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RESUMEN 

 

Se estudió el efecto sobre la microestructura y las propiedades mecánicas con y sin la aplicación 

de un campo electromagnético externo (CEME) de manera axial de 3 mT durante la soldadura de 

placas de acero inoxidable dúplex (AID) 2205 y acero inoxidable austenítico (AIA) 316L. Placas 

con espesor de 6,35 mm y preparación de junta en simple V se soldaron con el proceso de soldadura 

de arco metálico con protección gaseosa (GMAW, por sus siglas en inglés) de una sola pasada 

ajustando los parámetros de soldadura para un aporte térmico de 1,2 kJ/mm. Se utilizó como metal 

de aporte el electrodo ER2209 de 1.2 mm de diámetro y como gas de protección una mezcla de 

95% de Ar + 3% de N2 + 2% de O2. La dirección de las líneas del campo magnético fue paralela al 

electrodo, utilizando a una bobina alimentada con corriente eléctrica colocada alrededor de la junta. 

La caracterización microestructural de las soldaduras reveló que, con la agitación electromagnética 

(AEM) de la pileta de soldadura, la extensión de la zona afectada térmicamente de alta temperatura 

(ZATAT) del AID 2205 se redujo de 6.77 mm2 a 4.04 mm2. Los valores de microdureza Vickers 

(HV100) del AID 2205 se mantuvieron aproximadamente de 254 ± 10 con un ligero aumento en la 

ZATAT de hasta 272 ± 2. La microdureza en la zona afectada térmicamente (ZAT) del 316L 

disminuyó ~ 18.5% en comparación con el AIA 316L en condición de llegada. La resistencia a la 

tracción de las probetas de la soldadura disímil fue mayor que la resistencia del metal base (MB) 

más débil, 316L, con una fractura que ocurre de manera constante alejada de la línea de fusión. Se 

observaron áreas con incremento del tamaño de grano en la ZAT del 316L, en algunas áreas el 

tamaño de grano fue de 137 ± 37 μm y 130 ± 14 μm, mientras que en otras de 139 ± 29 μm y 143 

± 26 μm, con y sin CEME respectivamente. 

Para caracterizar el comportamiento de vida a la fatiga de la soldadura disímil, se realizaron 

ensayos en aire atmosférico a temperatura ambiente aplicando carga cíclica uniaxial en forma de 

onda sinusoidal de 15 Hz dentro de la deformación elástica del 316L, entre límites constantes de 

esfuerzos de tensión-compresión (Δσ) con una relación de R= σmin/σmax = -0.3. Con intervalo de 

esfuerzos del 98% y 95%, las probetas de fatiga fallaron en la superficie de la ZATAT del 316L 

cerca del talón de soldadura antes de alcanzar 106 ciclos, con y sin la aplicación del CEME. 

 

Palabras Clave: Soldadura, acero inoxidable dúplex 2205, acero inoxidable austenítico 316L, 

campo electromagnético externo, vida a la fatiga. 
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ABSTRACT 

 

The effect on the microstructure and mechanical properties with and without the application of an 

external axial electromagnetic field (EMF) of 3 mT during welding plates of 2205 duplex stainless 

steel (DSS) and 316L austenitic stainless steel (ASS) was studied. Plates of 6.35 mm in thickness 

with a single-V joint configuration were welded by the gas metal arc welding (GMAW) process in 

a sole pass by adjusting welding parameters to heat input 1.2 kJ/mm. An ER2209 filler wire along 

with the mixture 95% Ar + 3% N2 + 2% O2 as shielding gas was used. The direction of the magnetic 

field lines was parallel to the electrode by feeding electric current into a coil placed around the 

joint.  

 

Microstructural characterization of the welds revealed that with the electromagnetic stirring of the 

weld pool, the extent of the high temperature heat affected zone (HTHAZ) of 2205 DSS was 

reduced from 6.77 mm2 to 4.04 mm2. Vickers microhardness (HV100) values of the 2205 DSS were 

maintained to about 254 ± 10 with a slight increase in the HTHAZ up to 272 ± 2. Microhardness 

in the heat affected zone (HAZ) of the 316L decreased ~18.5% as compared to the 316L ASS in 

the as-received condition. The tensile strength of the dissimilar welded samples was higher than 

the resistance of the weaker base metal, 316L, with fracture consistently occurring far away from 

the fusion line. Areas with increased grain size were observed in the 316L HAZ, in some areas the 

grain size was 137 ± 37 μm and 130 ± 14 μm, while in others it was 139 ± 29 μm and 143 ± 26 μm, 

with and without CEME respectively. 

 

To characterize the fatigue life behavior in welded joints, tests were performed using sinusoidal 

waveform in atmospheric air at room temperature applying uniaxial cyclic loading of 15 HZ within 

the elastic deformation of the 316L, between constant stress limits of tension and compression (Δσ) 

with stress ratio R= σmin/σmax = -0.3. With a stress range of 98% and 95%, the fatigue specimens 

failed at the surface of the 316L in the HT-HAZ near the weld toe less than 106 cycles with and 

without the application of EMF. 

 

Keywords: Welding, 2205 duplex stainless steel, 316L austenitic stainless steel, electromagnetic 

stirring, fatigue life.  
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CAPÍTULO 1  
 

1.1 Introducción. 

 

Los AID están formulados en composición química y procesados termo-mecánicamente para 

obtener dos fases en proporciones similares de; ferrita (δ) con estructura cristalina cúbica centrada 

en el cuerpo (bcc) y austenita (γ) con estructura cristalina cúbica centrada en las caras (fcc) [1, 2]. 

Se ha incrementado su uso en aplicaciones industriales por su mayor resistencia mecánica y 

resistencia a la corrosión comparado con los AIA [3-5]. Los AIA representan uno de los grupos 

más grandes de materiales para aplicaciones ingenieriles, debido a sus excelentes propiedades 

como la resistencia a la corrosión, ductilidad, tenacidad y soldabilidad. El AIA 316L es 

relativamente económico, se utiliza comúnmente en la construcción de tanques para productos 

químicos, en la industria petroquímica y plantas nucleares. Estos aceros tienen buena resistencia a 

la corrosión, son fáciles de trabajar y soldar. Son vulnerables al agrietamiento por corrosión bajo 

tensión inducida por cloruros y susceptibles a fatiga térmica [6].  

 

Es de gran interés la metalurgia asociada a la soldadura disímil por fusión de estas aleaciones, 

debido a los efectos del calor de aporte en la microestructura. Una soldadura exitosa entre 

materiales disímiles es cuando se obtienen mejores propiedades mecánicas comparadas con los 

materiales base, teniendo suficiente resistencia a la tensión y tenacidad para que la junta no falle 

en la soldadura [7]. Buscando modificar la microestructura del MB, metal de soldadura (MS) y 

ZAT, se han utilizado campos magnéticos externos en el orden de mT durante el proceso de 

soldadura por fusión, para evaluar el efecto que tiene sobre las propiedades mecánicas y resistencia 

a la corrosión de la junta soldada [8, 9].  

 

Estudios recientes sobre la resistencia mecánica de soldaduras disímiles entre el 2205/316L han 

demostrado que las muestras fallan en el lado del AIA 316L. Cuando se utiliza en la soldadura 

metal de aporte de AID, la resistencia mecánica de la junta soldada es mayor en comparación con 

el MB 316L. Esto puede deberse a diferencias en la composición química que promueven la 

naturaleza de fase dual y un mecanismo de endurecimiento por solución sólida, como se menciona 

en algunas publicaciones [10-13].  
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Las estructuras de ingeniería de todo el mundo suelen estar sujetas a distintos tipos de cargas con 

una amplia gama de condiciones, que incluyen, entre otras, cargas cíclicas debidas a las 

condiciones de funcionamiento, cargas secundarias ocasionadas por las tensiones residuales y 

cargas estáticas debidas a su propio peso. En el diseño de componentes que sufren cargas cíclicas, 

es muy importante y complejo la predicción de la vida a la fatiga y la seguridad industrial [14, 15]. 

Debido a la complicada naturaleza y al gran número de factores que influyen en la vida a la fatiga, 

hasta el día de hoy no existe un enfoque unificado que pueda tratar todos los problemas de falla 

por fatiga. El daño por fatiga en los granos del AID 2205 y AIA 316L da como resultado la 

formación de marcas de deslizamiento persistentes que consisten en extrusiones e intrusiones, las 

cuales son características muy importantes del daño temprano por fatiga en los materiales 

policristalinos, debido a que las grietas nuclean en estos sitios [16-18]. En este escenario, el 

objetivo de este estudio es evaluar la microestructura y la vida a la fatiga de la soldadura disímil 

2205/316L. 

 

1.2 Justificación. 

 

Por su bajo costo, propiedades mecánicas y resistencia a la corrosión que presenta el AIA 316L, es 

utilizado ampliamente en el sector industrial petroquímico, plantas nucleares, gas y aceite, así como 

en la fabricación de equipos expuestos a altas temperaturas y en atmósferas corrosivas. El AID 

2205 es altamente resistente al agrietamiento por corrosión bajo tensión inducida por cloruros, tiene 

excelente resistencia a picaduras y fisuras por corrosión y es aproximadamente dos veces más 

resistentes que otros aceros inoxidables austeníticos.  

 

El estudio de las propiedades mecánicas de los aceros inoxidables, ya sean cuasiestáticos o 

dinámicos, son temas de gran importancia científica y tecnológica, además de que el método más 

popular y versátil para unir componentes y ensamblar equipos a nivel industrial es la soldadura por 

fusión por arco eléctrico. Sin embargo, la entrada de calor del proceso de soldadura da lugar a 

heterogeneidades localizadas en la microestructura y en las propiedades mecánicas del MB, MS y 

en la ZAT, lo que lleva a un comportamiento mecánico complejo del componente soldado cuando 

se somete a diferentes tipos de cargas.  La resistencia mecánica de las uniones soldadas representa 

un factor muy importante en la estimación de la vida útil de contenedores y tuberías presurizadas, 
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lo que determina la resistencia de toda la estructura. En la mayoría de los casos, la falla de las 

uniones soldadas inducida por fatiga comienza en el talón del cordón de soldadura, la cual es 

causada por la propagación de grietas semielípticas en la superficie que avanzan a través del 

material base [19, 20]. 

 

Es relevante estudiar el efecto que puede provocar la interacción de un campo magnético de baja 

intensidad durante el proceso de soldadura por fusión en los aceros inoxidables, porque ha sido una 

manera efectiva de agitación en la pileta líquida, influenciando la dirección de la solidificación y 

aumentando la mezcla del metal de soldadura con el metal base fundido (MBF). Teniendo 

influencia en la microestructura, ocasionando mayor ductilidad y tenacidad por el refinamiento de 

grano y homogenización de la distribución de elementos de aleación. 

 

Debido a que se requiere aprovechar las propiedades mecánicas sobresalientes de estas dos 

aleaciones, aunado a la necesidad de soldarlos para aplicaciones industriales, es necesario conocer 

los factores que influyen en la unión disímil del AID 2205 y AIA 316L, lo cual propone este 

proyecto de investigación y así estudiar los efectos de la aplicación de campos electromagnéticos 

en las propiedades mecánicas como son la resistencia a la tensión, microdureza, tenacidad, vida a 

la fatiga, características metalúrgicas y afectación térmica de la sección transversal de la junta 

soldada tanto en el MB, MS y ZAT. 

 

1.3 Hipótesis. 

 

Con la aplicación de campo electromagnético externo durante el proceso de soldadura de arco 

metálico con protección gaseosa utilizando el electrodo ER2209, de los aceros inoxidables dúplex 

2205 y austenítico 316L, mejorará las propiedades metalúrgicas y mecánicas provocando agitación 

electromagnética en la pileta líquida de soldadura, afectando la dirección de la solidificación y 

reducción de la ZAT, aumentando la mezcla del MBF con el metal de soldadura refinando el 

tamaño de grano, promoviendo la nucleación heterogénea, homogenizando la composición 

química al aumentar la distribución de los elementos de aleación, difundiendo los elementos 

estabilizadores de las fases de δ y γ evitando así la formación de fases perjudiciales y facilitando 

el escape de gases en el metal líquido.  
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1.4 Objetivos. 

 

1.4.1 Objetivo general. 

 

Estudiar los efectos en la microestructura y propiedades mecánicas de la aplicación de campo 

electromagnético externo de 3 mT generado por una bobina eléctrica externa, durante el proceso 

de soldadura de arco metálico con protección gaseosa (GMAW), en la unión disímil de los aceros 

inoxidables dúplex 2205 y austenítico 316L utilizando el electrodo ER2209. 

 

1.4.2 Objetivos Particulares. 

 

• Establecer los parámetros de operación del proceso GMAW para obtener soldaduras sin 

defectos en un solo paso, con la aplicación de un campo electromagnético externo de 3 mT. 

 

• Implementar un sistema de instrumentación para la medición de temperatura durante el 

proceso de soldadura y obtener los ciclos térmicos de la zona afectada térmicamente. 

 

• Establecer en términos cuantitativos los efectos del campo electromagnético externo en la 

zona afectada térmicamente y zona de fusión con respecto a la microestructura, tamaño de 

grano y cuantificación las fases δ - γ. 

 

• Determinar los efectos del campo electromagnético externo en las propiedades mecánicas 

de microdureza, tenacidad, tensión, vida a la fatiga. 
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CAPÍTULO 2 REVISIÓN BIBLIOGRÁFICA 
 

2.1 Clasificación de los aceros inoxidables. 

 

Cuando el cromo es adicionado a los aceros, la resistencia a la corrosión se incrementa 

progresivamente debido a la formación de una delgada película protectora de Cr2O3 llamada capa 

pasiva. Con la adición del 10.5 % de cromo en los aceros aumenta su resistencia a la corrosión 

atmosférica. Sin embargo, como convención es necesario un 12 % como el mínimo que debe ser 

adicionado al acero para poder ser designado como acero inoxidable (AI). Metalúrgicamente los 

AI se clasifican en martensíticos, ferríticos, austeníticos, dúplex y endurecidos por precipitación 

[21-23]. 

 

2.1.1 Aceros inoxidables dúplex.  

 

La microestructura del acero inoxidable dúplex (AID) fue descrita primero por Bain and Griffiths 

en 1927, pero no fue hasta 1930 que los AID empezaron a estar disponibles comercialmente. Una 

combinación atractiva de resistencia a la corrosión y propiedades mecánicas es ofrecida por los 

AID en el rango de temperatura de -50 a 300°C. Si se sobrepasa este rango de temperaturas es 

mejor utilizar los AIA debido a la fragilidad que se presenta en la δ por descomposición espinoidal 

[24-27].  

 

Los AID combinan la resistencia a la corrosión con alta resistencia mecánica y facilidad de 

fabricación, presentando una relación aproximada de fases δ y γ de 50% cada una [28]. Este 

material es atractivo para la industria porque contiene menor porcentaje de níquel, lo que puede 

ahorrar entre 70 y 210 kg de níquel por tonelada métrica de acero [10, 29].  

 

Las propiedades mecánicas de los AID se encuentran entre los AIA y aceros inoxidables ferríticos 

(AIF). Su resistencia a la corrosión por picaduras y hendiduras causadas por cloruros depende del 

contenido de cromo, molibdeno, tungsteno y nitrógeno. Su resistencia a la corrosión se aproxima 

a la del EN 1.4401 (AISI 316), o superior a la de los AIA con 6% de Mo que se utilizan en 

aplicaciones marinas [25]. 
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Los AID tienen mayor resistencia mecánica y resistencia a la corrosión bajo tensión en presencia 

de cloruros comparados con los AIA de la serie 300 [30]. 

 

En la fabricación de los AID y los AIA hay algunas similitudes, pero también hay diferencias 

importantes para aumentar la resistencia mecánica de los AID, lo cual requieren cambios en el 

proceso de fabricación al aumentar el contenido de elementos aleantes [25]. 

 

2.1.2 Composición química de los aceros inoxidables dúplex. 

 

Cuando el porcentaje de fases de δ y γ son aproximadamente iguales en los AID se obtienen las 

mejores propiedades mecánicas y de resistencia a la corrosión. En algunas ocasiones es ligeramente 

mayor el porcentaje de la γ para mejorar la tenacidad. Para conseguir una microestructura dúplex 

durante el proceso de fabricación, se debe cuidar el porcentaje de los elementos aleantes como el 

cromo, molibdeno, níquel y nitrógeno [31, 32]. Además de obtener un equilibrio entre fases en los 

AID, es importante evitar que precipiten fases intermetálicas perjudiciales cuando están expuestos 

a altas temperaturas. En los AI con alto contenido de cromo y molibdeno las fases sigma (σ), chi 

(χ) y Laves (η) junto con los carburos del tipo M23C6 precipitan preferentemente en la δ. La adición 

de nitrógeno retarda significativamente la formación de estas fases, por lo tanto, es esencial que 

esté presente suficiente nitrógeno en solución sólida. Con la experiencia se ha observado que se 

obtienen mejores resultados en las propiedades de los AID, cuando se controla porcentajes 

estrechos en la composición química [25, 33]. 

 

El porcentaje en peso de la composición química inicial para el AID 2205 en el sistema de 

numeración unificada UNS S31803 era demasiado amplio como se muestra en la tabla 2.1. 

Tratando de disminuir la precipitación de fases intermetálicas y obtener una óptima resistencia a la 

corrosión, los porcentajes de los elementos aleantes como el cromo, molibdeno y nitrógeno 

deberían ser con un intervalo de composición más reducido para el AID 2205 (S31803). Por esta 

razón se propuso el UNS S32205, que es el que actualmente se produce. 
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Tabla 2.1 Composición química del acero inoxidable dúplex laminado y 316L (% en peso) [25]. 

Tipo UNS No. EN No. C Cr Ni Mo N Mn 

2205 S31803 1.4462 0.03 21.0–23.0 4.5 – 6.5 2.5 – 3.5 0.08 – 0.20 2.00 

2205 S32205 1.4462 0.03 22.0–23.0 4.5 – 6.5 3.0 – 3.5 0.14 – 0.20 2.00 

316L S31603 1.4404 0.03 16.0-18.0 10.0-14.0 2.0-3.5 0.10 2.00 

 

2.1.3 Efecto de los elementos de aleación en los aceros inoxidables dúplex. 

 

Cromo: al menos se necesita un 10.5% de cromo para formar una película pasiva de óxido de 

cromo que proteja eficazmente un acero de la corrosión atmosférica. Al aumentar el contenido de 

cromo en los AI mejora la resistencia a la corrosión. El cromo promueve la fase δ con estructura 

bcc en el hierro. Cuando los AI tienen alto porcentaje de cromo también necesitan alto porcentaje 

de níquel para formar una estructura austenítica o dúplex (austenítica-ferrítica). Un alto contenido 

de cromo también favorece la formación de fases intermetálicas. Normalmente, el contenido 

mínimo de cromo en los AIA es del 16% y en los tipos dúplex del 20 %. El cromo también aumenta 

la resistencia a la oxidación a altas temperaturas. Este efecto es importante debido a su influencia 

en la formación y eliminación de la capa de óxido o de la coloración resultante después de un 

tratamiento térmico o por soldadura [34-37]. 

 

Molibdeno: El molibdeno mejora la resistencia a la corrosión por picaduras de los aceros 

inoxidables. Cuando el contenido mínimo de cromo es del 18%, la adición de molibdeno resulta 

aproximadamente tres veces más eficaz que la de cromo contra la corrosión por picaduras y 

hendiduras en presencia de cloruros. El molibdeno es un formador de δ y también aumenta la 

tendencia de los AI a formar fases intermetálicas perjudiciales. Debido a esto, el contenido de 

molibdeno es menor de 7.5% en los AIA y del 4% en los AID [34-37]. 

