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RESUMEN 

 

La soldadura de componentes nuevos a partes en servicio puede reducir costos de fabricación, esta 

soldadura puede resultar un poco compleja por las trasformaciones microestructurales que el 

material sufrió con el tiempo de operación. En el presente trabajo de investigación se envejecieron 

térmicamente placas de Inconel 600 a 700 °C por varios tiempos de permanencia desde 0 a 300 h. 

Así mismo, se soldaron placas de Inconel 600 de 6.35 mm de espesor por medio del proceso de 

soldadura con electrodo metálico consumible y protección gaseosa (GMAW) usando como 

materiales de relleno ERNiCrMo-3 y ER310. Las placas tratadas y soldadas se caracterización 

microestructuralmente por microscopía óptica y microscopía electrónica de barrido. Se realizaron 

ensayos mecánicos de tracción uniaxial e impacto Charpy péndulo instrumentado. Por otro lado, 

se usaron técnicas electroquímicas como reactivación potenciocinética de doble ciclo (DL-EPR) 

en una solución 0.01M H2SO4 + 0.0002M KSCN, polarización para corrosión localizada por 

picadura y temperatura crítica de picado en agua de mar. La caracterización microestructural reveló 

la formación de carburos de cromo en el IN600 tratado y de fabricación, por otro lado, la formación 

de fase Laves se encontró en el metal de soldadura ERNiCrMo-3. Los resultados de las pruebas 

DL-EPR en las muestras tratadas mostraron que a medida que incrementa el tiempo de permanencia 

el grado de sensibilización (GDS) disminuye y la resistencia a la corrosión por picadura aumenta, 

el menor GDS se obtuvo a 200 h de envejecido y la mayor resistencia a la picadura fue a 100 h de 

envejecido. En las soldaduras la resistencia a la corrosión intergranular y por picadura mejoró 

significativamente. De los resultados de las muestras soldadas se encontró que la probabilidad de 

formación de fases Laves que pueden presentarse en el NiCrMo-3 es para la soldadura DF – 

NiCrMo-3 con 7.2%, para la soldadura 100 – NiCrMo-3 se reduce a 4.1% y en la soldadura 300 – 

NiCrMo-3 un porcentaje en volumen de 2.2 %. Las propiedades mecánicas de las soldaduras 

tuvieron valores de resistencia a la tensión y esfuerzo de fluencia mayores a las recomendaciones 

mínimas de la Norma ASTM. En cuanto a los ensayos electroquímicos no se pudo determinar una 

relación entre el GDS, la resistencia a la corrosión localizada por picadura y la temperatura critica 

de picado, una relación como con el material TT y de fabricación, esto a causa de los gradientes de 

composición en las diferentes zonas de la soldadura. Los ensayos de corrosión y esfuerzo mostraron 

pérdida relativa de la plasticidad de las soldaduras en NaOH y Na2S2O3. A partir de los resultados 

obtenidos, se concluye que la reparación de IN600 envejecido es viable.  
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ABSTRACT 

 

The welding of new components to service parts can be difficult because the complex 

microstructural changes that suffer the material in service condition. In this study, Inconel 600 

plates were aged at 700 °C for various dwell times from 0 to 300 h. Inconel 600 plates of 6.35 mm 

in thickness were gas metal arc welded (GMAW) using ERNiCrMO-3 and ER310 as filler 

materials. The aged and welded plates were microstructurally characterized by optical microscopy 

and scanning electron microscopy. Uniaxial tensile and Charpy instrumented pendulum impact 

tests were performed at a strain rate of 0.005 mms-1 for all conditions. On the other hand, 

electrochemical techniques such as double cycle potentiokinetic reactivation (DL-EPR) in a 0.01 

M H2SO4 + 0.0002 M KSCN solution, and potentiodynamic polarization was used for localized 

pitting corrosion resistance and critical pitting temperature natural in seawater. Microstructural 

characterization revealed the formation of chromium carbides in the IN600 heat treated and as-

received conditions. In the welds, the formation of Laves phase was found in the ERNiCrMo-3 

weld metal. The results of the DL-EPR in the aged samples tested, showed that as the aging time 

increases the degree of sensitization (DOS) decreases and the resistance to pitting corrosion 

increases, the lowest DOS was obtained at 200 h and the highest pitting resistance at 100 h. While 

an improvement was observed in the welded conditions. From the results of the welded samples, it 

was found that the probability of formation of Laves phases that can occur in NiCrMo-3 is for the 

DF - NiCrMo-3 weld with 7.2%, for the 100 - NiCrMo-3 weld it is reduced to 4.1% and in the 300 

- NiCrMo-3 weld to 2.2 vol. %. The mechanical properties of the welds had tensile strength and 

yield strength values higher than the minimum recommendations of the ASTM Standard. As for 

the electrochemical tests, it was not possible to determine a relationship between the DOS, the 

resistance to localized pitting corrosion and the critical pitting temperature, as it was found in the 

as-received and aged treated IN600, this is because of the composition gradients in the weld zones. 

Corrosion and stress tests showed relative loss of weld plasticity in NaOH and Na2S2O3. Based on 

the findings of this study, it is concluded that repair of aged IN600 is viable. 

Palabras clave: Inconel 600, GMAW, propiedades mecánicas y electroquímicas, envejecido, fases 

secundarias, daño y reparación de soldadura.
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CAPÍTULO 1 INTRODUCCIÓN 

 

Un material es el producto químico que puede sufrir transformaciones físicas. Cuando el material 

se pone a prueba por primera vez en alguna aplicación y sin saberlo estos llegan a funcionar, surge 

el cuestionamiento de por qué funcionaron. Las aleaciones base níquel son uno de los materiales 

más importantes en ingeniería porque se han utilizado ampliamente en diversos medios y 

aplicaciones debido a que estas aleaciones tienen buena resistencia a alta y baja temperatura. Con 

la adición de elementos de aleación se puede mejorar su resistencia a la corrosión. Por tanto, 

industrias como la de generadores, petroquímica y aeronáutica justifican el uso de aleaciones base 

níquel [1]. 

 

Una de sus aplicaciones de las aleaciones base níquel es dentro de las plantas nucleares. Existen 

ejemplos donde ocurrió la degradación de estos materiales provocando fallas en reactores de agua 

ligera (LWR) y reactores de potencia de agua pesada (HWPR). La falla en materiales generalmente 

está relacionada con la combinación de materiales, fabricación, diseño, esfuerzo y el entorno en el 

que se encuentran. La fragilización del material en el proceso de degradación no es un fenómeno 

bien conocido. El uso de agua supercrítica como medio de transferencia de calor requiere que los 

materiales de construcción y sus componentes sean compatibles térmicamente, químicamente y 

mecánicamente con él. [2]. Los medios de agua supercrítica difieren de las aplicaciones fósiles y 

de LWR convencionales de la siguiente forma: 

 

El punto crítico del agua es a una temperatura y presión de 374 °C y 22.06 MPa, respectivamente. 

Y cuando se habla de medio supercrítico las condiciones de presión y temperatura exceden el punto 

crítico del agua. Las plantas nucleares convencionales operan a 330 °C y 13.8 MPa.  Las tuberías 

de equipos fósiles convencionales, sobrecalentados y supercríticos se calientan en el exterior 

usando agua caliente y en el interior con vapor de agua. En los calentadores nucleares el agua y el 

vapor circulan en el interior y en el exterior el combustible. El material debe ser capaz de soportar 

estas temperaturas y presiones. El agua supercrítica tiene baja solubilidad de impurezas. La baja 

solubilidad de impurezas produce acumulación de depósitos sobre la superficie caliente. Las 

temperaturas de operación con agua supercrítica es el rango de temperatura que va desde los 600°C 

a los 800°C [2]. 
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Existe una gran cantidad de aleaciones base níquel, el Inconel 600 (IN600) es una de ellas. El 

IN600 es utilizado en una variedad de aplicaciones porque soporta baja temperatura (< 0 °C) y alta 

temperatura (~ 1093 °C). Las industrias que usan esta aleación son la industria química, de 

tratamiento térmico, aeronáutica, electrónica y nuclear. Por sus cualidades de resistencia a la 

corrosión esta aleación es muy rentable en todos estos sectores. La alta resistencia a la corrosión 

se debe al alto contenido de níquel (que favorece la resistencia a la corrosión en condiciones 

reductoras) y cromo (para condiciones oxidantes) [3, 4].  

 

El IN600 es una aleación con alto contenido de Ni, Cr y Fe endurecida por solución sólida usado 

en aplicaciones químicas, aeronáuticas y nucleares [4-6]. Los elementos empleados en la industria 

química y aeronáutica que son fabricados con IN600 tienen alta resistencia mecánica, alta 

resistencia a la corrosión y además buena maquinabilidad [6]. Como es una aleación resistente a la 

corrosión la composición química y la microestructura son determinantes en cómo se comportará 

una aleación a la corrosión intergranular. El IN600 es susceptible a la corrosión intergranular 

porque posee de 15 a 17 % en peso de Cr y además tiene baja solubilidad de C a temperaturas de 

500 a 800 °C [7]. La elevada actividad química en el límite de grano influye para que se dé la 

formación de precipitados ricos en Cr en ese lugar, lo que provoca empobrecimiento en la matriz, 

produciendo la corrosión intergranular (CI).  

  

El IN600 al ser una aleación de uso industrial para que pueda ser satisfactorio su uso debe tener la 

capacidad de poderse soldar. La soldadura de esta aleación puede provocar que se formen los 

precipitados de Cr (en esta aleación comúnmente carburos de Cr) por efecto de la difusión de este 

elemento. La difusión de Cr es causada por el calor de aporte agregado durante el proceso de 

soldadura [8]. Las aleaciones endurecidas por solución sólida solidifican en fase austenítica y se 

conservan esta fase durante todo el proceso de enfriamiento [1]. Cuando este tipo de aleaciones 

son suministradas en la condición de recocido por solución, la soldadura por fusión puede resultar 

en crecimiento del tamaño de grano en la zona afectada térmicamente (ZAT). El grado de 

crecimiento en el tamaño de grano dependerá de la microestructura del material base (MB) y del 

calor aporte. Por ejemplo, si el tamaño de grano del MB es pequeño y la cantidad de deformación 

plástica es alta, se espera que ocurra crecimiento de grano mayor. Algunas aleaciones pueden tener 

zonas de disolución de frontera de grano dentro de la región de la ZAT adyacente a la línea de 
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fusión. Esta dilución es resultado de impurezas y/o segregación de soluto a lo largo de la frontera 

de grano presentando fusión parcial de granos y solidificación epitaxial también conocido como 

solidificación constitucional. Cuando los materiales suministrados están en condición de recocido 

tienen mayor segregación de soluto debido al tamaño de grano burdo [1]. 

 

En las últimas dos décadas ha crecido el desarrollo y la investigación para el soldeo de materiales 

con propiedades y características diferentes, esto porque este tipo de soldadura tiene buenos 

beneficios como por ejemplo reducir costos y perfeccionamiento en el diseño. La soldadura disímil 

se usa en transiciones de materiales donde ser requiera cambios como por ejemplo de mejora de 

propiedades mecánicas y de desempeño. Este tipo de soldadura se puede encontrar en las tuberías 

para la conducción de gas y petróleo y en recipientes a presión para el almacenamiento de alimentos 

[9].  

 

 

1.1 Justificación 

 

En años recientes el empleo de las aleaciones base níquel en la industria se ha incrementado debido 

a la gran variedad de propiedades que estos poseen. En la industria del gas y el petróleo, por 

ejemplo, la instalación de estructuras y tubería de proceso se hace una unión de material de 

fabricación (DF) con uno de operación, estos mismos procesos se pueden implementar en otras 

industrias, lo cual daría lugar a disminución de costos de operación. Ante este preámbulo, existe la 

necesidad de realizar estudios de investigación referentes a la soldadura de materiales disímiles 

(por tener ya otra condición metalúrgica, daño por operación) y estos estudios tengan innovación 

tecnológica por ser de una aplicación real. El desarrollo de la presente investigación tiene la 

finalidad de proporcionar este conocimiento científico y tecnológico para la unión del IN600 

mediante un proceso de soldadura económico y de fácil aplicación como es el proceso de arco 

eléctrico con electrodo consumible y protección gaseosa (GMAW por sus siglas en inglés). Además 

de que este material se sigue fabricando para venta e instalación, la literatura es reducida con lo 

que respecta a elementos soldados en el Inconel 600 tanto en uniones símiles como disímiles. 
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1.2 Objetivos 

 

1.2.1 Objetivo general 

 

Identificar y analizar las propiedades de una unión soldada entre un Inconel 600 de fabricación y 

un Inconel 600 envejecido por diferentes periodos de tiempo a una temperatura de 700 °C con el 

fin de desarrollar nuevo conocimiento para mitigar las posibles fallas que puedan ocurrir durante 

la soldadura y empleo de estos materiales en la industria, después de una reparación. 

 

1.2.2 Objetivos particulares 

 

 Definir tiempos y temperatura para el tratamiento térmico de envejecido. 

 Definir los parámetros de soldadura para obtener juntas sanas. 

 Conocer el comportamiento mecánico (tensión, SCC, dureza e impacto) de la unión soldada 

como un conjunto. 

 Caracterización microestructural de las juntas soldadas para comprender su 

comportamiento. 

 Realizar pruebas electroquímicas en la unión soldada. 

 

1.3 Hipótesis 

 

De acuerdo a la información disponible, la realización de una unión disímil entre una aleación base 

níquel endurecida por solución sólida (IN600) y una con daño térmico se puede lograr con el 

empleo adecuado de un procedimiento de soldadura con materiales de aporte (MA) que no afecte 

de manera negativa a el material que ya tienes un daño térmico previo. Al definir este 

procedimiento se podrán controlar los cambios microestructurales, las propiedades mecánicas y la 

resistencia a la corrosión de la junta, y esto se verá reflejado en la vida útil en servicio.  
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CAPÍTULO 2 REVISIÓN ESTADO DEL ARTE 

 

En este capítulo se hará un recorrido de las investigaciones que se han realizado respecto a cada 

tema y subtema en específico, se exponen temas referentes a tratamientos térmicos, metalurgia 

física, comportamiento mecánico y electroquímico.  

 

El uso del Ni data el inicio del siglo anterior y su aplicación se popularizó porque además de ser 

un elemento abundante en la naturaleza, el Ni tiene propiedades que lo hacen resistente a la 

corrosión (por su habilidad de formar capas pasivas) y ser un material resistente y dúctil, pero 

aunque esas propiedades son importantes la capacidad de mantener gran cantidad de elementos de 

aleación en solución es su mayor virtud [10].  

 

2.1 Aleaciones y superaleaciones. 

 

No existe una definición exacta de lo que es una superaleación, pero la más comúnmente utilizada 

define una superaleación como una aleación que se compone de elementos, principalmente del 

grupo VIIIB, principalmente Ni, Fe y Co, y la cual tiene una infinidad de elementos aleantes, se 

desarrollaron principalmente para resistir elevadas temperaturas y aunque existan materiales 

refractarios son la primera elección de materiales con esta aplicación [11].  

 

Las superaleaciones se clasifican principalmente en tres grupos aleaciones base Ni, Fe y Co y estas 

tienen una característica común que tienen una red cristalina similar FCC. Otra característica de 

las superaleaciones es que pueden ser endurecidas por diferentes mecanismos tales como por 

solución sólida, precipitación y dispersión, además del refinamiento de grano [11]. En las 

superaleaciones se considera que debe existir siempre la presencia de Ni en mayor o menor cantidad 

[12].  Aunque muchos elementos se pueden agregar las aleaciones base-Ni en su mayoría contienen 

cantidades significante de Cr, Co, Al y Ti [12]. La Figura 2.1 presenta una sección de la tabla 

periódica de los elementos aleantes que se pueden encontrar en las superaleaciones, cabe destacar 

que en las principales aleaciones base-Ni los elementos aleantes pueden tener al menos 10 

elementos y por ello constituyen uno de los grupos más importantes y complejos que se pueden 

fabricar [12].  
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Estos elementos pueden ser clasificados dentro de las aleaciones base-Ni como elementos 

formadores de , formadores de ´, formadores de carburos y elementos que segregan a las fronteras 

de grano [13]. 

 

 

Figura 2. 1 Categoría de elementos que se pueden encontrar en las superaleaciones base-Ni [12].  

 

Cada elemento de aleación les da a las superaleaciones base-Ni ciertas propiedades físicas y 

químicas, el efecto de algunos elementos de aleación se dan a continuación [13]: 

 Ni → Estabiliza la fase FCC, formador de ’ (Ni3(Al,Ti)) e inhibe la formación de fases 

detriméntales. 

 Cr → Da resistencia a la oxidación y sulfuración, es un endurecedor por solución sólida y 

forma carburo en los límites de grano. 

 Co → Aumenta la temperatura solvus de la γ’ y baja la energía por falla de apilamiento 

(esto hace que las dislocaciones de tornillo no puedan deslizarse fácilmente). 

 Mo, Ta y W → generan endurecimiento por solución sólida y forman carburos tipo MC. 

 Ti → Formador de fase ’ y de carburos tipo MC 

 Al → Formador de fase ’ y mejora la resistencia a la oxidación. 

 B y Zr → Mejoras la resistencia mecánica y retarda la formación de Ni3Ti. 

 La e Y → Mejoran la resistencia a la oxidación. 

 C → Formador de carburos. 

 Nb y Ta → Forman γ’’ (Ni3Nb) y carburos tipo MC. 
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2.2. Metalurgia y propiedades de las aleaciones base níquel. 

 

Como ya se mencionó previamente las superaleaciones base-Ni principalmente solidifican en red 

cristalina FCC, pero existe una pequeña posibilidad de que se pueda dar una transformación de 

estructura cristalina, esta transformación se podría dar a elevadas temperaturas y puede ser en dos 

tipos de redes BCC y HCP [12]. Los cristales no son perfectos en los materiales y las 

superaleaciones no son la excepción en estas se pueden presentar defectos tales como fallas de 

apilamiento, dislocaciones y vacancias.  

 

2.2.1 Aleaciones endurecidas por precipitación. 

 

Las aleaciones base níquel endurecidas por precipitación consisten en una matriz de austenita 

(FCC) que contiene fases secundarias y algunos intermetálicos (δ, Laves, γ’, γ’’ y carburos MC). 

Su principal característica es la adición de elementos de aleación que producen el endurecimiento 

por precipitación bajo las condiciones adecuadas de tratamiento térmico. El precipitado primario 

que endurece este tipo de aleación es conocido como γ’ el cual se forma debido a la adición de Al 

y Ti, su estequiometria es Ni3(Ti, Al). Otro precipitado que también produce el efecto de 

endurecimiento es ” de la forma Ni3Nb. La resistencia total de las aleaciones base níquel depende 

de diversos factores tales como la cantidad de ´, la energía de los límites de anti-fase /´ (límite 

que se forma a través del plano de deslizamiento que representa una capa atómica con una unión 

incorrecta), y el grado de desorientación de la fase γ’ con respecto a la matriz austenítica rica en 

níquel   Las aleaciones base níquel tienen la característica única de presentar un incremento en el 

esfuerzo de cedencia al incrementar la temperatura alrededor de los 800 °C. El origen del 

endurecimiento por precipitación es complejo. El tamaño y el espaciado de los precipitados y, por tanto, 

su fracción de volumen son factores importantes. Generalmente, el endurecimiento aumenta con 

mayores cantidades de precipitados, y también aumenta, hasta un valor máximo, al aumentar el tamaño 

del precipitado [13].  
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2.2.2 Aleaciones endurecidas por dispersión de óxidos. 

 

Las aleaciones endurecidas por dispersión de óxidos son producidas usando un proceso mecánico 

de aleación en un molino de bolas para obtener una mezcla del metal y los óxidos. Posteriormente 

la mezcla formada es tratada térmicamente para obtener las propiedades mecánicas necesarias. Los 

aluminuros base níquel están basados en los sistemas intermetálicos NiAl y Ni3Al. Ambas 

aleaciones intermetálicas son consideradas de buena resistencia y ligereza debido a su alto 

contenido de aluminio, sin embargo, no poseen buena ductilidad [1].  

 

2.2.3 Aleaciones endurecidas por solución sólida. 

 

Las aleaciones endurecidas por solución sólida (ESS) son principalmente endurecidas por la 

adición de elementos sustitucionales que incluyen Cr, Fe, Mo, W y Cu. La adición de Co, Ta y Re 

pueden contribuir al endurecimiento por solución sólida. Nb también puede contribuir un poco en 

este endurecimiento, pero se agrega principalmente como formador de carburos o el precipitado 

Ni3Nb (fase ´´ y  ) [1]. Existe un fenómeno que le puede dar endurecimiento a este tipo de 

aleaciones y es el de agrupamiento atómico o agrupamiento de corto alcance, este endurecimiento 

se obtiene porque estas agrupaciones impiden el movimiento de dislocaciones y los elementos que 

pueden dar este tipo de endurecimiento pueden ser elementos tales como Mo, Cr, Al, Re y W. Pero 

se ha encontrado por ejemplo que en Re en una aleación base níquel no podría dar un incremento 

en la resistencia a la fluencia [14]. Este tipo de endurecimiento tiene un mayor efecto en 

temperaturas por debajo de 0.6 Tm [13].   

 

Ejemplos de aleaciones base-Ni comerciales endurecidas por solución sólida tenemos por citar 

algunas el IN600, Monel 400, IN625, C276, Incoloy® 800, etc. La secuencia de transformación de 

fase de algunas superaleaciones base-Ni ESS se presentan en la Tabla 2.1. Se puede observar en la 

Tabla 2.1 que dentro de las fases que podemos encontrar en este tipo de superaleaciones destacan 

principalmente la fase  Laves, TiC, M23C6 P,  M6C, NbC y  . Las superaleaciones y 

aleaciones endurecidas por solución sólida se pueden clasificar en dos categorías de acuerdo con 

las interacciones que existen entre las dislocaciones y el soluto a) anclaje de dislocaciones y b) 
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deslizamiento de dislocaciones. La principal diferencia es que en el primer tipo las dislocaciones 

están en reposo y en el segundo se encuentran en movimiento [15, 16]. 

Tabla 2. 1 Secuencia de transformación observadas en soldaduras por fusión de algunas 

aleaciones de Ni ESS [1].  

Aleación Secuencia de transformación 

Monel L → L +  →  
IN52 L → L +  → L +  + TiC →  + TiC →  + TiC + M23C6 

800 L → L +  → L +  + TiC →  + TiC 
B-2 L → L +  → L +  + M6C →  + M6C1 

W L → L +  → L +  + P → L +  + P + M6C →  + P + M6C → 
 +  + M6C2 

C-4 L → L +  → L +  + TiC →  + TiC 

C-22 L → L +  → L +  + P → L +  + P +  →  + P +  →  + P 
+  +  

C-276 L → L +  → L +  + P →  + P →  + P +  
242 L → L +  → L +  + M6C →  + M6C3 

Ni-20Cr-12Mo L → L +  →  
Ni-20Cr-24Mo L → L +  → L +  + P →  + P 

Ni-44Fe-20Cr-12Mo L → L +  → L +  +  →  +  

625 (0.03 Si, 0.009 C) L → L +  → L +  + NbC → L +  + NbC + Laves →  + 
NbC + Laves 

625 (0.03 Si, 0.038 C) L → L +  → L +  + NbC →  + NbC  

625 (0.38 Si, 0.008 C) L → L +  → L +  + NbC → L +  + NbC + M6C → L +  + 
NbC + M6C + Laves →  + NbC + M6C + Laves  

625 (0.46 Si, 0.035 C) L → L +  → L +  + NbC → L +  + NbC + Laves →  + 
NbC + Laves 

HR-160 L → L +  → L +  + (Ni,Co)16(Ti,Cr)6Si7 →  + 
(Ni,Co)16(Ti,Cr)6Si7 

C-4 Gd L → L +  → L +  + i5Gd →  + i5Gd 
1 identificación por definir.  

2 secuencia actual no determinada. 

3 se observó M
6
C en pequeñas cantidades. 

 

Existen interacciones entre el soluto y la red cristalina, que hacen que esta sea modificada, dentro 

de las modificaciones están por ejemplo a) cambio en el parámetro de red, b) cambio en módulo 

de corte, c) variación en el arreglo u orden atómico, d) efectos químicos alrededor de las fallas de 

apilamiento y e) oscilaciones electrónicas (oscilaciones de Friedel) [16].  Estudios del efecto del 

soluto en aleaciones base-Ni se han llevado a cabo por Mishima y colaboradores [17], ellos 

prepararon varias aleaciones con elementos de soluto de los grupos IVB-VIIIB y IIIA y IVA y 
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estudiaron el efecto de estos elementos en las propiedades mecánicas como fueron el módulo 

elástico (E) y en resistencia a la fluencia 0.2. Encontraron tres comportamientos de los cuales 

elementos del grupo A disminuyen el E, por otro lado, elementos de los grupos IVB al VIIIB como 

el W, Co y Rh aumentan este parámetro, Cr, Fe, Mo lo mantienen casi constante (Ni, E = 210 GPa). 

Además, el efecto de todos estos elementos en el Ni favorece en su resistencia a la fluencia. Se 

debe recalcar que para metales con red cristalina FCC el principal mecanismo que controla el 

endurecimiento por solución es el del movimiento de dislocaciones [18]. Sistemas binarios como 

el Ni-Cr y Ni-Mo se consideran ideales para el endurecimiento por solución solida debido a la poca 

diferencia entre el tamaño atómico y valencia, aunque se puede destacar que el sistema Ni-Cr tiene 

menor grado de ESS debido a que posee mayor energía por falla de apilamiento (EFA) [19]. El 

tamaño atómico influye en  la EFA, por ello la adición de elementos como Fe en el IN600 producirá 

poco efecto para el ESS en esta aleación y por lo tanto las propiedades no mejoraran respecto a un 

sistema Ni-Cr incluso se verán reducidas [19], además la distorsión que se producirá en la red 

cristalina ya que el tamaño de los átomos el Ni y Fe  son muy similares 1.62 Å y 1. 72 Å 

respectivamente  [19].  

 

 

Figura 2. 2 Cambio del módulo elástico con el incremento de soluto en Ni [17]. 

En las aleaciones ESS es importante señalar que la muchas veces en estas precipitan carburos del 

tipo M23C6 o M7C3 en los límites de grano, y para evitar esta formación, se realiza un enfriamiento 

rápido en agua. Como las aplicaciones de la mayoría de las aleaciones base-Ni son a elevadas 

temperaturas no tendrá o servirá de mucho el enfriamiento en agua ya que volverán a precipitar 

estas fases a la temperatura de operación [1, 20]. Dupont y colaboradores [1] mencionan que 
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cuando se sueldan aleaciones ESS si se da un enfriamiento rápido para evitar la formación de 

carburos, estos también precipitaran en la zona afectada térmicamente (ZAT) si se requiera alguna 

reparación. Existirán beneficios de la formación de estos carburos por ejemplo en aplicaciones de 

termofluencia y de agrietamiento por corrosión.  

 

2.4 Cambios físicos y químicos en el Inconel 600 por efecto del tratamiento térmico.  

 

Como se mencionó en la sección anterior, un ejemplo de aleaciones ESS es el Inconel 600 (IN600). 

El IN600 es una superaleación principalmente constituida por Ni-Cr-Fe en ese orden en cuanto a 

su composición química. El IN600 es una aleación de alto contenido de níquel-cromo-hierro 

ampliamente usada en aplicaciones químicas, aeronáuticas y nucleares [4-6]. Los elementos 

empleados en la industria química y aeronáutica que son fabricados con IN600 tienen alta 

resistencia mecánica, alta resistencia a la corrosión y además buena maquinabilidad [6] y es una 

material paramagnético a temperatura ambiente y puede ser empleado en un rango de temperatura 

bajas y hasta los 100º °C [21], el IN600 cuando tiene precipitación de carburos de cromo en su 

matriz se vuelve ferromagnético en las zonas donde están precipitados estos carburos [22]. Al 

tratarse de una superaleación ESS, el IN600 puede obtener un endurecimiento adicional por el 

proceso de rolado o deformación en frio o caliente. Se ha confirmado en varios estudios que la 

única transformación microestructural que surge por el efecto del tratamiento térmico es la 

formación de carburos ricos en cromo y que estequiométricamente pueden ser de los tipos M7C3 y 

M23C6  [23-25], estos carburos, principalmente el M23C6 puede surgir de la descomposición del 

carburo MC, como se ha reportado por Lvov y colaboradores [26-28] ya que se han encontrado en 

los alrededores del carburo MC [29, 30]. Otra forma de que surjan los carburos M23C6 puede ser a 

partir de la descomposición del carburo M7C3 [31, 32]. Además de la existencia de estos 3 tipos de 

carburos el Cr tiende a formar otro carburo en las aleaciones y el cual corresponde al M3C2. Las 

energía libres de Gibbs de estos carburos, las cuales fueron calculadas usando la técnica de 

equilibro de gas metano-hidrógeno [33]: 

 

Para el carburo Cr7C3 es 
0

7 3Cr C 92067 41.5   ( 2800) J/molfG T = − −    (2.1) 
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Para el Cr23C6 es 
0

23 6Cr C 236331 86.7   ( 10000) J/molfG T = − −    (2.2) 

Y para el Cr3C2 
0

3 2Cr C 54344 19.57   ( 9400) J/molfG T = − −    (2.3) 

Por otro lado, tres fenómenos importantes ocurren durante el envejecimiento del IN600 entre las 

temperaturas de 500 y 800 °C el primero es la formación de estos carburos de cromo en los límites 

de grano, que ocasiona empobrecimiento de cromo en la matriz cerca de las fronteras de grano y 

además ocurre la segregación de elementos traza en límites de grano como S, B, Ti, C y Si [34] lo 

que provoca el cambio en la actividad química del Cr y C  y/o cambiando el comportamiento 

electroquímico del material [35]. Zhang y colaboradores [23, 25] mencionan que la red cristalina 

del carburo M7C3 en el IN600 presenta un arreglo hexagonal cuyos parámetros de red son a=b= 

1.401 nm y c= 0.453 nm, por su parte el carburo M23C6 tiene un arreglo atómico FCC y por lo tanto 

es coherente a la matriz del IN600, las dimensiones de sus lados son a=b=c=1.06 nm. Wang and 

Gan [36] mostraron que los carburos de Cr formados en el IN600 aumentan la resistencia pero 

disminuyen la ductilidad, además desarrollaron un diagrama de precipitación de estos precipitados 

dentro del IN600 encontrando que se pueden encontrar de forma continua a lo largo de los límites 

de grano en un rango de temperaturas que van desde los 550 °C hasta los 1050 °C.  Por su parte la 

formación de los carburos de Cr es importante en el diseño de materiales estructurales y se ha 

encontrado que la dureza de estos carburos tiene el orden de dureza Cr23C6 < Cr7C3 < Cr3C2 [31]. 

Ernest y Clyde [37] estudiaron el efecto de diferentes tratamientos térmicos en el IN600 en un 

rango de temperaturas de 400 y 650 °C, en la condición DF (mill annealing) encontraron que la 

precipitación puede ocurrir en líneas de dislocaciones cerca de la frontera de grano, cuando se 

aplicó el tratamiento a 400 °C no se encontró efecto alguno en las características 

microestructurales, pero a 650 °C hubo crecimiento y nucleación de carburos de cromo Cr7C3. La 

disolución completa de estos precipitados se logró a 1190 °C por 1 h cuando el contenido de C fue 

~0.07, pero en contenidos menores la disolución se logró a 1100 °C. La evolución de los carburos 

de cromo en una aleación Fe-Cr-C es presentada en la Figura 2.3, como se puede observar el 

crecimiento y formación del Cr23C6 a partir de Cr7C3 inicia a temperaturas cercanas a los 600 °C.  

Cambios en el volumen y en la conductividad térmica en el IN600 en el rango de temperaturas 

desde -100 °C hasta 1100 °C fueron realizados por Blumm y colaboradores [21], encontrando que 
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la conductividad térmica del IN600 es de ~10.5 W/mK y 30 W/mK a -100 °C y 1000 °C 

respectivamente. 

 

Xu y colaborares [38] mencionan que la interacción entre los carburos M23C6 y M6C cuando se 

encuentran inmersos entre sí, el Mo será desprendido del M23C6 y será absorbido por el M6C y se 

describe en la Figura 2.3.  

 

La adición de elementos sustitucionales expande la matriz de Ni. Los carburos M23C6 son 

promovidos por el Cr, Mo y W [39]. Los carburos más comunes que se pueden encontrar en las 

aleaciones ESS son MC y M23C6 [1].  

 
Mo

23 6 6
Cr

M C M C
+

+

      (2.4) 

 

Figura 2. 3 Efecto de la temperatura en los cambios observados en la aleación hipo eutéctica Fe-
Cr-C, de [31]. 

2.5 Metalurgia de la soldadura de las superaleaciones base-Ni ESS y el IN600. 

 

En las aleaciones ESS en el MS de soldadura una vez solidificado puede existir una serie de 

cambios microestructurales que pueden ir desde formación de fases secundarias y gradientes de 

composición, además se pueden presentar tres tipo de límites de grano de solidificación que pueden 
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ser debidos al crecimiento celular y dendrítico competitivo (SGBs por sus siglas en inglés) en este 

tipo de grano va a existir concentración de soluto [40], las intersecciones o límites de dendritas 

(SSGBs por sus siglas en inglés) y los límites de grano que se forman por la desorientación 

cristalográfica, formación de fases secundarias que sirven para cambiar la dirección de los SGB y 

que están entre SGB y SSGB (MGB por sus siglas en inglés) [1]. Los limites SSGBs son las 

estructuras más finas [9]. Comúnmente la dirección de solidificación en el MS es dirección 

cristalográfica <100> en los sistemas cúbicos [25]. Las zonas que podemos encontrar en una 

soldadura son: Zona afectada térmicamente (ZAT) donde puede ocurrir recristalización, 

crecimiento de grano, disolución de partículas, precipitación de fases, segregación. El crecimiento 

de grano en la ZAT dependerá del calor aportado en el proceso de soldadura, tamaño de grano del 

material base (MB) y deformación plástica inicial del MB, se considera que si el tamaño de grano 

es pequeño, la deformación inicial es grande y el aporte térmico elevado, habrá un crecimiento del 

grano en la ZAT grande [1]. La tendencia al agrietamiento en el MS incrementa cuando las fases 

secundarias en las zonas interdendríticas solidifican en pequeñas cantidades ya que a grandes 

cantidades puede rellenar las grietas formadas en caliente, ya que estas aún son fases que solidifican 

al final [41]. Durante el proceso de soldadura es importante conocer parámetros que pueden dar 

una mejor calidad de las juntas, por ejemplo, se ha demostrado que mejorando la eficiencia en el 

proceso y la energía de flujo se puede lograr este efecto. La eficiencia puede ser mejorada,  

aumentado en el proceso GMAW aumentando la distancia libre (stick out length en inglés), utilizar 

CO2 como gas de protección, con un flujo alto de gas y disminuyendo la velocidad de alimentación, 

los parámetros como I y V pueden disminuir la eficiencia [42]. La zona de no mezcla se produce 

cuando el rango de temperatura de fusión  del material de aporte (MA) es similar o mayor a la del 

MB y en ella no existe dilución en el proceso de re solidificación [40]. 

