar los principios de
interaccion electromagnética durante el proceso de soldadura, a continuacién se mencionaran
algunos de ellos. Villafuerte y colaboradores [19] realizaron un extenso estudio sobre el efecto
de AEM durante el proceso de soldadura GTAW de aceros inoxidables austeniticos (AISI 304 y
321) y un acero inoxidable ferritico (410), concluyeron que durante la pileta liquida del metal de
soldadura, la interaccion del campo electromagnético y la corriente misma del proceso de
soldadura, se generan fuerzas de Lorentz, provocando con ello un efecto en el arco de plasma y
una agitacion del metal liquido. Aun asi concluyen que no existe un marcado cambio en la
microestructura en los aceros austeniticos. Sin embargo, para el acero inoxidable ferritico
observaron que la transicion columnar/equiaxial en el MS se modificé considerablemente, ya
que el efecto de la interaccion electromagnética genera un rompimiento de granos columnares y
promueve una mayor nucleacién de granos equiaxiales dando como resultado una gran cantidad
de granos equiaxiados al centro del cordon de soldadura, tal como se puede observar en la Fig.

2.19.
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Figura 2.19. Macroestructura en la superficie del cordon de soldadura de un acero inoxidable ferritico
410: a) sin aplicacién de campo electromagnético externo y b) aplicacion de campo electromagnético
externo a una frecuencia de 0.5 Hz [19].

Czernysz y colaboradores [54] estudiaron la influencia del efecto electromagnético en diferentes
materiales soldados que son susceptibles a presentar agrietamiento en caliente, concluyendo que
el uso de la interaccion electromagnética (IEM) produce una reduccion en el gradiente de
temperatura a través de la seccion de la pileta fundida, asi mismo, incrementa la homogeneidad
quimica y microestructural en el metal de soldadura y con ello se logra reducir defectos
cristalograficos en los bordes de grano y la tendencia al agrietamiento en caliente debido a la
reduccién del tamafio de grano en el metal de soldadura, esto debido a que se acorta el tiempo de

recristalizacion o subenfriamiento constitucional por efecto de la IEM.

Malinowski y colaboradores [55] estudiaron el efecto de la AEM en la pileta liquida de una
acero inoxidable AISI 310 por la influencia de un campo electromagnético externo paralelo al
eje axial del arco eléctrico durante el proceso de soldadura GTAW. Ellos observaron que el
campo magnético a diferentes frecuencias modificaba la forma del cordon de soldadura y la
pileta liquida debido a las fuerzas de Lorentz. Ademads, concluyen que se favorece el
refinamiento de grano debido a que se fragmentan las dendritas durante la solidificacion, dando
lugar a la formacion de una segunda microestructura de granos equiaxiados (ver Fig. 2.20).
Realizaron pruebas con varios intensidades de campo magnético (ver Fig. 2.21) donde se puede
apreciar que después de 15 mT la apariencia del cordon no es muy buena, esto debido a que ya

existe una marcada distorsion del cordon de soldadura y el grado de penetracion disminuye por
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efecto de la intensidad del campo magnético, considerando también como causa un cambio en la

tension superficial y un flujo turbulento de la pileta liquida, como se ilustra en la Fig. 2.22.

Figura 2.20. Macroestructura en la superficie del cordon de soldadura de un acero inoxidable austenitico
310: a) sin aplicacion de campo electromagnético externo y b) con interaccion de campo
electromagnético externo de 20mT [55].

Figura 2.21. Seccion transversal al cordon de soldadura obtenida a diferentes intensidades de campos
magnéticos axiales entre 0 y 40 mT [55].
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Figura 2.22. Fuerzas conductoras que intervienen durante la conveccion en la pileta liquida del proceso
de soldadura: a, b) fuerzas de flotabilidad; c, d) fuerzas de Lorentz: e, f) esfuerzos de corte causados por
el gradiente de tension superficial y g, h) esfuerzos de corte causados por el arco de plasma [23].

Garcia y col. [17] realizaron un estudio sobre el efecto que produce la AEM sobre el
refinamiento de grano, ya que el proceso de soldadura por si mismo genera un campo
electromagnético debido a la corriente de soldadura y en conjunto con el gradiente térmico
generado por el arco eléctrico produce una microestructura columnar. Sin embargo, si se induce
un campo electromagnético paralelo a la corriente de soldadura, ahora se tiene la IEM de 2
campos magnéticos perpendiculares, generando una distorsion en las fuerzas electromagnéticas y
con ello se modifica el fendmeno de solidificacion, dando como resultado un refinamiento de la
microestructura en todo el cordéon de soldadura, ya que en el centro del cordon también se
presentd un refinamiento de grano, puesto que hay la primera fase de solidificacion de un acero

es la ferrita delta, la cual es magnética.

Garcia-Renteria y colaboradores [13-15] evaluaron una soldadura de acero duplex con la

interaccion de diferentes intensidades de flujo magnético entre 0 y 15 mT generado por una
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bobina externa al proceso de soldadura GMAW, conluyendo que existe una perdida de metal de
soldadura conforme se va incrementando la intensidad de campo magnético. Por otro lado, la
ZAT reduce su espesor generando con ello que reduzca la posibilidad a la corrosion intergranular
debido a que se tiene menor area expuesta, ademas de que la IEMBI promueve la regeneracion
de la fase austenita y a la vez obstaculiza la precipitacion y crecimiento de fases perjudiciales,
tales como la fase o, carburos de Cr y nitruros. Ellos mencionan que se obtuvo un mejoramiento
en las propiedades mecanicas de hasta un 5% en comparacion con la soldadura de referencia sin
campo electromagnético externo. Concluyen que al utilizar campos electromagnéticos superiores
a 12 mT genera una inestabilidad en el arco eléctrico, provocando que se produzcan uniones con

apariencia visual no aceptables.

Curiel y col. [11, 18] realizaron un estudio sobre la AEM de bajas intensidades (0 a 15 mT)
como propuesta para reducir el fendmeno de sensitizacion al soldar un acero inoxidable
austenitico AISI 304, concluyendo que efectivamente resulta una mejora en cuanto a la
resistencia de corrosion por picadura y corrosion intergranular. El posible mecanismo que se
presenta se sugiere que es la interaccion entre el campo electromagnético externo aplicado
durante la soldadura y el propio campo electromagnético inducido por la corriente de la
soldadura, lo cual promueve una redistribucion del Cr en la matriz austenitica, provocando con
ello que se reduzca la posibilidad de que el Cr se asocie con el C y puedan generar carburos de
Cr, aumentando asi la resistencia a la corrosion en la ZAT al proporcionar una pelicula pasiva

continua.

Garcia y col. [16] llevaron a cabo una soldaduras del acero inoxidable austenitico AISI 304 con
IEMBI y 3 diferentes orientaciones perpendiculares durante el proceso GMAW. Para determinar
si la orientacion ayuda a obtener una alta penetracion del metal de soldadura (12.7 mm de
espesor) en una solda pasada y una mejor resistencia a la corrosion intergranular en la ZAT. Se
encontrd que la aplicacion de un campo electromagnético externo perpendicular al arco eléctrico
del proceso de soldadura provoca una aceleracion del plasma a través de la preparacion de junta,
siguiendo un patron helicoidal y con ello ayuda a la penetracion del metal de soldadura. En la
ZAT, la corrosion localizada es posible mejorarla o cambiar el modo de corrosion localizada a

corrosion uniforme.
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CAPITULO 3. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL.

En el presente capitulo se describe de forma detallada, los materiales utilizados para la
elaboracion de este proyecto de investigacion y el desarrollo secuencial del procedimiento de

soldadura, asi como las técnicas utilizadas para su posterior caracterizacion.

Como primer punto general, se abarca la descripcion y caracteristicas del material base, en este
caso, una aleacion de acero inoxidable superaustenitico AL6XN®™, que si bien ya tiene un poco
mas de 30 afios de haber sido disefiada, a la fecha la informacion en la literatura abierta es
limitada, por lo cual, en esta seccidon se describen los tratamientos térmicos de envejecido
realizados con la finalidad de inducirle un dafio térmico para el andlisis microestructural y
mecanico. Otro aspecto interesante en este apartado, es el uso de ensayos no destructivos
aplicando la técnica de potencial termoeléctrico (PTE) como una evaluacion rapida, sencilla y
confiable de poder cuantificar el dafio térmico en las piezas. Otra técnica complementaria
aplicada para la evaluacion de los tratamientos térmicos es la evaluacion electroquimica en
piezas tratadas térmicamente a una temperatura de 850 °C en medios agresivos y poder observar

y correlacionar su comportamiento con la parte mecénica y microestructural.

Como segundo punto general, se describe el procedimiento para la obtencion de sefales
digitalizadas en tiempo real de las variables de temperatura y corriente durante el proceso de
soldadura, asi como la preparacion de junta y las variables operativas utilizadas para llevar a
cabo las soldaduras, considerando ademas, la descripcion del uso de un arreglo de bobina externa
usada para generar una IEMBI con una intensidad de campo electromagnético de 3mT durante el

proceso de soldadura.

Por ultimo, se describe a detalle el procedimiento y uso de normas aplicadas para la obtencion de

la caracterizacion microestructural y mecanica tanto del MB como de las uniones soldadas.
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3.1. Descripcion de la aleacién AL6XN®.

El metal base que se utilizo para este proyecto fueron placas de 6.35 x 150 mm de acero
inoxidable superaustenitico AL6XN® (UNS N08367). De acuerdo a lo indicado en el certificado
proporcionado por el proveedor (Anexo 1), el material fue rolado en caliente, con un posterior
tratamiento térmico de recocido a 1107 °C para brindarle las propiedades microestructurales y

mecanicas finales.

3.1.1. Anadlisis Quimico.

El analisis quimico de la cuantificacion de elementos de aleacion en el acero inoxidable
superaustenitico AL6XN® proporcionados por el proveedor ATI Allegheny Ludium se muestran
en la Tabla 3.1 (Anexo 1), con el proposito de corroborar dichos valores, se enviaron muestras

del material base al laboratorio especializado Durkee Testing Laboratories Inc. (Anexo 2).

Tabla 3.1. Composicion quimica del acero inoxidable superaustenitico AL6XN® (%peso).

AL6XN® C Mn Si_S P C N Mo Cu N Fe
 (max.) 0.03 2.00 1.00 0.030 0.040 22.00 2550 7.00 0.75 025 -—
Nominal ) o e o e e 2000 2350 600 - 018 -
Proveedor 0.14 042 036 0.001 0.024 2072 23.77 6.6 030 022 47.8
Durkee Inc. 0.03 033 040 0.001 0.012 20.78 24.09 6.12 0.55 022 Bal

En base a los resultados proporcionados por el proveedor y los obtenidos por los laboratorios
Durkee Inc., se logra corroborar y tener la certeza de que efectivamente los valores de elementos
de aleacion se encuentran dentro de los valores nominales para la aleacion AL6XN® indicados

en la norma ASTM A 240M-04 [56].

3.1.2. Ensayos de traccion uniaxial.

Como parte inicial de la caracterizacion mecéanica del material base (MB) se ensayaron 3
probetas planas en sentido de laminacion y 3 probetas planas en sentido transversal al
conformado del material, las dimensiones y disefio se muestran en la Fig. 3.1, de acuerdo a lo
establecido por la norma ASTM ES8 en el apartado para especimenes de espesores pequeiios
menores a 6 mm [57]. La velocidad de desplazamiento del cabezal fue de 0.16 mm/s. Posterior al

ensayo se realizo el analisis de fractura mediante microscopia electronica de barrido (MEB), de
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una probeta ensayada en sentido longitudinal y otra probeta ensayada en sentido transversal con

la finalidad de determinar el tipo de fractura y morfologia, asi como el posible inicio de falla.

7

]

7

1
——
9 1 i
.25 - 54.5
. 150 _

Dimensiones en mm

Figura 3.1. Disefo y dimensiones de probetas para ensayo de traccion en el MB de acuerdo a lo
establecido por la norma ASTM ES8 [57].

3.1.3. Tratamientos térmicos de envejecido.

La finalidad de los tratamientos térmicos de envejecido es provocar un dafio térmico al MB, con
el proposito de poder determinar el efecto que se produce al ser sometido a un cambio en su
condicion de equilibrio a elevadas temperaturas, y poder inducir una transformacion en la
microestructura en cuanto a tamafio de grano, precipitacion de intermetéalicos y/o segundas fases,
para posteriormente correlacionarlo con los cambios en la microestructura, propiedades
mecanicas y efecto sobre resistencia a la corrosion. Para ello, se cortaron probetas de la placa del
MB de dimensiones de 30 x 30 x 6.35 mm, las cuales fueron sometidas elevadas temperaturas
entre 750 °C y 900 °C, variando los tiempos de permanencia entre 0 y 480 horas, y un posterior

enfriamiento rapido en agua, como se muestra en el esquema del ciclo térmico de la Fig. 3.2.
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Figura 3.2. Esquema representativo del ciclo térmico utilizado para el tratamiento térmico de envejecido
en un rango de temperatura de 750 °C a 850 °C y diferentes tiempos de permanencia (0.5h hasta 480h).

3.1.4. Caracterizacion microestructural.

Posterior al tratamiento térmico, se realizO una preparacion metalografica para observar la
microestructura resultante. Se comenzé con un electropulido utilizando una solucién de acido
perclorico al 10% por un tiempo aproximado de 60 segundos y un voltaje de 12V, seguido de un
electroataque en una solucién modificada a la utilizada por Fosca y colaboradores [58], a base de
una mezcla de sales y acido (0.3g K,S,05+ 7.5mL HCI + 50mL H,O QP) a 4V y un tiempo de
30 a 60 segundos para el revelado de la bordes de grano y precipitados. Después de ser atacadas
las muestras, se analizaron por microscopia Optica (MO) y microscopia electronica de barrido
(MEB), con la finalidad de obtener iméagenes digitalizadas de la microestructura y detalles del
tipo de precipitados y/o segundas fases. Adicionalmente se realizaron mediciones de tamano de

grano y cuantificacion de fases utilizando un software comercial.

3.1.5. Mediciones de dureza.

Se realiz6 el ensayo de dureza Rockwell en la escala “B” acorde a lo indicado por la norma ASTM E18-
15 [59], utilizando un equipo Mitutoyo ATK-600, con la finalidad de obtener el comportamiento de la
dureza conforme se incrementa el tiempo de permanencia en las diferentes condiciones de temperatura
utilizadas; se obtuvieron 10 improntas por cada muestra con un indentador de bola de 1/16 de pulgada y

una carga de 100 kg por un tiempo de aplicacion de 10s.
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3.1.6. Mediciones de potencial termoeléctrico (PTE).

Para evaluar de manera cualitativa y rapida el efecto producido por los tratamientos térmicos de
envejecido en el acero inoxidable AL6XN®™ a los diferentes tiempos de permanencia, se utilizé la
técnica no destructiva basada en el efecto Seebeck de medicidon de potencial termoeléctrico por
la generacion de un microvoltaje debido a una diferencia de temperaturas entre los 2 electrodos
de referencia, punta de oro (punta caliente, Th) y punta de cobre (punta fria, Tc); por lo cual el
flujo de electrones es del sitio caliente hacia el sitio frio [60], generando asi una diferencia de
potencial, la pieza a estudiar es el medio que complementa el circuito para generar una diferencia
de voltaje, tal como se muestra en la Fig. 3.3. Lo anterior puede ser expresado matematicamente

en la expresion 3.3:
V= [ [Ss(T) = Sr(MdT = [ [Ssr(T)]dT (3.3)

De donde T es la temperatura, Ss y Sr son el PTE absoluto del especimen y el electrodo de
referencia, respectivamente; Ssr se considera el PTE relativo del especimen con respecto al PTE
del electrodo de referencia [61]. Las mediciones con el equipo ThermoSorter modelo ATS-
6044T (Walker Scientific, Inc.) son lecturas relativas, para traducir dichos resultados a medidas
absolutas se considera la regresion lineal obtenida en la calibracion del equipo (ver Fig. 3.4 y ec.
3.4), en base a valores de coeficientes de Seebeck (LV/°C) ya conocidos de algunos materiales

como es el caso de alumel, chromel, Ti-6Al-4V y cobre.

+ -

[ @

Electrodos
Calentador

Cu Au /

<

Punta fria Punta caliente
Espécimen

Figura 3. 3. Esquema representativo del arreglo utilizado para obtener las mediciones de potencial
termoeléctrico relativo.
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La ecuacion final de calibracion obtenida para el cambio de mediciones relativas leidas

directamente del equipo al PTE es la siguiente:
PTE (uV/°C)= -0.0689*(mediciones relativas pV) +2.6072 (3.4)

Se realizaron 25 lecturas por cada condicion de las diferentes etapas de los tratamientos térmicos
de envejecido para poder obtener el comportamiento termoeléctrico en funcidon al tiempo de
permanencia y sus cambios microestructurales por efecto de refinamiento de grano y/o

precipitacion de segundas fases en la matriz austenitica.

25 -
20 A
15 -
10 4

Chromel y = -0.0689x +2.6072
R>=0.998

1
(9]
L

Ti-Al6-4V

PTE absoluto (uV/°C)
3 4 o

1
—_
(9]

L

-20 Alumel

25 T

-300 -200 -100 0 100 200 300
Lecturas relativas (V)

Figura 3.4. Ajuste lineal para calibracion del equipo ThermoSorter modelo ATS-6044T con punta de
oro en alta sensibilidad.

3.1.7. Pruebas electroquimicas en piezas envejecidas a una temperatura de 850 °C.

Para evaluar el comportamiento electroquimico del MB en condicion de llegada y con
tratamiento térmico de envejecido a 850 °C durante diferentes tiempos de permanencia entre 0.5
a 480 horas (ver Tabla 3.2) se utilizaron ensayos electroquimicos para determinar la resistencia a
la corrosion intergranular (MB marcado como G y especimen con tratamiento térmico a 850 °C
durante 20 dias marcada como S) y resistencia a la corrosion por picaduras en las muestras

marcadas como G, I, N, Q y S, correspondientes a diferentes tiempos de permanencia.
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Tabla 3.2. Marca de piezas y tiempos de tratamiento térmico de envejecido a 850°C.

