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RESUMEN 

Se estudió el efecto del hidrógeno en la zona de la soldadura de dos aceros microaleados 

experimentales de alta resistencia, uno denominado Acero A con microestructura de 

martensita y bainita y otro denominado Acero B2 con  microestructura de ferrita cuasi-

poligonal (FCP), ferrita acicular (FA) y microconstituyente M/A. Para tal efecto, se 

simularon soldaduras de una sola pasada con el proceso de soldadura por arco de tungsteno 

con gas (GTAW, por sus siglas en ingles). Debido a los ciclos térmicos que se desarrollan 

en la zona de la soldadura, se presentan una variedad de microestructuras que afectan el 

comportamiento y propiedades mecánicas de cada zona. Mediante pruebas de microdureza 

y nanoindentación se observó que en el Acero A se presenta un ablandamiento de la zona 

afectada por el calor (ZAC) debido a la formación de ferrita poligonal en la subzona de 

recristalización, a la formación de ferrita cuasi-poligonal y revenido de la martensita en la 

subzona intercrítica y al revenido de la martensita en la subzona subcrítica, la cual no es 

posible identificar microestructuralmente. Con la técnica de nanoindentación, además del 

ablandamiento, se observó un endurecimiento cercano a la posición correspondiente a la 

temperatura crítica Ac1, lo cual se le puede atribuir a un fenómeno de endurecimiento 

secundario por precipitación de carburos de los elementos aleantes. Adicionalmente, se 

observó que la ferrita poligonal presenta un comportamiento y nanodureza similar a la 

bainita, que puede ser atribuido al efecto del borde de grano. 

Mediante pruebas de permeabilidad, determinación de las trampas de hidrógeno y 

mediciones de microdureza, se analizó el efecto de la microestructura en la difusividad de 

hidrógeno en la zona de la soldadura. La determinación de la difusividad se realizó 

mediante pruebas de permeabilidad electroquímica, y las trampas de hidrógeno se 

determinaron con la técnica de decoración con plata. Para llevar a cabo las pruebas de 

permeabilidad, se construyó una celda electroquímica del tipo Devanathan y Stachurski. 

Del análisis microestructural, de las pruebas de permeabilidad y de decoración con plata, se 

observó que la difusividad de hidrógeno disminuye con el aumento de trampas, la 

promoción de la formación del microconstituyente M/A y de la ferrita acicular (FA) y la 

disminución de los microconstituyentes de martensita y bainita. La menor difusividad de 
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todas las zonas de los dos aceros la presenta el MB del acero B2, lo cual está asociado a una 

estructura de FCP, FA y baja microdureza. Se determinó que la subzona de crecimiento de 

grano de la zona afectada por el calor del acero martensítico-bainítico, podría ser la más 

susceptible al agrietamiento asistido por el hidrógeno (AAH), ya que presenta la mayor 

microdureza y la mayor cantidad de trampas reversibles. 

Finalmente se determinó que el hidrógeno promueve el crecimiento de grietas 

aumentando la deformación plástica en la zona de crecimiento de grieta, lo cual se observa 

como un aumento de las marcas de deslizamiento persistente.
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ABSTRAC 

The effect of hydrogen in the welding zone of two high strength experimental microalloyed 

steels has been studied. One of them called A steel, with martensite-bainite microstructure, 

and the other called B steel, with quasi-polygonal ferrite (QPF), acicular ferrite (AF) and 

M/A microconstituent. For this purpose, single-pass welds were simulated with the gas 

tungsten arc welding process (GTAW). Due the thermal cycles that are experimented in the 

welding zone, a variety of microstructures are presented, which affect the mechanical 

behavior and the mechanical properties of each zone. By microhardness tests and 

nanoindentation tests it was observed a softening of the heat affected zone (HAZ) in the A 

steel, which is due to the formation of polygonal ferrite in the recrystallization subzone, to 

the formation of QPF and tempering of martensite in the intercritical subzone, and the 

tempering of martensite in the subcritical subzone, which can not be identified 

microstructurally. With the nanoindentation technique, in addition to softening, hardening 

was observed near the position corresponding to the critical temperature Ac1, which can be 

attributed to a phenomenon of secondary hardening by precipitation of carbides of the 

alloying elements. Additionally, it was observed that the polygonal ferrite exhibits a 

behavior and nanohardness similar to the bainite, which can be attributed to the effect of 

grain boundary.  

By permeation tests, determination of hydrogen traps and microhardness 

measurements, the effect of microstructure on the hydrogen diffusivity in the welding zone 

was analyzed. The diffusivity was determined by electrochemical permeation tests, and the 

hydrogen traps were determined with the silver decoration technique. To conduct the 

permeation tests, an electrochemical cell, type Devanathan and Stachurski was built. From 

the microstructural analysis, the permeation tests and the silver decoration, it was observed 

that the hydrogen diffusivity decreases with increasing traps, promoting the formation of 

M/A microconstituent and AF, and the reduction of martensite and bainite. The lowest 

diffusivity of all zones of the two steels was presented in the base material (BM) of the B2 

steel, which is associated with a QPF and AF microstructure and low microhardness. It was 

determined that the grain coarsening subzone of the heat affected zone of the martensitic - 
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bainitic steel, could be the most susceptible to hydrogen induced cracking (HIC), since it 

has the highest microhardness and the highest relative amount of reversible traps.  

Finally it was determined that the hydrogen promotes increased crack growth, 

increasing plastic deformation near the crack growth area, which is observed as an increase 

the persistent slip marks 
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PREFACIO 

Este trabajo de tesis está basado y justificado en el hecho de que los aceros en un ambiente 

de hidrogeno, pueden presentar un fenómeno conocido como agrietamiento asistido por el 

hidrógeno (AAH); de donde se tiene conocimiento que aceros de alta resistencia son los 

más susceptibles a este tipo de agrietamiento. Por tal razón, se ha limitado el uso a aceros 

de baja resistencia ( 350 MPa); pero dadas las condiciones actuales de explotación de 

hidrocarburos cada vez más pesados y en ambientes extremos, inevitablemente se requiere 

el uso de aceros de alta resistencia. Más aun, estos aceros necesitan ser soldados para 

obtener un componente final, en donde debido a los ciclos térmicos que se desarrollan, se 

pueden producir características microestructurales perjudiciales para la integridad de la 

estructura.  

De la revisión de la literatura, no se puede predecir o vislumbrar que características 

microestructurales serán las más perjudiciales para promover el AAH, es decir, para las 

mismas microestructuras se tienen resultados contradictorios, en donde macroscópicamente 

se puede observar que el hidrógeno propicia un fenómeno de fragilización, visto como una 

disminución de la ductilidad y de formación de fracturas frágiles, y microscópicamente se 

puede observar la promoción de la plasticidad, visto como el aumento de las bandas de 

deslizamiento o como la disminución de la fuerza para promover la nucleación homogénea 

de dislocaciones 

Este trabajo tiene por intensión contribuir al conocimiento del efecto del hidrógeno 

en aceros de alta resistencia que se encuentran en fase experimental y por lo tanto no son 

comerciales. 

En el apartado 1, se justifica el trabajo con la presentación de la problemática del 

transporte de hidrocarburos, en donde se hace énfasis en que aceros de alta resistencia 

suelen ser más susceptibles al AAH, pero que dadas las condiciones actuales y a futuro, se 

vuelve imprescindible el uso de aceros con elevadas propiedades mecánicas. 
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En el apartado 2 se presenta la definición de los aceros microaleados y los 

mecanismos por los cuales obtienen sus propiedades y comportamiento mecánico. Se 

introduce a la idea de que en la manufactura de componentes mecánicos-metalúrgicos, se 

necesita utilizar un proceso de soldadura, la cual por las diversas microestructuras y 

características que se presentan, la zona de la soldadura suele ser la zona más susceptible al 

daño mecánico y al AAH. Se presenta el estado del arte del agrietamiento asistido por el 

hidrógeno y las variables que intervienen en este proceso. 

En el apartado 3 se presenta el procedimiento que se siguió para determinar el 

efecto del hidrógeno en el crecimiento de grietas. Los diferentes procedimientos que se 

realizaron son: 

1. Dilatometría. Para determinar las temperaturas críticas de transformación. Estas se 

requieren para poder diseñar los tratamientos térmicos necesarios para simular 

físicamente con tratamientos térmicos similares la subzona de crecimiento de grano 

de la zona afectada por el calor (ZACCG).  

2. Soldadura. Se describe del porqué de la selección del proceso de soldadura, y se 

describe el arreglo que se realizó para semi-automatizar el proceso de soldadura 

con el objetivo de obtener soldaduras de alta calidad. Finalmente se describe la 

caracterización mecánica que se realizó a la zona de la soldadura. 

3. Propiedades térmicas y mecánicas. Para poder diseñar el tratamiento térmico para 

simular físicamente la soldadura, y para poder realizar un análisis térmico de la 

zona afectada por el calor, se requirió de la estimación de las propiedades térmicas 

de los aceros bajo estudio; y para poder diseñar las pruebas de fatiga rotativa, se 

requirió de estimar el esfuerzo de fluencia en la zona de la soldadura. Para resolver 

estos problemas, se decidió aplicar las herramientas de la inteligencia artificial, en 

particular el uso de redes neuronales artificiales. 

4. Análisis térmico de la soldadura. Se realizó un análisis de la zona de la soldadura 

para para poder correlacionar las microestructuras obtenidas con los ciclos térmicos 

de soldadura. 
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5. Atrapamiento de hidrógeno en la zona de la soldadura. Se realizaron estas 

determinaciones para poder correlacionar la microestructura con las trapas de 

hidrógeno y la difusividad de hidrógeno con la susceptibilidad al agrietamiento 

asistido por el hidrógeno. 

6. Permeabilidad de hidrógeno. Para que el hidrógeno afecte al crecimiento de grietas, 

se requiere que el hidrógeno difunda hacia la zona de grieta, por lo que una forma 

de estudiar la susceptibilidad al AAH, es la determinación de la difusividad. Por tal 

motivo se realizaron pruebas de permeabilidad para obtenerla. De estas pruebas de 

permeabilidad, se vislumbró que la subzona de crecimiento de grano (ZACCG) 

podría ser la subzona más susceptible al AAH. 

7. Crecimiento de grietas. Debido a que el espesor de la ZACCG es estrecho, no es 

posible obtener probetas para realizar pruebas mecánicas y así poder determinar el 

comportamiento de la subzona. Para solventar esto, en probetas cilíndricas, se 

ejecutó un tratamiento térmico simular un ciclo térmico similar al que se 

experimentaría en esta zona, y así poder realizar pruebas mecánicas. Hecho esto, se 

realizaron pruebas de fatiga rotativa en probetas especialmente diseñadas para el 

estudio del crecimiento de grietas cortas. 

En el apartado 4 se realizó un análisis de las transformaciones de fase que se 

presentan en el calentamiento, para obtener las temperaturas críticas de transformación, los 

diagramas de transformación durante calentamiento continuo, los parámetros cinéticos de 

transformación de fase y las energías de activación. Con respecto a la caracterización de la 

soldadura, en el acero martensitico-bainítico se observó una zona de ablandamiento de la 

ZAC, en particular en las subzonas: subzona de recristalización (ZACRC), subzona 

parcialmente transformada (ZACPT) y subzona subcrítica (ZACSC). Éste ablandamiento es 

atribuido a la formación de ferrita poligonal en la primera, formación de ferrita poligonal y 

revenido de la martensita en la segunda, y revenido de la martensita en la tercera; por otra 

parte en la ZACCG se observó un incremento de la microdureza. En el acero ferrítico no se 

observó este fenómeno de ablandamiento. Adicionalmente con la técnica de 

nanoindentación, se determinó que existe una zona de endurecimiento en el acero 
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martensítico-bainítico en la ZACSC, la cual puede ser atribuida al endurecimiento 

secundario de la martensita por la precipitación de carburos de elementos aleantes. Ésta 

zona de endurecimiento, no fue detectada en la escala de la microdureza. También, con la 

técnica de nanoindentación, se determinó que la zona de ablandamiento de la ZAC de este 

acero, presenta un mayor espesor en comparación con la determinada con mediciones de 

microdureza. 

En este trabajo se verificó el potencial que tiene la inteligencia artificial en la 

predicción de propiedades térmicas y mecánicas, ya que mediante la aplicación de redes 

neuronales artificiales, se pudieron predecir las propiedades de estos aceros. 

Finalmente, se correlacionó las propiedades mecánicas, la microestructura, los 

ciclos térmicos, las trampas de hidrógeno y difusividad de hidrógeno con la susceptibilidad 

al AAH. 

 En el apartado 5 se presentan las principales conclusiones de la tesis, en donde la 

principal es que en probetas sometidas a un ciclo térmico similar al que se experimentaría 

en la ZACCG del acero experimental martensítico-ferrítico, el hidrógeno promueve el 

crecimiento de grietas aumentando la deformación plástica en la zona de crecimiento de 

grieta, lo cual se observa como un aumento de las marcas de deslizamiento persistente. 
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1. INTRODUCCIÓN 

En las últimas décadas la explotación de hidrocarburos en condiciones extremas o 

ambientes agresivos, y el aumento en la producción, así como la explotación de aceites 

cada vez más pesados, ha llevado a que los componentes fabricados con aceros 

microaleados sean sometidos a esfuerzos cada vez más cercanos a sus límites mecánicos 

con las subsiguientes consecuencias. Bajo estas condiciones, y usando los aceros que se 

encuentran en el mercado actualmente, para evitar fallas es necesario aumentar el espesor 

de los componentes, pero esto implicaría: 

 

1. Retos tecnológicos para la producción de aceros con espesor grueso con las 

características microestructurales requeridas. 

2. Aumento en el costo de fabricación. 

3. Aumento en el costo de transporte de los componentes fabricados. 

4. Disminución de la soldabilidad de los componentes (distorsión, esfuerzos 

residuales, microestructuras de baja temperatura, ablandamiento o endurecimiento 

de la zona afectada por el calor (ZAC)). 

5. Aumento del riesgo del agrietamiento asistido por el hidrógeno (AAH) en el 

material base (MB) y en la zona de la soldadura. 

 

Por lo tanto, inevitablemente se vuelve necesario la utilización de aceros de alta 

resistencia, pero éste aumento trae consigo el aumento a la susceptibilidad al AAH o 

fragilización por hidrógeno [1-6]. En base a esto, en los últimos años, se ha tomado gran 

interés en el efecto del hidrógeno en las propiedades y comportamiento mecánico de aceros 

microaleados destinados a la industria petrolera [7, 8].  

Las fuentes de hidrógeno en la industria petrolera se dan durante la explotación, 

procesamiento y/o transporte de hidrocarburos, donde puede existir presencia de ácido 

sulfhídrico (H2S), el cual, mediante reacciones de corrosión se puede producir hidrógeno 

que se puede adsorber, absorber y difundirse a alguna zona de alta actividad, generando 
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problemas tales como: AAH, agrietamiento inducido por el hidrógeno (AIH), agrietamiento 

por sulfuro y esfuerzo (ASE), daño por hidrógeno, ampollamiento y demás.  

Por otro lado, dada la situación mundial actual de disminución de las reservas de 

petróleo y del calentamiento global producido por la formación de gases de efecto 

invernadero a partir de la combustión de hidrocarburos, se ha vuelto imprescindible la 

búsqueda de nuevas fuentes de energía no contaminantes y amigables con el medio 

ambiente, en donde se espera que en las próximas décadas, el hidrógeno sea el combustible 

que sustituya a los hidrocarburos como fuente principal de energía [9, 10]. En una 

economía de hidrógeno, este necesitaría ser transportado desde su fuente de producción 

hacia las zonas industriales para su distribución. En este sentido resulta económicamente 

factible utilizar la red de los sistemas de transporte por ducto de hidrocarburos actualmente 

instalados y por instalar [11]. Para ello se requerirán de materiales resistentes al efecto 

perjudicial del hidrógeno. Dado éste panorama, se vuelve de gran importancia caracterizar 

el comportamiento mecánico de los aceros microaleados de alta resistencia que se 

destinaran al transporte de hidrocarburos en presencia de hidrógeno, y en particular el 

comportamiento de las soldaduras ya que en éstas, por la naturaleza misma del proceso, es 

donde se presentan las zonas más susceptibles al AAH. Por tal motivo, todo el 

conocimiento que se genere al respecto servirá en un futuro próximo. 

El procedimiento común a seguir para determinar el efecto del hidrógeno en las 

propiedades y comportamiento mecánico de aceros, es cargar con hidrógeno probetas de 

tensión, fatiga, impacto, entre otras, y ensayarlas. Mediante la comparación de estas 

pruebas con los resultados obtenidos en probetas libres de hidrógeno, se determina el efecto 

del hidrógeno [12-14]. Con este procedimiento se analiza el efecto del hidrógeno sobre la 

probeta completa, es decir con toda su microestructura en conjunto, por lo que es difícil 

analizar a la microestructura y/o fase individual que es más susceptible al efecto del 

hidrógeno. 

En este trabajo se estudiaron dos aceros microaleados experimentales de alta 

resistencia denominados acero A (acero martensitico-bainitico) y acero B (acero ferrítico), 

con esfuerzo de fluencia de 985 MPa y 788 MPa respectivamente. Actualmente en México, 
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los aceros que se utilizan para el transporte de hidrocarburos tienen un esfuerzo de fluencia 

máximo de 551 MPa, correspondiente a aceros API X80. Para determinar la susceptibilidad 

AAH en estos aceros, se propuso determinar de la difusividad de hidrógeno, el 

atrapamiento de hidrógeno y de las propiedades mecánicas en las diferentes zonas de la 

soldadura, y correlacionarlas con las diferentes microestructuras desarrolladas por el efecto 

del calor de aporte por soldadura. Adicionalmente, debido a que los aceros de mayor 

resistencia suelen ser más susceptibles al AAH, y debido a que la ZACCG suele ser la 

subzona de la soldadura más susceptible al AAH, se realizaron pruebas de crecimiento de 

grietas en fatiga rotativa en ésta subzona en el acero A. Para poder realizar estas últimas 

pruebas, se requiere que el espesor de la ZACCG sea lo suficientemente grande como para 

poder obtener probetas de fatiga, pero debido a que éste espesor es estrecho, se decidió 

simular físicamente la microestructura de la ZACCG mediante la aplicación de un 

tratamiento térmico convencional. 

1.1. Objetivo 
 

Analizar la susceptibilidad al agrietamiento asistido por el hidrógeno de la zona de 

la soldadura de aceros microaleados experimentales de alta resistencia con diferente 

microestructura inicial. 

 

Objetivos particulares 

 

 Estudiar el efecto que tienen los ciclos térmicos de la soldadura sobre la 

microestructura desarrollada. 

 Correlacionar la microestructura de la zona de la soldadura con las propiedades 

mecánicas. 

 Determinar si el hidrógeno contenido en las trampas irreversibles producirá 

agrietamiento asistido por el hidrógeno. 

 Relacionar: ciclos térmicos-microestructura-propiedades mecánicas-difusividad de 

hidrógeno. 
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1.2. Hipótesis 
 

Por el tipo de microestructura que se formará en cada zona y subzona de la 

soldadura, no es posible vislumbrar cuál será la más susceptible al AAH, y por propiedades 

mecánicas tampoco es posible realizar este adelanto, por lo que la susceptibilidad al AAH 

de la zona de la soldadura de los aceros microaleados experimentales bajo estudio se verá 

influenciada por sus características microestructurales tales como: tamaño de grano, 

precipitados, productos de segundas fases. Lo que sí se puede vislumbrar es que si las 

trampas de hidrógeno son irreversibles, esa zona o subzona será la menos susceptible al 

AAH, por otro lado, si las trampas son reversibles,  esa zona o subzona será la más 

susceptible. 
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2. ESTADO DEL ARTE 

Los aceros microaleados fueron desarrollados primeramente para obtener una serie de 

aceros de alta resistencia sin la necesidad de utilizar grandes cantidades de elementos 

aleantes y de tratamientos térmicos. La alta resistencia de estos aceros se debe a los 

mecanismos de endurecimiento por refinación del grano de la austenita y ferrita, y por 

precipitación de carburos, nitruros y carbonitruros. En el caso de los aceros microaleados 

con Nb, se han desarrollado procesos termo – mecánicos, en los que se realiza deformación 

plástica por laminación en caliente a una temperatura conveniente tal que no se produzca 

recristalización de los granos de austenita llevando a que esta fase se elonge lo suficiente 

para así producir mayores sitios de nucleación resultando en una refinación de grano de la 

ferrita, lo que lleva a un aumento de resistencia mecánica y de la tenacidad [15, 16]. Esto 

hace que estos aceros obtengan sus propiedades ingenieriles finales en la condición de 

laminados, por lo que no requieren tratamientos térmicos posteriores, contribuyendo a la 

disminución de costos de producción [17], esto los pone en ventaja con los aceros tratables 

térmicamente.  

Es sabido y aceptado que un adecuado control de la cantidad de Ti y Nb en el acero 

pueden controlar el crecimiento de grano austenítico por la formación de nitruros de titanio 

(TiN) y carbonitruros de Niobio (Nb(C,N) en esta subzona [18-21]. Sin embargo, Tian y 

otros [22] observaron que en la soldadura de un acero con Ti y V no se refinó el grano en la 

subzona afectada por el calor de crecimiento de grano (ZACCG), pero aun así la tenacidad 

mejoró en comparación con aceros sin estos componentes. Este comportamiento se lo 

atribuyeron a la disminución del microconstituyente martensita-austenita (M/A), al 

aumento de la movilidad de las dislocaciones en la matriz ferrita-bainita por la disminución 

de la densidad de éstas, a la reducción de esfuerzos por el incremento de la temperatura de 

transformación de fase y al incremento de la cantidad de ferrita poligonal que tiene una 

mayor resistencia a la propagación de grietas. Se sabe que el Nb puede fomentar la 

formación del microconstituyente M/A [23]. Algunos investigadores comentan que 

pequeñas adiciones de Nb disminuyen la tenacidad [24], y mientras otros indican que no se 
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presenta un efecto significativo con la adición de Nb en el caso de aceros de bajo carbono 

[25]; por lo que este elemento junto con el calor aportado por soldadura presentan un efecto 

sobre la formación del M/A. Adicionalmente, se sabe que la distribución, morfología y 

fracción del microconstituyente M/A juega un papel importante en el comportamiento y 

propiedades mecánicas de la ZAC [26, 27]. 

Los aceros microaleados encuentran principalmente su uso en la industria 

automotriz y petrolera, en donde a menudo para obtener los componentes o piezas finales 

se necesita utilizar un proceso de soldadura, en el cual se genera una gran cantidad de calor. 

Éste calor es conocido como calor de aporte, el cual es una medida relativa de la energía 

transferida a los componentes a ser soldados. El calor de aporte es importante porque afecta 

principalmente a la rapidez de enfriamiento, la cual a su vez,  afecta a la microestructura 

final de la soldadura [28-32]. Por lo tanto los componentes ingenieriles unidos mediante 

este tipo de procesos, experimentan una serie de cambios microestructurales debido a los 

ciclos térmicos que se generan; esto lleva a que la zona de la soldadura presente, con 

respecto al material base, diferentes propiedades mecánicas, tenacidad y resistencia a la 

corrosión, así como un campo de esfuerzos residuales [33, 34]. Uno de los procesos más 

usuales utilizados en la soldadura de componentes de aceros, es el de soldadura eléctrica, en 

donde se crea un arco eléctrico entre un electrodo y la pieza a soldar, mediante una 

diferencia de potencial para generar el calor de aporte el cual funde parcialmente el material 

base, y puede o no fundir el electrodo, dependiendo del proceso de soldadura. En general la 

microestructura final es función de la composición química y ciclo térmico, y a su vez éste 

último, es función del calor aportado y del componente geométrico (cantidad de material a 

ser soldado). Es aceptado que el deterioro de la tenacidad en soldaduras de aceros 

microaleados es función de las características microestructurales (como lo es el 

microconstituyente M/A), inclusiones no metálicas, tamaño de grano de austenita y la 

fracción de ferrita acicular [35-38].  