 

Las aleaciones base-Ni  y sus respectivos MA pueden soldarse empleando casi todo tipo de proceso 

de soldadura, por mencionar algunos ejemplos, Herrera y colaboradores [43] emplearon el proceso 

de arco eléctrico con electrodo consumible y protección gaseosa (GMAW por sus siglas en inglés). 

Xu y colaboradores  [38] soldaron IN617B con el proceso de arco eléctrico con electrodo de 

tungsteno y protección de gas (GTAW por sus siglas en inglés). Xu y colaboradores [44] 

depositaron IN625 por plasma, Kourdani y Derakhshandeh-Haghighi [45] unieron IN625 con acero 
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inoxidable 316L utilizando los procesos GTAW y el de arco eléctrico con electrodo revestido. 

Neves y colaboradores [46] unieron IN600 con acero inoxidable 304 por medio de laser pulsado.   

Xu y colaboradores [38] soldaron IN617B mediante el proceso NG-GTAW empleando material de 

aporte (MA) ENiCrMo-1 (IN617) además realizaron tratamiento post-soldadura a 980 °C por 10 h 

con el fin de evitar agrietamiento por alivio de esfuerzos una vez puesto en servicio, ellos 

obtuvieron que hubo una disolución de los carburos M23C6 conforme se acercaban a la línea de 

fusión, liberación de átomos de Cr y C que difunden de nuevo a la matriz . Los carburos reaccionan 

con los alrededores de la matriz  bajo la influencia del ciclo térmico, provocando la formación de 

películas líquidas que vuelven a solidificar conforme disminuye la temperatura. La disolución de 

los carburos M23C6 en la ZAT se puede explicar porque inicialmente se tiene el carburo M23C6 y 

cuando se tiene una temperatura cercana a la temperatura solvus (Tp) del carburo este se disuelve 

parcialmente (esta temperatura se alcanza en la interfase MS-ZAT) y este proceso de disolución 

parcial es controlado por una rápida velocidad de calentamiento, si la velocidad de calentamiento 

fuese baja habría disolución total. Este fenómeno se puede observar en la Figura 2.4.   

  

Por su parte el IN600 es una aleación ESS y es empleada en las toberas o inyectores de los 

recipientes a presión de los reactores, las cuales se sueldan con una preparación de ranura de junta 

tipo J y con la aleación 182 como material de aporte (MA) ya que tiene una composición similar 

al IN600 [25]. El IN600 en la industria aeronáutica se usa como líneas de escape, sellos de turbina 

y cables de seguridad [47], por esta razón es importante estudiar la soldabilidad de esta aleación, 

uno de los estudios similares al presente trabajo de investigación, es el realizado por Herrera y 

colaboradores [43]. Ellos unieron placas de IN600 por medio del proceso GMAW y MA el 

electrodo ERNiCrMo-3 (IN625), caracterizaron la unión por medio de microscopia óptica (MO) y 

microscopia electrónica de barrido (MEB). Encontraron que la en la unión hubo un descenso de las 

propiedades mecánicas en un valor de 100 MPa y la falla ocurrió en el IN600 en el metal base 

(MB). Respecto a la caracterización microestructural en el metal de soldadura (MS) encontraron el 

crecimiento columnar competitivo y la presencia de fases secundarias en las regiones 

interdendríticas, estas fases secundarias son enriquecidas en Nb y Mo, ya que su coeficiente de 

segregación fue calculado en valores de 0.45 a 0.66 para el Nb y Mo respectivamente. Precipitados 

de Ti y Nb en forma de carburos se encontraron con forma cubica y romboidal y hasta ahora es la 

única investigación que propone soldar el IN600 mediante el proceso GMAW.  
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Figura 2. 4 Representación de la disolución de carburos.  

 

Yun Soo et.al [25] soldaron placas de IN600 con material de aporte ENiCrFe-3 por medio del 

proceso SMAW y aplicaron un enmantequillado de ERNiCr-3 con un espesor de 1 mm. Las 

soldaduras fueron caracterizadas microestructuralmente mediante MEB, EDS y EBSD (por sus 

siglas en inglés). Encontraron que la desorientación entre cada grano en el MS fue menor a 2°, 

además encontraron gran cantidad de precipitados ricos en Cr en el interior del MS, carburos de 

Nb y Ti alrededor de óxidos de Al (aproximadamente Al2O3 de acuerdo con el % atómico) y Ti 

(TiO2 de igual manera al anterior). Los óxidos de Al presentaron pequeñas cantidades de Mg en el 

espectro de EDS. 

 

Srikanth y Manikandan [47] soldaron placas de IN600 con tres diferentes materiales de aporte con 

el fin de encontrar el material más adecuado para evitar la formación de carburos de Cr en la unión, 

usando los procesos GTAW y  PCGTAW (por sus siglas en inglés de soldadura por electrodo de 

tungsteno protegido por gas con corriente pulsada). Con el proceso GTAW se ha reportado mejora 

en la propiedades metalúrgicas y mecánicas en aleaciones base-Ni esto debido a la disminución de 

segregación generada en este proceso. Debido al gradiente térmico desde la interfase de la 

soldadura y el centro del MS, las estructuras de grano cambiaron de columnar a celular y equiaxial. 

Se formó una zona de no mezcla (ZNM) cuando se empleó ERNiCrMo-3 debido a la diferencia en 

composición química.  

 

Harinadh y colaboradores [48] trabajaron en fabricar juntas doble V de placas de IN600, soldadas 

por el proceso PCGTAW empleando como MS la aleación ERNiCrMo-3 donde observaron la 

presencia de precipitados de Nb y Ti en la ZAT los cuales se presentaron como zonas oscuras en 



30 

 

el interior y a lo largo de los límites de grano. Y la presencia de Nb, Mo y Ti ayudan a mejorar las 

propiedades mecánicas [39]. 

 

Song y colaboradores [49] soldaron placas de IN600 con el proceso hibrido de fricción y laser 

(HFSW por sus siglas en inglés) encontraron refinamiento de grano en la ZAT debido a la 

recristalización dinámica que sufrió el material cuando se soldó, es decir que la deformación y el 

calentamiento que sufrió el material cuando se soldó provocó esta recristalización. Materiales con 

baja energía de falla de apilamiento pueden tener recristalización dinámica más fácilmente que 

cuando la energía de falla de apilamiento es mayor como en el caso del Al.  

 

Chandrasekar, Kailasanathan y Vasundara [50] soldaron placas de IN600 con AISI 316 L por 

medio del proceso de arco eléctrico  activado con electrodo de tungsteno y protección de gas de  

ATIG (por sus siglas en inglés) sin material de aporte encontraron en el cordón de soldadura 

partículas ricas en Mo, Cr y C que probablemente pertenecen a las fases intermetálicas Mo2C, 

Cr23C6, Fe3Mo3C and Laves. 

 

Una aleación base-Ni similar al IN600 es el Inconel 690 (IN690), los estudios de soldabilidad en 

esta aleación es el realizado por ejemplo por Lee y colaboradores [51] soldaron placas de IN690 

con placas de acero inoxidable 304L empleando el proceso de soldadura SMAW, los MA fueron 

de diferente composición, donde principalmente cambió la composición de Nb. Ellos observaron 

durante la caracterización microestructural que la adición de Nb cambia el modo de solidificación, 

presentándose tres modos de solidificación diferentes, el primero solidificación celular-dendrítico 

para adiciones de Nb de ~0.01%, este cambió a columnar-dendrítico cuando el Nb fue menor a 

3.35% y por último el dendrítico-equiaxial para composición de Nb mayor a 3.35%. Como es de 

esperarse la cantidad de precipitación en el interior de MS incrementó. Además, mencionan que la 

adición de Al y Ti ayudan a la reducción de porosidad, pero algunos óxidos que se forman con 

estos elementos permanecen en el interior del MS solidificado y forman óxidos complejos.  

 

Estudios en  unión de IN625 con acero dúplex UNS S32205 se realizaron por Tümer y 

colaboradores [52], la unión la hicieron con tres pasadas, encontrando que la cantidad de 
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precipitación en el MS es menor en la pasada de raíz, provocado por el efecto de la temperatura, la 

distribución de fases secundarias fue homogénea en la pasada central.  

 

En la práctica, como ejemplo en el área de taller y campo, cuando se sueldan aleaciones base-Ni 

ESS por lo general no se requiere aplicar un tratamiento post soldadura a las uniones, sin embargo, 

si existe un preacuerdo entre el cliente y proveedor de realizar este procedimiento será permisible. 

Debe considerarse que cuando se unen materiales disímiles (diferentes propiedades metalúrgicas y 

físicas), se recomienda realizar precalentamiento y post tratamiento para reducir los problemas de 

soldabilidad entre los diferentes materiales. Además, los carburos que se formaron pueden ser 

disueltos por el efecto del tratamiento térmico [1, 49, 53].  

 

2.6 Metalurgia del ERNiCrMo-3 y/o IN625. 

 

Las superaleaciones base-Ni pierden 1/3 de su esfuerzo de fluencia cuando la temperatura 

incrementa a 485 °C, pero mantienen su resistencia hasta 820 °C, el valor máximo se puede obtener 

a los 700 °C [52]. 

 

2.6.1 Modos de solidificación, endurecimiento, fases secundarias Laves, carburos, óxidos, 

segregación interdendrítica Mo y Nb. 

 

El IN625 es una aleación base-Ni endurecida por solución sólida, sus principales elementos 

constituyentes son el Ni-Cr-Mo con adiciones de Nb [45]. Esta aleación posee excelentes 

propiedades mecánicas por la adición de Mo y Nb en la matriz de Ni-Cr. También es una aleación 

que puede incrementar sus propiedades después de ser tratada térmicamente entre las temperaturas 

de 550 a 850 °C y esto se debe a la precipitación de la fase metaestable ”-Ni3Nb [39, 44]. Durante 

la soldadura con el electrodo de IN625 (NiCrMo-3) existe la micro segregación de elementos tales 

como el Nb y Mo, este fenómeno resulta en la precipitación de la fase Laves y de carburos NbC. 

La formación de un fase rica en Nb como la Laves puede provocar que surja agrietamiento durante 

la solidificación por el punto de fusión de esta  fase [39]. La fase Laves es un intermetálico, 

producido por una reacción eutéctica [41], tiene una estructura cristalina compacta se menciona 

que puede ser hexagonal (HCP) y a partir de esta se puede dividir en tetragonal (TCP). Estas fases 
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cristalizan en una relación A2B, el número de coordinación para A es 16 y para B es 12. La fase 

Laves se forma cuando el radio de los dos componentes tiene una relación equivalente a 1.05-1.68, 

una determinada valencia y electroneutralidad; el Si y Al también influyen en la formación y 

estabilización de la fase Laves, y la composición de la fase Laves la constituyen los elementos del 

grupo A de la tabla periódica [41, 44, 54-56]. En el IN625 la soldabilidad disminuye cuando 

incrementa el contenido de Nb + Si + C [41]. Dupont [41] encontró en un depósito de electrodo de 

IN625 sobre un acero Cr-Mo que la cantidad de fases Laves formadas en el MS  fue de 1.3 a 2.2 

%, además el rango de solidificación del electrodo 625 fue ~ 170 °C. La cantidad de fases Laves 

en el Inconel 718 (IN718) es de 6 a 10 %, además encontraron que el coeficiente de segregación o 

de distribución, k, del Nb en el MS IN625 es de 0.46 y es importante este valor ya que es el principal 

elemento que constituye la fase Laves, el C es un elemento que suprime la formación de fase Laves 

[55, 57], en análisis químicos realizados por microscopia electrónica de análisis (AEM por sus 

siglas en inglés) en la fase Laves la composición química no arrojó C y la suma del Nb + Mo 35 

un %  atómico [57]. Efecto similar se ha encontrado cuando se tiene Cu en el MB [52]. La 

formación de la fase Laves también es influenciada por la velocidad de enfriamiento [45] y la 

concentración de Fe [41, 55], mayor velocidad de enfriamiento menor cantidad de Nb segregado; 

y a mayor concentración de Fe mayor cantidad de Nb segregado ya que impide la solubilidad de 

este en el Ni, disminuyendo k. Es importante destacar que en el IN625 no solo se forman fases 

Laves, cuando esta aleación es sometida a tratamiento térmico pueden ocurrir una serie de 

reacciones o transformaciones en el rango de temperatura de 550-1100 °C, estas transformaciones 

pueden ser la que se observan el diagrama TTP de la Figura 2.5. 

 

Durante la solidificación del MS de IN625 se han observado la formación de partículas secundarias 

con morfología cuboidal identificadas como carbonitruros de Ti y Nb. El Ti se presenta en las 

partículas precipitadas formando TiN. El TiN puede estar rodeado por Nb [55]. Durante la 

solidificación del ERNiCrMo-3 se han observado cambios en la forma de crecimiento de celular a 

dendrítico conforme el sobre enfriamiento constitucional incrementa, este incremento se da en 

mayor grado en el centro del MS [9, 45, 47, 51, 58]. El espaciamiento de los brazos dendríticos 

puede ser reducido con la cantidad de calor aportado y una microestructura más fina [45]. 
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Se encontró que la conductividad térmica influye en la formación de fase Laves, un material con 

baja conductividad térmica como el IN625 (9.8 W/m °C) da lugar a baja velocidad de enfriamiento 

lo que da mayor posibilidad a la formación de esta fase [52]. La presencia de la fase Laves influye 

en la velocidad de corrosión en una unión además también influye en la cantidad de corriente de 

corrosión, cuando se obtuvieron grandes cantidades de precipitación en el MS la densidad de 

corrosión incrementó en un 60% [52].  

 

 

Figura 2. 5 Diagrama típico de tiempo-temperatura- transformación del IN625 [59]. 

 

Ruiz-Vela y colaboradores [60] soldaron IN625 con ERNiCrMo-3 usando los procesos GMAW 

transferencia por corto circuito controlado por robot (CMT por sus siglas en inglés) y GTAW, en 

ambos procesos encontraron un gran cantidad de fases secundarias en el interior del MS. Estas 

fases fueron Laves, NbC, NbC-TiN, pero hubo una reducción en la cantidad de precipitados en el 

proceso CMT fueron en menor cantidad, esto debido al porcentaje de dilución que se obtuvo en la 

unión, el espacio interdendrítico secundario se redujo por lo que la precipitación de fases fue menor 

(mayor velocidad de enfriamiento). Mayor cantidad de precipitación propago la grieta más rápido 

en los ensayos de tensión y fatiga.  

 

24 h 
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2.7 Metalurgia de los aceros inoxidables austeníticos 310. 

 

Los materiales como los aceros inoxidables austeníticos y las aleaciones base-Ni cuentan con una 

red cristalina FCC, cuando se sueldan ambos materiales puede ocurrir el crecimiento epitaxial 

debido a la similitud de los materiales en su red cristalina [40]. La presencia de Cr en este tipo de 

aleaciones disminuye la conductividad térmica conforme incrementa su contenido, esto puede 

producir agrietamiento, distorsión y fusión localizada [61].  

 

2.7.1 Modos de solidificación, endurecimiento, fases secundarias, segregación interdendrítica 

Mn. 

 

En la industria la reducción de costos en la operatividad es fundamental y una de las soluciones es 

el emplear materiales como los aceros inoxidables. Los aceros inoxidables son más económicos 

que las aleaciones base-Ni. Existe una gran cantidad de materiales de aporte de aceros inoxidables. 

Algunos investigadores han estudiado el uso de este tipo de materiales para unir aleaciones base-

Ni [9, 45]. Conocer y entender la metalurgia en el MS es por tanto un factor importante para crear 

soldaduras libre de defectos (zanas). Las soldaduras de electrodos austeníticos pueden llegar a tener 

hasta un 10% en volumen de fase ferrita , la cual puede evitar el agrietamiento en caliente y en 

este tipo de MA se puede tener una estructura dendrítica fina la cual mejora la tenacidad a la 

fractura y ductilidad [61]. La ferrita  generalmente se encuentra en la zona interdendrítica, la fase 

 es estabilizada por elementos tales como el Cr y Mo y la agitación electromagnética puede 

disminuir la cantidad de esta fase en el MS y la presencia de elementos como el C, Ni y Mn 

estabilizan la fase austenítica [62]. El Mn se puede encontrar en el interior de las dendritas [25, 47, 

63]. Chuaiphan y Srijaroenpramong [63] encontraron que la formación de la fase delta puede 

disminuir con el incremento del calor aportado y el uso de H2 + Ar como gas de protección.  

 

El acero inoxidable 310 es una aleación austenítica principalmente conformada por Fe-Cr-Ni. El 

MA ER310 contiene Cu en su composición, lo cual hace que este tipo de MA sea propenso al 

agrietamiento en caliente por la formación de fases con bajo punto de fusión [9, 40, 61]. Otro tipo 

de fase que se pueden encontrar son los óxidos, cuando se soldó IN657 con ER310 se encontró el 

tipo de crecimiento de grano I, los cuales son columnares, este se forma por la similitud en la 
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estructura cristalina de ambos materiales [61].  Se pueden encontrar los tres tipos de crecimiento 

de grano (SGBs, SSGBs y MGBs) [62]. Generalmente SGBs y SSGBs se presentan en materiales 

que presentan una sola fase de solidificación (austenita).  El acero inoxidable 310 presenta mayor 

coeficiente de expansión térmica que las aleaciones base-Ni en el rango de temperaturas desde la 

temperatura ambiente a la de temperatura de fusión. Hosseini y colaboradores [64] mencionan que 

cuando disminuyó la velocidad de enfriamiento se incrementa la formación de la ferrita  en aceros 

con una relación Cr Nieq eq menor a 2.2.  

 

La formación de ferrita  puede transformar a una fase frágil () por efecto de la temperatura y esta 

se forma por la segregación de elementos estabilizadores de ella [65]. Así, el acero inoxidable 310 

presentara pequeñas cantidades de ferrita  debido a que la composición química es este material 

cuenta con mayor cantidad de elementos estabilizadores de la fase austenita. Los valores de 

Cr Nieq eq sirven para calcular el modo de solidificación, el cual puede ser: formación de 100% 

austenita Cr Ni 1.25eq eq  , austenita-ferrita 1.23 > Cr Ni 1.48eq eq  y ferrita-austenita 

1.48 > Cr Ni 1.95eq eq  [63]. 

 

2.8 Estudios de soldabilidad en materiales con daño inducido. 

 

Después de mucho tiempo en operación algunas secciones de tubería se dañan debido al flujo que 

pasa a través de ellos esto es ocasionado por el desgaste provocado por el movimiento del fluido. 

Es por esta razón que los trabajos de supervisión en la realización de diagnósticos confiables y de 

raciocinio, así como reparaciones y renovación de los materiales en la industria es una tarea muy 

importante para la industria. Este tipo de supervisiones se deben dar principalmente a los materiales 

y equipos han sido expuestos por mucho tiempo en servicio.  

 

2.8.1 Reparación y reemplazo de secciones de materiales. 

 

Los esfuerzos residuales, la distorsión sufrida después de soldar y otros aspectos que son 

indeseables en las uniones, pueden llegar a costar mucho dinero en corregirlo y/o reparar [66] y 

una vez que se corrige esto y se pone en operación; la duración en operación de  estos elementos 
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estructurales soldados (muchas veces se sueldan por medio de juntas de penetración completa), 

incrementa el deterioro de sus propiedades debido al daño operacional. Estas propiedades pueden 

ser mecánicas, como deformación y acumulación de esfuerzos y propiedades químicas como 

gradientes de composición por la formación de otras fases, muchas veces esos cambios ocurren en 

la ZAT de la unión por la diversidad de microestructuras que existen en ella [67, 68]. Cuando 

suceden este tipo de cambios físicos el material ha sido puesto en operación por más de 100 000 h 

[67, 69]. En ocasiones ocurre agrietamiento (formación de grietas) en el componente debido a 

esfuerzos, temperatura y el medio de operación [69]. Una solución que disminuye costos y que 

puede mantener la integridad mecánica es el uso de reparaciones y estas se hacen principalmente 

cuando no es posible reemplazar todo un componente degradado con uno totalmente nuevo. La 

reparación se hace de tal forma que se quita la sección dañada y se reemplaza con una sección 

nueva [67, 70].  Algunos ejemplos donde se han realizado este tipo de operaciones están en las 

referencias [68, 71]. En una reparación se deben conocer normas y procedimientos para realizarla 

ya que los materiales expuestos en servicio ya han sufrido cambios microestructurales y algunas 

veces el método de soldar puede cambiar en comparación a cuando se sueldan materiales de 

fabricación (DF). Rakoczy y colaboradores  [72] realizaron una reparación en un componente de 

turbina y caracterizaron el material base y la reparación, la aleación que emplearon fue Hastelloy 

X y el MA ERNiCrMo-2. Encontraron que el envejecimiento por el servicio no afectó la 

soldabilidad de la aleación, además se observó que en la ZAT el material experimentó disolución 

de fases secundarias y que a medida que la distancia entre la LF y el MB iba alejándose este 

fenómeno desapareció. Nonoka y colaboradores [73] investigaron la reparación de una caldera de 

generación de potencia mediante el proceso de soldadura SMAW. Emplearon tratamiento pre y 

post - soldadura, encontrando que la dureza, ductilidad y la resistencia a la fluencia mejoraron, por 

ejemplo, la dureza incrementó en el material base (expuesto en servicio) y no fallaron en la ZAT 

de las probetas en el ensayo de fluencia presentando estos mejores resultados sin la aplicación del 

tratamiento post – soldadura. Cabe mencionar que el material sin exposición tuvo mayor resistencia 

a la fluencia por lo que se puede decir que el material expuesto sufrió algún cambio físico por la 

temperatura y el tiempo de exposición en servicio y el calor aportado recuperó la ductilidad del 

material. Los esfuerzos residuales son el factor más crítico en elementos que se sueldan ya que 

influyen en las propiedades como vida a la fatiga, los esfuerzos residuales se forman principalmente 

por el gradiente térmico y por el enfriamiento no uniforme [66].  
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Existen reparaciones completas y parciales, en una reparación parcial solo la sección de soldadura 

(MS) que se daña es removido y en cambio las reparaciones completas se reemplaza una sección 

que incluye la soldadura y los alrededores [74].  Pandey [75] caracterizó la unión entre un acero 

P92 y un 304L con diferentes condiciones de tratamiento térmico el acero P92 estaba en condición 

de revenido a 720 °C y el acero inoxidable 304L en condición de recocido. Encontraron que la 

ZAT del acero P92 fue mayor al ancho de la ZAT del 304L esto por la diferencia en conductividad 

térmica y el endurecimiento del acero P92 cercano a la línea de fusión fue mayor comparado con 

acero inoxidable 304L. Shi y colaboradores [76] mencionan que en los aceros inoxidables colados 

después de que son expuestos a servicio, su soldabilidad se ve reducida por la formación de Cr23C6 

debido a la disminución de la ductilidad y  esta reducción también se puede presentar en los aceros 

al Cr-Mo [70]. Además, en los aceros estudiados se presentó agrietamiento en el MS debido a la 

alta concentración de Si en la zona interdendrítica y al mecanismo de formación de NbC en la 

solidificación.  

 

Generalmente existen cuatro métodos para incrementar la soldabilidad en materiales que están en 

servicio y así evitar el agrietamiento en caliente de la ZAT. Vekeman y De Waele [70, 77] 

mencionan que estos son; calentamiento previo hasta la temperatura de austenización (tratamiento 

de recocido por solución o tratamiento de solubilización), realizar un enmantequillado con MA 

base-Ni, realizar granallado y finalmente usar temperaturas elevadas de precalentamiento. El 

tratamiento de solubilizado es para disolver los carburos que se formaron durante el servicio. El 

enmantequillado se usa principalmente para evitar agrietamiento en la ZAT y funciona como 

recubrimiento del bisel de soldadura para depositar el cordón nuevo. El granallado se aplica para 

áreas donde quiera producir recristalización y la reducción de esfuerzos residuales. Por último, 

calentar a temperaturas elevadas para recuperar la ductilidad del material y así crear una reparación 

libre de agrietamiento. Ellos concluyen que para tubos sin carburización la soldadura puede ser 

reparada con un tratamiento térmico previo de 300 °C y empleando el método GTAW, por otro 

lado, cuando el material sufrió carburización por efecto del uso, recomiendan usar el método 

SMAW y precalentar el material a 600 °C. En el código de recipientes a presión y calderas de 

ASME en las sección III y XI se especifican los métodos que se deben realizar para la reparación 

para los componentes de servicio de agua presurizada y super calentada de los reactores [70]. Es 

importante mencionar un ejemplo práctico que se usa para reparación de tuberías y en ellas se 
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emplea una manga o camisilla que es soldada  en la superficie de la tubería [78]. Srisuwan y 

colaboradores [53] mencionan que para la reparación de accesorios de tubería se debe realizar pre 

calentamiento antes de hacer la reparación de soldadura.  

 

2.8.2 Efecto en las propiedades mecánicas. 

 

Bhadury y colaboradores [70] realizaron una reparación en una soldadura de los aceros 2.25 Cr-1 

Mo y 9 Cr-1 Mo utilizando el proceso SMAW, encontraron que la dureza incrementó después de 

realizar la operación de reparación tanto en la interfase de soldadura, el MS y la ZAT esto 

comparado con el metal en condición de cómo se suelda. Por otro lado, las propiedades mecánicas 

no se vieron afectadas por la reparación y la ductilidad se vio reducida ~15 %.  

 

Wang y colaboradores [79] envejecieron un acero T23 después de ser soldado por 3000 h en un 

rango de temperaturas de 500 °C a 650 °C encontraron que cuando soldaron un material envejecido 

las propiedades como microdureza y tenacidad se vieron disminuidas comparado a cuando soldaron 

el material nuevo, esto por la precipitación  de fases como carburos de Nb y V después del 

tratamiento térmico, por otro lado, a temperaturas bajas de envejecimiento la dureza no cambió 

significativamente debido a la presencia de carburos Cr23C6. 

 

Rampat y Maharaj [80] soldaron para reparar tubos de una aleación base-Fe (HP-Mod resistente a 

la temperatura con altos contenidos Cr y Ni), proponen el empleo de la preparación de junto en 

tipo U, en lugar de la de doble bisel. Estos investigadores encontraron que las propiedades 

mecánicas en este tipo de unión se encuentran dentro los límites requeridos por la especificación 

ASTM A297, además la dureza fue muy similar a la dureza que tenía el material antes de soldar 

(envejecido), este tipo de preparación también les permitió obtener una soldadura libre de fisuras, 

porosidad y grietas en el interior del MS y la ZAT.  

 

2.9 Corrosión localizada en aleaciones base-Ni y sus soldaduras. 

 

La corrosión localizada (ataque intergranular) es un problema que surge principalmente en 

aleaciones austeníticas como los aceros inoxidables y las aleaciones base-Ni, esta corrosión 
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localizada se debe principalmente a la formación de carburos de cromo, como el Cr7C3 y el Cr23C6. 

Lo que se ha realizado para disminuir este problema en incrementar la cantidad de Cr o disminuir 

el contenido de C para las aleaciones base-Ni y para los aceros inoxidables respectivamente [81]. 

Yin y colaboradores [81] compararon diferentes modelos para predecir el mecanismo para el 

crecimiento de estos carburos en las aleaciones base-Ni y los aceros inoxidables que sufren este 

tipo de ataque intergranular.  

 

Por ejemplo, la teoría de reacción indica que la concentración de Cr entre dos zonas (interfacial) 

es inversamente proporcional a la concentración de C en la misma zona, de acuerdo con la siguiente 

ecuación [81]: 
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La difusividad C en las aleaciones austeníticas es mucho mayor que la del Cr en esta fase. Tan 

pronto como se forman los carburos la concentración de C disminuye en la matriz y esto continua 

hasta que la concentración de C es el límite de solubilidad de la matriz [81]. Por su parte la teoría 

cinética predice que hay un tiempo de retraso en alcanzar la concentración mínima de Cr en la 

frontera de grano. Por ejemplo, la concentración de Cr en el límite de grano disminuye y después 

incrementa con el tiempo de tratamiento térmico. Además, el grado de sensibilización (GDS) y 

grado de desensibilización es caracterizado por el ancho y la profundidad de la zona empobrecida 

de Cr, por ejemplo la mayor sensibilización ocurre cuando estas dos dimensiones se maximizan 

[34, 81]. Estudios en IN600 se han hecho en condición de fabricación (DF) (comúnmente en 
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recocido) y TT a temperaturas entre 650 y 700 °C en los cuales la resistencia al agrietamiento por  

corrosión y esfuerzo ha mejorado, pero el material fue más susceptible en ambientes oxidantes y 

con contenidos de sulfuro [37]. Latinitision [82] menciona que para cualquier temperatura, 

conforme el tiempo avanza, el Cr difunde y sana la frontera de grano eliminando la zona 

empobrecida, y los carburos forman partículas más discretas, y estas partículas si llegan a precipitar 

se formarán en el interior de los granos. Esto quiere decir que usando un periodo largo de 

tratamiento térmico (TT) la zona empobrecida de Cr alrededor de los carburos de Cr puede ser 

eliminada debido a la difusión de Cr [1]. Por su parte la presencia de una estructura de grano burdo 

incrementa  la susceptibilidad a la corrosión y la presencia de oxígeno en el gas de protección 

disminuye las propiedades mecánicas y la resistencia a la corrosión de la unión [50].  

 

En las curvas de polarización el potencial de corrosión (PC) es un indicador termodinámico de la 

resistencia a la corrosión y por lo tanto indica la susceptibilidad de que ocurra, por lo general los 

materiales que tienen un PC elevado son más resistentes. La parte cinética de la corrosión se 

atribuye a la densidad de corriente, una densidad de corriente menor mayor genera resistencia a la 

corrosión [9, 52]. El PC relaciona lo que ocurre durante la reacción del medio corrosivo con el 

material [83]. 

 

Durante un largo periodo de tiempo se han estudiado los factores que pueden afectar la resistencia 

a la corrosión de los materiales. La precipitación de fases secundarias influyen en la resistencia a 

la corrosión, una menor cantidad de fases secundarias genera un potencial de corrosión mayor y 

una salida de corriente anódica menor lo que produce mayor resistencia a la corrosión [52]. La 

zona de no mezcla que se forma entre el MS y el MB causa disminución de la resistencia a la 

corrosión por picadura y también incrementa el grado de sensibilización en las soldaduras [84]. Se 

puede inferir que los gradiente de composición en la microestructura reduce la resistencia a la 

corrosión [9], en las soldaduras es muy probable que ocurran estos gradientes sobre todo si el MA 

tiene elementos con bajo k, como por ejemplo el IN718 y el IN625. El acero inoxidable puede 

formar una ventana de pasivación muy amplia en el NaCl al 3.5% por su alto contenido de Cr que 

forma una capa pasiva muy estable [9]. 
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Banovic y colaboradores [85] soldaron placas de acero AL6XN, placas de IN625 e IN622 para 

calcular el porcentaje de dilución. Mencionan que se debe controlar el porcentaje de dilución para 

controlar la resistencia a la corrosión, de los elementos que ayudan a mejorar la resistencia a la 

corrosión localizada (por picadura y por hendidura) está el Mo [86] en agua de mar. Por el 

empobrecimiento de Cr una aleación puede ser perjudicada en ambientes oxidantes y ácidos [47]. 

En aplicaciones para medios corrosivos, las grietas formadas durante la solidificación son 

perjudiciales debido a que proveen un camino para el flujo de gases agresivos [41].  

 

Lee y Wu [87] estudiaron la corrosión intergranular en uniones de IN690 soldadas por los procesos 

GTAW y láser por medio de pruebas electroquímicas de reactivación potenciocinética de doble 

ciclo (DL-EPR por sus siglas en inglés. La precipitación de Cr ocurre en la región de los límites de 

grano en el IN600 a temperaturas entre 600 y 980 °C. De acuerdo con las velocidades bajas de 

enfriamiento (~20 °Cs-1) de una unión, habrá regiones que se encuentren en el rango de 

temperaturas para la precipitación de carburos de Cr y por lo que existirá la formación de estos 

compuestos. La velocidad de enfriamiento influye en el grado de sensibilización (GDS), 

velocidades altas de enfriamiento disminuyen la formación de grandes cantidades de carburos.  Así 

mismo Lee y Wu [88] encontraron en el escaneo de reactivación la formación de dos curvas una 

catódica donde existe la disolución del óxido y otra anódica donde se presenta la disolución del 

metal. 

 

Abraham y colaboradores [7] realizaron ensayos de DL-EPR en uniones de placa de IN600 por 

medio del proceso de soldadura A-TIG, mencionan que la baja solubilidad del C es uno de los 

factores que promueven la susceptibilidad a la corrosión intergranular (CIG) debido a que cambian 

la velocidad crítica de enfriamiento para evitar la sensibilización, por lo que el enfriamiento rápido 

(temple) no es lo suficientemente rápido para evitar el proceso de sensibilización. En la ZAT se 

puede encontrar menor GDS, pero un ataque más severo en zonas localizadas de algunos granos, 

esto por el efecto de la disolución y crecimiento de precipitados como los carburos de Cr, esto se 

puede observar en la Figura 2.6. Estos mismos resultados fueron encontrados en el IN690 [88]. 
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Figura 2. 6 Micrografías del IN600 soldado con el proceso TIG y expuesto a 0.01 M H2SO4 + 20 
ppm de KSCN a temperatura ambiente a) MB, b) ZAT y c) MS mostrando ataque IG [7].  

 

La corrosión localizada comienza por la ruptura de la capa pasiva; en el caso de la corrosión por 

picadura se desarrolla como puntos discretos sobre la superficie, los cuales experimentan 

disolución anódica mientras que el resto de la superficie permanece pasivo y actúa como un gran 

cátodo. Ernst y Newman [83] mencionan que la forma de la picadura principalmente depende de 

la concentración (principalmente de la concentración de Cl− ) y naturaleza del medio corrosivo. 

Mortezaie and Shamanian [9] utilizaron el proceso GWAW para unir placa de IN718 con placas 

de acero inoxidable 310 usando diferentes materiales de aporte tales como el ERNiCrMo-3, 

ERNiCr-3 y el ER310, evaluaron la resistencia a la corrosión localizada en todas las uniones por 

medio de curvas de polarización potenciodinámica encontrando que la resistencia a la corrosión 

incrementa de la siguiente forma IN718 MB> 310S MB> ERNiCr-3 > ERNiCrMo-3 > ER310.  
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Chuaiphan y Srijaroenpramong [63] estudiaron la corrosión por picadura en el ER310 encontrando 

que las picaduras principalmente se forman en la interfase de  y  a partir de ahí se distribuyen 

en ambas fases (−) esto por la baja concentración de Cr en esa zona.  

 

Lu y colaboradores [89] mencionan que el alto contenido de iones de Cl−    y H+    (pH bajo) 

provocan que las picaduras se vuelvan estables hasta el punto donde vuelven a ser pasivas. El 

modelo de defecto puntual (PDM por sus siglas en inglés) propone que el rompimiento de la capa 

pasiva se debe al efecto de iones agresivos en la capa de oxígeno debido a los defectos puntuales 

(vacancias) que existen en la capa y estos iones viajan a través de la interfase entre la capa pasiva 

y el metal. Algunos ejemplos de iones agresivos son el Cl ,  F ,  Br  y I− − − − . También señalan que los 

puntos débiles en la superficie de la capa pasiva son la formación de precipitados de Cr, como el 

Cr23C6 y Cr2O3, inclusiones (MnS), dislocaciones, límites de grano y otras fases secundarias.  