 

Nitrógeno: aumenta la resistencia a la corrosión por picaduras y hendiduras de los AIA y AID. Es 

un elemento de aleación de bajo costo que aumenta sustancialmente la resistencia mecánica por 

solución sólida. La mayor tenacidad de los AID se debe a que el nitrógeno promueve la fase γ. No 

impide la precipitación de fases intermetálicas, pero retrasa su formación lo suficiente permitiendo 

la adecuada fabricación de los AID. Se añade a los AID y austeníticos de alta resistencia a la 
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corrosión con elevados contenidos de cromo y molibdeno para compensar su tendencia a formar la 

fase σ. Incrementa la resistencia mecánica de la γ por endurecimiento de solución sólida. En los 

AID normalmente se añade nitrógeno y se ajusta el níquel con el objetivo de obtener el equilibrio 

de fases. Los elementos aleantes promotores de la δ, cromo y molibdeno, se equilibran con los 

elementos formadores de la γ, níquel y nitrógeno, para obtener la estructura dúplex. El nitrógeno 

es un potente promotor de la γ y puede utilizarse para reemplazar un poco de níquel en los AIA. El 

nitrógeno aumenta la velocidad de endurecimiento por deformación de la γ y reduce la energía de 

los defectos de apilamiento [34-37]. 

 

Níquel: es estabilizador de la γ promoviendo la estructura cristalina fcc. Los AIF contienen poco o 

nada de níquel, los AID contienen una cantidad de baja a intermedia del 1.5% al 7% y los AIA de 

la serie 300 contienen al menos un 6% (ver las figuras 2.1 y 2.2). La adición de níquel retrasa la 

formación de fases intermetálicas perjudiciales en los AIA, pero es mucho menos eficaz que el 

nitrógeno en los AID. La estructura fcc es la responsable de la excelente tenacidad de los AIA. Su 

presencia aumenta en gran medida la tenacidad de los AID en comparación con los AIF  [34-37]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.1 Añadiendo níquel la estructura cristalográfica cambia de bcc (poco o nada de níquel) a fcc (mínimo 6 % 

de níquel en la serie 300)[38]. 

 

La microestructura de los AID, con contenido intermedio de níquel, contiene algunos granos 

ferríticos y otros austeníticos, idealmente en las mismas cantidades como se observa en la figura 

2.2. 
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Figura 2.2 Aumentando el contenido de níquel cambia la microestructura del acero inoxidable de ferrítica 

(izquierda) a dúplex (centro) y a austenítica (derecha)[38]. 

 

2.1.4 Metalurgia de los aceros inoxidables dúplex. 

 

El diagrama de fases pseudobinario hierro-cromo-níquel de la figura 2.3, muestra el 

comportamiento metalúrgico de los AID. Dependiendo de la composición de la aleación y 

conforme baja la temperatura, estas aleaciones solidifican como α, transformándose parcialmente 

en γ. A temperaturas más bajas se producen pocos cambios adicionales en el equilibrio δ - γ. 

También se muestra el efecto del aumento del nitrógeno. Debido a que la γ se forma a partir de la 

δ, termodinámicamente es imposible que la aleación sobrepase el nivel de equilibrio de la γ. Sin 

embargo, según se alcanzan temperaturas más bajas, carburos, nitruros, fase σ y otras fases 

intermetálicas son posibles constituyentes microestructurales [23, 25, 35] 

 

Figura 2.3 Diagrama de fases pseudobinario Fe-Cr-Ni con 68 % de hierro [23, 25]. 
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Las cantidades relativas de δ y γ dependen de la composición química y del historial térmico del 

acero. Pequeños cambios en la composición pueden tener un gran efecto sobre el porcentaje de 

estas dos fases, como muestra en la figura 2.3. Los elementos de aleación tienden a promover la 

formación de δ o γ. Ajustando los contenidos de cromo, molibdeno, níquel, nitrógeno y 

posteriormente, controlando el historial térmico se obtiene el equilibrio de fases que sea cercano al 

40-50% de δ con remanente de γ en un AID. Las altas velocidades de enfriamiento influyen sobre 

el equilibrio de fases, debido a que favorecen la retención de δ, de esta manera es posible obtener 

más cantidad de δ que la de equilibrio. Por ejemplo, la soldadura con bajo aporte térmico de una 

placa de espesor grueso puede provocar un exceso de δ en la ZAT [23-25, 35]. 

 

El efecto favorable del nitrógeno es que eleva la temperatura a la que la γ comienza a formarse a 

partir de la δ. Esto aumenta la velocidad de la transformación de δ a γ. Por lo tanto, incluso a 

velocidades de enfriamiento relativamente rápidas, se puede alcanzar el nivel de equilibrio de la γ. 

En los AID de segunda generación, este efecto reduce el problema de exceso de δ en la ZAT [24, 

25, 35]. 

 

Como la fase σ precipita durante el enfriamiento a temperaturas por debajo de la de formación de 

γ a partir de δ (F) que aparece más oscura que la fase γ (A) en la micrografía de la figura 2.4. El 

objetivo de evitar la fase σ en los productos laminados se consigue controlando la temperatura de 

recocido y asegurando que el acero se enfríe lo más rápidamente posible desde esta temperatura. 

La velocidad de enfriamiento necesaria es bastante rápida, lo que permite utilizar el temple con 

agua. Las velocidades de enfriamiento excesivas durante la fabricación sólo se presentan cuando 

se sueldan dimensiones muy diferentes o robustas con aportes térmicos muy bajos [25, 30]. 
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Figura 2.4 Microestructura de una muestra de AID 2205 envejecida a 850 °C durante 40 minutos mostrando la 

precipitación de la fase σ (flechas) en los bordes de granos γ/δ [25]. 

 

El calentamiento prolongado en el rango de 350 a 550 ° C puede causar fragilización térmica debido 

a la precipitación de α´. Este comportamiento se conoce como fragilización a 475 ºC [22, 25, 39, 

40]. En el caso del AID 2205 la precipitación de α´ comienza después de permanecer 

aproximadamente 20 minutos a 475 °C [22, 25, 40]. La fase α´ provoca la pérdida de tenacidad a 

temperatura ambiente, por esto motivo, la temperatura máxima de servicio recomendada para 

dúplex es de aproximadamente 280 ° C [22]. 

 

Debido a que la solubilidad del carbono y el nitrógeno es muy baja en la δ, carburos y nitruros 

pueden precipitar a lo largo de los límites de grano y causar sensibilización local de cromo de la 

matriz. Para evitar este problema, se agregan mayores niveles de níquel y nitrógeno, lo cual mejora 

bastante la resistencia a la corrosión intergranular [35]. Sin embargo, como un mayor contenido de 

nitrógeno promueve la γ, que tiene alta solubilidad para el nitrógeno, los AID de segunda 

generación raras veces contienen cantidades significativas de nitruros de cromo. Además, los AID 

de segunda generación se fabrican con muy bajo contenido de carbono, por lo que normalmente no 

hay la formación de carburos perjudiciales [25]  

 

Las fases perjudiciales como σ, α´, carburos y nitruros pueden formarse en minutos en el rango de 

300 a 1050 °C [35]. Por lo tanto, los tratamientos térmicos necesarios en el procesamiento y la 

fabricación, así como los ciclos de servicio, deben tener en cuenta la cinética de reacción de la 

formación de estas fases para asegurar la obtención de las propiedades mecánicas y de resistencia 

a la corrosión deseada. Los AID se han desarrollado para maximizar la resistencia a la corrosión y 
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retardar lo suficiente las reacciones de precipitación para permitir una fabricación satisfactoria [25, 

41].  

 

En la figura 2.5 puede verse el diagrama de precipitación isotérmica de los AID EN 1.4362 (2304), 

EN 1.4462 (2205) y EN 1.4410 (2507). La precipitación de las fases σ y χ se produce a temperaturas 

más altas, pero en aproximadamente el mismo tiempo que la de los carburos y nitruros. Los AID 

con un mayor nivel de aleación de cromo, molibdeno y níquel tendrán una cinética de precipitación 

de las fases σ y χ más rápida que el EN 1.4462 (2205); pero será más lenta en los que tengan un 

contenido de aleación menor. Esto se ilustra con curvas discontinuas en la figura 2.5, que muestran 

un inicio más temprano de la formación de las fases σ y χ en el EN 1.4410 (2507) que es contiene 

mayor contenido de elementos aleantes, pero más tardío en el EN 1.4362 (2304) [25, 40]. 

 

 

Figura 2.5 Diagrama de precipitación isotérmico para el acero inoxidable dúplex EN 1.4462 (2205), recocido a 1050 

°C. (Los tipos dúplex EN 1.4362 (2304) y EN 1.4410 (2507) se muestran con fines comparativos) [25]. 

 

La fase alfa prima α´ precipita en la fase δ endureciéndola y fragilizándola. Afortunadamente, como 

los AID contienen un 50 % de γ, este endurecimiento y fragilización no es tan perjudicial como en 
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los aceros totalmente ferríticos. La pérdida de tenacidad o fragilización por la precipitación de α´ 

es más lenta que la velocidad de endurecimiento como se muestra en la figura 2.5. La fragilización 

por la fase α´ raramente es un problema durante la fabricación debido a que se necesita mayor 

tiempo para que precipite. Sin embargo, el límite de temperatura superior en servicio se controla 

por la formación de α´[25]. 

 

2.2 Soldadura de los aceros inoxidables. 

 

2.2.1 Diferencias entre los AIA y AID. 

 

Los problemas en la soldadura de los AIA están, en la mayoría de los casos, relacionados con el 

propio metal de soldadura, especialmente la tendencia al agrietamiento en caliente en una 

solidificación total o predominantemente austenítica. Con los AIA más comunes, estos problemas 

disminuyen ajustando la composición del metal de aporte para conseguir un contenido de δ 

significativo. Para los AIA de mayor aleación, donde es necesario utilizar un metal de aporte de 

base níquel y la solidificación austenítica es inevitable, el problema se resuelve con un aporte 

térmico bajo, siendo necesarias en muchos casos un gran número de pasadas para completar la 

soldadura [25]. Puesto que los AID tienen muy buena resistencia al agrietamiento en caliente 

debido al alto contenido de δ, este riesgo no suele tenerse en cuenta a la hora de soldar estos aceros. 

Los problemas más importantes con los AID están relacionados con la ZAT y no con el metal de 

soldadura. Los problemas de la ZAT son pérdida de resistencia a la corrosión, tenacidad o 

agrietamiento posterior a la soldadura [25]. 

 

2.2.2 Propiedades físicas. 

 

Los aceros AID tienen bajos coeficientes de expansión térmica, similar a los aceros al carbono. 

Esto reduce el requisito de juntas de expansión y hace que las aleaciones dúplex sean adecuadas 

para condiciones donde existen ciclos térmicos. Además, la conductividad térmica es mayor que 

para los grados austeníticos y esto combinado con su alta resistencia mecánica, permite 

componentes de paredes más delgadas en muchas aplicaciones, tales como recipientes a presión y 

tubos. Finalmente, como el AID contienen ~ 50 % de δ, se considera ferromagnética, pero a un 

nivel insuficiente para evitar la sujeción mecánica durante el mecanizado. 294 / 5000 
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Las propiedades magnéticas de los AI dependen de la microestructura. Con alto contenido de 

cromo son ferríticos y ferromagnéticos. Todos los demás grados son principalmente austeníticos, 

con o sin cantidades menores de δ, y son débilmente magnéticos o totalmente no magnéticos [42]. 

En la Tabla 2.2 se muestran algunas propiedades físicas para el AID 2205 y el AIA 316L.  

 

Tabla 2.2 Propiedades físicas del AID 2205 y AIA 316L [25, 34, 42-44]. 

Tipo 

Coeficiente de dilatación 

térmica a 100 °C  

[10^-6 /K] 

Conductividad térmica  

a 20 °C 

[W/m K] 

Permeabilidad 

magnética  

relativa [µr] 

 Rango de  

temperatura  

de fusión [°C] 

2205 13 16 4 1410 - 1460 

316L 16.5 14 1.02 max 1375 - 1400 

 

2.2.3 Selección del material. 

 

La respuesta de los AID a la soldadura puede modificarse sustancialmente por variaciones químicas 

o de procesamiento. Es de mucha importancia que el metal base contenga suficiente nitrógeno. Si 

el material de partida se enfría lentamente entre 700 °C a 1000 °C, o si se le deja enfriar al aire en 

este rango alrededor de un minuto antes del temple con agua, se habrá gastado parte del tiempo que 

dispone el soldador para completar la soldadura sin que se produzcan reacciones de precipitación 

perjudiciales. Es importante que la condición metalúrgica del material utilizado en la fabricación 

sea de la misma calidad, en relación con la composición y las prácticas de producción, que el 

material utilizado para el procedimiento de soldadura [25]. 

 

2.2.4 Soldadura de acero inoxidable dúplex con aceros disímiles. 
 

Durante las pasadas dos décadas, la soldadura de materiales disímiles se ha incrementado 

considerablemente en varias situaciones de proyectos industriales, debido a los grandes beneficios 

que incluyen la reducción de costos y mejora en la flexibilidad del diseño, donde se requiere 

aprovechar las características sobresalientes de materiales disímiles y soldarlos por métodos de 

fusión, pero los cambios ocasionados por el ciclo térmico en las características metalúrgicas de la 

microestructura y propiedades mecánicas en el metal base, metal de soldadura y ZAT representa 

mayores consideraciones que la unión de materiales similares [7, 45]. Soldar materiales disímiles 

con calidad es generalmente más complicado que soldar materiales similares, debido a las 
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diferencias de propiedades termo-físicas, mecánicas y metalúrgicas de las aleaciones a ser unidas 

[25, 46-48]. 

 

En el caso de los AID estos pueden transformarse completamente en δ en la ZATAT cuando 

alcanzan temperaturas que exceden los 1250ºC; la γ puede regenerarse durante el enfriamiento 

subsecuente pero la cantidad dependerá de la velocidad de enfriamiento [4]. Los AID pueden 

soldarse a otros AID, AIA y aceros al carbono de baja aleación utilizando en la mayoría de los 

casos metales de aporte de AID con mayor contenido de níquel que el metal base. El alto contenido 

de níquel en el metal de aporte asegura la formación de un nivel adecuado de γ en la soldadura 

durante el enfriamiento [25]. El metal de aporte ER2209 tiene propiedades mecánicas y un 

comportamiento frente a la corrosión localizada muy similar al AID 2205,  [49].  

La soldadura de los AIA se enfrenta a diferentes consideraciones como son el agrietamiento por 

segregación en la zona parcialmente fundida (ZPF) y en el metal de soldadura. Se ha probado que 

la presencia de pequeñas cantidades de δ en la ZAT y una estructura dendrítica fina en el metal de 

soldadura, mejoran la tenacidad a la fractura y ductilidad de estos aceros, lo cual puede ayudar a 

superar estos problemas [34, 46, 50]. En situaciones donde se necesite reemplazar al acero 

inoxidable 316L en la reparación de componentes, tuberías o tanques utilizados en plantas químicas 

o generadoras de energía, se requiere soldarlos por métodos de fusión tratando de reducir costos y 

mantener el desempeño sobresaliente de dos aleaciones diferentes [51]. Cuando se sueldan AIA, 

normalmente se utilizan metales de aporte austeníticos con bajo carbono y un contenido intermedio 

de molibdeno entre los dos aceros. Los metales de aporte E309LMo y ER309LMo se utilizan con 

frecuencia para este tipo de unión o para soldar AID a aceros al carbono de baja aleación. Debido 

a que la resistencia mecánica de los AIA es más baja que la de los AID, las uniones soldadas 

efectuadas con metales de aporte austeníticos no serán tan resistentes como el metal base de AID 

[25]. 

 

En la tabla 2.3 se resumen los metales de aporte que se utilizan con frecuencia para soldar AID a 

metales diferentes. Estos ejemplos utilizan la designación de electrodo (E) de AWS, pero 

dependiendo del proceso, geometría de la unión y otras consideraciones, podría considerarse el uso 

de alambres desnudos (designación ER de AWS) y de alambres tubulares [25]. 
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Tabla 2.3 Consumibles de soldadura utilizados para la soldadura de metales disímiles [25, 49]. 

Materiales disímiles 

1.4362 (2304)        

1.4162 (S32101)   

1.4062 (S32202) 

S82011 

1.4462 (2205) 

S32003 

25 % Cr dúplex 

Superdúplex 

1.4362 (2304)    

1.4162 (S32101) 

1.4062 (S32202) 

S82011 

23Cr-7Ni-N             

E2209                        

E309L 

E2209 E2209 

1.4462 (2205) S32003 E2209 E2209 25Cr-10Ni-4Mo-N 

Dúplex 25 % Cr 

Superdúplex 
E2209 25Cr-10Ni-4Mo-N 25Cr-10Ni-4Mo-N 

1.4301 (304) 

E2209                         

E309L                  

E309LMo 

E2209            

E309LMo 
E2209       E309LMo 

1.4401 (316) 
E2209                  

E309LMo 

E2209                

E309LMo 

E2209           

E309LMo 

Acero al carbono E2209 E2209 E2209 

Acero de baja aleación 
E309L                  

E309LMo 

E309L             

E309LMo 

E309L          

E309LMo 

 

2.2.5 Metal de aporte ER2209. 

 

El metal de aporte AWS A5.9M -06 ER2209 es utilizado principalmente para soldar AID de la 

serie UNS S31803 y UNS S32205 que contiene aproximadamente 22% de Cr. La composición 

química nominal en porcentaje en peso de esta clasificación de electrodo es 22.5 Cr, 8.5 Ni, 3 Mo 

y 0.15 N. La microestructura de esta aleación consiste en una matriz de γ y δ. Estos aceros 

inoxidables se caracterizan por tener alta resistencia a la tensión, resistentes al agrietamiento por 

corrosión bajo tensión y picado [52]. 

 

2.2.6 Aceros inoxidables austeníticos.  

 

La microestructura de solidificación de un AIA es gobernada esencialmente por la composición, 

principalmente por las cantidades de cromo y níquel. Mientras que algunos elementos, como el 

cromo, intensifican la estabilización de la fase δ, otros elementos, principalmente el níquel, 

estabilizan la fase γ. Además de los elementos como el cromo y el níquel, esos aceros también 

exhiben otros elementos que también modifican el equilibrio de la γ y de la δ. Los AIA pueden 
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exhibir contenidos variables de Mn, C, Cu, N, Co, V, W, Ti, Nb Al, Mo y Si. Todos esos elementos 

afectan de alguna manera a la solidificación [53]. Además de la composición, la microestructura 

de solidificación también depende de la naturaleza de los parámetros térmicos durante el proceso 

de soldadura, incluyendo la velocidad de enfriamiento, la velocidad de solidificación y los 

gradientes térmicos. El diagrama de fase ternario Fe-Ni-Cr es la base de cualquier discusión sobre 

esas aleaciones [53].  

 

La adición de níquel al sistema Fe-Cr expande el campo de la fase γ y permite que sea una fase 

estable a temperatura ambiente. En la Figura 2.6 se muestran los diagramas isotérmicos del sistema 

ternario Fe-Cr-Ni con las proyecciones para a) liquidus y b) solidus, el cual es la base de los aceros 

inoxidables austeníticos y dúplex, se pueden usar para describir el comportamiento de 

solidificación de las aleaciones basadas en este sistema, al observar las superficies liquidus y 

solidus que definen el inicio y la finalización de la solidificación, respectivamente. La superficie 

del liquidus muestra una línea oscura que inicia cerca de la esquina del triángulo rica en Fe y se 

extiende hasta el lado Cr-Ni. Esta línea separa a las composiciones que solidifican como δ (arriba 

y a la izquierda), de las composiciones que solidifican como γ. Aproximadamente a una 

temperatura de 1300°C con 48%Cr + 44%Ni + 8%Fe, existe un punto eutéctico ternario (L→δ + 

γ). La superficie del solidus muestra dos líneas oscuras en el diagrama, las cuales inician cerca de 

la esquina del triángulo rica en Fe y se extiende hasta el lado rico en Cr-Ni. Entre estas dos líneas 

oscuras, las fases de γ y δ coexisten con el líquido justo por encima del solidus, pero solo entre sí, 

justo debajo del solidus. Esta región separa los campos monofásicos de δ y γ debajo del solidus. 