En la soldadura de aceros microaleados, los cambios microestructurales que se 

presentan, dependiendo del ciclo térmico que se desarrolle (temperatura pico y rapidez de 

calentamiento y enfriamiento) son: disolución, crecimiento y re-precipitación de 
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precipitados, transformaciones de fase y crecimiento de grano [39]. Debido a estos 

cambios, se distinguen tres zonas: a) zona de fusión (ZF), b) ZAC y c) zona del metal base 

(MB). En la ZF, el material es fundido por completo debido al calor que aporta el electrodo, 

y posteriormente es solidificado, en donde se puede presentar la cristalización de granos 

equiaxiales y columnares. La ZAC se subdivide y se clasifica en diferentes subzonas 

dependiendo del ciclo térmico (temperatura pico y rapidez de calentamiento y 

enfriamiento) que experimente cada una de ellas. Estas subzonas son:  subzona afectada por 

el calor de fusión parcial o parcialmente fundida (ZACPF); ZACCG; subzona afectada por 

el calor recristalizada (ZACRC); subzona afectada por el calor parcialmente transformada o 

intercrítica (ZACPT); y subzona afectada por el calor subcrítica (ZACSC). A excepción de 

la ZACPF, las transformaciones de fase que ocurren en las demás subzonas de la ZAC son 

en estado sólido, además de que se presentan fenómenos de disolución, crecimiento y re-

precipitación de precipitados. En la ZACPF, la temperatura pico que se alcanza durante el 

ciclo térmico se encuentra entre la temperatura liquidus y solidus o temperatura peritéctica, 

dependiendo de la composición química del acero en cuestión. En la ZACCG, donde se 

alcanzan las temperaturas pico entre 1300 °C y 1400 °C, toda la microestructura original 

del MB se transforma a austenita en el ciclo de calentamiento para posteriormente, 

dependiendo de la rapidez de enfriamiento, transformar a otras fases. Debido a las altas 

temperaturas pico alcanzadas, el grano crece debido a la disolución de la mayoría de los 

precipitados, en consecuencia, es muy factible la formación de microestructuras de baja 

temperatura como la martensita y bainita.  A las temperaturas pico entre 1300 °C y Ac3, se 

encuentra la ZACRC, en donde al igual que en la ZACCG ocurre un proceso de formación 

de austenita en el ciclo de calentamiento y transformación de ésta durante el ciclo de 

enfriamiento, pero debido a las temperaturas pico menores, menos precipitados se 

disuelven por lo que se puede controlar el tamaño de grano. La subzona que alcanza las 

temperaturas pico entre Ac3 y Ac1 se le conoce como ZACPT o también como subzona 

intercrítica, debido a que la microestructura original del MB no transforma por completo, 

por lo que la microestructura final después del ciclo completo de soldadura es una mezcla 

de fases formadas durante el ciclo de enfriamiento y las fases del MB que no transformaron 

en el ciclo de calentamiento. La ZACSC alcanza temperaturas pico inferiores a Ac1, por lo 
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que no se produce formación de austenita durante el ciclo de calentamiento y por lo tanto 

no se forman nuevas fases durante el proceso de soldadura, sin embargo, en aceros de alta 

resistencia con microestructura inicial de martensita, esta subzona se puede ablandar a 

causa de experimentar un ciclo térmico similar al de un revenido [40-42]. Para poder  

examinar, interpretar o predecir los cambios microestructurales de la ZAC y poder 

correlacionarlos con las propiedades, así como el origen y formación de los esfuerzos 

residuales, se requiere el conocimiento de los ciclos térmicos, la temperatura pico y las 

rapideces de calentamiento y de enfriamiento que se desarrollan en un proceso de soldadura 

específico. La determinación experimental de estos parámetros en todos los puntos y/o en 

cualquier momento es una tarea complicada, y en algunas ocasiones imposible. Para 

solucionar esto, Rosenthal [43, 44] desarrollo la teoría matemática de la distribución de 

calor en soldadura en un estado cuasi-estacionario y en un sistema de coordenadas en 

movimiento, para placas delgadas (solución en 2D) y placas gruesas (solución en 3D). 

Ashby y Easterling [45], simplificaron las dos soluciones límite de Rosenthal para 

determinar los ciclos térmicos en la ZAC; sin embargo, la transferencia de calor que se 

presenta en la mayoría de las soldaduras no cae dentro de ninguna de estas soluciones, lo 

que comúnmente se suele denominar estado 2.5D. Poorhaydari y otros [39] propusieron un 

método para determinar los parámetros importantes de los ciclos térmicos (temperaturas 

pico, rapidez de enfriamiento en el rango de temperaturas de 800 a 500 °C). El método se 

basa en el hecho de que las temperaturas pico que se alcanzan en las  fronteras de la ZAC 

corresponden a la temperatura peritéctica (para el límite entre la ZF y la ZACCG) y  la 

temperatura crítica Ac1 (para el límite entre la ZACTP y la ZACSC), y en la medición 

experimental del espesor de la ZAC. Su objetivo es determinar por medio de un factor de 

peso los parámetros importantes del ciclo térmico para cualquier posición dentro de la 

ZAC. Mediante la comparación de los resultados analíticos y de mediciones experimentales 

de los ciclos térmicos mediante el uso de termopares introducidos en la zona de la ZAC, 

validaron su modelo. Concluyeron que mediante el uso de este método, se puede 

determinar los ciclos térmicos en la ZAC sin la necesidad de medirlos directamente con 

termopares.  
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En los últimos años, se ha tomado gran interés en el efecto del hidrógeno en las 

propiedades y comportamiento mecánico de aceros microaleados destinados a la industria 

petrolera [7, 8], en donde son utilizados para el transporte de hidrocarburos, los cuales 

suelen contener componentes agresivos. Uno de estos componentes, en medio amargo, más 

agresivos que se presenta en oleoductos, gasoductos y/o oleogasoductos es el ácido 

sulfhídrico, el cual por medio de reacciones de corrosión produce iones hidrógeno, y que 

dependiendo de las condiciones del medio éste puede reducirse a hidrógeno atómico, 

adsorberse, absorberse y difundirse hacia el interior del ducto en donde, dependiendo de la 

temperatura, puede reaccionar para producir hidrógeno gaseoso, aumentando la presión 

local y llevando consecuentemente a un agrietamiento, o puede difundirse a una zona 

concentradora de esfuerzos (como una punta de grieta) para acelerar la rapidez de 

crecimiento de grietas [46, 47]. Los problemas que se reconocen referentes al daño por el 

hidrógeno, son: agrietamiento asistido por el hidrógeno, agrietamiento por sulfuro y 

esfuerzo, ataque por hidrógeno, ampollamiento y demás. A todos estos fenómenos se les 

suele llamar fragilización por hidrógeno, pero debido a que en aceros de alta resistencia, el 

efecto del hidrógeno se localiza en la zona de la punta de la grieta, resulta más conveniente 

denominar el efecto como agrietamiento en lugar de fragilización. Entonces, la degradación 

por hidrógeno de la resistencia al crecimiento de grietas en aceros de alta resistencia se 

categoriza como agrietamiento asistido por el hidrógeno interno (AAHI) o agrietamiento 

asistido por el hidrógeno del medio ambiente (AAHE), dependiendo la fuente del 

hidrógeno. En el AAHI, el hidrógeno es introducido durante el procesamiento del acero, y 

en el AAHE el hidrógeno es introducido durante el servicio.  

El problema del hidrógeno radica en su baja solubilidad en la red, alta potencial para 

adsorberse, absorberse y difundirse y su habilidad para localizarse en sitios internos como 

huecos, precipitados, inclusiones, fronteras de grano, y regiones con altos esfuerzos; 

además de su capacidad para reaccionar con ciertos elementos para formar hidruros. La 

fuerza motriz para la difusión de hidrógeno es una diferencia de actividades que se presenta 

como un gradiente de concentraciones, gradiente esfuerzos, gradiente eléctrico y gradiente 

de temperaturas, los cuales actúan independientemente [48]. Por otro lado, sólo una 
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pequeña cantidad de hidrógeno se disuelve en la red debido a que los sitios dentro de la red 

conocidos como trampas tienen la habilidad de atraparlo. La tendencia del hidrógeno a ser 

atrapado en éstos sitios depende de la energía de movimiento del átomo de hidrógeno y de 

la energía y naturaleza de la trampa. La difusión de hidrógeno en aceros depende de la 

microestructura: fases, tamaño y forma de grano, densidad de vacancias, densidad de 

dislocaciones, densidad de precipitados y densidad de huecos [8]. Los bordes de grano, 

dislocaciones y microhuecos tiene energías bajas de atrapamiento por lo que se consideran 

trampas reversibles. Los bordes de grano pueden incrementar la difusión de hidrógeno 

proveyendo caminos de rápida difusión [12, 13], o pueden reducir la movilidad de 

hidrógeno actuando como sitios de atrapamiento de hidrógeno reversible en nodos y puntos 

de unión [14, 49]. Ichimura y otros [15] y Yasdipour y otros [50] determinaron que la 

difusividad presenta un máximo a un tamaño de grano específico. A causa de estos defectos 

o trampas, la solubilidad es inversamente proporcional al coeficiente efectivo de difusión 

[51]; por lo que un material con una mayor cantidad de trampas, será menos susceptible al 

agrietamiento por hidrógeno [52, 53], pero se ha demostrado que, bajo ciertas 

consideraciones, en ausencia de hidrogeno difusible el hidrógeno de las trampas 

irreversibles puede contribuir al agrietamiento [34], por lo que una selección apropiada de 

las trampas puede controlar el contenido y distribución de hidrógeno [54]. Existen diferente 

teorías que explican el mecanismo de agrietamiento asistido por el hidrogeno tales como: 

deslizamiento localizado por hidrogeno [55], teoría de la presurización interna [56], teoría 

de la descohesión de la red por hidrógeno [56] y teoría de la adsorción de superficie [53, 

56]. Estas teorías tienen en común en que para que ocurra el agrietamiento asistido por el 

hidrógeno, éste primero tiene que difundir a la zona de nucleación y crecimiento de grietas. 

La influencia del hidrógeno sobre la resistencia o límite a la fatiga, es un fenómeno 

particularmente interesante que no se ha estudiado a fondo. Recientemente se han 

desarrollado metodologías experimentalmente viables que pueden probar de manera local 

los efectos del hidrogeno en los materiales. Sin embargo, existen serias contradicciones y se 

reportan distintos fenómenos debidos al hidrógeno. Por ejemplo, las observaciones de las 

interacciones en una escala altamente localizada, tales como las observaciones in situ en un 

microscopio electrónico de transmisión [57], tienen diferentes estados de esfuerzo que los 
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estudios de los efectos del hidrogeno cargado catódicamente sobre el comportamiento de 

láminas de acero inoxidable durante pruebas de tensión [58, 59]. En estos casos el 

hidrógeno incrementó el esfuerzo de cedencia y decreció la ductilidad. El examen de las 

superficies de las laminillas después de evaluarlas reveló el ensanchamiento de escalones 

de deslizamiento, lo cual sugiere un incremento en el deslizamiento plano. Estos resultados 

conllevan a suponer que el hidrogeno retarda el movimiento rápido de las dislocaciones, 

pero promueve su movimiento lento. Por otro lado, la metodología convencional para el 

estudio del agrietamiento asistido por el hidrógeno es probar los materiales mediante 

técnicas mecánicas convencionales en combinación con diferentes técnicas de cargado de 

hidrógeno in situ o ex situ. Para tal efecto, se han realizado pruebas de impacto Charpy 

[60], para caracterizar la tenacidad a la fractura bajo carga dinámica; pruebas de tracción [2, 

34, 61-65] y de rapidez de deformación lenta (SSRT) [66-70] para caracterizar el efecto 

sobre la ductilidad, porcentaje en reducción de área y tipo de fractura. Además, debido a 

que la mayoría de los componentes se someten a cargas cíclicas, se han realizado pruebas 

de crecimiento de grietas por fatiga [71-74], crecimiento de grietas por fatiga en probetas 

de doblado [75] y crecimiento de grietas por fatiga en probetas planas [76], para 

caracterizar el efecto sobre el comportamiento de las grietas. También se han realizado 

pruebas para determinar el efecto sobre la tenacidad a la fractura con el ensayo de doblado 

de tres puntos [77]; y se han caracterizado las propiedades a la fatiga con probetas de 

tracción plana [78]. Adicionalmente, se han realizado pruebas de agrietamiento asistido por 

hidrógeno y corrosión [68, 76, 79-81], debido a que muchos componentes ingenieriles, 

además de la presencia de hidrógeno, pueden estar expuestos a ambientes corrosivos. Sin 

embargo tales pruebas usualmente llevan a observaciones contradictorias, tales como 

reducción de la ductilidad e incremento en los esfuerzos de tensión y de cedencia [82, 83] 

y/o ablandamiento [84, 85]. Si se considera que el agrietamiento asistido por el hidrógeno 

se da a escala atómica, no es arriesgado decir que las pruebas a macro-escala presentan 

muchos inconvenientes. Por otro lado, se han realizado estudios utilizando TEM ambiental 

para el estudio detallado del efecto del hidrogeno sobre las dislocaciones [86]. A partir de 

estos estudios se ha podido concluir que el hidrogeno reduce el esfuerzo de fluencia y 

promueve el movimiento de las dislocaciones. Sin embargo, los experimentos mediante 
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TEM son difíciles de interpretar, debido a que el haz de electrones produce un alta 

fugacidad del hidrógeno y calentamiento local [87]. Principalmente basándose en estas dos 

metodologías se han propuesto dos mecanismos para explicar las posibles causas del 

agrietamiento asistido por el hidrógeno: De-cohesión resaltada y plasticidad local resaltada 

por hidrogeno (HEDE y HELP por sus siglas en inglés respectivamente). En el modelo para 

HEDE, el hidrógeno se acumula en sitios tales como grietas o interfaces, y reduce la fuerza 

de enlace atómica [88]; y en el caso de la HELP, se han establecido dos mecanismos: 1) el 

hidrogeno facilita el movimiento de dislocaciones mediante el blindaje de los campos de 

esfuerzos en las dislocaciones, y 2) el hidrógeno promueve el deslizamiento plano al 

estabilizar las dislocaciones de borde [86]. 

Los trabajos para determinar el contenido y/o la distribución de hidrógeno en el 

bulto del material y en la zona de la grieta, han sido mucho menores que aquellos 

enfocados en determinar el efecto del hidrógeno en las propiedades mecánicas y 

comportamiento mecánico; esto debido a que no se ha desarrollado un método apropiado y 

reproducible para determinar el contenido de hidrógeno [46]. Brass y otros [89] mediante la 

técnica de autoradiografía de tritio y espectrometría de masas de iones secundarios, 

midieron la concentración de hidrógeno en la zona plástica de la punta de la grieta de una 

probeta doble en voladizo; Marakami y Matsuoka [34] utilizaron la técnica de 

espectroscopia de desorpción térmica utilizando un espectrómetro de masas cuádruple para 

medir el contenido de hidrógeno en la punta de grieta en ensayos de fatiga; Saintier y otros 

[73], utilizaron la técnica de espectrometría de masas de iones secundarios para determinar 

la distribución de hidrógeno en el componente del material y en la zona de la grieta de 

fatiga de probetas compactas (probetas CT); Addach y otros [90], establecieron un método 

de extracción en caliente para la remoción parcial o total de hidrógeno en partes de acero 

galvanizadas, para posteriormente ser analizado en un sistema de cromatografía de gases. 

Otros autores han utilizado la técnica de decoración con plata [91-93] para determinar la 

distribución de hidrógeno en la zona del proceso de crecimiento de grieta, y Mohtadi y 

otros [1] usaron una combinación de la técnica de permeabilidad y decoración con plata 
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para estudiar el comportamiento del agrietamiento inducido por el hidrógeno de aceros 

microaleados  

Como ya se ha visto, todos los mecanismos del efecto del hidrógeno en la 

fragilización o agrietamiento, concuerdan que para que éste fenómeno se dé, se requiere 

que el hidrógeno difunda hacia una zona de alta actividad. De esta forma, para estudiar la 

susceptibilidad de un acero o de una microestructura o mezclas de microestructuras (como 

en el caso de la zona de la soldadura) al daño por el hidrógeno, es conveniente determinar 

la difusividad de hidrógeno [94]. La técnica de permeabilidad, la cual es ampliamente 

usada y aceptada, se puede usar para determinar la difusividad de hidrógeno y la 

concentración sub-superficial del mismo. Con respecto al uso de la técnica de 

permeabilidad, Luppo y Ovejero-García [95] determinaron que estructuras de martensita 

sin revenir, presentan la mínima difusividad y la mayor cantidad de trampas reversibles, y 

por lo tanto la mayor cantidad de hidrógeno absorbido, pero debido a la baja energía de 

atrapamiento de estas trampas, concluyeron que estas microestructuras son las más 

susceptibles al AAH porque el hidrógeno de éstas fácilmente se puede convertir a 

hidrógeno difusible; así mismo, Manolatos y otros [96], simularon físicamente diferentes 

microestructuras de la ZAC para realizar pruebas de permeabilidad, de donde concluyeron 

que la martensita es la microestructura más susceptible al daño por hidrógeno. Wang y 

otros [97] investigaron el efecto de la microestructura heterogénea de la ZF, ZAC y MB de 

soldaduras de aceros con tratamiento termo-mecánico; determinaron que el MB con granos 

de ferrita equiaxial fina y con granos de perlita finos dispersos presenta la difusividad más 

alta, en cambio, la ZAC con una microestructura compuesta de bainita muestra los valores 

más bajos; adicionalmente determinaron que el MB presenta la menor solubilidad y la ZF la 

más alta. Gesnouin y otros [98], determinaron el efecto del post tratamiento térmico 

(revenido) de soldaduras de acero martensíticos en la difusividad de hidrógeno; observaron 

que la difusividad disminuye con el aumento de la temperatura de revenido de 400 a 670 

°C, lo cual se lo atribuyeron a los cambios microestructurales de la martensita. Park y otros 

[7], compararon la eficiencia de atrapamiento de hidrógeno (difusividad) en diferentes 

microestructuras, de donde determinaron que la ferrita acicular es la más eficiente en el 
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atrapamiento, es decir, presenta la menor difusividad, lo cual concuerda con lo presentado 

por Han y otros [99], quienes realizaron pruebas de permeabilidad en las diferentes zonas 

de la soldadura de un acero microaleado, determinando también que con el aumento del 

calor aportado por soldadura, se puede mejorar la resistencia a AAH. Haq y otros [100], 

demostraron que la forma y tamaño de grano así como la cantidad de dislocaciones afecta 

la permeabilidad de hidrógeno, es decir la combinación de un tamaño de grano fino y la alta 

densidad de dislocaciones promueve una difusividad baja. Con respecto al 

microconstituyente M/A, este puede actuar como trampa de hidrógeno, como lo es en el 

caso en que se encuentra entre las placas de la ferrita acicular [97], pero este mismo 

microconstituyente tiene un efecto desfavorable en la resistencia a la fragilización por 

hidrógeno [101]. 

La nucleación y crecimiento de grietas por el efecto del hidrógeno, se pueden 

localizar en la ZF o en la ZAC dependiendo de la templabilidad del material de aporte y del 

material base, pero debido a que la microestructura final de la ZF puede ser controlada por 

la composición química del electrodo en un proceso de soldadura con material de aporte, la 

ZAC suele ser la zona de la soldadura más propensa a la solubilidad de hidrógeno [97], y 

por lo tanto también al AAH, por la naturaleza misma de ella (esfuerzos residuales, 

microestructuras susceptibles, heterogeneidades microestructurales)[61]. Dentro de la ZAC, 

la ZACCG suele ser la más susceptible al agrietamiento; esto debido al aumento del tamaño 

de grano por la disolución de precipitados, que provoca la disminución de la cinética de 

formación de fases difusibles, lo que puede propiciar (dependiendo de la composición 

química y más estrictamente del carbono equivalente de la aleación, y de la rapidez de 

enfriamiento) la formación de microestructuras de baja temperatura como bainita y 

martensita; esto genera un campo de esfuerzos residuales y una disminución de la 

tenacidad, que en combinación con un medio especifico. Sin embargo, resulta complicado 

la determinación de las propiedades mecánicas y el estudio del comportamiento del 

crecimiento de grietas en la ZAC (en particular la ZACCG), ya que ésta suele ser estrecha 

[102]. Para solucionar esto, ha habido una tendencia a la simulación física de los ciclos 

térmicos experimentados en las subzonas de la ZAC en probetas másicas, es decir, con 
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dimensiones tales que se puedan realizar ensayos mecánicos convencionales y pruebas para 

estudiar el comportamiento [103-108]. Por otro lado, la determinación de la rapidez de 

crecimiento de grietas se realiza mediante el análisis de la mecánica de la fractura elástica 

lineal (MFEL) aplicada al estudio de grietas largas, pero se ha determinado que la vida a la 

fatiga de los componentes ingenieriles está altamente influenciada por la rapidez de 

crecimiento de grietas cortas que no siguen este tipo de mecánica [109-112]. Para tal 

motivo, Ray y otros [110] propusieron el diseño de una probeta para examinar el desarrollo 

del crecimiento de grietas cortas en función de las características microestructurales. La 

propagación de grietas se divide en tres etapas: etapa 1 (grietas cortas), etapa II (grietas 

largas) y etapa III (fractura). En la etapa 1, una grieta de fatiga propaga a lo largo de planos 

de esfuerzo de cizallamiento alto (45°), la grieta se propaga hasta que es desacelerada por 

barreras microestructurales como fronteras de grano o inclusiones, las cuales no pueden dar 

cabida a la dirección de crecimiento de grieta inicial. Se sabe que el refinamiento de grano 

es capaz de incrementar la resistencia a la fatiga por la inserción de una cantidad grande de 

barreras microestructurales [113, 114]. El inicio de la etapa II, se da cuando el 

deslizamiento comienza a desarrollase en diferentes planos cerca de la punta de grieta a 

causa de que el factor de intensidad de esfuerzos se incrementa como consecuencia del 

crecimiento de grieta. La propagación de la grieta en esta etapa es perpendicular a la 

dirección de la fuerza aplicada. La etapa III está relacionada al crecimiento de grieta 

inestable, el crecimiento de grieta es controlado por modos estáticos de falla y es muy 

sensitivo a la microestructura, relación de carga y estado de esfuerzos. En el caso de 

superficies suaves, una microestructura con grano fino tendrá una mejor resistencia a la 

fatiga que una microestructura con grano grueso, sin embargo, el factor de intensidad de 

esfuerzos umbral se incrementa con el tamaño de grano. Esto implica que un material con 

tamaño de grano grande será más adecuado para resistir la iniciación de grieta. 

El efecto del hidrógeno en el crecimiento de grietas en aceros depende de la 

composición química, microestructura y del estado de esfuerzos, por ejemplo,  Marukami y 

Matsuoka [34], estudiaron el efecto del hidrógeno en el crecimiento de grietas con pruebas 

de fatiga rotativa en un acero de bajo carbono Cr-Mo y en dos aceros inoxidables 

austeníticos 304 y 316L, con lo que determinaron: 1) en presencia de hidrógeno las bandas 
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de deslizamiento disminuyen lo que se traduce en una diminución de la zona plástica, y 2) 

el crecimiento de grieta se da en dirección perpendicular a la aplicación de la carga; 

mientras que Fujita y otros [115] mediante pruebas de torsión cíclica indican que el 

hidrógeno aumenta la plasticidad que se observa mediante el aumento de la generación de 

bandas de deslizamiento en un acero templado y revenido. Adicionalmente, en estudios 

recientes, se ha demostrado que en aceros martensíticos, se produce un aumento de la 

plasticidad reflejado en el aumento de la formación de bandas de deslizamiento [116]. 
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3. PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 

3.1. Dilatometría 

3.1.1. Materiales 

Los materiales con los que se trabajó son dos aceros microaleados experimentales de alta 

resistencia, los cuales fueron recibidos como placas de 11 mm de espesor. La Tabla 1 

muestra la composición química de estos aceros, y la Tabla 2 el carbono equivalente 

determinado con la fórmula de Ito- Bessyo [117] (Ec. 1): 

   5
30 20 20 60 20 15 10
Si Mn Cu Ni Cr Mo VPcm C B                                 (1) 

Tabla 1. Composición química de los aceros microaleados. 

Acero C Si Mn P S Cr Mo Ni Nb Ti N 
A 0.028 0.244 1.000 0.003 0.005 0.422 0.180 1.354 0.025 0.015 0.006 
B2 0.032 0.2355 1.031 0.003 0.003 0.424 0.167 1.300 0.024 0.015 0.006 

 

Tabla 2. Carbono equivalente determinado con la ecuación de Ito- Bessyo. 

Acero Carbono 
equivalente 

A 0.142 
B2 0.146 

 

Para determinar la microestructura inicial, se realizó una preparación metalográfica, 

la cual consistió en corte y desbaste con la secuencia de lijas 240, 320, 400 y 600, seguido 

de pulido grueso con alúmina de 1, 0.3 y 0.05 m de tamaño de partícula. Para revelar la 

microestructura, se utilizaron los reactivos en orden de uso: Nital 2, Picral 1 y LePera [118] 

modificado. 

3.1.2. Probetas 

Para determinar la cinética de formación de austenita, las temperaturas críticas de 

transformación y los diagramas de transformación en calentamiento continuo (TCC), se 
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realizaron pruebas de dilatometría a diferentes rapideces de calentamiento. Para realizar 

estas pruebas, a partir de las placas de los aceros, se maquinaron probetas cilíndricas de 16 

mm de altura por 7 mm de diámetro. 

3.1.3. Pruebas 

Cada probeta fue sometida a una rapidez de calentamiento continuo de: 2, 10, 20 y 

40 °C/min, hasta una temperatura final de 1000 °C. Las pruebas se realizaron en un 

dilatómetro vertical Linseis serie L75V bajo una atmósfera inerte de argón. De estas 

pruebas se obtuvo el cambio de longitud con respecto a la temperatura (curvas 

dilatométricas). 

3.2. Soldadura 

3.2.1. Selección del proceso 

Debido a que la ZAC suele ser la zona más susceptible al agrietamiento asistido por 

el hidrógeno, se decidió utilizar la soldadura por arco con gas y tungsteno (GTAW) 

autógeno para simular una soldadura de una pasada. Con esto se eliminó la variable de 

diseño de junta y selección de material de aporte. 

3.2.2. Soldadura semiautomática 

De las placas de acero,  se cortaron dos con dimensiones de 105 x 105 mm, 

conservando el espesor original. Las superficies de las placas, se desbastaron con lija 600 

para eliminar el óxido formado por el proceso termomecánico. Previo a la soldadura, las 

placas se limpiaron y se desengrasaron con alcohol para evitar la contaminación con 

materiales orgánicos e inorgánicos de la soldadura, y para evitar la introducción de 

hidrógeno por presencia de humedad.  

Para obtener una calidad alta de la soldadura, la antorcha de la soldadora se adaptó a 

una máquina de corte con plasma, con lo cual se logró una velocidad de soldadura y una 

distancia entre el electrodo y la placa constantes. La Figura 1 muestra en forma 

esquemática la prueba de soldadura con una imagen de la adaptación de la antorcha de la 
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soldadora al dispositivo de la cortadora con plasma. La Tabla 3 muestra los parámetros de 

soldadura utilizados. 

La soldadura de la placa se realizó en la dirección de la laminación del proceso 

termomecánico. Debido al carbono equivalente de estos aceros, no se realizó 

precalentamiento ni post-tratamiento térmico de la placa, y se dejó enfriar en aire quieto 

hasta la temperatura ambiente. 

 

Figura 1.  Adaptación de la antorcha de la soldadora al dispositivo de corte con plasma. a) 

esquema, b) fotografía. 
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Tabla 3. Parámetros del proceso de soldadura. 