AL6XN® G J K | L M N O P Q H R S

Tiempo (h) 0 05 1 3 6 12 24 48 72 120 144 240 480

A las muestras se les conectdé un alambre de cobre en la cara posterior a la cara de trabajo y se
embebieron en resina epoxica, posteriormente se desbastaron con papel de carburo de silicio
hasta una granulometria de 1200, se desengrasaron con acetona y se secaron. Las pruebas
electroquimicas se realizaron utilizando una celda convencional de 3 electrodos (ver Fig. 3.5): la
superficie de las muestras embebidas fungido como electrodo de trabajo, una barra de grafito
como electrodo auxiliar y un electrodo de calomel saturado (ECS) como electrodo de referencia.
El equipo que se utilizo para las pruebas fue un Potenciostato/Galvanostato Solartron Analytical

1280C controlado por un software comercial en una PC.

Figura 3.5. Esquema del arreglo experimental para pruebas de resistencia a la corrosion en una celda
electroquimica convencional.

3.1.7.1. Reactivacion electroquimica potencio-cinética de doble ciclo (REP-DC).

Para evaluar la resistencia a la corrosion intergranular, se mide el grado de sensibilizacion
(GDS); en la cual se calcula la relacion 1,/1,, donde I, es el pico maximo en la corriente anodica

de la reactivacion, mientras que /, es el pico maximo en la corriente anddica de activacion [62].
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Las condiciones experimentales se muestran en la Tabla 3.3, la polarizacion potenciodinamica se
llevo a cabo desde el potencial de circuito abierto hasta 600mV vs ECS a una velocidad de

barrido de 1 mV/S a temperatura ambiente.

Tabla 3.3. Condiciones experimentales de la prueba REP-DC para el MB.

Electrolito Composicion Quimica Velocidad de barrido (mV/S)
1 IM H,SO4 + 0.01M KSCN 1
2 1M H,SO, + 0.5M HCl 1
3 IM H,SO,4 + 0.5M HCI + 0.02M KSCN 1
4 IM H,SO,4 + 0.5M HCI + 0.05M KSCN 1

3.1.7.2. Polarizacion potenciodindmica.

Para determinar la resistencia a la corrosion localizada por picadura (RCP) se utilizo6 la técnica
de polarizacion potenciodinamica en un electrolito de 1M NaCl a una temperatura de 40 °C y
aplicando una polarizacion potenciodindmica en direccion anodica a una velocidad de 1.6667

mV/S en un rango de potencial de -600mV vs circuito abierto hasta 1200 mV vs ECS.

3.2. Instrumentacion y digitalizacion de sefiales obtenidas de los diferentes sensores.

En esta seccion se iniciard tratando el tema de los sensores instalados para obtener sefiales
digitalizadas de temperatura, intensidad de corriente y desplazamiento del cabezal en tiempo real

durante el proceso de soldadura.

3.2.1. Medicion de temperatura.

Para la medicion de temperatura en las placas a unir durante el proceso de soldadura, se maquino
un par de placas con una serie de barrenos con un didmetro aproximado de 3.175 mm para alojar
6 termopares tipo K, el esquema y ubicacion se muestra en la figura 3.6. El orden de los
termopares se muestra en la Fig. 3.7a, asi como su montaje en la superficie inferior de la placa de
material AL6XN®, para ello se utilizé silicona resistente a elevadas temperaturas y posterior al
fraguado, se aplicod una espuma especial contra fuego, como medida adicional de proteccion para

los termopares y del cableado hacia la tarjeta DAQ.
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a) b)

Figura 3.6. Ubicacion de termopares en las placas a soldar: a) vista superior de placas; b) isométrico de la
junta a soldar; c) distancia de los 3 niveles de termopares y d) vista lateral de la placa barrenada.

Placa de AL6XN®

Espuma

Figura 3.7. Montaje de termopares: a) orientacion de los 6 termopares en la placa AL6XN®; b y c)
sujecion de termopares a la placa con silicona para elevadas temperaturas y d) arreglo final con espuma
de proteccion.
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3.2.2. Medicion de intensidad de corriente.

La medicion de intensidad de corriente se llevd a cabo con un sensor de efecto Hall de la marca
OMEGA modelo HHM76. La salida del sensor es en mV y el rango de operacion del transductor
va de 0 a 1500 amperios de CD. La relacion de voltaje con respecto a la intensidad de corriente
es de ImV=1A. El sensor se ubico en la salida del polo positivo de la maquina de soldar, tal

como se muestra en la Fig. 3.8.

Sensor de
intensidad de
corriente

Figura 3.8. Ubicacion de sensor de intensidad de corriente durante el proceso de soldadura.

3.2.3. Medicion del desplazamiento del cabezal.

La medicion del desplazamiento del cabezal, el cual desplaza la fuente térmica, se llevo a cabo
con un sensor de desplazamiento de cable rigido, de la marca Micro-EPSILON modelo WDS-
5000-P115 con un rango de medicién de 5000 mm, la relacion de voltaje con respecto al
desplazamiento en mm es 2mV=1mm. El sensor se ubico a un costado del motor del cabezal que
desplaza la torcha del proceso GMAW (ver Fig. 3.9), por lo cual las mediciones que se

realizaron fueron mediciones relativas a partir del punto de inicio del arco eléctrico.

Sensor de desplazamiento

LI

Cable de
desplazamiento

Figura 3.9. Ubicacion de sensor de desplazamiento del cabezal durante el proceso de soldadura.
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3.2.4. Dispositivo de corto circuito para identificar inicio y fin del cordon de soldadura
durante el arco eléctrico estabilizado.

Adicionalmente se implementd un dispositivo para poder identificar el inicio de la medicion de
ambos sensores durante el proceso de soldadura, después de que el arco eléctrico habia sido
estabilizado por medio de extensiones en las placas a soldar. Este dispositivo esta compuesto por
un par de laminas de cobre ubicadas en los costados al inicio y al final de las placas a soldar, y se
coloco un serpentin de cobre en el tubo difusor de la torcha para soldar (ver Fig. 3.10). Las
laminas de inicio y fin, en las placas a soldar, se conectaron al negativo de una fuente de
potencial constante de 1.5 Vcc, mientras que el serpentin localizado en el difusor de la pistola, se
conect6 al positivo de la misma fuente. A su vez, la fuente de voltaje se conect6 al canal 3 de la
tarjeta de adquisicion de datos, de tal manera que el voltaje medido es de 1.5 Vcc, hasta que el
serpentin toca alguna de las placas y genera un corto circuito a 0 Vcc, indicando asi el inicio y

fin de las mediciones consideradas dentro del arco eléctrico estable.

_

N/

Figura 3.10. Arreglo del dispositivo para inicio y fin de mediciones de sensores durante el arco eléctrico
estable.

3.2.5. Digitalizacion de seiiales de temperatura, corriente y desplazamiento del cabezal.

En lo que respecta a la digitalizacion de la sefiales registradas para medir temperatura, se utilizo
una tarjeta de adquisicion de datos, DAQ NI-9213, con conexion de puerto USB, 16 canales
diferenciales y un convertidor de analdgico a digital de 24 bits y una rapidez maxima de 1200
lecturas por segundo para un solo canal, es decir, 75 muestras por segundo por canal. Las
sefiales de intensidad de corriente, desplazamiento de cabezal, y adicionalmente el dispositivo
utilizado para medir inicio y fin de cordon de soldadura durante el arco estable, se digitalizaron

por medio de una tarjeta de adquisicion de datos, DAQ NI-6008, con conexion de puerto USB;
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se establecid una velocidad de muestreo de 50 lecturas/segundo (conversion de analodgico a
digital de 50Hz). Para la fase de adquisicion de datos de todas las sefiales en conjunto, se utilizd
un programa elaborado en lenguaje de programacion grafico G (ver Fig. 3.11), en el software

LabView™ 11.

Figura 3.11. Diagrama de bloques del programa realizado en LabView™ " para la digitalizacién de las
sefales recibidas de los sensores durante el proceso de soldadura.

3.3. Material y proceso de soldadura.

En este apartado se describen los materiales utilizados para llevar a cabo la soldadura de placas
de la aleacion AL6XN®, asi como del disefio y preparacion de junta, variables operativas y el
arreglo de bobina externa utilizado para generar una intensidad de flujo electromagnético de

3mT y poder propiciar una IEMBI durante el proceso de soldadura.

3.3.1 Material.

La composicion quimica de la aleaciéon del MB (Anexo 2) y el metal de aporte (AWS ER
NiCrMo-3, 1.2 mm de diametro) se muestran en la Tabla 3.4. Se utilizaron placas con
dimensiones de 6.35 x 70 x 150 mm de la aleacion de acero inoxidable AL6XN®™ rolado en
caliente y con un posterior tratamiento térmico de recocido en condicion de llegada (ver Fig.

3.12), la cual presenta granos austeniticos equiaxiados con un tamafio de grano promedio de
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55425 um en la seccion a través del espesor del material y una marcada presencia de maclas

transgranulares.

Tabla 3.4. Composicion quimica del MB y el electrodo ER-NiCrMo-3 (%opeso).

Aleacion C Mn Si S P Cr Ni Mo Cu N Nb Ti Fe
AL6XN® 0.03 033 040 0.001 0.012 20.78 24.09 6.12 055 022 - - Bal.
NiCrMo-3 0.01 0.05 0.05 0.003 0.006 2206 64.38 892 0.013 - 3.6 04 Bal.
‘_f' A
A
a) b)

Figura 3.12. a) Micrografia del material base AL6XN®, L- paralelo a la direccion de rolado, T-
transversal a la direccion de rolado, E- direccion a través del espesor y b) micrografia por MEB de la zona
marcada como “A” a 250x.

3.3.2. Proceso de soldadura.

Para la union de las placas se utilizé un proceso semiautomatico de soldadura por arco eléctrico,

gas de proteccion y material de aporte consumible (GMAW, por sus siglas en inglés).

3.3.2.1. Diserio de junta y variables operativas.

La preparacion de la junta a soldar fue en simple V como se muestra en la Fig. 3.13 debido a que
este tipo de disefio se recomienda para soldadura en materiales base con espesores de 5 a 15 mm,
de acuerdo a las recomendaciones que marca la especificacion AWS B2.1 [63], para el disefio de
junta. La maquina utilizada para soldar tiene una capacidad de 300A, voltaje a circuito abierto de
50V y rangos de trabajo entre 0 y 40V y una eficiencia aproximada de 75%. Se utiliz6 corriente

directa y electrodo positivo (CDEP), una intensidad de corriente de 241 A y un voltaje de 30.5V,
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el metal de aporte fue un electrodo de alto contenido de niquel y cromo (ER-NiCrMo3) con un
diametro de 1.2 mm, el cual fue alimentado a 156 mms™ con un desplazamiento de cabezal de
4.0 mms™. El gas de proteccion fue una mezcla 97%Ar + 3%N, y un flujo constante de 16.5
L/min, la separacion del tubo difusor con respecto a la pieza de trabajo fue de 10 mm. La
soldadura se realizd en una sola pasada, para el calculo del aporte térmico se utilizo la féormula

de la expresion 3.5 [64, 65]:

HI = V:A 3.5)

Doénde:

HI = Aporte térmico (J/mm).

n = Eficiencia del proceso de soldadura.

V' = Voltaje (V).

A = Intensidad de corriente (A).

v = Velocidad de avance de soldadura (mm/s).

Dado que para cada proceso de soldadura se considera una eficiencia en especifico, en el caso
del proceso GMAW se considera de un 70 a 90% de eficiencia [65-67], para lo cual se ha

considerado una eficiencia promedio del 75% para el calculo estimado del aporte térmico.
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Dimensiones en mm

Figura 3.13. Disefio de junta con ranura en simple “V”’, modificado de [63].

3.3.2.1. Aplicacion de campos electromagnéticos externos durante el proceso de soldadura.

Los campos electromagnéticos externos durante el proceso de soldadura, se aplicaron de forma
axial mediante el uso de una bobina externa que se ubico alrededor de la junta a soldar, paralela

a la torcha y en la direccion de avance, como se ilustra en las Figs. 3.14 y 3.15.
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El campo electromagnético de la bobina externa se genero al hacer fluir corriente proveniente de
una fuente de poder de amperaje variable marca PARKER® modelo DA-1500. La intensidad de

flujo magnético fue ajustada a una intensidad de 3mT al interior de la bobina, se midi6 utilizando

un gaussimetro digital portatil de la marca FW BELL y modelo SP-5100.

42 cm

Salida de

Direccion de soldadura
| -
corriente

»

AL6XN

23 cm ———p

AL6XN

Entrada de
corriente

Figura 3.14. Esquema representativo del arreglo y dimensiones de la bobina externa utilizada.

Figura 3.15. Esquema del arreglo experimental para el proceso de soldadura: a) lineas de campo
magnético externo; b) arco eléctrico generado entre el electrodo y la pieza de trabajo con polaridad

indirecta (DCEP) y c) bobina externa y direccion de flujo de corriente (/).
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3.3.3. Seccionamiento de placa soldada para los diferentes ensayos de caracterizacion.

De las placas soldadas con y sin IEMBI, se cortaron como se muestra en la Fig. 3.16 para las
diferentes pruebas mecanicas y microestructurales realizadas para la caracterizacion y evaluacion
de la unién soldada de acuerdo a lo indicado en la Tabla 3.5. Se consideran los cortes al inicio y
fin del cordén de soldadura como probetas descartadas por contener posibles defectos de
soldadura, por lo cual solo se tomaron las probetas de 17 mm de ancho para ensayos de traccion
y comportamiento a fatiga, para caracterizaciéon microestructural y perfiles de microdureza se

cortaron probetas de 12 mm de ancho.

/45

Dimensiones en mm

Figura 3.16. Esquema de distribucion y seccionamiento de las diferentes probetas utilizadas para la
caracterizacidn mecanica y microestructural de la unién soldada.

Tabla 3.5. Distribucion de las probetas seccionadas de las placas soldadas para los diferentes ensayos
mecanicos y microestructurales.

Probeta Tipo de ensayo y/o caracterizacion
SBySE Se descartan
S4 MO, MEB, microdureza Vickers
S3yS5 Traccion uniaxial
S1,S82,S6yS7 Comportamiento a la fatiga
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3.4. Caracterizacion microestructural de la union soldada.

Posterior al proceso de soldadura, se cortdé una probeta transversal al cordon de soldadura de
dimensiones 1.7 cm de ancho x 5cm de largo para preparacion metalografica convencional y
evaluacion de las caracteristicas microestructurales mediante microscopia oOptica (MO) y
microscopia electronica de barrido (MEB) de la union soldada en sus principales zonas: metal de
soldadura (MS), zona fundida no mezclada (ZFNM), zona parcialmente fundida (ZPF) y zona
afectada termicamente (ZAT). Las muestras se desbastaron con lijas de carburo de silicio de
diferentes granulometrias en el orden siguiente: 400, 600, 1000, 1200, 1500 y 2000;
posteriormente se pulieron acabado espejo utilizando pasta de diamante de los grados: 6pum, 3um
y lum. Para revelar la microestructura se utiliz6é un ataque quimico con el reactivo denominado
Aqua-regia (7.5 mL de HCI, 2.5 mL de HNO3) [68], mediante la técnica de revelado por
inmersion con movimiento oscilante de la solucién en contacto con la superficie pulida y
expuesta por un tiempo aproximado de 75 segundos para el revelado de la microestructura y
posterior andlisis por microscopia Optica y microscopia electronica de barrido en las diferentes

zonas de interés para ambas condiciones, con y sin IEMBI durante el proceso de soldadura.

3.4.1. Microscopia optica.

Se obtuvieron imagenes digitales a diferentes magnificaciones en las diferentes zonas de interés
de la union soldada, para observar y obtener la microestructura y tipo de solidificacion, asi como
detalles de morfologia en el MS y las zonas de transicion entre el MS y la ZAT, y de los cambios
en microestructura obtenidos en la estado s6lido en la ZAT por el efecto de ciclos térmicos de la

soldadura durante el enfriamiento y el efecto producido por la IEMBI.

3.4.2. Microscopia electronica de barrido.

Esta técnica de caracterizacion microestructural se utilizo para observar la microestructura de las
diferentes zonas de la union soldada en modo de electrones secundarios. El andlisis consistié en
realizar microdnalisis quimicos puntuales mediante espectrometria de dispersion de energia de
rayos X (EDS, por sus siglas en inglés), mapeos elementales, barridos lineales elementales,
composicion quimica de las diferentes fases y compuestos intermetalicos presentes en la unién

soldada, ademas de presentar imagenes digitalizadas de la morfologia y tipo de solidificacion
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obtenida como resultado de la solidificacion del MS, ZFNM, ZPF y ZAT, en condicién con y sin
IEMBI.

3.5. Caracterizacion mecanica de la union soldada.

La caracterizacion mecanica de la unién soldada se realizé con el apoyo de la practica de los

siguientes ensayos mecanicos:

a) Perfiles de microdureza Vickers.
b) Ensayo de traccion uniaxial.

c) Comportamiento a la fatiga.

Los resultados de los ensayos mecanicos se correlacionan con la caracterizacion microestructural
para completar un analisis global del comportamiento de la unién soldada con y sin aplicacion de

IEMBI durante el proceso de soldadura.

3.5.1. Perfiles de microdureza Vickers.

La evaluacion de microdureza de la union soldada con y sin aplicacion de IEMBI durante el
proceso de soldadura se realiz6 de acuerdo a lo establecido en la norma ASTM E384-06 [69], se
cortd una probeta transversal al cordon de soldadura de dimensiones 1.7 cm de ancho x 5 cm de
largo. Se utiliz6 un equipo Shimadzu de carga automadtica (serie HMV-2), utilizando un
indentador de diamante piramidal Vickers con dngulo de cara opuesta de 136°, aplicando 100
gramos de carga durante 10 segundos y una distancia entre indentaciones de 400 um para
obtener los perfiles de microdureza en 3 niveles de barrido a través del espesor de la probeta (N1

a 0.25¢, N2 a 0.5¢ y N3 a 0.75¢; donde “#” es el espesor del MB), como se ilustra en la Fig. 3.17.