Las líneas oscuras terminan en el punto eutéctico ternario y las flechas representan la dirección 

decreciente de la temperatura [54]. La figura 2.6c muestra el diagrama isotérmico a 650 °C con los 

límites que definen el equilibrio entre las cuatro fases sólidas α, α´, γ y σ [55]. 
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Figura 2.6 Diagrama de fases ternario Fe-Ni-Cr, proyección de las superficies a) Liquidus, b) Solidus y c) a 650 °C 

mostrando la estabilidad de la fases [55-57]. 

 

2.3 Acero inoxidable 316L. 

 

El uso de aceros inoxidables con bajo contenido de carbono como el AIA 316L, extiende el tiempo 

disponible antes de que comience la precipitación del carburo de cromo durante el enfriamiento en 

procesos secundarios como la soldadura, pero esto no significa que ocurra la sensibilización en 

servicio durante la exposición a largo plazo en el rango de temperatura crítica de 500–800 °C [34, 

36]. Incluso con la reducción del contenido de carbono, cuando el AIA 316L se expone a altas 

temperaturas es susceptible de experimentar varios problemas metalúrgicos (por ejemplo, 

precipitación de fases perjudiciales). Además, la entrada de calor excesiva durante la soldadura por 

fusión de arco puede extender el tiempo en que permanece la ZAT a altas temperaturas (> 500 °C) 

aumentando la probabilidad de que se precipiten fases intermetálicas σ, χ y η junto con los carburos 

del tipo M23C6 [58-62]. 

Según varios informes [63-65], los AIA representan entre el 60 y el 75 por ciento del uso total de 

materiales metálicos resistentes a la corrosión. Debido a que gran variedad de componentes se 

aplican de manera estructural exige mejor comprensión de su comportamiento mecánico, porque 

la mayoría de las averías ocurren debido a la fatiga. Cuando el MS se solidifica y se enfría a 

temperatura ambiente se contrae, dando como resultado esfuerzos residuales de tensión, mientras 

que en el MB se inducen esfuerzos residuales de compresión. De esta manera, la soldadura por 

fusión de arco altera las características de propagación de fisuras por fatiga en una junta soldada 

como consecuencia de estos esfuerzos residuales [65]. 

 



21 

 

El AIA 316L es una ampliamente utilizado en procesos industriales con ambientes corrosivos, por 

ejemplo, en la textil, pulpa, papel, fabricación de elastómeros e implantes quirúrgicos. El 

molibdeno incrementa su resistencia a la acción corrosiva de diferentes agentes químicos 

encontrados en una amplia variedad de aplicaciones, también aumenta la resistencia a la fluencia 

del material a temperaturas elevadas a través de endurecimiento por solución sólida, lo que hace 

que la aleación sea adecuada para la fabricación de componentes para reactores nucleares, equipos 

para la generación de energía a partir de combustibles fósiles, refinerías petroquímicas y plantas 

químicas. Su estructura austenítica representa una ventaja para aplicaciones a temperaturas 

criogénicas, en comparación con otros aceros inoxidables. El estudio de las propiedades mecánicas 

tanto dinámicas como estáticas de los AI, representa un tema de interés científico y tecnológico.  

[66].  

 

Estudios recientes sobre el AIA 316L en pruebas de tracción cuasiestático con probetas que fueron 

pulidas mecánicamente usando papel de lija de grado 600 hasta 2000, han obtenido una resistencia 

a la tensión promedio de 680 MPa. En pruebas de fatiga de tensión-tensión uniaxial en aire 

atmosférico a temperatura ambiente, con esfuerzo de σ = 575 MPa y una relación de esfuerzo R=0 

han fallado a N = 23806 ciclos [67].  

 

En otro estudio obtuvieron una resistencia a la tensión de 673 y cedencia de 332 MPa. En las 

pruebas de fatiga las probetas se sometieron a una relación de esfuerzos de tensión-tensión R=0.1, 

comenzando con el 90% de la resistencia a la tensión y una frecuencia de 5 Hz. Con amplitud de 

esfuerzos medios entre 334 MPa - 290,93 MPa las probetas fallaron entre 4628 a 17340 ciclos [15]. 

 

2.3.1 Fases secundarias, compuestos intermetálicos. 

 

La microestructura ideal de los AIA es un arreglo homogéneo de granos de γ sin fases secundarias, 

sin embargo, esto en la mayoría de los casos no es la condición de equilibrio. Cuando están 

expuestos a temperaturas elevadas entre los 500°C and 900°C se precipitan fases secundarias 

perjudiciales para sus propiedades, como sigma (σ), chi (χ) y Laves (η) junto con los carburos y 

nitruros de cromo que tienden a formarse en los límites de grano y reducir la resistencia a la 

corrosión. Estas fases se llaman compuestos intermetálicos porque son más como un compuesto 
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químico que un metal, tienen alto contenido de cromo y/o molibdeno, son frágiles y pueden 

disminuir la resistencia a la corrosión debido a que reducen estas aleaciones en las áreas 

circundantes. El fabricante debe controlar los tratamientos térmicos y otros parámetros de 

fabricación para evitar la precipitación de fases secundarias. El AIA 316 es susceptible a la 

precipitación de fases secundarias como se observa en la figura 2.7, debido a su alto contenido de 

elementos aleantes. Conocer la formación y control de estas fases es esencial para su aplicación 

exitosa [34].  

 

 

Figura 2.7 Diagrama Temperatura, Tiempo, Precipitación (TTP) para el acero inoxidable 316. Fases secundarias chi, 

sigma y Laves [34]. 

 

El empleo del AIA 316L con bajo contenido de carbono retarda la precipitación del carburo de 

cromo durante el enfriamiento, pero no significa que el 316L resistirá la sensibilización durante la 

exposición de servicio a largo plazo en el rango crítico de temperatura entre 500 y 900 ºC [34]. 

Cuando el 316L está expuesto 5 minutos en este rango de temperaturas, empieza la precipitación 

de carburos, pero si se extiende el tiempo de exposición hasta aproximadamente 100 horas empieza 

la precipitación de fases intermetálicas. Si los parámetros de soldadura no están controlados, la 

soldadura por fusión podría prolongar el tiempo a alta temperatura de la ZAT que es superior a 550 

° C, lo que aumenta el riesgo de precipitación de fases intermetálicas como sigma, chi y Laves, o 

precipitación de carburos no deseados como el M23C6 [58, 59, 61, 62, 68]. 
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Figura 2.8 Diagrama Tiempo, Temperatura, Precipitación (TTP) del AIA 316L [69]. 

 

En el caso de los AIA los diagramas Tiempo-Temperatura-Precipitación (TTP) y Tiempo-

Temperatura- Transformación (TTT) son usados principalmente para representar la secuencia de 

precipitación y la competencia entre diferentes fases, como se presenta en la figura 2.8. Solo un 

número muy limitado de diagramas TTT están disponibles. La razón principal de esto es 

probablemente la complejidad de las reacciones de precipitación en estos aceros que requieren una 

gran cantidad de trabajo para la determinación de dicho diagrama [70].  

 

2.4 Aplicación de vibración electromagnética en soldadura. 

 

Durante la soldadura por arco eléctrico, el comportamiento del arco y la pileta de soldadura están 

influenciados por la presencia de un campo magnético externo. El arco de soldadura se forma 

cuando se ioniza un gas, es decir, cuando la corriente eléctrica pasa a través de un gas y se convierte 

en plasma. La fuerza impulsora para el flujo de fluido en el arco es la fuerza electromagnética. o 

fuerza de Lorentz. Matemáticamente, la fuerza de Lorentz F = J x B, donde J es el vector de 

densidad de corriente y B es el vector de flujo magnético. El vector de densidad de corriente J se 

encuentra en la dirección de flujo de la corriente eléctrica. De acuerdo con la regla de la mano 

derecha para el campo magnético, si el pulgar apunta en la dirección de la corriente, el vector de 

flujo magnético B está en la dirección en que los dedos se enroscan alrededor del conductor de la 

corriente. Los vectores F, J y B son perpendiculares entre sí [56]. Las fuerzas conductoras que 
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intervienen en la convección de la pileta líquida durante el proceso de soldadura incluyen la fuerza 

de flotación, la fuerza de Lorentz, el esfuerzo cortante inducido por el gradiente de tensión 

superficial del baño de soldadura y el esfuerzo cortante que actúa sobre la superficie de la pileta 

debido al arco de plasma. La presión del arco es otra fuerza que actúa sobre la superficie de la 

piscina, pero su efecto sobre el flujo de fluido es pequeño, especialmente por debajo de 200 A, que 

suele ser el caso de la soldadura por arco de tungsteno y gas (GTAW) [56]. 

En el caso de un campo magnético axial que es paralelo al arco de soldadura, la fuerza de Lorentz 

será perpendicular tanto al campo magnético como a la componente radial de la corriente 

divergente a través del arco y de la pileta de soldadura, como se muestra en la figura 2.9. Esto 

ocasiona rotación del arco y un flujo anular del metal líquido en la pileta de soldadura, describiendo 

este último fenómeno como agitación electromagnética [71].  

 

Figura 2.9 Representación esquemática de la influencia de un campo magnético axial sobre el arco y la pileta líquida 

de soldadura. J - densidad de corriente; B - inducción magnética; Fa- fuerza que actúa sobre el arco; Fp - Fuerza que 

actúa sobre la pileta líquida de soldadura [71].  
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La velocidad del flujo anular es cero en el centro y también en el borde de la pileta de soldadura. 

Alcanzando su valor máximo a la mitad de estos dos puntos. En el pasado, varios experimentos se 

llevaron a cabo, principalmente en aleaciones de aluminio, para estudiar la influencia de la 

agitación electromagnética sobre las propiedades del cordón de soldadura [71]. Los resultados de 

estos estudios muestran que la agitación electromagnética puede dar lugar a diversos efectos, 

siendo los más importantes: cambio de la forma del cordón de soldadura, mejora de la apariencia 

del cordón de soldadura, modificación de la forma de solidificación del metal de soldadura, 

reducción de la porosidad y redistribución de los elementos de soluto en la pileta de soldadura [71]. 

El ultimo efecto puede reducir la segregación durante la solidificación del metal de soldadura, lo 

que es particularmente importante en el caso de metales con una alta sensibilidad al agrietamiento 

en caliente, como los AIA [71]. Los beneficios y posibles aplicaciones de la agitación 

electromagnética han sido discutidos por Willgoss [72]. 

 

El uso de la interacción electromagnética de baja intensidad es de implementación relativamente 

nueva en los AIA. Cuando se aplica un campo magnético externo de baja intensidad paralelo al 

arco eléctrico durante la soldadura y este campo magnético interactúa con el campo magnético 

producido por la corriente de soldadura, tiende a mejorar la resistencia a la corrosión intergranular 

en la ZAT del AIA. La interacción entre dos campos magnéticos mejora la difusión de corto alcance 

del cromo por la vibración de la red cristalina, este efecto ayuda a que las zonas que están alrededor 

de los carburos de cromo no tengan sensibilización, es decir un decaimiento del contenido de cromo 

[8, 73]. 

 

Varias investigaciones coinciden que en ambientes donde el MB y el MS son resistentes a la 

corrosión, la zona no mezclada entre estos materiales puede ser el lugar en la cual la corrosión 

ocurre preferentemente. Se ha encontrado que el ancho de la zona no mezclada depende del método 

de soldadura, geometría de la junta, calor de aporte, material de soldadura y vibración de la pileta 

líquida. La aplicación de técnicas de vibración es comúnmente usada para reducir o eliminar la 

zona no mezclada en soldaduras disímiles. Estas técnicas también se emplean para mejorar las 

propiedades mecánicas de la soldadura. Los efectos más importantes de la vibración en la pileta 

líquida son el refinamiento de la microestructura en la región de soldadura y la reducción de la 



26 

 

susceptibilidad al agrietamiento en caliente. Las vibraciones son aplicadas generalmente a la 

soldadura por uno de los siguientes tres métodos: ultrasonido, mecánico y fuerzas 

electromagnéticas [74, 75]. 

 

2.5 Propiedades mecánicas de la soldadura de aceros inoxidables. 

 

La soldadura es empleada a nivel industrial como uno de los métodos más comunes de unión de 

piezas y componentes. Sin embargo, debido a la heterogeneidad inducida por el proceso, tanto el 

metal base como el cordón y la ZAT poseen propiedades mecánicas diferentes, lo que hace que el 

comportamiento mecánico del componente soldado sea muy complicado una vez que es sometido 

a carga. Las uniones soldadas son comúnmente sometidas a diversos tipos de oscilaciones cíclicas 

cuando se encuentran en aplicaciones prácticas y, por tanto, el fallo por fatiga es bastante común.  

En el caso de recipientes y tuberías presurizadas, por ejemplo, la resistencia mecánica de las 

uniones soldadas determina la resistencia de toda la estructura, por lo que la soldadura representa 

un importante factor en la estimación de la reducción de la vida útil de dichos componentes [19] . 

 

Existen numerosos estudios [76-78] sobre el comportamiento a la fatiga de uniones soldadas donde 

han llevado a cabo un análisis comparativo del comportamiento a la fatiga de bajo número de ciclos 

en condiciones de alta temperatura, de uniones soldadas de aceros tipo 316LN, metal base, 316 

metal de aporte y 316LN/316. Se ha estudiado la interacción y evolución de grietas cortas de fatiga 

en uniones soldadas de acero inoxidable tipo 1Cr18Ni9Ti, a través de la observación de réplicas. 

Asimismo, se investigaron el inicio y propagación de grietas de fatiga de bajo número de ciclos en 

el cordón, ZAT y metal base en una unión soldada de un recipiente presurizado fabricado con un 

acero tipo 16MnR. También, estudios sobre el comportamiento a la fatiga en un acero inoxidable 

del tipo 1Cr18Ni9Ti y en sus uniones soldadas sometidas a presión interna cíclica. Especialmente, 

en esa investigación se evaluaron los cambios de dureza que ocurren en el MB, así como en el MS 

y ZAT durante los ensayos de fatiga, a fin de estudiar la acumulación de daño de la junta soldada 

[19]. Además de las propiedades de fatiga, también ha sido de interés, en años recientes, el estudio 

de las propiedades mecánicas en tensión de las juntas soldadas de los aceros inoxidables, tanto 

austeníticos como dúplex. En este sentido, se han llevado a cabo una investigación a fin de evaluar 

la influencia de la velocidad de soldadura en la resistencia a la tensión de uniones soldadas por 
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láser, de chapas de AID. Dicho estudio, también, involucró la observación de la microestructura de 

los cordones obtenidos y de la ZAT mediante técnicas de microscopía óptica y electrónica de 

barrido, así como la determinación de diferentes perfiles de microdureza que permitieron evaluar 

las modificaciones en las propiedades mecánicas de la ZAT [19]. Se realizó una investigación para 

determinar el efecto tanto del modo de transferencia metálico (arco pulsado o cortocircuito) como 

del contenido de O2 en la mezcla de gases Ar/O2, del proceso GMAW, sobre la vida a la fatiga en 

condiciones uniaxiales de juntas soldadas de acero inoxidable 316L. Las probetas fueron pulidas 

mecánicamente usando papel de lija de grado 100 hasta 1200. Obtuvieron una resistencia a la 

tensión de 579 MPa y cedencia de 269 MPa. En las pruebas de fatiga las probetas se sometieron a 

una relación de esfuerzos de tensión-tensión R=0.1. La tensión máxima alterna fue de 202 MPa, 

que corresponde aproximadamente, al 75% de esfuerzo de cedencia de la junta soldada y a una 

frecuencia de 10 Hz. Las probetas fallaron en promedio a los 336,756 ciclos para las juntas soldadas 

con Ar/1% O2 [19]. 

 

Las estructuras de ingeniería en todo el mundo están sujetas a distintos tipos de carga que incluyen, 

entre otros, cargas cíclicas debido a condiciones de operación, cargas secundarias debido a 

tensiones residuales y cargas estáticas por el peso de las estructuras. En el diseño de componentes 

que sufren cargas cíclicas, la predicción de la vida de fatiga y la seguridad industrial son temas 

muy importantes y complejos [14, 15]. En lo que se refiere al mecanismo de fatiga mismo de las 

uniones soldadas, es un hecho comúnmente aceptado que, en la mayoría de estas, el fallo es causado 

por la propagación de grietas semielípticas, de tipo superficial. Las grietas en las juntas soldadas 

no siempre se propagan de manera normal al esfuerzo aplicado debido a lo complejo de su 

geometría [66]. Hasta ahora, no ha habido un enfoque unificado que pueda tratar todos los 

problemas de las fallas por fatiga, debido a su complejidad y la gran cantidad de factores que 

influyen. Una preocupación adicional se basa en el hecho de que los componentes de ingeniería 

pueden contener defectos de fabricación y discontinuidades geométricas en la superficie, 

ocasionando fallas por fatiga de bajo número de ciclos [79]. 

 

Los AIA representan del 60 al 70 por ciento del uso total de materiales metálicos resistentes a la 

corrosión. Se utilizan en aplicaciones estructurales una gran variedad de componentes, lo cual exige 

mejor comprensión de su comportamiento mecánico debido a que la mayoría de las averías se 
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producen debido a fatiga. Normalmente, cuando el metal de soldadura se solidifica y se enfría a 

temperatura ambiente, su contracción puede reflejarse en esfuerzos residuales de tensión, mientras 

que en el metal base induce esfuerzos residuales de compresión. Por lo tanto, el proceso de 

soldadura altera las características de propagación de grietas por fatiga como resultado de estos 

esfuerzos residuales [65]. 

 

2.6 Resistencia a la fatiga en soldaduras disímiles 2205/316L. 

 

El daño por fatiga en los granos del AID 2205 y AIA 316L da como resultado la persistente 

formación de marcas de deslizamiento que consisten en extrusión es e intrusiones, las cuales son 

características muy importantes del daño temprano por fatiga de los materiales policristalinos 

debido a que las grietas por fatiga nuclean en estas zonas [16-18]. 

 

2.7 Resistencia a la tensión en soldaduras disímiles 2205/316L. 

 

En comparación con las aleaciones monofásicas, los AID presentan un mayor límite elástico y una 

mayor resistencia a la tensión (aleaciones con alto porcentaje de γ). En condiciones de fatiga de 

gran cantidad de ciclos, los AID revelan un comportamiento de tipo I [80], es decir, las grietas 

inician en la superficie. Sólo en algunos casos cuando existe presencia de grandes inclusiones no 

metálicas (carbonitruros de Ti u óxidos de Al), se presenta la grieta tipo ojo de pez que inicia 

internamente [81]. El daño tipo I en los AID se presenta como deformación plástica local dentro 

de los granos de γ, que son más dúctiles en comparación con los granos de δ [82, 83] 

 

Estudios recientes de la resistencia mecánica de soldaduras disímiles de aceros inoxidables 

2205/316L han indicado que las muestras fallaron en el AIA 316L. El metal de aporte de AID 

utilizado para soldar mostró más resistencia a la tensión en comparación con el metal base de AIA, 

debido a que los AID tienen una composición química diferente, mayor cantidad de elementos que 

provocan endurecimiento por solución sólida y la presencia de dos fase que aumentan la resistencia 

mecánica [10-12, 48, 84]. 
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2.8 Influencia de los gases de protección en los procesos de soldadura. 
 