Corriente, A 200 A 
Velocidad de 

soldadura, mm/s 
3 

Tipo de corriente Corriente directa 
con electrodo 

negativo 
Electrodo Tungsteno con 

2% de Rodio 
Punta de 
electrodo 

Afilada 

Diámetro del 
electrodo, mm 

3.18 

Distancia entre la 
placa a soldar y el 

electrodo, mm 

1.00 
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3.2.3. Preparación metalográfica 

Una vez terminado el proceso de soldadura, se obtuvo una muestra para revelar la 

macroestructura y microestructura de la zona de la soldadura. Para cada placa soldada, la 

preparación metalográfica para revelar la macroestructura consistió en obtener una muestra 

en una zona alejada del inicio y fin de la soldadura mediante cortes transversales a la 

dirección de la soldadura con una segueta industrial a baja velocidad para evitar cualquier 

tipo de cambio microestructural. Posteriormente, las muestras fueron desbastadas siguiendo 

la secuencia de lijas 240, 320, 400 y 600. En esta condición de desbaste, se atacaron las 

muestras con el reactivo Nital 6 hasta revelar la macroestructura, enjuagando rápidamente 

con agua y alcohol. Las mismas muestras que se utilizaron para revelar la macroestructura, 

se utilizaron para revelar la microestructura. Éstas fueron pulidas con alúmina de 1 m de 

tamaño de partícula hasta eliminar la macroestructura, seguido de pulido fino con alúmina 

de 0.3 y 0.05 m. Igual que en el caso de la preparación metalográfica del material base, la 

revelación de la microestructura de la zona de la  soldadura se realizó con la secuencia de 

reactivos: Nital 2, Picral 4 y LePera modificado. 

3.2.4. Análisis metalográfico 

Para realizar el análisis metalográfico, mediante el uso del microscopio óptico se 

adquirieron imágenes de las macroestructuras y microestructuras, y con el uso un 

analizador de imágenes, se realizaron las siguientes determinaciones: 

 Espesor de las zonas de la soldadura 

 Determinación de fases y microconstituyentes 

 Tamaño de grano 

La determinación del tamaño de grano se realizó con el método de intercepción 

lineal en concordancia con la norma ASTM E 112 [119]. 
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3.2.5. Microdureza 

Con el equipo Shimadzu Microhardness modelo HMV-2, se realizó un barrido de 

microdurezas desde la ZF hasta el MB pasando por la ZAC como lo muestra la Figura 2 

Las mediciones se realizaron con una fuerza de 980.5 mN y con un tiempo de 15 s. La 

separación entre mediciones fue de aproximadamente 2.5 veces la huella dejada en cada 

medición. 

 

 

Figura 2. Configuración del barrido de microdureza en la zona de la soldadura. 

3.2.6. Nanoindentación 

Las muestras que fueron utilizadas para la medición de la microdureza, se utilizaron 

para realizar pruebas de nanoindentación para determinar la nanodureza de las fases y/o 

microconstituyentes en cada zona de la soldadura.  

En las pruebas de nanoindentación la preparación de las muestras es una variable 

muy importante ya que la superficie a ser ensayada necesita tener una rugosidad menor a la 

profundidad que dejara la huella después de las nanoindentación, además de que se debe 

tener cuidado de no introducir deformación plástica; por lo que no es posible realizar 

pruebas de nanoindentación en muestras atacadas y/o distorsionadas.  

Después de las mediciones de microdureza, estas muestras se desbastaron con lija 

600 para eliminar las huellas del indentador Vickers, seguido de pulido fino con alúmina de 

1 y 0.3 m de tamaño de partícula, para posteriormente ser atacadas con nital 2 para revelar 

la microestructura de cada zona. Para poder realizar las pruebas de nanoindentación se 

marcaron la ZF y las subzonas de la ZAC, con el uso del microdurómetro Vickers, en las 

muestras atacadas. Una vez hecho esto, las muestras se pulieron con alúmina de 0.05 m de 

ZF
ZAC

MB

Indentaciones
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tamaño de partícula hasta desaparecer toda la microestructura revelada por el ataque pero 

sin eliminar las marcas Vickers introducidas en las zonas. Para dar el acabado final, se 

utilizó una solución nanométrica de sílica coloidal hasta obtener una rugosidad aproximada 

de 15.5 2.1  nm.  Todo se llevó acabo sin la aplicación de fuerza externa, es decir, con el 

puro peso de la muestra se realizó el pulido, esto con el fin de evitar la introducción de 

deformación plástica. 

Las pruebas de nanoindentación se llevaron a cabo en un nanoindentador TI 750 

Nanomechanical Test System marca Hysitron, con el uso de una punta Berkovich calibrada 

con una muestra estandarizada de sílice fundida. Con este nanoindentador, se puede 

controlar la fuerza aplicada o la profundidad de penetración. Para la determinación de las 

propiedades mecánicas, se decidió el uso de control fuerza. Para el control de la fuerza, se 

utiliza una función de fuerza, la cual indica cómo se va a aplicar la fuerza en función del 

tiempo.  

Se sabe, que algunos materiales pueden presentar apilamiento (pile-up) alrededor de 

las nanoindentaciones, el cual puede dar una determinación errónea de las propiedades 

mecánicas ya que el área de contacto de nanoindentación se verá afectada. Para mitigar este 

problema, se realizaron pruebas preliminares para determinar la fuerza de nanoindentación 

y la forma de función de carga.  

El nanoindentador también se utilizó como un microscopio de fuerza atómica para 

adquirir la morfología de la zona de las nanoindentaciones y para determinar la rugosidad. 

Una vez realizadas las pruebas de nanoindentación, se adquirieron imágenes de las 

nanoindentaciones con las muestras pulidas y posteriormente se volvieron a tomar 

imágenes con las muestras atacadas con nital 2 para determinar la microestructura que fue 

nanoindentada. 
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3.3. Propiedades térmicas y mecánicas 

Las propiedades térmicas se requieren para realizar el análisis térmico de la 

soldadura con el método propuesto por Poorhaydari y otros [120]. Debido a que las pruebas 

de crecimiento de grietas en la ZAC se realizaron mediante el ensayo de fatiga, es necesario 

conocer las propiedades mecánicas de ésta zona para poder calcular el momento flector que 

se aplicara, tal que no sea mayor al esfuerzo de fluencia.  

Para esto, se propuso el diseño e implementación de dos redes neuronales 

artificiales (RNAs) como herramientas para estimar la conductividad térmica y capacidad 

calorífica en función de la composición química y temperatura de aceros, donde una RNAs 

es una estructura compuesta de nodos o neuronas interconectados y organizados en capas a 

las que se les asigna un factor de peso [121] (anexo A). 

3.3.1. Bases de datos 

Se realizó una búsqueda bibliográfica para construir tres bases de datos, una de la 

conductividad térmica, otra de la capacidad calorífica, y otra del esfuerzo de fluencia. Las 

dos primeras en función de la composición química y de la temperatura, y la última en 

función de la composición química y la dureza. 

Se tuvo cuidado de obtener la suficiente información como para asegurar que las 

variables independientes de los acero microaleados bajo estudio, estuvieran dentro de los 

límites de las composición química y la dureza de los aceros recopilados. Adicionalmente, 

se asumió que las propiedades térmicas no son función de la microestructura.  

Para las bases de datos de la conductividad térmica, capacidad calorífica y esfuerzo 

de fluencia, se recolectó información de un total de 396, 176 y 228 aceros respectivamente. 

En las Tablas 4, 5 y 6 se presentan el resumen de las bases de datos para la conductividad 

térmica, capacidad calorífica y esfuerzo de fluencia respectivamente. Cada base de datos 

fue dividida en dos partes, la primera parte con el 80% de la información y la segunda parte 

con el 20% restante de la información. La primera parte de cada base de datos, se utilizó en 

la etapa de entrenamiento de las RNAs, y la segunda parte en la etapa de prueba. 
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Los valores de las variables de entrada y de salida de las tres bases de datos, fueron 

normalizados mediante la ecuación: 

min

max min

ix xN
x x





          (2) 

donde N  representa el valor normalizado, ix  el valor de la propiedad real, y minx   y maxx  

los valores mínimos y máximos de la propiedad respectivamente. 
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Tabla 4. Valores mínimos y máximos de las variables independientes (input)  y de la 

conductividad térmica (output) de la base de datos. 

Variable Mínimo Máximo promedio Desviación 
estándar 

%Fe 16.16 100.00 87.5 17.66 
%C 0.00 1.70 0.31 0.26 
%Mn 0.00 6.00 0.72 0.80 
%Ni 0.00 63.00 4.31 9.31 
%Mo 0.00 4.80 0.36 0.94 
%V 0.00 3.00 0.05 0.35 
%Cr 0.00 30.40 4.90 7.63 
%Cu 0.00 0.64 0.001 0.055 
%Al 0.00 4.50 0.033 0.334 
%Nb 0.00 3.00 0.101 0.442 
%Si 0.00 3.50 0.220 0.539 
%W 0.00 18.50 0.423 2.482 
%Ti 0.00 1.40 0.028 0.153 
%Co 0.00 46.60 1.013 5.519 
Temperatura, °C 0.00 1200 387.6 335.4 
Conductividad 
térmica, W/m    

10.90 80.20 32.88 12.34 
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Tabla 5. Valores mínimos y máximos de las variables independientes (input)  y de la 

capacidad calorífica (output) de la base de datos. 

Variable Mínimo Máximo promedio Desviación 
estándar 

%Fe 21.00 100.0 89.43 14.329 
%C 0.00 1.70 0.336 0.308 

%Mn 0.00 13.00 1.205 2.453 
%Ni 0.00 60.00 3.472 8.397 
%Mo 0.00 3.600 0.211 0.533 
%Cr 0.00 29.00 4.329 7.258 
%Cu 0.00 0.64 0.018 0.106 
%Al 0.00 4.50 0.029 0.340 
%Nb 0.00 0.90 0.0102 0.095 
%Si 0.00 2.00 0.211 0.509 
%W 0.00 18.5 0.565 3.090 
%Ti 0.00 0.60 0.007 0.064 

Temperatura, °C 20.00 1000 363.182 290.726 
Capacidad 
calorífica, 
W/m°C 

402 960 573.012 114.886 
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Tabla 6. Valores mínimos y máximos de las variables independientes (input)  y del esfuerzo 

de fluencia (output) de la base de datos. 

Variable Mínimo Máximo Promedio Desviación 
estándar 

%C 0 0.880 0.240 0.191 
%Mn 0 2.240 1.126 0.459 
%Ni 0 3.800 0.782 1.189 
%Mo 0 3.460 0.245 0.497 
%V 0 1.780 0.069 0.143 
%Cr 0 4.100 0.436 0.666 
%Cu 0 1.880 0.286 0.555 
%Al 0 0.490 0.021 0.039 
%Nb 0 0.860 0.044 0.147 
%Si 0 1.240 0.311 0.156 
%W 0 0.990 0.008 0.072 
%Ti 0 0.200 0.013 0.029 
%P 0 0.050 0.015 0.011 
%S 0 0.077 0.014 0.017 

Dureza, HV 75.8 713 318 138 
Esfuerzo de 

fluencia, 
MPa 

103.0 2300 834.8 434.4 
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3.3.2. Diseño de la redes neuronales artificiales 

Se propuso el diseño de tres RNAs del tipo perceptón multicapa con una regla de 

aprendizaje de propagación hacia atrás y función de transferencia sigmoidal. Para 

determinar el mejor diseño de las RNAs, se utilizó una sola capa oculta variando el número 

de nodos ocultos, ya que la cantidad de estos tiene influencia en las etapas de entrenamiento 

y de prueba y por subsiguiente en las estimaciones. 

En la RNA para estimar la conductividad térmica, se utilizó un total de 15 variables 

independientes (14 para la composición química y 1 para la temperatura), en la RNA para 

estimar la capacidad calorífica se utilizó un total de 13 variables independientes (12 para la 

composición química y 1 para la temperatura), y para  la RNA para estimar el esfuerzo de 

fluencia, se usaron 15 variables independientes (14 para la composición química y 1 para la 

dureza). La Figura 3 muestra las arquitecturas generales de las RNAs. 
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Figura 3. Arquitectura de las RNAs. a) conductividad térmica (k), b) capacidad calorífica 

(Cp), c) esfuerzo de fluencia ( y ) 

 

3.3.3. Propiedades térmicas y del esfuerzo de fluencia de la zona de la soldadura 

Una vez que las RNAs fueron entrenadas y probadas, se procedió a estimar las 

propiedades térmicas de los materiales base, y el esfuerzo de fluencia en las zonas y 

subzonas de la soldadura. 

Para estimar las propiedades térmicas, se alimentó a las RNAs correspondientes, la 

composición química de los aceros microaleados bajo estudio; adicionalmente, para la 

conductividad térmica se alimentó el intervalo de temperaturas de 25 a 1200 °C y para la 

capacidad calorífica el intervalo de temperaturas de 25 a 1000 °C. 
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En el caso de la estimación del esfuerzo de fluencia, la RNA correspondiente fue 

alimentada con la composición química y con el perfil de durezas de toda la zona de la 

soldadura, es decir, el perfil de durezas de la ZF, ZACPF, ZACCG, ZACRC, ZACPT, 

ZACSC y MB. 

3.4. Análisis térmico de la soldadura 

Para determinar el efecto del calor aportado por soldadura sobre la microestructura, 

dureza y comportamiento, es necesario determinar los ciclos térmicos experimentados. 

Debido a las dificultades experimentales para determinar estos ciclos, se propuso estimarlos 

mediante las soluciones de las ecuaciones de Rosenthal para placas gruesas y delgadas y la 

aplicación del método propuesto por Poorhaydari y otros [120]. El método consiste en 

aplicar un factor de peso a las soluciones analíticas de Rosenthal para placas delgadas y 

placas gruesas, ya que la mayoría de las soldaduras exhiben un comportamiento intermedio 

entre estas dos categorías. El factor de peso es determinado por la ecuación (Ec. 3):  

          
 

 
exp

lg

Placa gruesa
p

Placa de ada Placa gruesa

W W
F

W W


 





             (3) 

donde expW  es el espesor de la ZAC determinado experimentalmente; lgPlaca de adaW   y 

Placa gruesaW   son los espesores de la ZAC que son determinados de las soluciones de 

Rosenthal para placas delgadas y gruesas respectivamente.  

De las soluciones de Rosenthal, el cambio de la temperatura con respecto al tiempo 

para placas gruesas se determina mediante la Ec. 4: 

       
2

exp
2 4o
q v rT T

kt t 

 
   

 
         (4) 

 

y para placas delgadas (Ec. 5): 
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 

2

1
2

exp
44

o
q v rT T

td k Cpt  

 
   

 
         (5) 

 

Las temperaturas pico ( pT )  como función de la distancia desde la fuente de calor se 

determinan para placa gruesa (Ec. 6) y placa delgada como (Ec. 7): 

   2
2

p o
q vT T

e Cpr 

 
  

 
        (6) 

   

1
22

2p o
q vT T

e d Cpr 

 
  

 
        (7) 

con esto, los perfiles de temperatura (Ec. 8) y las temperaturas pico (Ec. 9) se determinan 

mediante: 

  Placa gruesa p Placa deñgada Placa gruesaT T F T T           (8) 

    , , ,p p Placa gruesa p p Placa deñgada p Placa gruesaT T F T T          (9) 

El factor de peso, Fp, varía de 0 a 1. Valores cercanos a 0 indican que la solución se 

aproxima a una placa gruesa, por el otro lado, cuando Fp presenta valores cercanos a 1, la 

solución de aproxima a una placa delgada.                y              , se determinan 

sabiendo que en las fronteras entre la ZF y la ZAC y entre la ZAC y el MB, se conocen las 

temperaturas pico que se alcanzan durante el proceso de soldadura, y que corresponden a la 

temperatura de fusión y a la temperatura crítica de transformación Ac1 respectivamente. 

Poorhaydari y otros [120] demostraron que los parámetros importantes tales como las 

temperaturas pico y el tiempo de enfriamiento entre 800 °C y 500 °C, se pueden estimar 

mediante el pesado de las soluciones para placas delgadas y gruesas, y que estos resultados 

se pueden usar para correlacionar estudios de microestructura, y modelado y simulación. 

Uno de los parámetros más importantes en los procesos de soldadura, es la rapidez 

de enfriamiento que se experimenta en el rango de temperaturas de 800 °C a 500 °C, ya que 

esta rapidez ésta directamente relacionada con la susceptibilidad a la formación de 

martensita. Entonces, la rapidez promedio de enfriamiento se determina mediante: 
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 8 5
8 5

800 500RE
t







         (10)  

donde   8 5 es el tiempo necesario para enfriar desde la temperatura de 800 °C hasta 

500 °C. Para placas gruesas este tiempo se calcula mediante: 

8 5
12

q vt
k 

           (11) 

y para placas delgadas: 

  
2

8 5 2
24

q v
t

k Cpd  
          (12) 

donde 𝜃 y 𝜃2 de determinan mediante: 

   
1

1 1 1
500 800o oT T

 
  

  
       (13) 

 
   

2 2
2

1 1 1
500 800o oT T

 
  
   

      (14) 

El   8 5 pesado toma la siguiente forma: 

 8 5 8 5, 8 5, 8 5,Placa gruesa p Placa delgada Placa gruesat t F t t                (15) 

 

3.5. Atrapamiento de hidrógeno en la zona de la soldadura 

Como apoyo para determinar la efectividad de las diferentes microestructuras 

desarrolladas en la zona de la soldadura, se utilizó la técnica de decoración con plata. Para 

determinar que efectivamente la plata se deposita en los sitios donde hay presencia de 

hidrógeno, se realizó la prueba de decoración para tres casos: 

Caso 1: Se realizó la decoración con plata a muestras que no fueron cargadas con 

hidrógeno. 
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Caso 2: Se realizó la prueba de decoración a muestras que fueron cargadas con hidrógeno. 

Caso 3: Se realizó la prueba de decoración a muestras que fueron cargadas con hidrógeno y 

sometidas a un tratamiento térmico de baja temperatura (baking) para remover el hidrógeno 

atrapado. 

3.5.1. Preparación de muestras 

De la zona de la soldadura, se cortaron laminillas de 10 x 10 mm con un espesor 

aproximado de 1.5 mm con la cortadora Buehler ISOmet 1000 aplicando una carga de 150 

g y una velocidad de corte de 225 rpm. Ambas caras de las muestras fueron desbastadas con 

la secuencia de lijas 240, 320, 400 y 600, y posteriormente pulidas con alúmina de 1 m de 

tamaño de partícula. 

A cada muestra, con el uso de plastiacero, se realizó la fijación de un cable de cobre, 

el cual funge como conexión entre la muestra y la fuente de poder para el cargado 

electroquímico.  

3.5.2. Cargado electroquímico 

Para el cargado electroquímico con hidrógeno de las muestras, se seleccionó una 

solución de H2SO4  0.5 M. A ésta, se le agregó 0.2 g de As2O3 por cada litro de disolución,  

esto con el fin de evitar la recombinación de los iones hidrógeno para formar hidrógeno 

molecular.  

El cargado de las muestras con hidrógeno se realizó con una fuente de poder 

Mastech modelo HY 1803D y con el uso de un electrodo de grafito como ánodo. La 

muestra se conectó a la carga negativa y el ánodo a la carga positiva. La Figura 4 muestra el 

dispositivo experimental utilizado para cargar con hidrógeno las muestras. 

El cargado se realizó durante 180 minutos, y la corriente que se aplicó fue la equivalente a 

40 mA/cm2. 
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Figura 4. Dispositivo experimental para el cargado con hidrógeno. 

 

3.5.3. Decoración con plata 

Se prepararon dos soluciones, una de AgNO3 0.86M y otra de KCN 1.72M. De 

acuerdo con Schober y otros y Yaho y otros [122, 123], a un mililitro de solución de AgNO3 

se le agregó gota por gota un mililitro de la solución de KCN agitando para disolver el 

precipitado que se formaba.  Con esto se forma el compuesto di-cianuro de plata potasio
 

  2K Ag CN   . Posteriormente, esta disolución es diluida con agua a 1:50 para formar 

los iones plata y cianuro. 

La decoración con plata, consistió en sumergir las muestras a decorar en la 

disolución de di-cianuro de plata potasio por un periodo de dos horas. Posterior al 

tratamiento, las muestras fueron enjuagas con alcohol de grado absoluto.  

Para determinar que los iones plata realmente se reducen por la reacción con el 

hidrógeno atrapado, éste mismo procedimiento se siguió para decorar muestras de la zona 

de la soldadura que no fueron cargadas con hidrógeno. 

Finalmente, para determinar la distribución de las partículas de plata depositadas en 

la zona de la soldadura, se obtuvieron imágenes de las diferentes zonas de la soldadura 

mediante el uso del microscopio electrónico de barrido. Con el software Image-J, se realizó 

un análisis de la distribución y tamaño de partículas de plata depositadas.  

0.09 A- +

Ánodo de grafitoMuestra
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3.5.4. Descarga de hidrógeno 

Para determinar la naturaleza reversible o irreversible de las trampas de hidrógeno y 

la efectividad de un tratamiento térmico para la eliminación de hidrógeno, se realizó un 

tratamiento térmico de baja temperatura comúnmente conocido como baking. 

A una muestra ya desbastada y pulida, se realizó el mismo procedimiento de 

cargado con hidrógeno. La muestra cargada, se pulió y se sometió a un tratamiento térmico 

en una mufla a 150 °C por un tiempo de 3 horas. Posteriormente se realizó la prueba de 

decoración con plata siguiendo el mismo procedimiento ya descrito. 

3.6. Permeabilidad de hidrógeno 

Todos los mecanismos de fragilización por hidrógeno concuerdan que para que éste 

fenómeno se dé, se requiere que el hidrógeno difunda hacia una zona de alta actividad tales 

como: una punta de grieta etc. De esta forma, para estudiar la susceptibilidad de un acero o 

de una microestructura o mezclas de microestructuras al agrietamiento inducido por el 

hidrógeno, es conveniente determinar la difusividad de hidrógeno. Por tal motivo, se 

realizaron pruebas de permeabilidad de hidrógeno en la ZF, ZAC y MB, para determinar 

cuál de éstas pudiera ser más susceptible al AAH. 

3.6.1. Preparación de muestras 

La primera parte de la preparación de las muestras corresponde al mismo 

procedimiento que se realizó para obtener la macroestructura de la soldadura. Posterior al 

revelado de la macroestructura, se realizaron cortes para obtener muestras de la ZF, ZAC y 

MB con la cortadora Buehler ISOmet 1000 aplicando una carga de 100 g y una velocidad 

de corte de 250 rpm. La Figura 5 muestra las zonas y la orientación de donde se obtuvieron 

las muestras.  

El espesor de estas muestras fue ligeramente mayor a 1 mm. La preparación finalizó 

con desbaste de ambas caras con lija 600 hasta obtener un espesor de 1 mm. 
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Figura 5. Esquema de las zonas de obtención de las muestras para las pruebas de 

permeabilidad. 

 

3.6.2. Diseño de la celda 

Para las pruebas de permeabilidad de hidrógeno, se construyó una celda del tipo 

Devanathan y Stachurski acorde a la norma ASTM G148 [49]. Este tipo de celda cuenta 

con dos celdas, una donde se realiza el cargado de la muestra con hidrógeno y otra donde se 

realiza la oxidación del hidrógeno. La Figura 6 muestra la celda de permeabilidad y la 

disposición de la muestra o electrodo de trabajo (ET). 

3.6.3. Pruebas de permeabilidad 

En la celda de cargado se utilizó una disolución 0.5 M de H2SO4 con 0.2 g de As2O3 

por litro de disolución, y en la celda de oxidación se utilizó una disolución de 0.1 M de 

NaOH. El As2O3 se utilizó para evitar la recombinación del hidrógeno adsorbido para 

formar hidrógeno molecular.  

Finalmente, se utilizó el método de tiempo transcurrido (elapsed-time) para 

determinar el coeficiente de difusión de hidrógeno [49].  
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Figura 6. Disposición experimental de la celda de permeabilidad. ER: electrodo de 

referencia; CE: contra-electrodo; ET: electrodo de trabajo (muestra).  
 

3.7. Crecimiento de grietas 

Las pruebas de crecimiento de grietas se realizaron mediante el ensayo de fatiga 

rotativa, usando un diseño modificado de probetas destinadas al estudio de grietas cortas 

propuesto por Ray y otros. [110]. Debido al espesor estrecho de la ZAC, para obtener 

probetas, se simuló físicamente esta zona mediante un tratamiento térmico convencional. 

Con microscopía óptica, se monitoreo el crecimiento de las grietas en función del número 

de ciclos aplicados durante el ensayo de fatiga en tres probetas: 1) probeta sin carga de 

hidrógeno; 2) probeta cargada con hidrógeno y 3) probeta cargada con hidrógeno y 

descargada mediante tratamiento térmico baking. Durante el transcurso de los ensayos, se 

monitoreo el crecimiento de grietas. Debido a la escasez de material, esto se realizó sólo 

para el acero A. 

3.7.1. Simulación física de la ZAC 

Debido a que el espesor de la ZAC es estrecho (3.42 mm para el acero A y 2.88 mm 

para el acero B), no es posible obtener muestras de la zona de la soldadura deseada para 

fabricar las probetas de fatiga propuestas.  
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Varios autores [104-108] han usado la simulación física (con el uso de simuladores 

termomecánicos o tratamientos térmicos convencionales) para obtener muestras de tamaño 

suficiente de la zona o subzonas de la soldadura de su interés para realizar pruebas 

mecánicas. Por tal razón, para poder fabricar las probetas de fatiga de la zona de la 

soldadura de interés, se decidió realizar un tratamiento térmico convencional para 

reproducir un ciclo térmico parecido al que se experimenta en la ZACCG durante la 

soldadura [104, 107, 124, 125]. 

Para el tratamiento térmico, se fabricaron probetas cilíndricas de 8 mm de diámetro 

por 60 mm de altura. Para determinar el tiempo que le tardaría a cada probeta alcanzar la 

temperatura pico designada (1350 °C), se determinó en primer lugar el número de Biot (Ec. 