£ ﬁé \ / N
-~ N3 N P N
3\ {
| S—

25

Dimensiones en mm

Figura 3.17. Esquema de los diferentes niveles de barrido para obtener los perfiles de microdureza
Vickers en la union soldada.
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3.5.2. Ensayos de traccion uniaxial.

Se realizaron ensayos de traccion uniaxial en probetas de la unidon soldada con y sin aplicacion
de IEMBI durante el proceso de soldadura, de acuerdo a lo que indica la norma ASTM ESM
[57], en el apartado para especimenes planos de espesores menores a ¥4 de pulgada de espesor.
El disefio y dimensiones de los especimenes de la union soldada para evaluar el comportamiento
a la tension de la seccion transversal a la direccion de soldadura se muestra en la Fig. 3.18. La

velocidad de desplazamiento del cabezal fue de 0.16 mm/s.

30.9 Metal de o 30.9

, soldadura d
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R50
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Figura 3.18. Disefio de probetas planas rectangulares de la union soldada para ensayos de traccion de
acuerdo a lo indicado por la ASTM E8M [57].

3.5.3. Comportamiento a la fatiga.

El disefio y dimensiones de los especimenes de la union soldada para evaluar el comportamiento
a la fatiga de la seccion transversal a la direccion de soldadura (ver Fig. 3.19), se disefiaron de
acuerdo a lo que indica la norma ASTM E-466, AWS B4 y las recomendaciones del codigo
britdnico para disefio y evaluacion de ensayos de fatiga en componentes soldados [70, 71]. El
espesor de las probetas fue de 3mm. Antes de realizar los ensayos, las probetas fueron lijadas
usando papel abrasivo de carburo de silicio de granulometria entre 400 y 1500 en el sentido de la
direccion de carga. Los ensayos de fatiga fueron obtenidos usando una maquina servo hidraulica
MTS-312.21 con capacidad de 100 kN y equipada con un sistema de control de carga Shimadzu
4830, las condiciones de operacién fueron:

e en aire a temperatura ambiente

e frecuencia de 20 Hz

e tipo de onda senoidal

e cociente entre esfuerzo minimo y maximo R=0.1
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La amplitud de esfuerzo (Ac/2) a carga constante uniaxial se evalu6 en un rango entre 135 y 170

MPa.

L= longitudinal

T= transversal

ﬁ ¢t = espesor
L

Figura 3.19. Dimensiones de especimenes para evaluar el comportamiento a la fatiga de uniones soldadas
de acuerdo a lo indicado por la norma ASTM E-466 [70].

3.5.4 Estudio de fractografia.

Una vez que se realizaron los ensayos de tension y comportamiento a la fatiga de la unioén
soldada con y sin la aplicacion de IEMBI, se selecciond una probeta representativa para cada
condicion de los ensayos, con el objeto de analizar las caracteristicas de las fracturas. Este
estudio de fractura se realizdo en el microscopio electronico de barrido (MEB), se tomaron
imagenes a diferentes aumentos y se realizaron andlisis quimicos puntuales en algunas zonas de
interés. Las probetas no requirieron preparacion especial, solo se cortaron a 1.2 cm de longitud
tomando como referencia el pico mas elevado de la fractura hacia la base de la probeta, y

teniendo especial cuidado de no contaminar ni dafiar la superficie de la fractura.
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CAPITULO 4. DISCUSION DE RESULTADOS.

En el presente capitulo se presentan el andlisis y discusion de resultados obtenidos de las
diferentes técnicas realizadas de caracterizacion microestructural y mecénica, tanto del acero
inoxidable superaustenitico AL6XN®, como de la union soldada con vy sin aplicacion de IEMBI
con una intensidad de flujo magnético de 3mT durante el proceso de soldadura, de acuerdo a lo

indicado en la secuencia descrita en la seccion de procedimiento experimental.

4.1. Descripcién de la aleacion AL6XN®.

La microestructura en condicién de llegada del acero inoxidable superaustenitico AL6XN®™
(UNS NO08367), de acuerdo al historial de fabricacioén indicado en el certificado proporcionado
por el proveedor (Anexo 2), el material fue rolado en caliente, con un posterior tratamiento
térmico de recocido a 1107 °C, presenta una fase austenitica (fcc) conformada de granos
equiaxiados con un tamafio de grano promedio de 75 = 25 um en la cara superior del laminado,
mientras que el tamafio de grano promedio a través del espesor es de 55 £ 20 um, la aleacién
presenta una marcada presencia de maclas transgranulares como se observa en la Fig. 4.1. Es
importante resaltar la presencia de pequefios precipitados de nitruros de titanio (tamafio
aproximadamente de 2pum) al interior de la matriz austenitica, tal como se observa en la Fig.
4.1b, esto debido a la adicion de elementos de transicion en el MB como lo es el titanio, vanadio
y molibdeno, con la finalidad de usarlos como elementos estabilizadores para prevenir la
precipitacion de carburos ricos en Cr. El titanio permite la formacion de soluciones so6lidas con el
C y el N, formando TiN y TiC, las cuales son fases de alta dureza, resistentes al desgaste,

elevado punto de fusion y una aceptable resistencia a la corrosion [72].

a) b) ¢)

Figura 4.1. Micrografias del MB por MEB: a) como fue recibido; b) nitruro de titanio y c) espectro de
microanalisis quimico del precipitado indicado en la Fig. 4.1b.
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4.1.1. Ensayo de resistencia a la traccion.

La Tabla 4.1 muestra el promedio obtenido de la resistencia a la traccion de las 3 probetas
ensayadas del MB en ambas direcciones, en sentido longitudinal y transversal al laminado, y los
reportados por el fabricante (Anexo 1). Observando los resultados es posible ratificar que la

resistencia mecanica del MB es muy similar en ambas direcciones (ver Fig. 4.2), lo cual ratifica

que el material no presenta anisotropia.

Tabla 4.1. Comparacion de los resultados obtenidos del ensayo de traccion para el MB y los reportados
por el fabricante.

Identificacion Esfuerzo de cedencia Esfuerzo de traccion % de .
al 0.2% (MPa) (MPa) deformacion
Fabricante 421 752 50
AL6XN LD 413+ 15 749 + 7 53+2
AL6XN TD 424 + 4 756 +2 54+ 1

Esfuerzo (MPa)
Esfuerzo (MPa)

a) Deformacion (mm/mm) b) Deformacion (mm/mm)

Figura 4.2. Curvas de esfuerzo vs deformacion del MB en: a) sentido longitudinal y b) sentido
transversal a la laminacion.

El anélisis de fractura se realizo por MEB, la Fig. 4.3a muestra una macrografia posterior al
ensayo de traccion de la probeta del MB en el sentido de laminacion, se observa que el tipo de
fractura fue predominantemente ductil con una morfologia del tipo “copa - cono”, la formacién
del cuello produce un estado triaxial de esfuerzos en el centro del espécimen, el cual promueve
la nucleacion y crecimiento de micro-huecos asociado a esfuerzos que causan la separacion del

metal en los bordes de grano o en las interfases entre el metal e inclusiones, como también a la
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estriccion de la matriz. Conforme aumenta el esfuerzo local, los micro-huecos crecen y se
agrupan formando cavidades mayores. Finalmente, el area de contacto metal-metal es demasiado
pequefia para soportar la carga y ocurre la fractura [73]. La deformacion por deslizamiento se
produce en bandas de deformacion debidas a esfuerzos cortantes maximos a un angulo de 45°n
relacion con el esfuerzo de tension aplicado [24]. En la Fig. 4.3b se observan los detalles de las
fractura del ensayo de traccion, la fracturas muestran la presencia de algunas particulas
semiesféricas de intermetélicos ricos en Mg y Ti en el interior de los micro-huecos (Fig. 4.4c¢),

las cuales son particulas generadas durante el proceso de fabricacion del MB.

2

B
O

Mg

Ti

Intermetalico A ‘1 Intermetalico B

d)

Figura 4.3. Analisis de fractura del MB en sentido longitudinal a la laminacidn: a) macrografia de la
fractura lateral; b) superficie de fractura; ¢) intermetalicos (2000x); d) y e) espectros de microanalisis
quimicos realizados en la particulas marcadas como A y B en la Fig. 4.3c.
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El comportamiento mecanico durante el ensayo de tension uniaxial sujeto a una carga F' se indica
en la Fig. 4.4. Se representan los esfuerzos principales (ver Fig. 4.4a), esfuerzos normales y los
esfuerzos cortantes en el plano maximo de deslizamiento (Fig. 4.4b), asi también como la
representacion de coOmo actian sobre los elementos al interior del especimen (Fig. 4.4c). Es
importante mencionar que no hay un plano en el cual el esfuerzo normal sea mayor en magnitud
al esfuerzo 6=F/4 en el plano perpendicular al eje del especimen en direccion de la carga
uniaxial. La magnitud del esfuerzo cortante maximo que ocurre en los planos orientados a 45°
con relacion al eje de carga es |6/2|, por lo cual el esfuerzo normal intenta abrir las micro-grietas
generadas a lo largo de los planos de deslizamiento provocadas por los esfuerzos de corte

maximos generando estado de esfuerzos triaxiales [74, 75].

¥

a) Gy= Oy

¢) Fl

Figura 4.4. Esquema representativo de comportamiento mecanico durante ensayo de traccion: a)
esfuerzos principales (61, 6,); b) esfuerzos normales (c,) y esfuerzos de corte maximos (Tyax) Yy €)
representacion al interior del especimen de los esfuerzos normales y de corte en el plano a 45° [74, 75].
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4.1.2. Tratamientos térmicos de envejecido a 850 °C.

En este apartado se presenta el analisis y discusion de resultados obtenidos de las diferentes
técnicas de caracterizacion utilizadas para la evaluacion del MB al ser sometido a tratamientos
térmicos de envejecido. Las técnicas utilizadas fueron: caracterizacion microestructural,
caracetrizacion mecanica, mediciones de potencial termoeléctrico (PTE), evaluacion

electroquimica.

4.1.2.1. Caracterizacion microestructural.

La evolucion de la microestructura para las 3 condiciones de temperatura a tiempos de
permanencia de 3h, 24h y 480h se muestra en la Fig. 4.5. El analisis microestructural se discute

a detalle mas adelante.

Figura 4.5. Imagenes obtenidas por MEB de la evolucion microestructural de las 3 condiciones de

temperatura isotérmica de envejecido a tiempos de permanencia: a, by ¢) 3h; d, e y f) 24h; g, h y 1) 480h.
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Como se puede observar en la Fig. 4.6, a partir de 3h de envejecido, el material experimenta una
tendencia de refinamiento de grano del 12% (66 +23 um) a una temperatura de 750 °C, mientras
que para 850 °C y 900 °C no experimenta un cambio significativo, con tan solo un 4% (72 £33
um) y 1% (74 £30 um), respectivamente. Sin embargo, este efecto de refinamiento de grano para
el envejecido del MB a 900 °C se observa hasta las 24h, con un tamafio de grano promedio de 66
+26 pm, correspondiente a un refinamiento de grano del 13%. Posterior a esto, a un tiempo de
permanencia de 480h, el tamafio de grano para una temperatura de 750 °C se mantiene con un
refinamiento del 12% (66 £25 um), mientras que para 850 °C y 900 °C el tamafio de grano es
muy semejante al MB en condicion de llegada con un tamafio de grano de 73 £35 um 'y 77 £27

pum, respectivamente.

78
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Figura 4.6. Mediciones de tamafio de grano austenitico de acuerdo a la evolucion microestructural en las
3 diferentes condiciones de temperatura isotérmica de envejecido a diferentes tiempos.

El efecto del tamafio de grano esta directamente relacionado con los valores de dureza, asi
también como el porcentaje de segundas fases y tipo de precipitados presentes. En lo que
respecta al andlisis realizado por MEB en el MB en las diferentes condiciones de temperatura-
tiempo, se encontraron carburos de cromo (CrC), nitruros de cromo (Cr;N) y nitruros de titanio
(TiyN3), asi como la precipitacion de intermetalicos correspondientes a segundas fases tales

(Y921 (1992

como, la fase Chi “y”, fase Laves “n” y la fase Sigma “c”. Para la condicién de temperatura a

750 °C para un tiempo de 3 horas de envejecido, no se presenta un cambio relevante en la
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composicion quimica de la matriz austenitica (y) con respecto al MB, por lo que los elementos
de aleacion estan uniformemente distribuidos en la matriz como se observa en la Fig. 4.7a. Para
un tiempo de 24h, se observa un incremento de Mo hacia los bordes de grano con un incremento
de hasta 27% (8.4 Mo, %peso) comparado con el MB (6.12 Mo, %peso) y la presencia de
pequeiios precipitados de nitruros de titanio de composicion TisN; de un tamafio aproximado de

1.8 um, tal como se muestra en la Fig. 4.7d y la Tabla 4.2.

De acuerdo por lo publicado por Sourmail [30], es comun que aparezcan este tipo de
precipitados (MX) cuando se utilizan elementos estabilizadores en aceros austeniticos, en este
caso en particular, el N es usado para retardar la precipitacion de M,3C¢ debido a que mejora la
difusion del Cr. A un tiempo de 480h, se observa un marcado incremento de concentracion de
Mo de hasta 241% (20.9Mo, %peso) comparado con el MB (6.12 Mo, %peso) tanto en los
bordes de grano como al interior del grano, por lo cual se encontré la presencia de fase Chi “y”,
asi también como carburos de Cr, de acuerdo a los microandlisis realizados (ver Fig. 4.7g y
Tabla 4.2). Meng y colaboradores [41] encontraron M»3;Ce (11.8Ni, 5.8Mo, 0.33Si, 50Cr, 31.1
Fe; %atm) en los limites de grano y maclas en ensayos de termofluencia a 600 °C durante 1200h
en un acero inoxidable superaustenitico AL6XN®™. Vach y col. [42] reportaron la presencia de
M33Cs de un tamarfio promedio de 4 um e incluso particulas alargadas de hasta 10 um en un acero
inoxidable austenitico (21Cr-30Ni) usado en servicio a una temperatura de 800 °C durante 3
afos de servicio. Anburaj y col. [6] encontraron fase y (23.3Cr, 11.6Ni, 12.5Mo, 49.4Fe, %
atomico) durante el envejecido de un acero inoxidable superaustenitico (20Cr-16Ni-7Mo) a

temperaturas menores de 800 °C.

Tabla 4. 2. Microanalisis quimico de los diferentes precipitados encontrados en los tratamientos térmicos
de envejecido (% atomico).

Marca Cr Ni Mo N Ti Nb C Si Fe
Y 20.4 20.8 3.2 --- --- --- 10.6 0.6 44 .4
TisN; 17.7 84 3.5 18.0 13.0 0.9 12.1 0.7 15.7
1 173 136 10.5 - - - 20.1 2.2 36.3
CrC 36.5 6.8 3.6 - - - 35.2 -—- 17.9
] 179 182 11.3 6.3 - - 18.0 4.9 23.5

c 302 99 8.9 --- --- --- 13.0 0.8 37.1
Cr,N 501 0.7 1.6 31.6 --- --- 11.1 - 2.5
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Figura 4.7. Imagenes obtenidas por MEB de la evolucion microestructural a una temperatura isotérmica
de 750°C a diferentes tiempos de permanencia: a, b y ¢) 3h; d, e y f) 24h; g, h, 1) 480h; j, ky 1)
microanalisis quimicos de particulas encontradas.

Para la condicion de 850 °C se presenta una aceleracion de la cinética de precipitacion en
comparacion con la temperatura a 750 °C, ya que a solo un tiempo de 3h se observa la presencia
de fase 7y, tanto hacia el borde de grano como de manera transgranular, tal como se ilustra en la
Fig. 4.8a y la Tabla 4.2. A un tiempo de permanencia de 24h, se pueden distinguir la
coexistencia de 2 tipos de segundas fases, la fase Chi “y” y la fase Laves “n”, ilustradas en la
Fig. 4.8d. Conforme se incrementa el tiempo de permanencia, al alcanzar 480h se mantiene la

fase m pero ya con aparicion de la fase Sigma “c”, tal como se muestra en la Fig. 4.8g.
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Koutsoukis y col. [43] reportan la coexistencia de fase o, fase y y nitruros “€” de composicion
Cr,N para una temperatura entre 850 °C y 900 °C en un rango de tiempo entre 24h y 1000h para

un acero inoxidable superaustenitico (24Cr-22Ni-7Mo, %peso) envejecido a elevadas

temperaturas.
a)
Mo
Map
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Figura 4.8. Imagenes obtenidas por MEB de la evolucion microestructural a una temperatura isotérmica
de 850 °C a diferentes tiempos de permanencia: a, by ¢) 3h; d, e y f) 24h; g, h, 1) 480h; j, k y 1)
microanalisis quimicos de particulas encontradas.

Para la condicion de temperatura a 900 °C, ya no se encontro fase y, sin embargo, a un tiempo de
3h se tiene presencia de fase n (ver Fig. 4.9a y Tabla 4.2). Por otro lado, a un tiempo de 24h ya

se tiene fase o y fase n, tal como se puede observar en la Fig. 4.9d.
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Anburaj y col. [6], proponen que la fase Sigma comienza a nuclear en la austenita a la
temperatura donde la fase y es disuelta por completo a 900 °C en la interfaz del borde de grano
austenitico. Para un tiempo de 480h se contintia con la presencia de fase ¢ y fase 1, pero ahora

ya con precipitacion de nitruros (ver Fig. 4.9g).