 

Kritzer y colaboradores [90] estudiaron el efecto de los iones de Cl−   y el oxígeno en el IN625, 

mencionan que el ion de Cl migra dentro de las picaduras, evitando la pasivación y por lo tanto 

acelera la disolución de la capa de óxido. El número de picaduras incrementa con la temperatura, 

además el ion Cl−   induce corrosión localizada. La temperatura critica de picado (TCP) es función 

de la naturaleza del medio corrosivo y del estado inicial del metal. El hidróxido de Cr (III) es 

amorfo y es parte de la capa pasiva formada en aceros, aleaciones base-Ni con contenidos de Cr 

mayores a 12%. La textura (rugosidad) en la superficie influye en la resistencia a la corrosión, una 

superficie menos rugosa en un metal le proporcionara mayor resistencia a la corrosión. La corrosión 

en las soldaduras depende de factores como la composición, diseño de la junta, el proceso de 

soldadura, defectos y acabado superficial.  

 

Park y colaboradores [91] realizaron pruebas de polarización potenciodinámica (PP) en el Ni para 

estudiar el efecto de diferentes temperaturas en una solución de H3BO3, C6H8O7·H2O y 

Na3PO4·12H2O. Encontraron que el Ni se encontraba en estado activo hasta potenciales de -0.2 

VECS. La velocidad de corrosión incrementó con la temperatura, además de su susceptibilidad. 
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Lyczkowska y Michalska [92] estudiaron la resistencia a la corrosión por picadura de una unión de 

IN600 e IN625 mediante el proceso de soldadura láser. Mencionan que en materiales que se tienen 

tendencia a pasivarse, el PC no es un reflejo de la cinética de estos materiales a ser más resistente. 

Encontraron que una vez soldados el IN600 y el IN625 la resistencia a la corrosión se ve disminuida 

ya que hubo un incremento en la densidad de corrosión ( )corri en comparación las corri  de los MB. 

La mayor resistencia a la corrosión por picadura de los MB se lo atribuyen a la estructura de grano 

equiaxial.  

 

Zhou y Löthman [93] realizaron pruebas de resistencia a la corrosión por picadura en uniones de 

aceros super dúplex y super austeníticos empleando como MA de aporte ERNiCrMo-3, 

ERNiCrMo-13 y ER2594, los resultados demostraron que el ERNiCrMo-3 y el ERNiCrMo-13 

tienen mayor resistencia a la corrosión por picadura ya que no encontraron picaduras en el MS a 

temperaturas de hasta 45 °C.  

 

2.10 Agrietamiento por corrosión y esfuerzo en materiales soldados y monolíticos. 

 

El agrietamiento por corrosión y esfuerzo (SCC por sus siglas en inglés) es un fenómeno que ocurre 

en materiales cuando están inmersos en un medio acuso y al mismo tiempo están sometidos a algún 

tipo de esfuerzo o fuerza. Los factores que pueden afectar y acelerar el comportamiento de 

agrietamiento por corrosión y esfuerzo (ACS) son el pH, el oxígeno disuelto en el medio corrosivo, 

la concentración, la temperatura y potencial de polarización. El ACS ocurre en una zona estrecha 

de potencial de polarización, generalmente anódico y este potencial es muy cercano al PC y/o en 

la zona entre el potencial de pasivación y el de picadura [94]. Pueden existir dos tipos de falla 

transgranular o intergranular, en las aleaciones base-Ni la falla intergranular es la más común. Se 

han propuesto muchos mecanismos para explicar el fenómeno de ACS, dentro de los cuales se 

encuentra el mecanismo de disolución de la punta de la grieta en el cual la punta de grieta se 

encuentra activa y las paredes de la grieta permanecen pasivas. El segundo mecanismo es la ruptura 

por absorción de hidrógeno. La Figura 2.7 es una representación de los mecanismos de ACS [95].  

Evans menciona que la separación de un átomo de un metal y el incremento en la velocidad de 

corrosión es producto del desorden en el arreglo atómico causado por el esfuerzo mecánico [96].   
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Figura 2. 7 Representación de los mecanismos de ACS a) disolución de la punta de la grieta y b) 
absorción de hidrógeno [95]. 

En los estudios realizados para investigar el ACS en metales se han propuesto técnicas 

electroquímicas como el ruido electroquímico (RE) [97-99] o impedancia (I) [96]  y no destructivas 

por ejemplo la caída de potencia de corriente alterna (ACPD por sus siglas en inglés) [100, 101] 

empleadas para monitorear el proceso de ACS  y detectar fallas o el inicio de grietas.  

 

Kim y colaboradores [102] estudiaron el efecto de la forma del límite de grano en la resistencia al 

ACS en el IN600 en una solución de NaOH a 315 °C por medio de la técnica de C-Ring. 

Encontraron que la forma en la que los carburos se distribuyen en el límite de grano formando 

granos en forma de sierra son más resistentes al ACS por que la propagación de una grieta es más 

difícil con la presencia de carburos ya que el esfuerzo resuelto es menor en esta forma de límites 

de grano en un factor de acuerdo del ángulo formado. 

 

Qiang y colaboradores [103] estudiaron el efecto del plomo en un solución de sosa caustica en el 

IN690 TT. Encontraron que cuando una solución contiene Pb en un medio alcalino provoca que la 

capa de protección (pasiva) de menor lo que da lugar a menor resistencia al ACS. Además, pudieron 

observar que la propagación de grietas tarda más tiempo en propagarse cuando se encuentra con 

un punto triple de límites de grano. Mencionan que el óxido más estable en una aleación Ni-Cr-Fe 
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es el óxido espinel. Los óxidos de Ni son más estables en soluciones neutras y alcalinas y los óxidos 

de Cr en soluciones acidas.  

 

El contenido de C influye en la velocidad del ACS ya que favorece la formación de carburos, es 

por eso que se recomienda el uso del TT para formar carburos los cuales ayudan a mejorar la 

resistencia al ACS [1, 96]. Se dice que el incremento en el número de dislocaciones puede producir 

una mejora a que exista susceptibilidad por ACS [104]. 

 

Como se ha mencionado en líneas anteriores el oxígeno disuelto puede hacer que una aleación sea 

más propensa al ACS, esto se comprobó en el estudio realizado por Lu y colaboradores [101] en 

donde al incrementar el oxígeno disuelto en la solución la velocidad de crecimiento de grieta fue 

mayor. Además, observaron que de acuerdo a la orientación del crecimiento dendrítico existe una 

mayor o menor resistencia a ACS. La mayor resistencia o menor velocidad de propagación de 

grieta se obtuvo en especímenes que fueron hechos en dirección longitudinal al crecimiento 

dendrítico, esto por la existencia de oxidación preferencial, composición química y concentración 

de defectos en ciertas direcciones (transversal) [101].  

 

Como ya se mencionó algunas de las técnicas para monitorear el ACS es el RE. Esta metodología 

es útil debido a su sensibilidad ya que permite detectar grietas iniciales tanto longitudinales y 

transversales y esto se obtiene con los cambios en la corriente y el potencial en los transitorios de 

tiempo [105]. 

 

Javidi y Horeh [106] en su estudio del mecanismo del ACS en el acero API (por sus siglas en 

inglés) X52 demostraron que cuando las muestras se polarizaron catódicamente en un medio neutro 

y de pH alto, la disminución en el valor de polarización catódica influyó en el comportamiento al 

ACS. Se observó un incremento en la susceptibilidad al ACS con la pérdida de ductilidad del acero 

X52, esta reducción representó un 50% en potenciales muy negativos. 

 

González-Rodríguez y colaboradores [98] encontraron que cuando los componentes que fallaron 

desarrollaron transitorios de corriente anódicos, estos transitorios anódicos se deben a la reacción 

catódica donde se consumen electrones. 



47 

 

Tsai y Kuoh [107] demuestran que el mecanismo que domina el fenómeno de ACS en las 

aleaciones base-Ni es el de deslizamiento y disolución. De acuerdo con este mecanismo, la 

velocidad de crecimiento de grieta es gobernada por las velocidades de rompimiento de la capa 

pasiva, de disolución y de re-pasivación. Las grietas se pueden propagar por la aplicación de un 

esfuerzo y por el medio, uno de estos dos prevalecerá inicialmente y para que ocurra esto se 

depende de la aleación, el medio y la magnitud del esfuerzo aplicado.  
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CAPÍTULO 3 DESARROLLO EXPERIMETAL 

 

En esta sección se describe a detalle cómo se llevó a cabo el desarrollo experimental durante el 

proceso de investigación. 

 

3.1 Materiales. 

 

Se emplearon placas de IN600 con espesor de 6.35 mm y ancho de 150 mm, el material se recibió 

en condición de laminado en frío seguido de un recocido, esto de acuerdo a las especificaciones 

del proveedor. Se realizó análisis de composición química del IN600 por medio de espectrometría 

de emisión de chispa la cual se presenta en la Tabla 3.1. Por otro lado, se emplearon dos electrodos 

como materiales de aporte; ERNiCrMo-3 (equivalente al Inconel 625) y ER310 un acero inoxidable 

austenítico, de igual manera la composición química se muestra en la Tabla 3.1. Los resultados de 

composición química del IN600 se comparan en la Tabla 3.1 con la composición química del 

proveedor.  

Tabla 3. 1 Composición química de los materiales utilizados (% en peso). 

IN600 
 C Si Mn Cr Ti Fe Cu P Al Ni 

Espectroscopía 0.018 0.219 0.197 16.33 0.267 9.107 0.125 <0.01 0.264 73.47 
Proveedor 0.02 0.19 0.2 16.41 0.25 9.11 0.13 0.006 0.2 73.09 

ERNiCrMo-3 
 C Si Mn Cr Mo Fe Nb P S Ni 

Proveedor 0.01 0.05 0.05 22.06 8.92 0.921 3.6 0.006 0.003 64.38 
ER310 

 C Si Mn Cr Mo Fe Cu P S Ni 

Proveedor 0.1 0.45 1.7 26.0 0.1 51.02 0.1 <0.02 <0.01 20.5 

 

A parte de los elementos mostrados en la Tabla 3.1 de acuerdo con los resultados del análisis por 

espectroscopia en el IN600 existen otros elementos de aleación tales como Mo, Nb, N, W, V, Mg 

y  Co que total suman 0.27 % en peso. 
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3.2 Caracterización microestructural, mecánica, electroquímica y corrientes de Eddy del 

IN600 en condición de fabricación y tratado térmicamente. 

 

3.2.1 Tratamiento térmico de envejecido.  

 

Se realizó tratamiento térmico (TT) de envejecido en el IN600 a una temperatura de 700 °C en un 

horno tipo mufla. El TT se realizó con tiempos de permanencia de 0 hasta 300 h. Las muestras 

fueron enfriadas en agua para retener la microestructura. Se cortaron piezas de placa de IN600 de 

diferentes dimensiones de acuerdo a la caracterización que se pretendía realizar. Por ejemplo, se 

cortaron secciones de placa de 12x150 mm2 para ensayos de tensión, de 25x40 mm2 para 

mediciones de conductividad y de 10x10 para pruebas electroquímicas y caracterización 

microestructural. 

 

3.2.2 Caracterización microestructural.  

 

Posterior al tratamiento térmico, se realizó una preparación metalográfica para observar la 

microestructura resultante. Se comenzó con un electropulido utilizando una solución de ácido 

perclórico al 10% en alcohol por un tiempo aproximado de 20 segundos y un voltaje de ~ 13 V, seguido 

de ataque químico con una solución de HCl + HNO3 en una relación de 3:1 respectivamente, por medio 

de la técnica de goteo.  Con esta solución se pudieron preservar los precipitados en los límites de grano 

de las muestras envejecidas. Las muestras se analizaron por medio de microscopia electrónica de 

barrido, en un microscopio de emisión de campo Jeol JSM-7600F equipado con detector de 

espectrometría de rayos X (EDS). Adicionalmente se realizaron mediciones de tamaño de grano y 

cuantificación de fases utilizando un software comercial.   

 

3.2.3 Microdureza Vickers. 

 

Por medio de mediciones de microdureza Vickers se valoró el efecto del tiempo de envejecido del 

IN600 a 700 °C con referencia al IN600DF. Las mediciones se realizaron aplicando una carga de 

100 g durante 15 s en un equipo para microdureza Vickers marca Mitutoyo modelo HM-220, con 
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separación entre ellas de aproximadamente 200 m a lo largo del IN600 TT. Para el IN600DF e 

IN600TT se tomaron en total 30 indentaciones en tres diferentes zonas. 

 

3.2.4 Deformación ingenieril y deformación verdadera. 

 

Se llevaron a cabo ensayos de tensión cuasi estática en probetas de IN600 DF e IN600 TT de 

tamaño reducido a temperatura ambiente usando una maquina servo hidráulica marca Landmark 

MTS con una capacidad de 100 kN y un controlador FlexTest-40 con un software TestSuite 

Multipurpose EliteTM. La deformación axial se midió con un extensómetro MTS modelo 634.31F-

24 con una longitud calibrada de 20 mm. Los experimentos se llevaron a cabo con una velocidad 

de deformación de 0.005 s-1. El ensayo de tensión permitió medir el comportamiento mecánico de 

las muestras sin tratar (DF) y las tratadas térmicamente. Se observó que todas las condiciones 

exhiben un comportamiento de endurecimiento múltiple, se empleó el modelo de Ramberg-Osgood 

para calcular los coeficientes de endurecimiento de las muestras. Las dimensiones de las probetas 

fabricadas se presentan en la Figura 3.1.  

 

Figura 3. 1 Diseño y dimensiones de probetas para el ensayo de tensión, (cotas en mm).  

 

3.2.5 Grado de sensibilización. 

 

Las pruebas electroquímicas de reactivación potenciocinética de doble ciclo (DL-EPR) fueron 

llevadas a cabo en una celda electroquímica convencional; como se presenta en la Figura 3.2, con 

inmersión total del electrodo de trabajo. Esta celda electroquímica estuvo conformada por 3 

electrodos: los electrodos de trabajo fueron las muestras de uniones soldadas en las diferentes 
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condiciones. Se utilizó como electrodo de referencia el electrodo de Calomel saturado (ECS), a 

través de un puente salino de KCl y como electrodo auxiliar una barra de grafito. Las pruebas se 

realizaron con un potenciostato Solartron modelo SI1280B conectado a un equipo de cómputo. En 

las diferentes condiciones de TT y DF se procedió a realizar desbaste de la superficie con lijas de 

papel de SiC de diferente granulometría hasta la granulometría 1200. Se empleó como electrolito 

una solución de 0.01 M de H2SO4 y 2x10-4 M de KSCN, se optó por el empleo de esta solución ya 

que diferentes autores han realizado el uso de este electrolito a diferentes concentraciones [7, 108-

111]. El electrolito se mantuvo a una temperatura de 25 °C con variación máxima de ±1 °C para 

asegurar la reproducibilidad del experimento. Para cada condición el grado de sensibilización fue 

obtenido de al menos tres repeticiones experimentales. Previo a realizar cada experimento se 

registró el potencial a circuito abierto (PCA) por un tiempo igual a 5 min ya que se pudo observar 

una rápida estabilización del PCA donde no existieron variaciones mayores a ± 10 mV. Se aplicó 

una polarización potenciodinámica, desde el PCA hasta 500 mV vs ECS a una velocidad de barrido 

de 0.5 mV/s, seguido por la polarización en sentido contrario a la misma velocidad de barrido hasta 

el PCA. A partir de las curvas resultantes se determinaron las densidades de corriente de activación 

Ia y de reactivación Ir. La relación Ir/Ia permite determinar el grado de sensibilización. La Figura 

3.3 muestra una representación del criterio para establecer si existe o no sensibilización en la 

muestra.  
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Figura 3. 2 Arreglo de la celda electroquímica común para todas las pruebas electroquímicas. 

 

Figura 3. 3 Representación de las curvas DL-EPR para materiales a) no sensibilizados y b) 
sensibilizados.  
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3.2.6 Conductividad eléctrica. 

 

Se empleó conductividad eléctrica para detectar los cambios microestructurales de las muestras 

con y sin TT. La conductividad se registró por medio de corrientes de Foucault con suficientes 

mediciones para disminuir el error estadístico. Durante las mediciones de conductividad se utilizó 

un equipo Olympus NORTEC® 500 D y una sonda tipo sándwich de frecuencia 480 kHz. Como 

materiales de referencia se utilizaron el Inconel 625 (IACS=1.3 %) y Monel 400 (IACS=3.4 %). 

Los resultados de conductividad se relacionaron con el GDS, tamaño de grano y comportamiento 

mecánico.  

 

3.3 Caracterización microestructural, mecánica y electroquímica de las soldaduras. 

 

3.3.1 Proceso de soldadura y caracterización microestructural. 

 

Se soldaron 6 juntas diferentes empleando la preparación de junta en simple V sin talón como se 

muestra en la Figura 3.4. La máquina utilizada para soldar tiene una capacidad de 300 A, voltaje a 

circuito abierto de 50 V, rangos de trabajo entre 0 y 40 V y una eficiencia aproximada de 75%. Se 

utilizó polaridad invertida y los materiales de aporte ERNiCrMo-3 y ER310, ambos de 1.1 mm de 

diámetro. Como gases de protección se usaron mezclas de 95 % Ar + 3 % N2 + 2 % O2 y 97 % Ar + 3 

% N2 para el ERNiCrMo-3 y el ER310, respectivamente. La velocidad de desplazamiento y 

alimentación de la soldadura fueron de 3.4 mm/s y 120 mm/s respectivamente. La distancia de trabajo 

entre el tubo difusor y la placa se mantuvo de 10 mm. Las juntas se seccionaron transversalmente para 

realizar la caracterización correspondiente, (mecánica, microestructural y electroquímica). La 

designación y nomenclatura que se usó para las juntas soldadas es:  

 

IN600 DF – DF = unión de IN600 DF con IN600 DF 
IN600 DF – TT 100 = unión entre IN600 DF e IN600 TT por 100 h 
IN600 DF – TT 300 = unión entre IN600 DF e IN600 TT por 300 h 

 

Cada junta de las 3 mencionadas en los renglones anteriores se soldarán con cada ambos electrodos.  

 

Posterior al proceso de soldadura, se cortó una probeta transversal al cordón de soldadura de 

dimensiones 12 mm de ancho x 50 mm de largo para preparación metalográfica convencional y 
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evaluación de las características microestructurales mediante microscopía óptica (MO) y microscopía 

electrónica de barrido (MEB) de la unión soldada en sus principales zonas: metal de soldadura (MS), 

zona parcialmente fundida (ZPF), zona de no mezcla (ZNM) y zona afectada térmicamente (ZAT). Las 

muestras se desbastaron con lijas de carburo de silicio de diferentes granulometrías en el orden 

siguiente: 400, 600, 1000, 1200, 1500, 2000 y 3000. Posterior al desbaste se electro-pulieron durante 

20-40 s y 13 V dependiendo de la condición de soldadura, para esto se usó una solución al 20% de 

ácido perclórico en alcohol etílico. Se preparó una solución al 10% de H2SO4 para realizar electro-

ataque con la finalidad de revelar la microestructura y el límite de grano en todas las zonas de la 

soldadura. Para la caracterización por MO, se utilizó microscopio óptico marca y modelo Carl Zeiss 

Axio Observer 7. Por otro lado, para la caracterización por MEB se emplearon los microscopios 

electrónicos de emisión termoiónica JEOL JSM-6400 y emisión de campo Jeol JSM-7600F 

equipados con detectores EDS, el primero para mapeo elemental y el segundo para análisis puntuales 

en segundas fases de las soldaduras con electrodo ERNiCrMo-3. 

 

 

Figura 3. 4 Diseño de junta utilizado, cotas en mm. 

 

3.3.2 Ensayo de microdureza Vickers. 

 

La evaluación de microdureza se realizó en un equipo Mitutoyo de carga automática de indentador 

piramidal de diamante. Se aplicó una carga de 100 g durante 15 s y cada medición se realizó a 0.2 

mm de separación entre cada una de ellas. Los perfiles de microdureza cubrieron una distancia de 

10 mm de longitud a cada lado de la línea se fusión y la longitud del MS. Se hicieron 3 perfiles de 
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microdureza en cada junta. Los perfiles se hicieron cada de 1.5 mm de separación entre ellos e 

iniciaron a 1.5 mm de la superficie de la placa.  

 

3.3.3 Ensayo tensión. 

 

Los ensayos de tensión cuasi estática se realizaron en probetas de tamaño reducido a temperatura 

ambiente usando una maquina servo hidráulica marca Landmark MTS con una capacidad de 100 

kN y un controlador FlexTest-40 con un software TestSuite Multipurpose EliteTM. La deformación 

axial se midió con un extensómetro MTS modelo 634.31F-24 con una longitud calibrada de 20 

mm. Los experimentos se llevaron a cabo con una velocidad de deformación de 0.005 s-1. Las 

dimensiones de las probetas fabricadas se presentan en la Figura 3.1.  

 

 

3.3.4 Ensayo instrumentado de impacto. 

 

Se maquinaron probetas para el ensayo de impacto, con las características que se muestran en la 

Figura 3.5. La geometría de las probetas es de acuerdo a ASTM E23-16b [112]. Las muescas de 

las probetas se hicieron en el cordón de soldadura, de manera longitudinal a la dirección de 

aplicación de la soldadura. Se utilizó un péndulo instrumentado con una adquisición de datos de 

50000 datos por segundo. El análisis de los resultados se hizo de acuerdo a la norma ASTM E2298-

18 [113]. 

 

Figura 3. 5 Dimensiones de las probetas para el ensayo de impacto Charpy, dimensiones en mm. 
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3.3.5 Grado de sensibilización. 

 

Las pruebas electroquímicas de reactivación potenciocinética de doble ciclo (DL-EPR) fueron 

llevadas a cabo en una celda electroquímica convencional; como se presenta en la Figura 3.2, con 

inmersión total del electrodo de trabajo. Esta celda electroquímica estuvo conformada como se 

describió en la sección 3.2.5. Las pruebas se realizaron con un potenciostato Solartron modelo 

SI1287 conectado a un equipo de cómputo. Para realizar las pruebas de medición del grado de 

sensibilización en las diferentes condiciones de soldadura, se hizo desbaste de la superficie con 

lijas de papel de SiC hasta la granulometría 1200. Se empleó una solución de 0.01 M de H2SO4 y 

2x10-4 M de KSCN como electrolito. Para cada condición el grado de sensibilización fue obtenido 

de al menos tres repeticiones experimentales y fue calculada de la misma manera que en la sección 

3.2.5. 

   

3.3.6 Polarización en agua de mar. 

 

La polarización potenciodinámica en agua de mar se hizo para evaluar la resistencia a la corrosión 

por picadura (corrosión localizada) de acuerdo con la norma ASTM G48-2003 [114]. Al igual que 

las mediciones de grado de sensibilización, la polarización potenciodinámica se realizó en una 

celda electroquímica de tres electrodos como la que se muestra en la Figura 3.2, utilizando un 

potenciostato Solartron SI1287 y SI1280C. Para determinar el comportamiento de las uniones por 

soldadura GMAW de IN600 en agua de mar natural de la costa de Campeche se realizaron 

experimentos a 25 y 35 °C manteniendo una variación entre el inicio y fin de la prueba de ±1 °C. 

El pH del agua de mar de la costa de Campeche es de 8.2. El agua de mar se recolectó en la localidad 

de Lerma en el estado de Campeche; cada recolección se realizó cada 7 días procurando obtenerla 

en el mismo sitio de la cual se recolectó anteriormente. Se mantuvo aireada mediante una bomba 

pecera para mantener su duración por 7 días. La principal condición por controlar la 

reproducibilidad de las pruebas es la superficie del material la cual se debe hacer de acuerdo con 

los siguientes pasos: Se efectuó el corte de las diferentes condiciones de soldaduras disímiles, 

posteriormente se embebieron en resina epóxica. Se desbastó la superficie de prueba con papeles 

de SiC de diferente granulometría (240, 400, 600, 800, 1000, 1200 y 1500); posteriormente se 
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realizó el pulido para obtener un acabado espejo con pasta de diamante de 6 y 3 μm en una rueda 

de pulido a 450 rpm. En principio se registró el PCA durante 10 minutos o hasta que el PCA 

presentara valores estables con variaciones no mayores a ± 10 mV, posteriormente se aplicó un 

sobrepotencial catódico, c de 400 mV vs PCA y un sobrepotencial anódico, a de 700 mV vs PCA 

a una velocidad de barrido de 20 mV/min. Los resultados fueron comparados con el IN600 DF y 

TT. Para los ensayos a 35 °C se trabajó con un arreglo como en la Figura 3.6. 

 

3.3.7 Temperatura critica de picado en agua de mar. 

 

Una vez obtenidas las curvas de polarización en agua de mar para las diferentes condiciones de 

soldadura y el MB, se evaluó la temperatura crítica de picado (TCP) con la técnica de 

cronoamperometría, la cual consiste en aplicar una polarización potenciostática durante un tiempo 

determinado. Se aplicó un potencial anódico de 165 mV vs. ECS, ya que este valor de potencial se 

encuentra dentro de la región pasiva de las curvas potencio dinámicas. La celda electroquímica, 

con agua de mar natural (pH = 8.2) como electrolito fue colocada en un baño María para control 

de la temperatura la cual se incrementó a una velocidad de ~ 0.8 °C/minuto, desde una temperatura 

de 15 °C, hasta la TCP, la cual que fue establecida al alcanzarse una densidad de corriente de al 

menos 100 A/cm2. El experimento se realizó usando la configuración mostrada en la Figura 3.6. 

Previo a la aplicación de la polarización anódica (165 mV) se realizó una polarización catódica 

(200 mV) desde la temperatura de 10 °C hasta llegar a los 15 °C donde inició la polarización 

anódica. La solución fue calentada usando una parrilla termomagnética con controlador de 

temperatura y el potenciostato Solartron SI1287. Los resultados obtenidos se compararon con 

IN600 DF e IN600 TT. 
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Figura 3. 6 Arreglo de celda para evaluar la TCP y polarización. 

 

3.3.8 Ensayo de agrietamiento por corrosión y esfuerzo monitoreado por ruido electroquímico. 

 

Se realizaron pruebas para conocer el agrietamiento por corrosión y esfuerzo (SCC por sus siglas 

en inglés) en soldaduras de IN600 DF – TT 300 en medios como es son el hidróxido de sodio (NaOH) 

y el tiosulfato de sodio (Na2S2O3). Los ensayos SCC se hicieron por medio de la técnica de bajas 

velocidades de deformación (por sus siglas en inglés SSRT) a una velocidad de deformación de 1x10-

6 in-s-1 en un equipo de desplazamiento a velocidad constante (CERT siglas en inglés) el cual tiene una 
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capacidad de carga de 44 kN y permite una extensión máxima de 50 mm. Las dimensiones de las 

probetas que se maquinaron para este ensayo se presentan en la Figura 3.7. El equipo CERT consta de 

una máquina universal para tensión, fatiga y compresión integrado con una unidad de control y 

adquisición de datos. La técnica de ruido electroquímico (RE) se empleó para monitorear el proceso 

de agrietamiento. El RE se registró en un potenciostato ACM-Gill-AC. Para la metodología de RE 

se emplearon 3 electrodos uno de trabajo (muestra a ensayar) conectado a la terminal del 

potenciostato WE, un electrodo de referencia de Calomel saturado (ECS) conectado a la terminal 

RE (electrodo de referencia) y un electrodo auxiliar de platino conectado a la terminal AE 

(electrodo auxiliar).  Para que exista este fenómeno de SCC la probeta debe estar en contacto con 

un medio este caso acuoso. La probeta se monta dentro de una celda de cristal que contendrá la 

solución o medio corrosivo, esta celda es sellada en los extremos y los sellos impiden que la 

solución fluya. El sello de la celda se hace con la presión de la probeta al ser montada. La celda de 

cristal puede ser calentada con una resistencia y la temperatura se regula con un controlador. La 

máxima temperatura soporta la celda es de ~ 80 °C. Se realizaron pruebas a temperatura ambiente 

y ~ 75 °C. En los ensayos a temperatura elevada, primero se calentó la solución y después dio inicio 

el monitoreo del PCA por 40 min. Una vez finalizado el monitoreo del PCA, se inició la prueba 

SSRT y el registro de RE.  

 

 

Figura 3. 7 Dimensiones probeta para el ensayo de agrietamiento por corrosión y esfuerzo, cotas 
en mm. 

 

3.3.9 Polarización en NaOH y Na2S2O3. 

 

La polarización potenciodinámica se realizó en una celda electroquímica de tres electrodos como 

la que se muestra en la Figura 3.1, utilizando un potenciostato Solartron SI1280B. Para determinar 

el comportamiento electroquímico de dos condiciones de soldadura de IN600 DF– IN600 TT300 
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con ambos materiales de aporte en 220 g/L de NaOH y 0.1 M Na2S2O3. Se realizaron los ensayos 

de polarización a temperatura ambiente y ~ 75 °C con una variación máxima de ± 5 °C. Se efectuó 

el corte de las diferentes condiciones de soldaduras disímiles, posteriormente se embebieron en 

resina epóxica. Se desbastó la superficie de prueba con papeles de SiC de diferente granulometría 

(240, 400, 600, 1000 y 1200). En principio se registró el potencial a circuito abierto (PCA) durante 

5 minutos para que la medición del PCA no fuera mayor a ± 10 mV de inicio a fin del proceso de 

medición de PCA, posteriormente se aplicó un sobrepotencial catódico, c de 400 mV vs PCA y 

un sobrepotencial anódico, a de 700 mV vs PCA a una velocidad de barrido de 20 mV/min. El 

arreglo experimental para las mediciones a temperatura ambiente se presenta en la Figura 3.1 y por 

el contrario para las de elevada temperatura en la Figura 3.6.  
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CAPÍTULO 4 ANALÍSIS Y DISCUSIÓN DE RESULTADOS 

 

Es de gran importancia el caracterizar el MB en su condición DF esto con el objetivo de tener un 

punto de referencia. Las técnicas no destructivas y destructivas nos proporcionarán información 

sobre la condición del material IN600DF y serán el comienzo de análisis para después conocer los 

cambios microestructurales que ocurren cuando es envejecido artificialmente, soldado y sometido 

a esfuerzos. Para ello se empleó MO, MEB, ensayo de tensión, pruebas electroquímicas y 

conductividad eléctrica para valorar y analizar el daño inducido (ó tratamiento térmico de 

envejecido, TT) por las diferentes etapas a las que se someterá el IN600 en el presente trabajo de 

investigación. En este capítulo se hablará de conceptos tales como formación y precipitación de 

carburos, soldadura, tratamientos térmicos, conductividad eléctrica, análisis elementales de 

composición química, crecimiento de grano, MS, precipitación fases secundarias en el MS, 

porcentaje de dilución, GDS, polarización potenciodinámica, TCP, exponentes de endurecimiento 

por deformación, coeficiente de segregación, deformación unitaria, deformación a muy bajas 

velocidades, resistencia a la tensión (RT), módulo elástico (E), deformación plástica (DP), esfuerzo 

de fluencia generalizado (σy, 0.2%), esfuerzo (σv) y deformación verdadera (εv) y esfuerzo (σe) y 

deformación ingenieril (εe).  

 

4.1 Caracterización del IN600 en sus diferentes condiciones. 

 

Como se mencionó el IN600 es una aleación base níquel endurecida por solución sólida y que el 

endurecimiento adicional puede obtenerse por deformación plástica (laminado), en el IN600 existe 

la formación de precipitados ricos en Cr rango de temperaturas de ~500 °C a ~1000 °C. Por tal 

motivo es importante realizar la caracterización microestructural y mecánica de la aleación en sus 

diferentes condiciones.  

 

4.1.1 Microestructura. 

 

Los resultados de la caracterización microestructural se presentan en las Figuras 4.1 a 4.8 y en las 

Tablas 4.1 a 4.2. En la Figura 4.1 el material DF (Figura 4.1 (a)) se comparó con el material TT a 

700 °C por diferentes periodos de tiempo (Figuras 4.1 (b-g)). De acuerdo con la micrografía de la 
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Figura 4.1 (a) el IN600 DF tiene la formación de granos austeníticos equiaxiales y dentro de la 

matriz se observan de manera significativa las maclas de recocido generadas por el proceso de 

fabricación de rolado en frío y tratamiento de recocido en la condición que envío el fabricante. Las 

Figuras 4.1 (b-g) presentan las micrografías de IN600 desde 1 h a 300 h de TT. Al igual que el 

IN600 DF, el IN600 TT presenta matriz completamente austenítica con granos equiaxiales y 

también la presencia de partículas que corresponden a carbonitruros, nitruros y carburos de Ti y 

Nb (los cuales se pueden observar en las micrografías en color dorado y en un gris más obscuro en 

las micrografías de MEB de las Figuras 4.2 (b y g). Estos precipitados son estables a temperaturas 

mayores a los 1100 °C por lo que no es termodinámicamente posible que puedan disolver a la 

temperatura de 700 °C incluso con el tiempo de permanencia de 300 h [115]. El Ti y el Nb son 

formadores de carburos y se agregan en esta aleación para evitar la formación de carburos de Cr. 

La afinidad del C para formar carburos se da en el siguiente orden TiC > NbC > Cr23C6 > Cr7C3 y 

es por esta razón que estos elementos se agregaron al IN600 en el proceso de fabricación [116]. Se 

puede observar de igual manera en las micrografías de las Figuras 4.1 a) – f) que las partículas de 

color dorado presentan una forma regular, facetada con un tamaño promedio que va desde 1 a 5 

μm.  
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Figura 4. 1 Micrografías del IN600 a) DF y TT a 700 °C por b) 1 h, c) 24 h, d) 100 h, e) 150 h, f) 
200 h y g) 300 h. 
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Estas partículas como se puede observar se forman en las intersecciones entre límites de grano, 

fronteras de grano y límites de macla (ver Figura 4.1 b) y en el interior de los granos como se 

aprecia en la Figura 4.1 c). Sourmail [117] menciona que las partículas o segundas fases del tipo 

MC se forman principalmente en dislocaciones dentro de la matriz, fallas de apilamiento, límites 

de grano y límites de macla. Por otro lado, en las micrografías de las Figuras 4.1 a-c) para los 

tiempos cortos de TT se puede observar dos formas de grano el equiaxial (en mayor cantidad) y 

alargados. Los granos alargados son producto del proceso de laminación que se le dio al IN600 

durante el proceso de fabricación. La dispersión del tamaño de grano se reduce con el aumento del 

tiempo de permanencia, se puede inferir que la temperatura y el tiempo (más de 24 h) de tratamiento 

ayudan a la segunda recuperación del material después de la condición de recepción, como se puede 

ver en las Figuras 4.1 d-g). Para tiempos mayores a 24 h se puede ver la existencia de un ataque 

intragranular delimitado y/o marcado por la formación de pequeños puntos de un color más oscuro 

a la matriz y en algunos casos parece a la formación de subestructuras de grano, es decir se forman 

pequeños granos en el interior del grano esto causado por la forma en que se encuentran distribuidos 

estos puntos. Estos subestructuras corresponden a los primeros granos de austenita,  se ha reportado 

que los primeros granos de austenita están acompañados por la segregación de elementos como C, 

P y Mn en aceros de baja aleación [118]. A partir de 100 h de TT se observó un ataque intergranular 

severo lo que dio el incremento en el espesor de los límites de grano, como se ve en la Figura 4.1 

d) – e). La adición de N en la composición química del IN600 permite la formación de nitruros, 

pero a su vez da estabilización a la fase austenítica.  