16): 

  

 /Qh Vol A
Bi

k


                                                           (16) 

donde el coeficiente de transferencia de calor global ( Qh ), es la suma de la componente 

convectiva y la componente de radiativa (Ec. 17): 

   
c rQ Q Qh h h             (17) 

La componente convectiva se determinó mediante la correlación para cilindros verticales 

(Ec. 18)[126]: 

   1 40.53 PrNu Gr            (18) 

La componente radiativa se determinó mediante (Ec. 19) [126]: 

 4 4

r

f

f
Q

s T T
T

h
T

 
 

  

           (19) 

El número de Biot da un valor promedio menor a 0.1, por lo que se asumió que no 

existen gradientes de temperatura dentro de la probeta. Con ésta suposición, la 
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determinación de la temperatura como función del tiempo sin tomar en cuenta la 

transformación de fase se realizó con un balance de energía: 

Entradas Salidas Acumulación          (20) 

De este balance se obtuvo la ecuación diferencial: 

 Q f
dTh T T A CpVol
dt

                  (21)

   

donde fT  es la temperatura del fluido o medio ambiente,   es la densidad, Cp  la 

capacidad calorífica y Vol  el volumen de las probetas. 

Para resolver esta ecuación diferencial, se pude asumir que durante el calentamiento 

o enfriamiento, la temperatura varía una cantidad pequeña ( 1 C ), es decir, el paso del 

tiempo ( t ) entre el cálculo de la temperatura actual y la temperatura futura es muy corto. 

Si la temperatura cambia poco entre el cálculo actual y el futuro, entonces se puede suponer 

que durante este cambio las propiedades termofísicas y los coeficientes de transferencia de 

calor permanecen constantes, con lo que la Ec. 21 sería una ecuación diferencial ordinaria 

de variables separables y por lo tanto se podría resolver por integración obteniendo la 

solución:  

 exp Q
f o f

h A
T T T T t

CpVol
 

    
 

         (22) 

Si el cambio de temperatura entre el cálculo actual y el futuro es de 

aproximadamente de 1 °C, entonces determinar el perfil térmico desde 1350 °C hasta 

25 °C, se requerirían de 1325 soluciones de la Ec 21, pero esta solución sería de la misma 

forma que la Ec. 22, por lo que para obtener el perfil sólo basta con actualizar en cada 

cálculo las propiedades termofísicas y los coeficientes de transferencia de calor radiativo y 

convectivo. 
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La Ec. 22 relaciona la temperatura de la probeta con el tiempo, por lo que se puede 

despejar este último para determinar el tiempo que le tomara a la probeta alcanzar la 

temperatura pico deseada. 

3.7.2. Probetas 

Se maquinaron probetas modificadas para el estudio del crecimiento de grietas 

cortas propuesto por Ray y otros. [110]. Estas probetas tiene una zona reducida y dos caras 

planas, las cuales fueron sometidas a un proceso de desbaste hasta lija 600 y una secuencia 

de pulido con alúmina de 1, 0.1 y 0.05 m de tamaño de partícula. La Figura 7 presenta la 

configuración de las probetas, de donde debido al diseño, las zonas 1 y 2 son puntos de 

nucleación de grietas. 

 
Figura 7. Probeta modificada para el estudio del crecimiento de grietas cortas. Unidades en 

mm. 

 

3.7.3. Diseño de las pruebas de fatiga 

El diseño de las pruebas de fatiga consistió en determinar el momento flector que se 

aplicaría a las probetas de fatiga, tal que éste no rebasara el esfuerzo de fluencia del 

Zona 
reducida

Zona de 
nucleación 
de grieta
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material. Para esto se recurrió a la modelación matemática del ensayo de fatiga. La Figura 8 

muestra esquemáticamente la disposición del ensayo de fatiga. 

 

 

 

Figura 8. Esquema del dispositivo de ensayo de fatiga. No a escala. 

 
Descripción del ensayo 
 

El ensayo de fatiga consiste en aplicar un momento flector en el extremo de la 

mordaza mientras se produce movimiento angular alrededor del eje de la probeta. El 

momento flector es de magnitud tal que la aplicación de éste no rebase el esfuerzo de 

fluencia de la probeta. Debido a este proceso, se produce la nucleación y crecimiento de 

grietas en las zonas concentradoras de esfuerzos diseñadas para tal motivo (Figura 7). 

 
Suposiciones 
 

Para la modelación matemática del ensayo de fatiga se realizaron las siguientes 

suposiciones: 

 Comportamiento isotrópico. 

 Comportamiento elasto-plástico ideal. 

 No se presentan cambios de volumen en la probeta. 

 La respuesta mecánica en la zona elástica obedece la ley de Hooke. 

 Las mordazas no se deforman ni elásticamente ni plásticamente.  

 

Aplicación de 
momento
flector

Probeta

Mordazas

Extensión de la Probeta
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Formulación matemática 
 

La formulación matemática del campo de esfuerzos en la probeta de fatiga queda 

determinada por el sistema de ecuaciones diferenciales: 

, 0ij j iF              (23) 

donde ij es el tensor de esfuerzos, y ,ij j  es la divergencia de este tensor. 

La Figura 9 muestra el diagrama de cuerpo libre de este sistema. 

 

 

Figura 9. Esquema de las condiciones de frontera de la modelación matemática del ensayo 

de fatiga. 

Las condiciones de frontera del sistema son: 

( , ,0) 0
( , ,0) 0
( , ,0) 0

r

z

u r
u r
u r














          (24a) 

 

 

 

, ,0
0

, ,0
0

, ,0
0

r

z

u r
r

u r

u r
z


























          (24b) 

Extensión de la Probeta

Aplicación de 
fuerza

Probeta

Lp

r

z




PROCEDIMIENTO                                 

 

44 
 

 

 

 

, ,
( )

, ,
0

, ,
0

r p

p

z p

u r L
f M

r
u r L

u r L
z


























         (24c) 

donde ru , u y zu  son los desplazamientos en las direcciones r, y z respectivamente, y M 
es el momento flector. 

Método de solución 
 

Para resolver el campo de esfuerzos, primero se debe de calcular el campo de 

desplazamientos, y para esto se utilizó el método de elemento finito desde un punto de vista 

Lagrangiano implementado en Abaqus.  

Con la determinación del campo de desplazamientos, se determina el campo de 

esfuerzos mediante la ecuación constitutiva del sistema: 

   ep
ij ijkl kld C d             (25) 

donde ep
ijklC  es el tensor de rigidez elástico-plástico. 

Para determinar el momento flector necesario para no producir flujo plástico, en la 

simulación del ensayo de fatiga, se aplicó una fuerza en la parte final de la extensión de la 

probeta (Figura 9) y se realizó la simulación para dicha fuerza. En el pos-procesamiento de 

la simulación, se determinó si la fuerza aplicada producía deformación plástica equivalente. 

Una vez que se determinó la fuerza máxima permitida para no producir deformación 

plástica, el momento flector se determinó mediante la siguiente relación: 

pM F L              (26) 

donde Lp es la longitud de la extensión de la probeta más la porción de la probeta que no 

está empotrada. 
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3.7.4.  Cargado electroquímico con hidrógeno de probetas  

Se cargaron con hidrógeno dos probetas de fatiga rotativa a una densidad de 

corriente de 40 mA/cm2 m.  Debido a que la fuente de poder suministra corriente y no 

densidad de corriente, se determinó el área de la probeta para determinar la corriente 

aplicada.  

El área de las probetas es de 10.52 cm2, pero debido a que no toda la probeta se 

sumergió en la solución, se aplicó una corriente de 0.34 A por un periodo de 1 hora. La 

Figura 10 muestra la disposición del dispositivo para el cargado con hidrógeno. 

La solución que se utilizó para el cargado fue la misma que se utilizó para las pruebas de 

permeabilidad (H2SO4 0.5 M con 0.2 g de As2O3 por cada litro de disolución). 

 
 

 
Figura 10. Dispositivo experimental para el cargado con hidrógeno de las probetas de fatiga 

rotativa. 
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3.7.5. Ensayos de fatiga 

En una máquina de fatiga rotativa (Fatigue dynamics inc modelo RBF 200), se 

realizaron pruebas de fatiga rotativa a tres probetas, donde los parámetros de la prueba 

fueron:  

 Momento flector: 24 lb-plg. 

 Frecuencia: 20 s-1 

Durante el transcurso del ensayo, se monitoreo el crecimiento de grietas mediante el 

uso del microscopio óptico. La Tabla 7 resume las condiciones de las probetas previas al 

ensayo. 

 

Tabla 7. Condiciones de las probetas para los ensayos de fatiga. 

Probeta Tiempo de cargado con 

hidrógeno 

Condiciones de descargado 

de hidrógeno 

Probeta 1 Sin carga de hidrógeno No aplica 

Probeta 2 1 hora No fue descargada 

Probeta 3 1 hora 150°C por 3 hora 

La probeta 3 se ensayó sin carga de hidrógeno para determinar el efecto de éste 

sobre el crecimiento de las grietas. 

Las dos probetas que fueron cargadas con hidrógeno fueron sometidas al ensayo 

mediante el siguiente esquema:  

1. La probeta 2 fue sometida al ensayo de fatiga rotativa inmediatamente después de 

concluido el cargado con hidrógeno. 

2. La probeta 3 fue sometida a un proceso de descargado con hidrógeno “baking” a 

una temperatura de 150 °C por un tiempo de 3 horas. Posteriormente se realizó el 

ensayo bajo los mismos parámetros de la primera probeta. 
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Posterior a cada prueba, las probetas fueron atacadas con nital 2 para revelar la 

microestructura en la zona de la grieta. 
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4. RESULTADOS Y ANÁLISIS 

4.1. Dilatometría  

4.1.1. Materiales 

La Figura 11 muestra la microestructura original de los materiales base. El acero A presenta 

una estructura de martensita de color blanco y bainita de color café, y el acero B2 una 

microestructura de ferrita poligonal, ferrita acicular (ambas de color café) y 

microconstituyente M/A de color blanco. 

 

Figura 11. Microestructuras de los materiales base. a) acero A; b) acero B2. 

 

4.1.2. Temperaturas críticas de transformación  

De las pruebas de dilatometría, se obtuvieron las deformaciones longitudinales 

 / oL L   en función de la temperatura (curvas dilatométricas). Las Figuras 12 y 13, 

muestran la curva dilatométrica y la derivada de las deformaciones longitudinales con 

respecto a la temperatura para una rapidez de calentamiento de 2 °C/min de las probetas de 

acero A y acero B2 respectivamente. Se observa que a temperaturas menores a 700 °C, 

conforme la temperatura aumenta, el cambio de longitud aumenta linealmente con respecto 

a la temperatura. A este cambio se le conoce como el coeficiente de expansión térmica. 

Entre 700 °C y 907 °C, se observan tres cambios en la primera derivada de la curva 

dilatométrica, los cuales están relacionados con dos etapas de transformación de fase  [127] 

a)

M

B

b)

M-A
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[128, 129], y por lo tanto son referidos a temperaturas críticas de transformación. Alrededor 

de los 700 °C, se observa una contracción en la curva dilatométrica, y una pendiente 

negativa en su primera derivada. A éste cambio en esta curva, se le atribuye al inicio de una 

transformación de fase o el inicio de la primera etapa. La pendiente negativa continúa hasta 

antes de los 80 0°C, en donde antes de alcanzar el valor de cero, en un muy estrecho rango 

de temperaturas, la pendiente se vuelve positiva. A este cambio de pendiente se le atribuye 

al fin de la primera etapa y el inicio de la segunda. Posteriormente, nuevamente se obtiene 

una pendiente negativa que cambia a positiva alrededor de los 850 °C hasta alcanzar un 

máximo alrededor de los 905 °C a lo cual se le atribuye el fin de la transformación de la 

segunda etapa. Todas las probetas de los dos aceros que fueron ensayadas a diferentes 

rapideces de calentamiento, presentan estas dos etapas. 

Dependiendo de la composición química, la microestructura inicial y la rapidez de 

calentamiento, la formación de austenita se puede dar en dos etapas. En estos aceros, para 

cada probeta se observan tres temperaturas críticas de transformación correspondientes a 

As1, Af1 y Ac3, por lo que la formación de austenita se da en dos etapas [127, 128, 130, 

131]. El comportamiento en la formación de austenita en aceros con microestructura de 

martensita y bainita no se ha estudiado, y por lo tanto no existe información al respecto. 

Para el caso de aceros con microestructura inicial de perlita y ferrita, As1 y Af1 

corresponden a las temperaturas de inicio y fin de formación de austenita a partir de perlita 

respectivamente, es decir, cuando toda la perlita se ha consumido, y Ac3 al fin de la 

formación de austenita a partir de ferrita proeutectoide [127, 130, 132-134]. Para aceros 

bainíticos, As1 y Af1 corresponden respectivamente a las temperaturas de inicio y fin de 

disolución de cementita, carburos y otros precipitados, y a su vez, Af1 y Ac3 corresponden 

respectivamente al inicio y fin de la formación de austenita a partir de la ferrita bainítica 

[128]. La cinética de formación de austenita a partir de martensita no ha sido del todo 

estudiada; sólo existen algunos estudios de la transformación en aceros maraging [131, 

135-138]. En estos aceros, las  temperaturas As1 y Af1 corresponden, respectivamente al 

inicio y fin de una etapa de precipitación de carburos y formación de ferrita a partir de la 

martensita, para posteriormente iniciar la formación de austenita a partir de la ferrita a la 

temperatura Af1 y finalizar a la temperatura Ac3 [139]. Debido a esto, en un acero con 
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microestructura bainitica-martensitica, en la primera etapa de formación de austenita, se 

presentan dos mecanismos que compiten y se traslapan entre ellos: la precipitación-

disolución de carburos a partir de la martensita y la disolución de carburos de la bainita. 

Para aceros con microestructura inicial de ferrita, la formación de austenita se da en una 

etapa [140, 141], donde la austenita nuclea en los bordes de grano y crece en dirección del 

centro del grano. El Acero B2 tiene una microestructura de ferrita y microconstituyente 

M/A y presenta dos etapas de formación de austenita, por lo que la primera etapa se debe a 

la descomposición del microconstituyente M/A y la segunda a la formación de austenita a 

partir de la ferrita. 

Las Figuras 14 y 15, muestran las temperaturas críticas de transformación en 

función de la rapidez de calentamiento. Se observa que conforme la rapidez de 

calentamiento aumenta, las temperaturas críticas también aumentan, pero As1 se incrementa 

más rápido en comparación con Af1 y Ac3. Esto da como resultado que la diferencia entre 

estas temperaturas sea menor a rapideces de calentamiento mayores a 10 °C/min en 

comparación a rapideces menores (Figura 16).  
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Figura 12. Determinación de las temperaturas críticas de transformación a una rapidez de 

calentamiento de 2 °C/min. Acero A. 

 

Figura 13. Determinación de las temperaturas críticas de transformación a una rapidez de 

calentamiento de 2 °C/min. Acero B2. 
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Figura 14. Temperaturas críticas de transformación en función de la rapidez de 

calentamiento. Acero A. 

 

Figura 15. Temperaturas críticas de transformación en función de la rapidez de 

calentamiento. Acero B2.  
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Figura 16. Diferencia entre temperaturas críticas en función de la rapidez de calentamiento. 

4.1.3. Diagramas de transformación durante calentamiento continuo  

Una vez determinadas las temperaturas críticas de transformación, se construyeron 

los diagramas de TCC por sus siglas en ingles). Las Figuras 17 y 18 muestran estos 

diagramas. De estos, se puede observar el efecto de la rapidez de calentamiento en las 

temperaturas críticas de transformación, las cuales aumentan conforme aumenta la rapidez 

de calentamiento. Debido a que la temperatura crítica Ac1 aumenta más rápido que las otras 

temperaturas, a rapideces de calentamiento mayores la formación de austenita tiende 

realizarse en 1 etapa. Para que la transformación de fase se de en una etapa, se requieren 

rapideces de calentamiento superiores a 600 °C/min para aceros martensíticos [135, 139].   
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Figura 17. Diagrama de transformación en calentamiento continuo. ' : austenita; ' : 

ferrita; '' : martensita; ( , )X C N : carbonitruro del elemento X; XC : carburo del elemento 

X. Acero A. 
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Figura 18. Diagrama de transformación en calentamiento continuo. ' : austenita; ' : 

ferrita; ( , )X C N : carbonitruro del elemento X; XC : carburo del elemento X. Acero B2.  
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4.1.4. Parámetros cinéticos 

Aplicando la regla de la palanca a la derivada de las curvas dilatométricas con 

respecto a la temperatura, se determinó la fracción en volumen de austenita formada f  

como función de la temperatura para cada rapidez de calentamiento. Para esto, se 

obtuvieron dos ecuaciones lineales que corresponden a la parte lineal de la derivada de la 

curva dilatométrica con respecto a la temperatura antes y después de iniciar la formación de 

austenita, 1( )L T  y 2( )L T  respectivamente. La diferencia entre la ecuación 1( )L T y la 

derivada de la curva dilatométrica dividida entre la diferencia de las ecuaciones 1( )L T  y 

2( )L T  da como resultado la fracción en volumen formada de austenita [50, 142]. La Figura 

19 esquematiza el procedimiento antes descrito, en donde la fracción en volumen formada 

para la temperatura indicada ( 830 °C) se determinó como: 

    
A Bf
A C





       (27) 
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Figura 19. Ilustración del procedimiento para obtener la fracción en volumen de austenita 

formada. Acero A con una rapidez de calentamiento de 2 °C/min. 

Las mediciones dilatométricas están adquiridas tanto en función del tiempo como de 

la temperatura, por lo que es posible correlacionar la fracción en volumen de austenita con 

respecto al tiempo y obtener así la cinética de formación. En las Figuras 20 y 21 se 

presentan con símbolos la cinética de formación de austenita para las cuatro rapideces de 

calentamiento probadas para el Acero A y Acero B2 respectivamente. Se observa que las 

curvas muestran un comportamiento del tipo  sigmoidal, el cual puede ajustarse mediante la 

ecuación de Avrami [143]: 

1 exp( )nf Kt            (28) 

donde K es una constante de rapidez y n un exponente que es dependiente del mecanismo 

de formación de austenita. Estos dos parámetros son conocidos como parámetros cinéticos.  

Mediante una regresión no lineal de la fracción en volumen de austenita con respecto al 

tiempo utilizando el software SigmaPlot V.10, se determinó el valor de estos parámetros. 
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Las Tablas 8 y 9 presentan los valores obtenidos mediante la regresión con sus respectivos 

coeficientes de correlación.  Para ambos aceros, se observa que el parámetro K tiende a 

aumentar con el aumento de la rapidez de calentamiento, esto debido a que este parámetro 

depende de la nucleación y de la rapidez de crecimiento y por lo tanto es muy sensible a la 

temperatura. En otras palabras, las transformaciones rápidas están asociadas con valores 

altos de K. Se observa que éste parámetro es mayor para el Acero A en todas las rapideces 

de calentamiento. 

Con respecto al parámetro n, se mantiene un valor cercano a 2.5 para ambos aceros, 

con excepción de la rapidez de calentamiento de 40 °C/min para el Acero B2. Estos valores 

casi constantes indican que el mecanismo de formación de austenita no cambia [144]. Para 

valores de n de: 1, 2 y 3, se obtiene una rapidez de nucleación cero, es decir, los sitios de 

nucleación están saturados [145]. Un valor de n igual a 2, indica un mecanismo de 

nucleación en el borde de grano, donde tres granos convergen, y un valor de 3 indica un 

mecanismo de nucleación en una esquina de grano, donde cuatro granos convergen [145, 

146]. De los resultados obtenidos, se espera que la nucleación de la austenita, para estos 

aceros, se dé entre estos dos mecanismos indicados. Haciendo uso de estos parámetros 

cinéticos, en las Figuras 20 y 21 se presentan las fracciones en volumen formadas de 

austenita para el Acero A y Acero B2 respectivamente, comparadas con las fracciones 

experimentales. Debido a las bajas rapideces de calentamiento que se experimentaron, la 

formación de austenita se da por difusión.  
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.  

Figura 20. Fracción en volumen de austenita formada en función del tiempo. Símbolos: 

obtenida con la regla de la palanca; líneas: obtenidas con los parámetros cinéticos, n y K. 

Acero A. 

 

Figura 21. Fracción en volumen de austenita formada en función del tiempo. Símbolos: 

obtenida con la regla de la palanca; líneas: obtenidas con los parámetros cinéticos, n y k. 
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Tabla 8. Parámetros cinéticos de formación de austenita obtenidos mediante el ajuste de los 

resultados experimentales de fracción formada. Acero A. 

Rapidez de calentamiento, 
°C/min 

n k R2 

2 2.49 5.31E-09 0.994 

10 2.14 3.11E-06 0.996 

20 2.33 5.30E-06 0.996 

40 2.74 3.29E-06 0.992 

 

Tabla 9. Parámetros cinéticos de formación de austenita obtenidos mediante el ajuste de los 

resultados experimentales de fracción formada. Acero B2. 

Rapidez de calentamiento, 
°C/min 

n k R2 

2 2.41 8.07E-09 0.985 

10 2.39 7.80E-07 0.996 

20 2.63 9.92E-07 0.994 

40 3.14 5.02E-07 0.990 
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4.1.5. Energías de activación 

Se utilizó el método de Kissinger [147-149], para determinar la energía de 

activación de las dos etapas de formación de austenita. Durante una transformación de fase, 

a la temperatura a la cual se presenta la rapidez máxima de transformación (     ⁄ ), se le 

conoce como la temperatura de transformación pico. El cálculo de la energía de activación 

de formación de austenita se basa en esta rapidez y en el cambio con la rapidez de 

calentamiento de la temperatura respectiva [150]. Con esto, la energía de activación se 

puede determinar de la Ec. 29, la cual es derivada de experimentos de dilatometría: 

2

ln ln lnp a a

p o

T E E
RC RT R




   
      

  
        (29) 

donde Tp es la temperatura máxima pico, RC es la rapidez de calentamiento, Ea es la 

energía de activación de la formación de austenita, R es la constante universal de los gases 

y o  y   son constantes. La Ec. 29 está en forma lineal, por lo que la energía de activación 

puede ser determinada mediante la obtención de la pendiente de una gráfica de  2ln pT RC  

vs  1 PRT . Las Figuras 22 y 23 muestran las energías de activación determinadas con el 

método descrito para las dos etapas de formación de austenita para el Acero A y Acero B2 

respectivamente. Para el Acero A la energía de activación es de 317 KJ/mol y 530 KJ/mol 

para la primera y segunda etapa respectivamente; para el Acero B2, la energía de activación 

es de 366 KJ/mol y 545 KJ/mol para la primera y segunda etapa respectivamente. 

Chang y Yu, [128] determinaron, para un acero bainítico, una energía de activación 

de 385.71 KJ/mol y de 539.14 KJ/mol para la primera y segunda etapa de formación de 

austenita. Para aceros martensíticos, Kapoor y Batra [137], determinaron para la primera y 

segunda etapa, valores de energía de activación de 387 KJ/mol y de 481 KJ/mol 

respectivamente. Para la formación de austenita a partir de martensita en una sola etapa, 

Guo y otros [151] determinaron una energía de activación de 342 KJ/mol, mientras que 

Carvalho y otros [138] determinaron un valor de 562 y 649 KJ/mol. Las energías de 



RESULTADOS Y ANÁLISIS                 

 

62 
 

activación obtenidas concuerdan con los de la literatura, e  indican que las dos etapas de 

formación de austenita se dan por un mecanismo principalmente difusivo [137].      

U~MO POSG OB 
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Figura 22. Energías de activación de la formación de austenita para el Acero A. 

 

Figura 23. Energías de activación de la formación de austenita para el Acero B2.  
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4.2. Soldadura 

4.2.1. Análisis metalográfico 

La Figura 24 muestra la soldadura producida con el proceso GTAW adaptado a la 

máquina de corte con plasma, en donde se puede observar una ZAC bien desarrollada, 

además de una soldadura libre de imperfecciones tales como salpicaduras, falta de 

continuidad del cordón, fisuras, poros, y demás. 

 

Figura 24. Soldadura producida por el proceso GTAW. Acero A. 

La Figura 25 muestra la macroestructura desarrollada por el efecto del calor 

aportado en la soldadura. Se observa la zona de fusión (ZF), y las subzonas de la ZAC: 

subzona parcialmente fundida (ZACPF), subzona de crecimiento de grano (ZACCG), 

subzona de recristalización (ZACRC), subzona parcialmente transformada (ZACPT), y el 

material base, el cual no fue afectado por el calor. No se observa ningún tipo de defecto 

como porosidades o grietas.  

La Tabla 10 presenta los espesores de la ZF, ZACCG, ZACRC y ZACPT que se 

obtuvieron del proceso de soldadura. Se observa que en el Acero A, se obtuvo un mayor 

espesor de la ZF y la ZAC, lo cual se le puede atribuir a que este acero tiene una 

microestructura inicial compuesta por un microconstituyente metaestable (martensita). 

 

ZAC ZF 
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Figura 25. Macroestructuras desarrolladas en la zona de la soldadura. a) Acero A, b) Acero 

B2 (ataque con nital 6). 

 

Tabla 10. Espesor de las zonas y subzonas de las soldaduras. Unidades en mm. 
 Acero A Acero B2 

ZF 1.95 1.70 
ZAC 3.42 3.24 

 

En las Figuras 26 y 27 se presentan las microestructuras de las zonas y subzonas de 

ambas soldaduras.   