A un alto contenido de N se incrementa el riesgo de la precipitacion de nitruros, sin embargo,
puede retardar la formacion y precipitacion de carburos y fases intermetalicas. La formacion de
nitruros “€” (Cr,N) y su coexistencia con fases intermetalicas y carburos han sido reportadas en
aceros inoxidables con alto contenido de N (0.21%peso) después de ser sometidos durante 10

min. a una temperatura de 850 °C [49].

Bhadeshia [76] coincide también en que este tipo de nitruros pueden precipitar en los bordes de
grano, y también a través de los granos en un rango entre 650 °C y 850 °C en aceros inoxidables

con contenidos de N entre 0.20 y 0.3 % peso.
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Figura 4.9. Imagenes obtenidas por MEB de la evolucién microestructural a una temperatura isotérmica
de 900 °C a diferentes tiempos de permanencia: a, by ¢) 3h; d, e y f) 24h; g, h, 1) 480h; j, k y I)
microandlisis quimicos de particulas encontradas.

El efecto que produce la temperatura y el tiempo de permanencia en el tipo de precipitado y el

porcentaje de fases presentes se muestra en la Fig. 4.10, donde se puede apreciar claramente que

para todas las condiciones de temperatura, se tiene una tendencia positiva al incremento de

porcentaje de precipitados con respecto al incremento de temperatura y tiempo de permanencia.

30

—@— 750°C n, 0/£_
= ! —@— 3850°C .
S, 51 _—m— g00°C // y
S s N
ue! ] o ]
’g 20-, ///naca'
o
'S n’G// CI'ZN
2 154 _ a7 L
= 1 T]/// ‘
_g P | / X,’ﬂ
g 10 - // s /9
S ] // X / .Y’ CI'C:
= ] // y / T14N3 i
S 5+ ~ e =
U 1 // ////

= .
0+ ”"———”'—'“"‘_' e WAL | Ty
0.01 0.1 10 100

Tiempo de envejecido [h]

Figura 4.10. Porcentaje de precipitados presentes en especimenes envejecidos a diferentes temperaturas.

4.1.2.2. Efecto de los tratamientos térmicos en la dureza.

En la Fig. 4.11 se muestra la curva obtenida de las mediciones de dureza promedio para los

diferentes tiempos de permanencia en las 3 diferentes condiciones de temperatura, partiendo de

una dureza promedio de 93 HRB del MB. Después de 3 horas del tratamiento térmico, en las 3
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condiciones se puede observar un incremento del 1.2% (94.1 £ 0.6), 2.4% (95.2 + 0.5) y 5.7%
(98.3 = 0.3) a 750 °C, 850 °C y 900 °C, respectivamente; el incremento de dureza esta
relacionado con el tipo y la cantidad de precipitados presente, ya que para la temperatura de 850

[Y79e4)

°C se tiene presencia de fase Chi “y”, mientras que para 900 °C se tiene presencia de fase Laves
“n” a cortos tiempos. Conforme avanza el envejecido a 24 horas, la tendencia al incremento de
dureza continua con 6.6% (99.1 = 0.4), 9.9% (102.2 £ 0.3) y 7.3% (99.8 + 0.4) a 750, 850, y 900
°C, respectivamente. Este comportamiento es normal ya que de acuerdo a la grafica mostrada en
la Fig. 4.6, conforme se incrementa el tiempo de permanencia también aumenta el porcentaje de
segundas fases presentes. A un periodo largo de tiempo de 480 horas el incremento de dureza fue
de 12% (104.2 £+ 0.7) para una temperatura de 750 °C, mientras que para 850 °C y 900 °C, la
dureza tiende a estabilizarse en 7.5% (100.0 = 0.4) y 6% (98.6 + 0.2), respectivamente. El
incremento en la dureza estd directamente relacionado con los cambios en la microestructura por

el efecto de la temperatura, ya que al haber un refinamiento de grano y/o la precipitacion de

intermetalicos y segundas fases, la dureza incrementa.
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Figura 4.11. Variacion de la dureza HRB en funcion del tiempo de envejecido a elevadas temperaturas en
el acero inoxidable superaustenitico AL6XN®.
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El efecto del incremento de dureza corresponde a un cambio de microestructura generalmente
asociada a un refinamiento de grano, generacion de maclas y/o la precipitacion de segundas fases
o intermetalicos, producto de una elevada temperatura y un posterior enfriamiento rapido [77-
80]. En este caso especifico es asociado al refinamiento de grano en zonas preferenciales y a la

precipitacion de segundas fases tales como lo son la fase Chi, Laves y la fase Sigma.

Anburaj y col. [6] reportaron que al incrementar el tiempo de permanencia durante el tratamiento
térmico de envejecido, la dureza tiende a incrementar debido al incremento de fraccion en

volumen de precipitados y también a una mejora en la cinética de formacion de precipitados.

Koutsoukis y col. [43] coinciden en que la precipitaciéon de segundas fases tal como la fase
Laves y la fase Sigma resultan en un incremento de valores de dureza en un acero inoxidable
superaustenitico en un rango de temperaturas entre 650 °C y 950 °C. Sin embargo, a 850 °C con
un tiempo mas prolongado a 120h ocurre una disolucidn parcial y/o transformacion de la fase
Laves ‘“n” a fase Sigma “c”, por lo que la dureza tiende a experimentar un decremento en su
valor. Al incrementar la temperatura, la cinética de transformacion se acelera reduciendo los

tiempos de transformacion y con ello también, los cambios en la microestructura y propiedades

mecanicas.

4.1.2.3. Efecto del tratamiento térmico en el potencial termoeléctrico (PTE).

Hasta este momento se ha demostrado que la temperatura y tiempo de permanecia del envejecido
juegan un papel importante en los cambios de la microestructura (tipo de precipitados y/o
tamafio de grano promedio), y con ello evidentemente en las propiedades mecénicas, que en este
caso se manifiesta en un incremento de dureza con respecto al incremento de temperatura,
tiempo y porcentaje de fases presentes. Por lo cual, el poder evaluar todos estos cambios
aplicando la técnica no destructiva de medicion de potencial termoeléctrico de una manera
rapida, sencilla, confiable y que sea capaz de poder relacionar todos estos cambios, toma una
gran relevancia. Los resultados de las mediciones de PTE de las diferentes muestras con
envejecido a diferentes tiempos de permanencia se muestran en las curvas de la Fig. 4.12. Se
puede observar que para todas las condiciones de temperatura de envejecido, se tiene una
tendencia negativa conforme se incrementa el tiempo de permanencia, y estdn inversamente

relacionadas con las mediciones obtenidas tanto de dureza, como del cambio de microestructura
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debido al tipo y porcentaje de precipitados. Es decir, conforme aumenta la dureza debido al
cambio de microestructura las mediciones de PTE, siendo la condicion de 750 °C la que obtuvo
mayores valores de PTE (-0.703 £ 0.047, -0.785 £ 0.046 y -0.904 +0.054uV/°C; para 3, 24 y
480h, respectivamente) recordando que es hasta 480h cuando se presenta precipitacion de
carburos y fase x . En el caso de 850 °C y 900 °C, el comportamiento es muy similar (a 850 °C: -
0.852 £ 0.042, -0.982 + 0.038 y -0.989 + 0.048 uV/°C; para 3, 24 y 480h, respectivamente, y a
900°C: -0.841 + 0.042, -0.900 + 0.038 y -0.941 + 0.047uV/°C; para 3, 24 y 480h,
respectivamente) ya que se tiene presencia de fase n y o, y las variaciones que se tienen son

debidas a la fase y para 850 °C a 3h y 24h, y para el caso de 900°C la presencia de Cr,N a 480h.
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Figura 4.12. Efecto de los tratamientos térmicos en el PTE en funcion al tiempo de envejecido a
diferentes temperaturas en el acero inoxidable superaustenitico ALEXN®.

Este mismo comportamiento fue reportado por Ortiz y colaboradores [61], en mediciones de
PTE para un acero inoxidable duplex envejecido en un rango de temperatura entre 600 °C y 900

°C, atribuyen la considerable disminucién del coeficiente de PTE a los cambios de ferrita y
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precipitacion de fase Sigma, esto debido a la transformacion de ferrita en austenita secundaria
y/o fase Sigma. Para el caso de la aleacion AL6XN®, es mas complejo el poder apreciar éste
efecto de manera tan clara, ya que conforme incrementa el tiempo de envejecido, como etapa
inicial existe un ligero refinamiento de grano y una homogenizaciéon en la microestructura.
Posterior a esto, comienza la precipitacion de segundas fases hacia los bordes de grano, aun asi,
estos cambios en la microestructura son detectados por la sensibilidad en el potencial

termoeléctrico como lo han ratificado y demostrado varios autores [81-86].

Wang y colaboradores [85] mencionan que este comportamiento estd directamente relacionado
con los cambios de microestructura y en especial a la conductividad térmica de los componentes
que participan en la matriz, ya que la baja conductividad térmica del Cr;Ce (19 Wm'K") es
mucho menor que la del Fe (72 Wm™K™), por lo cual al ser muy sensible al efecto Seebeck la

medicion de PTE, se ve reflejado en las mediciones obtenidas.

4.1.2.4. Evaluacion electroquimica.

Con la intencion de tener un panorama general del efecto producido en el comportamiento de
resistencia a la corrosion del MB, posterior al dafio térmico. En esta seccion se presentan los
resultados de una evaluacion electroquimica bésica en piezas con tratamiento térmico a 850 °C.
Si bien se recuerda, la microestructura obtenida posterior al dafio térmico generado en las
diferentes etapas del tratamiento térmico de envejecido a 850 °C, se pudo observar la presencia
de segundas fases en la matriz austenitica con respecto al tiempo de permanencia, los resultados
indicaron que a un tiempo de 3h se tiene presencia de fase y; a un tiempo de 24h, se encontr6
fase y coexistiendo con fase 1, mientras que a largos tiempos ya desaparece la fase y y solo se
tiene fase n y fase o; todas estas fases intermetdlicas precipitan a tiempos prolongados de
exposicion a elevadas temperaturas. El efecto detrimental de la fase ¢ en la resistencia a la
corrosion por picado y la resistencia a la corrosion por endidura es causada por la perdida de Cr
y Mo en la matriz, en el caso de la fase chi y Laves, muestran un considerable incremento de
Mo (22% Mo y 45% Mo,%peso para una aleacion AISI 316; fase y y fase 1, respectivamente)
con respecto a la matriz, estas fases intermétalicas pueden redisolverse con un tratamiento
térmico a una temperatura en un rango entre 1120 °C y 1180 °C, con un posterior enfriamiento

rapido para prevenir una re-precipitacion en un rango entre 540 °C y 1040°C [87].
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Los cambios en composicion quimica descritas anteriormente pueden ejemplificarse de una

manera visual en la Fig. 4.13, mostrando barridos lineales elementales hacia los bordes de grano.

Considerando la Fig. 4.13f, se observa un incremento el Mo y Cr y una disminucion en el Ni, lo

cual es caracteristico de la fase Sigma y coincide tambien con lo descrito por Anburaj y

colaboradores [6], ver Tabla 4.3.

Tabla 4.3. Composicion quimica de segundas fases reportadas por Anburaj [6] (% peso).

Temperatura °C Fase Cr Mo Ni Fe

800 Austenita 20.12 7.2 18 54.7

800 Fase ¢ 23.3 12.5 11.6 494

900 Fase o 22.5 194 9.5 48.6
a) c) e)

2 pm 2 pm 7 nm
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Figura 4.13. Lineas de composicion quimica en los limites de grano de muestras de MB con TT a 850 °C
a diferentes tiempos de permanencia: a) 3 horas; b) 24 horas y c) 480 horas.

Varios autores [3, 4, 6, 36, 43, 88] coinciden en que la presencia de segundas fases es

detrimental en la resistencia a la corrosion, por lo cual, una vez que se comprob¢ el dafio térmico

en las muestras de acero inoxidable AL6XN®™ con presencia de segundas fases, a continuacion se

presentan los resultados que se obtuvieron de las pruebas electroquimicas por REP-DC y

polarizacion potenciodindmica:
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1.2..4.1. Reactivacion electroquimica potencio-cinética de doble ciclo (REP-DC).

La corrosion intergranular (CIG) en los aceros inoxidables austeniticos es debido al fendmeno de
sensibilizacion, que a su vez es causado por la precipitacion de carburos ricos de Cr por efecto de
una difusion rapida hacia los bordes de grano y por consecuencia genera un empobrecimiento de
Cr en las zonas adyacentes de la matriz austenitica [33, 87, 89], pero no solo es causado por

carburos de Cr, también la precipitacion de la fase Sigma puede provocar sensibilizacion [1, 87].

En la Fig. 4.14 se muestran los resultados de las pruebas de reactivacion electroquimica
potencio-cinética de doble ciclo que se obtuvieron con los diferentes electrolitos utilizados en el
MB, y los cuales son producto de la modificaciéon en composiciéon quimica y concentracion al
utilizado por Majidi y Streicher [62], esto con la finalidad de encontrar el mds adecuado para
medir el grado de sensibilizacion (GDS) en la aleacion AL6XN®. Los resultados indican que el
material tiene una excelente resistencia a la corrosion intergranular y cumple perfectamente una
de sus principales funciones por la cual fue disefiado, razéon por la cual no presento
sensibilizacion a pesar de modificar la concentracion del KSCN de manera considerable hasta
0.05M, con la intencién de despasivar la capa de 6xido de cromo. También, se utilizé una mezcla
de 4cidos muy agresiva con H,SO4y HCI como electrolito para obtener el GDS, pero el material
nuevamente exhibid pasivasion en la etapa de reactivacion (/. nulo) en ambas condiciones, tanto
para el MB en condicion de llegada como en la pieza con dafio térmico a 850 °C y un tiempo de
permanencia de 480h, tal como se puede observar en las curvas de la Fig. 4.14. Esto indica que
el material es muy resistente a la corrosidon intergranular en ambientes convencionales de
corrosion como lo es el agua de mar. Para lograr dafiar el material y evaluar el grado de
sensibilizacion se tendria que utilizar un electrolito extremadamente agresivo con base de
cloruro férrico (FeCls), el cual es sumamente agresivo para los aceros inoxidables y logra romper
la capa pasiva [90], cabe mencionar que este electrolito es recomendado cuando se requiere
encontrar la temperatura critica de picado (TCP) acorde a lo indicado por la norma ASTM G48-

03 [91].

En la Fig. 4.15 se muestran las curvas de la prueba REP-DC para el MB en condicion de llegada
y la muestra con tratamiento térmico de 850 °C a un tiempo de permanencia de 480h. E1 MB no

presenta corrosion intergranular debido a que en la etapa de reactivacion el /. es nulo. Para la
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muestra con dafio térmico de 850 °C a un tiempo de permanencia de 480h, no logra registrar un
Ir debido a que la capa pasiva es capaz de estabilizarse de manera rapida evitando asi la CIG, a
pesar de contener un 28% de precipitados de fase n y fase o (ver Figs. 4.8 y 4.10) tanto en los

bordes de grano como hacia el interior de los granos.
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Figura 4.14. Comportamiento de las curvas REP-DC de las pruebas preliminares en el MB para
seleccionar el electrolito de trabajo.
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Figura 4.15. Curvas de la prueba REP-DC en el MB y la muestra con tratamiento térmico a 850°C
durante 480 horas de permanencia.
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1.2..4.2. Curvas de polarizacion potenciodinamica.

La corrosion por picado es un tipo de corrosion micro-galvanica inducida por la disolucion de
cromo en la capa pasiva, el cloruro reacciona con el cromo y forma CrCl; altamente soluble,
dado que el cromo se disuelve, el cloruro tiende a formar cavidades esféricas en regiones donde
la capa pasiva fue debilitada [90]. La resistencia a la corrosion por picado en aleaciones de acero
inoxidable austenitico puede ser correlacionado en base a su composiciéon quimica en términos
de resistencia equivalente al picado (PREN, por sus siglas en inglés) de acuerdo a la ec. 4.1 [1,

87, 90].

PREN,s = %Cr + 3.3%Mo + 16%N 4.1)

Considerando la composicion quimica del MB en condicion de llegada (Tabla 2.1) y

sustituyendo en la ec. 4.1 [1, 87, 90], se tiene que:

PREN, 6xn,, = 20.78 + (3.3 * 6.12) + (16 * 0.22)
PRENALGXN16 - 4‘4‘.5

Comparado con otros valores de resistencia a la corrosion por picado, la aleacion AL6XN®
exhibe una mayor resistencia tanto a los aceros inoxidables de la serie 300 como a la aleacion
904L, tal como se observa en la Tabla 4.4, considerando que el minimo PREN ¢ requerido para

aleaciones en servicio con agua de mar es PREN ;=32 [90].

Tabla 4.4. Comparacion de valores de PREN¢ de algunas aleaciones comerciales de aceros inoxidables

[90].

Aleacion PREN!
304, 304L 18.0
304N, 304LN 19.6
316, 316L 22.6
316N, 316LN 24.2
317, 317L 27.9
904L 36.6
AL6XN® 427
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El electrolito utilizado para obtener las curvas de polarizacion fue una solucion de 1M NaCl de
acuerdo a lo indicado en la norma ASTM G150 [92], el cual es méas agresivo que el agua de mar
y aunado a la temperatura de 40 °C, acelera el proceso cinético de la corrosion por picado. Como
se puede observar en la Fig. 4.16 a medida que incrementa el tiempo de permanencia del
tratamiento térmico de envejecido, las curvas tienden a desplazarse ligeramente hacia la derecha,
en la direccion mas positiva de la densidad de corriente con respecto al MB. Se puede observar
que la muestra que tiende a presentar dafio debido a corrosiéon por picado, es la pieza con
tratamiento térmico a 480h de permanencia, en la cual se tiene evidencia de fase Sigma y fase
Laves en los bordes de grano y de manera transgranular, esto se logra observar en la region
pasiva de la polarizacion anoddica, ya que tiende a romper la capa pasiva pero al igual que en las
pruebas de GDS, el material es capaz de regenerar de manera muy rapida la capa pasiva evitando
la corrosion por picado. Este comportamiento se puede atribuir al elevado contenido de Mo y Cr
remanentes en la zona adjunta a los precipitados, en la interfaz entre el precipitado y la matriz
austenitica. Si bien es cierto que las curvas potenciodindmicas presentan una transpasivacion
alrededor de los 750 mV vs ECS, esto es debido a que pueden existir pequeias picaduras
aisladas que no logran estabilizarse (ver Fig. 4.17) y la capa pasiva se regenera impidiendo el
crecimiento de la picadura, posterior a esto se puede notar un incremento rapido en la densidad

de corriente cercano a 1V vs ECS debido al desarrollo del oxigeno en el ambiente acuoso.
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Figura 4.16. Comportamiento de las curvas potenciodinamicas de picado en el MB y las muestras con
tratamiento térmico a 850 °C a diferentes tiempos de permanencia.
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Figura 4.17. Imagenes de pieza con tratamiento térmico de envejecido a 850 °C durante 480h, posterior
al ensayo de polarizacion potenciodinamica: a) superficie de trabajo y b) ejemplo de una de las picaduras
localizadas.