 

Un análisis más detallado de la microestructura en el IN600 DF y TT se obtuvo con el empleo del 

MEB. En las imágenes de electrones secundarios (SEI por sus siglas en inglés) de la Figura 4.2 se 

observó la presencia y por tanto la formación de una serie de precipitados ubicados en los límites 

de grano y están de manera continua a lo largo de estas fronteras de grano, los cuales tienen un 

color claro comparado con la matriz austenítica. Estos precipitados son el resultado del efecto de 

la temperatura y el tiempo del TT al que se sometió la aleación. Se ha reportado por diferentes 

autores [20, 23, 36] que cuando el IN600 se somete a TT en temperaturas que van de los 400 °C a 

1000 °C existe difusión de Cr a la frontera de grano, lo que da un empobrecimiento de este elemento 

en la matriz en las zonas adyacentes a los límites de grano [22]. El empobrecimiento de Cr puede 

afectar el comportamiento mecánico de la aleación durante la operación, ya que como se sabe el 
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Cr se encuentra en solución solida en el Ni y este al ser relegado de la matriz provoca que el efecto 

de endurecimiento por solución sólida disminuya, es por esta razón que se considera importante 

valorar la estabilidad del IN600 a temperaturas elevadas. Por otro lado, los precipitados observados 

son el ejemplo de la difusión de Cr (lo cual se comprobará más adelante), en las imágenes de la 

Figura 4.2, estos precipitados se observarían en un tono más oscuro en el análisis de imagen por 

composición química por tener un número atómico menor, esto se puede ver claramente en la 

imagen de la Figura 4.2 j). En las Figuras 4.2 d) y g) se puede observar que existen precipitados 

alrededor de partículas del tipo MC, esto es causado por que el Cr alrededor de la partícula difundió 

hacia ella debido a que tiene C en su composición. En las Figuras 4.2 e) y i) se pueden observar 

pequeñas zanjas entre precipitados esto debido al desprendimiento de algunas partículas lo que 

genera estos huecos. Otra característica que se puede observar en las micrografías de la Figura 4.2 

es que conforme incrementa el tiempo de permanencia los precipitados incrementan su tamaño y 

se puede inferir que el mecanismo de nucleación y crecimiento predomina hasta la 24 h, mientras 

que a tiempos prolongados el proceso es controlado por el crecimiento de los precipitados, esto 

puede ser observado claramente comparando las Figuras 4.1 a-e).  

 

La difusión de Cr de la matriz a los límites de grano dará lugar a la formación de carburos esto 

debido a la afinidad química entre el Cr y C, además se debe destacar que el C tiene baja solubilidad 

en la matriz austenítica (γ), lo que facilita la formación de estos carburos. Una variedad de forma 

de los carburos se analizó en cada tiempo de permanencia. Por ejemplo en el IN600 DF se observó 

la formación de carburos en forma alargada y redonda (ver Figura 4.3 a), mientras que para 25 h la 

forma de los carburos analizados fue redonda (Figura 4.5 b), esto no quiere decir que únicamente 

en determinado tiempo se puede obtener cierta morfología en los carburos, pero si se puede inferir 

que una vez que los carburos elongados crezcan lo suficiente para entrar en contacto con carburos 

más pequeños y cercanos a ellos el carburo tendera a volverse más burdo y por tanto podrá adquirir 

una forma más gruesa y regular (redonda), estos resultados concuerdan con las observaciones de 

las micrografías de la Figura 4.2. Como ya se mencionó, por efecto del TT se presentó la formación 

de una serie de precipitados los cuales fueron caracterizados por EDS para determinar su naturaleza 

química (composición química semicuantitativa). Los resultados de este análisis se muestran en las 

Figuras 4.3 a 4.8 y en la Tabla 4.1, para todos los tiempos de TT.  
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Figura 4. 2 Imágenes por MEB de la evolución microestructural del IN600 a) DF, b) 1 h, c) 5 h, 
d) 24 h, e) 25 h, f) 100 h, g) 150 h, h) 200 h, i) 300 h y j) 300 h imagen por contraste de número 

atómico. 

El análisis se realizó a altas magnificaciones (30000 x) debido al tamaño de estos precipitados (en 

escala de los nanómetros) [8, 23]. En la Figura 4.3 se presentan los resultados del análisis puntual 

por EDS en precipitados encontrados en el IN600 DF (Figura 4.3 a). Como se puede observar en 
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el grafico (Figura 4.3 b) el comportamiento de C y Cr es mayor en estos precipitados respecto a 

contenido encontrado en la matriz (punto 4 en la imagen de la Figura 4.3 a). El contenido de Cr 

incrementó en el precipitado 1 en un 114 % con respecto a la matriz y, por otro lado, el C también 

tuvo un incremento 133 %. Otra característica que se puede observar, en la Figura 4.3 b), de estos 

resultados es que la concentración de estos elementos disminuye a medida que disminuye el 

volumen de la partícula. Otro elemento formador de carburos es el Fe y se puede ver que este 

permanece casi constante en los 3 precipitados. 

 

      

Figura 4. 3 Análisis elemental de los precipitados IN600 DF a) imagen de electrones secundarios 
y b) composición química de los puntos imagen a). 

 

En la Figura 4.4 se presentan los resultados del análisis puntual por EDS en precipitados 

encontrados en el IN600 tratado por 5 h (Figura 4.4 a). Como se puede notar en el grafico (Figura 

4.4 b) el comportamiento de C y Cr sigue siendo mayor en estos precipitados respecto a contenido 

encontrado en la matriz (punto 4 en la imagen de la Figura 4.4 a). El contenido de Cr y C incrementó 

en el precipitado 2 en un ~100 % con respecto a la matriz. Otra característica que se puede observar, 

en la Figura 4.4 b), es que la concentración de estos elementos disminuye a medida que disminuye 

el volumen de la partícula, pero es importante mencionar que en los precipitados 1 y 2 se debe este 

incremento a la aglomeración de uno o más precipitados. Al igual que para el IN600 DF el Fe en 

la composición de las partículas es el mismo, por lo que se puede concluir que en este tiempo de 

TT el Fe no difunde de la matriz a la frontera de grano y el balance de Fe entre la matriz y el límite 

de grano es el mismo. De los resultados de la Figura 4.4 b) se puede ver que existen carburos del 
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tipo M7C3 y M23C6, tomando como referencia la diferencia entre la composición de Cr entre el 

carburo del punto 3 y los carburos de los puntos 1 y 2 y que la composición de C igual aumenta se 

puede concluir que el carburo del punto 3 es del tipo M7C3 y los otros dos son del tipo M23C6. 

Resultados similares en cuanto a composición se encontraron en la investigación realizada por Liu 

y colaboradores [119]. 

 

      

Figura 4. 4 Análisis elemental de los carburos después del TT a 700 °C por 5 h a) IES y b) 
composición química de los puntos imagen a). 

 

En la Figura 4.5 se muestran los resultados del análisis puntual por EDS en precipitados 

encontrados en el IN600 tratado por 25 h (Figura 4.5 a). De acuerdo con los resultados mostrados 

en la Figura 4.5 b) y para un tiempo de 25 h de TT el Fe en la composición de la matriz y los 

precipitados permanece invariable (<10 % atómico). Por otra parte, en este grafico se puede 

observar que la composición de Cr en los precipitados 1 y 3 es la misma, por lo que se puede decir 

que la velocidad de difusión de Cr en este momento puede llegar a equilibrarse en la frontera de 

grano y sus alrededores, ya que existe la evidencia de que los precipitados tiene una composición 

muy similar. Además, en la Figura 4.5 a) se puede observar que hay un área pequeña en la que no 

se puede observar la precipitación en el límite de grano, marcado con un círculo rojo en la Figura 

4.5 a). 

 

Con lo que respecta a los resultados de la Figura 4.6 para 100 h de TT el contenido de Cr en los 

precipitados analizados (Figuras 4 a y b) tiende a ser menor comparado con 25 y 5 h, esto puede 
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ser un efecto de restauración de la composición química en la matriz y que a partir de este tiempo 

los precipitados crecerán lentamente y en un punto se encontrará el equilibro termodinámico entre 

matriz y precipitados [1, 82]. Además, en la Figura 4.6 a) se puede observar que hay un área más 

amplia en el límite de grano en la que no se puede observar la precipitación; en comparación a 25 

h, señalado con un círculo rojo en la Figura 4.6 a). 

 

      

Figura 4. 5 Análisis elemental de los carburos después del TT a 700 °C 25 h a) IES y b) 
composición química de los puntos imagen a). 

 

A 300 h de TT la longitud de los precipitados analizados se encuentra en el orden de los 

micrómetros, como se puede ver en la Figura 4.7 a). El resultado del tiempo de permanencia en el 

TT, como se observó en la Figura 4.2, es el crecimiento de los carburos de Cr conforme se 

incrementa el tiempo de permanencia. Es notorio en la Figura 4.7 a) el inicio de la precipitación en 

el interior de los granos, esto se puede ver por el contraste que se genera en el grano que está 

marcado con el punto 4. Este efecto en el que solo existe crecimiento en los carburos se puede 

comparar con el tratamiento térmico de equilibrio que se le da a los aceros inoxidables para eliminar 

el empobrecimiento de Cr [120]. Los tratamientos térmicos utilizados para la aleación 600 en los 

reactores de agua de potencia (PWR) están diseñados para hacer crecer los carburos de los límites 

del grano hasta que se consuma casi todo el carbono libre, momento en el que el Cr sigue 

difundiéndose, lo que elimina el perfil de empobrecimiento del Cr. Esto es difícil de conseguir en 

los aceros inoxidables debido a la menor difusividad del Cr en el Fe [120].  
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Figura 4. 6 Análisis elemental de los carburos después del TT a 700 °C por 100 h a) IES y b) 
composición química de los puntos imagen a). 

 

         

Figura 4. 7 Análisis elemental de los carburos después del TT a 700 °C por 300 h a) IES y b) 
composición química de los puntos imagen a). 

 

Algo que se puede observar en las micrografías de las Figura 4.2 a 4.7 es que el ataque 

electroquímico por la preparación de la muestra genera huecos a ambos lados del límite de grano 

alrededor de los carburos. La teoría de deformación para explicar el fenómeno de corrosión 

alrededor de los carburos indica que este ataque intergranular es generado por esfuerzos de 

distorsión en la matriz austenítica propiciados por la formación de los carburos de Cr, esto en otras 
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palabras el ataque intergranular se da en las zonas donde existe alta energía como por ejemplo 

límites de grano. El ataque se da de manera preferencial de acuerdo a la orientación cristalográfica 

y dirección entre dos granos [121].   

 

Los resultados de la Tabla 4.1 muestran una serie de análisis en diferentes carburos de Cr a todas 

las muestras TT, como se puede ver en el 90 % de la población estudiada la difusión de Cr y C es 

bien distinguida. Se hizo una clasificación de estos carburos con los estudios previos de la literatura 

[119, 122-126], en los cuales para clasificarlos se comparó con la morfología, cantidad de Cr y 

ubicación de los mismos ya que como se ha reportado estos pueden presentarse en las fronteras de 

grano, límites de macla, interior de los granos y en la precipitación de fases secundarias donde se 

encuentre C en su composición química. Tomando como referencia lo mencionado se observa en 

la Tabla 4.1 que existe una paridad en cantidad entre los carburos Cr7C3 y Cr23C6. Los carburos del 

tipo Cr23C6 tienen una concentración de Cr arriba del 17.5 % y de C mayor a 7%. De acuerdo con 

estos resultados, a partir de 150 h predominaría la presencia de carburos Cr7C3. Como se observó 

en la Figura 4.7 a tiempos prolongados aún existen precipitados con forma alargada los cuales 

crecieron a partir de precipitados cercanos de tamaño pequeño, este tipo de precipitados 

generalmente tuvo una estequiometria M7C3 donde el % atómico del Cr fue menor a 17.5, cuando 

los precipitados tuvieron una forma esférica la estequiometria cambió a M23C6 (ver Figura 4.6).  

 

El cambio en la distribución del tamaño de grano (DTG) de 0 a 300 h de permanencia a 700 °C del 

IN600 se muestra en los histogramas de la Figura 4.8. En todas las muestras se midieron al menos 

500 granos con el objetivo de reducir más el error, no se tomaron en cuenta límites de macla en las 

mediciones y la medición se realizó individualmente cada grano por el método de intercepto. En 

tiempos cortos de TT la dispersión de los valores es muy clara (Figuras 4.8 a y b). Para la condición 

DF, el tamaño promedio de grano (TPG) fue de 36 µm ± 10,3 con el mayor tamaño medido de 185 

µm y el menor valor de 7 µm. Para 1 h de tratamiento (Figura 4.8 b), el TPG es de 37 µm ± 10,7 

teniendo 211 µm y 2 µm para el TGP máximo y mínimo, respectivamente. A las 24 h (Figura 4.8 

c) de tratamiento de envejecimiento, el TGP fue de 44 µm ± 12,9, mientras que para 100 h, 150 h, 

200 h y 300 h de AT (Figuras 4.8 d-g) los promedios de tamaño de grano fueron de 50 ± 11,7, 54 

± 14,5, 53 ± 12,9 y 55 ± 14,61 µm respectivamente, estos resultados se pueden percibir con mayor 
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claridad en la Tabla 4.2. Además, los tamaños de grano oscilaron entre 11 µm-140 µm, para 200 

h, y de 8 µm -185 µm para 100 h, 150 h y 300 h.  

Tabla 4. 1 Análisis de composición química de los precipitados de Cr encontrados en los TT. 

Composición química % atómico 
Muestra C O Cr Fe Ni Ti Nb N Tipo 

DF 

9.25 ---- 18.73 8.58 63.17 ---- ---- ---- M7C3 
14.46 ---- 16.47 8.49 60.58 ---- ---- ---- M7C3 
18.49 ---- 17.54 7.98 56 ---- ---- ---- M7C3 
14.93 ---- 15.51 8.36 61.2 ---- ---- ---- M7C3 
12.55 ---- 24.68 7.94 54.39 0.44 ---- ---- M23C6 
11.38 ---- 24.37 8.29 55.96 ---- ---- ---- M23C6 
9.57 ---- 20.81 8.38 61.24 ---- ---- ---- M23C6 
16.2 ---- 26.82 7.11 49.87 ---- ---- ---- M23C6 
14.12 ---- 26.06 7.58 52.24 ---- ---- ---- M23C6 

1 h 

15.75 16.52 15.12 6.6 46.01 ---- ---- ---- M7C3 
11.22 24.49 7.21 3.19 19.55 15.1 ---- 19.23 M (C, N) 
16.1 14.07 16.04 6.7 47.09 ---- ---- ---- M23C6 
16.45 16.68 16.46 6.27 44.12 ---- ---- ---- M23C6 

5 h 

8.26 ---- 28.77 8.28 54.69 ---- ---- ---- M23C6 
10.62 ---- 30.93 8.4 50.05 ---- ---- ---- M23C6 
4.94 ---- 17.72 9.44 58.96 ---- ---- ---- M23C6 
7.17 ---- 20.69 9.04 63.1 ---- ---- ---- M23C6 
7.36 ---- 18.88 9.49 64.28    M7C3 

24 h 

15.49 ---- 15.14 8.17 61.19 ---- ---- ---- M7C3 
17.21 ---- 15.19 8.09 59.5 ---- ---- ---- M7C3 
24.64 ---- 15.47 7.39 52.51 ---- ---- ---- M7C3 
16.28 ---- 16.25 8.15 59.33 ---- ---- ---- M7C3 
18.82 ---- 15.14 7.84 58.19 ---- ---- ---- M7C3 
16.72 3.31 16.43 3.85 25.56 21.85 12.28 ---- M7C3, M (C, N) 

25 h 

7.78 5.31 25.96 7.55 53.4 ---- ---- ---- M23C6 
5.51 4.46 26.67 8.36 55 ---- ---- ---- M23C6 
10.39 5.06 28.09 7.87 48.59 ---- ---- ---- M23C6 
9.65 7.44 21.54 7.76 53.6 ---- ---- ---- M23C6 
4.8 5.34 18.09 8.6 63.18 ---- ---- ---- M23C6 

100 h 

31.17 ---- 25.74 5.86 37.23 ---- ---- ---- M23C6 
5.61 28.59 24.52 5.76 35.51 ---- ---- ---- M23C6 
31.61 ---- 24.45 5.84 38.1 ---- ---- ---- M23C6 
23.63 ---- 20.22 7.19 48.96 ---- ---- ---- M23C6 
26.07 6.72 17.71 6.06 43.43 ---- ---- ---- M23C6 
22.04 ---- 18.01 7.2 52.75 ---- ---- ---- M23C6 
17.36 ---- 19.92 7.71 55.02 ---- ---- ---- M23C6 
14.05 ---- 15.57 8.34 62.03 ---- ---- ---- M7C3 

150 h 

5.55 ---- 5.26 1.9 11.51 31.48 0.14 44.14 M (C, N) 
14.01 ---- 14.91 8.47 62.61 ---- ---- ---- M7C3 
19.72 ---- 19.03 7.56 53.69 ---- ---- ---- M23C6 
15.25 ---- 15.29 8.13 61.33 ---- ---- ---- M7C3 
15.35 ---- 14.74 8.18 61.73 ---- ---- ---- M7C3 

200 h 

30.95 ---- 25.65 5.86 37.54 ---- ---- ---- M23C6 
3.43 7.32 20 9.37 59.88 ---- ---- ---- M23C6 
4.11 10.64 17.68 9.43 58.14 ---- ---- ---- M23C6 
4.55 7.16 17.2 8.69 62.41 ---- ---- ---- M7C3 
4.18 11.34 17.81 8.77 57.9 ---- ---- ---- M23C6 
3.78 11.52 16.5 9.21 58.99 ---- ---- ---- M7C3 

300 h 

20.21 ---- 17.89 7.45 54.44 ---- ---- ---- M23C6 
16.17 ---- 16.74 7.88 59.2 ---- ---- ---- M7C3 
14.22 ---- 15.06 8.25 62.47 ---- ---- ---- M7C3 
11.07 ---- 15.83 8.56 64.53 ---- ---- ---- M7C3 
13.84 ---- 14.96 8.11 63.08 ---- ---- ---- M7C3 
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Figura 4. 8 Variación del tamaño de grano con el tiempo de envejecido a) DF, b) 1 h, c) 24 h, d) 
100 h) 150 h, f) 200 h, g) 300 h y h) frecuencia acumulada. 

 

Las pequeñas diferencias en el TGP con el tiempo de permanencia sugieren que el TGP es 

dependiente de la temperatura principalmente, resultados similares se encontraron en el IN625 

[127]. La gráfica de frecuencia acumulada se presenta en la Figura 4.8 h), de acuerdo con los 

resultados coexisten en las muestras granos enormes y diminutos A partir de este gráfico no sólo 

se puede ver la distribución de TGP, sino que también se puede deducir la tasa de crecimiento del 

grano, es decir, en tiempos cortos, inferiores a 24 h, la tasa de tamaño de grano es lo suficientemente 

grande como para alcanzar una tasa de 0.009 µmh-1, después de este tiempo la tasa de crecimiento 

disminuye a 0.0017 µmh-1 para 300 h de TT.  
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Figura 4.8 cont. Variación del tamaño de grano con el tiempo de envejecido a) DF, b) 1 h, c) 24 
h, d) 100 h) 150 h, f) 200 h, g) 300 h y h) frecuencia acumulada. 

 

Tabla 4. 2 Tamaño de grano promedio en cada tiempo de permanencia. 

Condición dprom  

DF 36.01 10.29 
1 h 36.58 10.70 

24 h 43.82 12.91 
100 h 49.74 11.72 
150 h 53.80 14.48 
200 h 52.52 12.93 
300 h 54.72 14.61 
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4.1.2 Microdureza Vickers en el IN600 DF y TT. 

 

En la Figura 4.9 se muestra la curva obtenida de las mediciones de microdureza Vickers (promedio) 

para los diferentes tiempos de TT. Se observa que la microdureza varió entre 260 y 300 unidades. 

La dureza incrementa moderadamente de manera lineal, este incremento está relacionado la 

cantidad de precipitados presente en el IN600 TT. El efecto del incremento de dureza corresponde 

a un cambio en la microestructura y que es generalmente asociado a un refinamiento de grano, 

generación de maclas y/o la precipitación de segundas fases o intermetálicos, producto de una 

elevada temperatura y un posterior enfriamiento rápido [128-130]. Al no observarse un incremento 

muy notorio en el tamaño de grano y la nueva formación de límites de macla (Figuras 4.1 a 4.8), 

se puede deducir que es correcto pensar que el incremento en la dureza del IN600 TT es por la 

precipitación de los carburos. Estos resultados son congruentes con el tipo de precipitados que se 

observaron en la Tabla 4.1, por la presencia y formación de Cr23C6. El carburo Cr23C6 tiene una red 

cristalina FCC coherente con la matriz [23]. Este tipo de carburo es el que genera mayor distorsión 

en el IN600 lo que induce este cambio en la microdureza. La disminución de dureza a 25 h de TT 

puede ser justificada porque a partir de este tiempo zonas libres de precipitación de carburos se 

pudieron observar en la micrografía, mientras que a 24 h este fenómeno no se pudo detectar (ver 

Figuras 4.2 d) y e). Para el subsecuente aumento de la dureza en 100 h se atribuye al crecimiento 

de los carburos.  

 

 

Figura 4. 9 Variación de la dureza en función del tiempo de TT. 
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4.1.3 Efecto del TT en la resistencia mecánica a la tracción. 

 

La Figura 4.10 muestra el comportamiento mecánico del IN600 DF y TT por medio de curvas de 

esfuerzo-deformación ingenieril (Figura 4.10 a) y esfuerzo-deformación verdadera (Figura 4.10 c). 

Como se puede apreciar en las curvas σ-ε de la Figura 4.10 existen dos regiones una para deformación 

elástica la cual está presente a bajas deformaciones, donde esta deformación es reversible al dejar de 

aplicar el esfuerzo además que en esta región existe la proporcionalidad para cada valor de deformación 

existe un esfuerzo, la segunda zona es la deformación plástica en la cual el principal mecanismo que 

actúa es por deslizamiento atómico. Los resultados también se pueden relacionar con el efecto del 

tamaño de grano, el movimiento de dislocaciones es menor cuando el límite de grano es pequeño por 

lo que tiende a aumentar la resistencia y la dureza en un material. 

     

 

Figura 4. 10 Propiedades mecánicas del IN600 TT a) esfuerzo-deformación ingenieril, b) detalle 
cambio esfuerzo en TT y c) esfuerzo-deformación verdadera. 
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Algo que se puede observar en el gráfico de la Figura 4.10 b) en la región de deformación plástica 

es la oscilación del esfuerzo presentando una forma de sierra, aunque esto es característico de las 

deformaciones a elevadas temperaturas a carga constante ya se ha observado este fenómeno en el 

IN600 e IN690 a temperatura ambiente [131]. Por otro lado, se observa un comportamiento similar 

en el σy, 0.2% (~490 MPa) para los tiempos de TT que van de 150 h a 300 h y por lo tanto se esperaría 

que la RT aquí fuese la misma, si se compara esto con el resultado de microdureza se puede ver 

que en 200 h y 300 h la dureza se encuentra muy cercana en estos dos tiempos de TT, existiendo 

solo una diferencia de 20 unidades. De igual manera ocurre para los tiempos de 1 h a 24 h donde 

las propiedades mecánicas son las mismas. Después de 24 h se puede concluir que el material ha 

sufrido un sobre envejecido. La curva característica σv - εv (Figura 4.10 c) se realizó con el objetivo 

de emplearse en el modelo de Ramberg-Osgood para el cálculo de los exponentes de endurecimiento, 

n, en la región de la deformación plástica. De acuerdo con el valor de σy, 0.2% (535 MPa) 1 h de TT 

probablemente genera la transformación de los precipitados de incoherente, Cr7C3, a coherente, Cr23C6. 

Esta transformación en el tipo de precipitados es sugerida por el aumento del coeficiente de fricción a 

esta temperatura y a tiempos cortos de TT, en la investigación realizada por Zhang y colaboradores  

[23]. El incremento en el comportamiento mecánico puede estar relacionado con la precipitación de 

carburos de Cr en la frontera de grano y al endurecimiento por solución sólida. Cuando los carburos 

son continuos a lo largo de la frontera de grano ellos actúan como fuente de dislocaciones [20, 132].  

 

4.1.3.1 Cálculo de los coeficientes de endurecimiento por medio de la ecuación de Ramberg-

Osgood. 

 

Para modelar el comportamiento plástico de las condiciones se empleó el uso de la ecuación R-O 

usando tres pendientes, ya que el ajuste a dos pendientes como en trabajos previos se ha realizado 

[43] perdían una región que en la que no era posible que las dos pendientes continuaran la 

trayectoria de los resultados experimentales como se puede observar en la Figura del anexo 1.  

Los datos de σv – εv se calcularon a partir de los datos de σe – εe utilizando las relaciones conocidas: 

 

ε =ln(1+ε )v e   (4.1) 

σ =σ(1+ε )v v              (4.2) 
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Para evaluar el efecto el tratamiento de envejecido en el comportamiento esfuerzo -deformación, 

se ajustó la zona plástica de la curva a la ecuación de Ramberg-Osgood (RO) [133]: 

 
1

ROn

T el pl E K
  

 =  +  = +  
    (4.3) 

 

La Figura 4.11 muestra el comportamiento de los exponentes de endurecimiento por deformación 

en función del tiempo de envejecimiento. Se puede observar que todos los exponentes de 

endurecimiento por deformación permanecen casi constantes desde la condición sin tratamiento 

hasta 25 h de tiempo de envejecimiento. El efecto del tratamiento de envejecimiento sobre el 

comportamiento plástico es más notorio para el tratamiento de envejecimiento después de 100 y 

300 h de permanencia. Para la muestra tratada térmicamente durante 300 h, los exponentes de 

endurecimiento por deformación (n1, n2 y n3) aumentan su valor en un 19,4, 39,5 y 22,5%, 

respectivamente, con respecto a la muestra de 25 h. De acuerdo con los resultados de la Figura 4.10 

cuando el valor σy, 0.2% es mayor y por lo tanto se podría deducir que la RT es mayor el valor de n 

es menor lo que puede sugerir que el endurecimiento será mayor. El cambio en el exponente n se 

ve influenciado por el historial térmico y los cambios microestructurales como la precipitación y 

crecimiento de carburos, por ejemplo, Gupta y colaboradores [134] demostraron que el n cambia 

en el acero AISI 403 cuando los carburos se vuelven más burdos. Se cree que un aumento en la 

segunda etapa después de 25 h, de 0.1168 a 0.1603, está influenciado por el anclaje de dislocaciones 

en los alrededores de los carburos. Se concluye que el nRO es muy sensible a los cambios relativos 

de la microestructura como en el caso actual en el que los carburos crecieron y coalescieron con el 

tiempo a la temperatura de TT.  

 

Una vez que se calcularon los exponentes de endurecimiento se procedió a modelar con estos 

valores la curva σv – εv como se puede apreciar en la Figura 4.12. De lo observado en la Figura 

4.12 existe un buen ajuste entre en modelo de RO y los resultados experimentales. De igual manera 

de los resultados obtenidos en exponente n3 cubre la mayor parte de la zona plástica.  
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Figura 4. 11 Exponente de endurecimiento en función del tiempo de envejecido.  

   

Figura 4. 12 Modelado aplicando la ecuación de Ramberg-Osgood. 

 

4.1.3.2 Tasa de endurecimiento en IN600DF e IN600TT. 

 

La tasa de endurecimiento Θ se calculó por medio de la ecuación:  

σ
ε

v

v

d
d

 =  (4.4) 
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Figura 4. 13 Tasa de endurecimiento del IN600 a) DF, y tratado térmicamente por b) 1 h, c) 5 h, 
d) 25 h, e) 100 y f) 300 h. 
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Los graficos Θ – εv de la Figura 4.13 se crearon a partir de la solución de la ecuación con el fin de 

determinar las etapas de endurecimiento durante la deformación plástica. Por otro lado, se calculó 

de igual manera la Θ empleando los valores de los exponentes n obtenidos por RO. Como se puede 

ver en la Figura 4.13 las curvas de endurecimiento se caracterizan por la formación de 3 etapas de 

deformación plástica, teniendo pendientes similares hasta tiempo de 25 h, pero con regiones más 

amplias para la condición DF (etapa II Figura 4.13 a). Se ha demostrado que en las etapas I y III 

son caracterizadas por la rápida disminución dσv/dεv debido al deslizamiento cruzado de las 

dislocaciones [135]. La etapa II es el producto de almacenamiento y aniquilación de dislocaciones 

[136]. 

 

4.1.4 Fractografía de lo especímenes ensayados por tensión. 

 

En la Figura 4.14 se presenta imágenes por MEB de las fracturas en el IN600 DF y TT correspondientes 

a los ensayos de tensión. Se puede notar, a través de la sección de observación, que en el interior de los 

hoyuelos se presenta precipitación de carburos, nitruros o carbonitruros de titanio para todos los 

tiempos de TT. Por lo que se puede ver en la Figura 4.14 todas las fracturas presentaron la formación  

de micro huecos, así como la formación de tipo copa-cono en la sección de falla, lo cual es característico 

de una fractura del tipo dúctil. Se dice que el tamaño de los hoyuelos puede estar relacionado con la 

ductilidad. Mayor ductilidad menor tamaño de huecos y esto puede ser observado en el TT de 300 h 

donde aparentemente existe una disminución del tamaño del hoyuelo. Por la presencia de partículas en 

el interior de los micro hoyuelos y la existencia un esfuerzo triaxial generado por la existencia de esta 

precipitación en el centro del cuello formado por la deformación al aplicar la carga axial se promueve 

la nucleación de micro hoyuelos y crecimiento de los mismos [36, 137]. Aunque se observa fractura 

tipo dúctil en la fractografías para la condición DF existió diferencia respecto al TT, ya que se puede 

observar una fractura que se puede comportar como frágil de modo transgranular.   

 

4.1.5 El efecto del TT en la susceptibilidad al ataque localizado. 

 

La corrosión localizada (ataque intergranular) es un problema que surge principalmente en 

aleaciones austeníticas como los aceros inoxidables y las aleaciones base-Ni, esta corrosión 

localizada se debe principalmente a la formación de carburos de cromo, como el Cr7C3 y el Cr23C6 

[81]. En la Figura 4.15 y Tabla 4.3 se presentan los resultados de las pruebas electroquímicas de 
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reactivación potenciocinética (DL-EPR) en la solución de ácido sulfúrico y los resultados de la 

polarización potenciodinámica en agua de mar natural a 25 y 35 °C (únicamente para el IN600 DF 

y TT de 100 h y 300 h). Los resultados de DL-EPR se encuentran en la Figura 4.15 a). Se observa 

que para cada una de las condiciones están presentes las curvas de activación y reactivación para 

la determinación del GDS. En la Tabla 4.3 y en la Figura 4.15 a) se puede observar que la condición 

que presentó el mayor GDS es el IN600 DF seguido del TT por 300 h. Sin embargo aunque la 

mayor sensibilización se logró en estas dos condiciones el porcentaje de sensibilización es bajo 

tomando como referencia el 5 % que se utiliza en los aceros inoxidables [138], por lo que se puede 

decir que la aleación tiene una excelente resistencia a la corrosión intergranular y podrá cumplir una 

de sus principales funciones por la cual fue diseñado (resistencia a la corrosión). En el proceso de 

regreso de la curva DL-EPR se puede observar dos semi elipses una de ellas se encuentra en 

potenciales mayores y otra en potenciales más negativos o menores. La semi elipse que se 

encuentra en los potenciales más negativos será la curva de reactivación. Como se puede observar 

en el gráfico de la Figura 4.13 a) cuando la curva de reactivación tiene un ancho menor, el GS es 

menor de acuerdo con los resultados de la Tabla 4.3.  

 

         

         

          

Figura 4. 14 Modo de fractura en diferentes condiciones a – b) DF, c – d) 1 h, e – f) 24 h, g – h) 
100 h, i – j) 200 h y k – l) 300 h. 
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Figura 4. 15  a) Resultados del ensayo de polarización potenciocinética para determinar el GDS 
y b) resistencia a la polarización. 

 

     

     

Figura 4. 16 Micrografías de las muestras después de la prueba de polarización potenciocinética 
a) DF, TT por b) 1 h, c) 24 h y d) 300 h.  
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Se puede observar en la Tabla 4.3 que la Ia va disminuyendo conforme el tratamiento térmico, por 

lo que es una indicación del GDS, cuando la salida de corriente en la ida (Ia) es menor, el material 

tiene la tendencia a presentar una pasivación más rápida. La reducción en el GDS entre el IN600 

DF y la muestra que tuvo menor GDS (200 h) mostró una diferencia en un 90% de reducción con 

respecto al DF. Aunque el PCA no necesariamente nos indica muy acertadamente como se 

comportará el metal en la celda electroquímica, sin embargo, es importante mencionar que el 

potencial de corrosión a circuito abierto (PCA) en las muestras TT se desplazó hacia potenciales 

menos nobles (más negativos), esto en comparación con IN600 DF en donde se tuvo un PCA de -

0.2348 V y cambió a -0.2555 V para el TT de 200 h, en promedio. El PCA depende entre otras 

cosas de la temperatura de TT [139], en los resultados obtenidos se pudo observar que de igual 

manera depende del tiempo de permanencia. Analizando los resultados respecto a la 

caracterización microestructural, el tamaño de grano presentó un pequeño incremento con el 

tratamiento térmico, se dice que la corrosión intergranular incrementa cuando el tamaño de grano 

es pequeño (DF) por lo que se puede inferir que a medida que el tamaño de grano aumenta el GDS 

de disminuye y esto es porque con el aumento del tamaño de grano se retrasa el inicio de la 

sensibilización, ya que un grano más burdo tiene una zona de empobrecimiento de Cr más amplia 

con una concentración menor de Cr en el límite [140]. Existe controversia por el efecto del tamaño 

de grano, por un lado, se menciona que el tamaño de grano pequeño dará mayor resistencia a la 

corrosión localizada porque se forma una capa pasiva más uniforme en la superficie del metal, 

mientras que un tamaño de grano mayor permite tener menor corrosión generalizada [141, 142].  

La corrosión localizada por picadura representa uno de los principales problemas cuando los 

materiales están inmersos en el agua de mar, este tipo de corrosión puede ser referida como 

corrosión micro galvánica inducida por la disolución de cromo en la capa pasiva por efecto los 

iones de Cl, los cuales forman con el Cr  para formar CrCl3, dado que el cromo se disuelve, el 

cloruro tiende a formar cavidades esféricas en regiones donde la capa pasiva fue debilitada [143].   
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Tabla 4. 3 Grado de sensibilización (Ir/Ia). 