ZF 

ZACCG 

ZACRC MB MB 

ZF 

ZACPT 

ZACPF 



RESULTADOS Y ANÁLISIS                 

 

66 
 

 

  

  

  
Figura 26. Microestructuras obtenidas por efecto del calor aportado en la zona de la 

soldadura del Acero A. a) MB, b) ZACPT, c) ZACRC, d) ZACCG y e) ZF 
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Figura 27. Microestructuras obtenidas por efecto del calor aportado en la zona de la por 

soldadura del Acero B2. a) MB, b) ZACPT, c) ZACRC, d) ZACCG y e) ZF. 
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El MB del Acero A, presenta martensita de color azul claro, y bainita de color café; 

mientras que en el Acero B2, se observa FCP y FA, ambas de color azul y el 

microconstituyente M/A de color blanco; además de que en ambos aceros se observa la 

presencia de precipitados. Mediante metalografía cuantitativa, se determinaron  los 

porcentajes de los microconstituyentes presentes en los MBs (Tabla 11). Las Figuras 26 b y 

27 b presentan la microestructura desarrollada en la subzona afectada por el calor 

parcialmente transformada (ZACPT). Debido a las temperaturas pico que se desarrollan en 

esta subzona (entre Ac1 y Ac3), parte de la microestructura original no transformó a 

austenita durante el ciclo de calentamiento, como se puede observar para el caso del Acero 

B2, donde la austenita formada transformó a FCP y se promovió la formación del 

microconstituyente M/A y la aglomeración y crecimiento de precipitados. Para el caso del 

Acero A, parte de la martensita y la bainita se transformaron para formar austenita en el 

ciclo de calentamiento la cual, durante el ciclo de enfriamiento transformó a FCP, 

adicionalmente a la formación del microconstituyente M/A. En la ZACRC (Figuras 26 c y 

27 c), las temperaturas pico que se alcanzaron están por encima de la temperatura crítica 

Ac3 pero inferiores a 1300 °C, por lo que las microestructuras originales de los materiales 

base, fueron completamente austenizadas durante el ciclo de calentamiento. En la 

microestructura final no se observa formación de martensita, lo cual se puede atribuir a que 

el grano austenítico no creció en exceso, lo que propició que existieran muchos sitios de 

nucleación para la formación de nuevas fases durante el enfriamiento. Adicionalmente, se 

observa que se promovió la formación de FP para ambos aceros, y la disminución del 

microconstituyente M/A en el Acero B2. 

De acuerdo con la temperatura de disolución de carbonitruros (1000 °C) obtenida a 

partir de la Ec. 30 [152], en la ZACPT y parte de la ZACRC se presentan carbonitruros de 

niobio, los cuales además de contribuir a la resistencia mecánica por el mecanismo de 

precipitación, controlaron el tamaño de grano durante la soldadura. 
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En la ZACCG el Acero A presenta una microestructura de martensita, y el Acero B2 

una microestructura de FA (Figura 26 d y Figura 27 d respectivamente). Debido a las altas 

temperaturas que se experimentan en la ZACCG (entre 1300 °C y 1453 °C), se presentan 

fenómenos de disolución de la mayoría de los precipitados (con excepción de los nitruros 

de titanio) [153-156]. Como consecuencia de esto, existen menos sitios de nucleación para 

las nuevas fases que se formaran durante el enfriamiento, haciendo que la cinética de 

transformación de fases difusionales disminuya, por lo que es más fácil formar martensita 

y/o bainita. Finalmente, en la ZF, el Acero A presenta una microestructura de bainita y el 

Acero B2 una microestructura de FA (Figura 26 e) y Figura 27 e) respectivamente). Tanto 

en la ZACCG y ZF del acero B2, se observa la formación de M/A, donde este 

microconstituyente delimita las fronteras de la FA.  

Las Figuras 28 y 29 muestran el tamaño de grano de las diferentes subzonas de la 

ZAC y del MB de los dos aceros. 

Tabla 11. Microconstituyentes de los materiales base. 

Acero A Acero B2 
30% martensita  

70% bainita 
99.2% ferrita 
0.82% M/A 

 

  



RESULTADOS Y ANÁLISIS                 

 

70 
 

 

Figura 28. Tamaño de grano en la ZAC del Acero A. 

 

Figura 29. Tamaño de grano en la ZAC del Acero B2.  
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Para corroborar que las áreas teñidas de color blanco en las Figuras 26 y 27 en 

realidad se trata del microconstituyente M/A, se realizó un microanálisis de las partículas 

de M/A como se muestra en la Figura 30, de donde se observa que la partícula está 

compuesta de hierro.  

Mediante metalografía cuantitativa, se determinó el tamaño y porcentaje de área del 

microconstituyente M/A. La Figura 31 y Tabla 12, muestra la cantidad relativa del 

microconstituyente M/A para cada zona de la soldadura y subzona de la ZAC de ambos 

aceros. 
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Figura 30. Microconstituyente M-A en la ZACPT del acero B2. a) MO; b) MEB. 

Microestructura revelada con reactivo LePera modificado. 
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Figura 31. Porcentaje de área del microconstituyente M/A en función de la zona y subzonas 

de la soldadura para los dos aceros. 

 

Tabla 12. Porcentaje del microconstituyente M/A en la zona de la soldadura. 
 % de M/A 

subzona Acero A Acero B 
MB 0.00 0.82 

ZACPT 0.09 1.96 
ZACRC 0.04 0.05 
ZACCG 0.04 2.02 

ZF 0.04 2.96 
 

Las Figuras 32 y 33 presentan la cantidad y tamaño de los precipitados de M/A. En 

el MB del Acero A no existe presencia del microconstituyente M/A y en la ZACPT se 

observa el mayor porcentaje de área de M/A; en general, en este acero el 60% del 

microconstituyente M/A tiene un tamaño menor a 0.2 mm2. En comparación, el Acero B2 

en todas las zonas de la soldadura y subzonas de la ZAC, se presenta mucha mayor 

cantidad de M/A. En la ZF y ZACCG se presenta la mayor cantidad del microconstituyente 
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M/A (2.96% y 2.02% respectivamente) y la mayor relación de aspecto, es decir la mayor 

relación del largo entre el ancho de la partícula. La mayor cantidad de M/A que se presenta 

en esta zona y subzona se puede explicar por la formación de AF por un mecanismo de 

corte, donde se produce enriquecimiento de carbono en las fronteras de esta fase, esto hizo 

que se obtuvieran partículas pequeñas de M/A y que se distribuyeran uniformemente. Por 

otra parte, en la ZACPT, se observa la formación irregular de M/A de mayor tamaño en 

comparación de las demás zonas y subzonas, es decir, son pocas partículas, pero son de 

gran tamaño. Se observa que la morfología y cantidad del microconstituyente es función del 

ciclo térmico experimentado en la soldadura y de la microestructura original.   
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Figura 32. Distribución de partículas del microconstituyente M/A en las zonas de la 

soldadura del Acero A. a) ZACPT; b) ZACRC; c) ZACCG; d) ZF. 
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Figura 33. Distribución de partículas del microconstituyente  M-A en las zonas de la 

soldadura del acero B. a) ZACPT; b) ZACRC; c) ZACCG; d) ZF. 
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4.2.2. Microdureza 

En la Figura 34 presenta la microdureza medida en cada zona de la soldadura y 

subzona de la ZAC, la cual está relacionada con las microestructuras presentes. Se sabe que 

en la frontera entre la ZF y la ZAC la temperatura pico que se alcanzó es la temperatura de 

fusión, y en la frontera entre la ZAC y el MB, se alcanzó la temperatura pico 

correspondiente a Ac1. En el Acero A, se observa un ablandamiento de la ZAC, lo cual bajo 

ciertas consideraciones, suele presentarse en aceros microaleados con tratamiento 

termomecánico [157]; adicionalmente, este ablandamiento se da en aceros cuya estructura 

está basada en microestructuras fuera del equilibrio (martensita o bainita) [40, 158, 159]. 

Éste ablandamiento lleva a una disminución de la resistencia mecánica local, que está 

relacionada a fallas de deformación localizada [160]. Este fenómeno se observa en las 

subzonas de ZACRC, ZACPT y en la ZACSC, como una pendiente positiva entre Ac1 y la 

frontera entre la ZCRC y la ZACCG. El ablandamiento en la ZACSC se debe a que esta 

subzona experimentó un ciclo térmico parecido al de un revenido o un envejecido de la 

martensita [41, 42]. El ablandamiento de la ZAC es un fenómeno complejo que es función 

de la microestuctura original, la composición química, el calor de aporte de soldadura y el 

estado de deformación [159, 161].  

Microscópicamente no es posible observar un cambio de fase en esta subzona ya 

que la temperatura pico que se alcanza durante el proceso de soldadura es inferior a la 

temperatura crítica Ac1, pero se puede presentar eliminación de dislocaciones y dilución y 

crecimiento de precipitados (recuperación). En la ZACPT, parte de la microestructura que 

no transformo a austenita, se revino como en el caso de la ZACSC, y la parte que si 

transformó a austenita en el ciclo de calentamiento, en el ciclo de enfriamiento se formó 

FCP; por lo que esta subzona es aún más blanda que la ZACSC. En la ZACRC toda la 

microestructura original se transformó a austenita en el ciclo de calentamiento, y se formó 

FP en el ciclo de enfriamiento, por lo que no existen vestigios de la microestructura 

original, resultando esta subzona la más blanda de todas. En la ZACCG la dureza es mayor 

que la del MB, debido a la formación de martensita, y en la ZF la microdureza disminuyó 

debido a la  formación bainita. Éste ablandamiento no se observa en el Acero B2 ya que la 
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microestructura original es de FCP y por lo tanto no tiene martensita que se pueda revenir. 

En éste acero se observa un incremento de la microdureza desde el MB con microestructura 

de FCP, FA y M/A hasta la ZACCG con microestructura de FA y M/A. Posteriormente se 

observa una disminución en la ZF, ya que esta zona al ser una estructura de solidificación, 

presenta granos columnares con una microestructura más gruesa de FA en comparación de 

la ZACCG. Se sabe que un acero es más susceptible al AAH cuanto mayor sea su dureza 

[1, 162], por lo que se esperaría que la ZACCG fuera la subzona más susceptibles para 

ambos aceros, y en particular la del Acero A, ya que esta es la que presentó mayor 

microdureza de las dos.  
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Figura 34. Perfil de dureza en la zona de la soldadura.  
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4.2.3. Nanoindentación 

De las pruebas preliminares de nanoindentación, se determinó que una fuerza de 

10000  y una función de carga triangular con 25 s para cargar y 25 s para descargar y sin 

tiempo de permanencia, se obtenía la menor cantidad de pile-up  (Figura 35).  La Figura 36 

muestra la morfología de una huella de nanoindentación de la zona de fusión en el acero A 

en 2D y 3D en donde se puede observar la formación de pile-up, además se presenta su 

respectiva curva fuerza-desplazamiento. En esta figura se pueden observar tres parámetros 

importantes: la fuerza máxima ( maxP  ), el desplazamiento máximo ( maxh  ) y la rigidez 

elástica de la curva de descarga ( S  ) definida como la pendiente de la parte del inicio de la 

curva de descarga durante el estado inicial de descarga. La Figura 37 muestra la huella de 

microdureza Vickers y la huellas de las nanoindentaciones realizadas en el MB de la 

muestra pulida y atacada con nital 2.  

 

Figura 35. Función de carga utilizada en las pruebas de nanoindentación. 
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Figura 36. Nanoindentación en la zona de fusión. a) nanoindentación en 2D; b) 

nanoindentación en 3D donde se observa la formación de pile-up; c) curva fuerza-

desplazamiento. Rugosidad promedio: 10.5 nm. 
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Las Figuras 37 a la 46 muestran los microconstituyentes que fueron nanoindentados 

en cada zona de la soldadura de los dos aceros. En el MB, en el acero B2 las 

nanoindentaciones se realizaron en la FCP y lejos del borde de grano y de los precipitados 

presentes. En la ZACPT del acero A las nanoindentaciones se realizaron en la zona donde 

se obtuvo MR, y en el acero B2 en el interior de los granos y en los bordes de grano de la 

FCP. En la ZACRC, para ambos aceros, las nanoindentaciones se realizaron muy cerca o 

incluso sobre los bordes de grano de la FP, ya que el tamaño promedio de estos granos es 

de 8 um. En la ZACCG, la mayoria de la nanoindentaciones se realizaron en el interior de 

un grano en la zona de bainita. En la ZF en ambos aceros, las nanoindentaciones se 

realizaron en zonas de bainita y FA.  
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Figura 37. Marcas de nanoindentación en el MB del acero A 

 

 

Figura 38. Marcas de nanoindentaciones en el MB del acero B2. 
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Figura 39. Marcas de nanoindentaciones en la ZACPT del acero A. 

 

 

Figura 40. Marcas de nanoindentaciones en la ZACPT del acero B2. 
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Figura 41. Marcas de nanoindentaciones en la ZACRC del acero A. 

 

 

Figura 42. Marcas de nanoindentaciones en la ZACRC del acero B2. 
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Figura 43. Marcas de nanoindentaciones en la ZACCG del acero A. 

 

Figura 44. Marcas de nanoindentaciones en la ZACCG del acero B2. 
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Figura 45. Marcas de nanoindentaciones en la ZF del acero A. 

 

 

Figura 46. Marcas de nanoindentaciones en la ZF del acero B2. 

  

1 10

1 10



RESULTADOS Y ANÁLISIS                 

 

88 
 

Las Figuras 47 y 48 muestran las curvas fuerza-desplazamiento de los 

microconstituyentes de la zona de la soldadura del Acero A y Acero B2 respectivamente. 

Se observa que  bajo la misma fuerza máxima (10000 N) la martensita tiene una menor 

penetración en comparación con los demás microconstituyentes, lo cual concuerda con el 

hecho de que la martensita es el microconstituyente con mayor dureza y por lo tanto se 

resistirá más a la penetración. Así mismo, se observa que la FP y la bainita presentan un 

comportamiento similar, y la FA y la FCP presentan la mayor penetración siendo las fases 

más blandas. En la Figura 49 se compara el comportamiento de la FP desarrollada en la 

ZACRC de ambos aceros. Se observa que la FP del acero A es ligeramente más dura, ya 

que bajo la misma fuerza aplicada, se obtiene una penetración menor. Esto se puede atribuir 

a que el tamaño de grano en la ZACRC del acero A es ligeramente menor.  

 

Figura 47. Curvas fuerza-desplazamiento de los microconstituyentes de la zona de la 

soldadura del Acero A. 
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Figura 48 Curvas fuerza-desplazamiento de los microconstituyentes de la zona de la 

soldadura del Acero B2. 
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Figura 49. Curvas-fuerza-desplazamiento de la FP  en la ZACRC de ambos aceros. 

La nanodureza ( H ) se define como la fuerza máxima aplicada entre el área de 

contacto bajo esta fuerza (ver anexo B, Oliver y Pharr [163]): 

max
FH

A
           (31) 

donde A  es el área de contacto, la cual que es función del desplazamiento del indentador. 

Esta definición de fuerza difiere de la definición de microdureza Vickers, la cual utiliza el 

área residual de la huella.  

En la Figura 50 se presentan las nanodurezas de los microconstituyentes de la zona 

de la soldadura. Se observa que la martensita presenta la mayor nanodureza, con un valor 

de 4.3 GPa y la FCP la menor. Se observa que la barra de error es mayor para 

microconstituyentes o fases de menor nanodureza, lo cual se puede deber al efecto del 

borde de grano y de precipitados. Por ejemplo, en la FCP cuando la nanoindentación se 

realiza lejos de un borde de grano o precipitado, la nanodureza que se obtiene es de 2.8 

GPa, en cambio cuando se realiza cerca de un borde de grano la nanodureza es de 3.2 GPa 
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y cuando se realiza cerca de un precipitado puede llegar hasta 3.7 GPa, es decir, la cantidad 

de defectos como bordes de grano y precipitados son los responsables de las variaciones en 

la medición de nanodureza. En la martensita y bainita es donde se obtuvo la menor barra de 

error, lo cual indica que en la nanodureza, la contribución por transformación de fase 

(formación de martensita) es mayor que la contribución por tamaño de grano.  

 

Figura 50. Nanodurezas de los microconstituyentes. 

 

En la Tabla 13 se presenta un resumen de nanodurezas de microconstituyentes 

reportadas en la literatura, en donde se observa que la nanodureza es función del contenido 

de carbono. Estos resultados concuerdan con los obtenidos en nuestras pruebas, por 

ejemplo, Ohamura y otros [164], determinaron la nanodureza de la martensita en aleaciones 

Fe-C en función del contenido de carbono la cual se encuentra entre 3.0 y 10.0 GPa; si a sus 

resultados se realiza una regresión polinomial de tercer grado se obtiene una relación entre 

la concentración de carbono y la nanodureza: 

3 210.833 14.250 14.517 4.08H C C C          (32) 

Esta ecuación es válida para valores de 0.1 a 0.6 % C. Si extrapolamos esta función 

hasta la concentración de C del acero A, obtenemos para la martensita un valor de 

nanodureza de 4.5 GPa lo cual corresponde a una diferencia del 4% con respecto al valor 
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que obtuvimos (4.2 GPa). Esta diferencia se pude deber al hecho de que la martensita 

presente en el Acero A corresponde a una martensita de baja dureza debido a que se tiene 

una baja concentración de carbono y por lo tanto pocos átomos de carbono contribuyen a la 

deformación de la celda unitaria. 

De las Figuras 47, 48 y 50, se observa que la FP tiene un comportamiento y 

nanodureza similar a la bainita, lo cual no corresponde con las observaciones en la escala 

de la microdureza Vickers. La razón por la cual se da esto, se debe a que el tamaño de 

grano promedio en la ZACRC es de 8 m y dado que las nanoindentaciones se realizaron 

con un espaciamiento de 10 m, éstas se ejecutaron muy cerca de los bordes de grano; es 

decir, la dureza de esta fase que presenta endurecimiento por solución sólida, presenta un 

efecto de endurecimiento por tamaño de grano.  

Comparando la nanodureza de la FP (3.8 GPa) de la ZACRC, que presenta 

endurecimiento por tamaño de grano, con la nanodureza de la FCP (2.9GPa) del MB del 

Acero B2, en la cual el efecto de tamaño de grano es menor, se determina que la 

contribución del tamaño de grano en el aumento de nanodureza es del 24 %. Debido a que 

la ferrita de la  ZACRC y la ferrita del MB presentan la misma composición química, la 

diferencia en nanodureza entre ellas se debe principalmente por el efecto del borde de 

grano, es decir, por el mecanismo de endurecimiento por tamaño de grano.  

Se sabe que el aumento en resistencia mecánica en aceros se puede modelar 

mediante la ecuación [165]: 

 y o s g p d transf                   (33) 

donde y  es el esfuerzo de fluencia, s , g , p , d  y transf  son las contribución del 

endurecimiento por solución sólida, por tamaño de grano,  por precipitación, por 

dislocaciones y por transformación de fase respectivamente, y o es la contribución por 

fricción interna. La contribución al endurecimiento por efecto del tamaño de grano se puede 

determinar utilizando la ecuación de Hall-Petch [166]: 
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1
2

g yk d


           (34) 

en donde yk  es la constante de Hall-Petch y d  es el tamaño de grano. Usando esta ecuación 

para la FCP con un tamaño de grano promedio de 12 m, y para la ferrita poligonal con un 

tamaño promedio de 8 m, se obtiene que la contribución al esfuerzo de fluencia de la 

primera es de 174 MPa y de la segunda de 213 MPa, que equivale a un aumento 

aproximado de 23%, lo cual es similar a la proporción de aumento de nanodureza. 
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Tabla 13. Resumen de nanodureza de fases y microconstituyentes reportados en la 

literatura. 

Referencia %C Austenita F F 
revenida B M MR 

[167] 0.15,0.08 - - - 4.11 6.57 - 
[168] 0.23,0.25 - - - - - - 
[169] 0.13 - 3 2.9 - 7 4 
[170] 0.071 - 3 - - - - 
[42] 0.13 - 3 - - 7 4 

[171] 0.16-
0.29 10 4.8 - 7 16.7 - 

[172] 0.05-.07 - 2.2 - 4.4 - - 

[173] 0.2 - - - - 5.25
-7.5 - 

[174] 0.013 - 2.75 - - 3.0-
4.0 - 

[164] 

0.1 - - - - 5.4 - 
0.2 - - - - 6.5 - 
0.4 - - - - 8.3 - 
0.6 - - - - 10.3 - 
0.8 - - - - 10 - 

[175] 0.4 - - - - 3.25-
4.6 - 

Resultados de ésta tesis 0.028-
0.032 - 3.8 - 3.8 4.2 3.9 
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En la Figura 34 se observó un ablandamiento en las subzonas ZACRC, ZACPT y 

ZACSC de la soldadura del Acero A, en donde el espesor de esta última subzona sólo pudo 

ser determinada mediante las mediciones de microdureza ya que no se pueden observar 

cambios microestructurales debido a las temperaturas pico que se experimentaron 

(inferiores a Ac1). En los resultados de nanodureza también se observa este fenómeno. En la 

Figura 51 a) se presenta las curvas fuerza-desplazamiento a diferentes distancias desde la 

posición correspondiente a Ac1 (posición referida al fin de la ZACPT) y en la Figura 51 b) 

un acercamiento de estas curvas en la zona de fuerza y desplazamiento máximo.  En esta 

última figura, la curva correspondiente a la posición de 2060 m desde la posición Ac1, 

corresponde a la posición donde no se observaron cambios significativos de la curva 

fuerza-desplazamiento, por lo que se considera que es hasta esta distancia donde la 

martensita ya no se reviene. Conforme uno se acerca  a la posición de Ac1, las curvas se 

desplazan a la derecha, es decir, se obtiene una mayor penetración con la misma fuerza 

aplicada, lo cual corresponde al hecho de que la martensita se está reviniendo (posición 

1620 y 800 m). En la posición de 180 m y de Ac1 las curvas se desplazan a la izquierda, 

acercándose al comportamiento de la martensita, es decir, cerca de la posición Ac1 se 

presenta un endurecimiento pero sin llegar al nivel del material base. Con esto se constata 

que existe un ablandamiento en la ZACSC en un espesor de 2060 m desde la posición Ac1. 

En la Figura 52 se presentan los resultados de microdureza y nanodureza desde la 

ZACPT hasta el MB en donde se puede observar que la ZACSC presenta una mayor 

extensión que la determinada por las mediciones de microdureza. Igual que en el caso de 

las curvas fuerza-desplazamiento, se observa un endurecimiento alrededor de la posición 

correspondiente a la temperatura crítica Ac1, el cual pude ser referido al endurecimiento 

secundario de la martensita. Este tipo de endurecimiento se presenta en aceros aleados, en 

donde se entiende como el endurecimiento por precipitación de carburos formados por 

elementos como: Mo, V, Nb, Ti, Cr, W o Mo, en lugar de la formación de cementita. [176]. 

  



RESULTADOS Y ANÁLISIS                 

 

96 
 

 

 

Figura 51. Curvas fuerza-desplazamiento a 0, 180, 800, 1620 y 2060 m desde la posición 

correspondiente a Ac1. a) curvas completas; b) acercamiento de la zona de fuerza y 

desplazamiento máximos.  
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Figura 52. Espesor de la ZACSC.  

 

4.3. Estimación de las propiedades térmicas y del esfuerzo de fluencia de 

la zona de la soldadura 

4.3.1. Propiedades térmicas 

En las Figuras 53 y 54 se presenta el comportamiento de la conductividad térmica y 

capacidad calorífica respectivamente para ciertos aceros seleccionados. En ambas 

propiedades se observa una dependencia no lineal en función de la temperatura y 

composición química. En el caso de la conductividad térmica, se observa un mayor efecto 

de la composición química a bajas temperaturas, resultando mayor para aceros con mayor 

contenido de elementos aleantes. Para la capacidad calorífica, los elementos aleantes 

pueden disminuir o a aumentar esta propiedad, a temperaturas superiores a 700 °C.  
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Figura 53. Conductividad térmica en función de la temperatura para algunos aceros. 

 
Figura 54. Capacidad calorífica en función de la temperatura para algunos aceros. 
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Después del entrenamiento de varias RNAs para estimar las propiedades térmicas, 

el mejor ajuste entre las propiedades estimadas y las reales se obtuvo con el uso de 8 

neuronas en la capa oculta. Los resultados de esta etapa se muestran en la Figura 55 para la 

conductividad térmica y en la Figura 56 para la capacidad calorífica. En estas figuras, se 

comparan la conductividad térmica y la capacidad calorífica reales con sus 

correspondientes estimadas con las RNAs. Idealmente, en una estimación exacta de las 

propiedades, esta comparación resultaría en una línea recta como la que se muestra sólida 

en las figuras. Para el caso de la conductividad térmica, se puede observar que valores 

mayores a 60W/m°C se produce una subestimación de la propiedad, pero debajo de este 

valor, la mayoría de los valores se aproximan a los reales. Para el caso de la capacidad 

calorífica, se observa que a valores superiores a 800J/kg°C, se presenta tanto subestimación 

como sobre estimación de la propiedad.  

Para cada dato estimado, se calculó el porcentaje de error absoluto (%E)  mediante 

la Ec. 35:  

  
,% *100i e i

i

x x
E

x
 

  
 

                     (35) 

donde ,i ex  es el valor de la propiedad estimada y ix es el valor de la propiedad real. En la 

Figura 57 se muestra la cantidad y porcentaje de valores estimados contra el error absoluto 

para ambas propiedades térmicas. Se observa que el 90% y el 96% de los valores estimados 

de conductividad térmica y capacidad calorífica respectivamente, tienen un error absoluto 

máximo de 10%. Con esto se observa, que aunque exista sobre estimación y subestimación 

de estas propiedades, menos del 10% de los valores de la conductividad térmica y menos 

del 4% de los valores de la capacidad calorífica presentan errores absolutos de más del 

10%. Adicionalmente, para determinar la eficiencia de las RNAs, se determinó los 

coeficientes de correlación lineal, los cuales fueron de: 0.94 para la conductividad térmica, 

y 0.95 para la capacidad calorífica, de donde un coeficiente de correlación lineal más 

cercano a uno, indica una mejor estimación. Con estos resultados, se dice que las RNAs han 

sido entrenadas.  
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Figura 55. Conductividad térmica  estimada con la RNA en la etapa de entrenamiento 

comparado con el real. La línea sólida indica la relación que debería existir para una 

estimación exacta de la propiedad. 