Algunos factores que afectan la resistencia a la corrosion por picado son el contenido de iones
cloruro, pH y temperatura. Cuando la temperatura y el contenido de iones cloruro es elevado, y
el pH es bajo, la posibilidad de corrosion por picado se incrementa. En contraste, a baja
temperatura y elevado pH, puede reducir la posibilidad de corrosion por picado. Utilizando un
PREN3, es posible tener una aproximacion de la temperatura critica de picado, de acuerdo a la
ecuacion 4.2 reportada por Kim y col. [90]:

TCP = 3.2 PREN3y, —78.1 (4.2)

Por lo cual, se tiene que:

PREN,6xn,, = 20.78 + (3.3 % 6.12) + (30 = 0.22)
PREN16xn,, = 47.6

Sustituyendo en ec. 3.2, nos da el valor estimado de la TCP:
TCP = 3.2 PRE3;,—78.1

TCPyrexy = 74.2°C
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El valor de aproximado del TCParexn €s muy similar al reportado experimentalmente por el
fabricante, con un valor de TCPrexn= 78 °C, y un valor superior de TCP comparado con otras
aleaciones como por ejemplo, el acero AISI 317 con un valor de TCP3;7= 25 °C y la aleacion

904L con un valor de TCPgo4 =45 °C [1].

4.2. Instrumentacion y digitalizacion de sefiales durante el proceso de soldadura.

En esta seccion se presentan los resultados de la obtencion y procesado de senales digitalizadas
en tiempo real durante el proceso de soldadura de 6 termopares tipo K, un sensor de

desplazamiento del cabezal, intensidad de corriente y medicion del sistema de corto circuito.

4.2.1. Digitalizacion de Temperatura.

En lo que respecta al tratamiento de la informacion recopilada por la tarjeta DAQ NI-9213,
correspondiente a las sefiales de los 6 termopares, se escribid un programa, bajo ambiente del
lenguaje G, en el programa comercial de instrumentacion virtual, mejor conocido como
LabView para digitalizar y procesar las sefiales de los termopares, asi como elaborar los graficos
de los ciclos térmicos correspondientes a cada termopar (ver Fig. 4.18). Asi mismo, en la Fig.
4.19 se muestra el arreglo de las placas soldadas posterior al proceso de soldadura, es importante
recordar que la colocacion de los termopares se hizo en la cara inferior de una de las placas,

partiendo de la cara lateral del talon de la preparacion de junta.

Renglones  Columnas
Archivo

Termopares

Este VI sirve para elaborar un grafico con el registro de 6 sefiales obtenidas de las mediciones de 6 termopares utilizados durante el
proceso de soldadura GMAW de placas de acero inoxidable AL6XN, para lo cual al iniciar el VI, se pedira el archivo de texto con la
informacion de los registros de las sefiales, posterior a esto, se leerd el archivo y separara las sefiales por columnas para
posteriormente unir las curvas en un solo grafico.

Figura 4.18. Diagrama de bloques del programa utilizado para los ciclos térmicos de las sefiales
adquiridas por la tarjeta DAQ NI-9213 de los 6 termopares.
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Figura 4.19. a) placas de acero inoxidable superaustenitico AL6XN® soldadas con el arreglo de
termopares en la cara inferior utilizado durante el proceso de soldadura GMAW; b) cara de cordon de
soldadura y c) cara inferior de placa soldada y ubicacion de termopares tipo K.

En la Fig. 4.20 se observa el panel frontal de las mediciones obtenidas de las sefales de los
termopares, es importante resaltar que a pesar de que todos los sensores registraron datos de
mediciones, la senal del termopar 5 sugiere una mala conexidn o contacto con la pieza de trabajo
al registrarse la temperatura en el hueco generado para alojar el termopar. Si se hubiera tenido un
problema de falso contacto del cableado del termopar hacia la tarjeta DAQ o apertura del
termopar, la sefal caeria drasticamente y en este caso se mantiene y sigue el transcurso normal
de enfriamiento de la pieza de trabajo indicado por los demas termopares. Aun asi, las
mediciones registradas por los demds termopares son buenas para verificar las temperaturas pico

(ver Tabla 4.5) y los ciclos térmicos de enfriamiento en la ZAT que seran de gran ayuda para
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estudios posteriores que se realizaran para el calculo de distribucion térmica en la ZAT durante
del proceso de soldadura y poder correlacionar dicha informacién con la microestructura y

propiedades mecanicas de la union soldada.

Termopares tipo K

Termoparl [

Termopar 2 -
Termopar 3 |
Termopar 4
Termopar 5
Termopar& |

O 600-

S

© 550-]

£ s500-

E 450

£ 400~

o

1 ] 1 | | | | | | | 1 | | | | |
2500 5000 7500 10000 12500 15000 17500 20000 22500 25000 27500 30000 32500 35000 37500 40000
Lecturas

Figura 4.20. Panel frontal del programa utilizado para el procesamiento de las sefiales adquiridas por la
tarjeta DAQ NI 9213 correspondiente a los 6 termopares.

Tabla 4.5. Temperaturas pico alcanzadas en los diferentes termopares ubicados en el arreglo de la placa
para registrar los ciclos térmicos durante el proceso de soldadura.

Termopar T1 T2 T3 T4 TS T6
Tpico (°C) 943 781 500 445 236 411
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4.2.2. Digitalizacion de intensidad de corriente y desplazamiento del cabezal durante el
proceso de soldadura.

En lo que respecta al procesado de la informacion recopilada por la tarjeta DAQ NI-6800,
correspondiente a las sefiales del sensor de desplazamiento del cabezal, intensidad de corriente y
medicion del sistema de corto circuito (pila 1.5Vcc), se escribié un programa en lenguaje G de
LabView' ™ para procesar todas las sefiales y obtener los graficos resultantes de las mediciones

que se muestran en el panel frontal de la Fig. 4.21.

Sensor de desplazamiento ricered [ Senal original de Corriente Sefal J
0.5
0457
G4
0.35+
0.3
0.257

0.2+
0,15

0.1
0,057

o~

¥ 0 0 0 [ [ i -0.05~y 1 0 1 [ 0 1 i
500 1000 1500 2000 2500 3000 3500 0 500 1000 1500 2000 2500 3000 3500
Time Time
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Senal de sensor de Corriente (mV)

Voltaje de pila Filtered ] Senal de corriente filtrada Filtered -
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-
!
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1000 1500 2000 2500 3000 3500 1000 1500 2000 2500 3000 3500

Time Time

Figura 4.21. Diagrama de bloques del programa utilizado para el procesamiento de las sefiales adquiridas
por la tarjeta DAQ NI-6800.

Como se puede observar en la Fig. 4.21, todos los sensores funcionaron correctamente, y la
funcion del sistema corto circuito por la pila y las placas de cobre hicieron su funcion
adecuadamente, ya que delimitaron perfectamente los paquetes de datos de cuando el arco

eléctrico ya esté totalmente estabilizado y son los datos utiles para anélisis posteriores.
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En la Fig. 4.22 se muestran los graficos de las sefiales digitalizadas correspondientes a los
sensores de desplazamiento, intensidad de corriente y de forma indirecta, la velocidad de
desplazamiento de la fuente de calor, teniendo como referencia el arreglo del corto circuito para

indicar el inicio y fin de cordén de soldadura en el rango estable (Fig. 4.22a).
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Figura 4.22. Sefiales digitalizadas para el procesamiento de las sefiales adquiridas: a) corto circuito para
indicar el inicio y fin de corddn de soldadura; b) desplazamiento de la fuente de calor; ¢) velocidad de
desplazamiento del cabezal y d) registro de intensidad de corriente original, acotada entre el rango de

inicio y fin del cordon de soldadura de acuerdo a los valores indicados en la Fig. 4.22a.

Como se observa en la Fig. 4.22¢, el inicio de las mediciones de velocidad de avance de la fuente
de calor (v) posterior al contacto de la placa de Cu y el serpentin localizado en el tubo difusor
provoca que descienda hasta 2 mm/s por un instante, después de esto, la v tiende a recuperar su
valor calibrado originalmente de 3.8 mm/s en la primera etapa del cordon de soldadura. Sin
embargo, es evidente un incremento en la segunda etapa del cordon de soldadura donde se

alcanzan valores de 4.2 mm/s, lo cual puede ser atribuido a las condiciones de operacion del
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propio mecanismo utilizado entre la cremallera y el motor que sirven para desplazar la fuente de
calor, por lo cual, considerando que el valor de la v no fue constante, se considera un valor
promedio de 4 + 0.25 mm/s como velocidad de avance de la fuente de calor. Por otra parte, es
importante la medicion y digitalizacion de la intensidad de corriente, en la Fig. 4.22d se observan
picos alcanzados de hasta 400A. Estos sobresaltos son debido a que durante el proceso de
soldadura se van realizando ajustes en el voltaje suministrado con la intencién de estabilizar el
arco eléctrico en el modo de transferencia del MS por rocio, aun asi, la mayoria de los datos
registrados se encuentran en un rango entre 200 y 300A, por lo cual en la Fig. 4.23 se muestra la
grafica de intensidad de corriente en el rango entre 200 y 300A, aplicando un ajuste no lineal con
un modelo polinomial de quinto orden de acuerdo a la ec. 4.3. El promedio de la intensidad de

corriente promedio fue de 241 + 25 amperios.

Y = AO + A1x+ Azxz +A3x3 +A4,x4 +A5x5 (43)

Figura 4.23. Correccion de sefial original correspondiente a la intensidad de corriente, acotada en un
rango entre 200 y 300A, con un ajuste no lineal.

Es importante tener en cuenta que el proceso de soldadura GMAW depende de la velocidad de
alimentacion del material de aporte, de la separacion de la boquilla de contacto con la pieza de
trabajo y del gas de proteccion, por lo cual es inherente tener variaciones de intensidad de
corriente durante el proceso de soldadura, en base a esto, el detectar los cambios de la intensidad

de corriente puede definir el tipo de transferencia globular, roci6 o cortocircuito y con ello
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identificar discontinuidades como, mala apariencia del cordon de soldadura (salpicaduras) o

defectos como socavados, falta de penetracion y/o fusion.

Una vez obtenido los valores promedio de v =4 + 0.25 mm/s y la /= 241 + 25 A, de los datos
registrados en tiempo real durante el proceso de soldadura, asi mismo un potencial constante de
30.5V y una n= 75% del proceso GMAW, es posible calcular el HI de manera mas exacta

aplicando la ec. 3.4, por lo cual, finalmente se obtiene un H/=1.37 kJ/mm.

4.3. Evaluacion y caracterizacion las uniones soldadas.

Esta seccion corresponde a la evaluacion microestructural y mecanica de las uniones soldadas
con y sin aplicacion de IEMBI generado por una bobina externa. Es importante resaltar que la
intensidad de campo electromagnético de 3mT se selecciond de acuerdo a trabajos previos en los
cuales se trabajo con uniones soldadas de un acero inoxidable comercial AISI 304 [11, 12] y otro
proyecto con un acero inoxidable duplex 2205 (UNS S32205), los mejores resultados en
términos generales evaluando las caracteristicas microestructurales, mecéanicas y de resistencia a
la corrosion, se obtuvieron a una intensidad electromagnética de 3mT durante el proceso de
soldadura [13-15]. La apariencia superficial para ambas condicones de soldadura se muestran en
la Fig. 4.24 y Fig. 4.25. Las soldaduras exiben una penetracion completa libre de falta de fusion

y en una sola pasada, por insepcion visual no presentaron defectos relevantes.

Direccion de soldadura
<

Figura 4.24. Apariencia de cara superficial y cara inferior de soldadura sin IEMBI (OmT) durante el
proceso de soldadura.
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Direccion de soldadura

<

2 mm

Figura 4.25. Apariencia de cara superficial y cara inferior de soldadura con IEMBI (3mT) durante el
proceso de soldadura.
Los perfiles de los cordones de soldadura para ambas condiciones de soldadura son bastante
similares con un calor de aporte de 1.37 kJ/mm y un porcentaje de dilucion cercano al 48%, tal
como se describe en la Fig. 4.26 y Tabla 4.6, segun lo indicado por la ecuacion 4.4, para el

calculo del coeficiente de dilucion [24, 93]:

b)

Figura 4.26. Perfiles de union soldada delimitadas por areas para el calculo de porcentaje de dilucion: a)
OmT y b) 3mT.
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A{+A
D= —"1—2— (4.4)
A1+ Ay +A3

Donde:

D = Coeficiente de dilucion.

A; + A,= Representa el area de la zona mezclada entre los materiales base y el metal de aporte
depositado.

As;= Representa el area del metal base depositado.

Tabla 4.6. Calculo de porcentaje de dilucion de acuerdo a los perfiles de union soldada con y sin IEMBI
durante el proceso de soldadura.

Al A2 A3 D %D

OmT 43.51 39.21 9097 0476 47.6
3mT 5391 46.32 109.14 0479 47.9

4.3.1. Caracterizacion microestructural.

La Figura 4.27 muestra los perfiles de la seccion transversal al cordon de soldadura para ambas
condiciones de soldadura utilizados para la caracterizaciéon microestructural tanto por MO como
por MEB. Las soldaduras presentaron una apariencia sana realizada en una sola pasada, de
acuerdo a inspeccion visual, exhiben buena fusién y penetraciéon completa, asi como también
sobre-monta y/o refuerzo adecuado en el cordon de vista y libres de imperfecciones mayores

como falta de fusion, fisuracion, socavados, inclusiones y/o poros.

b)

Figura 4.27. Perfiles de la seccion transversal al cordon de soldadura para ambas condiciones de
soldadura: a) OmT y b) 3mT.
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4.3.1.1. Union soldada sin IEMBI (0mT).

Para el analisis microestructural a detalle de la union soldada sin IEMBI durante el proceso de
soldadura (OmT), las zonas de interés que se analizaron por MEB se marcan en la Fig. 4.28 del
perfil de la unidn soldada, la flecha indica la zona y direccién donde se realizé un barrido lineal
de los elementos de aleacion a través de Zona Afectada Térmicamente (ZAT) — Linea de Fusion

(LF) — Metal de soldadura (MS).

MS LF ZAT

Figura 4.28. Perfil de la union soldada transversal al cordon de soldadura sin IEMBI (OmT).

La microestructura resultante del MS consta de una estructura columnar dendritica con direccion
del frente de solidificacion de las placas de material base hacia el centro del metal de aporte y
algunas regiones se puede apreciar la interseccion de paquetes o grupos de granos como
resultado directo del crecimiento competitivo que se produce durante el proceso de
solidificacion, tal como se ilustra en la Fig. 4.29a, considerando el elevado contenido de Ni en el
metal de aporte (Tabla 3.1 y Fig. 4.29b), el modo de solidificacion fue austenitico. En la Fig.
4.29c se puede identificar la zona parcialmente fundida (ZPF) y la zona fundida no mezclada
(ZFNM), como bien lo mencionan algunos autores [24, 93], la ZPF siempre existira adyacente a
la linea de fusion (LF), y esto estd directamente relacionado con la reduccion del flujo

convectivo cerca del MB sélido.

Debido a que el proceso de solidificacion no se produce bajo condiciones de equilibrio durante el
proceso de soldadura, el proceso mismo induce la segregacion de algunos elementos de aleacion,
y la variacion de composicion quimica debido a cambios en las condiciones de soldadura, esto

hace que la solidificacion tenga una microestructura inhomogénea [76].
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b)

¢)

Figura 4.29. Union soldada sin IEMBI (OmT): a) limites de grano en el MS en la region B de la Fig.
4.28; b) barrido lineal por elementos entre el MS y la ZAT y c) identificacion de zonas en la region entre
el MS y el ZAT en la region indicada como A4 de la Fig. 4.28.

En la Fig. 4.30 se presenta el analisis realizado por MEB en el MS correspondientes a las
regiones marcadas como C, D y E de la Fig. 4.28. En las micrografias se puede observar hojuelas
irregulares (ver Fig. 4.30c, 4.30f y 4.301) las cuales son ricas en Mo y Nb, visualmente se puede
ver claramente en los mapeos elementales la concentracion de Mo y Nb en las Figs. 4.30j y
4.30k, asi como lo indicado en Tabla 4.7 y el espectro de la Fig. 4.30 o). Las hojuelas estan
localizadas a través de todo el espesor del cordon de soldadura en las regiones interdendriticas
del MS. Asi mismo, también se encontraron particulas semiesféricas de tamafio aproximado de
1.5 £ 0.4 pm y que de acuerdo al microandlisis quimico realizado (ver Fig. 4.30n y Tabla 4.7)
corresponden a nitruros de Ti y Nb y se localizan dispersos en toda la matriz del MS la cual

contiene elevados contenidos de Ni (ver Fig. 4.30p y Tabla 4.7).
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Corona a) b)
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Figura 4.30. Analisis por MEB del MS en union soldada sin IEMBI (OmT): a-c) zona de la corona; d-f)
zona del centro; g-i) zona de la raiz; j-m) mapeos por elemento de la Fig. 4.30i y n-p) microanalisis
quimicos de particulas indicadas en la Fig. 4.30i.
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Tabla 4.7. Composicion quimica de los microanalisis de la Fig. 4.30i (% atomico).