Una gran cantidad de fallas en la industria, son atribuidas directa o indirectamente a las soldaduras 

por la falta de homogeneidad dentro de la soldadura, concentración de esfuerzos residuales, 

inclusión de impurezas, etc. Lo cual invariablemente hace que esta región sea más débil. La gran 

mayoría de las reparaciones en las fallas de los componentes en las industrias se llevan a cabo 

usando algún proceso de soldadura y el éxito depende de muchos factores como soldabilidad del 

material, tipo de daño, disponibilidad de la técnica de soldadura, posibilidad de precalentamiento 

o tratamiento térmico y la reparación posterior de la inspección con pruebas no destructivas [85].  

 

Los gases de protección tienen una importancia significativa en la protección del metal fundido de 

la contaminación atmosférica durante el proceso de soldadura. Estos gases juegan un papel muy 

importante en varios aspectos de la soldadura, incluyendo características del arco y la 

microestructura de la soldadura. La comprensión de la influencia de los gases de protección sobre 

diferentes materiales es muy importante, estudios y experimentos extensivos han sido desarrollados 

por numerosos investigadores. Los gases de protección en los procesos de soldadura por láser y 

arco eléctrico tienen un efecto notable sobre el desempeño del sistema de soldadura. La principal 

función de estos gases es la protección de la pileta de soldadura de reacciones adversas con los 

gases atmosféricos [86]. 

 

Oxígeno, nitrógeno y vapor de agua están presentes en el aire del ambiente y pueden causar 

contaminación en la soldadura. La protección de la soldadura, por lo tanto, siempre involucra la 

remoción de la reacción potencial de gases que están rodeando a la soldadura, previniendo efectos 

perjudiciales de la atmósfera que rodea el metal fundido. Los gases de protección también pueden 

estabilizar el arco y mejorar el modo de transferencia del metal en los procesos de soldadura. Los 

gases de protección tienen un efecto distinto en la formación y la estructura del arco de plasma. 

Este plasma, compuesto de gas ionizado, metal fundido, escoria, átomos y moléculas de vapores y 

gases, pueden ser controlados con aplicación apropiada de gases de protección. Los gases de 

protección también pueden interactuar con el metal base y el metal de soldadura y así pueden 

cambiar las propiedades mecánicas básicas del área soldada, como la resistencia, tenacidad, dureza 

y resistencia a la corrosión. Los gases de protección además tienen efectos importantes en la 

formación y penetración del cordón de soldadura. La porosidad en la soldadura es uno de los 
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defectos más comunes relacionados con la protección atmosférica [86]. Los poros pueden 

ocasionar iniciación de la propagación de grietas y disminuir considerablemente el ciclo de vida en 

las juntas soldadas expuestas a cargas dinámicas [86, 87]. 

 

La selección apropiada de gases de protección es una consideración esencial para la eficiencia, 

calidad y aceptación de la soldadura. Diferentes mezclas de gases son usadas para cumplir 

requerimientos precisos de soldadura. Estas mezclas pueden estar compuestas de dos, tres o hasta 

cuatro gases diferentes. Deben ser tomados en cuenta varios factores al seleccionar la composición 

de la mezcla de los gases de protección, incluyendo el tipo de material base y las reacciones 

químico-metalúrgicas entre los gases y la pileta líquida. Los gases comúnmente usados en la 

soldadura por arco, son el helio, argón, dióxido de carbono, oxígeno, hidrogeno y nitrógeno [88]. 

 

2.8.1 Gases de protección en los aceros inoxidables. 

 

Uno de los gases de protección que comúnmente se usan en la soldadura de los aceros inoxidables 

es el argón con bajos niveles de un oxidante que puede ser el oxígeno o también el dióxido de 

carbono. Incrementando la proporción de los elementos oxidantes en los gases de protección 

incrementa la pérdida de manganeso, cromo y niobio. La adición de CO2 a la mezcla reduce costos, 

mejora la soldabilidad y calidad del cordón de soldadura. Sin embargo, la adición de CO2 provoca 

que el metal depositado absorba carbono y se oxide [86]. 

 

2.8.2 Gases de protección en los AIA. 

 

Los AIA tienen características de alta resistencia y ductilidad, sin embargo, debido a su alto 

coeficiente de expansión térmica y su baja conductividad, la excesiva distorsión en la soldadura 

puede ser un problema. La baja conductividad térmica limita la velocidad de la soldadura y afecta 

la penetración. Utilizando argón con adiciones de dióxido de carbono o hidrógeno son comúnmente 

usadas para minimizar la formación de óxidos e incrementar la fluidez de la pileta líquida de 

soldadura. Los AIA solidifican típicamente con una mezcla de γ y δ metaestable. La incompleta 

transformación de δ a γ durante el enfriamiento resulta en la aparición de δ en el metal de soldadura. 

Si aparece un poco de δ tiene efectos benéficos reduciendo la susceptibilidad al agrietamiento en 

caliente [86].  
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El nitrógeno o hidrógeno puede ser adicionado en los gases protectores para refinar y mejorar las 

propiedades y apariencia del cordón de soldadura. Es ampliamente conocido que el nitrógeno es 

uno de los elementos más efectivos en incrementar la resistencia mecánica y a la corrosión de los 

AIA. El nitrógeno se disuelve intersticialmente en la γ y es un fuerte estabilizador de esta fase. 

Adicionar pequeñas cantidades de nitrógeno al gas de protección de argón puede reducir 

rápidamente el contenido de δ delta retenida, lo cual afecta directamente a las propiedades 

mecánicas y a la resistencia a la corrosión [89]. 

 

Incrementando la cantidad de nitrógeno en los gases de protección mejora la ductilidad, la 

resistencia a la tensión y dureza de la soldadura. La cantidad de calor de aporte determina la 

solubilidad del nitrógeno en el MS. El nitrógeno absorbido durante el proceso de soldadura resulta 

en un aumento de la resistencia mecánica por solución sólida intersticial y refinamiento de grano. 

Por lo tanto, la adición de nitrógeno en el gas protector a base de argón puede simultáneamente 

mejorar la resistencia a la tensión, la dureza de los AIA, aumentar el voltaje del arco ocasionando 

que también aumente el calor de aporte y la temperatura pico del MS, reduciendo su velocidad de 

enfriamiento[86, 90].  

 

2.8.3 Gases de protección en los AID. 

 

Soldar AID es un reto más grande debido a que es necesario asegurar que se mantiene el balance 

de fases tanto en el MS como en la ZAT, de lo contrario no se obtendrán una óptima combinación 

de propiedades mecánicas y resistencia a la corrosión. Una mejora importante ocurre con la 

introducción de nitrógeno como uno de los principales elementos de aleación. El nitrógeno 

incrementa la resistencia a la corrosión, especialmente en la fase γ, es un fuerte estabilizador de 

esta fase lo cual incrementa su temperatura de transformación. Una parte del nitrógeno que se 

encuentra en el metal se perderá durante la soldadura y se ha observado que las soldaduras de AID 

que contienen nitrógeno sufren picaduras por la pérdida de nitrógeno. La pérdida de nitrógeno de 

la pileta de soldadura aparece como resultado de la diferencia en presión parcial entre el nitrógeno 

disuelto en la pileta de soldadura y el gas que está directamente por arriba de ella [91]. 

 

El uso de argón o helio puro como gas de protección generalmente resulta en pérdida de nitrógeno. 

Si el MS es rico en contenidos de δ en una soldadura utilizando argón como gas de protección, 
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tiene menores propiedades anticorrosivas y menor dureza comparada con el uso de helio [92]. La 

adición de nitrógeno dentro del gas de protección acelera la transformación parcial de δ a γ durante 

el enfriamiento después de soldar. Si se aumenta la γ se mejora la resistencia de la soldadura a la 

corrosión por picaduras y se ha observado que la γ intergranular impide la propagación de picaduras 

en las soldaduras que contienen δ [86].  
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CAPÍTULO 3 DESARROLLO EXPERIMENTAL 

 

3.1. Materiales: metales base y metal de soldadura. 

 

Los materiales base (MsB) a utilizar son en forma de placa con 6.35 mm de espesor marca Nippon 

Steel y Outokumpu con designación correspondiente a la norma ASTM A 240M-04 [93] para el 

AID 2205 (UNS S32205) y AIA 316L (UNS S31603). En el proceso de manufactura, después del 

conformado en caliente, es necesario efectuar un recocido de solubilización completo seguido de 

un temple rápido para restaurar totalmente las propiedades mecánicas y la resistencia a la corrosión. 

De acuerdo con el historial del proveedor estos MsB fueron rolados en caliente, seguido de un 

tratamiento térmico de recocido de solubilización a 1050 ºC durante 5 minutos y templados en 

agua.  

 

La tabla 3.1 muestra la composición química nominal de los MsB y del electrodo ER2209, la cual 

fue confirmada con el Espectrómetro de emisión óptica marca Q4 TASMAN.  

 

Tabla 3.1 Composición química de los metales base y del electrodo (% en peso). 

Tipo C Mn P S Si Cr Ni Mo N Nb Cu Fe 

2205        ASTM 0.03 2.00 0.03 0.02 1.00 21–23 4.5–6.5 2.5–3.5 0.08–0.20 -- -- Balance 

2205        Proveedor 0.01 1.81 0.00 0.00 0.54 22.50 5.70 3.10 0.16 0.03 0.21 Balance 

316L       ASTM 0.03 2.00 0.05 0.03 0.75 16-18 10 - 14 2 – 3 0.10 -- -- Balance 

316L       Proveedor 0.02 1.15 0.03 0.00 0.54 16.69 10.03 2.02 0.05 0.03 0.46 Balance 

ER2209 AWS 0.03 0.5-2 0.03 0.03 0.90 21.5-23.5 7.5-9.5 2.5–3.5 0.08–0.2 -- 0.75 Balance 

ER2209 Proveedor 0.01 1.75 0.02 0.01 0.50 23.00 8.80 3.20 0.14 0.02 0.10 Balance 

 

Al comparar la composición química de los MsB del proveedor con la norma ASTM A 240M-04 

y del electrodo con la norma AWS A5.9M-06 [52], se observa que son aceptables los porcentajes 

en peso de los elementos aleantes, por lo que se procedió al uso de estos materiales para el 

desarrollo de la investigación.  

 

En la tabla 3.2 se muestran las propiedades mecánicas de los MsB y del electrodo ER2209, 

observándose que están dentro de las especificaciones y fueron comprobadas con pruebas 

mecánicas propias, los resultados de los ensayos se muestran en el capítulo 4. 
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Tabla 3.2 Propiedades mecánicas de los metales base y del electrodo. 

Material 

Esfuerzo de cedencia  

σy al 0.2%  

[MPa] 

Esfuerzo máximo 

σmax 

[MPa] 

Elongación  

[%] 
Dureza 

2205 ASTM 450 620 25 31- HRC 

2205 Proveedor 655 827 32 23- HRC 

316L ASTM 170 485 40 95- HRB 

316L Proveedor 353 624 53 81- HRB 

ER2209 AWS 560 690 26 240-HV100 

 

3.2 Proceso de soldadura.  

 

3.2.1 Dimensiones y preparación de la junta. 
 

Las placas se cortaron con dimensiones de 6.35 mm de espesor, 150 mm de largo y 70 mm de 

ancho con preparación en simple V a 60º, talón de 1.5 mm y una separación de raíz de 2.5 mm 

como se muestra en la figura 3.1. Previo a la soldadura de las juntas, se realizó una limpieza 

mecánica a las placas con un cepillo de cerdas de acero inoxidable para evitar inclusiones exógenas. 

 

Figura 3.1 Preparación en simple V de las juntas a soldar, dimensiones en mm. 

 

3.2.2 Las variables operativas 

 

Se utilizó una máquina de soldar Miller modelo Dimension® 652, se soldaron en un solo paso 6 

juntas mediante el proceso de soldadura GMAW con corriente directa y electrodo positivo (CD-

EP), únicamente en 3 juntas se aplicó CEME de 3 mT. El proceso se realizó de manera 

semiautomatizada acoplando la antorcha a un motor eléctrico de velocidad ajustable, para depositar 

el cordón de soldadura a velocidad de desplazamiento constante. Las características de la máquina 
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para soldar son: corriente nominal de salida es de 650 A con 44 voltios de corriente directa (CD) 

en circuito abierto y ciclo de trabajo 100%.  

Las variables operativas del proceso de soldadura se muestran en la tabla 3.3. Se ajustaron dentro 

de parámetros constantes para soldar las placas en un solo paso con 245 ± 3 A y 24 V. Para calcular 

el calor de aporte se utilizó la fórmula de la expresión (1). El electrodo utilizado fue ER2209 de 

1.2 mm de diámetro con designación AWS A5.9M-06 [52] y una velocidad de alimentación de 100 

mm/s. Este electrodo tiene un incremento en el contenido de níquel comparado con el AID 2205. 

La mezcla de gases de protección que se aplicó fue 95% Ar + 3% N2 + 2% O2 con un flujo constante 

de 18.8 L/min y una separación de 10 mm del tubo difusor de la antorcha con respecto a la junta. 

La velocidad de desplazamiento de la soldadura fue de 3.6 mm/s.  

 

Tabla 3.3 Variables operativas del proceso de soldadura utilizado GMAW. 

Junta 

No. 

CEME  

[mT] 

Corriente 

[A] 

Voltaje 

[V] 

Velocidad de 

alimentación del 

electrodo [mm/s] 

Distancia libre 

del electrodo 

[mm] 

Flujo de 

gas 

[L/min] 

Velocidad de 

soldadura 

[mm/s] 

Calor 

aportado 

[kJ/mm] 

1 3 246 24 100 10 18.8 3.6 1.23 

2 3 250 24 100 10 18.8 3.6 1.25 

3 3 248 24 100 10 18.8 3.6 1.24 

4 0 245 24 100 10 18.8 3.6 1.22 

5 0 242 24 100 10 18.8 3.6 1.21 

6 0 243 24 100 10 18.8 3.6 1.21 

 

En la soldadura de aceros con el proceso por fusión con arco metálico y protección de gas, se han 

citado un amplio rango de eficiencia (η) de 69 a 91% [94-98]. Para el proceso de soldadura utilizado 

se consideró una eficiencia η del 75% de acuerdo a cálculos previos realizados por Bosworth [99] 

en soldaduras de acero al carbono utilizando electrodos de 1.2 mm de diámetro con variaciones en 

eficiencias de 75 a 80%. El calor aportado que se calculó de acuerdo con la ecuación (1) fue de 1.2 

kJ/mm [56, 94]. 

 

(1)    Q = 𝜂
𝐸𝐼

𝑉
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Donde: 

Q = Aporte térmico, J/mm. 

𝜂 = 75% de eficiencia en el proceso de soldadura GMAW. 

E = Voltaje, V. 

I = Corriente, A. 

V = Velocidad de soldadura, mm/s. 

 

Durante el proceso de soldadura GMAW se aplicó solamente a tres de las juntas un CEME de 3 

mT paralelo al arco eléctrico, utilizando como fuente de poder la unidad de inspección magnética 

portátil marca Parker modelo DA-1500 [100]. Con los cables de la unidad que son de calibre 4/0 

AWG (American Wire Gauge, por sus siglas en inglés), se formó una bobina eléctrica de tres 

vueltas para crear el campo electromagnético utilizando corriente alterna (CA) de 60 Hz. Se instaló 

la bobina alrededor de la junta de forma paralela a la dirección de avance de la antorcha para 

mantener un campo magnético constante hacia el centro de la unión durante todo el proceso, como 

se muestra en la figura 3.2a. La figura 3.2b muestra la dirección de las líneas de flujo magnético. 

La aplicación del CEME se mantuvo durante 60 segundos posterior al proceso de soldadura 

 

Para medir la densidad de flujo magnético, se usó un dispositivo portátil de efecto Hall marca F.W 

Bell modelo 5180, el cual consiste en una laminilla delgada por donde pasan las líneas de flujo 

magnético y mediante un dispositivo electrónico convierte esta señal analógica en digital en 

unidades de mT.  

 

Para el inicio y final del arco eléctrico en el proceso de soldadura se colocaron pequeñas placas de 

extensión de AI en la parte biselada de las juntas, con la finalidad de aprovechar en su máxima 

longitud las placas soldadas, además se utilizó como respaldo una placa de acero al carbono por 

debajo de las juntas como se ilustra en la figura 3.2c y d.  
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Figura 3.2 Arreglo experimental del proceso de soldadura de las juntas, a) dibujo de la vista superior indicando las 

dimensiones en cm de la bobina eléctrica, b) dibujo de la vista frontal donde las flechas indican la dirección de las 

líneas de flujo magnético [9], c) fotografía del arreglo experimental con inducción de CEME y d) fotografías del 

arreglo experimental sin inducción de CEME. 

 

3.3 Caracterización de la unión soldada. 

 

Para la valoración superficial de las juntas soldadas se inspeccionaron visualmente buscando 

defectos tales como porosidades, socavados, falta o exceso de penetración, salpicaduras y grietas. 

Para conocer el efecto del CEME de 3 mT aplicado a la unión soldada 2205/316L, se realizaron 

cortes de aproximadamente 1.3 cm de ancho a través de la sección transversal de las juntas 1 y 5*, 

a la misma distancia con respecto al inicio de la soldadura. Las probetas fueron seleccionadas como 

se muestra en la tabla 3.4 para las diferentes pruebas a realizar y así poder comparar las mismas 

propiedades a lo largo del cordón como se muestra en la figura 3.3. Las probetas fueron numeradas 

de la 1 a la 11 a partir del final del cordón. Las probetas de la junta 5 sin la aplicación de CEME 

fueron identificadas con un asterisco (*). 

 

Bobina 

Antorcha Entrada  

 

Salida 

 

a) b) 

c) d) 
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Figura 3.3 Cortes de aproximadamente 1.3 cm de ancho a través de la sección transversal de la junta 1. La flecha 

indica la dirección de soldadura. 

 

Tabla 3.4 Probetas seleccionadas para las diferentes pruebas a realizar de las juntas 1 y 5. 

Número de probeta. Tipo de prueba. 

2, 8 y 10. Tensión 

3 Impacto, muesca en corona 

7 Impacto, muesca en raíz 

9 Impacto, muesca en ZATAT 316L 

11 Impacto, muesca en ZATAT AID 

5 Microdureza 

5 Microscopía óptica 

5 Microscopía electrónica de barrido 

 

3.3.1 Difracción de rayos-X. 

 

Se utilizó difracción de rayos-X (DRX) para identificar las fases presentes en los MsB en condición 

de llegada del AID 2205 y AIA 316L. Se prepararon las muestras con un maquinado hasta una 

profundidad de 3 mm, posteriormente se utilizó papel de carburo de silicio con una granulometría 

de 400, 600, 1000 y 1200. Las condiciones de la corrida se muestran en la tabla 3.5 [51, 101-104]. 

El ensayo se llevó a cabo en el difractómetro SIEMENS modelo D5000. Se indexaron los datos 

con ayuda del programa EVA® versión 13.0.0.3 y de tarjetas cristalográficas de la base de datos 

para el AID 2205 (PDF2007:00-054-0331) y AIA 316L (PDF2007:00-033-0397) [105]. 
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Tabla 3.5 Condiciones de la corrida de DRX. 

2θ Inicial [⁰] 2θ Final [⁰] Paso [⁰] Tiempo-paso [s] Temperatura [⁰C] CuKα λ [Å] 

20 120 0.020 1 25 1.5418 

 

3.3.2 Caracterización microestructural. 

 

La caracterización microestructural se realizó utilizando microscopía óptica convencional (MO) y 

microscopía electrónica de barrido (MEB). Con estos análisis se evaluó los efectos presentes en las 

diferentes condiciones de soldadura para correlacionar los resultados con el comportamiento 

mecánico de las juntas soldadas. 

 

Se prepararon probetas con dimensiones de (1x 1.5 x 0.63 cm) rectificándose y lijándose con papel 

abrasivo de carburo de silicio grados 1000, 1200, 1500 y 2000, mientras que el proceso de pulido 

fino acabado espejo se realizó en paños y pasta de diamante grado 6, 3 y 1 μm. Una vez terminado 

el proceso de pulido, las muestras se lavaron en tina ultrasónica con etanol y fueron secadas para 

realizar el ataque químico de la superficie pulida con el reactivo y revelar la microestructura. 