 
Figura 56.  Capacidad calorífica estimada con la RNA en la etapa de entrenamiento 

comparado con el real. La línea sólida indica la relación que debería existir para una 

estimación exacta de la propiedad. 
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Figura 57. Porcentaje de error. a) Conductividad térmica, b) capacidad calorífica.  

Error absoluto, %
(0,5] (5,10] (10,15] (15,20] (20,25]

C
an

tid
ad

 d
e 

re
su

lta
do

s

0

50

100

150

200

250

300

350

Po
rc

en
ta

je
 a

cu
m

ul
ad

o

0

20

40

60

80

100

Porcentaje
acumulado

Error absoluto, %
(0,5] (5,10] (10,15] (15,20] (20,25]

C
an

tid
ad

 d
e 

re
su

lta
do

s

0

20

40

60

80

100

120

140

Po
rc

en
ta

je
 a

cu
m

ul
ad

o

0

20

40

60

80

100

Porcentaje 
acumulado



RESULTADOS Y ANÁLISIS                 

 

102 
 

Una vez que las RNAs fueron entrenadas, en la fase de prueba se estimaron las 

propiedades térmicas de aceros que no fueron utilizados en la fase de entrenamiento, pero 

que si se conocen de ante mano sus propiedades reales. En la Figura 58, se compara el valor 

real de la conductividad térmica y la estimada mediante el uso de la RNA respectiva para 

dos aceros con diferente comportamiento en función de la temperatura. En esta figura se 

puede apreciar que la RNA fue capaz de predecir la conductividad térmica, tanto para un 

acero no aleado (Figura 58 a)) como para un acero con elementos de aleación (Figura 58b)). 

Igual que en el caso de la conductividad térmica, en la Figura 59, se compara el valor real 

de la capacidad calorífica  y la estimada mediante el uso de la RNA respectiva para dos 

aceros diferentes. Como se vio en la Figura 54, la capacidad calorífica, dependiendo del 

acero, puede o no puede presentar un máximo alrededor de los 800 °C; a pesar de esta alta 

no linealidad, la RNA respectiva es capaz de predecir este comportamiento. De la Figura 

59, se observa una buena aproximación entre la capacidad calorífica estimada y la real. Con 

estos resultados, se dice que las RNAs han sido entrenadas y probadas. 

Una vez que las RNAs fueron entrenadas y probadas, se realizó la predicción de 

las propiedades térmicas de los aceros microaleados experimentales bajo estudio. Se 

introdujo a ambas RNAs el rango de temperaturas de las Tablas 4 y 5, y las 

composiciones químicas mostradas en la Tabla 1. 

La Figura 60, presenta los resultados de la conductividad térmica y la 

capacidad calorífica estimadas de los para los aceros A y B2.  En la Figura 60 a) se 

observa que se tiene un valor máximo de conductividad térmica aproximadamente de 

46 W/m°C a temperatura ambiente, con una tendencia a disminuir con la temperatura 

hasta alcanzar un valor estable aproximado de 30 W/m°C a partir de los 800 °C. Para 

el caso de la capacidad calorífica (Figura 60 b)), se observa una alta dependencia de 

esta propiedad con la temperatura, alcanzando un máximo aproximado de 800 J/Kg°C 

a 800 °C; posterior a esta temperatura se observa una disminución de la propiedad 

hasta llegar a un mínimo de 402 J/Kg°C a los 1000 °C. Ambos aceros tienen el mismo 

comportamiento en la estimación de las dos propiedades térmicas debido a que en el 

diseño de las RNAs no se consideró el efecto de la microestructura inicial, y dado que 
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ambos aceros tienen la misma composición química, presentan las mismas 

propiedades en función de la temperatura.  

U~MO POSG OB 
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Figura 58.  Comparación de la conductividad térmica real y estimada mediante el uso de la 

RNA para dos aceros diferentes. a) 0.06%C, 0.4%Mn; b) 0.13%C, 0.25%Mn, 0.14%Ni, 

12.95%Cr.  
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Figura 59. Comparación de la capacidad térmica real y estimada mediante el uso de la RNA 

para dos aceros diferentes. a) 0.28%C, 0.07%Mn, 0.99%Si, b) 0.059%C, 0.46%Mn, 

0.17%Ni, 0.28%Mo, 0.52%Cr.  
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Figura 60. Resultados estimados de a) Conductividad térmica, y b) capacidad calorífica, 

mediante el uso de dos RNAs.  
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4.3.2. Esfuerzo de fluencia 

Como en el caso de la estimación de las propiedades térmicas, en la estimación del 

esfuerzo de fluencia, todos los resultados estimados con la RNA en la etapa de 

entrenamiento se compararon con los valores reales para determinar el efecto de la cantidad 

de nodos en la capa oculta, de donde se determinó que un diseño con 11 nodos en la capa 

oculta se obtienen las mejores estimaciones (Figura 61), aunque sin importar el número de 

nodos en la capa oculta, la RNA subestima el esfuerzo de fluencia para valores superiores a 

2000 MPa. El coeficiente de correlación lineal para estas estimaciones es de 0.99. En este 

caso, también se utilizó la Ec. 35 para determinar el error absoluto de los valores estimados. 

En la Figura 62 se observa que alrededor del 90% de los valores estimados tienen un error 

absoluto máximo de 10%. Con estos resultados, se dice que la RNA ha sido entrenada. 

La Figura 63 compara los esfuerzos de fluencia estimados con los reales en la etapa 

de prueba. La información del Acero A (HV=311, fluencia= 985MPa y composición 

química) y del Acero B2 (HV=200, fluencia= 788MPa y composición química) fueron 

incluidas en la base de datos de la etapa de prueba. La Figura 64 presenta el error absoluto 

de las estimaciones del esfuerzo de fluencia de los aceros A y B2 como función del número 

de nodos usados en la capa oculta de la RNA. Se observa que aunque con 8 nodos en la 

capa oculta se obtuvo el menor error en la estimación de la propiedad para nuestros aceros, 

con 11 nodos se obtuvo el menor error absoluto tanto en la etapa de entrenamiento como en 

la etapa de prueba. Con estos 11 nodos, se obtiene para el Acero A un error absoluto de 7%, 

y para el Acero B2 un error absoluto de 4%. Con esto, se dice que la RNA ha sido 

entrenada y probada. Finalmente, para determinar el esfuerzo de fluencia en la zona de la 

soldadura de los dos aceros microaleados, se introdujo en la RNA la composición química y 

el perfil de dureza de la Figura 34. La Figura 65 muestra el esfuerzo de fluencia en la zona 

de la soldadura, la cual presenta un comportamiento similar al del perfil de dureza. El 

Acero A muestra un mayor esfuerzo de fluencia en la ZF y en la subzona ZACCG en 

comparación con el MB; las subzonas de ZACRC, ZACPT y ZACSC, presentan el menor 

esfuerzo de fluencia. El MB del Acero B2 presenta el esfuerzo de fluencia menor en 

comparación con las demás zonas; de las cuales, la ZACCG presenta la mayor resistencia. 
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Figura 61.  Esfuerzo de fluencia estimado con la RNA en la etapa de entrenamiento 

comparado con el real. 11 nodos. La línea sólida indica la relación que debería existir para 

una estimación exacta de la propiedad. 

 

Figura 62. Porcentaje de error del esfuerzo de fluencia estimado con la RNA. 11 Nodos.  
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Figura 63. Esfuerzo de fluencia estimado con la RNA en la etapa de prueba comparado con 

el real. 11 nodos. La línea sólida indica la relación que debería existir para una estimación 

exacta de la propiedad. 

 

Figura 64. Error absoluto de las estimaciones del esfuerzo de fluencia de los acero A y B2 

en función del número de nodos usados en la capa oculta de la RNA. 
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Figura 65. Esfuerzo de fluencia estimado en las zonas y subzonas de la soldadura de los 

aceros microaleados. 

 

4.4. Análisis térmico de la soldadura 

El calor aportado nominal por el arco en el proceso de soldadura se determinó 

mediante la Ec. 36:  

  
q VI
v v
          (36) 

donde q es el poder del arco, v  la velocidad soldadura, I  la corriente y V  el potencial. 

Con los parámetros de soldadura utilizados, se obtiene un calor aportado nominal de 9.33 

kJ/mm; este valor cae dentro de la categoría de calor de aporte bajo [177]. Las temperaturas 

críticas que se utilizaron para el análisis térmico fueron las que se determinaron mediante 

las pruebas de dilatometría. 

Zona de la soldadura
ZF ZACCG ZACRC ZACPT ZACSC MB

Es
fu

er
zo

 d
e 

flu
en

ci
a,

 M
Pa

700

800

900

1000

1100

Acero A
Acero B2



RESULTADOS Y ANÁLISIS                 

 

111 
 

La Tabla 14 muestra los espesores de la ZAC experimentales y los determinados 

mediante las soluciones de las ecuaciones de Rosenthal para placa gruesa y placa delgada, 

así como el factor de peso determinado para cada soldadura. Cuando el valor del factor de 

peso se aproxima a cero, la solución del campo térmico tiende a ser la solución para placas 

gruesas, y cuando tiende a 1, la solución tiende a ser la solución de placas delgadas.  

En la Figura 66 se presenta el perfil de temperatura pico ajustada con el factor de 

peso determinado para cada soldadura (temperatura pico pesada). Se observa que ambas 

soldaduras se acercan más a la solución de placas gruesas, siendo la soldadura del Acero B2 

la que más se acerca a esta solución debido a que presenta el menor valor del factor de 

peso. Esto también corresponde al hecho de que a valores bajos de calor de aporte, el 

espesor de la soldadura es más pequeño en comparación con el espesor de la placa lo que 

da un comportamiento de placa gruesa [120]. 

De manera de guía, sobre la Figura 66 se trazaron las fronteras de la ZAC con el fin 

de identificar las temperaturas pico que se experimentaron en las subzonas de ésta. La 

frontera entre la ZACPT y el MB corresponde a la temperatura crítica determinada de las 

pruebas de dilatometría (    ) y la frontera entre la ZACPF y ZF corresponde a la 

temperatura de fusión, la cual se determinó mediante la ecuación [178]: 

 1810 90 273mT C            (37) 

La Figura 67 muestra los ciclos térmicos y la Figura 68 la rapidez de enfriamiento 

en función de la temperatura que se experimentaron en la ZAC. Con respecto a las 

subzonas ZACCG y ZACRC, en la primera se obtiene tanto una temperatura pico como una 

rapidez de enfriamiento mayor con respecto a la segunda, sin embargo, en el rango de 800 

°C a 500 °C las dos subzonas se enfrían a la misma rapidez, por lo que la rapidez de 

enfriamiento promedio entre estas temperaturas es la misma para ambas subzonas (Tabla 

15). La temperatura pico está relacionada con el tamaño de grano final después de la 

soldadura, y la rapidez de enfriamiento con las transformaciones de fase. Aunque las 

subzonas ZACCG y ZACRC tengan la misma rapidez de enfriamiento entre 800 °C y 500 

°C no significa que presenten la misma microestructura final, ya que la primera presenta un 
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tamaño de grano mayor y por consiguiente menos sitios de nucleación (se puede promover 

la formación de fases no difusionales); en la segunda se presentan más sitios de nucleación 

con lo que se promueve la formación de fases difusionales. 

La rapidez de enfriamiento en la soldadura del Acero A es menor que la de la 

soldadura del Acero B2 lo cual está relacionado con el espesor de la ZAC. Cuando se 

experimenta una rapidez de enfriamiento menor, la extracción de calor disminuye lo cual 

permite que una zona más ancha de la ZAC pueda formarse; por otro lado con una rapidez 

de enfriamiento mayor, se presenta una extracción de calor más rápida evitando que se 

pueda transferir más calor al material base lo que se refleja en un espesor de la ZAC más 

reducida. 

El grado de severidad del revenido en un acero martensítico es altamente 

dependiente de la temperatura de revenido, tiempo de permanencia a esta temperatura y a la 

composición química (presencia de elementos aleantes) en tratamientos isotérmicos. Este 

proceso de revenido se da mediante la segregación de carbono, la precipitación de carburos 

de transición, la descomposición de austenita retenida, la formación de cementita y 

disolución de esta para formar carburos de aleación más estables  [179], sin embargo, el 

proceso por el cual se reviene la martensita en ciclos térmicos rápidos de calentamiento y 

enfriamiento se ha estudiado poco. Biro y otros [180], indican que en ciclos de 

calentamiento y enfriamiento rápidos, el proceso de ablandamiento en aceros martensíticos 

se realiza en dos sub-procesos: nucleación y engrosamiento de carburos. Entonces la mayor 

nanodureza observada en la posición correspondiente a la temperatura Ac1 (Figura 52) se 

puede deber, debido a la alta temperatura pico alcanzada, a que se promovió la formación 

de carburos de los elementos aleantes, y el ablandamiento cerca de la posición del fin de la 

ZACSC a la formación de carburos de transición. De las Figuras 52, 66 a) y 67 a) se 

observa que el revenido de la martensita en el acero A seda en el rango de temperaturas 

pico entre Ac1 y 481 °C. Aunque existe un ablandamiento en la ZAC, estos resultados 

indican que en la ZACSC, este acero es altamente resistente al ablandamiento lo cual se le 

puede atribuir a la formación de carburos y carbonitruros de los elementos aleantes 

(principalmente Nb y Ti) [181, 182].  
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Tabla 14. Espesores calculados y experimentales de la ZAC y factor de peso. 

Soldadura Espesor de la ZAC, mm Factor de peso 

Placa gruesa Placa delgada Experimental 

Acero A 2.51 3.12 2.67 0.27 

Acero B2 2.52 3.14 2.52 0.19 
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Figura 66. Perfil de temperatura pico pesada.  A) Acero A; b) Acero B2. Los símbolos 

corresponden a las posiciones de las curvas fuerza-desplazamiento de la Figura 51.  
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Figura 67. Ciclos térmicos experimentados en la ZAC. A) Acero A; b) Acero B2. MR se 

refiere a la martensita revenida  
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Figura 68. Rapideces de enfriamiento de diferentes subzonas de la ZAC. A) soldadura 

Acero A, b) soldadura Acero B2.  
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Tabla 15. Parámetros de enfriamiento de la soldadura. 

Soldadura Tiempo de enfriamiento de 800 a 500 °C Rapidez de 
enfriamiento 

promedio, °C/s Placa gruesa Placa delgada Pesado 
Acero A 2.6 8.8 3.8 80.0 
Acero B2 2.6 8.8 3.5 86.6 

 

4.5. Determinación del atrapamiento de hidrógeno  

Durante la preparación de la solución para el decorado con plata, las reacciones más 

probables que se presentan son [122]:  

3 3AgNO KCN AgCN KNO                     (38)          

 2AgCN KCN K Ag CN                                   (39) 

Con la posterior dilución del compuesto di-cianuro de plata potasio   2K Ag CN   , se 

promueve la reacción de disociación (Ec. 40): 

   2 2Ag CN Ag CN


                (40) 

Cuando esta solución entra en contacto con la superficie que contiene hidrógeno atrapado 

se produce simultáneamente la reducción de la plata y la oxidación de hidrógeno 

representado mediante las ecuaciones: 

 Ag e Ag               (41) 

adH H e             (42) 

En la Figura 69 se presentan los resultados de decoración con plata del MB del 

Acero B2. La imagen de la Figura 69 a) corresponde al decorado con plata de una muestra 

que fue sometida a cargado con hidrógeno y decoración con plata,  en donde se puede 

observar la presencia de precipitados de plata los cuales se corroboran con los resultados 
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del microanálisis de la Figura 69 b). La imagen de la Figura 69 c) corresponde al decorado 

con plata de una muestra que no fue cargada con hidrógeno, por tal motivo no se observa la 

precipitación de plata. Finalmente, en la imagen de la Figura 69 d), no se observa 

precipitación de plata, esto se debe a que, aunque esta muestra recibió el mismo 

procedimiento de cargado con hidrógeno y decoración con plata, entre estos dos 

procedimientos se realizó un tratamiento térmico “baking” para eliminar el hidrógeno 

atrapado. De estos resultados, se puede concluir que se produce una reacción de óxido 

reducción entre los iones plata y el hidrógeno atrapado, por lo que es posible determinar las 

trampas de hidrógeno como lo propuesto por la Ec. 41 y 42.  
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. 

 

Figura 69. Decoración con plata del MB del Acero B2. a) cargado con hidrógeno; b) 

microanálisis de las partículas depositadas de la muestra cargado con hidrógeno; c) sin 

tratamiento de cargado con hidrógeno; d) cargado con hidrógeno, posteriormente 

descargado mediante tratamiento térmico a 150 °C. 
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Figura 70. Atrapamiento de hidrógeno en las diferentes subzonas de la soldadura. a) Acero 

A; b) Acero B2. 
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Se observa que la distribución de las partículas de plata es uniforme en toda 

microestructura, por lo que no es posible indicar cual fase o microconstituyente es más 

susceptible al AAH. 

La Figura 71 presenta la cantidad relativa de trampas de hidrógeno presentes en la 

zona de la soldadura. Mientras más trampas de hidrógeno existan, se espera que el acero 

y/o zona presente una menor difusividad de hidrógeno. Se observa que en cada zona de la 

soldadura, el Acero A presenta la menor cantidad de trampas de hidrógeno en comparación 

del Acero B2, con excepción de la ZACRC donde el Acero M2 presenta la menor cantidad.  

 
Figura 71. Cantidad relativa de trampas de hidrógeno en las diferentes zonas de la 

soldadura   
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4.6. Determinación de la difusividad de hidrógeno 

La difusión de hidrógeno en aceros es influenciada por dos factores: a) la 

concentración de hidrógeno en la superficie del acero y b) las trampas de hidrógeno 

(átomos de soluto, vacancias, inclusiones, precipitados y fases [7]).  

La Figura 72 presenta la densidad de corriente de la primera y segunda permeación 

para ZF del Acero A. Se observa que para la primera permeación, se alcanza el estado 

estable alrededor de los 1000 s, y la densidad de corriente de estado estable de la segunda 

permeación es menor, esto se debe a que en la segunda permeación ya no hay trampas de 

hidrógeno disponibles para atraparlo. 

 

Figura 72. Curva de permeabilidad de hidrógeno de la ZF del acero A. 
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( ) /( ) I t AJ t
F

           (43) 

donde la corriente ( ( )I t ) se determina mediante la multiplicación de la densidad de 

corriente de permeación de hidrógeno con el área de permeación, la cual fue de: 0.7854 

cm2. La Figura 73  compara la corriente de la primera y segunda permeación en la ZAC de 

ambos aceros. De esta figura, se observa que la ZAC del Acero A presenta un mayor flux 

de hidrógeno y que alcanza más rápidamente el estado estable que la ZAC del Acero B2. 

El flux de hidrógeno en estado estable ( ssJ ), el coeficiente de difusión efectivo (

effD ) y la concentración de hidrógeno atómico en la subsuperficie ( oC  ) de la placa del lado 

de la carga de hidrógeno se determinaron mediante las Ecs.: 

/ss
ss

I AJ
F


          (44)

 

2

6eff
b

LD


            (45) 

ss
o

eff

J LC
D

            (46) 

donde L  es el espesor de la muestra, y b  se le conoce como el retraso del tiempo, el cual 

se define como 0.63 veces el valor del estado estable. 

Los resultados de permeabilidad de hidrógeno en las diferentes zonas de la 

soldadura de los dos aceros se presentan en la Tabla 16.  

Con respecto al Acero A, se observa un incremento en el coeficiente de difusión en 

el siguiente orden: ZF<ZAC<MB. La ZF con microestructura de bainita, presenta una 

menor difusividad en comparación con el MB con microestructura de martensita y bainita, 

debido a que en la ZF se presenta una mayor cantidad de trampas (Figura 71), además de 

que también se puede deber a que la ZF presenta un tamaño de grano mayor y por lo tanto 

menor área de borde de grano por lo que se presentan menos rutas de difusión  [12, 13]. 

Para el caso del Acero B2, se observa un incremento del coeficiente de difusión de 
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hidrógeno en el siguiente orden: MB<ZAC<ZF. Con respecto a los MBs, el acero B2 

presenta una menor difusividad, lo que se le puede atribuir a que este acero presenta mayor 

cantidad trampas (Figura 71),  es decir, primero debe llenar las trampas de hidrógeno antes 

de alcanzar el estado estable; esto se puede observar en la Figura 74 en donde se aprecia 

que la curva de permeabilidad del Acero B2 tiene una menor pendiente. Esto corresponde 

con el hecho de que la martensita es más susceptible al AAH [183, 184].  

Se sabe que el M/A es una trampa de hidrógeno, por lo que promueve la 

disminución de la difusividad [97, 185, 186], aunque también se ha reportado que este 

microconstituyente está relacionado con una disminución de la tenacidad [187]. En la 

Figura 75 se observa que una mayor cantidad de M/A en el MB y en las subzonas de la 

ZAC para ambos aceros, está relacionado con una disminución de la difusividad. Sin 

embargo en el Acero B2, la ZF con mayor cantidad de M/A presenta una mayor difusividad 

que el MB. 

En la Figura 76 se observa la dureza de la zona de la soldadura y de las subzonas de 

la ZAC y se correlaciona con los coeficientes de difusión de hidrógeno obtenidos de las 

pruebas de permeabilidad. Para el Acero B2, hay un incremento en la dureza que está 

acompañado de un aumento en el coeficiente de difusión para el caso del MB y ZAC; sin 

embargo, para el caso de la ZF, donde la dureza disminuye, el coeficiente de difusión 

aumenta aún más; esto se debe a que esta zona presenta una menor cantidad de trampas 

(Figura 71). Para el Acero A, se observa un comportamiento análogo al comportamiento 

del Acero B2, es decir, debido a que se presenta un ablandamiento de la ZAC (en las 

subzonas ZACRC y ZACPT) y en la ZF, la dureza disminuye, y con ello la difusividad. 

En la Figura 77 se observa la relación entre la cantidad relativa de trampas y el 

coeficiente de difusión. Se espera que con una mayor cantidad de trampas la difusividad sea 

menor ya que el hidrógeno queda atrapado y no puede difundir, es decir, las trampas 

incrementan la solubilidad de hidrógeno y disminuyen la difusividad [7, 188]. Para el caso 

de los MBs, se observa que el Acero B2 presenta la mayor cantidad trampas de hidrógeno, 

lo cual corresponde con su menor difusividad en comparación del Acero A. Sin embargo, 

en la ZF pasa lo contrario, es decir, la ZF del Acero A con la mayor cantidad de trampas 
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presenta la mayor difusividad en comparación de la ZF del acero B2. Si se analiza este 

resultado observando sólo al Acero A, se observa que el MB tiene menos trampas con una 

alta difusividad, y la ZF tiene más trampas con una baja difusividad, lo cual corresponde 

con lo esperado: más trampas lleva a una menor difusividad. Lo mismo se aplica para el 

Acero B2, en donde se observa que el MB tiene más trampas y una difusividad menor en 

comparación con la ZF. La razón por lo que la difusividad en la ZF de Acero A es mayor 

que la de la ZF del Acero B2, se debe a que la primera presenta una mayor dureza, es decir 

una microestructura de bainita, y la segunda presenta menor dureza, es decir una 

microestructura compuesta de FA, en donde se sabe que ésta última disminuye la 

difusividad [99]. El por qué la ZF del Acero A presenta menor difusividad que en el MB 

siendo que ambas presentan una dureza similar, se debe a que en la ZF hay más trampas de 

hidrógeno que en el MB (Figura 77).  
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Figura 73. Corriente de permeación en la ZAC en función del tiempo para el Acero A y 

Acero B 

 

Figura 74. Comparación de las curvas de permeabilidad del MB para ambos aceros.  
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Tabla 16. Difusividad efectiva de hidrógeno en las diferentes zonas de la soldadura de los 

dos aceros microaleados. 

Material Zona de la 
soldadura 

Deff [cm2/s] 
x10-6 

Primera 
permeación 

Deff [cm2/s] 
x10-6 

Segunda 
permeación 

Co [mol/cm3] 
x 10-6 

Jss [mol/cm2 s] 
x 10-10 

Acero A MB 6.49 3.51 4.53 2.94 
ZAC 5.73 4.33 4.31 2.47 
ZF 5.31 3.40 5.12 2.80 

Acero B2 MB 3.29 3.95 21.30 7.01 
ZAC 4.17 3.16 5.32 2.22 
ZF 4.84 4.44 9.63 4.67 
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Figura 75. Microdureza y coeficiente de difusión efectivo de la zona de la soldadura 
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Figura 76. Dureza y coeficientes de difusión de la zona de la soldadura. 
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Figura 77. Cantidad relativa de precipitados y coeficientes de difusión de las zonas de la 

soldadura. 
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4.7. Crecimiento de grietas 

4.7.1. Simulación física de la ZAC 

De los resultados de la modelación matemática del calentamiento y enfriamiento de 

probetas cilíndricas de los aceros, se determinó que se requiere de 4.33 minutos para 

austenizar, lo cual corresponde aceptablemente con la convención de tiempo de 

calentamiento de media hora por pulgada de sección transversal que para este caso da un 

valor de 4.9 minutos. La Figura 78 muestra el ciclo térmico que se aplicó a las probetas. De 

éste, en el ciclo de enfriamiento se obtuvo una rapidez de enfriamiento de 20 °C/s en el 

rango de temperatura de 800 a 500 °C, lo que corresponde a un valor alto  de calor de 

aporte por soldadura de aproximadamente 4KJ/mm [177]. 

 

Figura 78. Ciclo térmico para simular la ZACCG del acero A. RE8-5: rapidez de 

enfriamiento en el rango de temperatura de 800 a 500 °C. 

La Figura 79 presenta la microestructura desarrollada por el ciclo térmico de la 

Figura 78, la cual está compuesta por 45% de martensita y 55% de bainita. 
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Figura 79. Microestructura desarrollada por ciclo térmico de la Figura 78 del Acero A 
(simulación física de la ZACCG). 