Identificacion Ti N Nb Cr Ni Al Mo Fe C
nl 199 429 4.8 2.7 1.0 4.1 0.1 0.7 12.4
n2 - 22.5 10.8 15.6 9.7 - 3.8 74 278
n3 - - - 20.0 39.1 - 30 247 13.0

En la Fig. 4.31a se muestra el analisis microestructural de la ZFNM y la ZPF en la unioén soldada

sin IEMBI (OmT) indicado en la region F de la Fig. 4.28, la cuantificacion promedio de ambas

regiones en el perfil de soldadura a OmT indica un 3.97% de area con respecto al MS, al interior

de estas regiones se encontraron la presencia de intermetalicos como fase y, nitruros (TiNy) y

oxidos de aluminio (Al,O3), de acuerdo a los microanalisis quimicos de las Figs. 4.31b, 4.31cy

4.31d y la Tabla 4.8.
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Figura 4.31. Imagen obtenida por MEB de union soldada sin IEMBI (OmT): a) delimitacion de ZPF y
ZFNM vy b-d) espectros de microanalisis quimico de TiN,, fase “y” y Al,Os, respectivamente.
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Tabla 4.8. Composicion quimica de los microanalisis indicados en la Fig. 4.31 (% atéomico).

Identificacion Ti N (0) Nb Cr Ni Al Mo Fe C

TiN, 226  56.2 - 0.1 5.8 24 - 0.2 5.8 4.5
% - - - - 182 102 - 7.7 252 351
ALO; 9.7 3.8 50.9 3.6 2.2 0.8 17.6 - 0.8 3.1

En lo que respecta al analisis de la zona que no se fundi6 pero que experimentd cambios en la
microestructura debido al efecto del ciclo térmico del proceso de soldadura (ZAT) se muestra en
la Fig. 4.32. En estas imagenes es posible observar la precipitaciéon de segundas fases en las
bandas de composicion (ver Fig. 4.32b), las cuales presentan un elevado contenido de Mo y Cr
(ver Tabla 4.9 y Fig. 4.32¢), de acuerdo al microandlisis realizado a una de las particulas (ver
Fig. 4.32f) corresponden a fase Sigma. Varios autores [7, 36, 44, 88] coinciden que estos
paquetes de particulas intermetalicas estan conformadas por una elevada concentracion de
precipitados ricos en cromo y molibdeno (fase Sigma y fase y en pequenas fracciones) alineadas
en el sentido de laminacion o rolado y localizadas cerca del centro del espesor del AL6XN®. Los
paquetes de particulas en las bandas de composicion tienen un efecto adverso en la reduccion de
resistencia a la traccion, ductilidad y tenacidad; esto debido a que las particulas son puntos de

fragilizacion que actiian como nucleantes de micro-grietas.

Otros investigadores [7, 36] encontraron bandas de composicion en el acero inoxidable
AL6XN®, las cuales atribuyen a la segregacion de algunos elementos como el Cr y Mo. Debido a
que la solidificacion se produce de la superficie de la placa hacia el centro del espesor, el rechazo
de soluto incrementa la concentracién de Cr y Mo, pero a la vez reduce el Ni, favoreciendo asi la
formacion de segundas fases hacia el centro de la placa. La laminacion subsecuente aplana y
alarga estas regiones enriquecidas en soluto en bandas de composicion formadas por fase Sigma,

lo cual provoca que el material tienda a fragilizarse y disminuya su resistencia a la corrosion.

El otro tipo de precipitados que se encontr6é en la ZAT corresponde a nitruros de Ti y Nb (ver
Fig. 4.32d) de acuerdo a lo indicado en el microanalisis de la Fig. 4.32g y la Tabla 4.9. Esta
reportado que estas particulas pueden precipitar en un rango de temperatura entre 650 °C y 850
°C después de un enfriamiento rapido [76], por lo cual estas temperaturas son facilmente

alcanzadas durante el enfriamiento del ciclo térmico en la ZAT, de acuerdo a la Tpico= 943 °C
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registrada por el termopar a una distancia de 4.5mm desde la cara lateral del talon de la placa del

MB.

Es importante resaltar que los precipitados encontrados de fase Sigma en las bandas de
composicion (ancho de banda aproximado de 50um) del MB al centro del espesor se disuelven
en la ZAT hasta una distancia aproximada de 0.5 mm adyacente a la LF tal como se observa en
la Fig. 4.32a, teniendo en cuenta que la disolucion de la fase sigma se encuentra en un rango de
1050 °C a 1100°C [6, 29, 94] y este rango de temperaturas es alcanzado durante los ciclos

térmicos muy cerca de la LF como ya se mencion6 anteriormente (Tpico= 943 °C a 4.5 mm del

talon).

b)
ul
Ti g)
B M I
Ni
Mo
Ni Nb v

Figura 4.32. Union soldada sin IEMBI (OmT): a) banda adyacente a la LF en la ZAT; b) particulas en las
bandas de composicion; c) mapeo de Mo de acuerdo a la Fig. 4.32b; d) precipitacion de intermetalicos en

la ZAT y e-g) espectros de microanalisis quimicos de particulas indicadas en la Fig. 4.32b y Fig.4.32d.
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Tabla 4.9. Composicion quimica de los microanalisis de la Fig. 4.31b y Fig. 4.31d (% atdémico).

Identificacion Ni Cr Mo C Si Ti N Nb \Y Fe

pM 202 20.28 195 33 158 0.6 - - - -
pP 11.5 245 240 106 192 09 - - - -
pl - 9.9 5.5 - 3.2 - 334 542 0.7 1.2

4.3.1.2. Union soldada con IEMBI (3mT).

Para el analisis microestructural a detalle de la union soldada con IEMBI de 3mT durante el
proceso de soldadura, las zonas de interés que se analizaron por MEB se marcan en la Fig. 4.33
del perfil de la union soldada, la flecha indica la zona y direccién donde se realizé un barrido

lineal de los elementos de aleacion a través de la ZAT-LF-MS.

MS LF ZAT

Figura 4.33. Perfil de la unién soldada transversal al cordon de soldadura con IEMBI (3mT).

La microestructura resultante del MS consta de una estructura columnar dendritica con direccion
del frente de solidificacion de las placas de material base hacia el centro del metal de aporte y un
tipo de solidificacion austenitica. Sin embargo, el efecto de la AEM en la pileta liquida de la
soldadura, produjo un cambio en la reducciéon de longitud en los brazos dendriticos de la
microestructura del MS, como se puede observar en la Fig. 4.34a. Esto debido a que la AEM
induce una fragmentacion de brazos dendriticos que fungen como puntos nucleantes de nuevos
granos [12-14, 19, 53], aunado también a una reduccion en gradientes térmicos y enfriamientos
constitucionales durante el proceso de solidificacion. En la Fig. 4.34b se muestra el barrido de
elementos desde la ZAT hasta el MS, donde el Ni es el elemento que muestra un incremento
notable hacia el MS debido al elevado contenido del Ni en el MS, de igual forma el contenido de

Mo muestra picos elevados con respecto al MB, esto debido a las hojuelas ricas en Mo
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encontradas en regiones interdendriticas, mientras que el Cr tiende a mantenerse estable. La Fig.

4.34c muestra la ZPF y la ZFNM localizadas entre la ZAT y el MS.

b) c)

Figura 4.34. Union soldada con IEMBI (3mT): a) microestructura en el MS de la region B indicada en la
Fig. 4.33; b) barrido lineal por elementos entre el MS y la ZAT y c) identificacion de zonas en la region
entre el MS y el ZAT en la region indicada como A4 de la Fig. 4.33.

En la Fig. 4.35a se muestra el analisis microestructural de la ZFNM y la ZPF a mayores
aumentos en la union soldada con IEMBI (3mT), la cuantificacion de ambas regiones en el perfil
de soldadura a 3mT indica un 3.45% de area con respecto al MS, lo cual es ligeramente menor al
valor obtenido en la soldadura convencional sin [IEMBI (3.97%). Al interior de estas regiones se
encontrd en menor grado la presencia de intermetélicos como fase y y nitruros de Ti, de acuerdo

a los microanalisis quimicos de las Figs. 4.35b, 4.35c y 4.35d y la Tabla 4.10.
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Tabla 4.10. Composicion quimica de los microanalisis indicados en la Fig. 4.35 (% atomico).

Identificacion Ti N (0) Nb Cr Ni Al Mo Fe C

TiN 35.7  36.1 2.7 0.2 8.0 2.6 - 0.4 7.0 4.1
% - - - - 19.1 11.7 - 9.0 277 303
TiN, 245 405 4.5 8.4 44 1.0 24 0.3 1.1 12.0
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Figura 4.35. Imagen obtenida por MEB de uni6n soldada con IEMBI (3mT): a) delimitacion de ZPF y
ZFNM y b-d) espectros de microanalisis quimico de TiN, fase “y” y TiN,, respectivamente.

En la Fig. 4.36 se presenta el analisis realizado por MEB en el MS correspondientes a las
regiones marcadas como C, D y E de la Fig. 4.33. Donde se puede observar de igual forma a la
condiciéon de soldadura sin IEMBI, la presencia de hojuelas irregulares (ver Fig. 4.36¢, 4.36f y
4.361) ricas en Mo y Nb de acuerdo al espectro del microanalisis de la Fig. 4.36 o) y la Tabla
4.11. Las hojuelas estan localizadas a través de todo el espesor del cordon de soldadura en las
regiones interdendriticas del MS. Asi mismo, también se encontraron particulas semiesféricas de
tamano aproximado de 1.5 = 0.4 pym que de acuerdo al espectro del microandlisis quimico

realizado (ver Fig. 4.36n y Tabla 4.11) corresponden a 6xidos de aluminio-titanio, los cuales se
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localizan dispersos en toda la matriz del MS y la cual contiene elevados contenidos de Ni (ver

Fig. 4.36p y Tabla 4.11).

Corona a) b)
200 pm 20 pm

Centro d) €)
200 pm 20 pm

Raiz 2) h)
200 pm 20 pm

e
Nb r el i

Cr Mo

Figura 4.36. Analisis por MEB del MS en union soldada con IEMBI (3mT): a-c) zona de la corona; d-f)
zona del centro; g-1) zona de la raiz; j-m) mapeos por elemento de la Fig. 4.361 y n-p) espectros de
microanalisis quimicos de particulas indicadas en la Fig. 4.36i.
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Tabla 4.11. Composicion quimica de los microanalisis de la Fig. 4.36i (% atoémico).

Identificacion Ti N Nb Cr Ni Al Mo Fe C (0)

pl 153 11.7 3.5 2.9 1.7 121 03 1.3 3.6 437
n2 - 9.7 142 18.0 105 - 6.2 72 304 3.6
n3 - - - 18.9 374 - 27 225 182 -

En lo que respecta al analisis de la ZAT, al igual que en la condicion de soldadura convencional
sin IEMBI (OmT), se encontraron bandas de composicion, en las cuales estan alojadas
precipitados de fase Sigma, de acuerdo al microandlisis realizado a una de las particulas en la
Fig. 4.37e y Tabla 4.12. Sin embargo, el localizar estas bandas fue mas dificil, ya que el espesor
de las bandas es de 10 pm, en comparacion al espesor de 50um de la condicion de soldadura de
OmT. Las particulas de fase Sigma se redisolvieron en la ZAT hasta una distancia aproximada de

0.7 mm adyacente a la LF tal como se observa en la Fig. 4.37a.

b)

2{@)

Ni

Figura 4.37. Union soldada con IEMBI (3mT): a) banda adyacente a la LF en la ZAT obtenida por MEB;
b) banda de composicion; ¢) mapeo de Mo, Cr y Ni de la Fig. 4.37b; d) mapeo elemental de Mo de la Fig.
4.37b y e) espectros de los microanalisis quimicos de particulas indicadas en la Fig. 4.37b.
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Tabla 4.12. Composicion quimica de los microanalisis de la Fig. 4.37b (% atomico).

Identificacion Ni Cr Mo C Si Fe
T | 20.6 19.9 32 12.5 0.6 43.2
pP 11.0 25.4 10.5 17.7 1.1 34.4

Con respecto al tamafio de grano en la ZAT debido al efecto de los ciclos térmicos, considerando
un tamafio de grano promedio de 55 = 20 um del MB a través del espesor del material, las
mediciones de tamafo de grano para ambas condiciones de soldadura en la ZAT se muestran en
la Tabla 4.13. Los resultados indican que para la condicion sin IEMBI se mantiene el tamafo de
grano en los 3 niveles de la ZAT, registrando valores promedio entre 55 + 17 pm y 60 £+ 20 pum.
En la condicién de soldadura con IEMBI de 3mT, de igual manera, el tamafio de grano promedio
es muy semejante al valor de microdureza del MB, registrando valores promedio de 52 &+ 20 um
para las 3 regiones a través del espesor de las placas. Por lo cual se puede aseverar que los ciclos
térmicos no tienen injerencia sobre el tamano de grano en la ZAT para ambas condiciones de
soldadura. Esto se puede correlacionar con los resultados obtenidos en el MB envejecido hasta
una temperatura de 900 °C, ya que a pesar de la temperatura, el tamafio de grano con respecto al
MB no experimentd una variacion considerable y/o cambios de fase, por lo que el cambio
microestructural mas relevante se atribuyo a la precipitacion de segundas fases y precipitados

como carburos y nitruros hacia los bordes de grano y al interior de los granos austeniticos.

Tabla 4.13. Mediciones de tamafio de grano en la ZAT para ambas condiciones de soldadura.

Tamaiio de grano (um)  Superior  Centro  Inferior

0mT 56+22 55+17 60+20
3mT 51+£20 52+20 52+20

4.4. Caracterizacion mecanica de las uniones soldadas.

4.4.1. Perfiles de microdureza Vickers.

En la Fig. 4.38 se muestran los perfiles de microdureza Vickers de la US sin IEMBI (OmT) en
sus 3 niveles de barrido, para un mejor andlisis se sacaron los promedios en las diferentes zonas
de interés como lo son la ZAT, LF y MS (ver Fig.4.39 y Tabla 4.14), teniendo como referencia la
microdureza Vickers promedio del MB a través del espesor (232.0 = 8 HV ).
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Figura 4.38. Perfiles de microdureza Vickers obtenida de la seccion transversal al cordon de soldadura
sin IEMBI (OmT): a) barrido superior; b) barrido central; c¢) barrido inferior y d) comparacion de los 3
barridos.

Las variaciones en las diferentes zonas son debido a que este tipo de prueba es demasiado
puntual, es decir, la impronta al tocar algiin limite de grano, regiones con intermetalicos y/o
segundas fases, las cuales poseen una elevada dureza, se registra un sobresalto en el valor
promedio con respecto a la matriz. Asi mismo, la ventaja que proporciona este ensayo es la
sensibilidad para poder detectar zonas de interés como lo es el caso de las variaciones en ZAT

con respecto al MB y al MS.

Tabla 4.14. Valores promedio de microdureza Vickers en las diferentes zonas de la union soldada sin
IEMBI (OmT) en sus 3 niveles de barridos (I=izquierda y D=derecha).

Identificacion ZATI1 LFI MS LFD ZAT D
Nivel 1 223.8+9 229.9 2423+ 14 222.8 234.1+7
Nivel 2 223.0+13 2344 2347+ 17 221.8 236.8 +13
Nivel 3 226.8+ 10 220.9 2309 £8 214.2 2295+ 8
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Figura 4.39. Microdureza Vickers promedio obtenida en los 3 niveles de barrido por zonas en la union
soldada sin IEMBI (OmT).

De acuerdo a la Fig. 4.39 se puede apreciar una tendencia a incrementar la dureza en los 3
niveles de la ZAT izquierda hacia el centro del MS y una tendencia a disminuir del centro del
MS hacia la ZAT derecha de la union soldada. Por mencionar un ejemplo, considerando el nivel
1 con un incremento del 7.7% del MS con respecto al valor obtenido en la ZAT izquierda, y a su
vez un decremento hacia la ZAT derecha del 3.5% de dureza con respecto al mismo valor del
MS en el nivel 1. Caso contrario en el nivel 3 donde las 3 zonas registran valores de dureza muy
similares y solo se registran valores menores de dureza en las lineas de fusion de la parte derecha
del perfil del MS. Normalmente debido al efecto que produce los ciclos térmicos en los procesos
de soldadura por el aporte térmico y dependiendo del rango de velocidad de enfriamiento, es
comun que la ZAT tienda a experimentar cambios en la microestructura tales como un
crecimiento de grano adyacente a la linea de fusién y un posterior refinamiento de grano, los
cuales pueden ser asociados y detectados por las variaciones en los valores de dureza

comparados con el metal de aporte y material base [95-97].

En la Fig. 4.40 se muestran los perfiles de microdureza Vickers de la union soldada con IEMBI
(3mT) en sus 3 niveles de barrido, para un mejor andlisis se sacaron los promedios en las
diferentes zonas de interés como lo son la ZAT, LF y MS, como se muestra en la Fig.4.41 y

Tabla 4.15.
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Figura 4.40. Perfiles de microdureza Vickers obtenida de la seccion transversal al cordon de soldadura
con IEMBI (3mT): a) barrido superior; b) barrido central; ¢) barrido inferior y d) comparacion de los 3
barridos.

Los valores de dureza promedio por zonas de la unidén soldada con IEMBI de 3mT se muestran
en la Tabla 4.5 y la grafica de la Fig. 4.41. El comportamiento de los perfiles de dureza fueron
muy similares para ambas condiciones de soldadura, por lo cual se puede concluir que la
propiedad de dureza no sufre cambios relevantes por efecto de la aplicacion de IEMBI durante el
proceso de soldadura, como se puede observar en la comparacion directa de ambas condiciones

de soldadura por niveles de barrido de dureza indicados en la Fig. 4.42.