 

Para revelar la microestructura de los MsB y la unión soldada se sumergieron y agitaron de forma 

oscilante dentro del recipiente con el reactivo denominado agua regia (8.43 mL de HCl + 2.8 mL 

de HNO3 + 3.75 mL de etanol). Se debe respetar la secuencia de la mezcla de la solución para 

evitar que reaccione la solución [106]. Este ataque químico genera un contraste de fases 

provocando que la fase de δ se vea de color oscuro mientras que la γ se mantiene en un color más 

claro. Por las diferentes composiciones químicas de los MsB y la unión soldada, los tiempos de 

aplicación del ataque químico para revelar la microestructura oscilaron desde los 2 minutos hasta 

los 5 minutos, aplicándolo progresivamente en las diferentes zonas. 

 

Se obtuvieron metalografías a color mediante la técnica de ataque coloreado Beraha que permite 

la identificación de diversas fases y constituyentes presentes en la microestructura de un gran 

número de aleaciones. El color producto de este ataque varía con la composición química y se 

obtienen resultados diferentes dependiendo de la orientación de las fases, la temperatura, el tiempo 

y la composición de la aleación. Los resultados en color pueden variar a menos que las condiciones 
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se controlen rigurosamente. Para el ataque químico con tinte de Beraha, la superficie pulida de la 

muestra se sumerge en el reactivo a temperatura ambiente durante un tiempo que puede ser de hasta 

120 segundos. Para colorear la δ se utilizó una composición de (10 mL de HCl + 90 mL de agua + 

0.03 g K2S2O5 + 0.02 g NH4FHF) y para colorear la γ (20 mL HCl + 80 mL de agua + 0.03 g 

K2S2O5 + 0.02 g NH4FHF) [107-111]. 

Una vez terminado el ataque químico, las muestras se enjuagaron con un flujo de agua destilada y 

colocadas en tina ultrasónica con etanol, se secaron para inmediatamente realizar la toma de 

micrografías a diferentes magnificaciones con el microscopio óptico Nikon modelo EPIPHOT 300, 

con el fin de tomar varias imágenes digitales a distintas magnificaciones para observar las fases 

presentes en los MsB y en las diferentes zonas de los perfiles transversales de las soldaduras; la 

ZAT, zona afectada térmicamente de baja temperatura (ZATBT), ZATAT y la zona de fusión (ZF). 

Se utilizó el programa analizador de imágenes SigmaScan Pro® para medir el tamaño de grano, 

porcentaje de fases y dilución de la soldadura. 

 

Con el propósito de observar la microestructura y análisis químico puntual de las fases, se utilizó 

un microscopio electrónico de barrido marca JEOL modelo JSM-6400 obteniendo varias imágenes 

digitales a diferentes magnificaciones utilizando la técnica de electrones secundarios (ES). Se 

realizaron análisis elementales puntuales mediante espectrometría por dispersión de energía de 

rayos-X (EDS, por sus siglas en inglés), mapeos elementales, barridos lineales elementales, 

composición química de las diferentes fases y compuestos intermetálicos  

 

Para la caracterización microestructural de la unión soldada se seleccionó la probeta número 5 de 

las juntas 1 con CEME y junta 5 sin CEME, a la misma distancia con respecto al inicio de la 

soldadura como se muestra en la figura 3.3.  

 

 

3.4 Caracterización mecánica. 

 

Se procedió con ensayos para la caracterización mecánica de los MsB en condición de llegada y de 

las probetas de la unión soldada como se muestra en la tabla 3.4. Se hicieron perfiles de 

microdureza Vickers HV100, pruebas de tensión, tenacidad a la fractura Charpy y fatiga. 
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3.4.1 Ensayo de dureza. 

 

El ensayo de microdureza Vickers HV100 se realizó con un durómetro marca Mitutoyo modelo HM 

200 de carga automática con penetrador de punta de diamante piramidal, aplicando una carga de 

100 gramos durante 15 segundos, siguiendo los parámetros que indica la norma ASTM E-384 

[112].  

 

Utilizando las probetas de caracterización microestructural de los MsB se les ensayaron 3 barridos 

en sentido longitudinal (L) y transversal (Tr) a la laminación en tres líneas paralelas. Se realizaron 

10 impresiones con una distancia entre ellas de 500 µm. Un barrido está a la mitad del espesor de 

la placa y los otros dos barridos están a 500 µm de separación con respecto a la superficie como se 

muestra en la figura 3.4. También se comprobó la dureza Rockwell C (HRC) de los MsB en un 

durómetro marca Nanovea. 

 

 

Figura 3.4 Tres barridos con 10 impresiones de microdureza HV100 realizado en los metales base, dimensiones en 

mm. 

 

Utilizando la probeta 5 de cada condición de las juntas soldadas, se les realizaron 3 barridos en 

forma de líneas paralelas a la mitad del espesor y a través de la sección transversal de las 

soldaduras. Se realizaron 91 mediciones en cada barrido con una distancia entre ellas de 200 µm. 

El barrido 1 está a la mitad del espesor de la junta soldada y el barrido 2 y 3 están a 200 µm hacia 

la parte superior e inferior como se muestra en la figura 3.5, así se obtuvieron perfiles de 

microdureza promedio para determinar el efecto de las condiciones de soldadura. 
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Figura 3.5 Barridos de microdureza HV100 realizado a las soldaduras. 

 

3.4.2 Ensayo de tensión. 

 

Se maquinaron probetas planas rectangulares de las placas de los MsB y de la unión soldada, de 

acuerdo a la configuración y dimensiones que establece la norma ASTM E8-04 [113] para 

especímenes planos de tamaño reducido, como se muestra en la figura 3.6. En el caso de la unión 

soldada, el cordón quedó a la mitad de la zona reducida de la probeta. 

 

 

Figura 3.6 Vista superior de la probeta rectangular reducida para la prueba de tensión, dimensiones en mm.  

 

Para el diseño y manufactura de las probetas, se utilizaron programas de Diseño Asistido por 

Computadora Autocad® 2015, Manufactura Asistida por Computadora Mastercam X7® y una 

fresadora vertical de control numérico computarizado (CNC) marca Viwa modelo VF3KM400. 

Para los MsB se maquinaron 3 probetas en el sentido longitudinal y 3 en el sentido transversal a la 

laminación. La figura 3.7a muestra la fresadora CNC, b-d maquinado de las probetas de tensión en 

sentido longitudinal y transversal a la laminación de los MsB. 
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Figura 3.7 Proceso de manufactura en CNC; (a) Fresadora CNC, (b-d) Maquinado de las probetas de tensión en 

sentido longitudinal y transversal a la laminación. 

 

Para los ensayos de tensión se utilizó una máquina marca Landmark MTS Modelo 370 que tiene 

una capacidad máxima de carga de l00 kN. La velocidad de avance del cabezal fue de 0.016 mm/s. 

 

3.4.3 Ensayo de impacto Charpy. 

 

Mediante el ensayo de impacto Charpy se obtuvo la evaluación la tenacidad de los MsB y de las 

juntas soldadas. Se maquinaron probetas planas rectangulares, de acuerdo a la configuración y 

dimensiones para especímenes planos de tamaño reducido de 5 mm de espesor Tipo A de viga 

simple que establece la norma ASTM E 23-02 [114]. Se maquinaron 4 probetas de los MsB en el 

sentido longitudinal y 4 en el sentido transversal a la laminación. 

 

Para ubicar el maquinado de la muesca en las muestras soldadas, las piezas fueron desbastadas con 

papel de carburo de silicio hasta una granulometría de 2000 y atacadas electroquímicamente con 

la solución de (15% HClO4 + 85% agua destilada) con 10 V durante 60 s. Se maquinaron las 

muescas en cuatro zonas importantes de la soldadura como son la raíz, corona, ZATAT del AID 

2205 y ZATAT del AIA 316L para evaluar el efecto de la microestructura sin y con CEME, como 

se muestra en la figura 3.8 y 3.9. 

 

a)                             b)                                     c)                                    d) 
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Figura 3.8 Espécimen rectangular reducido para la prueba de impacto Charpy, con muesca en la raíz de la soldadura, 

dimensiones en mm. 

 

 

Figura 3.9 Probeta 7 de la junta 1 mostrando la muesca en la raíz de la soldadura. 
 

Los ensayos se realizaron de acuerdo a la Norma ASTM A 923 – 03 [115], el valor mínimo 

aceptable de energía absorbida para el AID 2205 es 27 J a una temperatura de -40 °C. Las 

propiedades de los AID son excelentes en el rango de temperatura de -50 a 300 °C, pero cercano a 

-40 °C se ha observado una disminución importante en la tenacidad a la fractura en juntas soldadas 

[32, 116, 117]. Las probetas se mantuvieron en una cámara frigorífica a -80 °C durante 9 horas, 

después permanecieron a temperatura ambiente para llegar a -40 °C. Inmediatamente se realizó la 

prueba de impacto en una maquina con péndulo Charpy. Las fracturas fueron observadas en el 

MEB. 

 

3.4.4 Ensayo de fatiga. 

 

Utilizando las juntas soldadas con y sin CEME se maquinaron probetas planas rectangulares, de 

acuerdo a la configuración y dimensiones que establece la norma ASTM E466-96 [118] como se 

muestra en la figura 3.10. El cordón queda a la mitad de la zona reducida de la probeta. 

 

2205 316L 
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Figura 3.10 Vista superior de la probeta rectangular para la prueba de fatiga, dimensiones en mm.  

 

Para el diseño y manufactura de las probetas, se utilizaron programas de Diseño Asistido por 

Computadora Autocad® 2017, Manufactura Asistida por Computadora Mastercam X7® y un centro 

de maquinado de control numérico computarizado (CNC) marca DYNA-MYTE DM 3220. En la 

figura 3.11a se muestra el proceso de maquinado con líquido refrigerante, y en la figura 3.11b el 

maquinado final obtenido de las probetas de fatiga para proceder con el corte para separarlas. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.11 a) Proceso de maquinado con CNC utilizando líquido refrigerante, b) maquinado final obteniendo de la 

curvatura de las probetas de fatiga. 

 

El maquinado en CNC se realizó con bajas profundidades de corte, con el fin de minimizar la 

posible introducción de esfuerzos residuales durante la operación, dejando un remanente de 

material de 0.125 mm para el lijado y pulido. Las superficies mecanizadas se lijaron con papel de 

carburo de silicio hasta una granulometría de 2000, procurando que fuera siempre 

longitudinalmente en el sentido de laminación y conservar el paralelismo entre caras, además 

utilizando una fresadora manual, se implementó un disco como se muestra en la figura 3.12 con el 

a)            b) 
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mismo radio de las probetas a fin de conservar las dimensiones y eliminar las muescas producidas 

durante el mecanizado.  

 

 

 

  

 

  

  

  

 

Figura 3.12 Lijado de las probetas con disco montado en fresadora manual. 

 

La figura 3.13a, b presenta la vista frontal y lateral respectivamente de las probetas de fatiga, las 

cuales fueron pulidas hasta acabado superficial tipo espejo solo en la zona reducida de prueba, 

utilizando un disco de felpa de lana y pasta de alúmina para acero inoxidable diluida con etanol. 

Se realizaron mediciones de la rugosidad superficial promedio (Ra) utilizando un perfilómetro 

óptico tridimensional sin contacto marca NANOVEA PS50 3D. 

 

  

  

  

 

 

Figura 3.13 Probetas pulidas hasta acabado superficial tipo espejo en la zona de prueba, a) vista frontal y b) vista 

lateral. 

 

Para caracterizar el comportamiento de vida a la fatiga de la soldadura disímil, se realizaron 

ensayos en aire atmosférico a temperatura ambiente aplicando carga cíclica uniaxial en forma de 

onda sinusoidal de 15 Hz, dentro de la deformación elástica del 316L, entre límites constantes de 

esfuerzos de tensión-compresión (Δσ) con una relación de R= σmin/σmax = -0.3. En la tabla 3.6 se 

muestran los parámetros del ensayo de fatiga que se calcularon con las ecuaciones (2) a la (3), 

a) b) 

20 mm 20 mm 
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iniciando con el 98% del valor del esfuerzo de cedencia máximo σy = 443 MPa obtenido de los 

ensayos de tensión de las juntas soldadas, el cual está ligeramente por encima del valor del MB 

316L. El valor absoluto del esfuerzo de compresión (σmin) no sobrepasa el 30% del esfuerzo de 

cedencia máximo (σmax) para evitar el pandeo de las probetas al realizar la prueba de fatiga. Los 

ensayos se llevaron a cabo en una máquina servohidráulica controlada por computadora, marca 

Landmark MTS modelo 647 con capacidad máxima de carga de l00 kN,  

 

(2) Rango de esfuerzo:  Δσ =  σmax - σmin 
 

 

(3) Relación de esfuerzo:   R = 
σmin

σmax
 

 

 

 
Tabla 3.6 Límites de esfuerzos para la prueba de fatiga. 

  

Probeta 

No. 

 

CEME 

[mT] 

Porcentaje 

de σy 

[%] 

Tensión 

σmax  

 [MPa] 

Compresión 

 σmin 

[MPa] 

 

Δσ 

[MPa] 

 

R 

1 3 98 434 -130 564 -0.3 

2 3 95 420 -126 547 -0.3 

3 0 98 434 -130 564 -0.3 

4 0 95 420 -126 547 -0.3 

5 0 90 398 -119 518 -0.3 

6 0 69 306 -92 398 -0.3 

 

3.4.5 Estudio de fractografía. 

 

Después de realizar los ensayos mecánicos, se seleccionaron probetas con y sin la aplicación de 

CEME con el objetivo de realizar un análisis de las características de la fractura. Las probetas 

fueron cortadas aproximadamente 1 cm de distancia con respecto a la fractura, sin causar daño ni 

contaminar la superficie de la muestra. Este estudio se realizó en el MEB y se tomaron imágenes 

digitales a diferentes magnificaciones, se realizaron análisis químicos puntuales en algunas zonas 

y fases para obtener información del mecanismo de falla.  

 

3.4.6 Porcentaje de ferrita. 
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Soldadura 

2205            316L 

En los perfiles transversales de las soldaduras con y sin la aplicación de CEME, se realizó un 

escaneo de manera manual del contenido de δ de acuerdo con el método de inducción magnética. 

Se utilizó un ferritoscopio marca Fischer modelo FMP30 [119] el cual mide el contenido de δ en 

aceros austeníticos y dúplex con respecto a los cambios en la permeabilidad magnética. 

 

El contenido de δ se midió en un área de 5 mm de alto y 40 mm de largo, compuesta por 6 líneas 

horizontales, cada una con 41 mediciones puntuales separadas cada 1 mm, pero en el refuerzo de 

la soldadura se midió otra línea horizontal que contiene 9 mediciones puntuales. De esta manera el 

área contiene 256 mediciones puntuales que cubren el MB, ZAT y ZF, como se muestra en la figura 

3.14. Los datos del escaneo del porcentaje δ se usaron para construir una imagen a colores de la 

muestra soldada. 

 

 

 

 

 

Figura 3.14 Dibujo esquemático del área de medición del contenido de delta δ en los perfiles transversales de las 

soldaduras, dimensiones en mm. 

 

3.5 Medición de temperatura en la ZAT. 

 

Para la medición de temperatura en la ZAT durante el proceso de soldadura sin CEME se maquinó 

una junta con 6 barrenos en cada metal base, a los 75 mm de largo de la junta que es la mitad del 

recorrido de la antorcha. El primer barreno se colocó a 9 mm del centro de la junta, donde se ubica 

la línea de fusión después del proceso de soldadura, es decir, el ancho de la corona del cordón es 

de 18 ± 2 mm. Los barrenos tienen 2 mm de diámetro y 2 mm de profundidad, con una separación 

entre ellos de 5 mm.  

 

Para colocar cada termopar en las placas, su unión expuesta de ~ 2 mm de diámetro se introdujo a 

presión dentro del barreno hasta que tocara el fondo, además para retirar el aire que queda en el 

espacio entre la unión del termopar y el barreno se rellenó con pasta resistente a altas temperaturas, 

térmicamente conductiva y aislante eléctrica. En la figura 3.15a, b y c muestran las vistas 
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isométrica, superior y lateral respectivamente de la ubicación de los barrenos en las placas de los 

MsB para la colocación de los termopares tipo K. 

 

a) 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

b) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

c) 

 

 

 

Figura 3.15 Diferentes vistas de la ubicación de los barrenos en la junta a soldar para la colocación de termopares 

tipo K: a) isométrica; b) superior; c) lateral, dimensiones en mm. 
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Para fabricar los termopares tipo K de unión expuesta, se utilizó cable para altas temperaturas con 

aislamiento de fibra de vidrio y blindaje externo flexible de acero inoxidable trenzado, el cual es 

resistente a la abrasión y ayuda a minimizar la captación de ruido debido a campos 

electromagnéticos. El cable positivo y negativo de cada termopar se introdujo de forma separada 

en bifilares de alúmina de 4.76 mm de diámetro exterior que ayudan a protegerlos del calor 

generado por el proceso de soldadura, después se procedió a crear el par por medio de la fusión de 

la punta de ambos cables, utilizando una máquina de soldar con corriente directa polaridad inversa 

de 25 volts. En el polo negativo de la máquina de soldar se colocó grafito para no contaminar la 

unión al hacer el corto circuito con la punta de los dos cables del termopar, colocados en el polo 

positivo. El corto circuito para fundir y unir los alambres del termopar tuvo una duración 

aproximada de 1 segundo. En la figura 3.16a se muestra la junta a soldar con los barrenos 

maquinados y la unión de la punta de los termopares con los bifilares de alúmina colocados. En la 

figura 3.16b se muestra la colocación de los termopares tipo K en cada uno de los barrenos para la 

medición de temperatura en la ZAT durante el proceso de soldadura. Esta disposición de los 

barrenos es para relacionar los gradientes térmicos con respecto a la fuente de calor y la 

conductividad térmica de los MsB. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.16 a) Junta a soldar con los barrenos maquinados b) Colocación de los termopares tipo K para la medición 

de temperatura en la ZAT durante el proceso de soldadura. 

 

3.5.1 Digitalización de señales de temperatura. 

 

Para convertir las señales analógicas de temperatura a digitales, se conectaron los 12 termopares a 

una tarjeta de adquisición de datos (DAQ) marca National Instruments™ modelo NI-9213, de 16 

a)        b) 
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canales y 24 bits. Para hacer la conexión de esta tarjeta con la computadora, se utilizó un bastidor 

de puerto universal en serie (USB) modelo NI cDAQ™ 9171. Para la adquisición de datos se utilizó 

un programa informático elaborado en LabVIEW™ 2018 que se basa en lenguaje gráfico como se 

muestra en las figuras 3.17 y 3.18, instalado en una computadora con sistema operativo Windows 

10. 

 

Figura 3.17. Diagrama de bloques y paleta de controles en LabVIEWTM para la digitalización de las 

señales recibidas de los termopares durante el proceso de soldadura. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.18 Panel frontal del LabVIEW™ 2018 para la adquisición de datos de temperatura durante el 

proceso de soldadura. 

 

http://www.ajolly.com.mx/es/desarrollo-consulta-sistema-supervisor-control-prueba-medida/19-LabVIEW.html
http://www.ajolly.com.mx/es/desarrollo-consulta-sistema-supervisor-control-prueba-medida/19-LabVIEW.html
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Figura 3.19 Programa informático JMatPro® para obtener los diagramas TTP de los MsB. 