 

4.7.2. Diseño de pruebas de fatiga 

El parámetro para determinar el momento flector para los ensayos de fatiga, fue el 

de flujo plástico; es decir, la aplicación de un momento flector que no produzca 

deformación plástica en la entalla de la probeta. En las Figuras 80, 81 y 82, se presentan los 

resultados de la simulación de la deformación plástica equivalente para diferentes valores 

de fuerza aplicada para el caso del acero A. Se observa que con una fuerza superior a 30 N, 

se produce flujo plástico en la zona de la entalla (Figuras 81 y 82). Mediante la Ec. 26, se 

determinó el momento flector (en N-mm) que no produce flujo plástico y se convirtió en lb-

plg, ya que la máquina de fatiga utiliza estas unidades. Adicionalmente, para asegurarse de 

no realizar el ensayo de fatiga con un momento flector que rebase el esfuerzo de fluencia de 

la probeta, se aplicó una fracción de este momento calculado. La Tabla 17 resume el 

momento flector calculado y el utilizado en las pruebas de crecimiento de grietas por fatiga 

rotativa.  
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Figura 80. Deformación plástica equivalente obtenida del ensayo de fatiga con momento 

flector aplicado equivalente a una fuerza de 30 N. Acero A. 

 

 

 

Figura 81. Deformación plástica equivalente obtenida del ensayo de fatiga con momento 

flector aplicado equivalente a una fuerza de 40 N. Acero A.  
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Figura 82. Deformación plástica equivalente obtenida del ensayo de fatiga con momento 

flector aplicado equivalente a una fuerza de 45 N. Acero A. 

 

Tabla 17. Momento flector calculado a partir de la fuerza aplicada en la simulación del 

ensayo de fatiga talque no produzca flujo plástico, y momento flector usado en las pruebas 

de crecimiento de grietas por fatiga rotativa. 

Fuerza, N Longitud de 

la extensión, 

mm 

Momento 

flector, N-mm 

Momento 

flector, lb-plg 

Momento flector 

usado en las 

pruebas, lb-plg 

30 220 6600 58 18 

 

  



RESULTADOS Y ANÁLISIS                 

 

135 
 

4.7.3. Ensayos de fatiga 

De las pruebas de fatiga, el crecimiento de grieta se originó en la zona predicha de 

las simulaciones por elementos finitos, la cual es la zona de la entalla en la parte de la 

sección más corta que fue diseñada para tal efecto (Figura 83). 

 

Figura 83. Zona de inicio de crecimiento de grieta en la probeta de fatiga. La zona se indica 

con una flecha. 

Las Figuras 84, 85 y 86 presentan el inicio del crecimiento de grietas para la probeta 

1 (sin carga de hidrógeno), 2 (con carga de hidrógeno) y 3 (cargada con hidrógeno y 

descargada) respectivamente, en donde, debido a la carga de hidrógeno, las probetas 2 y 3 

presentan porosidad. Se puede observar que las tres probetas presentan marcas de 

deslizamiento persistente (MDPs). Estas marcas no son más que el resultado de la 

localización de la deformación plástica cíclica en bandas de deslizamiento persistente 

(BDPs), las cuales emergen en la superficie como MDPs. Las MDPs consisten de 

extrusiones e intrusiones, las cuales representan un antecedente del estado de formación de 

grieta por fatiga. 

El daño inicial nuclea en los granos de la superficie a lo largo de las BDPs en la 

forma de poros o submicro-grietas, en donde la deformación plástica se concentra. Durante 

la fase de tensión del esfuerzo cíclico, una fuente de dislocación se activa y el 

deslizamiento ocurre a lo largo de una dirección preferencial en un plano cristalográfico, en 

donde entonces, una discontinuidad submicroscópica se forma, la cual influencia otra 

fuente de dislocación con lo que un nuevo deslizamiento toma lugar a lo largo de otra 

dirección perpendicular a la dirección del primer deslizamiento. Cuando la fuerza es 

invertida, la indentación formada por los dos planos formados en la fase de tensión, no 

desaparece ya que las bandas de deslizamiento son la consecuencia de deformación 
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plástica. La repetición de ciclos de tensión-compresión conduce a la activación de nuevas 

bandas de deslizamiento por lo que el daño se acumula, generando finalmente una 

microgrieta. De acuerdo a este mecanismo, la grieta avanza localmente en forma de zigzag 

como se puede observar en las Figuras 84, 85 y 86. En la probeta que fue cargada con 

hidrógeno, (probeta 2, Figura 85), se observa una mayor cantidad de MDPs. Se observa que 

al inicio, las grietas se propagaron a lo largo de planos de esfuerzo de cizallamiento alto 

(45°). 

 

Figura 84. Inicio del crecimiento de grietas. Probeta sin hidrógeno. 
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Figura 85. Inicio del crecimiento de grietas. Probeta cargada con hidrógeno.  

 

Figura 86. Inicio del crecimiento de grietas. Probeta cargada con hidrógeno y descargada. 
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Las Figuras 87, 88 y 89 muestran la trayectoria de la grieta con ataque y sin ataque. 

Se observa que las MDPs continuaron desarrollándose en zonas cercanas a la grieta. 

Adicionalmente se observa que el avance de la grieta inicial en zigzag tiene una longitud de 

aproximadamente el tamaño de grano, lo cual corresponde al tamaño de grieta 

microestructuralmente corta; aunque se sigue presentando un efecto de la microestructura 

en la trayectoria de la grieta en el crecimiento posterior, ya que la grieta se desarrolla a 

través de inclusiones y poros. Para el caso de la probeta 1, el crecimiento de grieta se da en 

dirección perpendicular a la aplicación de la fuerza, sin embargo, para las probetas 2 y 3 el 

crecimiento de grieta se ve afectado por los defectos microestructurales producidos por el 

cargado de hidrógeno; como se puede apreciar en la Figura 90 para el caso de la probeta 2, 

en donde la grieta avanzó a través de los poros formados. En esta misma probeta se observa 

una mayor cantidad de MDPs, lo que indica que la plasticidad aumento, es decir, el daño 

que ocurre en esta probeta concuerda con el mecanismo de plasticidad local aumentada por 

el hidrógeno (HELP por sus siglas en ingles). También se puede observar que las MDPs se 

desarrollan en una zona más cercana a la punta y a la trayectoria de grieta (Figura 88), sin 

embargo, cuando no hay presencia de hidrógeno las MDPs se localizan en menor cantidad, 

más alejadas a la punta y a la trayectoria de grieta (Figura 87). Esto es contrario a lo que 

presenta Marukami y Matsuoka [34], quienes indican que en un acero de bajo carbono Cr-

Mo con microestructura martensítica y en presencia de hidrógeno,  las bandas de 

deslizamiento disminuyen, lo que se traduce en una diminución de la  zona plástica, y el 

crecimiento de grieta se da en dirección perpendicular a la aplicación de la carga, caso 

contrario a lo que indica Fijita y otros [115] y Nagao y otros [116], quienes determinaron 

que el hidrógeno aumenta la plasticidad que se observa mediante el aumento de la 

generación de bandas de deslizamiento en un acero templado y revenido y en un acero 

martensítico respectivamente. Con esto, se puede decir, que diferentes enfoques 

experimentales (hidrógeno interno o externo, nivel de actividad de hidrógeno, policristales 

o monocristales) puede llevar a diferentes conclusiones [73]. 
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Figura 87. Longitud de grieta desarrollada en la probeta sin tratamiento de cargado con 

hidrógeno (probeta 1). a) sin ataque, b) con ataque. 

 

 

Figura 88. Longitud de grieta desarrollada en la probeta cargada con hidrógeno (probeta 2). 

a) sin ataque, b) con ataque.  
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Figura 89. Longitud de grieta desarrollada en la probeta cargada con hidrógeno y con 

tratamiento de descarga (probeta 3). a) sin ataque, b) con ataque. 

 

  
Figura 90. Avance de grieta de la probeta 2 cargada con hidrógeno. a) 23000 ciclos, b) 

25500 ciclos. Las flechas indican los defectos por donde avanzó la grieta.  
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La Figura 91 muestra la longitud de la grieta en función de los ciclos aplicados 

durante la prueba de fatiga. Se observa que el hidrógeno presenta un efecto sobre la 

cantidad de ciclos necesarios para iniciar la grieta. En la probeta que fue cargada con 

hidrógeno (probeta 2), se observa el inicio de crecimiento de grieta a 13000 ciclos; en la 

probeta que fue cargada con hidrógeno y descargada por el tratamiento térmico de baja 

temperatura  (probeta 3), se observa el inicio de crecimiento de grieta a 22000 ciclos; y en 

la probeta que no fue cargada con hidrógeno, se observa el inicio de crecimiento de grieta a 

40000 ciclos. El hidrógeno fue suministrado por el hidrógeno atrapado en trampas 

reversibles del acero, es decir, hidrógeno difusible, ya que estas trampas  suministraron el 

hidrógeno a la zona de la punta de grieta promoviendo el crecimiento de grieta. De estos 

resultados, se observa que el hidrógeno propicio el inicio de crecimiento de grieta para que 

este ocurriera a una menor cantidad de ciclos. En la probeta 3, aunque ya no existe 

hidrógeno difusible que propicie el crecimiento de grieta en la zona de crecimiento de 

grieta, la porosidad desarrollada por cargado con hidrógeno, hace que la grieta crezca con 

una cantidad de ciclos menores. La pendiente mayor que presentan los resultados de la 

probeta 2, indica un efecto del hidrógeno en el crecimiento de grieta, en donde el hidrógeno 

provino de las trampas reversibles. 

La Figura 92 muestra un esquema del mecanismo por el cual el hidrógeno 

contribuyó al crecimiento de grieta. El hidrógeno inicialmente se encuentra en una trampa 

reversible; entonces debido a una diferencia de actividades, es decir a la generación de un 

campo de esfuerzos triaxiales en la zona de la punta de grieta el hidrógeno difunde a esta 

zona, en donde promueve la plasticidad reflejada en la generación de BDPs en la punta de 

avance de grieta. Si no hay presencia de hidrógeno, se desarrolla una menor cantidad de 

BDPs, con lo cual el avance de grieta disminuye. 
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Figura 91. Crecimiento de grietas por fatiga de las tres probetas ensayadas. 

 

 

Figura 92. Esquema del efecto del hidrógeno en la zona de la punta de grieta. 
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5. CONCLUSIONES 

El calor aportado por el proceso de la soldadura provocó la formación de diversas 

microestructuras en la zona de la soldadura de dos aceros microaleados experimentales de 

alta resistencia. Dependiendo de la microestructura inicial del acero microaleado, se puede 

presentar un fenómeno de ablandamiento de la ZAC, el cual es función de la 

microestructura desarrollada por el efecto de los ciclos térmicos de la soldadura y de la 

microestructura inicial. El acero martensítico-bainítico presentó un ablandamiento de la 

ZAC a lo cual se le atribuye a las microestructuras presentes en cada subzona. En la 

subzona de recristalización, el ablandamiento se da por la formación de ferrita poligonal, en 

la subzona intercrítica se da por la formación de ferrita cuasi-poligonal y revenido de la 

martensita, y en la subzona subcrítica se da por revenido de la martensita. Adicionalmente, 

en esta última subzona, se observa un endurecimiento que puede ser atribuido al 

endurecimiento secundario de la martensita por la precipitación de carburos de elementos 

aleantes. El acero ferrítico no presentó el fenómeno de ablandamiento debido a que en su 

microestructura original no había martensita, por el contrario la microdureza y nanodureza 

aumentaron en las subzonas de la ZAC y en la zona de fusión. Con la técnica de 

nanoindentación se puede determinar con mayor precisión el espesor de la ZACSC además 

de que puede detectar zonas de endurecimiento.  

Se determinó el efecto de las microestructuras desarrolladas en la difusividad de 

hidrógeno. Para esto, se realizaron experimentos de permeabilidad de hidrógeno, 

decoración con plata y mediciones de microdureza. Se observó que la combinación del 

aumento de trampas, la promoción de la formación de M/A y de AF y la disminución de los 

microconstituyentes de martensita y bainita (disminución de la  microdureza), están 

relacionados con la disminución de la difusividad de hidrógeno. Para el caso de la 

soldadura del acero ferrítico, el BM con microestructura de QPF, FA y M/A, presenta la 

difusividad más baja, y la ZF con microestructura de FA y M/A la más alta, es decir la 

difusividad se incrementa en el orden: MB<ZAC<ZF. Para el caso de la soldadura del acero 

martensítico-bainítico, el MB tiene la difusividad más alta, y la ZF con microestructura de 
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bainita y con mayor cantidad de trampas, presenta la menor difusividad, esto es, la 

difusividad se incrementa en el orden: ZF<ZAC<MB. Todas las zonas de la soldadura del 

acero ferrítico presentaron una menor difusividad en comparación con las zonas del acero 

martensítico-bainítico.  

La ZACCG de ambos aceros, presentó la mayor microdureza y la mayor cantidad 

relativa de trampas; sin embargo, debido a que estas últimas son trampas reversibles, estas 

subzonas serían las más susceptibles al agrietamiento asistido por el hidrógeno, en especial 

la del acero martensítico-bainítico ya que en ésta se presenta la mayor dureza. 

Finalmente se determinó que en probetas sometidas a un ciclo térmico similar al que 

se experimentaría en la ZACCG del acero martensítico-ferrítico, el hidrógeno promueve el 

crecimiento de grietas aumentando la deformación plástica en la zona de crecimiento de 

grieta, lo cual se observa como un aumento de las marcas de deslizamiento persistente. 
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ANEXOS 

Anexo A. Redes neuronales artificiales 

El cerebro humano es el sistema de cálculo más complejo que conoce el hombre. El 

ordenador y el hombre realizan diferentes clases de tareas; así la operación de reconocer el 

rostro de una persona resulta una tarea relativamente sencilla para el hombre y difícil para 

el ordenador, mientras que la contabilidad de una empresa es tarea costosa para un experto 

contable y una sencilla rutina para un ordenador básico.  Las Redes Neuronales Artificiales, 

(RNA) están inspiradas en las redes neuronales biológicas del cerebro humano. Están 

constituidas por elementos que se comportan de forma similar a la neurona biológica en sus 

funciones más comunes. Estos elementos están organizados de una forma parecida a la que 

presenta el cerebro humano. Por ejemplo las RNA aprenden de la experiencia, generalizan 

de ejemplos previos a ejemplos nuevos y abstraen las características principales de una 

serie de datos además de que pueden cambiar su comportamiento en función del entorno. Si 

se les muestra un conjunto de entradas y ellas mismas se ajustan para producir unas salidas 

consistentes. Las RNA generalizan automáticamente debido a su propia estructura y 

naturaleza. Estas redes pueden ofrecer, dentro de un margen, respuestas correctas a entradas 

que presentan pequeñas variaciones debido a los efectos de ruido o distorsión.  

El prototipo biológico 

El sistema nervioso humano constituido por células llamadas neuronas presenta una 

estructura muy compleja. El número estimado de neuronas es de 1011 y las interconexiones 

entre ellas son del orden de 1015. Cada neurona comparte muchas características con otras 

células del cuerpo humano pero tiene propiedades particulares y especiales para recibir, 

procesar y transmitir señales electroquímicas a través de todas las interconexiones del 

sistema de comunicación del cerebro. Una neurona biológica es una célula especializada en 

procesar información. Está compuesta por el cuerpo de la célula (soma) y dos tipos de 

ramificaciones: el axón y las dendritas. La neurona recibe las señales (impulsos) de otras 

neuronas a través de sus dendritas y transmite señales generadas por el cuerpo de la célula a 

través del axón. Las dendritas y el cuerpo celular reciben señales de entrada; el cuerpo 
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celular las combina e integra y emite señales de salida. El axón transmite dichas señales a 

las terminales axónicos, los cuales distribuyen la información. Las señales que se utilizan 

son de dos tipos: eléctricas y químicas. La señal generada por la neurona y transportada a lo 

largo del axón es un impulso eléctrico, mientras que la señal que se transmite entre los 

terminales axónicos de una neurona y las dendritas de la otra es de origen químico. Para 

establecer una similitud directa entre la actividad sináptica y la analogía con las redes 

neurales artificiales podemos considerar que las señales que llegan a la sinapsis son las 

entradas a la neurona; éstas son ponderadas (atenuadas o simplificadas) a través de un 

parámetro denominado peso, asociado a la sinapsis correspondiente. Estas señales de 

entrada pueden excitar a la neurona (sinapsis con peso positivo) o inhibirla (peso negativo). 

Una sinapsis tiene dos lados: el presináptico (axón) y el postsináptico (dendrita 

normalmente). Una sola neurona postsináptica puede tener varios miles de sinapsis en ella.  

La neurona artificial 

La neurona artificial fue diseñada para "emular" las características del 

funcionamiento básico de la neurona biológica. En esencia, se aplica un conjunto de 

entradas a la neurona, cada una de las cuales representa una salida de otra neurona. Cada 

entrada se multiplica por su "peso" o ponderación correspondiente análogo al grado de 

conexión de la sinapsis. Todas las entradas ponderadas se suman y se determina el nivel de 

excitación o activación de la neurona. En muchas redes las unidades de proceso tienen 

respuesta de la forma: 

j j
j

y f w x b
 

  
 
            (A1) 

donde y  es la señal de salida, kx  son las señales de salida de otros nodos o entradas 

externas, kw  son los pesos de las ligas de conexión y f  es una función no lineal, que 

puede ser del tipo sigmoidal, tangente hiperbólica, escalón, entre otras. Si el peso kw  es 

positivo se habla de una excitación y si el peso es negativo se considera una inhibición de la 

entrada. 
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Cada unidad de proceso tiene una tarea simple: recibe la entrada de otras unidades o 

de fuentes externas y procesa la información para obtener una salida que se propaga a otras 

unidades.  Una red puede tener una estructura arbitraria, pero las capas que contienen estas 

estructuras están definidas de acuerdo con su ubicación en la topología de la red neuronal. 

Las entradas externas son aplicadas en la primera capa, y las salidas se consideran la última 

capa. Las capas internas que no se observan como entradas o salidas se denominan capas 

ocultas.  

 

Figura 1A. Esquema de una neurona artificial 

 

La regla que logra establecer el efecto de la entrada total en la activación de la 

unidad j se denomina función de activación (Ec. A1). Las funciones de activación más 

usadas son la tangencial (Ec. A2) y sigmoidal (Ec. A3): 

   

   
( )

net net

j net net

j j

j j

e ef net
e e









         (A2) 

   

1

1
netj j

f net
e





          (A3) 

f y

b
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donde: 

  j jj
j

net w x b              (A4) 

Topologías de las RNAs 

Dos de las topologías más usadas, de acuerdo con las diferencias en la manera de 

realizar las conexiones, son: 

a) Redes de propagación hacia delante (feed-foward): el flujo de información de las 

entradas a las salidas es exclusivamente hacia delante, extendiéndose por capas múltiples 

de unidades, pero no hay ninguna conexión de retroalimentación. 

b) Redes recurrentes: contienen conexiones de retroalimentación, lo que puede derivarse en 

un proceso de evolución hacia un estado estable en el que no haya cambios en el estado de 

activación de las neuronas. 

Elementos de una rede neural artificial 

Una RNA consta de un conjunto de elementos de procesamiento conectados entre sí 

y entre los que se envían información a través de conexiones. Los elementos básicos de una 

RNA son: 

• Conjuntos de unidades de procesamiento (neuronas). 

• Conexiones entre unidades (asociado a cada conexión un peso o valor). 

• Funciones de salida o activación para cada unidad de procesamiento. 

Entrenamiento de las RNAs 

Se denomina entrenamiento al proceso de configuración de una red neuronal para 

que las entradas produzcan las salidas deseadas a través del fortalecimiento de las 

conexiones. Una forma de llevar esto a cabo es a partir del establecimiento de pesos 

conocidos con anterioridad, y otro método implica el uso de técnicas de retroalimentación y 

patrones de aprendizaje que cambian los pesos hasta encontrar los adecuados. 
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El aprendizaje puede dividirse en supervisado o asociativo y no supervisado o auto-

organizado. En el primer caso se introducen entradas que corresponden a determinadas 

salidas, ya sea por un agente externo o por el mismo sistema. En el segundo caso el 

entrenamiento se enfoca a encontrar características estadísticas entre agrupamientos de 

patrones en las entradas.  

Un tipo de regla que se usa para el entrenamiento mediante el ajuste de pesos es la 

Hebbiana, propuesta por Hebb en 1949. Si dos unidades j y k están activas al mismo 

tiempo, la conexión entre las dos debe ser fortalecida mediante la modificación del peso: 

ij i kw y y               (A5) 

nueva vieja
jk jk j kw w y y            (A6) 

donde   es la rapidez de aprendizaje. Una regla usada comúnmente implica el ajuste de los 

pesos a través de la diferencia entre la activación actual y la deseada; se le conoce como 

Regla Delta: 

 nuevo viejo
jk jk j k kw w y d y             (A7) 

donde kd  es valor real de la salida.  

El proceso de entrenamiento consiste en la aplicación secuencial de diferentes 

conjuntos o vectores de entrada para que se ajusten los pesos de las interconexiones según 

un procedimiento predeterminado. Durante la sesión de entrenamiento los pesos convergen 

gradualmente hacia los valores que hacen que cada entrada produzca el vector de salida 

deseado. 

El algoritmo se define como: 

1. Iniciar con pesos iniciales aleatorios 

2. Seleccionar el vector de entrada 
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3. Si k kd y  modificar los pesos de acuerdo con Ec. A7, donde k kd y e  , es el 

error. 

4. Si el error e   , regresar al paso 2 
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Anexo B. Nanoindentación 

La nanoindentación es una técnica en la cual un indentador penetra al material a ser 

ensayado hasta que se aplica una cierta fuerza o desplazamiento, para posteriormente ser 

retirado controladamente. La técnica consiste de tres pasos: 

1. Carga del indentador 

2. Tiempo de permanencia 

3. Descarga del indentador 

Durante estos tres pasos, se adquiere la información de la fuerza y desplazamiento a 

lo cual se le conoce como curva carga-desplazamiento. Esta curva se utiliza para determinar 

el modulo elástico reducido y el área de contacto a la fuerza máxima y de aquí la dureza del 

material.  

El método de nanoindentación se desarrolló para determinar la dureza y el modulo 

elástico de un material a partir de datos de fuerza-desplazamiento obtenidos durante un 

ciclo de carga y descarga. La Figura B-1 muestra una curva fuerza-desplazamiento típica 

que se obtiene con un indentador Bercovich, donde F es la fuerza y h el desplazamiento 

relativo desde la superficie inicial no deformada. Se asume que durante el proceso de carga 

se presenta deformación elástica y plástica, y durante el proceso de descarga sólo se 

presenta deformación elástica. Hay cuatro cantidades importante que se determinan de la 

curva fuerza-desplazamiento: la máxima fuerza (Fmax), el desplazamiento máximo (hmax), 

la penetración final (Hf) y la rigidez de contacto (S) que se define como la pendiente de la 

porción superior de la curva de descarga durante el estado inicial de descarga.  

El procedimiento para determinar la dureza y el modulo elástico se muestra 

esquemáticamente en la Figura B-2, en donde se asume que el comportamiento del 

indentador Bercovich se puede modelar con un indentador cónico. La cantidad de 

hundimiento ( sh ) es dado por: 

max
s

Fh
S

             (B1) 
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donde   es una constante que depende de la geometría del nanoindentador. 

De la Figura B-2 se puede observar que la profundidad a la que hace contacto el indentador 

y la muestra es: 

max
c max

Fh h
S

               (B2) 

donde ch  es el desplazamiento de contacto. Con esto, el área de contacto al desplazamiento 

máximo es una función de la forma: 

 cA A h                                                (B3) 

La cual es conocida como función de área. Con el área determinada con esta función, la 

dureza se determina mediante: 

maxFH
A

            (B4) 

Debido a que el indentador no es perfecto, es decir la punta presenta un radio de 

curvatura el área de contacto determinada mediante la Ec. B4 será errónea. Oliver y Pharr 

[163] propusieron la Ec. B5 para la determinación del área real de contacto: 

 
28

0

n

n c
n

A C h




            (B5) 

donde nC  son constantes que deben ser determinadas experimentalmente. 
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Figura B-1. Diagrama de una curva fuerza-desplazamiento, en la que se muestran los 

parámetros importantes de la prueba. 

 

Figura B-2. Diagrama del proceso de nanoindentación. 
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Anexo D. Artículos de investigación 

 

ISIJ International, Vol. 55 (2015), No. 1" pp. 2435-2442 

Hydrogen Diffusivity in the Welding Zone of Two High Strength 
Experimental Microalloyed Steels 

Edgar LÓPEZ-MARTíNEZ,I)* Héctor Jav ier VERGARA-HERNÁNDEZ,2) Osvaldo FLORES3) and 
Bernardo CAMPILLO

,
·3) 

1) Faculty of Chemistry. Department of Metallurgical Engineering. Natlonal Autonomous Umversity of Mexico. Mexico City, 
04510 Mexico. 
2) Metallurgy Science Postgraduate Programme, Morelia Institute of Technology, Moreria, Michoacan, 58820 Mexico. 
3) lnstitute of Physical Sciences. National Autonomous University of Mexico, Cuernavaca. Moralos, 62210 Mexico. 

(Received on May 6, 2015: accepted on August 3. 2015: J-STAGE Advance published date: September 
15,2015) 

USlng permeatlon tests, determinatlon of hydrogen trapping and microhardness measurements. the 
effect of the microstructure on the hydrogen diffusivity was analyzed in the welding zone of two high­
strength experimental microalloyed steels called M 1 steel, with a martensite and bainite microstructure 
and M2 steel with a quasi-polygonal ferrite (OPF), acicular ferrite (AF) and martensite-austenite (M/A) 
microstructure, Determination of the diffusivity was performed using electrochemical permeation tests, 
and hydrogen traps were determined with the silver decoration technique. 