Condición PCA (V) (Ir/Ia) * 100  Er Ia Qr Qa (Qr/Qa) * 100 

DF -0.2348 2.4219 0.3462 -0.1429 0.00497 0.0292 2.7220 1.0727 

1 h -0.2491 1.5237 0.6672 -0.1657 0.00431 0.0108 1.6046 0.6737 

24 h -0.2529 0.9573 0.1472 -0.1612 0.00376 0.0069 1.9607 0.3519 

100 h -0.2535 0.7935 0.4921 -0.1545 0.00522 0.0014 2.3349 0.0600 

150 h -0.2549 0.6695 0.2774 -0.1602 0.00454 0.0012 2.8128 0.0427 

200 h -0.2555 0.2891 0.1168 -0.1529 0.00468 0.0005 2.6277 0.0204 
300 h -0.2302 1.2908 0.5196 -0.1493 0.00587 0.0141 3.6912 0.3814 

 

En cada una de las curvas de polarización de la Figura 4.15 b) se observa un comportamiento en la 

rama catódica (formada por debajo del Ecorr) correspondiente a la reducción del hidrógeno seguida 

por la del oxígeno; por otro lado, en la rama anódica se observa la presencia de una ventana de 

pasivación del potencial de picado (Ep) respecto al potencial de corrosión (Ecorr). El Ep describe el 

rompimiento de la capa pasiva y se presenta en el punto en que repentinamente hay una salida de 

corriente mayor a dos órdenes de magnitud, respecto a la corriente límite o de pasivación (Ip) y por 

tanto formando la picadura. La diferencia entre el Ep y el Ecorr indica que tan resistente es el material 

a la corrosión por picadura. Para el caso de IN600 DF, el Ep se encuentra ~ +0.25 V vs ECS y ~ 

+0.2 V vs ECS para las temperaturas de 25 °C y 35 °C, respectivamente. La resistencia a la 

corrosión por picadura depende del TT, la microestructura, el medio y la aleación, por ejemplo Si-

Yuan y colaboradores [139] encontraron que la resistencia a la corrosión localizada incrementa 

cuando el acero martensítico (13% Cr) es sometido a mayores temperaturas de austenización, 

debido al crecimiento grano y la difusión de Cr. La resistencia a la corrosión por picadura a 25 °C 

en agua de mar será en el siguiente orden: DF < 300 h de TT < 100 h TT, ya que se obtuvieron los 

siguientes valores de la diferencia entre Ep - Ecorr para el IN600 DF Ep - Ecorr = 0.487 ± 0.014 V vs 

ECS, para la condición de 100 h Ep - Ecorr = 0.573 ± 0.035 V vs ECS y para 300 h de TT Ep - Ecorr 

= 0.541 ± 0.028 V vs ECS. Como se puede notar estos resultados son congruentes con el GDS 

donde el mayor GDS fue en el IN600 DF. Aquí por los resultados obtenidos se puede ver que la 

resistencia a la corrosión localizada por picadura se debe principalmente a la cantidad y distribución 

de los carburos de Cr. 
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Por ejemplo, en la micrografía de la Figura 4.6 a) los precipitados, aunque se encuentran en tamaños 

del orden de micrómetros, se encontraron un poco más dispersos en el límite de grano, en cambio 

para la condición DF estos carburos se observan en toda la superficie analizada (Figura 4.2 a) y por 

su otro lado, a 300 h los carburos de cromo ya se encuentran en el interior de los granos y en los 

límites de grano. Existen múltiples investigaciones en donde el material en condición DF presenta 

un menor resistencia y mayor GDS [139, 144].  

 

En la Figura 4.16 se presentan las micrografías para los tiempos de 0 h, 1 h, 24 h y 300 h después 

de la prueba polarización DL-EPR. Se observa que ocurrió ataque intergranular en toda la 

superficie y mostrándose en algunas condiciones ataque intragranular en los primeros granos de 

austenita (Figura 4.16 a y d). Se puede analizar de las imágenes que a medida que aumentó el TT 

el ataque intergranular disminuyó, hasta 200 h para después volverá a aumentar, esto debido al 

crecimiento de carburos de Cr de forma intragranular. Los tratamientos térmicos utilizados para la 

aleación 600 en los reactores de agua de potencia (PWR) están diseñados para hacer crecer los 

carburos de los límites del grano hasta que se consuma casi todo el carbono libre, momento en el 

que el Cr sigue difundiéndose, lo que elimina el perfil de empobrecimiento del Cr. Esto es difícil 

de conseguir en los aceros inoxidables debido a la menor difusividad del Cr en el Fe [120]. De 

acuerdo con la clasificación de Taiwade y colaboradores [145] el tipo de microestructura que se 

generó después de la prueba DL-EPR corresponde a una microestructura dual. La microestructura 

dual está caracterizada por la formación de zanjas y pequeñas picaduras, las cuales son generadas 

por el desprendimiento de los carburos de Cr.   

 

4.1.6 Efecto del TT en la conductividad eléctrica. 

 

Se empleó la medición de conductividad eléctrica (CE) mediante la técnica de corrientes de 

Foucault para controlar los cambios en las propiedades mecánicas, la microdureza Vickers, el 

tamaño de grano y la DOS. Los resultados de la conductividad eléctrica se obtuvieron directamente 

de las medidas en el equipo en IACS %. Los resultados se muestran en la Figura 4.17 y la Tabla 

4.4. Con los resultados de la Tabla 4.4 se puede ver claramente que la CE aumenta linealmente con 

el tiempo de TT, lo cual es consistente con los resultados de Pereira y colaboradores [146]. 
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Este fenómeno se puede explicar por dos cambios de microestructura durante el TT: el primero, la 

formación de carburos de Cr, es la causa del aumento de CE, porque hace que la matriz cambie de 

material paramagnético a ferromagnético [22] lo que da lugar a el aumento de la CE y segundo es 

el crecimiento de grano, es decir, cuando aumenta el tamaño del grano, el área total de límite del 

grano disminuye dando lugar a una disminución de la resistividad del material produciendo que la 

CE ya que son inversamente proporcionales. Esto se puede observar en la Figura 4.17 a). La 

microdureza Vickers sigue el comportamiento de la CE, sin embargo, el GDS presentó un 

comportamiento inverso en tiempos cortos de TT (< 100 h), en donde el GDS disminuyo 

drásticamente. En cuanto al σy, 0.2% no parece existir alguna relación con la CE.   

Tabla 4. 4 Conductividad eléctrica medida después del tratamiento térmico. 

Condición IACS (%)  

DF 1.4360 0.0124 
1 h 1.4587 0.0158 

24 h 1.4827 0.0187 
100 h 1.4990 0.0050 
150 h 1.4933 0.0142 
200 h 1.4983 0.0056 
300 h 1.5047 0.0190 
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Figura 4. 17 Mediciones de conductividad eléctrica IACS (%) contra a) tamaño de grano, b) 
microdureza, c) σy, 0.2% y d) GDS. 

 

4.2 Macrografías de las soldaduras de IN600. 

 

4.2.1 Apariencia de las soldaduras y % de dilución. 

 

Por lo general, las uniones por soldadura son propensas a sufrir agrietamiento, formación de 

porosidad, formación de inclusiones no metálicas, falta de penetración, falta de fusión y 

socavación, por lo que es importante asegurarse que las uniones de soldadura se encuentren libre 

de este tipo de defectos macroscópicos. Para ello se empleó inspección visual antes de continuar 

con la caracterización. Como se puede observar en la Figura 4.18 en las soldaduras no se presentó 
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la formación de defectos, mostrando completa fusión lateral, buen refuerzo en la parte superior e 

inferior de la junta, libre de fisuras, grietas y poros. Se tuvo un porcentaje de dilución entre 45 % 

a 23 % en las soldaduras donde se empleó ERNiCrMo-3 y ER310 respectivamente es evidente en 

la macrografías de la Figura 4.18 este porcentaje de dilución fue calculado de forma geométrica a 

partir de la fórmula 4.5 [85] y este se encuentra en Tabla 4.5 para cada condición:  

 

Área transversal del sustrato
Área transversal total del material de aporte

s

s fm

s

fm

AD A A

A
A

=
+

=

=

  (4.5) 

 

El uso de oxígeno en el gas de protección para las soldaduras con el MA ERNiCrMo-3 permitió 

una penetración completa a pesar de la baja fluidez de la aleación [50], esto se genera por el cambio 

en la tensión superficial de la pileta de soldadura. En el IN625 la soldabilidad disminuye cuando 

incrementa el contenido de Nb + Si + C [41].  La Figura 4.18 muestra los perfiles de la sección 

transversal al cordón de soldadura para todas las condiciones de soldadura. Estas secciones se 

utilizaron para la caracterización microestructural tanto por MO como por MEB. En el anexo A2 

se puede encontrar la apariencia superficial de las soldaduras, como se puede ver en el anexo la 

superficie de las soldaduras presentaron un acabado burdo, esto es de importancia debido a que 

pueden actuar como concentrador de esfuerzos. El gas de protección juega un papel importante en 

el acabado superficial de una junta realizada por los procesos de protección gaseosa, para que 

surgiera ese acabado se cree que la cantidad de gas de protección usado fue elevada (40 L/min). Al 

tener una cantidad elevada de gas de protección puede provocar que el enfriamiento en la superficie 

de la pileta sea más rápido en comparación con el interior, por lo que una vez que solidifica en 

interior se contrae la pileta de soldadura en su totalidad provocando que el acabado superficial sea 

escamoso.   
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Tabla 4. 5 Porcentaje de dilución de las diferentes soldaduras. 

Condición Q 
kJ/mm  

DF - NiCrMo-3 1.735 43.42 
100 - NiCrMo-3 1.715 42.64 
300 - NiCrMo-3 1.749 48.23 

DF - 310 1.310 24.02 
100 - 310 1.213 22.23 
300 - 310 1.286 23.9 

 

   

    

    

Figura 4. 18 Macrografías de las uniones soldadas de IN600 con ERNiCrMo-3 a) DF – NiCrMo-
3, b) 100 – NiCrMo-3, c) 300 – NiCrMo-3 y con ER310 d) DF – 310, e) 100 – 310 y f) 300 – 

310. 

4.3 Caracterización microestructural de las uniones soldadas de IN600. 

 

4.3.1 Soldaduras en IN600 DF e IN600 DF con IN600 TT. 

 

Las Figuras 4.19 y 4.20 muestran las micrografías por MO de todas las soldaduras del IN600. Las 

Figuras 4.19 a) - c) muestran las características de la microestructura de la unión de IN600 DF – 

IN600 DF (DF-NiCrMo-3). La microestructura en las Figuras 4.19 a y c) muestran un crecimiento 

de grano perpendicular a la interfase de soldadura. Además, en la interfase de soldadura se puede 

observar un crecimiento epitaxial y luego cambiar al modo dendrítico celular debido al gradiente 

de composición química y a la velocidad de enfriamiento y el crecimiento celular el cual está cerca 
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de la línea de fusión (LF) en la Figura 4.19 c). Se espera que por la composición química del MA 

ERNiCrMo-3 en el interior del MS se observe una transformación en la forma de crecimiento 

causada por el sobre enfriamiento constitucional, pero debido al lugar donde se adquirió la imagen 

no puede observarse esta transformación. Los límites de los granos de solidificación primarios 

parten de los granos parcialmente fundidos del material base, debido a la composición química 

similar de la condición MS y DF, los límites de los granos de solidificación (SGB) observados en 

la Figura 4.19 c) conservan la misma orientación cristalográfica [147]. En estas Figuras 4.19 a y c) 

de igual manera se pueden observar los límites de grano MGBs y SSGBs, la formación de MGBs 

también se observó por Chandrasekar y colaboradores [50] en una soldadura de IN600 y acero 

inoxidable 316L. En las micrografías podemos observar la ZAT de alta temperatura (ZATAT) y la 

de baja temperatura (ZATBT) las cuales son adyacentes a la línea de fusión en el IN600DF. En la 

ZATAT se observa el crecimiento de grano en un 300 % comparado con el IN600 DF, mientras 

que en la ZATBT se forma una zona de recristalización en donde no existe crecimiento de grano 

únicamente la formación de granos recristalizados. Cuando existen la zona de crecimiento de grano 

y la zona de recristalización se dice que la condición en que se recibió el material corresponde a un 

material deformado en frío [147]. De acuerdo con el historial térmico del fabricante el material 

previamente fue laminado en frío y después recocido, por lo que es posible la formación de esta 

ZATBT donde existe la recristalización. También podemos observar que en la ZATAT los 

precipitados tales como TiC, TiN, Ti (C, N) (partículas en color dorado) permanecen después de 

aplicar la soldadura, esto debido a las altas temperaturas de disolución de estas fases. En la Figura 

4.19 b) no se observa el crecimiento columnar competitivo, el crecimiento columnar competitivo 

muchas veces se observa en las últimas etapas de solidificación (en el centro del MS). Al 

encontrarse el crecimiento columnar en una sola dirección (la más favorable) se puede deducir que 

se encuentran en la dirección preferencial de crecimiento de los materiales FCC <100>   [148].  

 

En las Figuras 4.19 d) - f) se presenta la soldadura de IN600 DF e IN600 TT por 100 h (100 – 

NiCrMo-3), al igual que en la soldadura de IN600 DF existe la formación de dos ZAT para ambos 

lados de la unión. Del lado TT (LTT) por 100 h (Figura 4.19 d) se observa un mayor crecimiento 

de grano comparado con el lado DF (LDF) de la misma soldadura, este es causado porque previo 

a la unión la placa se TT por 100 h a 700 °C, y como se observó en las mediciones de TGP de la 

Figura 4.8 y la Tabla 4.2 el tamaño de grano incrementó en un 50 % comparado con el TGP del 
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IN600 DF. Así en esta soldadura el TGP en el lado TT tiene un mayor tamaño promedio, es decir 

por la cantidad de energía acumulada por el TT y el temple el tamaño de grano tiende a ser mayor. 

Se puede observar de igual forma en el lado TT que existe una zona entre el MS y la ZATAT que 

se conoce como zona de no mezcla (ZNM). La composición en la ZNM en soldaduras disímiles 

generalmente difiere a la composición del MS e incluso puede existir variación en sus propiedades y 

su microestructura. A esta banda también es llamada en ocasiones zona parcialmente mezclada o zona 

de no dilución. La ZNM existe como una zona laminar donde una pequeña cantidad del MB ha sido 

fundida completamente y ha re-solidificado sin experimentar dilución con el MS [9, 40, 61]. La ZNM 

resultó ser más estrecha, pero no continua en el lado DF (Figura 4.19 f). Otra característica que se pudo 

observar en esta soldadura es el crecimiento celular (Figura 4.19 d). Aunque la velocidad de 

enfriamiento en esta soldadura no es muy rápida (calor de aporte Q = 1.715 kJ/mm), el sobre 

enfriamiento constitucional del metal fundido y el gradiente térmico en la soldadura promueven la 

formación de dendritas equiaxiales en el centro del MS, como se observa en la Figura 4.19 e), el Nb es 

el principal elemento que puede cambiar este modo de solidificación [51]. El sobre enfriamiento 

constitucional es causado por la segregación de elementos tales como Nb y Mo, estos elementos se 

pueden alojar en las zonas interdendríticas del MS. La segregación de Nb y Mo es porque su coeficiente 

de distribución (segregación y/o partición), k, es inferior a 1. Para el caso de las soldaduras con 

NiCrMo-3 estos coeficientes se calcularon con la fórmula 4.6 [1, 9, 55, 57]:  

 

0

cCk
C

=  (4.6) 

 

Donde k= Coeficiente de segregación del elemento. 
 Co= Concentración inicial. 
 Cc= Concentración en el núcleo de la dendrita. 
 

De los resultados de las mediciones del coeficiente k, se obtuvo que en la soldadura IN600 DF- 

IN600 DF (DF – DF) para el Nb k = 0.37, y k = 0.99 para el Mo, se observó de igual manera que 

el Cr tuvo un coeficiente menor a 1 (k = 0.96), esto se puede deber al porcentaje de disolución de 

la soldadura, ya que al incrementar el contenido de Cr pudo haber sobresaturado la matriz 

austenítica del MS. Para la soldadura IN600 DF – IN600 TT por 100 h (100-NiCrMo-3) los 

coeficientes de distribución se obtuvieron para ambos lados de la soldadura debido a las 

condiciones metalúrgicas de las placas. Se observó un incremento en el coeficiente del Nb, pero 
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una disminución para el Cr y Mo. El coeficiente kNb = 0.48 para el lado DF y TT, kMo = 0.92 y 0.89 

para el lado DF y el lado TT, respectivamente, así mismo el coeficiente kCr = 0.94 y 0.99 para el 

lado DF y el lado TT, respectivamente. Estos valores son muy cercanos a los encontrados por [1, 

9, 43, 55, 57]. Cortés-Cervantes y colaboradores encontraron que cuando usaron el MA ERNiCrMo-3, 

el Cr segrega debido a la cantidad de dilución entre el sustrato y el MA [149]. 

 

Se puede observar en la Figura 4.19 f) segregación en el interior del MS muy cercano a la línea de 

fusión (~100 μm), por el contraste obtenido en la imagen por MO. Se puede deducir que la segregación 

tiene la composición química del IN600 DF, este tipo de segregación es conocida como formación de 

isla y se ha encontrado en otras soldaduras de aleaciones base-Ni [150]. Se ha propuesto que la 

formación de este tipo de segregación es causada por la diferencia de temperaturas de liquidus del 

material base (TL-MB) y la temperatura liquidus MA (TL-MA), cuando TL-MB > TL-MA se formará se 

segregación conocida como de isla y de península, y si TL-MB < TL-MA se formaran playas, esto se ha 

observado en varias soldaduras disímiles [150, 151]. 

 

En las Figuras 4.19 g) - i) se presenta la soldadura de IN600 DF e IN600 TT por 300 h. Esta 

soldadura presentó la formación de una ZATAT y una ZATBT, al igual que en las soldaduras 

anteriores. En el lado TT una mayor ZATAT se observar de aproximadamente 1 mm de ancho, 

comparada con el lado DF que tiene ~ 0.5 mm. En comparación con las soldaduras anteriores el 

ancho de la ZATAT y el tamaño de grano en la ZAT crecieron aproximadamente un 100%, esto es 

causado por el mayor calor de aporte lo que provoca mayor % de dilución (~ 48 %). De igual 

manera que en la soldadura anterior el TGP en el lado TT incrementó considerablemente hasta en 

un 200 % el TGP de la soldadura DF – DF y este fenómeno fue provocado por el TT de 300 h en 

la placa previo a la soldadura, lo que acumula energía y provoca este mayor crecimiento. Se puede 

observar en las Figura 4.19 g) e i) se observa la formación de zonas en el interior del MS que presentan 

características similares al material base. Por ejemplo, en la Figura 4.19 g) se presenta la formación de 

islas y en la Figura 4.19 i) la formación de penínsulas, este fenómeno se observó en la soldadura de 

IN600 usando ERNiCrMo-3 como MA [43]. La Figura 4.19 h) muestra el tipo de crecimiento que se 

encontró en el MS, como se observa existe la formación de dendritas equiaxiales. La formación del tipo 

de microestructura equiaxial puede ser causada por la velocidad de enfriamiento y/o el sobre 

enfriamiento constitucional. La velocidad de enfriamiento debe ser rápida para que se forme la 

estructura equiaxial. Esto es poco probable en esta soldadura por la cantidad de calor de aporte que se 
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suministró.  Por lo tanto, el crecimiento equiaxial fue provocado por el sobre enfriamiento 

constitucional del metal fundido y el gradiente térmico. 

 

      
 

      
 

      

Figura 4. 19 Micrografías de las soldaduras empleando ERNiCrMo-3 a – c) DF – NiCrMo-3, d – 
e) 100 – NiCrMo-3 y g – i) 300 – NiCrMo-3. 

LTT 

LDF 
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Figura 4. 19 cont. Micrografías de las soldaduras empleando ERNiCrMo-3 a – c) DF – NiCrMo-
3, d – e) 100 – NiCrMo-3 y g – i) 300 – NiCrMo-3. 

 

Para la soldadura IN600 DF – IN600 TT por 300 h (300 – NiCrMo-3) los coeficientes k se 

obtuvieron para ambos lados de la soldadura debido a la disimilitud metalúrgica de las placas. En 

esta soldadura se presentó un incremento muy drástico en el coeficiente del Nb y de nueva cuenta 

una disminución para el Cr y Mo. El coeficiente kNb = 0.71 y 0.40 para el lado DF y en el lado TT 

respectivamente, kMo = 0.93 y 0.88 para el lado DF y el lado TT respectivamente, así mismo el 

coeficiente kCr = 0.95 para el lado DF y el lado TT, como se mencionó este coeficientes dependerán 

del grado de dilución del MA en el sustrato [86]. Es importante que estos coeficientes se sean lo 

más cercanos a 1 debido a que como son elementos que le proveerán resistencia a la corrosión al 

material, por lo que se esperaría, de acuerdo a estos resultados, que la resistencia a la corrosión 

disminuya en el siguiente orden 100-NiCrMo-3 > 300-NiCrMo-3 > DF – NiCrMo-3. 

LDF 

LTT 
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La Figura 4.20 presenta las micrografías por MO de las soldaduras de IN600 utilizado el MA 

ER310. En las Figuras 4.20 a) - c) se presenta la microestructura de la soldadura de IN600 DF e 

IN600 DF (DF – 310). En esta figura se muestra la microestructura en las diferentes zonas de la 

unión y se observa una microestructura con crecimiento de grano debido a las altas temperaturas 

alcanzadas durante el proceso de soldadura. En la zona adyacente a la de crecimiento de grano, los 

granos no crecieron y tienen un tamaño menor (ver Figura 4.20 a) ya que esta zona se encuentra en 

etapa de recristalización. En esta soldadura no se alcanza a observar la ZNM, la cual debería de 

existir por la diferencia en composición química entre el IN600 y el acero inoxidable 310 [9, 40, 

61, 64, 150].  

 

El modo de crecimiento cambió, primero se observó un crecimiento epitaxial en la interfase de 

soldadura seguido por una estructura dendrítica columnar y luego una estructura equiaxial en el 

centro del charco de soldadura, Figura 4.20 c). Incluso, cuando el acero inoxidable 310 no tiene 

muchos elementos que puedan proporcionar un super enfriamiento para el cambio en el modo de 

crecimiento, el cambio en el modo de solidificación se debe a la alta tasa de enfriamiento debido 

al menor calor Q en comparación con las uniones con NiCrMo-3. Este cambio de modo de 

crecimiento está de acuerdo con lo encontrado por Mathivanan y colaboradores [152]. Otra 

característica que se puede identificar es el crecimiento competitivo al interior de MS (Figura 4.20 

b) donde al menos se pueden identificar 6 cambios en la orientación de los granos. 

 

En las Figuras 4.20 d) – f) se presenta la microestructura de la soldadura de IN600 DF e IN600 TT 

100 h (100 – 310). Se observaron en esta soldadura cambios en las características 

microestructurales, como, por ejemplo, en la Figura 4.20 d) se puede observar que en la ZATAT 

su ancho va aumentando conforme se avance hacia la zona de refuerzo de raíz, este cambio es 

causado por la velocidad de enfriamiento, la cual es mayor en la superficie de contacto con la 

antorcha de soldadura, debido a las corrientes de aire y el flujo de gas. En la Figura 4.20 e) se 

observa que el espacio interdendrítico secundario aumentó debido a las velocidades de 

enfriamiento, si la velocidad de enfriamiento es elevada el espacio entre estos brazos será menor. 

El espacio secundario interdendrítico influye en las propiedades mecánicas y electroquímicas del 

material, esto quiere decir que si el espacio entre los brazos secundarios aumenta la propiedades 

mecánicas disminuyen y la resistencia la corrosión general aumenta [153, 154].  
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En la Figura 4.20 f) no se observa un cambio tan representativo en el TGP con respecto al lado TT, 

esta observación puede ser analizada de acuerdo con el calor Q de las soldaduras, el cual fue el 

menor para esta condición (ver Tabla 4.5, Q = 1.21 kJ/mm), por lo que la recristalización 

(fenómeno térmicamente activado) en la ZAT sea limitado en comparación con el electrodo base-

Ni.  

 

El modo de crecimiento también cambió, observándose en la línea de fusión (LF) el crecimiento 

epitaxial hasta llegar al crecimiento de una estructura celular, como se observa en la Figura 4.20 

h). No obstante que el acero inoxidable no tiene muchos elementos con coeficiente k < 1, se observó 

este cambio en el modo de crecimiento, entonces se puede decir que esto es causado por las 

velocidades de enfriamiento [9].  

 

Por otro lado, en la Figura 4.20 i) se puede observar que el crecimiento celular (CC) es más 

abundante en el lado TT, con respecto al lado DF. Es posible que esto sea causado por la 

conductividad térmica del IN600 TT  y del acero inoxidable 310 son muy similares (~ 11 W/mK) 

[155], lo que produce una velocidad de enfriamiento rápida, generando este tipo de microestructura 

o crecimiento. Es interesante en esta Figura la existencia de la ZNM la cual cubre aproximadamente 

un ancho de 50 μm.  
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Figura 4. 20 Micrografías de las soldaduras empleando ER310 a – c) DF – 310, d – f) 100 – 310 

y g – h) 300 – 310.   
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99 

 

     

 

Figura 4. 20 cont. Micrografías de las soldaduras empleando ER310 a – c) DF – 310, d – f) 100 – 

310 y g – h) 300 – 310. 

 

Como se mencionó previamente en las soldaduras durante la solidificación existe la probabilidad 

de encontrar transformaciones en el interior de MS, precipitación de fases secundarias, segregación 

entre otras cosas. Después del análisis microestructural de las soldaduras por MO se realizó el 

análisis al interior del MS por medio de MEB, los resultados son presentados en las Figuras 4.21 a 

4.31. 

 

En la soldadura IN600 – NiCrMo-3 se formaron fases secundarias que de acuerdo con el mapeo de 

distribución elemental son ricas en Nb y Mo, como se puede ver en las Figuras 4.21 a 4.27.  Se 

observaron diferentes morfologías, desde formas regulares, redondas, alargadas y delgadas hasta 

formas más complejas como esqueletos (como se observa en la Figura 4.21). Esta formación es 

LTT 

LDF 
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causada por la segregación de estos elementos en el MS. De acuerdo con los resultados de la Figura 

4.22 el Ti es un elemento presente en estas fases secundarias. La fase Laves es un intermetálico, 

producido por una reacción eutéctica [41], tiene una estructura cristalina compacta se menciona 

que puede ser hexagonal (HCP) y a partir de esta se puede dividir en tetragonal (TCP) y cristalizan 

en una relación estequiométrica A2B, el número de coordinación para A es 16 y para B es 12. La 

fase Laves se forma cuando el radio de los dos componentes tiene una relación equivalente a 1.05-

1.68, una determinada valencia y electroneutralidad, el Si y Al también influye en la formación y 

estabilización de la fase Laves. [41, 44, 54-56].   

 

En la Figura 4.22 a) la matriz tiene la siguiente composición 6.42 %C, 4.43 %O, 20.35 %Cr, 4.23 

%Fe, 61.82 %Ni y 2.76 %Nb (señalada como el punto 5 en la Figura 4.22 a), estos resultados de 

composición en la matriz NiCrMo-3 corresponden a un brazo dendrítico (zona más obscura), por 

tal motivo que no se encuentre un porcentaje de Mo puede ser causa del lugar donde se realizó en 

análisis puntual. En la Figura 4.22 c) la matriz tiene la siguiente composición 5.45 %C, 5.38 %O, 

21.62 %Cr, 4.35 %Fe, 59.19 %Ni y 1.22 %Nb y 2.79 %Mo (punto 5 de la Figura 4.22 c). Los 

resultados del análisis de los gráficos de Figura 4.22 b y d) muestran que la relación A2B para los 

espectros (puntos) 1 y 4 de la Figura 4.22 a) tienen una relación de 2.09 y 3.56 respectivamente 

dando como conclusión que corresponde a la fase Laves. Las partículas que se pueden encontrar 

en el MS NiCrMo-3 pueden ser de composición muy compleja, por ejemplo Silva y colaboradores 

[55] encontraron partículas donde el interior tiene composición de Ti y N y/o TiC rodeadas de Nb. 

La fase Laves puede crecer a partir de otras partículas como por ejemplo los nitruros de Ti y 

carburos de Ti.  Esta observación se presentó en los espectros de los puntos 2 y 3 de la Figura 4.22 

a), en donde la composición arrojó gran cantidad de N, C y O.  

 

Silva y colaboradores [55] mencionan que dependiendo de las características microestructurales la 

solidificación en el IN625 puede ocurrir de la siguiente manera:  

 

L + (TiN) L (TiN) (TiN) (NbTi)C L (TiN) (NbTi)C
Laves +(TiN) / (NbTi)C Laves

coraza coraza

núcleo coraza

L  



→ + + → + + + → + + +

+ → +
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De acuerdo con los resultados las fases secundarias que se encuentran en los puntos 2 y 3 en algún 

momento transformaran a la formación de la fase Laves y esto podría ser causado por la 

temperatura de operación del material. Se analizaron otras fases secundarias de la misma muestra, 

los resultados se encuentran en el Anexo A1 para la soldadura DF – NiCRMo-3. Una población de 

~ 100 análisis puntuales se realizaron, el comportamiento se la relación A2B se incluye en la Tabla 

A1. 1 del anexo A1. Se concluye que el crecimiento y formación de fase Laves ocurre a partir de 

partículas NbC, (Nb, Ti) (C, N) y óxidos de Ti y Al. 

 

           
 

           
 

           

Figura 4. 21 Mapeo elemental de la unión DF – NiCrMo-3 a), d), g) imágenes de electrones 
secundarios de precipitación en corona, medio y raíz respectivamente, b), e), h) distribución de 

Mo y c), f) e i) distribución de Nb. 
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Figura 4. 22 Fases secundarias encontradas en el MS de la unión DF – NiCrMo-3 a) y c) 
localización de las partículas analizadas y c) y d) % atómico obtenido de las fases señaladas en a) 

y c). 

 

En la Figura 4.23 se presenta el mapeo elemental en las 3 zonas de análisis de la soldadura, las 

Figuras 4.23 a) – c) corresponden a la zona de la cara de soldadura (corona), las Figuras 4.23 d) – 

f) para el centro del cordón y las Figuras 4.23 g) – h) para la región de la raíz. El mapeo elemental 

muestra que las fases secundarias de forma alargada presentan una mayor intensidad del Nb. Se 

puede observar en la Figura 4.23 a) la forma compleja de las fases secundarias, en comparación a 

la forma regular que fue adquirida en el centro del cordón. Se puede decir que las fases que se 

presentan en el centro corresponden a los TiN y/o (TiNb)C, a partir de los cuales podrá crecer la 

fase Laves [55].  
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Figura 4. 23 Mapeo elemental de la soldadura 100 - NiCrMo-3 a), d), g) imágenes de electrones 
secundarios de precipitación en corona, medio y raíz respectivamente, b), e), h) distribución de 

Mo y c), f), i) distribución de Nb. 

 

Cipriano-Farias y colaboradores [156] encontraron formaciones de fases secundarias con 

estructuras complejas, similares a la señalada con el círculo rojo en la Figura 4.23 a), en el IN625 

depositado sobre un tubo de acero 9% Ni en la que en sus mapeos realizados además de tener la 

presencia de Nb y Mo se encontró el Si.   

 

En la Figura 4.24 a) la matriz tiene la siguiente composición 7.85 %C, 7.59 %O, 19.49 %Cr, 5.05 

%Fe, 57.7 %Ni y 2.32 %Mo (señalada como el punto 5 en la Figura 4.24 a), estos resultados de 

composición en la matriz NiCrMo-3 corresponden a un brazo dendrítico. En la Figura 4.22 c) la 
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matriz tiene la siguiente composición 6.98 %C, 10.66 %O, 19.58 %Cr, 4.04 %Fe, 55.16 %Ni y 

1.27 %Nb y 2.31 %Mo (punto 5 de la Figura 4.24 c). Las fases secundarias señaladas en las Figuras 

4.24 a) y c), presentan la composición mostrada en los gráficos de las Figuras b) y d), 

respectivamente. Al igual que en la soldadura DF – NiCrMo-3 se puede observar la presencia del 

O en la composición de las fases, esto se cree que es debido a la composición del gas de protección 

utilizado y en menor grado a la contaminación de la muestra. La presencia de O puede crear la 

formación de óxidos con el Ti y el Al, esto se puede observar en la Figura 4.24 e). Podemos 

observar que en el interior de las fases secundarias se aloja el Al, el cual está rodeado por Ti, se 

cree que esto es un indicativo de la formación de los óxidos mencionados, resultados similares han 

sido observados en otras investigaciones [25, 157]. La clasificación de acuerdo a la composición 

química de las fases secundarias de la Figura 4.24, se da de la siguiente manera: para las fases 

secundarias señaladas en la Figura 4.24 a) – b) todas se pueden clasificar como (TiNb)C, mientras 

que para las fases secundarias de las Figuras 4.24 c) – d), el punto 1 y 4 forman la fase Laves por 

tener una relación A2B de 2.18 y 1.68 respectivamente, por otro lado, los espectros de los puntos 2 

y 3 (TiNb)C y (TiNb) (C, N), respectivamente. 

 

En la soldadura 300 – NiCrMo-3 se encontraron fases secundarias más dispersas en comparación 

con las soldaduras de las Figuras 4.21 a 4.24, esto puede ser posible por el porcentaje de dilución 

de esta soldadura en la que existe una mayor cantidad de Ni disponible para crear solución solida 

con los elementos del MA. Al igual que las soldaduras previas en la imagen se 4.25 de presenta el 

mapeo elemental del Nb y Mo en las 3 regiones analizadas. En la Figura 4.25 d) se tiene la 

formación de una fase secundaria en la que crecen dos brazos a partir del centro un precipitado tipo 

TiN, Silva y colaboradores [55] mencionan que la fase Laves puede crecer a partir de estos 

compuestos formando brazos alargados en los que la composición de Nb y Mo prevalecen.  

 

Dupont y colabores [41] han propuesto una fórmula para calcular de manera aproximada el 

porcentaje que se formara de fase Laves en una soldadura, tomado como referencia que la 

composición del eutéctico es de 18.9 % en peso de Nb:  
1

1

0

k
e

e
Cf
C

− 
=  

 
   (4.7) 
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Donde Ce = porcentaje de composición del eutéctico en el diagrama de equilibrio del IN718 del 
Nb.  
 C0 = Composición nominal del Nb. 

k = coeficiente de distribución del Nb. 
 
De acuerdo con la composición nominal del Nb en el MA utilizado el cual es 3.6 % en peso de 

acuerdo con la Tabla 3.1. El porcentaje que se podría formar en la soldadura DF – NiCrMo-3 es de 

7.2%, mientras que para la soldadura 100 – NiCrMo-3 se reduce a 4.1% y en la soldadura 300 – 

NiCrMo-3 el porcentaje que se formara será 2.2 %. Estos resultados muestran porque se observa 

menor cantidad de fases secundarias en la Figura 4.25. La clasificación de acuerdo a la composición 

química de las fases secundarias de la Figura 4.26, se da de la siguiente manera: para las fases 

secundarias señaladas en la Figura 4.26 a) el punto 1 en la imagen corresponde a la fase Laves con 

una relación A2B = a 2.09, los otros 3 puntos corresponden a la formación de (Ti, Nb) C. En las 

Figura 4.26 c) las fases que corresponden los puntos 1 y 4 caen en la categoría de fase Laves con 

A2B = 1.22 y 1.34 respectivamente mientras que los puntos 2 y 3 son (Ti, Nb) (C, N). 