 

 

3.5.2 Modelado para la predicción de precipitados en los MsB. 

 

Para obtener los diagramas de Tiempo, temperatura, precipitación (TTP) de los MsB se utilizó el 

programa informático de simulación JMatPro® como se muestra en la figura 3.19. Con este 

programa se puede calcular una amplia gama de propiedades de los materiales. Los parámetros 

principales que se establecieron fueron la composición química, los precipitados sigma, chi, Laves, 

alfa prima, M23C6 y el porcentaje de precipitación que se espera, en este caso para ambos materiales 

se estableció el 0.1%. Se graficaron los datos de los diagramas TTP obtenidos con JMatPro® junto 

con los datos de los ciclos térmicos del proceso de soldadura para modelar la predicción de 

precipitados en los MsB. 
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CAPÍTULO 4 RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
 

4.1 Caracterización macro y microestructural de los MsB y juntas soldadas. 

 

4.1.1 Difracción de Rayos X de los MsB. 

 

La figura 4.1 muestra los patrones de DRX para identificar las fases presentes en los MsB en 

condición de llegada del AID 2205 y AIA 316L.  
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a) AID 2205 

b) AIA 316L 

Figura 4.1 Patrones de DRX de; a) AID 2205 y b) AIA 316L en condición de llegada. 
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De los espectros puede observarse que las intensidades de los picos corresponden a las fases que 

constituyen a los MsB sin observar picos de difracción de fases secundarias o precipitados. El 

indexado [105] de la fase γ presenta una estructura fcc, grupo espacial Fm3m, parámetro de red a 

= 3.591 Å y volumen de celda de 46.31 Å3 y la fase δ una estructura bcc, grupo espacial Im3m, 

parámetro de red a = 2.870 Å y volumen de celda de 23.65 Å3.  

 

4.1.2 Caracterización microestructural del AIA 316L. 

 

Es importante conocer estas características microestructurales del material en condición de 

llegada para relacionar los efectos que tiene sobre las propiedades mecánicas. En la figura 4.2 se 

muestran las microfotografías obtenidas con el MO. Puede observarse que las fases presentes en la 

región central del AIA 316L, tanto en sentido longitudinal, figura 4.2a y c, como en sentido 

transversal a la laminación, figura 4.2b y d, la microestructura presenta granos equiaxiales de la 

fase γ y bandas de δ residual, debido principalmente a la segregación de cromo que promueve la 

fase δ durante la solidificación y tratamiento termo-mecánico [57]. En la figura 4.2a, c en sentido 

longitudinal a la laminación el tamaño de grano oscila entre 3.8 y 35.8 µm, con un promedio de 

15.11 ± 5.73 µm. La figura 4.2b, d muestra la micrografía en el sentido transversal a la laminación, 

el tamaño de grano oscila entre 2.4 y 35.8 µm, con un promedio de 15.28 ± 4.8 µm. Las condiciones 

de fabricación del material no repercutieron de manera notable en el tamaño de grano en ambos 

sentidos de laminación. También se pueden observar maclas que se producen a partir de esfuerzos 

cortantes aplicados durante la deformación del 316L  [120, 121]. 
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En investigaciones previas del AIA 316L en forma de tubo, se midieron tamaños de grano un poco 

más grandes, por ejemplo Briones et al. [51] obtuvo un tamaño de grano promedio para la región 

central de 29 µm, mientras que Cortes et al. [122] obtiene valores de 34 ± 12 µm en sentido 

longitudinal y 29 ± 12 µm en el sentido transversal. Arroyo et al. [123] obtuvo valores de 41± 12 

µm en sentido longitudinal y 41± 14 µm en el sentido transversal. Estas diferencias en tamaño de 

grano pueden deberse a que el material tuvo un proceso de conformado diferente a las placas 

utilizadas en este trabajo. 

 

En la figura 4.3 se muestran micrografías del AIA 316L tomadas con el MEB a diferentes 

magnificaciones, se aprecia la matriz de los granos austeníticos con bandas de δ producto del 

tratamiento termo-mecánico de laminación. La figura 4.4 corresponde al espectro y microanálisis 

químico (% en peso) por EDS del MB 316L, lo que comprueba la veracidad de los porcentajes de 

Figura 4.2 Micrografías del MB 316L mostrando granos austeníticos con respecto al sentido de 

laminación; (a, c) longitudinal y (b, d) transversal. 
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elementos aleantes proporcionada por el proveedor, además son aceptables por lo establecido en la 

norma ASTM A 240M [93]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.4 Espectro y microanálisis químico (% en peso) por EDS del MB 316L en la δ y γ. 

 

4.1.3 Caracterización microestructural del AID 2205. 

 

En la figura 4.5 se muestra la microestructura del AID 2205 obtenidas con el MO en ambos sentidos 

de laminación. En la figura 4.5a corresponde al sentido longitudinal donde se puede observar la 

Figura 4.3 Micrografías del MB 316L obtenidas en el MEB en el sentido longitudinal a la laminación 

mostrando la δ y γ. 

 

a)        b) 

γ      γ  

δ 
δ 
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δ 

γ 

fase γ (fase clara) alternada con la fase δ (fase oscura), teniendo una morfología de granos alargados 

a diferencia del sentido transversal de la figura 4.5b, donde los granos de ambas fases se encuentran 

en forma de islas.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 
 

 

 

 

 

El porcentaje de cada fase se obtuvo por análisis de imagen con el programa SigmaScan Pro®. En 

el sentido longitudinal es de 54% de γ y 46% de δ, aproximándose a la relación 50/50 de cada fase, 

la cual es la óptima para un mejor comportamiento mecánico y electroquímico [28, 32, 124]. En la 

figura 4.6 se muestran las zonas donde se tomaron microanálisis puntuales del AID 2205 realizadas 

con el MEB, se observa la δ de color obscuro y como fase más clara la γ.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.5 Micrografías del MB 2205 mostrando la δ fase oscura y γ fase clara con respecto al sentido de la 

laminación (a) longitudinal y (b) transversal. 

 

Figura 4.6 Micrografía del MB 2205 por MEB, mostrando las fases de δ y γ. 

 

 a)            b) 
 

 

 

 

 
 

 

 
 

 
 

      25 μm         25 μm 
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La figura 4.7 corresponde al espectro y microanálisis químico (% en peso) por EDS del MB 2205, 

mostrando los principales elementos de aleación. La δ tiene un mayor contenido de Cr y Mo al 

compararla con la γ. El contenido de Ni es mayor en la γ lo cual tiene sentido debido a que el Ni 

es estabilizador de esta fase. El análisis químico del AID 2205 comprueba la veracidad de los 

porcentajes de elementos aleantes proporcionada por el proveedor, además son aceptables por lo 

establecido en la norma ASTM A 240M [93]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.7 Espectro y microanálisis químico (% en peso) por EDS del MB 2205 en la δ y γ. 

. 
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Figura 4.8 Soldadura de la junta 6 con aceptable apariencia superficial, (a, b) 3 mT y (c, d) 0 mT. 

4.1.4 Caracterización macro y microestructural de la soldadura. 

 

Se inspeccionó visualmente el cordón y la raíz de todas las juntas soldadas con y sin CEME, 

mostrando buena apariencia superficial sin defectos de soldadura, como se muestra en las imágenes 

de la figura 4.8a y c de la cara de la soldadura, 4.8b y d de la cara de la raíz. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En la figura 4.9a y b muestra la sección transversal de las juntas soldadas con y sin CEME, obtenida 

mediante el ensamblaje de micrografías ópticas. El círculo blanco de la figura 4.9b muestra el área 

analizada por EDS en el MEB. Se observa una penetración completa en ambos lados de las placas 

sin falta de fusión lateral, sin macroporosidad y sin fisuras visibles a simple vista. Es posible 

observar claramente la morfología y la extensión del cordón de soldadura, los MsB y la ZATAT 

del AID 2205. Los resultados de las mediciones dimensionales realizadas en las diferentes zonas 

de los perfiles transversales de las soldaduras se listan en la tabla 4.1. El AID 2205 tiene menor 

dilatación térmica y mayor coeficiente de conductividad térmica que el AIA 316L, debido a esto 

puede atribuirse mayor dilución del lado del 316L [34, 35].  
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En la tabla 4.2 se muestra la relación cromo equivalente/níquel equivalente (Creq/Nieq) basada en 

el diagrama WRC-1992 [125] y el porcentaje de dilución[56]. Los datos mostrados indican que la 

relación Creq/Nieq estimada de la ZF es 2.12. Las juntas soldadas muestran diferentes tasas de 

dilución en cada lado debido a la diferencia en las propiedades termofísicas entre los MsB, siendo 

la dilución de la junta soldada aproximadamente de 25.94% con 3 mT y de 30.65% con 0 mT. El 

porcentaje de dilución del 316L con respecto al total de la dilución de la junta soldada es de 61.75% 

con 3 mT y de 64.27% con 0 mT.  

 

Las figuras 4.9c y d con y sin CEME, respectivamente, ilustran la variación en el contenido de δ a 

lo largo del ancho de la junta soldada, la cual fue medida con el ferritescopio. Según este mapa, el 

contenido de δ en el MB 2205 varía entre el 46 y el 58%, mientras que en el MB 316L de 1 ± 0.5%. 

Se observa un gradiente significativo desde la ZATAT del 2205 hasta la ZAT del 316L. Este 

gradiente está relacionado con la composición química del metal de aporte y de los MsB, junto con 

las diferentes tasas de dilución en cada lado de la soldadura. Así, el mapa revela que en la ZF hay 

más γ en el lado del 316L que en el lado del 2205, acentuándose aún más a lo largo de la línea de 

fusión del 316L donde el contenido de γ varía entre 78 a 88%. También puede observarse que con 

la aplicación del CEME provoca una dilución más homogénea en la ZF, principalmente del lado 

del lado del AID 2205. 
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Figura 4.9 (a, b) Perfil transversal de la junta soldadas de acero inoxidable 2205/316L y (c, d) mapeo del contenido 

de δ a través de la junta soldada. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tabla 4.1 Mediciones de las diferentes zonas en los perfiles transversales de las soldaduras. 

 3 mT 3 mT 0 mT 0 mT 

Material 
Área 

(mm2) 

Dilución 

(%) 

Área 

(mm2) 

Dilución 

(%) 

2205 F 7.29 9.92 8.13 10.95 

316L F 11.77 16.02 14.63 19.70 

ZF  73.48 25.94 74.26 30.65 

316L ZPF 0.99 ---- 0.92 ---- 

2205 ZATAT 6.33 ---- 6.77 ---- 

316L ZATAT 5.86 ---- 5.05 ---- 

 

 

Tabla 4.2 Relación Creq/Nieq basada en el diagrama WRC-1992 [125]. 

Material Creq Nieq Creq/Nieq 

2205 25.60 9.30 2.75 

316L 18.71 11.86 1.57 

ER2209 26.20 12.04 2.17 

 

La figura 4.10 presenta detalles de la microestructura en la línea de fusión en ambos lados de la 

junta soldada. La interfaz en el lado AID 2205 se muestra en las figuras 4.10a y b. Se puede ver 

que la microestructura de la ZF consiste en una red continua de granos austeníticos en forma de 

placas Widmanstätten incrustadas en una matriz de δ. Tanto el AID 2205 como la ZF obedecen al 
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modo de solidificación ferrita (F) (L → L + δ → δ → δ + γ), donde “L” es líquido, “δ” es ferrita 

delta y “γ” es austenita [125-127]. Así, se observa que el metal de soldadura solidifica a partir de 

los granos ferríticos gruesos parcialmente fundidos de la ZATAT del 2205. Se midió el porcentaje 

de las fases en el centro de la ZF obteniéndose una relación de fases de δ y γ aproximadamente de 

31.3 ± 2.4% y 68.7 ± 3.5% con 3 mT, y 33.5 ± 3.9% and 66.4 ± 3.9% con 0 mT, de acuerdo con 

los mapas de las figuras 4.9 c y d.  

 

El contenido de γ en la ZF es abundante debido al alto contenido de elementos gammagenos en el 

diseño metalúrgico del electrodo y de la adición de nitrógeno en el gas protector. Es una práctica 

común añadir nitrógeno al gas protector para favorecer la formación de γ y compensar las posibles 

pérdidas de nitrógeno durante la soldadura del AID [92, 128]. Por estos aspectos, en esta zona no 

se obtiene el equilibrio aproximado 50/50 entre las dos fases. Además, las figuras 4.10 a y b 

también exhiben granos ferríticos bastos delimitando el ancho de la ZATAT del 2205 que se 

extiende hasta ~1.18 mm con 3 mT y ~ 1.28 mm con 0 mT. Con la aplicación de CEME hay una 

ligera reducción en la ZATAT del AID 2205 que va desde 6.77 mm2 hasta 6.33 mm2. Esto puede 

deberse a que la agitación electromagnética arranque mayor cantidad de material parcialmente 

fundido y lo mezcle dentro de la ZF [9, 129, 130]. Esta zona corresponde a la región adyacente a 

la línea de fusión donde las temperaturas máximas alcanzadas durante la soldadura prácticamente 

disolvieron la γ preexistente en el MB 2205 y promovieron el crecimiento de granos en la matriz 

ferrítica. Durante el enfriamiento, la γ comenzó a formarse en los límites de los granos bastos de δ 

junto con γ Widmanstätten y poca γ intragranular. La microestructura en la ZATAT del 2205 puede 

ser crítica en términos de resistencia a la corrosión y cambios en las propiedades mecánicas, en 

comparación con la microestructura de las placas en condición de llegada del AID 2205 [131, 132]. 
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En la contraparte, la figura 4.10 c y d corresponden al lado de la junta soldada donde tuvo lugar el 

inicio de la falla en las pruebas de fatiga, que se muestran en el apartado 4.2.7. El engrosamiento 

parcial de los granos austeníticos marca los límites del ZATAT del 316L a una distancia de ~ 0.73 

mm. La menor conductividad térmica del AIA 316L en comparación con el AID 2205 provocó que 

los granos en la ZAT del 316L estuvieran expuestos durante más tiempo a altas temperaturas [58], 

lo que puede ocasionar recuperación, recristalización y crecimiento del grano austenítico [133-

135], además de zonas parcialmente fundidas [136, 137]. 

 

La figura 4.11 a y b se aprecia claramente la ZPF como parte del ZATAT del 316L. La ZPF se 

caracteriza por la presencia de δ formada en los límites de los granos debido a la fusión parcial y 

la γ que se transforma en δ. Durante el rápido calentamiento de los MsB, los límites de los granos 

generalmente se funden a temperaturas más bajas que el resto del material porque hay una mayor 

Figura 4.10 Características microestructurales de la soldadura en la línea de fusión; (a, b) lado del AID 2205 y 

(c, d) lado del AIA 316L. 
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concentración de elementos de aleación e impurezas. Si los límites de los granos están enriquecidos 

con elementos formadores de δ o bajos en elementos gammágenos, las rápidas velocidades de 

enfriamiento evitan la transformación δ→γ, de modo que una parte de la δ permanece a temperatura 

ambiente. Por lo tanto, el patrón vermicular de δ se forma en los límites de grano en la ZPF del MB 

316L durante el ciclo térmico de soldadura. Las micrografías también revelan bandas de δ alineadas 

a lo largo de la dirección de laminación, como resultado de la segregación de elementos 

ferritizantes como Cr y Mo. La δ es rica en estos elementos y podría inducir la formación de fases 

frágiles ricas en Cr y zonas sensibilizadas, lo que proporciona sitios favorables para la corrosión 

uniforme y por picaduras cuando el acero está expuesto a ambientes corrosivos [63, 138-140].  

 

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 
 
 

 
 

 

Con respecto a la ZF en el lado del 316L, la microestructura es diferente a la interfaz 2205/ZF. Esto 

se explica considerando las tasas de dilución en cada lado de la soldadura, ya que las relaciones 

Creq/Nieq calculadas son 2.42 y 1.87 para las interfaces 2205/ZF y ZF/316L, respectivamente. Los 

granos parcialmente fundidos de γ actúan como sustratos para la nucleación y el crecimiento de la 

δ durante la solidificación de la pileta de soldadura. De acuerdo con el diagrama WRC-1992 y 

debido a la relación Creq/Nieq, la precipitación de γ ocurre inmediatamente y restringe el 

crecimiento columnar grueso cerca de la interfaz ZF/316L. Aproximadamente a 200 μm de la línea 

de fusión, el crecimiento de grano columnar prevalece hacia la fuente de calor. Además, la figura 

4.11 muestra granos de γ que crecieron a partir de los granos parcialmente fundidos del 316L, lo 

que sugiere que las variaciones locales en la composición de la ZF cerca de la línea de fusión 

permiten un crecimiento competitivo entre δ y γ debido a la mezcla desigual entre el material 

a) 3 mT               b) 0 mT 
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            ZPF             ZPF 

ZATAT       ZATAT 

 
 

 

     316L         250 μm          316L                250 μm 

Figura 4.11 Micrografías mostrando la ZPF de las soldaduras del lado del 316L, a) 3 mT y b) 0 mT. 
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fundido, material de aporte y MB arrastrados a la pileta de soldadura. Estas observaciones 

microestructurales se correlacionan muy bien con el mapa de δ de la figura 4.9. 

 

En la tabla 4.3 se muestran las dimensiones del tamaño de grano ferrítico en la ZATAT del 2205, 

del grano austenítico en la ZAT del 316L y de ambas fases en la ZF. Hubo un incremento del 

tamaño de grano austenítico de manera no homogénea en diferentes áreas de la ZAT del 316L. 

Tomando como referencia la superficie del talón de soldadura, se midió el tamaño de grano con y 

sin CEME. El tamaño de grano austenítico a la distancia de 650 μm es de 137 ± 37 μm y 130 ± 14 

μm, mientras que a 2.7 mm es de 139 ± 29 μm y 143 ± 26 μm, con y sin CEME respectivamente. 

Por el efecto que causa la agitación electromagnética en la pileta líquida de soldadura se observa 

un ligero refinamiento del tamaño de grano de la matriz δ en la ZF, mejorando la mezcla del MBF 

con el MS promoviendo la nucleación heterogénea [71, 130, 141]. 

 

Tabla 4.3 Comparación del tamaño de grano 

Material 
CEME  

[mT] 

Ferrita δ  

 [µm]  

Austenita γ  

[µm]  

MB 316L --- --- 15.11 ± 5.73 

ZAT 316L 3 --- 137 ± 37 

ZAT 316L 0 --- 130 ± 14 

ZATAT 2205 3 162.9 ± 66.9 28.5 ± 8 

ZATAT 2205 0 171.4 ± 62.4 27.5 ± 7.6 

ZF 3 83 ± 20 157 ± 24 

ZF 0 99 ± 20 184 ± 25 

 

Se obtuvieron micrografías con MO y MEB en modo de ES, además de análisis químicos puntuales 

con EDS para caracterizar, en detalle, las características microestructurales de la ZF y ZPF cerca 

de la línea de fusión en el costado del AIA 316L de la junta sin CEME, como se muestra en la 

figura 4.12. Las figuras 4.12a y b muestran las bandas de δ y el crecimiento de grano austenítico 

que ocurre principalmente a la altura media de las placas del 316L. De acuerdo con la tabla 2.1, 

incluso con el bajo contenido de Nb y C en el acero inoxidable 316L, termodinámicamente estos 

elementos pueden promover la presencia de carburos de niobio, lo cual podrían explicar el limitado 

crecimiento de grano en la ZAT del 316L.  
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Las micrografías de la muestra sin la aplicación de CEME se muestran en la figura 4.12, en donde 

4.12 c y d se observa la presencia de δ vermicular en el ZPF del 316L junto las bandas de δ, mientras 

que las figuras 4.12e y f muestran en detalle la ZF cerca de la línea de fusión del 316L, que consiste 

en una matriz ferrítica rodeada por γ. Los análisis químicos puntuales por EDS que se muestran en 

la figura 4.13 corresponden a las flechas indicadas en la imagen de MEB en ES de la figura 4.12f.  