Tabla 4.15. Valores promedio de microdureza Vickers en las diferentes zonas de la union soldada con
IEMBI (3mT) en sus 3 niveles de barridos (I=izquierda y D=derecha).

Identificacion ZATI1 LFI MS LFD ZAT D
Nivel 1 231.9+8 239.5 233.0+13 227.8 2344+ 6
Nivel 2 2463+ 17 233.0 236.0+ 17 223.8 238.1+17
Nivel 3 2342+ 10 227.8 240.4 + 16 222.8 2334 +8
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Figura 4.41. Microdureza Vickers promedio obtenida en los 3 niveles de barrido en las diferentes zonas
de la unién soldada con IEMBI (3mT).
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Figura 4.42. Comparacion de perfiles de microdureza Vickers entre las condiciones de soldadura con y
sin IEMBI: a) barrido superior; b) barrido central y c) barrido inferior.
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4.4.2. Ensayos de traccion uniaxial.

En la Fig. 4.43 y Tabla 4.16 se muestran las curvas y valores promedios de la resistencia méxima
a la traccion, esfuerzo de cedencia, y porcentaje de deformacion para probetas ensayadas del MB
en sentido longitudinal al laminado, y de las probetas de soldadura con y sin IEMBI durante el
proceso de soldadura. De acuerdo a los resultados de resistencia a la traccion obtenidos para la
unidn soldada sin IEMBI (OmT,) indican una eficiencia mecdanica a la traccion del 82% con
respecto al MB, y un decremento del 7% y 19% en el esfuerzo a la cedencia y el porcentaje de
deformacion, respectivamente. Para la condicién de soldadura con IEMBI de 3mT, indican una
eficiencia mecénica a la traccion del 83% con respecto al MB, y un decremento del 9% y 22% en

el esfuerzo a la cedencia y el porcentaje de deformacion, respectivamente.

Considerando los valores promedio de propiedades mecénicas mostradas en la Tabla 4.16, es
evidente que el comportamiento de resistencia a la traccidon es practicamente el mismo para las
uniones soldadas con y sin IEMBI, por lo que nuevamente se ratifica que no se presenta un
cambio relevante al igual que se observo con los resultados de perfiles de microdureza Vickers

para ambas condiciones de soldadura.

Tabla 4.16. Comparacion de los resultados obtenidos del ensayo de traccion para el MB y la union
soldada con y sin IEMBI durante el proceso de soldadura.

Esfuerzo de

., .
Identificacion cedencia al 0.2% Esfuerz((l)v[ci()ea‘;raccmn de fofn?:ci(')n
(MPa)
AL6XN L 413 £ 15 749 £ 7 53+£2
Unién soldada sin 385+ 14 6151 43438
IEMBI (OmT)
Unién soldada con 37542 624+ 1 41£02
IEMBI 3mT
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Esfuerzo (MPa)

Deformacion (mm/mm)

Figura 4.43. Comparacion de curvas esfuerzo vs deformacion entre MB en sentido longitudinal al
laminado y las uniones soldadas con y sin IEMBI.

La falla de las probetas ensayadas a traccion para las probetas de soldadura con y sin IEMBI
ocurrid cerca de la linea central del metal de soldadura (MS) tal como se puede observar en la
Fig. 4.44. El origen de falla se genera en el MS debido a la microestructura de granos
columnares dendriticos que se generan como ultima zona en solidificar durante el proceso de
soldadura y a la elevada densidad de precipitados de TiN y hojuelas irregulares sobresaturadas
en elementos de aleacion como el Mo y Nb localizadas en las regiones interdendriticas en un
estado de no equilibrio fragilizando el MS y que pueden funcionar como puntos concentradores
de esfuerzos que en presencia de cargas son zonas preferentes de inicio de falla, por lo cual

reducen drésticamente la resistencia a la traccion y la ductilidad [98-100].

Figura 4.44. Imagen de vista superior correspondiente a la fractura posterior al ensayo de traccion de
probeta en condicion de soldadura sin [IEMBI.
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El tipo de falla para ambas condiciones de soldadura presentdé un comportamiento
predominantemente ductil como se puede observar en la Fig. 4.45, de rotura plana con labio de
salida en la region de fractura rapida marcada como zona 3 de la Fig. 4.45a; en la Fig. 4.45b se
puede apreciar la presencia de intermetalicos ricos en Cr como producto de la segregacion
durante el subenfriamiento constitucional en el proceso de solidificacion del MS. El

microanalisis se indica en la Fig. 4.46, el precipitado tiene un tamafio promedio de 11£1 pm.

Figura 4.45. Imagenes obtenidas por MEB del espécimen ensayado a traccion de la union soldada sin
IEMBI (OmT): a) macrografia general de superficie fracturada, b-d) micrografias de diferentes zonas en la
superficie de fractura que corresponden al metal de aporte.

Cr

Elemento % atémico

Fe i Cr 22.4
Mn 33
Mo
Fe 26.9
Mn Ni 46.9
Mo 0.4

Figura 4.46. Espectro del microanalisis quimico realizado en la particula de la Fig. 4.45b.
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4.4.3. Comportamiento a la fatiga.

El diagrama S-N correspondiente a las uniones soldadas con y sin IEMBI se muestra en la Fig.
4.47. La resistencia a la fatiga fue evaluada hasta 1x10’ ciclos como maximo, lo cual es
recomendado para uniones soldadas [71, 100], aunque el proceso mismo de soldadura genera
pequeias grietas al interior del metal de aporte debido a inclusiones y en algunos casos micro-
porosidades que pueden actuar como agentes nucleantes de pequefias grietas, aun asi la lentitud
del crecimiento de grieta requeriria de un elevado niimero de ciclos antes de que la falla
ocurriera después de 1x10” ciclos [71, 100]. La amplitud de esfuerzo y condiciones de control de
carga para determinar la vida a la fatiga de las uniones soldadas en ambas condiciones de

soldadura se muestra en la Tabla 4.17.

Tabla 4.17. Amplitud de esfuerzo aplicado a las diferentes probetas ensayadas en la evaluacion de la
resistencia a la fatiga de las uniones soldadas con y sin IEMBI.

Amplitud de Carga max.  Carga min. Esfuerzo Numero de  Condicion final
esfuerzo (MPa) (kN) (kN) max. (MPa) ciclos

170 11.33 1.13 378 419,108 Fracturada

160 10.67 1.07 356 734,356 Fracturada

150 (a) 10 1 333 2°424,744 Fracturada

E 150 (b) 10 1 333 1’862,377 Fracturada
< 145 9.67 0.967 322 10°000,000  Sin fractura
140 9.33 0.93 311 10°000,000  Sin fractura

135 8.93 0.89 300 10°000,000  Sin fractura

170 11.33 1.13 378 296,384 Fracturada

160 (a) 10.67 1.07 356 595,343 Fracturada

E 160 (b) 10.67 1.07 356 645,750 Fracturada
e 150 10 1 333 10°000,000  Sin fractura
145 9.67 0.967 322 10°000,000  Sin fractura
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Para el caso de soldadura sin IEMBI (OmT) se ensayaron 2 probetas a una amplitud de esfuerzo
(Ac/2) de 150 MPa, las cuales estan indicadas como 150 (a) y 150 (b), para la condicion de
soldadura con 3 mT se ensayaron igualmente 2 probetas a una amplitud de esfuerzo (Ac/2) de
160 MPa, indicadas como 160 (a) y 160 (b). Lo anterior con la finalidad de corroborar que los
limites de fatiga para cada condicidon se encuentran cercanos a Ac/2= 145 MPa y 150 MPa
respectivamente, por lo cual se puede observar una ligera mejora en el limite a la fatiga para un

elevado ntimero de ciclos en la condicion de soldadura con IEMBI (3mT).

En ambas condiciones de soldadura se tiene una baja resistencia a la fractura por fatiga a una
amplitud de esfuerzo de 170 MPa, esto debido a que el esfuerzo maximo (Gmax=378MPa) es muy
cercano al esfuerzo de cedencia de la union soldada convencionalmente (o, =385 MPa), razoén
por la cual el periodo de transicion entre la iniciacion, crecimiento y propagacion de grieta se ve

reducido y la falla ocurre en periodos cortos a bajo nimero de ciclos.

Amplitud de esfuerzo (MPa)

Numero de ciclos (V)

Figura 4.47. Diagrama S-N de vida a la fatiga de uniones soldadas con y sin IEMBI.

De acuerdo al diagrama de Wohler para ambas condiciones de soldadura, los resultados son
bastante similares bajo condiciones de carga iguales, por lo cual, en términos de vida a la fatiga,
el uso de IEMBI durante el proceso de soldadura no induce un efecto relevante que signifique en

una marcada mejora en la vida a la fatiga de las uniones soldadas.
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La caracteristica principal en todas las probetas ensayadas fue que las fallas ocurrieron en el MS,
como se ilustra en la Fig. 4.48. La propagacion de grietas se produjeron del borde superficial de
las probetas con direccion hacia el centro del espesor de las probetas. Es importante tener en
cuenta que las probetas cuyo espesor fue de 3 mm quedaron ubicadas en el centro del espesor de

la unidn soldada después del desbaste y maquinado requerido.

Figura 4.48. Imagenes de algunas probetas fracturadas posterior al ensayo de fatiga: a) cara superior
hacia el cordén de soldadura y b) cara inferior hacia la raiz del cordén de soldadura.

En la Fig. 449 se muestra el ensamble lateral por MO de ambas partes fracturadas
correspondientes a la probeta unién soldada sin IEMBI a Ac/2=170 MPa como complemento de la
identificacion del lugar y origen de falla. Las fracturas fueron embebidas en resina y preparadas
metalograficamente para observar la microestructura lateral en la zona de origen de falla
marcada con el niimero 2 (ver Fig. 4.49¢) y la zonas de propagacion rapida de grieta marcadas

con el namero 1 (ver Fig. 4.49b) y nimero 3 (ver Fig. 4.49d).
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Figura 4.49. Imagenes obtenidas por MO del la union soldada sin [IEMBI a una amplitud de esfuerzo de
Ac/2=170 MPa: a) vista lateral: b) micrografia de la zona 1; ¢) micrografia de la zona 2, considérese que
la zona 2 es la zona de origen de falla y d) micrografia de la zona 3.

En el mismo contexto, en la Fig. 4.50 se muestra el ensamble lateral por MO de ambas partes
fracturadas correspondientes a la probeta de la union soldada con IEMBI (3mT) a una amplitud
de esfuerzo de Acs/2=170 MPa, la zona lateral de origen de falla esta identificada con el nimero
3 (ver Fig. 4.50d) en el extremo derecho de la Fig. 4.50a, mientras que el desarrollo de la etapa
rapida de propagacion de grieta esta representada por las zonas indicadas con el nimero 1 (ver

Fig. 4.50b) y namero 2 (ver Fig. 4.50c).
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d)

Figura 4.50. Imagenes obtenidas por MO del la union soldada sin IEMBI a una amplitud de esfuerzo de
Ac/2=170 MPa: a) vista lateral: b) micrografia de la zona 1; ¢) micrografia de la zona 2 y d) micrografia
de la zona 3, considérese que la zona 3 es la zona de origen de falla.

El tipo de falla en todas las probetas fue caracterizada por fractura fragil debido al mecanismo de
clivaje en la zona de origen y una posterior region rugosa asociada con la propagacion de grieta
en el metal de soldadura. Kusko y colaboradores [4] ratifican que debido al tamafo alargado de
los granos columnares en el metal de soldadura, se produce una region rugosa en la superficie de
la fractura indicando una mejora relativa en la resistencia a la fatiga en comparacion con el MB.
Es evidente que al reducir la amplitud de esfuerzo, el numero de ciclos necesarios para que se
presente la falla incrementa y con ello el efecto de marcas de direcciéon de propagacion en la

zona de clivaje incrementa.

Para el estudio a detalle de las superficies fracturadas por fatiga de los especimenes ensayados

con y sin IEMBI se utiliz6é el MEB para observar zonas de interés.

En la Fig. 4.51 se muestra el detalle de la fractura de la probeta ensayada a una amplitud de

esfuerzo de Ac/2=150 MPa correspondiente a la unién soldada sin IEMBI (OmT), el tipo de
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fractura fue fragil con caras facetadas por efecto del mecanismo de clivaje en la region de origen,
con “marcas de rio” como se puede observar en imagen 4.51a. En lo que respecta a la zonas
marcada con el nimero 1 y 2, mostradas a mayores magnificaciones en las Figs. 4.51b y 4.51e
muestran la presencia de particulas asociadas como agentes nucleantes de inicio de grieta en la
zona de origen de falla. Mientras que la zona 3 representa la regiéon de propagacion rapida de

grieta.

La fractura por clivaje se puede definir como una propagacion extraordinariamente rapida de
una grieta, por la simple separacion de los enlaces atomicos, a lo largo de un plano
cristalografico determinado. Los planos preferentes de clivaje son aquellos que tienen la menor
densidad de empaquetamiento por dos razones: el numero de enlaces a separar es menor y la
distancia interplanar es mayor. Por lo cual, la superficie de la grieta de clivaje es relativamente
lisa en cada grano, presentandose en los materiales policristalinos con una trayectoria
transgranular. La direccion de propagacion de la grieta posee tendencia a cambiar de plano entre
granos contiguos, ya que la grieta sigue el plano de clivaje de orientacion mas favorable en cada

grano y los granos vecinos tienen orientaciones ligeramente diferentes [101].

Las caras planas de los planos de clivaje a lo largo de los granos presentan una alta reflectividad,
proporcionando a la fractura por clivaje un aspecto brillante, claramente observable a simple
vista. Los escalones caracteristicos de fracturas por clivaje es debido a la presencia de grietas
paralelas que crecen a lo largo de una linea, tanto como consecuencia de un clivaje secundario,
como por cortadura, formando efectos de escalones o marcas de rio. Estos escalones de clivaje

tambien se pueden iniciar cuando se atraviesan dislocaciones de tornillo [100, 101].

Otro aspecto relevante en la fractura por clivaje es el tamafio de grano, ya que materiales que
presentan granos pequefios son mas tenaces y por el contrario un material con tamafio de grano

basto presenta una elevada tendencia a la rotura por clivaje [4].
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Figura 4.51. Imagenes obtenidas por MEB en diferentes zonas de la superficie fracturada de la union
soldada sin [IEMBI a una amplitud de esfuerzo de Ac/2=150 MPa.

En la Fig. 4.52 se muestran los espectros correspondientes a las particulas mostradas en las Figs.
4.51b y 4.51e, el espectro de la Fig. 4.52a corresponde a la inclusion identificada como P1, se
trata de un defecto de soldadura producto de un compuesto inorganico dado la presencia del
oxigeno y el elevado contenido de niquel, como se muestra en el andlisis quimico de la Tabla
4.18. En el caso de la particula P2, de acuerdo al espectro de la Fig. 4.52b es posible ratificar que
se trata de un intermetalico rico en Cr, por lo cual se puede atribuir a que fueron puntos
concentradores de esfuerzos para el inicio de falla como agentes nucleantes de grietas bajo

condiciones de cargas ciclicas durante el proceso de fatiga de la union soldada.

Con objeto de que el clivaje se inicie, debe de existir algun tipo de discontinuidad, por ejemplo,

inclusiones no metalicas, microgrietas y segundas fases, asi como segregaciones en bordes de
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grano o regiones interdendriticas ademas de la grieta macroscopica, que sea suficiente para
provocar una concentracion local de esfuerzos y el desencadenamiento de la fractura por clivaje

[101, 102].

P1 P2

a) b)

Figura 4.52. Espectros de microanalisis quimicos de particulas indicadas en las Figs. 4.51b y 4.51e¢: a)
defecto de soldadura identificado como P1 y b) precipitado intermetalico rico en Ni.

Tabla 4.18. Composicion quimica de los microandlisis indicados en las Figs. 4.52b y 4.52¢ (% atomico).

Indicacion Cr Mo Ni (0) N C Mn Fe
P1 13.5 1.0 32.7 3.9 6.7 24.6 - 17.5
P2 22.4 0.4 46.9 - - - 3.3 26.9

En la Fig. 4.53 se muestra el detalle de la fractura ensayada a una amplitud de esfuerzo
Ac/2=160 MPa de la union soldada con IEMBI de 3mT durante el proceso de soldadura. El tipo
de fractura fue fragil con caras facetadas por efecto del mecanismo de clivaje en la region de
origen, con superficie lisa y marcas radiales en direccion de la propagacion de grieta como se
puede observar en las iméagenes sefialadas con el numero 3 de la Fig. 4.53a. En lo que respecta a
la zonas marcada con el ntimero 1 (ver Figs. 4.53b y 4.53e) y la zona marcada con el nimero 2
(ver Figs. 4.53c y 4.53f), corresponden a la region de fractura intergranular dendritica en el metal
de soldadura con una superficie rugosa atribuida a la propagacion rapida de grieta. Es importante
resaltar que en esta probeta no se encontraron particulas o inclusiones en la zona de origen de
falla que fungieran como agentes nucleantes de grieta, por lo cual se obtuvo una ligera mejora en

la vida a la fatiga en comparacion con las probetas en condicion convencional de soldadura.
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1mm

a)

Figura 4.53. Imagenes obtenidas por MEB en diferentes zonas de la superficie fracturada de la union
soldada con IEMBI a una amplitud de esfuerzo As/2=160 MPa.

En la Fig. 4.54 se muestran imagenes por MEB de la fractura lateral de la probeta ensayada a
Ac/2=170 MPa de la union soldada sin IEMBI (OmT). La Fig. 4.54d corresponde a la superficie
lateral con una marcada presencia de fisuras en la zona de origen de falla, las Figs. 4.54c y 4.54¢

representan las zonas laterales de la etapa de rapida propagacion de grieta.