 
En las Figuras 4.27 a 4.30 se presentan los mapeos de las fases secundarias encontradas en el MS 

ER310, como se puede observar en las Figuras existen pocas fases secundarias al interior del MS. 

Las fases están principalmente compuestas por Ti y Al. La cantidad de fases secundarias que se 

presenten en el MS dependerá de la cantidad de elementos de aleación que conformen el material 

y que estos mismos elementos tengan una tendencia a segregar (coeficiente  k < 1), así como 

también de su capacidad para estar en solución con el elemento matriz [9], como se pudo observar 

en la Tabla 3.1, el acero inoxidable tiene pocos elementos de aleación en su composición. 

  

En los análisis puntuales indicados en la Figura 4.27 a) como 1 y 2 de acuerdo al resultado del EDS 

(ver Figuras 4.27 c) y d) las fases secundarias presentaron en su composición C, N, Ti y Nb para 

el espectro 1, en cambio el espectro 2 corresponde a la formación de un carburo de Cr del tipo 

M23C6, este carburo se formó por el coeficiente de segregación k del Cr en el MS 310. Por el 

contenido de Ti y el gas de protección utilizado se pueden formar TiN o (Ti, Nb)(C, N) estos 

resultados pueden ser comparables con los resultados de Yun Soo y colaboradores [25]. De acuerdo 

con los límites de solubilidad de la fase ferrita, de N y C, es posible que la precipitación de estas 

fases secundarias se presente en colonias de ferrita dentro del MS. Nitruros de Ti se encontraron 

en colonias de ferrita en un acero dúplex [158].   
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Figura 4. 24 Fases secundarias encontradas en el MS NiCrMo-3 de la soldadura 100 – NiCrMo-3 
a) y c) localización de las partículas analizadas y c) y d) % atómico obtenido de las fases 

señaladas en a y c. 
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Figura 4. 25 Mapeo elemental de la soldadura 300 – NiCrMo-3 a), d), g) imágenes de electrones 
secundarios de precipitación en corona, medio y raíz respectivamente, b), e), h) distribución de 

Mo y c), f), i) distribución de Nb. 

 

La Figura 4.28 presenta el barrido lineal de composición en la interfase de soldadura y en el centro 

del cordón de soldadura. En la Figura 4.28 a) el barrido lineal de composición incluye la ZATAT 

y el MS es posible observar que en el MS todos los elementos siguen un patrón similar al Fe, 

provocado por el sobre ataque del MS que provoca remoción de material y esto produce un efecto 

de borde. El Mn no se detectó en el barrido lineal de composición en ninguna de las interfases.   
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Figura 4. 26 Fases secundarias encontradas en el MS NiCrMo-3 de la soldadura 300 – NiCrMo-3 
a y c) localización de las partículas analizadas y c y d) % atómico obtenido de las fases señaladas 

en a y c. 
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Figura 4. 27 Mapeo elemental de la unión DF – 310 a) imagen de electrones secundarios, 
distribución de b) Ti, y análisis composicional de las partículas señaladas en a), c) 1 y d) 2. 

 

La Figura 4.29 muestra la presencia de varias partículas en el interior de los granos del MS, lo que 

indica que ocurrió la precipitación de fases secundarias durante la solidificación del MA 310. Estos 

inclusiones no metálicas presentan forma globular, cuya composición corresponden a óxidos de Al 

rodeados de nitruros de Ti [61] esto se puede identificar con la lectura de los mapeos de las Figuras 

4.29 b), d), f), g) – i). 
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Figura 4. 28 Barrido lineal elemental en la interfase de la soldadura DF –310 a) ZATAT / MS y 
b) MS. 

 

Al igual que las soldaduras DF – 310 y 100 – 310 la junta 300 – 310 mostró en las regiones 

interdendríticas formación de fases secundarias, como se puede ver en la Figura 4.30. Estas 

inclusiones aparentemente presentan mayor tamaño conforme en la dirección de corona → raíz, 

esto puede ser producto de la velocidad de enfriamiento. Otra característica que se puede observar 

en las Figuras 4.30 g) – i) es que la distribución de N, tiene zonas oscuras, que corresponden a la 

zona interdendrítica y en la cual se encuentran los nitruros de Ti [158], como se sabe el N es 

estabilizador de la fase austenita, en los aceros inoxidables, cuando la solución es saturada en N se 

tiende a formar Cr2N en los límites de grano de las zonas interdendríticas  cuando se somete a TT 

[157].  
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Figura 4. 29 Mapeo elemental Ti – Al de la soldadura 100 – 310 a) – b) corona, c) – d) centro y e 
– f) raíz, g) – h) distribución de N en los 3 niveles. 

 

Se ha reportado que el Mn tiende a alojarse en el interior de las dendritas y por eso es importante 

analizar el coeficiente k del Mn para conocer si se cumple esta regla en estas soldaduras [47]. El 

cálculo del coeficiente k del Mn y Cr fue de 0.88 para la soldadura DF - 310. De acuerdo con la 

tasa de enfriamiento en la junta se esperaba que el coeficiente k de Cr fuera > 1. Esto se puede 

atribuir a que el coeficiente de difusión de Cr en SS es de 1.5x10-13 cm2s-1 a 800 °C [159]. Al tener 

el Cr el valor de coeficiente k < 1 de puede concluir que tiene características de segregación y por 

lo tanto formar los carburos de Cr durante la solidificación [149]. Esto no se observó en las 

soldaduras 100 – 310 y 300 – 310 donde los valores del coeficiente k para el Cr y Mn resultaron 

mayores a 1. El fenómeno de segregación de Mn se ha reportado principalmente en aceros con alto 

contenido de Mn [160].  
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Figura 4. 30 Mapeo elemental Ti – Al de la soldadura 300 – 310 a) – b) corona, c) – d) centro y e 
– f) raíz, g – h) distribución de N en los 3 niveles. 

 

4.4 Perfiles de microdureza de IN600. 

 

4.4.1 Soldadura Inconel 600 de fabricación. 

 

Se realizaron tres perfiles de microdureza Vickers a través de la sección transversal de la unión, 

como se muestra en las Figuras 4.31 a 4.33. En las Figuras 4.31 a), c) y e) se puede observar en los 

perfiles a lo largo de la ZAT (específicamente ZATAT), existe una reducción de los valores de 

microdureza Vickers respecto al IN600 en condición DF y el MS NiCrMo-3, el promedio de esta 

zona fue de 220 HV100. Esta reducción puede deberse al crecimiento de grano, el incremento de la 
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solubilidad de Cr y C por efecto de la temperatura alcanzada en la soldadura o crecimiento de las 

fases secundarias como los carburos de Cr que se observaron en el IN600 DF (Figura 4.3 y 4.4) 

[45]. Lippold y colaboradores [1] señalan que ocurre una disminución en la dureza de la ZAT en  

materiales laminados en frío (CR). En este estudio el IN600 en la condición DF se recibió en el 

estado CR + recocido. Se observa en los perfiles de las Figuras 4.31 a), c) y e) que las fluctuaciones 

de los valores de microdureza en el MB DF y en la ZATBT son despreciables, a pesar de que en la 

ZR existe una reducción en el TGP esta reducción no influyó en la microdureza en de esta zona. 

Por otro lado, el promedio en la microdureza Vickers en el IN600 y el MS es de aproximadamente 

250 HV100 y 230 HV100, respectivamente. Kourdani y colaboradores [45] encontraron una 

reducción en la microdureza en el MS NiCrMo-3 con respecto al MB de misma composición al 

MA ERNiCrMo-3 (IN625), producto del crecimiento de grano y del calor de aporte. Herrera y 

colaboradores [43] no encontraron en los perfiles de microdureza del MS un cambio significativo 

del valor promedio en la soldadura de IN600 en 3 pasadas, esto puede ser explicado por la 

conductividad térmica del MS que puede producir tamaños de grano similares sin importar el calor 

Q acumulado. En aleaciones base-Ni endurecidas por solución sólida (IN625) la formación de NbC 

ocasiona disminución de la dureza, aquí de acuerdo con los resultados de las Figura 4.22 existe la 

formación de este precipitado en grandes cantidades lo que pudo ocasionar esta reducción en el 

valor promedio de microdureza en el MS. Por ejemplo,  en IN718 se tiene la presencia de la fase 

γ” como endurecedora [161], de acuerdo al diagrama típico para el IN625 de la Figura 2.5, esta 

fase se puede presentar en periodos cortos de TT y a temperaturas de 550 a 750 °C. Esta formación 

de la fase γ” no se pudo en las soldaduras del electrodo ERNiCrMo-3. En las Figuras 4.31 b), d) y 

f), al igual que en la soldadura DF – NiCrMo-3, se presentan los tres perfiles de microdureza 

Vickers que se realizaron en la sección transversal de la soldadura DF – 310. Estos perfiles 

muestran un nivel similar a través de la sección transversal, por lo que la unión no sufrió un 

endurecimiento o reblandecimiento, los mismos resultados se encontraron en la soldadura de 

Inconel 600 por láser [78]. Se cree que esto se debe a que la ZATAT y ZATBT se reduce en 

comparación con la ZATAT y ZATBT en el NiCrMo-3 debido a la cantidad de calor aportado 

durante la soldadura. El promedio de microdureza fue de 280 HV100, 259 HV100 y 264 HV100 para 

el IN600 DF, el MS y ZATAT respectivamente. De acuerdo con los resultados de microdureza en 

el IN600 DF (260 HV100) este incremento en 20 unidades puede ser causado por la formación y 

crecimiento de nuevos carburos de Cr, como ocurre en el TT de envejecido (Figura 4.9), que 
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producen un endurecimiento adicional al endurecimiento por solución sólida, dado que existe 

redistribución de elementos. 

 

   ERNiCrMo-3                    ER310 

     

     

      

Figura 4. 31 Perfiles de microdureza en tres niveles: a) – b) lado de cara, c) – d) centro y d) – e) 
raíz de las soldaduras IN600 DF – IN600 DF.  
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4.4.2 Soldadura entre Inconel 600 de fabricación e Inconel 600 TT. 

 

Los esfuerzos residuales, la distorsión sufrida después de soldar y otros aspectos que son 

indeseables en las uniones, pueden llegar a costar mucho dinero en corregirlo y/o reparar [66] y 

una vez que se corrige esto y se pone en operación; la duración en operación de  estos elementos 

estructurales  soldados (muchas veces se sueldan por medio de juntas de penetración completa), 

incrementa el deterioro de sus propiedades debido al daño operacional. Estas propiedades pueden 

ser mecánicas, como deformación y acumulación de esfuerzos y propiedades químicas como 

gradientes de composición por la formación de otras fases, muchas veces esos cambios ocurren en 

la ZAT de la unión por la diversidad de microestructuras que existen en ella [67, 68].  

 

Para estudiar el efecto en las propiedades mecánicas de las soldaduras con TT o daño inducido, se 

realizaron perfiles de microdureza a lo largo de la sección de la junta. Los resultados se presentan 

en las Figuras 4.32 y 4.33. De acuerdo con los resultados obtenidos el valor de microdureza 

promedio aumentó entre un 16 % y 20 % en el IN600 DF (incluye ZATBT y MB), para la soldadura 

100 – NiCrMo-3 respecto a la soldadura DF – NiCrMo-3. Además, el valor de microdureza en el 

MS en esta soldadura llego en promedio a un valor promedio de 345 HV100, en la cara de la 

soldadura y 365 HV100 en el centro y raíz de la soldadura, este cambio se puede atribuir con respecto 

a la soldadura de DF – NiCrMo-3 por la menor probabilidad de la formación de la fase Laves y el 

carburo de Nb debido al coeficiente k obtenido. Este incremento puede ser comparado con el efecto 

de un tratamiento post soldadura (TPS), ya que como observaron Xu y colaboradores [162] cuando 

se da TPS,  atribuyen que el incremento en la dureza y las resistencia a la tensión es producido por 

la formación de las fases γ’, γ’’ y la fase δ. De acuerdo con el diagrama de la Figura 2.5 para la 

formación de la fase δ, se debe dar un TT de ~ 20 min. La fase δ no es deseable ya que afecta las 

propiedades mecánicas como por ejemplo disminuye la ductilidad y tenacidad a la fractura [163]. 

A una temperatura de 900 °C, durante el enfriamiento de la soldadura es un tiempo muy largo a 

una temperatura elevada, por lo que este endurecimiento no se puede atribuir a la formación de 

estas fases. Sin embargo, se cree que el endurecimiento que se obtuvo en los perfiles de la soldadura 

100 – NiCrMo-3 de Figura 4.32 se genera por solución sólida, ocasionado por la solución de Nb 

en la matriz, ya que como se mencionó este tuvo coeficiente k más cercano a 1, en comparación al 
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obtenido en la soldadura DF – NiCrMo-3. Este mismo efecto también se puede observar en el MS 

en los resultados de la Figura 4.33 para la soldadura 300 – NiCrMo-3.  

 

Por otro lado, los perfiles de microdureza de las soldaduras 100 – 310 y 300 – 310, se presentan en 

las Figuras 4.32 b), c) y d) y 4.33 b), c) y d) respectivamente. En estos perfiles se puede observar 

un comportamiento similar a la soldadura DF – 310 donde la dureza no presentó variación 

significativa a lo largo de la longitud examinada. En los gráficos se observan menores valores en 

promedio en comparación a las soldaduras donde se empleó el MA NiCrMo-3. En la soldadura 300 

– 310 se observa un endurecimiento en comparación a las soldaduras DF – 310 y 100 – NiCrMo-3 

esto puede ser atribuido a la velocidad de enfriamiento lo que produce granos más pequeños y 

reduce la difusión de elementos, además como se observó en las micrografías de la Figura 4.20 

hubo estructuras celulares, dendríticas y equiaxiales más pequeñas produciendo un menor 

espaciado interdendrítico secundario (DAS), cuando el DAS disminuye resulta mayores 

propiedades mecánicas [153, 154]. Caso contrario ocurrió en la soldadura 100 – 310 donde los 

valores de microdureza fueron menores, aumento del DAS (Figura 4.20 e).  

 

4.5 Comportamiento mecánico a la tensión y al impacto de las soldaduras. 

 

4.5.1 Soldadura Inconel 600 de fabricación y soldadura entre Inconel 600 de fabricación e 

Inconel 600 TT. 

 

La Figura 4.34 muestra el comportamiento típico σ – ε del IN600 y sus soldaduras, los resultados 

de RT y σy, 0.2%. Los resultados mostrados en la Figura 4.34 a) para la soldadura DF – NiCrMo-3 

pueden ser discutidos respecto al IN600 DF, aunque como se sabe en la soldadura se presentan más 

regiones donde existen diferentes propiedades y el comportamiento de una zona puede ser afectado 

por el comportamiento de la zona adyacente. En la soldadura DF – NiCrmo-3 el valor del límite de 

fluencia (σy, 0.2%, 303 MPa) y la resistencia a la tensión (RT, 635 MPa) tuvieron una disminución 

respecto al MB, caso contrario ocurrió con la εt y elongación en el cual. La elongación total 

incrementó en aproximadamente un 11 % respecto al MB. Observando los resultados en la Tabla 

4.6 el σy, 0.2% y RT se redujeron, respecto a la condición DF, de 515 MPa a 303 MPa y de 696 MPa 
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a 635 MPa respectivamente. La reducción del σy, 0.2% puede ser debido al tamaño de crecimiento 

de grano en la ZAT y MS. 

 

ERNiCrMo-3                    ER310 

     

     

      

Figura 4. 32 Perfiles de microdureza en tres niveles: a) – b) lado de cara, c) – d) centro y d) – e) 
raíz de las soldaduras IN600 DF – IN600 TT 100 h.  
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Figura 4. 33 Perfiles de microdureza en tres niveles: a) – b) lado de cara, c) – d) centro y d) – e) 
raíz de las soldaduras IN600 DF – IN600 TT300 h.  
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Figura 4. 34 Curvas típicas del ensayo de tracción uniaxial en soldaduras de IN600 a) DF – DF y 
b) DF – TT. 

Tabla 4. 6 Comportamiento mecánico de las soldaduras. 

Condición y,0.2% 
(MPa) RT 

Energía 
absorbida 
(MJm-3) 

Fgy 
(N) 

gy 
(MPA) n1 n2 n3 

IN600 DF  515 ± 6.5 711 ± 21 ---- ---- ---- ---- ---- ---- 
DF –NiCrMo-3 303 ± 17 635 ± 25 24.35 ± 1.53 3104  423 ---- ---- ---- 

DF – 310 304 ± 43 558 ± 15 25.27 ± 1.53 5255 491 ---- ---- ---- 
100 –NiCrMo-3 437 ± 12 770 ± 15 13.39 ± 1.46 4292 401 ---- ---- ---- 

100 – 310 438 ± 26  724 ± 25 17.93 ± 3.4 2734 255 ---- ---- ---- 
300 –NiCrMo-3 432 ± 31 746 ± 30 8.63 ± 0.61 3426 320 0.0747 0.1309 0.3158 

300 – 310 440 ± 10 725 ± 7 9.84 ± 1.05 5112 477 0.0891 0.1288 0.2773 

 

Por otro lado, en la soldadura DF – 310 se observó disminución en el σy, 0.2% y RT respecto al IN600 

DF. La reducción en el σy, 0.2% y RT fue de 515 MPa a 304 MPa y de 711 MPa a 572 MPa, 

respectivamente.  En la Figura 4.34 se observan dos comportamientos diferentes en la zona plástica, 

el primero con un rápido aumento desde σy, 0.2% a RT, este comportamiento se atribuye a la gran 

cantidad de precipitados en el interior del MS NiCrMo-3, lo que confiere en la soldadura un 

endurecimiento por deformación mayor que el IN600 DF [1]. El endurecimiento se debe a la 

dificultad de las dislocaciones para frenar o atravesar estas partículas. El segundo comportamiento 

lo presenta la soldadura DF – 310 en el cual la velocidad de cambio en la zona plástica de σy, 0.2% y 

RT es menor, esto de acuerdo con los resultados de la metalografía es por la menor cantidad de 

fases secundarias encontradas.  
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En general, las aleaciones endurecidas por solución sólida pueden mantener las mismas 

propiedades del MB en la condición de soldadura, estas aleaciones pueden ser puestas en servicio 

inmediatamente después de ser soldadas [1]. Como resultado de la soldadura en las juntas de IN600 

DF con IN600 TT se observó un incremento en cuando a RT y elongación para las soldaduras 

donde se empleó el MA NiCrMo-3 con respecto a las soldaduras DF y el IN600 DF, estos 

resultados concuerdan con los resultados obtenidos de microdureza en la que para estas soldaduras 

la dureza incrementó en el MS. La segregación durante la solidificación puede reducir el 

endurecimiento por solución sólida, pero este puede ser compensado por la formación de segundas 

fases que se forman inter dendríticamente para dar endurecimiento [1]. En las soldaduras TT hubo 

menor segregación de acuerdo con los resultados de los coeficientes k, por lo tanto, las propiedades 

mecánicas en estas soldaduras mejoraron. Estos resultados se encuentran por encima de los 

requerimientos mínimos para la aplicación en intercambiadores de calor de acuerdo con la ASTM 

B163-18 [164] y ASTM B516-03 [165] que señalan que al menos el σy, 0.2% debe ser 241 MPa y la 

RT de 552 MPa, se menciona esto recordando que una de las aplicaciones del Inconel 600 es en 

tubos de intercambiadores de calor en la industria del gas y petróleo. Por otro lado, con la norma 

china GB50236-2011 [166] que indica que la soldadura de níquel y sus aleaciones debe cumplir 

con las propiedades estándar mínimas del MB en condición de recocido y en condición de solución 

sólida, de igual manera se superan las condiciones de acuerdo con lo establecido en ASTM B168-

01 [167].  

 

En la Figura 4.35 se presenta el modelado el comportamiento σv – εv para las soldaduras de IN600 

DF – IN600 TT por 300 h, empleando la ecuación R - O, se observa que el modelo R – O es útil 

de usar para materiales disimiles. El valor del ni se presentan en la Tabla 4. 6. De acuerdo con los 

resultados el valor del exponente n1 para la soldadura 300 – 310 es mayor, esto podría indicar que 

durante el inicio de la deformación plástica en el acero inoxidable (MS) es más difícil romper las 

distancias interatómicas para pasar el límite elástico, además de que el endurecimiento hasta la 

deformación de 0.036 se rige por mayor deslizamiento de dislocaciones ya que en esta soldadura 

se presenta menor cantidad de fases secundarias lo que le permite a las dislocaciones desplazarse 

libremente a través de los granos. Los exponentes n2 y n3 para la soldadura 300 – NiCrMo-3 son 

mayores debido al fenómeno de precipitación de fases secundarias, el deslizamiento de 
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dislocaciones y el almacenamiento de las mismas es mayor en la soldadura con mayor 

precipitación. 

 

      

Figura 4. 35 Modelo R-O aplicado a las soldaduras de IN600 DF – IN600 TT de 300 h con un % 
εp = 10 % a) 300 – NiCrMo-3 y b) 300 – 310. 

 

4.5.2 Ensayo de impacto Charpy instrumentado. 

 

Se realizaron ensayos de resistencia al impacto Charpy con péndulo instrumentado en las 

soldaduras de IN600. En la Figura 4.36 a) se observa el comportamiento de las muestras soldadas DF 

– DF y la forma de las curvas obtenidas tienen un comportamiento de una curva tipo C de acuerdo con 

la norma ASTM E2298-18 [113]. La energía absorbida de la Tabla 4.6 se determinó con el área bajo 

la curva de la Figura 4.36. Esta forma en la curva es característico de una fractura totalmente dúctil. 

En la Figura 4.36 a) se observa que la fuerza de cedencia (Fgy), la fuerza máxima (Fmax) y la fuerza de 

propagación inestable de la grieta (Fa) son mayores para la curva de la soldadura DF – NiCrMo-3, esto 

por la es causado por efecto de las fases secundarias. Mientras que en la Figura 4.36 b) el 

comportamiento de las curvas tiene una forma de tipo B de acuerdo a la estándar ASTM E2298-18. 

Esta forma tipo B corresponde a un modo mixto de fractura (transición de dúctil a frágil). Los valores 

de Fmax y Fgy fueron mayores en las soldaduras 100 – 310 y 300 -310. Este aumento, en comparación 

con las soldaduras 100 – NiCrMo-3 y 300 – NiCrMo-3, se puede relacionar con la menor dureza que 

se presentó en estas uniones. Para el cálculo del esfuerzo dinámico de cedencia (σgy) se utilizó la 

siguiente fórmula [168, 169]: 
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Donde W y B corresponden al ancho y al espesor de la probeta respectivamente. La longitud inicial 

de la grieta a0, es la dimensión de la entalla de la probeta en V (2 mm) y Fgy es la fuerza de cedencia 

obtenida de las cuervas esfuerzo-tiempo (Figura 4.36). Como se puede observar en la Tabla 4.6 la 

energía absorbida de las soldaduras disminuye en las soldaduras TT para ambas condiciones. Por 

otro lado, el esfuerzo σgy presenta valores mayores al σy, 0.2%, esto puede ser por la velocidad de 

deformación en el ensayo de tracción.  

 

      

Figura 4. 36 Curvas fuerza - tiempo obtenidas del ensayo de impacto Charpy instrumentado para 
soldaduras de IN600 a) DF – DF y b) DF – TT. 

 

4.5.3Fractografía de especímenes de tensión. 

 

En la Figura 4.37 se presenta las micrografías de las fracturas de las soldaduras de IN600. Las 

fracturas fueron extraídas de la zona de falla la cual ocurrió en el MS en todas las soldaduras. El 

que haya ocurrido en el MS es causado por la precipitación de fases secundarias, las cuales pueden 

fungir como concentradores de esfuerzos, y segregación de elementos (soldaduras con MA 

ERNICrMo-3) produciendo zonas con menor resistencia. Mientras que para las soldaduras con 

electrodo ER310 es por efecto del acero inoxidable que tiene menores propiedades mecánicas en 

comparación con el IN600.   
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Como se puede observar en las imágenes de la Figura 4.37 en las soldaduras donde se utilizó 

NiCrMo-3 como material de aporte presentaron la formación de micro huecos. Estos micro huecos 

se observa presentan diferentes diámetros, presentando mayor diámetro en la soldadura DF – 

NiCrMo-3 y disminuyendo en la soldadura 300 – NiCrMo-3 y el menor diámetro se observa en la 

soldadura 100 – NiCrMo-3 se cree que este cambio en el diámetro de los micro hoyuelos es causado 

por la mayor plasticidad mostrada en las soldaduras. Los primeros micro hoyuelos iniciaron en las 

fases secundarias presentes, cuando el esfuerzo fue menor a la resistencia de las partículas estas 

actuaron como nucleadores de los micro hoyuelos. Se puede observar en las micrografías de la Figura 

4.37 la formación de huecos más grandes y que en su interior tienen hoyuelos muy finos, este 

mecanismo resulta de la existencia de un gran esfuerzo cortante [170].  

 

Los mecanismos que producen la falla a nivel micrométrico son la coalescencia de microgrietas, la 

formación de canales en los hoyuelos y el esfuerzo cortante. Como conclusión se puede decir que las 

soldaduras con MA NiCrMo-3 presentan una falla tipo dúctil, representada por la formación de micro 

huecos y la forma de fractura tipo copa – cono [171]. Varios autores [50, 172] concuerdan que cuando 

ocurre la falla en el IN625 es causado por la segregación de Mo en la zona interdendrítica, en este 

proyecto de investigación se observó la segregación de Mo, en el cálculo del coeficiente k. La 

segregación de Mo y Nb produce grandes cantidades de fases secundarias que funcionan como 

concentrador de esfuerzos, por tal motivo producen la falla rápidamente en estas soldaduras.   

 

Sin embargo, en las soldaduras donde se empleó MS 310 se observan grandes grietas en el interior 

de la falla, las cuales están rodeadas por micro huecos. Este tipo de fractura es conocida como cuasi 

clivaje, ya que presentó la formación de micro huecos y muy poca reducción de área formando la 

proyección copa – cono. Este fenómeno ha sido observado en los aceros de alta resistencia y de 

aplicación en el gas y petróleo, es causado por la absorción de H+ [173].   
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        NiCrMo-3         310  

             
 

             
 

             

Figura 4. 37  Fractografía de las superficies de falla en el ensayo de tracción de las soldaduras a) 
– b) DF – NiCrMo-3, c) – d) 100 – NiCrMo-3, e) – f) 300 – NiCrMo-3, g) – h) DF – 310, i) – j) 

100 – 310 y k) – l) 300 – 310. 

 

4.6 Caracterización electroquímica de las soldaduras. 

 

La caracterización electroquímica se realizó en soldaduras en el perfil mostrado en la Figura 4.1, 

este perfil fue dividido en dos secciones al centro del cordón de soldadura y se caracterizó lado por 

lado. Por tal motivo los resultados que se analizaran en las siguientes secciones tendrás dos gráficos 

por Figura, uno para cada lado de la soldadura que incluirá ZATAT, ZATBT, MS e IN600 DF. 

 

4.6.1 Corrosión intergranular y grado de sensibilización. 

 

El GDS es afectado por la textura y el tamaño de grano, la distribución del tamaño de grano, el 

proceso de fabricación, la soldadura y tratamiento térmico y la concentración de Cr [140, 145, 174]. 

El uso del H2SO4 en la solución, fue para proporcionar pasividad a los granos y a los límites de los 
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granos durante el escaneo de activación [175], mientras que el KSCN actuó como des pasivador 

durante el barrido de reactivación y dondequiera que hubiera un sitio anódico en el límite del grano 

que rompiera la pasividad [108], ya que la película pasiva sobre el sitio anódico o la región 

empobrecida en Cr se disuelve fácilmente durante la disminución del potencial [175].  

 

En la Figura 4.38 se presentan los resultados de la prueba DL-EPR para las soldaduras de IN600. 

La Figura 4.38 a) corresponde a la soldadura DF – NiCrMo-3 para ambos lados de la unión. Como 

se puede observar, existen dos GDS diferentes en la junta DF – NiCrMo-3, esto es causado por el 

grado de des - alineación durante la soldadura, como se pudo observar en la Figura 4.18. La Ir de 

cada lado fue de 7.45467 x 10-5 y 3.45123 x 10-5 Acm-2 y la Ia fue de 0.005669 y 0.004927 Acm-2.  

En promedio la variación en el GDS fue de 1 %, resultando que el lado que menor GDS tuvo 

señalado con la flecha (~ 0.5 %) y el lado adyacente tuvo un GDS de 1.5 %. Como se sabe la 

diferencia en concentración entre el grano y la frontera de grano aceleran la corrosión intergranular 

(CIG) y este ataque se genera por la disponibilidad de sitios anódicos en la límite de grano [175]. 

Existen diferentes límites reportados para diferenciar un material sensibilizado de uno no 

sensibilizado (5 % y 1%) [138, 175]. Considerando el más estricto se observa que un lado de la 

unión DF – NiCrMo-3 presenta sensibilización mientras que el otro lado no, y como ya mencionó 

se debe a la desalineación que provocará el ancho de la ZAT incremente y por lo tanto la ZATAT 

y por lo tanto mayor crecimiento de granos aumente lo que da lugar a crear mayor CIG, en la Tabla 

4.7 se presentan los resultados del GDS de las soldaduras en la Tabla se indica si presentó 

sensibilización (S) o no (NS) de acuerdo con el 1 %.  

Tabla 4. 7 GDS (%) de las soldaduras de IN600.  

 
DF – 310* 

DF- 
NiCrMo-

3* 

100 - 
310DF 

100 - 
310TT 

100 -
NiCrMo3-

DF 

100 -
NiCrMo3-

TT 

300 -
310DF 

300 -
310TT 

300 - 
NiCrMo3-

DF 

300 -
NiCrMo3-

TT 
GDS 1.058 1.049 0.627 1.504 1.213 1.091 0.769 0.093 0.728 0.391 

σ ± 0.333 ± 0.248 ± 
0.061 

± 
1.196 ± 0.415 ± 0.242 ± 

0.096 
± 

0.024 ± 0.157 ± 0.085 

S S S NS S S S NS NS NS NS 

*Promedio de ambos lados.  

 

En la Figura 4.38 b) se muestran las curvas típicas de la soldadura 300 – DF, comparado con la 

soldadura DF – NiCrMo-3 está condición presentó mayor GDS para ambos lados de la soldadura, 
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aunque las soldaduras presentan menor cantidad de precipitados en el MS, parece ser que el 

contenido de Cu y Mn no tienen algún efecto en el GDS. Es importante resaltar que esta unión 

mostró tener homogeneidad microestructural ya que como se puede ver en el grafico Ir e Ia son muy 

similares en ambos lados además de que la zona de pasivación tuvo el mismo V = 0.3 V y el 

mismo valor de densidad de corriente.  

 

En la Figuras 4.38 c y d) se presentan los resultados de las soldaduras 100 – NiCrMo-3 y 100 – 

310, respectivamente. Estas uniones presentaron S en ambos lados de la unión (lado DF y lado 

TT).  El mayor GDS entre estos 4 lados se mostró en el lado 100 – 310TT, ya que como se observa 

en la Tabla 4.7, el valor obtenido fue de 1.5 %, esto puede atribuirse a la formación de la región 

pasiva, la cual presenta una densidad de corriente de pasivación (Ip) desplazada a la derecha de la 

gráfica, lo cual puede ser un indicativo de que la capa pasiva presenta menor homogeneidad y por 

lo tanto es menos resistente (Ver Figura 4.38 d). Este fenómeno en el desplazamiento de la Ip de la 

zona de pasivación ocurre de igual forma en la soldadura 100 – NiCrMo-3 lado TT que tuvo una 

diferencia con respecto al lado DF de 1.6 μAcm-2, una película más protectora se cree es formada 

cuando en la zona de pasivación la salida de corriente disminuye. Como se puede observar en los 

gráficos de las Figuras 4.38 a), b), e) y f) los valores de Ip son muy similares, cuando esto sucede 

la S ocurre por concentración del des pasivador, en este caso el KSCN, [108]. 
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Figura 4. 38 Curvas de polarización potenciocinética de las soldaduras a) DF – NiCrMo-3, b) DF 
– 310, c) 100 – NiCrMo-3, d) 100 – 310, e) 300 – NiCrMo-3 y f) 300 – 310. 
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Las Figuras 4.38 e) y f) exhiben los resultados del ensayo DL - EPR para las uniones 300 – 

NiCrMo-3 y 300 – 310 respectivamente. En comparación a las soldaduras anteriores, en estas 

uniones no se manifestó S, parece que aquí el papel más importante microestructuralmente 

hablando es la solución sólida del Ni con sus elementos aleantes y el porcentaje de dilución 

obtenido. Podemos concluir que las salidas de corrientes de estas condiciones fueron tan bajas que 

la película pasiva formada fue resistente.  

 

Aunque en algunas soldaduras se ha encontrado que la cantidad de calor aportado produce mayor 

GDS, en los resultados obtenidos en esta investigación no parece ser el principal factor en los 

valores de GDS, ya que las soldaduras con MA NiCrMo-3 para los diferentes calores de aporte 

mostrados en la Tabla 4.1, la que presentó mayor GDS fue la de menor aporte de calor, por tal 

razón se cree que la principal diferencia en el GDS es por el porcentaje de dilución obtenido (ver 

Tabla 4.1). Caso contrario se presenta en las soldaduras con MA 310 en donde el calor aportado si 

parece influir en el GDS, como se puede ver en las soldaduras DF – 310 y 100 – 310.   

 

Por otro lado, de acuerdo con los resultados de la Tabla 4.7 y de la Figura 4.38 las soldaduras 

tuvieron un menor GDS comparado con el IN600 DF (~ 2.42 %), esto podría ser explicado por el 

gradiente de composición que hay en la soldadura, como por ejemplo el MS tiene mayor cantidad 

de Cr, Mo y Nb en comparación al IN600 DF, estos elementos le confieren resistencia la corrosión 

en las aleaciones base – Ni  [143, 176]. Además la difusión del mismo Cr y C por efecto de la 

temperatura en la soldadura, restaura la concentración de estos elementos en la matriz  [38]. Los 

cambios en los tipos y la distribución del carburo Cr que tienen lugar dentro de las soldaduras de 

aleación de níquel dependen fundamentalmente tanto de la cantidad total de calor Q de la soldadura 

y de la velocidad de enfriamiento en cada zona (es decir, la ZF, la ZAT y el MB) en el 

desplazamiento de la fuente de calor [87].  