 

La δ en la ZF es más rica en Mo y Cr en comparación con la γ. La γ se caracteriza por tener mayor 

contenido de Ni según los análisis semicuantitativos de los espectros por EDS. La mayoría de los 

materiales de aporte utilizados en las soldaduras para los AID tienen contenidos relativamente altos 

de Mo, para asegurar la resistencia a la corrosión del metal de soldadura, pero dan como resultado 

diferentes grados de segregación de Mo, aumentando la tendencia a formar fases intermetálicas 

perjudiciales [142, 143]. 
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Figura 4.12 Detalles de la microestructura con MO y MEB de la ZF del lado del 316L. a) - b) interfaz ZF/316L, c) 

- d) ZPF del 316L y e) - f) ZF. 
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Figura 4.13 Espectros EDS elementales y composiciones de la γ y δ de la ZF del lado del 316L, como lo indican las 

flechas en la figura 4.12f. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

4.2 Caracterización mecánica. 

 

4.2.1 Microdureza en los MsB. 

 

En la tabla 4.4 se muestran los resultados de la microdureza Vickers HV100 que tienen los materiales 

base, presentando valores promedio de 211 ± 7 HV para el AIA 316L y 273 ± 8 HV para el AID 

2205 sin presentar cambios significativos en ambos sentidos de laminación.  

 

Tabla 4.4 Valores de microdureza Vickers de los MsB. 

HV100 

Promedio 

316L 2205 

Longitudinal 215 ± 8 272 ± 9 

Transversal 208 ± 6 274 ± 8 

Promedio 211 ± 7 273 ± 8.5 

 

También se realizaron ensayos de dureza Rockwell B obteniéndose 88.5 ± 1.6 HRB en el AIA 

316L y 100 ± 1.3 HRB en el AID 2205. Estos resultados están dentro de los criterios que establece 

la norma ASTM A 240M 04 mostrados en la tabla 3.2. 
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4.2.2 Microdureza en la unión soldada. 

 

En la figura 4.14a se muestra a distribución de microdureza HV100 en la unión soldada con CEME. 

Estos perfiles se obtuvieron a través del espesor de acuerdo a la figura 3.5. Para el caso del AID 

2205 los resultados indican que, dependiendo de la distancia, los valores de microdureza se 

mantienen aproximadamente constante 258 ± 10 HV100, aumentando en la ZATAT hasta 272 ± 2 

HV100. En la ZF se obtuvieron valores de microdureza 248 ± 7 HV100 mostrando una dureza similar 

al AID 2205.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En el lado del AIA 316L la microdureza disminuye un 18.5% comparado con el MB a partir de la 

ZATAT, exhibiendo una microdureza de 174 ± 8 HV100. 

 

La distribución de microdureza HV100 en la unión soldada sin CEME se muestra en la figura 4.14b. 

Para el caso del AID 2205, los resultados indican que, dependiendo de la distancia los valores de 

microdureza se mantienen aproximadamente constante 265 ± 9 HV100, aumentando en la ZATAT 

hasta 270 ± 10 HV100. En la ZF, se obtuvieron valores de microdureza 252 ± 8 HV100 también 

mostrando una dureza similar al AID 2205.  

 

a) 3 mT b) 0 mT 

Figura 4.14 Barridos de microdureza HV100 en la junta; a) 3 mT y b) 0 mT. 
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Por otra parte, en el lado del AIA 316L la microdureza disminuye gradualmente a partir de la 

ZATAT, exhibiendo una microdureza de 175 ± 4 HV100, la cual es menor que la dureza obtenida 

en condición de llegada. Esto se atribuye al calor de aporte en el proceso de soldadura, lo cual 

ocasionó una recuperación, recristalización y crecimiento del grano austenítico, disminuyendo los 

esfuerzos residuales del tratamiento termo-mecánico del 316L [144, 145]. Con la aplicación del 

CEME se observa una dureza más homogénea en los 3 barridos de microdureza en la ZF del lado 

del 2205, relacionada con lo observado en las figuras 4.9 c y d, donde también hay una dilución 

más homogénea con la aplicación del CEME. 

 

La dureza del AID está determinada principalmente por tres factores; 1) Nitrógeno en solución 

sólida en γ. El contenido de 3% de N2 en el gas de protección compensa la pérdida de nitrógeno 

durante la soldadura. 2) La precipitación de fases secundarias duras tales como nitruros, carburos 

y fase sigma puede aumentar significativamente la dureza del AID. 3) El tamaño y la cantidad de 

δ. En los AID la δ se considera una fase que se endurece mediante la solución de elementos de 

aleación como Cr y Mo, aumentando la probabilidad de precipitación de fases perjudiciales [146-

148]. La ZATAT del AID 2205 exhibió los valores más altos de microdureza, lo cual puede ser 

ocasionado por la combinación de los siguientes factores: (a) incremento en la cantidad de granos 

de δ además de estar sobresaturados con Cr y Mo; (b) precipitación de Cr2N por la baja solubilidad 

de N en la fase δ; y (c) más nitrógeno en solución sólida en la γ de los límites de grano y en la γ 

Widmanstätten. 

 

4.2.3. Ensayo de impacto Charpy de los MsB y análisis de las fracturas. 

 

En la tabla 4.5 se muestran los resultados del ensayo de impacto Charpy realizados a los MsB a 

una temperatura de -40 °C.  

 

Tabla 4.5 Valores promedio del ensayo de impacto Charpy de los materiales base. 

Muestras 
Promedio de energía absorbida 

 [J]  

316L -L 97 ± 3 

316L -Tr 99 ± 2 

2205 -L 89 ± 19 

2205 -Tr 85 ± 16 
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Analizando los resultados, el material con mayor capacidad para absorber energía es el AIA 316L, 

lo cual concuerda de manera directa con el mayor porcentaje de elongación que presentó en el 

ensayo de tensión, por consecuente tiene mayor capacidad de deformarse aumentando su tenacidad.  

Cortés et al. [122] reportan valores del ensayo de impacto Charpy para el AIA 316L de 95 J, Arroyo 

et al. [123] reportan valores de 101 ± 1. Estos valores son similares a los que se obtienen en esta 

investigación. En la figura 4.15 se observan las fracturas del ensayo de impacto de los MsB, para 

ambos casos se presenta una fractura tipo dúctil.  

 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En la fractura del acero AID 2205 se nota que la deformación plástica es menor en comparación 

con la deformación de la fractura del AIA 316L, lo cual es un factor por el cual el acero AID 2205 

tiene menor capacidad para absorber energía [149]. 

 

  a) 316L          b) 2205 

 

 

 

 

 
 
 

 

 

 

 

 

 

 

  c) 316L          d) 2205 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.15 Superficies de fractura del ensayo de impacto Charpy de los MsB observadas en el MEB; (a-b) 

longitudinal, (c-d) transversal. 
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4.2.4 Ensayo de impacto Charpy de las juntas soldadas. 

 

Los resultados del ensayo de impacto Charpy de las juntas soldadas realizadas a una temperatura 

de -40 °C se presentan en la tabla 4.6.  

 

Tabla 4.6 Resultados de los ensayos de impacto Charpy de las juntas soldadas. 

Probetas  

3 mT  

Energía 

absorbida  

 [J] 

0 mT 

Energía 

absorbida  

[J] 

3 Corona 60 40 

7 Raíz 57 59 

9 ZATAT 316L 80 120 

11 ZATAT 2205 47 20 

 

Para la ZATAT 316L se obtuvo una energía absorbida mayor, seguida del MS y por último de la 

ZATAT 2205. Analizando los resultados, el material con mayor capacidad para absorber energía 

es el AIA 316L, lo cual concuerda de manera directa con el mayor porcentaje de elongación que 

presentó en el ensayo de tensión en condición de llegada, que se muestra en el apartado 4.2.5, por 

consecuente tiene mayor tenacidad.  

 

Debido a los gradientes térmicos que hay en la soldadura, la solubilidad de elementos aleantes 

dentro de la fase δ decae con la disminución de la temperatura, incrementando la probabilidad de 

precipitación de fases intermetálicas. La ZATAT del AID 2205 es la que presenta menor tenacidad, 

concordando con los resultados donde la dureza aumenta. 

 

4.2.5 Resistencia a la tensión de los MsB y análisis de las fracturas. 

 

Los resultados para los ensayos de tensión se muestran en la tabla 4.7. En el caso del acero 316L 

se obtuvieron valores promedio de esfuerzo máximo de 674 ± 9 MPa en sentido longitudinal y 701 

± 0 MPa en sentido transversal. Estos valores concuerdan con los reportados por el proveedor y 

son aceptables por lo establecido en la norma ASTM A 240M 04. 
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Tabla 4.7 Resultados de los ensayos de resistencia a la tensión de los materiales base. 

Muestras Esfuerzo 

máximo 

σmax 

[MPa] 

Esfuerzo de 

cedencia 

σy 

[MPa] 

Esfuerzo de 

ruptura 

σ 

[MPa] 

2205 - L 811± 1.5 640± 6.4 425 ± 3.4 

2205 - Tr 853 ± 2.6 723 ± 18 514 ± 8.8 

316L - L 674± 9 384± 9.6 371 ± 6.5 

316L - Tr 701± 0 427 ± 18.1 412 ± 5.6 

 

En el caso del AID 2205 muestra valores promedio de 811 ± 1.5 MPa en sentido longitudinal y 853 

± 2.6 MPa en sentido transversal. La resistencia a la tensión del AID está influenciada por el espesor 

de la placa, cuando se reduce el espesor aumenta su anisotropía. La resistencia a la tensión es mayor 

cuando se realiza la prueba de manera transversal a la dirección de laminación [43]. De acuerdo 

con los resultados obtenidos el MB que presenta mayor resistencia a la tensión es el AID 2205 en 

comparación con el AIA 316L. Los resultados de los ensayos de resistencia a la tensión del AIA 

316L son similares al compararlos con los resultados de otras investigaciones, Briones et al. [51] 

reportó valores de 675 MPa y Cortes et al. [122] reportó 741 MPa, esfuerzo de cedencia de 377 

MPa y una deformación de 56 %.  

 

En la figura 4.16 se observan las fracturas del ensayo de tensión en el sentido longitudinal de 

laminación de los MsB. En los dos casos se aprecia que la fractura es tipo dúctil característica de 

estos materiales y es ocasionada por la nucleación, crecimiento y coalescencia de micro huecos 

[149]. En ambos MsB se encontraron inclusiones como se muestra en la figura 4.16a y b, a las 

cuales se les realizó microanálisis químicos puntuales por EDS para corroborar qué elementos 

químicos están presentes como se muestra en la figura 4.17a y b, para el 2205 y 316L 

respectivamente. Se encontró que las inclusiones están compuestas principalmente de calcio y 

aluminio en el 2205, y de calcio, silicio y aluminio en el 316L. Estas inclusiones juegan un papel 

importante, pues son las causantes del inicio de la fractura porque actúan como sitios nucleantes 

de micro huecos [150-153]. Una de las etapas de refinamiento de los aceros involucra la 

desoxidación e inoculación, adicionando y combinando los siguientes elementos: SiCaMn, 

SiCaCe, Al, Ti, Mg, Nb, Zr, etc. Estas adiciones conducen a la precipitación de óxidos 

microscópicos que actúan como múltiples sitios de nucleación para la δ y promueven refinamiento 

del grano. La combinación precisa de los elementos empleados depende del contenido previo de 
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Figura 4.17 Espectro y microanálisis químico (% en peso) por EDS de las inclusiones encontrada en a) 2205 y 

b) 316L. 

oxígeno y carbono, seleccionándolos para obtener las propiedades mecánicas y de resistencia a la 

corrosión que se necesiten. Además de los desoxidantes, la velocidad de enfriamiento tiene un 

efecto significativo en el tamaño de grano [154, 155]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

4.2.6 Resistencia a la tensión de las juntas soldadas. 
 

La figura 4.18 muestra la gráfica de esfuerzo-elongación de los ensayos de tensión de los MsB 

2205 y 316L en el sentido de laminación en condición de llegada y de las juntas soldadas, donde 

  a) 2205          b) 316L 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.16 Superficie de fractura de las probetas de tensión de los MsB observadas en el MEB, las flechas 

indican las inclusiones en a) 2205 y b) 316L 
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las fases pueden elongarse más en este sentido [43, 102] . Los resultados de estas pruebas se 

reportan en la tabla 4.8 y se utilizaron para establecer los parámetros de las pruebas de fatiga. El 

comportamiento esfuerzo-elongación de las probetas soldadas fue muy constante, lo que indica una 

soldadura con aceptable resistencia a la tensión. La figura 4.19a y b con 3 y 0 mT, respectivamente, 

muestra la zona de falla de las probetas de tensión de las juntas soldadas. El modo de falla fue 

dúctil y ocurrió en el lado del MB 316L, lejos de la ZF y más allá de la ZAT. El AID 2205 y las 

juntas soldadas tuvieron mayor resistencia mecánica, mientras que el MB 316L presentó una 

tenacidad significativamente mayor. Los resultados de las pruebas de resistencia máxima a la 

tensión y del esfuerzo de cedencia de las juntas soldadas fueron más altos que los resultados 

obtenidos del AIA 316L en condición de llegada, mostrando un aumento de aproximadamente 61 

y 59 MPa, respectivamente. Esto representa un incremento moderado de ~ 9% en la resistencia 

máxima a la tensión y de ~ 15% del esfuerzo de cedencia. También hubo una reducción notable en 

la ductilidad de las muestras soldadas, con una elongación más cercana a la del AID 2205. Como 

resultado del ciclo térmico del proceso de soldadura, la precipitación de las bandas de δ ocurrió en 

todo el espesor, pero principalmente en la altura media en la ZAT de la placa 316L, aumentando la 

resistencia mecánica. Este incremento se debe a que los límites de la interfase δ-γ son barreras más 

resistentes para el movimiento de dislocaciones en comparación con los límites de grano γ-γ [48-

50]. La reducción de dureza aproximadamente de 18.5% en la ZAT del AIA 316L no tuvo una 

influencia significativa en la resistencia a la tensión, debido a que la falla ocurre alejada de esta 

zona. El CEME no afectó la resistencia a la tensión ni la ductilidad, prácticamente las seis probetas 

de tensión ensayadas presentan el mismo comportamiento mecánico sin algún cambio 

significativo. 

 

Tabla 4.8 Resultados de los ensayos de resistencia a la tensión de los MsB y las juntas soldadas. 

Probetas  

CEME 

[mT] 

Esfuerzo 

máximo 

σmax 

[MPa] 

Esfuerzo de 

cedencia 

σy 

[MPa] 

Esfuerzo de 

ruptura 

σ 

[MPa] 

MB 2205 --- 811 ± 1.5   640 ± 6.4 425 ± 3.4 

MB 316L --- 674 ± 9   384 ± 9.6 371 ± 6.5 

Junta 1  3  713 ± 2   441 ± 2 409 ± 6.7 

Junta 5  0  735 ± 3   443 ± 1 441 ± 11 
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Figura 4.19 Macrografías de las juntas soldadas después de la prueba de tensión mostrando la falla en el MB 316L, 

a) 3 mT y b) 0 mT. 

Figura 4.18 Gráfica de esfuerzo-elongación de los MsB y juntas soldadas. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

4.2.7 Ensayo de fatiga. 

 

A partir de los resultados de las propiedades mecánicas bajo pruebas de tensión mostradas en la 

tabla 4.7, se calcularon los parámetros de la prueba de fatiga. Para el MB 316L se realizó una 
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Figura 4.20 Gráfica (S-Nf) del MB 316L y las juntas soldadas 2205/316L; 3 mT y 0 mT. 

prueba de fatiga a partir del esfuerzo de cedencia obtenido, σy = 384 MPa, para saber si la probeta 

fallaba antes de alcanzar 106 ciclos. Para la junta soldada disímil se tomó el valor del esfuerzo de 

cedencia máximo obtenido, σy = 443 MPa, el cual es ~ 15% mayor que el σy del MB 316L en 

condición de llegada. Los resultados de las pruebas de fatiga se muestran en la tabla 4.9 y en la 

figura 4.20. El rango de esfuerzos Δσ debe ser al menos del 95% para que las probetas de fatiga de 

la junta soldada disímil fallen sin alcanzar los 106 ciclos. La probeta 3 no falló con el 90% del Δσ, 

alcanzando 106 ciclos, de igual manera, la junta soldada disímil no falló al 68% del Δσ, alcanzando 

hasta 1,884,110 ciclos. 

 

Tabla 4.9 Resultados de la prueba de fatiga. 

Probeta 
CEME 

[mT] 

Δσ 

 [%] 

Δσ 

 [MPa] 
Nf 

Tiempo 

[h] 

Inicio de falla  

superficie 316L. 

--- ---   98 489 19,581 0.36 MB 316L  

1 3   98 564 5,121 0.09 ZATAT 316L 

2 3   95 547 10,370 0.19 ZATAT 316L 

3 0   98 564 18,246 0.33 ZATAT 316L 

4 0   95 547 41,400 0.76 ZATAT 316L 

5 0   90 518 1,000,320 18.5 Sin falla  

6 0   69 398 1,884,110 34.9 Sin falla 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Se sabe que los AIA pueden comenzar a deformarse a partir del 40% del esfuerzo de cedencia [36]. 

En general, el comportamiento mecánico de menos de la mitad del límite de cedencia se considera 

totalmente elástico, y la deformación plástica se considera insignificante cuando el esfuerzo 
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Figura 4.21 Perfiles transversales de probetas fatigadas, a) 95% y b) 98% de Δσ. 

aplicado es inferior a dos tercios del límite de cedencia. Este comportamiento cuasi-elástico es una 

consecuencia de los 12 sistemas de deslizamiento de la γ con una estructura fcc, que es muy tenaz 

y dúctil incluso a baja temperatura [36]. Debido al comportamiento cuasi-elástico del AIA 316L, 

se necesita aplicar un Δσ grande que genere sitios de nucleación de grietas que ocasionen a una 

ruptura rápida a un bajo número de ciclos, menos de 106 [156]. En las pruebas de fatiga, las grietas 

se iniciaron consistentemente en la superficie del MB 316L como se muestra en las macrografías 

de la figura 4.21 y 4.22. 

 

Las imágenes de la figura 4.21a y b sin CEME se obtuvieron con electropulido y revelado de la 

microestructura con el reactivo Beraha. En todas las juntas soldadas con y sin CEME aplicando Δσ 

de 98% y 95%, la grieta nucleó y falló muy cerca del talón de la soldadura, como señalan las flechas 

en la figura 4.21a y b, después se propagó a través del espesor del 316L. La propagación de la 

grieta por fatiga en los ASS se favorece principalmente a lo largo de los planos {111} hasta que 

llega a un grano adyacente de orientación cristalográfica distinta. La grieta se ve obligada a cambiar 

su dirección de propagación a un plano orientado favorablemente [157].  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En el lado izquierdo de las macrografías de la figura 4.21a y b se observa el daño sufrido en la 

superficie de las muestras durante las pruebas de fatiga. La acumulación de daño observada en las 

muestras falladas sugiere que el ciclo térmico de soldadura indujo cierto nivel de resistencia en la 

ZAT del AIA 316L, debido a que el lado derecho de las muestras fatigadas muestra el daño en la 

superficie, pero un poco alejado de la fractura. Además, es evidente el refuerzo proporcionado por 
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Figura 4.22 Perfiles transversales de probetas fatigadas para (a, b) 95% y (c, d) 98% de Δσ. 

el talón del cordón de soldadura, debido a que se observa un aumento de los signos de daño desde 

arriba hasta abajo a un lado de la raíz de la soldadura. 