En la Fig. 4.55 se muestra el andlisis por MEB realizado en la superficie de la fractura de la
union soldada sin IEMBI a una amplitud de esfuerzo de Ac/2=170 MPa de la Fig. 4.55a en la
zona de origen de falla, en busca de posibles puntos nucleantes de grieta que ocaionaron la falla
del material. Se logrd localizar una particula correspondiente a una inclusion de 6xido de
aluminio (Al,O3) a una distancia desde la superficie de la fractura de 18.5 pm. Por lo cual el

mecanismo de inicio de grieta estaria asociado a una condicion inhomogénea en el MS debido a
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la presencia de inclusiones e intermetdlicos ricos en Cr como agentes nucleantes y
concentradores de esfuerzos cerca de la superfice, que al ser sometidos a cargas ciclicas induce
la propagacion grieta desde la superficie hacia el interior de la probeta. Otro aspecto importante a
tener en consideracion son las micro-grietas secundarias generadas por la micro-segregacion
interdendritica y las hojuelas irregulares encontradas en el MS ricas en Mo y Nb, sin dejar a un
lado también los TiN, que coalescen con la grieta principal y se genera la etapa de propagacion

rapida de grieta produciendo la zona rugosa de rapida propagacion.

d)

zona 2

zona 3

Figura 4.54. Imagenes obtenidas por MEB del la union soldada sin IEMBI a una amplitud de esfuerzo de
Ac/2=170 MPa: a) superficie de la fractura; b) vista lateral de la superficie de la fractura; c, y €) zonas
laterales de la etapa de propagacion de grieta rapida y d) zona lateral de origen de falla.
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superficie

Elemento %atémico

§) 53.23
Al 22.68
Mg 5.54
Ca 3.46
Ti 5.04
Nb 147

Figura 4.55. Imagenes obtenidas por MEB del la union soldada sin IEMBI a una amplitud de esfuerzo
de Ac/2=170 MPa: a) zona de origen; b) distancia desde la superficie de la particula encontrada
(18.5um) y c) inclusion de 6xido de aluminio y d) espectro correspondiente al microanalisis indicado en
la particula 4.55c.

Lukas y col. [102] reportaron que el inicio de grieta por fatiga en materiales libres de defectos
nuclean con mayor frecuencia en la superficie de la probeta. En materiales que contienen
defectos, las grietas se originan en dichos defectos debido a la concentracion de esfuerzos que se
inducen localmente durante la deformacidn plastica ciclica. En este contexto, cuando el inicio de
grieta comienza en la superficie se atribuye a una mayor concentracion de esfuerzos cerca de la
superficie de los materiales, esto es debido a que los granos en la superficie tienen un menor
nimero de granos vecinos que los granos al interior y/o a través del espesor del material, y
consecuentemente las restricciones se ven relajadas, por lo cual la deformacion plastica ciclica es

mas favorable para el progreso de generacion y movimiento de dislocaciones [102].

Es bien sabido que las grietas por fatiga en uniones soldadas frecuentemente comienzan muy

temprano en la vida a la fatiga, esto debido a defectos caracteristicos de la soldadura tales como

Ivan Salvador Cortés Cervantes 113



Instituto de Investigacion en Metalurgia y Materiales - UMSNH

defectos planares, volumétricos o geométricos [99]. Por lo cual, es importante mencionar que el
proceso de fatiga es muy sensible a la superficie y es fuertemente influenciado por el acabado y

tratamiento superficial como un factor determinante en la etapa de inicio de grieta [102, 103].

De acuerdo a los resultados obtenidos de la evaluacion al comportamiento a la fatiga para
uniones con y sin IEMBI durante el proceso de soldadura, los resultados son bastante similares
bajo condiciones de carga iguales, por lo cual, en términos de vida a la fatiga, el uso de IEMBI
durante el proceso de soldadura no induce un efecto relevante que signifique en una marcada
mejora en la vida a la fatiga de las uniones soldadas, por lo que se correlacionan los resultados
obtenidos de caracterizacion microestructural, resistencia a la traccion y perfiles de microdureza
Vickers de las uniones soldadas con y sin IEMBI. En los cuales se ha demostrado que los
resultados son practicamente los mismos para ambas condiciones de soldadura en la

caracterizacion mecanica y microestructural.
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CAPITULO 5. CONCLUSIONES Y RECOMENDACIONES

1) En lo referente a los tratamientos térmicos de envejecido realizados en el acero inoxidable

superasutenitico AL6XN®:

e A una temperatura de 750 °C, los cambios de microestructura se producen de manera mas
lenta que para las condiciones de 850 °C y 900 °C, con presencia de precipitacion de
carburos de cromo y fase y a un tiempo de 480h. Para 850 °C y 900 °C Ia cinética de
precipitacion se ve acelerada ya que desde 3h se tiene fase y, y fase 1, mientras que la fase
o ¢ incluso nitruros “€” de composicion (Cr,N) aparecen a 480h para 900 °C. Se tiene una
tendencia positiva de incremento de porcentaje de precipitados con respecto al incremento
de temperatura y tiempo de permanencia, como consecuencia aumentan los valores de
dureza HRB, alcanzando un incremento maximo del 12% (104.2 £ 0.7 HRB) a una

temperatura de 750 °C a 480h, con respecto al MB (93 HRB).

e Conforme aumenta la dureza debido al cambio de microestructura, las mediciones de PTE
disminuyen, siendo la condicion de 750 °C la que obtuvo mayores valores de PTE. Para las
temperaturas de 850 °C y 900 °C, se obtuvo un comportamiento muy similar entre ambas
condiciones. Los resultados indican que se puede utilizar la técnica no destructiva de
medicion de PTE para valorar cambios microestructurales en el material de una manera

rapida, sencilla y confiable.

e El MB envejecido a una temperatura de 850 °C y diferentes tiempos de permanencia, la
resistencia a la corrosion intergranular y resistencia a la corrosidon por picado fueron
excelentes, ya que el material es capaz de regenerar de manera muy rapida la capa pasiva
evitando la corrosion localizada. Este comportamiento se puede atribuir al elevado
contenido de Mo y Cr remanentes en la zona adjunta a los precipitados, en la interfaz entre
el precipitado y la matriz austenitica, que ayudan a evitar tanto la corrosion intergranular

como la corrosion por picado.
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2)

3)

4)

5)

6)

Se obtuvieron soldaduras con apariencia superficial aceptable, de penetracion completa en
una sola pasada de soldadura y libres de defectos superficiales como socavados, falta de

fusion, agrietamiento en caliente, porosidades relevantes, etc.

La instrumentacion y digitalizacion de las sefales durante el proceso de soldadura de los
diferentes transductores se implementd de una forma adecuada. Las mediciones indicaron un
valor promedio de intensidad de corriente de 241 + 25 A, una velocidad promedio de avance
del cabezal correspondiente a 4 £ 0.2 mm; de los termopares se lograron obtener las curvas
de temperatura en la ZAT durante los ciclos térmicos del proceso de soldadura, registrando
una temperatura pico maxima de 943°C a 4.5 mm de la cara laterial del talon de la placa del

MB.

En base a la caracterizacion microestructural de las uniones con y sin IEMBI, se encontraron
hojuelas irregulares con altos contenidos de Mo y Nb en las regiones interdendriticas en
todo el MS, junto con pequefias particulas semiesféricas de TiN y NbN. Asi mismo, en la
ZAT se localiz6 la presencia de bandas de composicion con particulas de fase Sigma, las
cuales se disuelven hasta una distancia aproximada entre 0.5 y 0.7 mm desde la linea de

fusion por efecto de las temperaturas alcanzadas durante el ciclo térmico de soldadura.

De los perfiles de microdureza Vickers, en ambas condiciones se mantiene una tendencia a
incrementar la dureza en los 3 niveles de la ZAT izquierda hacia el centro del MS y una
tendencia a disminuir del centro del MS hacia la ZAT derecha de la unién soldada,
registrando valores entre 223.0 + 13 HRB y 246.3 + 17 HRB. El comportamiento de
microdureza para ambas condiciones de soldadura fue muy similar, por lo que la aplicacién

de IEMBI no tuvo efecto en las mediciones de dureza.

Con respecto al tamafio de grano del MB en los 3 niveles de la ZAT, considerando como
referencia el tamafio de grano del MB 55 £ 20 pum, para la condiciéon de soldadura sin
IEMBI (OmT) las mediciones de tamafio de grano estuvieron entre 55 £ 17 pm y 60 £ 20 pum
a través del espesor de las placas soldadas. En la condicién de soldadura con IEMBI de
3mT, de igual manera, el tamafio de grano promedio es muy semejante al valor del MB,

registrando valores promedio de 52 + 20 um para las 3 regiones a través del espesor de las
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7)

8)

9)

placas soldadas. Por lo cual se puede aseverar la aplicaciéon de IEMBI no tienen injerencia

sobre el tamafo de grano en la ZAT.

La caracterizacion mecéanica de las uniones soldadas con y sin IEMBI exhibieron una
eficiencia mecénica promedio a la traccion del 83% con respecto a las propiedades
mecanicas del MB, por lo cual no se obtuvo una mejora en las propiedades mecanicas al
utilizar [IEMBI durante el proceso de soldadura para la aleacion AL6XN. El origen de falla
se genero cerca de la linea central del MS debido a la microestructura de granos columnares
dendriticos que se generan como ultima zona en solidificar durante el proceso de soldadura
y a la elevada densidad de precipitados de TiN y hojuelas irregulares sobresaturadas en
elementos de aleacion como el Mo y Nb localizadas en las regiones interdendriticas en un
estado de no equilibrio que fragilizan el MS ya que son puntos concentradores de esfuerzos
que al ser sometidos a cargas dan origen al inicio de falla, el tipo de fractura fue

predominantemente ductil.

El comportamiento a la fatiga de las uniones soldadas fue evaluado bajo amplitud de
esfuerzo constante (Ac/2) entre 135 y 170 MPa, encontrando que para la condicion de OmT
presenta una tendencia de limite de fatiga a 140 MPa, mientras que para la condicion de
3mT se obtuvo una ligera mejora con un limite de fatiga cercano a 145MPa. Sin embargo,
los resultados del diagrama de Wohler indican que el comportamiento a la fatiga es
practicamente el mismo para ambas condiciones de soldadura. Las fallas fueron
caracterizadas por un tipo de fractura fragil debido al mecanismo de clivaje en la zona de
origen en el MS, debido a la presencia de intermetalicos ricos en Ni, particulas de TiN, y
AlyOs, las cuales fragilizan la union soldada al ser puntos concentradores de esfuerzos

locales y actuar como agentes nucleantes de grieta.

Finalmente, en base a la caracterizacion mecéanica y microestructural de las soldaduras con y
sin IEMBI, los resultados son bastante similares, por lo cual, se puede concluir que la
interaccion electromagnética inducida por una bobina externa durante el proceso de
soldadura, para este tipo de aleacidbn no generd un cambio relevante que ayudara en la

mejora de propiedades mecanicas.
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RECOMENDACIONES

Tomando en consideracion los resultados obtenidos en este trabajo de investigacion, se pueden

hacer las siguientes recomendaciones como areas de oportunidad para ayudar a complementar y

fortalecer la evaluacion hasta este punto realizada. Las recomendaciones son:

a)

b)

d)

Realizar un balance energético a detalle utilizando la informacién recopilada por las
mediciones en tiempo real durante el proceso de soldadura y a su vez compararlo con una

simulacion y modelado matematico.

Realizar una caracterizacion microestructural a mayor detalle por TEM tanto en el MS

como en la ZAT para ambas condiciones de soldadura.

Si bien es cierto que los resultados indicarén que para uniones soldadas de la aleacion
AL6XN con IEMBI (3mT) no existio una mejora en propiedades mecanicas, es
interesante el poder realizar una evaluacion electroquimica para analizar y comparar el
comportamiento electroquimico entre uniones soldadas con y sin IEMBI utilizando un
electrolito extremadamente agresivo con base de cloruro férrico (FeCls) que permita
romper la capa pasiva y logre manifestar indicios de corrosion para poder comparar el

comportamiento electroquimico entre ambas condiciones de soldadura.

En lo que respecta a la informacion obtenida para el MB sometido a tratamientos
térmicos de envejecido, es importante culminar la caracterizacién microestructural por
TEM, ya que si bien se obtuvo bastante informacion relevante de los tratamientos
térmicos de envejecido, es necesario respaldar los resultados con evidencia mas certera
por medio de TEM que complemente lo que hasta ahora se tiene para la construccion de

un diagrama Precipitacion-Temperatura-Tiempo.
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ANEXO 1

Certificado de composicion quimica y propiedades mecénicas de la aleacion AI6XN® realizado
por el proveedor ATIL.
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3 ﬁ ATI fggﬁ:};‘eny; Certificate of Testl i
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gt 3an-12-2012 | PO oct-05-2011 [
Sold ROLLED ALLOYS INC Shilp ROLLED ALLOYS INC,
tg: PO BOX 310 to: 123 WEST STERNS ROAD
TEMPERANCE, MI 48182
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Material Information
TAL-6XN"STAINLESS STEEL
PMP HOT ROLLED PLATE ANNEALED® PICKLED COMMERCTAL CUT EDGE

ASTM~B-688-96 REAPPROVED 2009 ASTM-A-240~11A

} ASME-58-688 €D Z010 NACE MRO175/150 15156-3:10/2009
NACE MRO103:2007

UNS NOB367
Plece information
Gaugs Width Length ! Taotal
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Pes i (i) fin) b | Het# | Piece Ssctionid | Lot fibs)
I nem: QOL cCunold: 145032799021 Govt-Contract-#: :

Chemistry Testing

= . Requirements Final Heat Analyals
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Chemistry Testing

Ilegheny Ludlum performs chemical analysis by the following techniques:
C, § by combustion/inftrared; N, 0, H by inert fusion/thermal conductivity,
Mn, P, 5i, Cr, Wi, Mo, Cu, Cb, Co, V, by WDXRF: Pb, Bi, Ag by GFAA;

B by CES; Al and Ti {><0.10%) by WDXRF, otherwise by QES.

836092 - Material was produced by EF melting with AOD refining.
Mechanical Testing
Test 10 | LoT
| 406614
Condltion: iANNEALED
Direction: . TRANSVERSE
Temperaturs: .ROOM TEMP
Spec:

Test Limit | Units | Result ]Loc
oy —_ - .
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RED OF AREA
Mechanical Property Requlrements =
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Cet - 0003520-00 ROLLED ALLOYS INC
500 Green Street Numeoer Name
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Certification Statements

Allegheny Ludlum does aot use mercury in the mst!n? or production of its products. Ta the best of
Allegheny tudium's knowledge, understanding, and bel{ef, this material was not contaminated by
mercury while it was being produced in our facilfties.

Material §s of USA melt and manufacture.

No welds/weld repairs performed.

knowingly and willfully recording any false, fictitious or fraudulent statement or entry on this
document ;uy be punished as a fe?ony under Federal statutes, including Faderal Law, Title 18,
Chapter 47,

Marerial was solution annealed at 2025F (1107¢) mintmum for a time commensurate with thickness and
rapidly cooled with air or water,

DIN EN 10204:20035 3.1 certificate

General Statements

TESTING WAS PERFORMED AT THE FOLLOWING LOCATTONS
BN = ATI-ALLEGHENY LUDLUM; 100 River moad; Brackenridge, pa 15014
TC ' ATI-ALLEGHENY LUOLUM: 1300 Pacific Avenue; Natrona Meights, PA 15065
WARNING: Processing that makes fumes, dust, or solutions may cause Tung disease. Please see MSDS
for further information which has been supplied to your Purchasing Department. For an additional
7] copy. FT¥ase. refer ta our web site at Wi & TV eghify 100 um, CoRI7pagEs7assy SEance/MSbs. asp.

‘| For access to online certifications of Test, please register at www.alcextra.com.

‘The above s & true copy of the data on file. The matertal and test resuTts conform to the sales
contract and specification(s) as set forth in ATI ATlegheny Ludlum's order acknowledgement. This
cervificate of Test may not be reproduced except in full without The written autherjzation of the
company .,

ATI Allegheny Ludlum’s web site contains a Tisting of current quality and company accreditations,
waterials produced, general technical amd contact {nformation. please visit us at
veww .21 leghenyludlum, com.
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ANEXO 2

Certificado de composicién quimica de la aleacién AI6XN® realizado por Durkee Testing
Laboratories.

. - CHEMICAL ANALYSIS REPORT
Durkee Testing Laboratories, Inc. .
P.0. BOX 1401435700 Texaco Streets Paramount, CA 90723 » (562} 531-7111 e
) Page 1 o 1 AG
¢ UNIVERSIDAD MICHORCANA CUATR G AH.EPER I WO, LAB NO. LGS HO. ~
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t D T A —
o SANTIAGO TAPTA 403, CENTRO, ks ’;g",‘; 0/13
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lem Cuentily .___Cusl (1am Test Dascription hdatesial
3-01 i 3 CHEM-ALLOY

Desc.: RECEIVED: (1} SAMPLE, IDENTIFIED AS FOR:
STAINLESS - IVAN

*CORRECTED TEST REPORT DATED 11/06/13
Alloy: *AL6XN

Carbon Manganeae I Phosphorus Sulfur Silicen
*0.03% *0.33% : *0.012% *0.001% *G.40%
I Cm— . ' C— -
Min:
Max: 0.03 : 2.00 ! 0,240 0.6030 1,00
Caopper Nickel Chromium Molybdenum ~ron
*0.55% *24.09% ! *20.78% *6,12% REMAINDER
Min: 23.50 20.00 6.00 .
Max: 25.50 22.00 7.00 REMAINDER
== == P P | B :
Nitrogen
]
a.22%
Min:
Max: i

N . .
v_T Ky .
By:GL / 0% Material (s} conform to specifications
'~ ANALYSIS BY EMISSION SPECTROSCOPY AND INERT GAS FUSION METHOD.

The recording of false, fictitious, or fraudufent
statements or entries on the test report may be
punished as a felony under federal law.

. Respectfully Submitted,
ﬁ s hoecediing Resutts provided on this Certified Test Report M
Wadcap retated only to itemns tested. This report shall By: e

o rengeniary  NOLDE reproaucfc iexce;%tnin fusl »githf?“f the AP ———
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