 

4.6.2 Resistencia a la corrosión localizada por picadura en agua de mar. 

 

El Inconel 600, el NiCrMo-3 y el acero inoxidable 310 son aleaciones que se pasivan cuando están 

inmersos en agua de mar. En las series galvánicas el IN600 es el más activo de los 3 (potencial más 

negativo) seguido del acero inoxidable 310 y por último el IN625 [177]. La Figura 4.39 muestra 
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las curvas de polarización potenciodinámica en agua de mar a temperatura ambiente de las 

condiciones soldadas y la Figura 4.40 presenta las micrografías en MO de algunas superficies 

después del ensayo de polarización. De acuerdo con la Figura 4.39 todas las muestras exhiben una 

zona de pasivación, esta zona de pasivación de acuerdo a su amplitud acelerará o retardará la 

formación de la picadura. Se puede observar la formación de la picadura después de la zona pasiva 

(en donde la salida de corriente es constante). Por otro lado, se puede observar en las Figuras 4.39 

a), b), c) y f) que antes de formarse la picadura estable, hubo pequeñas zonas donde se formaron 

picaduras metaestables, ya que se pasivaron después de una pequeña salida de corriente, las 

picaduras metaestables están delimitas por la elipse de color rojo. Es posible que en las Figuras 

4.39 a), b) y f), la picadura metaestable no haya vuelto a formar una capa pasiva resistente, 

provocando que esta rompiera y/o dejará la zona empobrecida de Cr alrededor de ella, por lo que 

daría lugar a que esta crezca y sea estable o a un gradiente de composición que dará lugar a la 

formación de una nueva picadura.  Se puede observar que la velocidad de corrosión en la zona 

pasiva aumenta en las soldaduras en el lado DF a excepción de la soldadura 100 – 310 (Figura 4.39 

d). La densidad de corriente en la zona pasiva fue de ~ 10-6 Acm-2, mientras que en la soladura 100 

– NiCrMo-3 la densidad de corriente fue de 6.5 x 10-6 Acm-2.  Como se puede observar en la Figura 

4.39 la zona de pasivación de las soldaduras donde se empleó el MA NiCrMo-3 es más amplia en 

comparación las que se usó 310. A pesar de que el electrodo 310 tiene más Cr en su composición 

(en un ~ 15 % más), este no se encontró en toda la superficie debido a que segregó en la zona 

interdendrítica lo que originó un empobrecimiento en el centro de las dendritas (kCr = 0.88), 

mientras que para las soldaduras NiCrMo-3 este empobrecimiento fue menor ya que se tuvo un 

valor kCr = 0.90 que fue compensado con disminución en la segregación de Nb y Mo. Al existir 

este empobrecimiento de Cr en la matriz, hace que estos sitios sean propensos a la corrosión por 

picadura [139]. Además, esta segregación de Cr promoverá la formación de carburos tipo M23C6, 

los cuales son más perjudiciales en la RCLPP y la resistencia a la corrosión intergranular (RCIG).   

 

La resistencia a la corrosión localizada por picadura (RCLPP) en agua de mar fue medida por 

medio de pruebas de polarización potenciodinámica. La RCLPP se calculará como la diferencia 

entre el potencial de picado (Ep) en donde se forma una picadura estable y que llega a una salida 

de corriente de ~ 100 μm y el Ecorr. Para mayor visualización se presenta esta diferencia de cada 

condición en la Tabla 4.8. Por lo que se observa en las Figuras 4.39 c), d), e) y f) de las soldaduras 
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de IN600 DF – IN600 TT, existe una mejora en la RCLPP en el lado TT, en comparación con el 

lado DF. El Ep está en potenciales más elevados, y como se ve en la Tabla 4.8 el valor de E fue 

mayor en estas condiciones. Como se observa en la Tabla 4.8 el Ecorr se mantuvo casi constante en 

todas las condiciones ya que solo hubo una reducción de 20 mV en la 100 – NiCrMo-3DF con 

respecto al IN600 DF (Ecorr = -0.2507 V).  Como se observó en los resultados de DL-EPR de la 

sección 4.6.1 el GDS en las soldaduras 100 – NiCrMo-3 y 100 – 310 el menor GDS se obtuvo en 

los lados DF, a pesar de que son diferentes medios de ensayo se puede establecer una correlación 

que a mayor RCIG mayor RCLPP. En estas dos condiciones no fue posible ver esta relación. Por 

otro lado, en la Figura 4.15 b) se mostró la RCLPP para el MB y los TT de 100 y 300 h, estas 

condiciones presentaron E de 0.4873 ± 0.014 V para la condición DF, mientras que el TT de 100 

h mostró un E de 0.573 ± 0.036 V y la condición de 300 h un E de 0.5412 ± 0.028 V, comparando 

estos resultados con las soldaduras de acuerdo a la Tabla 4.8, que la RCLPP mejoró después del 

proceso de soldadura en comparación al IN600 DF, esta mejora puede ser debido a la composición 

de los MA.  

 

Se puede observar en las imágenes de MO de la Figura 4.40 que existió la formación de muchas 

picaduras de tamaño micrométrico en el IN600 DF y en las soldaduras, pero se presentó la mayor 

densidad de picaduras en el IN600 DF. Estas micrografías demuestran lo mencionado y confirma 

los resultados obtenidos. De acuerdo con la bibliografía consultada, en la referencia [72] se 

menciona que el proceso de soldadura dio lugar a la disolución de fases secundarias generadas por 

el envejecido del material, cómo se muestra en los resultados de esta investigación existe el 

fenómeno de recuperación de zonas empobrecidas de Cr en las uniones estudiadas, lo que le provee 

mayor resistencia a la corrosión localizada en las uniones en comparación a la IN600 DF e IN600 

TT.  

Tabla 4. 8 Resultados de la diferencia entre Ep – Ecorr (E) en agua de mar a 25 °C. 

 
DF – 310 

DF – 
NiCrMo-

3 

100 – 
310DF 

100 – 
310TT 

100 –
NiCrMo-

3DF 

100 –
NiCrMo-

3TT 

300 –
310DF 

300 –
310TT 

300 – 
NiCrMo-

3DF 

300 –
NiCrMo-

3TT 
E, 
V 0.5627 0.5347 0.4523 0.4909 0.6132 0.6736 0.5062 0.4970 0.5080 0.5260 

σ 0.0238 0.0449 0.0210 0.0250 0.0140 0.0012 0.0309 0.0412 0.0390 0.0233 
Ecorr, 

V -0.2523 -0.2716 -
0.2521 

-
0.2634 -0.2729 -0.2686 -

0.2362 
-

0.2387 -0.2558 -0.2504 
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Figura 4. 39 Curvas de polarización potenciodinámica en agua de mar natural a 25 °C de las 
soldaduras a) DF – NiCrMo-3, b) DF – 310, c) 100 – NiCrMo-3, d) 100 – 310, e) 300 – NiCrMo-

3 y f) 300 – 310. 
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Figura 4. 40 Superficie después del ensayo de polarización potenciodinámica en el IN600 a) DF, 
b) 300 - NiCrMo-3 lado TT y c) 300 - 310 lado TT. 

 

La Figura 4.41 muestra las curvas de polarización potenciodinámica en agua de mar a temperatura 

a 35 °C de las condiciones soldadas y la Figura 4.42 presenta las micrografías en MO de algunas 

superficies después del ensayo de polarización. De acuerdo con la Figura 4.41 todas las muestras 

exhiben una zona de pasivación, esta zona de pasivación de acuerdo a su amplitud acelerará o 

retardará la formación de la picadura. Se puede observar la formación de la picadura después de la 

zona pasiva, pero también se puede observar que en esta zona se presentó la formación de una 

picadura que se pasivó evitando que esta se propagará. En la Figura 4.41 también se puede observar 

que las soldaduras estuvieron en estado activo en agua de mar en rango de potencial hasta ~ -0.1 V 

vs ECS, a excepción de la condición 100 – 310TT donde el estado activo permaneció hasta 0 V vs 

ECS. 
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Se puede observar que la velocidad de corrosión en la zona pasiva aumenta en las soldaduras en el 

lado DF, por el desplazamiento hacia la izquierda en los gráficos.  La densidad de corriente en la 

zona pasiva fue de ~ 1.5 x 10-6 Acm-2, en la soladura 100 – NiCrMo-3 la densidad de corriente fue 

de 6 x 10-6 Acm-2.  Como se puede observar en la Figura 4.41 la zona de pasivación de las soldaduras 

donde se empleó el MA NiCrMo-3 es mayor en comparación con las uniones del 310. 

Normalmente la susceptibilidad y velocidad de corrosión aumenta con la temperatura del electrolito 

[91]. Se observó en los resultados que la susceptibilidad disminuyó en comparación con la 

temperatura ambiente y la velocidad de corrosión incrementó. La solubilidad del oxígeno en  el 

agua de mar incrementa con la temperatura [178], al existir mayor cantidad disponible de oxígeno, 

los átomos de Cr tienden agruparse con los átomos de oxígeno (formación de óxido de Cr), dejando 

zonas empobrecidas y / o generando vacancias en la capa protectora del metal lo cual provocará 

que se desprenda y exista mayor velocidad de corrosión [91].  

 

En la Tabla 4.9 se presentan los resultados de E para las condiciones soldadas. El IN600 DF 

presentó un 0.4866 V de E, como era de esperarse las soldaduras mejoraron este valor por lo que 

se puede decir que aumentó la RCLPP. Comprando los resultados de la Tabla 4.8 y la Tabla 4.9, 

las condiciones estudiadas no mostraron sufrir un cambio en el E, por lo que la RCLPP a estas 

dos temperaturas se puede considerar igual. El cambio más representativo se observó en la 

condición 100 – NiCrMo-3 TT donde existió una reducción de 100 mV a 35 °C.  

Tabla 4. 9 Resultados de la diferencia entre Ep – Ecorr (E) en agua de mar a 35 °C. 

 
DF – 310* 

DF –
NiCrMo-

3* 

100 – 
310DF 

100 – 
310TT 

100 –
NiCrMo-

3DF 

100 –
NiCrMo-

3TT 

300 –
310DF 

300 –
310TT 

300 – 
NiCrMo-

3DF 

300 –
NiCrMo-

3TT 
E, 
V 0.5626 0.5446 0.4402 0.5396 0.6310 0.5714 0.5030 0.5003 0.5116 0.5577 

σ ± 0.0065 ± 0.0077 ± 
0.0789 

± 
0.0477 ± 0.1611 ± 0.0123 ± 

0.0254 
± 

0.0330 ± 0.0242 ± 0.0515 

Ecorr, 
V -0.1863 -0.1949 -

0.1633 
-

0.1866 -0.2657 -0.2697 -
0.1965 

-
0.1711 -0.1978 -0.1860 

  



134 

 

     

     

      

Figura 4. 41 Curvas de polarización potenciodinámica en agua de mar natural a 35 °C de las 
soldaduras a) DF – NiCrMo-3, b) DF – 310, c) 100 – NiCrMo-3, d) 100 – 310, e) 300 – NiCrMo-

3 y f) 300 – 310. 
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Figura 4. 42 Picaduras formadas en el IN600 a) DF, b) 100 h, c) 300 h, soldadura d) DF –
NiCrMo-3, e) 300 – NiCrMo-3DF, f) 300 – 310TT, g) 100 – 310TT y h) 100 – 310DF. 
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Se puede observar en las imágenes de MO de la Figura 4.42 que existió la formación picaduras de 

tamaño micrométrico en el IN600 DF y en las soldaduras. De acuerdo a lo mostrado en las Figuras 

4.42 d) – h) la zona en la que produjeron la mayor cantidad de picaduras fue en la ZATAT y en la 

ZNM, se observó una picadura en el MS 310 cerca de la línea de fusión donde existió crecimiento 

celular (ver Figura 4.42 f). La zona de no mezcla que se forma entre el MS y el MB causa 

disminución de la resistencia a la corrosión por picadura y también incrementa el grado de 

sensibilización en las soldaduras [84]. La Figura 4.43 presenta una comparativa de la RCIG en 

H2SO4 y la RCLPP en agua de mar para tratar de ver si existe alguna relación entre la RCIG y la 

RCLPP, aunque sean diferentes electrolitos. Los resultados de esta Figura muestran una pequeña 

tendencia en que a medida que se incrementa la RCIG (menor GS) la RCLPP (mayor E) aumenta.   

      

  

Figura 4. 43 Comparativa de los resultados de polarización potenciocinética y potenciodinámica 
en cada una de las condiciones analizadas, a) GDS, b) RCLPP a 25 °C y c) RCLPP 35 °C.  
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4.6.3 Temperatura crítica de picado. 

 

De acuerdo con la referencia [177] la TCP necesaria para una aplicación concreta está determinada 

por las condiciones y requisitos del servicio. La temperatura mínima aceptada para las aplicaciones 

en alta mar en el Mar del Norte es de 40°C (104°F), mientras que, en los entornos de blanqueo de 

pulpa y papel, esta temperatura suele ser de 50°C (122°F). Los ensayos para determinar la 

temperatura crítica de picado se realizó por medio de ensayos polarización potenciostática a 165 

mV vs ECS , se debe tener en consideración el potencial anódico aplicado, a mayor potencial 

anódico aplicado menor TCP y viceversa, por otro lado, en la TCP de un material en ocasiones no 

influyen los parámetros de soldadura y la composición química [179]. De acuerdo con los 

resultados de la Figura 4.44 la TCP de las soldaduras de IN600 muestran una TCP similar a los 

aceros inoxidables austeníticos y dúplex, los cuales en promedio tienen una TCP en agua de mar 

60 °C y 40 °C, respectivamente [179]. Los resultados de la Figura 4.44 para las soldaduras donde 

se empleó el electrodo 310 presentan una temperatura en promedio de 63 °C. Mientras que las 

soldaduras donde se usó NiCrMo-3 un promedio de 65 °C, mientras que el IN600 DF y TT de 100 

h y 300 h tuvieron en promedio una TCP de 52 °C, 62 °C y 68 °C respectivamente. Estos resultados 

concuerdan con los resultados obtenidos en las pruebas de polarización en agua de mar donde, las 

soldaduras con MA ERNiCrMo-3 mostraron una región pasiva más amplia (ver Figuras 4.39 y 

4.41). Se puede concluir que una reparación parcial de un componente de IN600 que haya sido 

puesto en operación en ambientes salinos como el agua de mar puede realizarse, aunque las 

condiciones metalúrgicas sean muy diferentes, ya que los electrodos seleccionados proporcionan 

mejora en la RCLPP, RCIG y TCP. Al igual que en los aceros inoxidables el PREN (por sus siglas 

en inglés) se puede calcular en las aleaciones base-Ni a partir de su composición química, de 

acuerdo con la ecuación 4.9 [177]: 

 

PREN=%Cr + 1.5(%Mo + %W + %Nb) + 30(%N)  (4.9) 

 

De acuerdo con el valor del PREN para el IN600 es de 17, para el IN625 se tiene un PREN de 

40.84 y para el acero inoxidable 310 el PREN es igual a 27.9. De acuerdo al PREN el material que 

tiene menor valor podría presentar la menor resistencia a la corrosión. De acuerdo con los 
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resultados experimentales el IN600 DF tendría la menor RCIG y RCLPP, esto concuerda con el 

PREN calculado.  

 

 

Figura 4. 44 TCP obtenida para cada condición. 

 

En la Figura 4.45 se presentan las características microestructurales de las picaduras formadas en 

polarización potenciostática de 165 mV vs ECS para determinar la TCP. Estas micrografías 

muestran que las picaduras presentan características microestructurales en los materiales 

monolíticos y que cambian su morfología en las soldaduras. En las picaduras con características 

microestructurales se pueden observar límites de grano dentro de ellas. Este tipo características 

microestructurales en las picaduras han sido reportadas en las aleaciones base-Ni en soluciones que 

contienen -Cl [180-182]. Por lo observado en estas micrografías las picaduras se formaron y 

crecieron a partir de fases secundarias presentes en el material, de acuerdo al tamaño que tienen 

estas picaduras se cree que las inclusiones fueron los carburos, nitruros o carbonitruros y esto pudo 

confirmase con el análisis por EDS. En la picadura de la Figura 4.45 g) estas inclusiones no 

alcanzaron a desprenderse.  
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Figura 4. 45 Micrografías de la morfología de las picaduras encontradas en el IN600 después de 
TCP; a) DF, b) 100 h, c) 300 h, d) DF – NiCrMo-3, e) 300 – NiCrMo-3 TT, f) DF – 310, g) 100 – 

310 TT y h) 300 – 310 TT. 

 

4.7 Agrietamiento por corrosión y esfuerzo en soluciones de NaOH y Na2S2O3. 

 

4.7.1 Polarización en NaOH y Na2S2O3. 

 

Se usaron dos diferentes medios para realizar los ensayos de agrietamiento por corrosión y esfuerzo 

(ACS), para ello se hicieron pruebas de polarización potenciodinámica en los electrolitos de NaOH 

y Na2S2O3 a temperatura ambiente y a 80 °C en las soldaduras 300 – NiCrMo-3 y 300 – 310. Las 

curvas características se presentan en la Figura 4.46. Como puede observarse las soldaduras 

presentaron pasividad en la solución de tiosulfato de sodio (Figura 4.46 a) y no se presentó 
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corrosión localizada por picadura en durante el escaneo anódico. Zhang y colaboradores [114] 

encontraron que el IN600 en estas concentraciones no da lugar a corrosión localizada por picadura. 

Incluso a potenciales mayores es difícil crear una picadura y solo se volverá a otra zona de 

pasivación [183]. Como puede observarse en la región pasiva en esta Figura 4.46 a) existe 

corrimiento a la derecha de las curvas en la soldadura 300 – 310. Mientras, que en el electrolito 5 

M de NaOH la soldadura 300 – NiCrMo-3 mostró una región activa hasta potenciales de -0.15 V 

vs ECS y después de este potencial una región pasiva (Figura 4.46 b) hasta E = 0 V vs ECS para 

después formarse una región trans-pasiva. Este fenómeno en el comportamiento es por la 

composición química, principalmente por el Ni y Fe [184]. Cuando la concentración de hierro 

incrementó, debido a la dilución del MS, el comportamiento electroquímico se presentó como una 

región cercana al fenómeno de pasivación, como se observa en la Figura 4.46 b). Se puede concluir 

que en hidróxido de sodio la soldadura 300 – NicrMo-3 es más susceptible a corroerse ya que como 

se observa el Ecorr tiende a desplazarse hacia la región negativa. Normalmente, las aleaciones de 

hierro presentan una susceptibilidad mayor que las aleaciones de níquel, pero como se puede 

observar en las Figuras 4.46 b) cuando se usa de electrolito NaOH este comportamiento regular no 

se presentó, esto se puede explicar por la mayor tendencia a la corrosión y ACS del IN600 y 

aleaciones similares en medios cáusticos [99, 103, 185]. 

      

Figura 4. 46 Curvas de polarización potenciodinámica a 25 °C y 80 °C para las soldaduras de 
IN600 DF -IN600 TT por 300 h, en a) tiosulfato de sodio (Na2S2O3) y b) NaOH. 
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4.7.2 Ensayo de tensión a velocidades bajas de deformación (SSRT). 

 

El agrietamiento por corrosión y esfuerzo (SCC por sus siglas en inglés) es un fenómeno que ocurre 

en materiales cuando están inmersos en un medio acuso y al mismo tiempo están sometidos a algún 

tipo de esfuerzo o fuerza. Los factores que pueden afectar y acelerar el comportamiento de 

agrietamiento por corrosión y esfuerzo (ACS) son el pH, el oxígeno disuelto en el medio corrosivo, 

la concentración, la temperatura y potencial de polarización. El ACS ocurre en una zona estrecha 

de potencial de polarización, generalmente anódico y este potencial es muy cercano al PC y/o en 

la zona entre el potencial de pasivación y el de picadura [94]. Por ejemplo los aceros pueden ser 

susceptibles al ACS en soluciones de hidróxidos, el IN600 en soluciones causticas y el NiCrMo-3 

en salmueras de sulfuro [177]. La Figura 4.47 muestra las curvas σ – ε de las soldaduras IN 600 

DF – TT 300 deformadas a una velocidad constante de 10-6 en las soluciones 0.1 M Na2S2O3 y 5 

M NaOH y en aire (como medio inerte que no produce ACS), en un equipo de tensión para 

velocidad de deformación constante y capacidad de 40 kN (CERT por sus siglas en inglés). Las 

soldaduras fueron deformadas hasta que fallaron. La susceptibilidad de las soldaduras se determina 

por las pérdidas de propiedades en la solución (índices) mostrados en la Tabla 4.10.  Para 

determinar los índices se emplearon las siguientes fórmulas de acuerdo con los estándares NACE 

TM 0198 – 1998 [186], ASTM G129 – 00 [187] y las referencias [106, 188] :  
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Donde cada I se calcula con respecto a la condición ideal en aire y puede representarse como  

faire felectrolito

faire

x x
I

x
−

=  f, representa los valores finales en aire y en el electrolito y x la variable 

conocida, área, elongación plástica, resistencia a la tensión, tiempo de falla, elongación y y,0.2%.  

 

δ
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δ
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I
 

= − 
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−
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−

=

 (4.12) 

 

Como se puede observar en las curvas σ – ε de la Figura 4.49 existieron cambios en las propiedades 

mecánicas cuando las soldaduras fueron inmersas en las soluciones. Estos cambios se reflejaron 

ductilidad, RT y y,0.2%, estos cambios involucraron un incremento o disminución en alguna de estas 

propiedades. Por ejemplo, la soldadura 300 – NiCrMo-3 en 5 M NaOH mostró un incremento en 

la RT con respecto a la RT en aire. Es posible observar que el tiosulfato de sodio fue más agresivo 

en las uniones 300 – NiCrMo-3 (Figura 4.48 a), pero en las soldaduras 300 – 310 se presentó 

susceptibilidad en ambos electrolitos (Figura 4.48 b).  La susceptibilidad al ACS incrementa 

cuando se usa Tiosulfato de sodio [107, 189-191].  

 

En la Tabla 4.10 se muestran las propiedades mecánicas obtenidas y los I calculados. De acuerdo 

con estos resultados se puede observar que la susceptibilidad al ACS se ve incrementada cuando la 

temperatura de ensayo es más alta, esto concuerda con los resultados obtenidos en las pruebas de 

polarización de la Figura 4.46.  

 



143 

 

      

Figura 4. 47 Resultados de SSRT para las soldaduras IN600 DF – IN600 TT 300 h a) NiCrMo-3 
y b) 310. 

Por los resultados presentados en la Tabla 4.10 en las soldaduras el IACS fue muy discreto cuando 

se usó la solución 5 M de NaOH. En esta solución sólo existió una reducción de 3 % en el IACS. 

Esto puede ser causado por la formación de carburos de Cr los cuales influyen de manera positiva 

en la resistencia al ACS, por tal razón se recomienda el uso del TT en el que puedan precipitar [1, 

96]. Se dice que el incremento en el número de dislocaciones puede reducir la posibilidad de que 

exista susceptibilidad por ACS [104]. Las dislocaciones y fallas de apilamiento son producto del 

esfuerzo [103]. El IFRAG positivo indica que la sección transversal de la probeta en la solución de 

prueba presentó menor reducción de área, en comparación al medio inerte, indicando que material 

se fragilizó en la solución. Y cuando este número es muy pequeño (<0.01) indica que el material 

no se fragilizó en el medio.  
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Tabla 4. 10 Índices de susceptibilidad al agrietamiento por corrosión y esfuerzo de las juntas 
soldadas. 

Condición Medio y,0.2% 
(MPa) 

RT 
(MPa) 

δ 
(mm) 

Tiempo 
de falla 

(h) 
IACS Iδ (%) IFRAG IFRAGC 

300 – 
NiCrMo-3  

Aire 292.98 604.55 8.27 95.62 --- --- --- --- 

Tiosulf. a 25 °C 250.02 582.81 6.55 75.67 0.80 20.74 1.54 0.37 
NaOH a 25 °C 282.53 625.47 8.09 93.53 0.97 2.16 0.51 0.12 
Tiosulf. a 80°C 305.35 565.20 6.31 72.84 0.83 23.70 0.84 0.20 
NaOH a 80°C 292.51 617.21 7.73 89.37 0.93 6.48 0.97 0.23 

300 – 310  

Aire  340.28 565.61 5.49 63.38 --- --- --- --- 

Tiosulf. a 25 °C 262.00 558.45 5.21 60.02 0.92 5.23 0.18 0.08 
NaOH a 25 °C 420.22 629.49 4.79 55.16 0.98 12.86 -0.04 -0.02 
Tiosulf. a 80°C 230.18 485.46 5.43 62.64 0.94 1.13 -0.09 -0.04 
NaOH a 80°C 232.49 485.54 4.81 55.41 0.89 12.55 -0.36 -0.16 

 

4.7.3 Fractografía. 

 

Se utilizó MEB para observar las superficies de las fracturas de los especímenes ensayados en aire 

y los electrolitos. Al igual que en los ensayos de tracción, las probetas ensayaron principalmente 

en el MS. La Figura 4.48 muestra las fractografías de la soldadura 300 – NiCrMo-3 en aire y en las 

soluciones. Por otro lado, la Figura 4.49 presenta las fractografías de la soldadura 300 – 310 en el 

ambiente inerte y los electrolitos. En la Figura 4.48 se observa que la fractura es una fractura 

completamente dúctil con la formación de micro huecos a través de toda la superficie, estos 

resultados en la forma de la fractura son similares a los que se encontraron en los ensayos de 

tracción. Como se observa en las Figuras 4.48 f) – j) y 4.49 f) – j) la formación del cuello o 

reducción de área es mayor en las condiciones que presentaron un tiempo de falla mayor (aire e 

hidróxido de sodio). En las fractografías longitudinales de las Figuras 4.48 k) – n) y 4.49 k) – n) 

no se observa formación de grietas secundarias, la formación de grietas secundarias puede ser 

causada por la deformación y la formación de corrosión localizada por picadura. Se ha reportado 

que cuando existe la formación de microgrietas secundarias puede ser por el rompimiento de la 

capa de óxido de Cr de una aleación de IN600 TT [192].  
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Figura 4. 48 Fractografías de la soldadura 300 – NiCrMo-3 después del ensayo SSRT a), f) aire, b), g), k) tiosulfato a 25 °C, c), h), l) 
NaOH a 25 °C, d), i), m) tiosulfato a 80 °C y e), j), n) NaOH a 80 °C.  
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Como se pudo observar en las curvas de polarización las soldaduras en estos electrolitos estuvieron 

completamente en estado pasivo en el barrido anódico, esto indicó que es poco probable que la 

capa de óxido de cromo se rompiera. Por otro lado, se puede observar en algunas zonas de fractura 

las regiones interdendríticas (Figuras 4.48 i) – j). 

 

En las Figura 4.49 f) – j) se puede observar la formación de microgrietas junto a micro huecos en 

la zona de falla, lo que es conocido como cuasi clivaje, este tipo de fractura es muy común en los 

aceros cuando son sometidos a ACS [61, 173, 193]. 

 

4.7.4 Análisis de resultados de la técnica de ruido electroquímico generado durante el ensayo de 

susceptibilidad al ACS. 

 

Como se mencionó existen técnicas electroquímicas para monitorear la susceptibilidad al ACS 

entre las que destaca la técnica de ruido electroquímico, el cual mide los cambios en el potencial y 

corriente con el tiempo. Esta metodología es útil debido a su sensibilidad ya que permite detectar 

grietas iniciales tanto longitudinales y transversales y esto se obtiene con los cambios en la 

corriente y el potencial en los transitorios de tiempo [105]. González-Rodríguez y colaboradores 

[98] encontraron que cuando los componentes que fallaron desarrollaron transitorios de corriente 

anódicos, estos transitorios anódicos se deben a la reacción catódica donde se consumen electrones. 

 

Los cambios en el potencial y la corriente con el tiempo (transitorios) se presentan en las Figuras 

4.50 a 4.53. Es importante mencionar que el electrolito 0.1 M tiosulfato de sodio tiene un pH = 6, 

mientras que el electrolito 5 M NaOH su pH es de 9. Las mediciones se realizaron a sin polarizar 

la muestra es decir con el PCA.  
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Figura 4. 49 Fractografías de la soldadura 300 – 310 después del ensayo SSRT a), f) aire, b), g), k) Tiosulfato a 25 °C, c), h), l) NaOH 
a 25 °C, d), i) m) Tiosulfato a 80 °C y e), j), n) NaOH a 80 °C.
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En la Figura 4.50 se puede observar que el potencial y la densidad de corriente son muy estables 

en la solución de tiosulfato de sodio a 25 °C. El potencial y la densidad de corriente para el σy, 0.2% 

tiene un valor de -0.210 V vs ECS y la densidad de corriente 5.5 μA. Por otro lado, el potencial y 

la corriente de la RT fue de -0.179 V y 4.5 μA. Estos cambios tan pequeños en la salida de corriente 

pueden indicar que el material permaneció pasivado. El cálculo del índice de localización (IL) 

permite establecer el tipo de corrosión, si fue generalizada, localizada o mixta de acuerdo con la 

Tabla 4.11. De acuerdo a la Tabla 4.11 al no mostrarse cambio significativo en la densidad de 

corriente, el IL en esta solución y a esta temperatura arrojó que el tipo de corrosión es corrosión 

general. Con el pH de la solución, el potencial y de acuerdo los diagramas de Pourbaix se detectó 

la formación del compuesto NiS [194] el cual puede estar en la superficie del espécimen. 

Tabla 4. 11  Correlación entre el índice de localización y el tipo de corrosión [195]. 

IL Tipo de corrosión  

0.001 < IL < 0.01 General 
0.01 < IL < 0.1 Mixta 
0.1 < IL< 1.0 Localizada 

 

En presencia de una película de NiS, es imposible pasivar el óxido, y cuando la película se rompe, 

el metal se disuelve a una profundidad considerable. En este caso, la susceptibilidad al 

agrietamiento se puede atribuir a una combinación de pH y productos de descomposición agresivos 

[194]. Al no observarse agrietamiento en la superficie transversal al esfuerzo se cree que este 

compuesto que se forma de acuerdo a las condiciones de equilibrio formó junto al óxido de Cr una 

barrera que evitó que el metal se disolviera durante el tiempo de ensayo.  
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Figura 4. 50 Transitorios de corriente (marcador negro) y voltaje (marcador azul) de la soldadura 
300 – NiCrMo-3 inmersa en tiosulfato a 25 °C para las propiedades, a) – b) σy, 0.2% y c) – d) RT. 

 

En la Figura 4.51 se presentan los gráficos de los transitorios de corriente y voltaje, se puede 

observar que la corriente sufrió un cambio de 400 μA en el σy, 0.2% a un valor de 50 μA, en la región 

del σy, 0.2% el material se encontraba en una zona más activa, donde de acuerdo a la Figura 4.46 

existe la reducción de H en la rama catódica, lo que tal vez produjo absorción en el interior de la 

soldadura, lo que hizo que el σy, 0.2% y la RT fueran mayores en esta solución en comparación con 

las propiedades en aire (ver Figura 4.47 a). Por otro lado, el potencial se desplazó a potenciales 

más nobles. El IL calculado mostró que solo existió corrosión general.  

 

Los transitorios de corriente y potencial para la soldadura 300 – 310 inmersa en tiosulfato de sodio 

a 80 °C se presentan en la Figura 4.52. En comparación con la soldadura 300 – NiCrMo-3 esta 

unión muestra mayores cambios con el tiempo, esto puede ser provocado por la presencia de mayor 
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cantidad de Fe en solución sólida. El IL en esta condición fue de σy, 0.2% IL = 0.012 y para RT IL = 

0.024, correspondiendo de acuerdo a la Tabla 4.11 a un mecanismo de corrosión mixta. Esta 

corrosión mixta puede ser causada por la desintegración del compuesto NiS que posiblemente se 

formó en la superficie de la unión lo que da lugar a una reducción en la pasivación. Como puede 

verse en las Figuras 4.52 b y d) solo ocurrió pequeño cambio en el valor del potencial, 

desplazándolo a un valor más noble cuando se llegó a la RT.  

 

      

      

Figura 4. 51 Transitorios de corriente (marcador negro) y voltaje (marcador azul) de la soldadura 
300 – NiCrMo-3 inmersa en NaOH a 80 °C para las propiedades, a) – b) σy, 0.2% y c) – d) RT. 
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Figura 4. 52 Transitorios de corriente (marcador negro) y voltaje (marcador azul) de la soldadura 
300 – 310 inmersa en Tiosulfato a 80 °C para las propiedades, a) – b) σy, 0.2% y c) – d) RT. 

 

La Figura 4.53 muestra las fluctuaciones de corriente y potencial en 5 M NaOH a 80 °C de una 

soldadura 300 – 310. Los IL calculados mostraron que se presentó corrosión mixta en esta solución. 

La capa protectora que se pudo formar en esta solución fue Cr2O3 y Ni(OH)2 [196]. El Ni(OH)2 es 

una capa porosa y poco protectora lo que da lugar a la corrosión mixta. Se puede observar muchas 

fluctuaciones de la corriente y el potencial. La corriente osciló entre 0.08 μA y 0.5 μA. El potencial 

cambio de -0.371 V vs ECS a -0.437 V vs ECS en el σy, 0.2% y la RT, respectivamente. Este cambio 

pudo ser provocado por la pérdida en la plasticidad al llegar a la RT, ya que como se observa en la 

Figura 4.47 b) al llegar a la RT la falla de la unión ocurre muy rápidamente en comparación a las 

demás condiciones donde el cuello se forma y la reducción del esfuerzo fue más gradual.    
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Figura 4. 53 Transitorios de corriente (marcador negro) y voltaje (marcador azul) de la soldadura 
300 – 310 inmersa en NaOH a 80 °C para las propiedades, a) – b) σy, 0.2% y c) – d) RT.  
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CAPÍTULO 5 CONCLUSIONES 

 

Las conclusiones del trabajo de investigación desarrollado son las siguientes:  

 

1. Se observaron cambios microestructurales durante el tratamiento térmico a 700 °C para varios 

tiempos de permanencia, estos cambios incluyen empobrecimiento de Cr en la matriz, crecimiento 

de grano, formación de carburos de Cr, cambio de tamaño y forma de los carburos, ablandamiento 

o fortalecimiento de la matriz y des sensibilización de la matriz.  

 

2. Para tiempos de permanencia inferiores a 1 h comienza la nucleación de los carburos de cromo, 

por lo que la susceptibilidad a la corrosión localizada se reduce con respecto al material DF. El 

tratamiento térmico a 700 °C durante 24 h aumenta la RT aproximadamente en 75 MPa en 

comparación con la condición DF.  

 

3. Aunque el IN600 es una aleación endurecida por solución, a 700 °C las muestras de IN600 

envejecidas hasta un máximo de 24 h tienen el efecto del tratamiento de envejecimiento debido a 

la precipitación de carburos de cromo, mientras que para tiempos de permanencia más largos se 

observó un efecto de sobre envejecimiento. Por otro lado, el TT sirvió para la restructuración de 

Cr en la matriz produciendo GDS inferiores a como el material se recibió. 

 

4. El TT de IN600 a 700 °C promueve la formación de carburos de Cr del tipo M7C3 y M23C6, 

durante el desarrollo del TT se pudo observar el fenómeno de saneamiento en la aleación, en donde 

la velocidad de difusión de Cr disminuye para formar carburos, pero aumenta en la matriz 

resultando en menor GDS. A 300 h de envejecido el material experimenta un mayor grado de sobre 

envejecido que se manifiesta tanto en propiedades mecánicas como en resistencia a la CIG y por 

picadura.  