 

En la figura 4.22(a, b) 95% y (c, d) 98% de Δσ las muestras fueron montadas en resina epoxi, 

lijadas, pulidas y finalmente revelado de la microestructura con el reactivo Beraha. Las grietas por 

fatiga en las uniones soldadas suelen ocurrir en el talón de la soldadura, donde la afectación térmica 

da lugar a crecimiento de los granos y a esfuerzos residuales causados por la expansión térmica de 

los materiales durante el proceso de soldadura, y su posterior contracción durante la solidificación 

[158-162], junto con transformaciones de fase a alta temperatura. En este caso, es probable que la 

ZPF del 316L predisponga sitios favorables para la nucleación de grietas. Las grietas por fatiga se 

pueden producir fácilmente en esta zona donde la tensión residual transversal en el talón de 

soldadura es típicamente positiva y podría estar cerca del límite de cedencia [158]. Dado que el 

tamaño del grano gobierna la longitud de deslizamiento, los granos gruesos desarrollan pasos de 

deslizamiento más grandes en la superficie, lo que facilitaría la formación de intrusiones y 

extrusiones. Las intrusiones actúan como muescas de las que se originan las grietas. En las 

aleaciones que se deforman por deslizamiento plano, se ha observado que con la disminución del 

tamaño de grano mejora su resistencia a la propagación de grietas. Esto se debe a que los límites 

de los granos sirven como barreras naturales para la propagación de grietas transgranulares, lo que 

hace que el frente de la grieta se detenga y requiera que ocurra un evento de reinicio de la grieta en 

cada nuevo grano [163]. 
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4.2.7.1 Etapas de la fractura por fatiga. 

 

Las figuras 4.23a y c muestran la vista general de las muestras fracturadas bajo fatiga sin CEME. 

En estas imágenes, las superficies fracturadas exhiben el característico modo mixto de fractura para 

muestras fatigadas con relieves planos e inclinados. Las figuras 4.23 b y d muestran los bordes de 

las fracturas y las superficies pulidas de las probetas ensayadas. Las marcas de ríos de la superficie 

fracturada muestran la ubicación donde las grietas se nuclearon en sitios de alta concentración de 

esfuerzos. Las flechas negras indican el sitio de nucleación, propagación y dirección de la grieta, 

se caracterizó por tres etapas distintas de la fractura I, II, III. En la etapa I, la iniciación de la falla 

comienza con la nucleación de la grieta en la superficie de la muestra en sitios de alta concentración 

de esfuerzos, caracterizada por fractura frágil transgranular a lo largo de planos cristalográficos, 

los cuales puede ocurrir en metales fcc cuando están sujetos a condiciones severas tales como 

velocidades de deformación extremadamente altas o temperaturas muy bajas [149]. 

En la figura 4.23 d se puede observar el efecto que provoca un 3% más en el Δσ, porque aumenta 

la cantidad de microfisuras paralelas en los granos individuales de la aleación 316L en la muestra 

con Δσ del 98% en comparación con el 95% (figura 4.23b). El nivel daño significativo observado 

en las figuras 4.21a, b y 4.23b, d se correlaciona muy bien con la cantidad de ciclos Nf hasta la falla 

registrados durante las pruebas de fatiga de las probetas soldadas. 
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Figura 4.23 Vista general de la fractura de las muestras de fatiga y el sitio de inicio de la fractura; (a, b) 547MPa 

(95%) y (c, d) 564MPa (98%) de Δσ. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La figura 4.24 muestra detalles de la superficie de fractura de la con Δσ = 547 MPa. En la figura 

4.24a se distinguen claramente las microfisuras secundarias mientras que la figura 4.24b muestra 

una inclusión señalada por la flecha. La figura 4.24c muestra el espectro EDS y la composición 

química de la inclusión, que está compuesta principalmente por Ca, Si, S y Al. Es obvio que este 

tipo de inclusiones actúan como concentradores de esfuerzos favoreciendo la iniciación y 

propagación de las grietas durante el ciclo de fatiga. El contenido, el tamaño e incluso la 

interconectividad de estas inclusiones en los aceros inoxidables, podrían reducir significativamente 

la resistencia a la fatiga de alto número de ciclos mediante la nucleación de microgrietas y su 

eventual coalescencia [55, 149]. En este estudio, sin embargo, la evidencia experimental muestra 

que estas partículas no jugaron un papel importante en el comportamiento de la vida a la fatiga de 

la junta soldada disímil de 2205/316L. 
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Figura 4.24 Detalles de la fractura en la superficie de la muestra con Δσ de 547 MPa. a) Microfisuras secundarias, 

b) Microhuecos y c) Espectros y composición EDS correspondientes a la inclusión indicada por la flecha en b). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

En la etapa II, el frente de propagación de la grieta en modo frágil varía con el rango de esfuerzos, 

como resultado de cada ciclo de carga. Por ejemplo, en la figura 4.25a, los espacios entre las estrías 

tomados a una distancia aproximadamente de 566 μm desde el inicio de la grieta son 2.39 ± 0.44 

μm, que comúnmente corresponden a ciclos de carga individuales. Las figuras 4.25b y c muestran 

la propagación de grietas en un patrón de marcas de playa en diferentes períodos, característico del 

crecimiento de grietas debido a fractura por fatiga. El espacio entre la propagación de cada marca 

de la propagación de la grieta en la figura 4.25b es de ~ 12 μm, mientras que en la figura 4.25c a 

una distancia de 2.8 mm del inicio de la grieta, el espacio es significativamente mayor, del orden 

de ~ 140 μm.  
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La etapa III, es la falla final caracterizada por regiones de modo de fractura rápida con evidencia 

de deformación plástica oblicua. En la figura 4.25d se puede observar un labio cortante formado 

en la superficie lateral aproximadamente a 45° de la dirección de carga, como una indicación de 

fractura parcialmente dúctil. 

 

La tenacidad a la fractura (Kc) es una propiedad, la cual es una medida de la resistencia del material 

a la fractura frágil cuando una grieta está presente. Para probetas relativamente delgadas, el valor 

Kc dependerá del espesor de las probetas, y disminuirá al aumentar éste. Si la placa es delgada 

comparada con las dimensiones de la grieta, se dice que existen condiciones de esfuerzo plano 

donde tiende a ser biaxial y las fracturas del material son de una manera dúctil, con labios de corte 

o fractura oblicua a 45 ° que se forma en cada superficie libre. En el caso en que la placa sea 

relativamente gruesa, el estado se denomina deformación plana, donde los materiales se 

comportan esencialmente elásticos hasta que se alcanza la tensión de fractura y luego se produce 

una fractura rápida, donde se observa poca o ninguna deformación plástica, a este modo de fractura 

se le considera fractura frágil [120, 149, 152, 164-167]. En el caso de las probetas ensayadas el 

modo de fractura es mixto, lo que implica fracturas oblicuas y planas, es decir, de esfuerzo plano 

y deformación plana.  
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Figura 4.25 Detalles de la fractura de la muestra con Δσ de 547 MPa: (a) estrías de fatiga, (b, c) patrones de playa, 

(d – f) hoyuelos de forma parabólica y (e) fractura oblicua. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Aunque la tenacidad a la fractura depende del espesor del material, las características de las 

superficies de fractura son tanto de esfuerzo plano como de deformación plana. En las figuras 

4.25d-f, se puede observar que las estrías no aparecen porque prevalece la falla rápida, pero son 
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evidentes hoyuelos de forma parabólica en la superficie de la fractura oblicua como resultado de 

falla cortante.  

Las grietas por fatiga se inician en sitios heterogéneos de nucleación, debido a diferentes causas 

como defectos preexistentes dentro del material, bandas densas de dislocaciones generadas durante 

ciclos de deformación o imperfecciones de la soldadura como fusión incompleta, porosidad e 

inclusiones de escoria. Además, los esfuerzos residuales causadas por la expansión térmica durante 

el proceso de soldadura y su posterior contracción durante la solidificación, pueden contribuir a un 

rendimiento deficiente a la fatiga de las uniones soldadas. 

 

Las figuras 4.26 y 4.27 presentan detalles de las características de la superficie de la muestra 4 que 

no falló en la prueba de fatiga, donde el rango de esfuerzos fue relativamente bajo, siendo estas las 

condiciones para que se generaran bandas de dislocaciones y se produjera una deformación, pero 

que no nucleara alguna grieta que pudiera inducir la falla. En la macrografía de la figura 4.26a, se 

señala un relieve a lo largo de la superficie en la parte superior de la junta soldada, entre el talón 

de soldadura y el MB 316L. La aparición de esta deformación fue típica durante los ensayos de 

fatiga, apareció casi inmediatamente a partir de los 148 ciclos con 98% de Δσ. 

 

Las imágenes obtenidas en el MEB de la figura 4.26b y c muestran en detalle las características 

topográficas del relieve, revelando elevaciones y depresiones locales, como extrusiones e 

intrusiones en la superficie del ZATAT del 316L Estas características representan el primer signo 

de daño por fatiga que podría conducir a la nucleación de grietas en probetas sometidas a carga de 

fatiga [59]. En metales policristalinos y aleaciones, las bandas persistentes de deslizamiento 

generadas durante el proceso de deformación cíclica sirven como sitios de nucleación de grietas 

por fatiga. Las intrusiones son defectos dónde nuclean las grietas por fatiga [54,60]. Un relieve 

pronunciado de deformación plástica formado en la superficie de la ZATAT del 316L con ~ 300 

µm de ancho, 12.88 µm de profundidad y un volumen de 0.05 mm3, puede apreciarse en detalle en 

la figura 4.27. 
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Figura 4.26 Características superficiales de la muestra fatigada sin fallar; a) Macrografía de la muestra de fatiga, b) 

Vista MEB de la línea de fusión en el lado del AIA 316Ly c) Detalle de la superficie en la ZATAT del 316L. 

Figura 4.27 Características de la superficie de la línea de fusión en el lado del AIA 316L de un espécimen fatigado 

sin fallar, a) vista tridimensional y b) perfil de rugosidad después de la prueba de fatiga (Raf). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

La evidencia experimental revela que hay aumento en la rugosidad promedio (Ra) de la superficie 

316L, después de la prueba de fatiga (Raf). La figura 4.28 muestra los perfiles de rugosidad de un 

espécimen de fatiga antes y después de la prueba. En particular, el AIA 316L exhibe el mayor 

aumento en la rugosidad, de Ra = 0.155 a Raf = 1.071 μm mientras que la ZF y el MB 2205 no 
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Figura 4.28 Perfil de rugosidad de un espécimen fatigado sin fallar antes y después de la prueba de fatiga, rugosidad 

superficial promedio Ra y Raf, respectivamente. 

cambió de manera tan significativa la Ra en su superficie. Las grietas nuclean en la superficie de 

la ZATAT del 316L y se propagan con respecto a la normal del sentido de laminación, hacia el 

interior de las muestras. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

4.3 Medición de temperatura en la ZAT. 

 

En la figura 4.29 se muestra los ciclos térmicos adquiridos durante el proceso de soldadura con la 

tarjeta DAQ NI-9213 con 12 termopares. La temperatura máxima se incrementa en función de la 

distancia que se encuentra los termopares con respecto a la línea de fusión, además de las diferentes 

propiedades físicas de los MsB, desalineamiento de la junta con respecto a la antorcha y la 

estabilidad del arco eléctrico. Debido a la diferencia de las propiedades termofísicas ocasionó que 

se tenga una mayor cantidad de masa fundida en el MB 316L [168]. El AIA 316L tiene menor 

conductividad térmica y menor punto de fusión comparado con el AID 2205. El AIA 316L se 

fundió más y la localización del termopar T1 con 1039 °C quedó más próximo a la ZF comparado 

con el T7 con 825 °C en el AID 2205, como se puede observar en la figura 4.30a y b.  
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Figura 4.29 Ciclos térmicos durante el proceso de soldadura señalando los termopares más 

cercanos a la línea de fusión; T7 en 2205 y T1 en 316L. 

Figura 4.30 a) Junta soldada, b) distancia a la cual quedaron ubicados los termopares T1 y T7 con respecto a 

la LF del cordón de soldadura. 
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La tabla 4.10 muestra las temperaturas máximas que se obtuvieron durante el proceso de soldadura 

con los 12 termopares ubicados en los MsB para registrar los ciclos térmicos.  
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Tabla 4.10 Temperaturas máximas alcanzadas durante el proceso de soldadura en los 12 termopares. 

Termopares 

316L 

Temperatura 

316L [°C] 

Termopares 

2205 

Temperatura 

2205 [°C] 

T1 1038 T7 825 

T2 314 T8 336 

T3 258 T9 204 

T4 191 T10 181 

T5 162 T11 156 

T6 136 T12 132 

 

4.4 Ciclos térmicos y su relación con los diagramas de TTP para la predicción de precipitados. 

 

En los AIA y AID dependiendo de la temperatura y el tiempo de permanencia que pueden ser pocos 

minutos, pueden precipitar fases perjudiciales como sigma, chi, Laves, alfa prima y M23C6. En los 

AIA a temperaturas entre 900 - 540 °C y en los AID entre 950 - 475 °C. En la figura 4.31 y 4.32 

se graficaron los ciclos térmicos del proceso de soldadura junto con los datos de los diagramas TTP 

de los MsB, simulados con JMatPro®. Se observa que el tiempo aproximado de permanencia en el 

intervalo de temperaturas donde existe la probabilidad de que precipite el 0.1% de fases 

perjudiciales en el AID 2205 es de 30 s y en el AIA 316L de 18 s. En los AIA con bajos contenidos 

de carbono el tiempo de permanencia debe ser mucho mayor para comenzar la precipitación de 

carburo de cromo [58, 59, 61, 62, 68]. Los AID con mayor contenido de elementos aleantes como 

el cromo, molibdeno y níquel tendrán una cinética de precipitación más rápida [25]. 
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Figura 4.32 Ciclo térmico del proceso de soldadura y diagrama TTP para el AIA 316L. 
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Figura 4.31 Ciclo térmico del proceso de soldadura y diagrama TTP para el AID 2205. 
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5. CONCLUSIONES 
 

En este estudio se investigó la microestructura y propiedades mecánicas de la junta soldada disímil 

de acero inoxidable 2205/316L, con y sin la aplicación de un campo electromagnético axial externo 

y en base a los resultados experimentales, se realizaron las siguientes conclusiones: 

 

OBJETIVOS 

 

I. Se establecieron adecuadamente los parámetros de operación del proceso GMAW para 

obtener soldaduras sin defectos en un solo paso, con y sin la aplicación de un campo 

electromagnético externo de 3 mT.  

 

II. En términos de microestructura, el uso del campo magnético durante la soldadura redujo en 

6.4% el tamaño de la ZATAT del AID. Esta zona presentó la mayor dureza de las uniones 

soldadas, independientemente de la condición de soldadura, pero en la ZAT del 316L hubo 

una reducción moderada de 18.6%, esto ocasionado por el calor de aporte en el proceso de 

soldadura, resultando en una recuperación, recristalización y crecimiento del grano 

austenítico. 

 

III.  Con la aplicación del CEME durante el proceso de soldadura se pudo observar una dilución 

más homogénea en la ZF del lado del AID 2205, debido a la agitación electromagnética 

que ocasiona en la pileta líquida, mejorando la mezcla del MBF con el MS promoviendo la 

nucleación heterogénea, causando un cierto grado de refinamiento del tamaño de grano de 

la matriz δ en la ZF. 

 

IV. La aplicación del CEME de 3 mT no tuvo un efecto relevante en los resultados de las 

pruebas de tensión y de fatiga, sin embargo, en las pruebas de impacto se obtuvo un 

aumento en la energía absorbida en la ZF, probablemente por el refinamiento del tamaño 

de grano, mientras que en la ZATAT del 2205 también hubo una mejora ocasionada por la 

reducción de esta zona con la aplicación del CEME. 
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V. La junta soldada disímil experimentó un comportamiento diferente de dilución en cada MB 

debido a las diferencias en las propiedades termofísicas entre AID y AIA. La placa 316L 

contribuyó con 2/3 de la dilución total de la junta soldada. La ZF en el lado del AID 

obedeció al modo típico de solidificación de δ para este tipo de aleaciones, seguido de 

precipitación de γ durante el enfriamiento; mientras que en el lado del AIA, la tasa de 

dilución entre el metal de aporte ER2209 y el AIA 316L dio lugar a una microestructura 

notablemente diferente. Existe un crecimiento competitivo entre la δ y γ a lo largo de la 

línea de fusión, ambos nucleándose a partir de granos parcialmente fundidos del MB 316L. 

La tasa de dilución y este modo de solidificación aumentaron significativamente el 

contenido de austenita a valores entre 78 y 88% en este lado de la ZF, como se corroboró 

con las mediciones del ferritoscopio. 

 

VI. Como consecuencia del ciclo térmico de soldadura, la ZAT del 316L se caracterizó por 

granos parcialmente fundidos y δ vermicular localizada en sus límites. El contenido de δ 

aumentó en el MB debido a la precipitación de estas bandas de δ. La difusión de Mo en esta 

fase contribuyó a esta alteración microestructural. 

 

VII. La falla de las uniones soldadas en la prueba de tensión ocurrió consistentemente en el MB 

316L lejos del ZF y ZAT con una resistencia moderadamente superior (~ 9%) del AIA 316L 

en condición de llegada. Esto se debe al endurecimiento inducido por la precipitación de δ 

vermicular en la ZAT del 316L, como se muestra en la figura 4.12 c y d. Las interfases δ-γ 

son más resistentes al movimiento de dislocaciones en comparación con las interfases γ-γ, 

aumentando así su resistencia y evitando que falle en esta zona. 

 

VIII. De acuerdo con el diagrama S-Nf para la junta soldada disímil de acero inoxidable 

2205/316L, las pruebas de fatiga por tensión-compresión deben ser al menos de Δσ = 547 

MPa para fallar sin alcanzar 106 de ciclos. La falla por fatiga de la junta soldada se produjo 

en la ZAT del MB 316L y se inició muy cerca del talón de soldadura. 

 

IX. La fractografía obtenida en el MEB reveló superficies típicas de fractura planas y oblicuas, 

con fallas que ocurren en tres etapas. La caracterización de la superficie por MEB y 
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perfilometría de la muestra antes y después de la prueba de fatiga, con un rango de esfuerzos 

de 398 MPa, reveló un aumento significativo en la rugosidad promedio de la superficie del 

MB 316L y la presencia de múltiples microfisuras. El cambio en la textura de la superficie 

se debió a la formación de intrusiones y extrusiones. De modo inesperado, a pesar de las 

múltiples microfisuras observadas, esta muestra no falló después de 1,884,110 ciclos de 

fatiga. 

 

X. Con respecto a los hallazgos de este estudio, aunque se obtiene una unión soldada disímil 

sólida de acero inoxidable 2205/316L, se debe tener cuidado de no exigir más del 90% del 

rango de esfuerzos bajo carga cíclica. Si se va a aumentar la vida útil a la fatiga de la junta 

soldada disímil, la entrada de calor debe reducirse modificando el diseño de la junta o 

utilizando un modo de transferencia diferente durante el proceso de soldadura. Esto 

cambiaría la geometría del cordón de soldadura y disminuiría los esfuerzos residuales. 

 

XI. La temperatura más alta registrada en el ciclo térmico del proceso de soldadura fue de 

1039°C en el termopar más cercano a la línea de fusión del AIA 316L. Es muy poco el 

tiempo en que los MsB permanecen en el intervalo de temperaturas donde puedan precipitar 

el 0.1% de fases perjudiciales según los diagramas simulados de TTP de los MsB. 
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6. RECOMENDACIONES 

 

Para profundizar más en esta investigación se recomienda:  

 

a) Obtener los patrones de difracción con la técnica de electrones retrodispersados (EBSD) 

para estudiar la evolución de la micro-textura (conjunto de orientaciones cristalográficas) 

en las diferentes zonas de la soldadura. 

 

b) Desarrollar el modelado térmico de una unión soldada mediante el método de Elemento 

Finito. 

 

c) Evaluar las diferentes zonas de la soldadura (ZAT y ZF) mediante técnicas electroquímicas 

para determinar la resistencia a la corrosión localizada.  
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