 

5. Se observó que a pesar de que las velocidades de enfriamiento cambiaron en las soldaduras de 

ERNiCrMo-3, pero la difusión de Nb y Mo  en las soldaduras disímiles de DF – TT se vio reducida 

en comparación a la soldadura de referencia DF – NiCrMo-3, esto se observó con el coeficiente k 

calculado en cada soldadura y por ende se produjo menor formación de fase Laves, aunque no se 
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descarta la posibilidad de que esta fase se forme con un tratamiento post soldadura, ya que se 

presentó grandes formaciones de TiC, óxidos de aluminio, (Ti, Nb)  (C, N)  y NbC, donde se ha 

reportado puede surgir la formación de esta fase.  

 

6. El TT de envejecido en el IN600 no afectó la soldabilidad de la aleación, además se observó que 

en la ZAT el material experimentó recuperación del contenido de Cr en la matriz y que a medida 

que la distancia entre la LF y el MB iba alejándose este fenómeno desapareció. La dureza, 

resistencia a la tensión y ductilidad mejoraron en las uniones de IN600 DF – IN600 TT, por 

ejemplo, la dureza incrementó en el material base (expuesto en servicio) y aunque hubo una 

reducción en dureza las probetas no fallaron en la ZAT. Se observó que la tenacidad en las uniones 

de IN600 TT, se afectó provocando una disminución en un 50 %.  

 

7. En las soldaduras no se presentó la formación de los defectos mostrando completa fusión lateral, 

buen refuerzo en la parte superior e inferior de la junta, libre de fisuras, grietas y poros. Se tuvo un 

porcentaje de dilución entre 45 - 48 % a 22 - 24 % en las soldaduras donde se empleó ERNiCrMo-

3 y ER310, respectivamente. 

 

8. Los resultados mostraron una tendencia en que a medida que se incrementa la RCIG (menor GS) 

la RCLPP (mayor E) aumenta, tanto en las soldaduras como en el IN600.  Se puede concluir que 

una reparación parcial de un componente de IN600 que haya sido puesto en operación en ambientes 

salinos como el agua de mar puede realizarse, aunque las condiciones metalúrgicas sean muy 

diferentes, ya que los electrodos seleccionados proporcionan mejora en la RCLPP, RCIG y TCP. 

 

9. Las micrografías de las picaduras mostraron que presentan características microestructurales en 

los materiales monolíticos y que cambian su morfología en las soldaduras. En las picaduras con 

características microestructurales se pueden observar límites de grano dentro de ellas. Este tipo 

características microestructurales en las picaduras han sido vistas en las aleaciones base-Ni en 

soluciones que contienen -Cl . 

 

10. De los resultados de los ensayos SSRT se observó que la susceptibilidad al ACS, el cual se 

representa por la disminución de propiedades mecánicas, aumentó con la temperatura y fue más 
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severo en las soluciones que contienen tiosulfato de sodio. De acuerdo con el pH y la composición 

de la solución es posible que ocurra la formación de H2S, sí esto ocurre puede provocar la pérdida 

significativa en la plasticidad de las uniones, como se observó en los resultados. Por otro lado, es 

posible que se haya formado el compuesto NiS en la superficie de las soldaduras. Este compuesto 

no permite la formación de una capa pasiva resistente.  

 

11. Cuando se empleó el electrolito de hidróxido de sodio por los potenciales registrados, se cree 

que fue posible la formación de una capa pasiva compuesta por óxido de Cr e hidróxido de Ni, de 

acuerdo con el diagrama de Pourbaix.  

 

12. La técnica de ruido electroquímico pudo detectar los cambios en los potenciales y en la 

corriente, donde se observó que en las etapas de RT y σy, 0.2% los E se desplazaron hacia zonas más 

anódicas en comparación al PCA antes de correr el ensayo como se observó en otras 

investigaciones. 

 

13. En los transitorios de E vs t e I vs t se observó muy poca variación. Pero la RT los potenciales 

tienden ser más nobles en comparación a los potenciales en σy, 0.2%. Los IL demostraron que el 

principal tipo de corrosión que se presentó en la soldadura NiCrMo-3 fue del tipo corrosión general, 

mientras que en la unión 300 – 310 predominó la corrosión mixta.  

 

14. Se puede decir que existieron beneficios microestructurales, mecánicos y electroquímicos en 

general para el IN600 después de ser TT y de ser soldado, esto es un buen parámetro para 

recomendar el empleo de reparaciones en secciones estructurales, de almacenamiento y / o de 

proceso. 

 

15. A pesar de la existencia de los carburos de Cr, la soldabilidad de las uniones TT no se vio 

afectada, ya que la ductilidad en las soldaduras TT fue mayor en comparación al IN600 DF y las 

soldaduras IN600 DF – IN600 DF.   

 

16. Se concluye que el uso de estos materiales de aporte tiene un rendimiento satisfactorio para 

emplearse cuando se requiera realizar una reparación, pero es importante destacar que el mayor 
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beneficio en propiedades microestructurales, mecánicas y de resistencia a la corrosión se obtienen 

con el ERNiCrMO-3, pero el costo beneficio con el ER310 es muy aceptable. En general se 

recomienda realizar reparaciones de IN600, siempre y cuando se tenga un procedimiento de 

soldadura adecuado, lo que ahorrará en costos de inversión y de operación.  
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RECOMENDACIONES 

 

Tomando en consideración los resultados obtenidos en este trabajo de investigación, se pueden hacer 

las siguientes recomendaciones como áreas de oportunidad para ayudar a complementar y fortalecer la 

evaluación hasta este punto realizada:  

 Realizar pruebas de SSRT en medios más agresivos como NaCl, ácido sulfhídrico o una 

mezcla de NaCl + tiosulfato de sodio, para darle mayor exigencia las soldaduras. También 

se recomienda polarizar anódicamente en el rango donde existe mayor susceptibilidad al 

ACS ya que al realizar mediciones en el PCA es muy difícil que se formen grietas 

importantes durante el ensayo.  

 Se recomienda que las mediciones de RE sean con el proceso de 2 electrodos de trabajo 

para monitorear ambas señales (V e I) de manera más adecuada.  

 Realizar pruebas electroquímicas de RCLPP en una celda que tenga control de la atmósfera 

y comparar con el efecto de oxígeno disuelto en la RCLPP. 

 Realizar ensayos de deformación a temperaturas elevadas al menos 320 °C, ya que las 

aplicaciones del IN600 así lo requieren.  

 Estudios de fatiga en flexión o doblez de las soldaduras para ver el efecto de la distribución 

de fases secundarias en la unión. 

 Caracterizar por medio de EBSD los muestras TT y las soldaduras para completar la 
caracterización microestructural de los precipitados y su distribución.  
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ANEXOS 

 

Uso de 2 pendientes en el modelado da región plástica por medio de Ramberg-Osgood. 

 

Se puede observar en la Figura A1 1 que existe una región en donde la ecuación de R-O rompe 

usando dos pendientes.  

 

Figura A1 1 Ajuste de la ecuación R-O con el uso de dos pendientes.  
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Anexo A1 Clasificación de las fases secundarias encontradas en el MS NiCrMo-3. 

Tabla A1 1 Composición elemental de las partículas secundarias encontradas en el MS de la 
junta DF-DF. 

No C N O Si Ti Fe Nb Mo A2B 

1 25.66 0.00 20.38 0.00 2.07 0.66 33.46 0.00 0.52 
2 6.18 31.21 26.27 0.00 18.51 0.42 6.45 0.00 0.37 
3 7.48 0.00 0.00 0.00 0.00 4.73 0.00 2.75 Matriz 
4 7.35 0.00 7.47 0.00 0.00 4.16 0.00 3.37 Matriz 
5 7.55 0.00 18.30 0.00 1.28 3.32 4.34 2.36 8.29 
6 9.88 0.00 19.32 0.00 1.09 3.18 2.89 3.72 8.15 
7 8.44 0.00 0.00 0.18 0.12 4.50 0.00 2.92 Matriz 
8 7.49 0.00 12.16 0.19 0.13 3.89 1.18 2.48 Matriz 
9 7.35 41.39 17.13 0.00 22.29 0.00 4.44 0.00 0.19 
10 7.64 15.65 43.86 0.00 7.57 0.21 1.37 0.00 0.49 
11 7.08 14.06 40.16 0.00 8.35 0.00 1.76 0.00 0.30 
12 4.37 19.82 26.01 0.00 30.32 0.00 11.14 0.00 0.20 
13 5.89 35.24 17.35 0.00 20.58 0.78 5.31 0.00 0.60 
14 7.36 33.78 21.70 0.00 15.71 0.00 2.50 0.00 0.21 
15 6.29 0.00 10.31 0.00 0.00 4.22 0.76 2.10 Matriz 
16 4.31 24.66 20.27 0.00 26.08 0.57 5.55 0.00 0.42 
17 7.58 35.39 14.12 0.00 25.11 0.00 5.91 0.00 0.18 
18 11.71 0.00 24.13 0.00 0.00 2.92 1.48 2.01 17.43 
19 7.47 20.95 26.87 0.00 22.78 0.56 5.22 0.00 0.48 
20 9.34 0.00 26.17 0.00 0.00 2.99 2.22 2.07 Matriz 
21 12.55 15.63 26.69 0.00 5.56 1.47 7.66 0.00 2.41 
22 0.00 0.00 12.35 0.00 0.00 4.08 0.00 2.70 Matriz 
23 13.62 24.70 26.70 0.00 14.27 0.48 9.81 0.00 0.45 
24 6.95 32.52 21.22 0.00 23.21 0.33 5.20 0.00 0.29 
25 13.23 29.52 23.12 0.00 13.80 0.41 10.12 0.00 0.43 
26 6.61 0.00 0.00 0.00 0.00 4.55 0.00 2.63 Matriz 
27 19.16 39.76 0.00 0.00 20.03 0.00 6.45 0.00 0.28 
28 14.21 4.80 0.00 0.00 33.41 0.00 11.15 0.00 0.15 
29 16.57 34.47 0.00 0.00 26.76 0.00 7.25 0.00 0.24 
30 19.00 0.00 0.00 0.00 0.00 3.73 1.41 2.70 Matriz 
31 7.21 31.31 20.31 0.00 16.42 0.53 3.21 0.00 0.46 
32 6.49 27.80 24.40 0.00 20.86 0.71 4.57 0.00 0.44 
33 6.65 24.30 18.31 0.00 21.30 1.20 4.40 0.00 0.71 
34 6.80 0.00 0.00 0.07 0.23 5.21 0.67 2.18 Matriz 
35 4.93 29.39 22.50 0.00 17.70 0.00 3.56 0.00 0.18 
36 5.20 21.30 30.14 0.00 22.61 0.54 6.61 0.00 0.32 
37 6.36 21.20 25.29 0.00 23.71 0.73 8.15 0.00 0.38 
38 5.26 5.52 0.00 0.00 0.00 5.23 0.00 2.46 Matriz 
39 1.00 1.00 1.00 1.00 1.00 1.00 1.00 1.00 1.00 
40 0.00 39.01 23.78 0.00 19.06 0.67 5.58 0.00 0.41 
41 7.77 35.18 25.55 0.00 17.20 0.00 5.45 0.00 0.30 
42 11.53 0.00 16.11 0.57 0.71 2.91 5.15 2.07 7.95 
43 0.00 33.97 20.57 0.00 8.76 0.00 18.88 0.00 0.64 
44 6.68 29.53 9.08 0.08 8.65 2.32 2.90 1.26 3.26 
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45 7.21 24.46 28.25 2.44 19.21 0.00 4.35 0.00 0.55 
46 13.26 0.00 34.60 0.15 8.37 1.37 16.84 0.00 1.06 
47 11.03 0.00 11.06 0.00 0.00 4.14 2.53 0.00 Matriz 
48 14.15 0.00 23.22 0.00 4.04 2.01 20.69 0.00 1.53 
49 15.30 0.00 27.39 0.00 3.58 1.39 21.42 0.00 1.28 
50 0.00 45.48 19.95 0.00 9.70 0.60 15.24 0.00 0.35 
51 0.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.96 0.00 3.17 Matriz 
52 4.13 0.00 3.98 0.00 2.41 3.79 20.28 0.00 3.05 
53 5.43 0.00 5.60 0.00 0.00 3.78 10.88 0.00 7.18 
54 3.60 16.56 5.96 0.00 44.35 0.00 11.21 0.00 0.31 
55 0.00 15.29 4.63 0.00 35.71 2.22 4.66 0.00 0.86 
56 0.00 17.57 7.42 0.00 42.44 0.00 6.34 0.00 0.45 
57 2.52 0.00 3.30 0.00 0.00 5.04 2.99 0.00 Matriz 
58 3.65 12.96 2.60 0.00 19.51 2.44 9.59 2.30 1.57 
59 8.04 7.86 4.74 0.00 13.31 0.00 38.63 3.71 0.43 
60 2.90 13.98 7.00 0.00 43.15 0.00 7.79 1.09 0.38 
61 12.90 0.00 10.10 0.00 6.95 0.00 39.44 4.05 0.53 
62 4.92 26.83 5.18 0.00 36.03 0.71 8.24 0.92 0.37 
63 7.27 0.00 6.57 0.00 0.00 4.02 5.90 3.16 8.51 
64 4.26 10.40 5.69 0.00 23.61 1.74 11.24 1.92 1.07 
65 9.40 8.29 9.93 0.00 20.72 1.36 27.57 2.21 0.43 
66 6.42 0.00 4.43 0.00 0.00 4.23 2.76 0.00 Matriz 
67 11.86 5.93 8.13 0.00 10.24 1.95 19.88 2.59 1.26 
68 9.33 19.68 8.06 0.00 35.96 0.00 11.70 1.08 0.27 
69 18.27 0.00 6.09 0.00 3.90 1.55 29.82 3.31 1.04 
70 12.03 6.65 11.50 0.00 21.93 0.00 27.18 2.55 0.35 
71 4.05 4.56 5.10 0.00 15.86 3.45 6.41 2.15 2.53 
72 15.18 6.56 11.92 0.00 7.16 1.46 21.73 2.63 1.10 
73 5.83 0.00 4.24 0.00 0.00 4.65 0.00 2.84 Matriz 
74 12.23 0.00 17.12 0.00 1.49 2.52 14.18 3.29 2.73 
75 9.20 10.51 12.26 0.00 18.11 0.00 28.97 2.91 0.36 
76 12.59 0.00 12.92 0.00 5.91 2.38 20.25 3.48 1.51 
77 3.48 16.52 12.43 0.00 23.89 1.11 14.43 2.00 0.68 
78 12.38 0.00 18.39 0.00 10.23 0.00 36.71 3.69 0.37 
79 4.50 4.28 8.95 0.00 5.55 3.09 8.19 2.95 3.93 
80 4.28 10.91 8.82 0.00 26.85 1.00 19.95 2.31 0.55 
81 5.45 0.00 5.38 0.00 0.00 4.35 1.22 2.79 Matriz 
82 4.87 0.06 0.00 0.00 14.97 2.64 5.99 2.11 2.26 
83 6.35 0.00 0.00 0.00 1.01 3.28 17.57 4.23 3.11 
84 7.31 0.00 0.00 0.00 1.11 2.90 0.95 1.74 13.60 
85 9.07 0.00 0.00 0.00 0.93 3.41 15.89 3.66 3.44 
86 5.25 0.00 0.00 0.00 9.03 2.45 4.71 1.91 3.07 
87 5.84 0.00 0.00 0.00 0.00 4.87 0.47 2.35 Matriz 
88 22.58 0.00 0.00 0.00 3.41 2.04 22.51 3.32 1.65 
89 4.54 14.19 0.00 0.00 29.26 0.98 6.15 1.05 0.55 
90 6.12 0.24 0.00 1.48 0.00 3.62 4.39 4.09 9.87 
91 0.00 0.00 0.00 0.00 25.92 3.15 0.00 0.00 2.41 
92 22.06 5.46 0.00 0.00 5.17 0.00 46.14 3.52 0.31 
93 8.16 0.09 0.00 0.00 0.00 3.53 4.01 3.54 11.15 
94 9.37 11.44 0.00 0.00 51.59 0.60 2.96 0.00 0.36 
95 5.56 0.00 0.00 0.00 21.68 1.03 4.52 0.86 0.67 
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96 14.10 0.00 0.00 0.00 27.89 2.77 0.41 0.56 1.71 
97 19.40 0.00 0.00 0.00 2.44 1.75 35.44 3.52 0.94 
98 0.00 0.00 0.00 0.00 17.00 3.27 0.00 0.00 4.21 
99 6.09 0.29 0.00 0.41 0.00 4.11 1.37 2.87 Matriz 
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Tabla A1 2 Composición elemental de las partículas secundarias encontradas en el MS de la 
junta 100-NiCrMo-3. 

No C N O Si Ti Fe Nb Mo A2B 

1 12.87 0.00 23.49 0.00 1.79 2.72 6.58 2.19 5.03 
2 9.48 0.00 33.08 0.00 1.06 2.20 16.44 0.00 Matriz 
3 6.09 36.72 17.23 0.00 18.85 0.84 3.16 3.23 0.58 
4 14.41 0.00 39.97 0.00 0.00 1.99 4.59 2.08 5.85 
5 9.13 0.00 0.00 0.00 0.00 5.08 0.00 2.45 Matriz 
6 14.09 0.00 10.27 0.55 0.00 4.05 0.00 2.43 Matriz 
7 13.75 0.00 0.00 0.00 0.00 4.54 0.00 2.98 Matriz 
8 9.54 0.00 14.86 0.28 0.00 3.88 1.30 2.37 Matriz 
9 5.63 24.88 21.07 0.00 30.72 0.00 9.05 0.00 0.19 
10 7.71 0.00 6.68 0.15 0.00 4.43 1.66 2.47 Matriz 
11 8.73 0.00 21.88 0.01 2.20 3.48 9.55 0.00 4.91 
12 5.77 29.50 31.59 0.00 17.11 0.35 5.40 0.00 0.31 
13 9.38 0.00 7.11 0.00 0.00 4.75 2.34 0.00 Matriz 
14 6.46 39.69 18.62 0.00 21.79 0.00 6.98 0.00 0.19 
15 9.56 0.00 28.30 0.00 30.27 0.83 14.20 0.00 0.34 
16 6.36 42.20 20.43 0.00 20.73 0.00 4.84 0.00 0.19 
17 5.77 26.62 28.78 0.00 21.17 0.45 6.00 0.00 0.30 
18 10.65 0.00 51.35 0.56 0.11 1.74 3.01 1.69 Matriz 
19 10.00 0.00 0.00 0.00 0.00 4.70 1.40 2.53 Matriz 
20 8.20 0.00 33.09 0.25 0.56 3.05 1.71 1.96 Matriz 
21 7.84 0.00 14.14 0.19 0.15 4.22 0.81 2.21 Matriz 
22 8.35 13.07 20.64 0.00 16.95 1.16 25.77 0.00 0.36 
23 6.57 41.99 16.91 0.00 20.69 0.33 3.93 0.00 0.26 
24 6.13 40.31 20.44 0.00 20.66 0.30 5.45 0.00 0.22 
25 6.20 34.70 30.95 0.00 14.13 0.35 2.98 0.00 0.34 
26 5.61 18.21 42.51 0.00 15.84 0.00 2.98 0.00 0.27 
27 13.03 0.00 4.28 0.00 4.80 0.00 12.04 0.00 3.91 
28 27.86 0.00 21.19 0.00 1.90 0.00 37.43 0.00 0.30 
29 11.26 0.00 7.54 0.25 0.00 4.31 0.00 2.81 Matriz 
30 7.32 22.07 42.11 0.00 6.60 0.35 1.12 0.00 0.70 
31 6.33 37.87 16.94 0.00 25.14 0.39 5.43 0.00 0.23 
32 11.62 34.85 22.41 0.00 6.99 0.48 11.96 0.00 0.64 
33 16.99 0.00 24.04 0.00 4.20 2.41 10.15 0.00 3.11 
34 17.11 0.00 32.65 0.00 7.71 1.39 17.89 0.00 0.96 
35 20.99 0.00 30.44 0.00 4.53 1.36 17.45 0.00 1.21 
36 16.59 0.00 29.55 0.00 1.98 2.12 13.13 0.00 2.56 
37 13.39 0.00 0.00 0.21 0.00 4.91 0.00 2.49 Matriz 
38 8.98 0.00 13.59 0.00 3.97 3.69 10.29 0.00 4.43 
39 18.44 4.04 18.51 0.00 4.81 0.00 39.15 0.00 0.34 
40 5.68 0.00 11.85 0.00 1.62 4.00 5.78 2.53 7.30 
41 7.05 0.00 10.59 0.00 0.00 4.27 3.66 2.46 12.46 
42 8.96 9.06 14.10 0.00 36.93 0.00 17.57 0.00 0.25 
43 20.17 0.00 19.93 0.00 3.03 0.00 41.58 0.00 0.34 
44 12.36 9.14 17.84 0.00 22.73 0.88 22.80 0.00 0.33 
45 9.79 11.05 16.44 0.00 11.98 2.41 3.99 1.34 2.55 
46 6.95 2.94 9.38 0.00 4.79 4.09 2.13 2.26 7.80 
47 6.39 0.00 11.99 0.00 0.00 4.33 0.00 1.57 46.84 
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48 6.83 0.00 7.79 0.00 2.35 5.21 1.93 2.49 11.60 
49 5.12 0.00 8.09 0.00 0.53 4.97 1.68 0.00 36.51 
50 5.46 0.00 9.03 0.00 3.22 4.66 0.00 0.00 25.53 
51 8.04 0.00 8.18 0.00 0.61 4.69 0.90 2.19 21.63 
52 7.85 0.00 7.59 0.00 0.00 5.05 0.00 2.32 Matriz 
53 10.32 0.00 22.92 0.78 1.98 2.77 9.43 2.02 3.91 
54 19.03 0.00 23.02 0.00 3.94 1.48 29.97 1.74 0.63 
55 4.23 26.63 4.56 0.00 47.93 0.00 6.71 0.28 0.12 
56 8.43 14.62 16.26 0.00 36.53 0.65 8.87 0.65 0.30 
57 4.09 7.53 8.61 0.00 31.79 0.00 37.05 1.30 0.14 
58 9.66 0.00 24.80 1.03 1.32 2.69 14.17 2.12 2.66 
59 7.18 0.00 9.86 0.52 0.00 4.56 1.31 2.39 21.28 
60 3.77 27.11 5.59 0.00 46.80 0.00 5.47 0.30 0.13 
61 5.64 28.43 11.64 0.00 35.27 0.49 7.69 0.45 0.22 
62 8.00 21.79 15.00 0.00 25.86 1.33 2.02 0.54 0.80 
63 17.19 6.78 20.22 0.00 5.73 1.01 30.54 1.69 0.47 
64 3.33 29.63 8.62 0.00 37.44 0.00 10.89 0.59 0.18 
65 8.73 0.00 9.39 0.63 2.35 4.07 9.17 2.24 4.87 
66 4.32 0.00 14.71 0.96 1.66 4.33 4.46 2.43 8.26 
67 5.87 0.00 8.25 0.15 0.00 4.47 0.48 2.04 Matriz 
68 9.46 4.41 26.29 0.51 8.35 2.71 8.67 1.64 2.18 
69 14.08 0.00 21.20 0.00 18.02 1.25 17.62 1.85 0.71 
70 8.19 20.95 15.52 0.00 34.00 0.00 3.25 0.33 0.31 
71 16.91 2.61 21.38 0.00 4.51 2.23 16.05 1.51 1.68 
72 13.22 11.93 16.04 0.00 15.77 0.00 23.16 1.19 0.47 
73 14.95 9.96 21.66 0.50 10.26 0.98 19.10 1.31 0.73 
74 12.91 9.18 21.15 0.27 7.76 1.73 11.14 0.00 1.99 
75 9.65 0.00 25.42 0.75 4.77 2.91 8.25 1.74 3.35 
76 10.42 6.62 28.85 0.00 11.58 2.31 2.54 1.07 2.43 
77 8.58 14.90 19.45 0.00 13.39 1.70 11.34 1.41 1.18 
78 7.46 7.90 22.83 1.58 12.43 1.46 15.32 1.58 1.09 
79 2.79 0.00 3.49 0.00 0.00 3.63 14.19 2.52 4.61 
80 7.41 22.86 18.58 0.00 33.54 0.00 1.53 0.20 0.33 
81 12.06 0.00 20.16 0.00 11.92 1.24 26.07 1.71 0.71 
82 6.98 0.00 10.66 0.00 0.00 4.04 1.27 2.31 Matriz 
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Tabla A1 3 Composición elemental de las partículas secundarias encontradas en el MS de la 
junta 300-NiCrMo-3. 

No C N O Si Ti Fe Nb Mo A2B 

1 6.09 30.88 24.37 0.00 17.86 0.00 3.24 0.00 0.26 
2 0.00 36.37 34.83 0.00 9.09 0.18 1.89 0.00 0.40 
3 6.39 31.39 22.60 0.00 19.82 0.64 3.66 0.00 0.49 
4 9.99 18.36 30.62 0.15 10.77 0.57 2.92 0.00 0.78 
5 6.63 39.38 16.74 0.00 19.64 0.00 4.01 0.00 0.24 
6 16.17 0.00 23.90 0.20 9.36 2.42 5.54 0.00 2.81 
7 9.55 27.95 16.58 0.04 10.22 1.30 10.60 0.00 1.20 
8 14.99 0.00 22.36 0.00 7.17 2.48 10.61 0.00 2.52 
9 16.46 0.00 25.94 0.00 4.17 1.79 20.29 0.00 1.27 
10 7.15 0.00 8.22 0.09 0.00 4.82 9.41 0.00 7.87 
11 0.00 61.04 0.00 0.00 25.24 0.55 3.69 0.00 0.29 
12 6.61 36.00 18.52 0.00 17.13 0.82 2.42 0.00 0.67 
13 8.90 33.15 20.11 0.00 12.65 1.17 5.13 0.00 1.06 
14 10.51 0.00 9.85 0.00 0.00 4.79 1.08 1.79 Matriz 
15 14.54 0.00 31.35 0.00 6.18 1.31 25.53 0.00 0.71 
16 0.00 39.31 25.50 0.00 16.80 0.00 2.38 0.00 0.15 
17 55.36 14.71 0.00 0.00 18.72 0.22 5.21 0.00 0.20 
18 14.37 0.00 27.99 0.00 3.82 2.05 22.92 0.00 1.16 
19 45.63 0.00 19.50 0.00 22.29 0.32 3.65 0.00 0.23 
20 6.64 0.00 32.22 0.00 19.87 1.27 25.72 0.00 0.21 
21 9.90 0.00 0.00 0.17 0.00 5.53 0.00 2.32 Matriz 
22 7.27 3.01 12.00 0.22 8.90 2.43 23.76 2.25 1.22 
23 4.23 27.32 9.51 0.00 35.27 0.69 12.41 0.54 0.22 
24 14.04 10.63 14.68 0.00 13.80 0.00 33.94 1.24 0.23 
25 1.73 17.67 5.32 0.00 53.54 0.00 10.64 0.47 0.16 
26 11.20 0.00 25.82 0.74 1.95 1.93 22.41 1.93 1.34 
27 2.67 19.70 10.44 0.00 48.04 0.00 11.32 0.16 0.13 
28 8.13 3.28 23.40 0.00 25.14 2.15 4.34 0.74 1.00 
29 4.25 17.50 10.63 0.00 50.02 0.00 5.59 0.35 0.17 
30 3.89 23.48 12.92 0.00 39.85 0.69 5.09 0.47 0.28 
31 5.20 31.58 10.03 0.00 36.34 0.55 4.31 0.45 0.27 
32 6.62 0.00 10.39 0.66 0.27 4.74 2.95 2.18 14.16 
33 3.06 24.17 9.09 0.00 39.29 0.00 14.93 0.57 0.16 
34 8.91 0.00 13.04 0.00 12.01 3.51 5.06 1.64 3.10 
35 7.75 4.24 12.61 0.00 43.79 0.00 14.89 0.00 0.27 
36 7.04 0.00 7.17 0.29 0.19 5.30 0.00 2.09 Matriz 
37 8.33 20.98 21.66 0.00 36.34 0.00 1.33 0.11 0.17 
38 4.64 30.86 3.83 0.00 46.90 0.00 4.71 0.19 0.12 
39 6.36 19.81 5.92 0.00 44.98 0.00 12.78 0.40 0.15 
40 18.39 3.54 16.48 0.00 2.71 1.14 40.49 2.21 0.36 
41 7.73 25.33 12.07 0.00 34.60 0.00 6.48 0.44 0.25 
42 4.46 33.30 5.55 0.00 44.30 0.00 4.32 0.30 0.14 
43 14.24 0.00 10.80 0.00 1.60 3.44 21.76 2.57 1.89 
44 4.18 8.24 12.98 0.00 53.99 0.00 2.12 0.26 0.23 
45 5.41 18.93 31.72 0.00 33.70 0.00 1.08 0.12 0.17 
46 5.29 31.08 6.56 0.00 43.36 0.00 5.50 0.26 0.13 
47 3.55 19.05 10.45 0.00 51.04 0.00 3.16 0.27 0.15 
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48 2.78 15.29 4.21 0.00 58.83 0.00 9.45 0.33 0.12 
49 6.25 8.63 38.38 0.00 28.00 0.00 0.21 0.12 0.37 
50 13.26 0.00 19.25 0.00 3.05 1.33 42.05 2.21 0.43 
51 8.21 0.00 6.80 0.00 0.00 5.34 0.41 2.25 Matriz 
52 9.41 6.54 13.34 0.00 13.25 2.60 7.77 1.88 2.09 
53 8.41 13.61 13.21 0.00 25.65 1.05 13.95 1.34 0.58 
54 7.48 13.83 11.23 0.00 43.14 0.00 9.00 0.56 0.26 
55 10.43 0.00 10.46 0.00 8.93 3.52 6.37 2.05 3.56 
56 5.82 0.00 13.68 0.62 0.00 4.24 2.15 2.41 16.52 
57 10.58 10.74 19.85 0.00 15.81 1.69 12.57 1.53 0.97 
58 3.93 0.00 4.42 0.00 3.03 4.91 2.65 2.54 10.14 
59 4.22 0.00 5.08 0.84 1.29 5.13 2.48 2.81 12.53 
60 5.07 0.00 15.19 0.90 1.13 4.08 3.50 2.23 10.51 
61 7.67 3.70 8.57 0.00 15.78 3.99 0.89 0.88 3.29 
62 7.74 0.00 10.78 0.00 13.16 3.05 15.89 2.11 1.60 
63 5.41 3.73 7.75 0.00 10.06 4.26 1.22 1.21 5.25 
64 12.84 0.00 14.51 0.60 7.46 2.26 24.94 2.74 1.05 
65 6.29 0.00 11.76 0.69 0.65 4.45 2.20 2.31 14.76 
66 6.66 0.00 5.88 0.00 0.00 5.85 0.00 1.82 Matriz 
67 10.05 19.71 13.54 0.00 19.55 0.87 16.53 1.24 0.52 
68 15.16 8.33 18.17 0.00 10.64 0.00 30.77 1.89 0.35 
69 14.09 4.77 22.90 0.61 8.18 1.88 14.80 1.54 1.35 
70 4.43 7.12 6.85 0.00 37.52 2.11 5.93 1.04 0.77 
71 10.34 0.00 18.17 0.00 23.45 1.54 16.51 1.68 0.72 
72 6.46 27.64 11.29 0.00 37.55 0.54 4.68 0.37 0.26 
73 9.27 14.17 15.95 0.00 25.06 1.16 8.57 0.97 0.75 
74 5.25 27.62 6.89 0.00 34.37 0.92 9.62 0.54 0.33 
75 3.93 28.84 0.00 0.00 49.24 0.00 7.52 0.26 0.13 
76 7.54 15.59 11.67 0.00 41.75 1.09 7.73 0.63 0.30 
77 5.58 5.20 15.73 0.00 47.50 1.21 3.54 0.49 0.34 
78 3.04 0.00 3.04 0.42 0.87 5.02 4.44 2.67 10.69 
79 9.07 0.00 17.11 0.00 2.67 1.52 42.18 2.64 0.55 
80 7.69 9.07 8.35 0.00 21.18 3.56 1.99 1.06 1.93 
81 4.07 0.00 0.00 0.00 6.06 5.31 2.55 2.43 7.59 
82 7.76 12.38 10.76 0.00 36.86 1.38 5.04 0.83 0.58 
83 8.28 0.00 9.25 0.44 0.00 5.19 1.03 2.17 Matriz 
84 9.29 4.44 22.34 0.90 28.59 0.70 16.12 1.15 0.37 
85 11.31 13.20 19.62 0.00 20.80 1.21 13.84 0.88 0.57 
86 5.52 30.43 6.64 0.00 43.75 2.32 0.00 0.19 0.23 
87 11.69 5.35 19.70 0.16 11.41 2.62 9.52 0.00 2.02 
88 4.67 3.70 6.80 0.00 55.44 3.54 0.00 0.96 0.49 
89 0.00 0.00 65.21 0.00 20.83 0.00 0.00 0.00 0.35 
90 3.95 14.35 5.84 0.00 56.67 0.00 7.80 0.40 0.12 
91 10.05 0.00 18.21 1.25 4.59 4.19 4.64 1.68 5.46 
92 6.86 18.61 11.74 0.00 36.20 1.04 5.25 0.61 0.48 
93 6.03 0.00 5.98 0.00 10.76 3.98 8.18 2.32 3.14 
94 8.49 3.28 9.80 0.00 7.82 3.49 12.17 1.73 2.61 
95 5.42 0.00 7.92 1.15 0.91 4.87 0.00 0.00 86.40 
96 6.33 0.00 12.89 0.00 1.68 3.48 18.80 2.64 2.49 
97 7.92 0.00 7.51 0.00 0.00 5.31 1.77 0.45 Matriz 
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Anexo A2 Apariencia superficial y posterior, izquierda y derecha respectivamente, de las 

soldaduras.  

 

  

   

Figura A2 1 Macrografías mostrando la apariencia superficial de las juntas soldadas a) DF – 
NiCrMo-3, c) DF – 310 b) 300 – NiCrMo-3 y d) 300 – 310. La flecha en la imagen indica la 

dirección de soldeo.  
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Anexo A3 ubicación o zona donde ocurrió la falla en especímenes ensayados por SSRT y 

tensión. 

Tabla A3 1 Falla de probetas ensayadas en las soldaduras. 

Condición Tensión SSRT 

Tiosulf. 
25 °C 

NaOH 
a 25 
°C 

Tiosulf. 
80 °C 

NaOH 
a 80 
°C 

Tiosulf. 
25 °C 

NaOH 
a 25 
°C 

Tiosulf. 
80 °C 

NaOH 
a 80 
°C 

Ensayo 1 Repetición 

DF-NiCrMo-3 FC FC FC NA NA NA NA NA NA NA NA NA 

DF-310 FC FC FC NA NA NA NA NA NA NA NA NA 

100-NiCrMo-3 FLFTT FC FLFDF NA NA NA NA NA NA NA NA NA 

100-310 FC FC FC NA NA NA NA NA NA NA NA NA 

300-NiCrMo-3 FC FC FC FC/FLFTT FC FLFTT FC FLFTT FLFDF DS NA FC 

300-310 FC FC FC FLFTT/FC FLFDF FLFDF FC FLFDF FC FC NA NA 

FC= Falla en el cordón depositado. 

FLFTT= Falla en línea de fusión del lado TT. 

FLFTT= Falla en línea de fusión del lado DF. 

Tiosulf. = Tiosulfato de sodio. 

DF= de fabricación. 

 

 

 

 

 

 