One-pass welds without filler material were simulated with the Gas Tungsteng Arc Welding (GTAW) 
process. and samples of the welding zone were collected: base material (8M), heat affected zone (HAZ) 
and fusion zone (FZ). A Devanathan and Stachurski type electrochemical cell was constructed to conduct 
permeation tests. From the microstructural analysis. the permeation testing and silver decoratlOn. it was 
observed that the hydrogen dlffusivlty decreases with the increase in traps. promotlon of the formatlon of 
the M/A microconstituent and AF and the reduction of martensite and bainite microconstituents. The lower 
diffusivity of all zones of both steels is presented by the BM of M2 steel, which is associated with a QPF. 
AF and M/A microstructure and low microhardness. The highest relative amount of traps are in the coarse 
grained heat affected zone (CGHAZ) of both steels, however because these are reversible traps, these 
subzones could be the most susceptible to hydrogen induced cracking (HIC). 

KEYWORDS: hydrogen permeation; hydrogen diffuS1Vity; sllver decoration; mlcroalloyed steel; weldmg; 
heat affected zone. 

1. Illtroduclioll 

Hydrogen has a detrimental effeet on the meehanical 
propenies and meehanical behavior of steels. I

-4) It is known 
aud aceepted that illcreasing the streugth of steels also 
increases the susceptibility to hydrogen induced cracking 
(HIC).~7) In particular, it is known thal Ihe microsrmcture 
aud hardness of the heat affected zone (HAZ) of sleel welds 
have a great influence on Hle. For example. tbe martensite 
fonllalion is relaled to this phenomel1on,S-IO) so to avoid 
or mitigate HIe. malerials are selected ami/or lhe welding 
process is designed lo inhibil lile fonllation of Ihis lllicro­
cOllstiluenl. 

In recenl years, greal interest has beell taken in Ihe effect 
of hydrogel1 on Ihe properties alld mechanical behavior of 
microalloyed steels intended for the oH industry.II.12) Tbis 
is because Ihere may be presence of H 1S during Ihe exploi­
tarion. processing and/or transport of bydrocarbons; thus 
Ibrollgh cOlTosion reaclions, hydrogell ious can be produced. 

• COITe5ponding author. E-mail: edg;u0902@comunidad.unam.mx 
001: http://d:t.doi.org/I0.2355/isij intemational.1SUINT·2015·259 

2435 

which can adsorb lo fonn alomic hydrogen, absorb and 
diffuse to a high chemical aClivity zone, crealing HIC prob­
lems. Additionally, it is expected that in the comi.llg decades 
hydrogen will be Ihe fuel lo replace hydrocarbons as a 
primary energy source. ll) To do Ihis, will require lllalerials 
resislanl to Ibe hannful effecl of hydrogen; for exalllple. 
hydrogen willneed 10 be transported frolll ils place of pro­
duetion to Ihe distribution tenllinals. for whieh the eUlTently 
installed or lo be illslalled illfraslmcture of pipelines will 
have 10 be used. Therefore, all knowledge generated in this 
regard will serve in the uear funlre. 

TIle problem wilh hydrogell is ils low solubility in Ihe 
lattiee, its high power to be adsorbed, absorbed alld dif­
fused aud its ability to localize al inlemal siles such as 
voids, precipilales, inclusions, graill bolUldaries alld regiolls 
with high stresses;5.14.IS) as well as its ability to reaet with 
certain elemenls lo fonn hydrides. The driving force for 
hydrogeu diffusivity is a difference of activities presented 
as a concentration gradient, stress gradient, electrical g:radi­
enl and temperature gradiellt.7.16.17) Orain boundaries can 
inerease hydrogen diffusion providillg fast diffusioll paths ll¡ 
or they can reduce the lllobility of hydrogell siles acting as 
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USlng perme.luon tests. delermlnauon 01 hydrogen 1fappong .lOO mlCrohardness measuremerlls. lhe 
eHOCI 01 the mlCfOSI,uClure on \he hvd'ogen d,ffuSMty was ;¡nalyled ,n \he ~d,ng lona 01 two h,gn. 
strength experimental mlcroallQyad steel$ callad MI 5teel. WlIh a manllfl5lte antl balntta moclOstruclure 
afld M2 steal Wllh a qUilst-pOlygonal lernta tOPF). acICular terflle (AF) and marl enSlle-austenlla (M/A) 
mIClostf\lClUre. Delermu'\atlon 01 lhe dlffuSMlY was peflOfme<! us,ng elecllochemlcal permeahon tests. 
afld hydrogen traps were delermlne<! Wllh the silvar d&cOfauon lechmque. 

Qne-pa.ss wolds Wlthoul hllol maumaJ W9fO slmula led Wllh Iha Gas Tungs¡eng Are Weld,ng (GTAW) 
process. afld samples al ¡he wekllng lone were coIlectad: basa material (8M~ heat affoclad 100e IHAZ) 
and IU510n lone (FZ). A Devanathan afld Staclrurs1u type ~ecuochemlCill cell was constructad 10 conduct 
perm6allOfl lest3. From lhe mOClosllUClural anatys,s. the permeatlon leS1!ng and Silva' decorallOn. II ms 
observad tf1al tf1e hydrogon dlffu5Mly decreases wolh tf1e ,ncrease In traps. promotlOn 01 Ihe IOfmatlOn 01 
lile M/A mlCloconSllluent and AF afld Ihe raducllOn 01 manenSlle antl billnlte mlCloconsUlllents. The Iower 
dIIluSMty 01 alllones 01 bolh steels " presentad by Ihe BM al M2 5teal. whoch os ~SSOC ... led Wllh a OPF. 
Af and M/A mOCIOStrUClUre antl Iow mlCrol1artlnoss. The h'Ohosl r~atlVB amount 01 traps are In lhe coarse 
gralned Mat al!eclad 10fl8 ¡CGHAZ) 01 bolh 51OO1s. however because lhase are reverslblo traps. Ihese 
~ublOnes CO\Ild be Ihe mo~1 suscepttble 10 hydrogen IndUCad criICklng (Hlq 

KEY WOAOS: hytItogen permeallOn: hytItogen lI,tlUSMty: $ll\Ier docoratton; mocroallQyad steel: wallllng; 
heal ilffOClad lone. 

1. In l ruduclloll 

Hydrogeu has a detrimental etTecl ou tite mecltanical 
properties 1IUd rnechauital be:ha\'ior of sl~15. 1"') It is known 
aud attepled Chal increasing Ihe slrmgtb o( sleel!i also 

increa§e5 !he susceplibility 10 hydrogell iuducetl c:mcking 
(HIC).l-lI ln particular. il ii boWII Ibal !he microstnu:ture 
aud hanI.t,~ oftlte beat 8ffKted looe (HAZ) ofsleel welds 
bll\'e I greal inHueuce on me. For extunple. Ibe martellsile 
fOTTU31ioo is retaled 10 Ibis phmotuel\on. '-lO! so 10 B"oid 
or miUjl:Ble HIC. matmlls are selKled andlor Ibe wdding 
process is designetl co inhibil tite fonnBlioo of tI,i! micro­
cOlIstituenl. 

Iu m:em yran. ¡¡nal ¡meresl has be:m taken in Ihe effecl 
oC bydrogell 011 !he propenies 100 mecltlnkal be:ltavior of 
mlcroalloyed sleels i!lleuded for tite oi l lndusrry."·11I lllis 
is be<;IIUse tbere nUly be: prescuce of H1S during Ihe exploi­
talion. pmcesslnjl: Blldlor transpon of bydrocarbolls; Ibus 
tbrouglt corrO$iOll reactions. bydroge" iO"$ Ctul be: produced. 

• Can~ >UIbao- E-m>d. ~2@«ICIWII>docI,_,,,,,, 

001 hI!p) !cb.cIao. .. ¡lto.n5Sl"ll~.lSUIST·2()I S·H9 

2435 

which CBlt adsorb to fonn alomie hydrogtll. absorb and 
dil1i.J5e 10 a high cbemkal aclhity rone. Ctuting H1C prob­
lems. Additioually. il is expecled ibal in tite ooming decades 
hydrogen wiU be tire fllel 10 repla(:e bydfO<:1lrbons a5 • 
prinwy ellergy sourn,'l) To do Ibis. ,,·m m¡llire matmals 
resistanl 10 the bannfi,l etTKt of bydrogeu.; rOl" elUllllple. 
bydrogcu " i U need 10 be tnu\spor1ed from ils place ofpro­
ductiolll0 Ibe distriblllion Imninals. for whkb Ihe cUJTelltly 
inslalled or to be instal1ed infrB5lmc:mre of pipelincs will 
ha" e lo be medo Tlrnefore. aU kuo"'ledge g",,,:rnled in tltis 
regard will Sef"I"C in Ihe near fluW'e. 

TI,e problelll \\ilb hytlrogen is ils low solubility in tI,e 
lallice. il$ higb pov.er 10 be adsorlred. !bsorbM lUId dif­
fused lUId ils .bility la localize al imenral sites suc:lt ali 

,·oids. predpilales. inc1l15ioos. graitt bOllttdaries IUld regiOllli 
I\itlt high 5!resses;l ... HI a! wellas ilS &bility 10 rea(:t ",ilb 
cer1am elelllellt5 tO fonn hydrides. TIre dri\ing force fOl" 
bydro!len diffush;ty is I diffeJ'ellc:e of ac:ti\'ities p~lIIed 
as a c:onctl'irBtion gradienl. stress gradienl. electrical gradi­
ent aud tempemhJre gradienl.l.ll.lJJ Qraill boUlldaries can 
illcrease hydrog.ett difIusion [IfO\'iding fasl difIlIsioo pathsll) 
or Ihey can reduce !he mobility of bydrogtll $iles; IK"ting IS 
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Tlle effect of 1relding tltenllal cyeles on tlle micro-srruemre and 11Iicro-IIardness of rlte IIear­
affecred :one (HAZ) of mi e_'peri1l1entall1licro ~alloyed sfee/ 1l'as srlldied. Dile ro rile e"p erimenfal difficlI/~ 
Hes im'oh'ed in aeql/iring rhe the171/al eycles, ,hese 1I"ere determilled by apP~\ 'il1g Ihe solufions 01 Rosen­
Ihal's equarions for rlJick and rhin piares. HOll'eI 'el", lo pelfon" tlJis rhel1ual analysis, ir requires 
J,71Owledge of rhe the17l1al properries of fhe l1Iicro-alloyed sfeel; fherefore, rhe implementafioll of 111"0 arti­
ficial neuml nehrorks (ANNs) was proposed as lools ro eSTimafe fhe fhennal conducti" iry and lile heat 
capaeify as a fimc flol1 01 tlJe chemlcal eomposifion alld remperafl/re. The ANNs u'ere trailled 1I'ith Info1"­
mation obtained fr011l fhe literafure re\'ie,r and tllen tested 1rifll stee/s tlmt u'ere not l/sed for tlle fm ining 
sfep, bm 1I"ifh fhermal k1101\'n properties. A good approximafioll behreell fhe acmal and fhe esrimated 
properfies lI"as obsen ·ed. 

Ir 1\'as determilled tllOi the microsrrucmral chamclerisfics of fhe lI 'elding :one are a fllnctioll of rhe 
fhenllal (::re/es, althollgh fhere is 110 grear difference in 11Iicro-hardlless. Martensife lI'as 1I0t obsen 'ed in 
ihe , .. elding :one; fherefore, fhe lI'elds ofthis steel, linde,. these ' .. elding conditiol1s, cOI/Id 110 f be suscep ti­
ble fo Ilydrogen induced cracking (HIe ) . 
K l'-yword s: hea t capacity, (he r mal coudll ctiy if)', micro-alloYl'-d s(eel, h l'-a t-a ffectl'-d zoue, a r tificia l 
Il eul'a lllerwol'k. 
High.1ights: 

• The desigll of two artificia l nemal netw orks \Vas proposed ro detennine the rhennal propenies as 
a fimcrioll of the chemical cOlllposirioll alld telllperamre of metallic materials. 

• The rhennal conductíviry and heat capacity of llletallic lllaterials can be estilllated as a flUlcrion 
of temperamre. 

• The high temperatures reached in rhe coarse-grained hear-affected zone induced graill growth. 
which together \-vith rhe high cooling rate (69 Kls). favoured the f0l111a tion ofbainite. 

• There is no great difference in micro-hardlless in the welding zone. 

o INTRODUCTION 

In mallufacnu'ing processes such as solidi­
fication. metal fonning. welding alld powder 
metallurgy. heat rransfer phenomena are in­
,-olved. For a suitable design aud/or ana lysis of 
one of these processes. it is necessary to know the 
thermal properties of the materials. For example. 
in the heat treatment process designs. it is neces­
sary to kIIOW the rhennal conducti\'iry and the 
heat capacity. sillce rhe rhel1nal cycles thar de\"el­
op during the process will produce a microstl1lc -

tural ehange, which will affeel lhe meehallieal 
properties and mechallical beha\"iour. 

Micro-alloyed steels or high-strengrh low­
alloy steels are a special type of stl1lcnu'al steels 
that obtain their outstallding fina l lllechanical 
properties by thennomechallical treatments alld 
accelera ted cooling. Howe,-er. to achieve a final 
shape or final component. such as in the field 
ins tallation of pipelilles. these steels are subjected 
to several welding thennal cycles. and rhen they 
can suffer se\·era l microstmctura l changes in rhe 
weldillg zone. Due ro rhe expelienced thennal 
cycles. the base material nucrostrucnlre can be 
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rhe effecr o/ we/dmg rhermal crcles 011 rhe mrerO-Sn7ICfllre alld mlcro-Imrdlless o/ lite hen/­
affecled :olle (HAZ) o/ lIIl l'.,perimelllallllicro-alfored slee/ tl"Us sllldied. Due lo ,he experimell'al diffieu/­
I;es im·o/red 111 acqllh·illg Ihe ,lIe11l1al cycles, ,/¡ese lI"ere delermilled by app~rillg Ihe sohmolls o/ Rosell­
rhal's eq/lafiol/s for fhiel; alld ,hlll pln/es. Howe·rer, lO pe/fo11/1 rllIS tlte11//a/ alla~'"Sls, u reqwres 
Imoll'/edge o/Ihe the/1lm/ properries o/I/te micro-alfoyed s leef: /here/ore, r/tl/ impfememaliOll 0/111"0 arTi­
jicmlllellrnlllen,·orts (ANNs) was proposed as roo/s 10 es,ima/e ,he ,hel1lml cOlldllcfll"/ry al/d ,he Iten/ 
eapadt)' as a fimctioll o/ lile ellemical eomposi/ioll a/ld tempemtlll"e. lhe Ao.NYs were frai/led " o.ilh ill/or­
m01iOI/ obrailled ji·om ,he lireral/lre ,"//"I·few al/d ,hen rested wirh s /ee fs r/¡ar " ·ere 1/01 l/sed /or ,he n·ail/il/g 
slep, bm ,,"uf¡ r/¡el7lm! hIOU·,/ propenleso. .-:1 good appro.\"IlI/aflol/ be,weell /IJe aC/llal alld /lte esflmmed 
p"op~rtif'.s t!'aS obse,yed. 

//1I"as derel1l/;1/ed r/¡m lite II/icros/l ·/lctl/ra! e{¡arOeferis /fes o/ ,he u·eldil/g :olle are a /imefioll o/ /he 
r{¡el1//a! 0o.cles. afr"ough ,here is 110 grem differellce 111 micro-I/(/rdlless. Afartellsile 1I"0S lIor obsen·ed 111 

the lreldillg :olle; dIere/ore, rhe lI"elds o/Ibis sleel, I/l/der I/¡ese we/dillg rondiriol/s, rOl/id 1101 be Sllsrepri­
ble ro /¡ydrogell indllced eraekillg (H/O . 
Kt~·wo l·ds: btll' C"A IIAd'y. 'btlo.mA I C"o udll C" 'ho.ity, miC"l"o- II Uoytd Slt t l, il f' aI -AfTf'C" lt d ZOUt . fu ·lincbi 
Ilt ll rll IUE"WOI·k. 
Hig.hliph's: 

• The des ign oftwo artificial ne llrnlnelworki was propose<! 'o detenuine Ihe Ihenllal properties as 
a fi.ul~lion oflbe cbemical composilion and lemperamre of meulll ic malerials. 

• Tbe Ihenllal conduclidly alld heal capaciry of me'allic nl.1lerillls can ().e es,illlate<! as l\ flUlC,ioll 
oflemperalUte. 

• Tbe hi1l-b H!n¡peramres reached i!lthe coar~-grained heal·affecled zone induced [lrnin p ·o\\1h. 
which logether wilh Ihe hi~o.h coolinp mte (69 KJs). fa\·onred Ihe fonllalioll ofbailli le. 

• There is no greal difference in micro·lmrdness in Ihe \wlding zone. 

o INTRODUCTION 

In manufaclUril.1p processes such as solidi­
fic1\liono. Illelal fOl1ninp o. weldinp and powder 
melall\lr[ly. he~I Ir~nsfer phenomelm are in­
\·oh·ed. For a suilable desipl audlor aualysis of 
one of tJ¡ese processeso. il is necesSll ry to kllow Ihc 
Iheml.1l propenies of the materials. For example. 
in Ihe heal Irealmen! process desipnso. il is neces­
S"'1' lO kno\\" Ihe thennal conducti \"iry and the 
heat capacily. sillce Ihe Ihenl.1al c)"cles tlmt dewl­
op dnrin[l che process will produce a micrOSlluc· 

luml changeo. which will affecl Ihe meclmnical 
propel1ies and mechanical behll\·iour. 

t-,·licro-lI11oyed steels or hig.h-s!rellplh lo\\"­
alloy Sleels are a specilll type of slrucnun l Sleels 
that oblain Iheir oUTSlllndi.ng. final mechanical 
properties by thermomechanical treatments and 
accelerllled coolillg. Ho\\"ever. 10 achie,·e 11 final 
shape or fina l componen!. sucil as in the field 
inslallarion of pipelines. Ihe~ Sleels are subjecled 
10 se\·eral weldin[l thel1l1al cycleso. and !hen they 
can sutIer se\·eral ullcroS'fllctuml chanpes in Ihe 
welding. lone. Due 10 Ihe experienced Ihennal 
cycles. Ihe base material microStnlClUte can be 
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Absn'aCf: Auste:nite formation kinetics in two higb-strength experimental microa11oyed steels v..ith differe:nt mirial microstructures coOlpris­
ing bainite-martensite and fmite-martensite/austenite microconsrituents were studi~ during cOlltinuous heating by dilatometric anaIysis. 
Austenite formatiOll occurred in lVo'O steps: (1) carbide dissolooOll and precipitatiOll and (2) transfonnariOll ofresiduaJ ferrite fa austenite. Di­
latometric analysis \vas used to determine the airical temper.lrurts of austerute formahOll and continuoos he.ating transformaban diagrams fer 
heating mtes r.mging:from O.03'<'(;-S-1 to O.67°Cs- l . The austerute vohune frnctiOll"'35 fined using the Jobnson-Mehl--Avrami--Kolmogorov 

equation 10 detenuine the kine.lÍc parameters kand n as functions oftbe beating rale. Botb n andkparameters increased witb increasing beat­
ing rale, which suggests an increase in the nucleatian and growtb rates of austenite. The activatian energy of austenite formatian \\'35 deler­
ntined by fue Kissinger method. Two activatian ene:fgies were associated witb each of tbe m'o austerute fonnatian steps. In the first step, the 

austenite growtb rate ",,-as controlled by carbon diffusian franl carbide russolution and precipitatian; in !he second step, ir was cOlltroU~ by 
fue dissolution of ftSidual fmite to austenite. 

Kf)"words: non-isothennal kinetics; microaUoyed steel; austenite fonnation; continuous beating; dilatQlll(':tty 

1. Illtroductiou 

Microalloyed steels have been developed to obtaul a wide 

variety of higb-stren gth steels withoUl adding expensive 

elements Of USUlg heat rreatnlents. !he high sttength of these 

steels is produced by three mechanisms: (1) grain bound.-uy 

hardening ; (2) precipitation hardening; and to a lesser extent, 

(3) solid-solution hardeuing. During componenl manu[ac­

ttlre and production, microaUoyed steels are subj ected to one 

Of several processes th.lt involve dlernlomechanical and 

welding processes. In a thennomechan.ical process, me 

steels are defOl1lled plasticaUy by hot rolling al a tempera­

rore tbat avoids austen.ite recrystallization. TIlÍs process 

causes phase elongation., which results UI an increase in nu ­

cleation 5ites aud the strength and tenacity of me steels 

[1-2]. !he final properties of microalloyed stee!s are gov-

emed by rolling conditions. !hese processes reduce produc­

tion costs and impan desired mechanica! properues to the 

steels, tllereby providing au advant.lge compared with dle 

heat-rreatnlent of stee1s. 

During welding, components experience microstIUcrura! 

changes from therma! cyeles generated during the process 

[3--4]. TIlese changes result in a welding zone with different 

Ulechanical properties aud a field of residual srresses [5-6]. 
Therefore, microaUoyed steels are subjected to one Of mOfe 

stages of full Of partía! austen.itization during manufacturing. 

In these stages, mechauical properties aud mechanical be­
haViOf are dependem on the microstructure deve10ped dur­

ing cooling. This microstnlCttu-e, in mm, depends on the ini­
tia! microstructtu-e aud heating cyele, i.e., austenite f00 11.,\­

fÍon .. Austenite fonnation kinetics, unlike aus tenite decOUl­

position kinetics, depeod on the chenlÍcal composition, grain 
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.-\b$n-a(r. AUSlcnue fllf1U.1tioo kiDetics in IWO higb-strmgtb tlCpCI1IlICltaJ Illlcroallo'j'td SI«1s \\llh diH'tmt mi1lal11llClOStJUCt\l ~ 
mg bamllt-ml!tm'illt mil I'ml1e-m3llmSllelmslml1t llI1CIoccmtl~ \\'tfe ~ !Hmg CODllDJOUS broIllD3 by diWoormc mal)'SlS. 
AuslCUlte fOllll.1lIOl1 occmcd ID 11.\'0 stq¡s: (1) catblde dI5solunoo mil prcopu.1lIOIl mil (2) transfortn.:lnoo or resid\Ql fcmte 10 JUSaewte.. Di· 
blaoraic malysU I\'a!i ustd 10 ~ tite cirial ~= ol iU5lmIlt fOlIlWlOll mil C'OIIllWruS bt.ilm8 tnmiDlImnoo ~ lor 
~ting rares raogwg fiom O.Ol"C·,+l 100.61"C·$-I. lbe austcni1t' \'OlUIne hcnoo \\'a!i fittcd USUlg!be Jobnson-Mdl)·--A\r.amt--Kolmogorov 
~noo 10 dtImIant !be botnc piIRIlrIm k md n z¡ I'uocuom of!be be;¡1ID8 r;¡te. Bom n mil k ¡:mamttm iIIaa5td \\llh une~ be;¡1-
ing ~ whicb suggens an ~ in tite IlIlCIeJIion md gfOIo\1h r.ues 01' ~1e. lbe actl\';)IÍOCl~' ofausterJile fortnalion \\'3$ dtUf-
1IlI!ICd by !be K1wDgct 0EIb0d. T wo acQ\OInoo cuapes wae assoa;ued \\1th c:ach oC !be N,O aU5klllte fonnanoo ~. ID !be fusI ~tcp. tite 
atLIlmI1t grow1h rolle w:"s C<drolkd by carooo dúfus¡oo fil:m caroide dmoIubon md prtt!ptatlOll. in !he S«OIld $Iep. 11 \\'3$ c-ontrolltd by 
!he dt5SOlunoo 01' resacb;¡l fcmte 10 ;rustcwk 

~'l\l)rd!: non-iSO!heJmal bnetic$; rnicroaUoytd S1ed: aU:Slmik fomWlon; oontimICU; be;¡ting: diblometty 

1. 11llroduc,iou 

Mtcroalloyed sln ls b3\'t bem ~.~Ioped 10 obuw a wllk 

variery of lugb-strength SlttL~ WlIOOUl ;Wding expensÍ\~ 
demeuts or ming beal trealmC'nu. !he higb strengtb oflbese 

Slnls 1$ produced by tbm~: ( 1) grain bouor:bty 
hardmwg; (2) preupl tatlO:!l bardmwg; md 10 a Irssn a lmt, 

(3) solid-solu1IOO haninúng. Dunng componem manufac­

ture and productlOll. nucroalloytd 51ttl$ are subJt'Cted 10 me 

or !ie\wU procrsses tb,l1 1ll\'Oh'~ tbmnomedwl1cal and 

weldang procesr.cs, In a tbennomechawc.;al procrss. tbe 

5~1s 0iR' &formed pbsucally by bcM rollwg al ~ lempn<1-

l'uI't lilA! a\'OKls auSlell1te recrysullization. Thls procc:ss 

causes pha.$e elong.:¡otion. \\'bicb results in ao increa~ in DU­
c~UOD silrs md !he !itlength ami knXlry 01' !he ~Is 

[1-2). Tht final propnries of miaoilloyed slnls are go\'-

cmed by rollil1g cooditioos. Thc:se procrsses reduce produc­
tion com md ~ desired IDKhmiC.;al proptmc:s lO me 

slnls. thneby pro\'idang an ad\OlDuge compared Wltb tht 

lIeal-a-eatmenl of Sl'ttls. 

Dunng welding, components expa;ence nUcrostructur.IJ 
clwlgc:s from tbo:muI cydc:s gtnmltM during tht ~s 
[3-4). Thc:st ch;mgn re:mll m a weldmg ZC)[W wlm cWfnml 
meclWlICll propcrIIes md a fidd of residu:tl !itlc:sr.cs [~). 

TherefO«'. mi~lloyed Sl'ttl$ are subJt'Cled 10 one ()( more 

wgc:s of full or panal austeru~t1on duong manubctunng. 

In thest sugc:s. medwnc.;al propauc:s ;mil mrclwuc.;al ~ 

ha\'101' are depmdem on !he nncrostruc1llle dtveloped chu-­

ing coolmg. Tbis microslJUC1IIIe. in 1IIIn. depends on me im­
tial microstruc1llle and heating eyde_ i.e .. austmite forma-
11011. Austerule I'ormauon kmffics. unlike auslmile dtrom­

paslllOn kinenes, dtprud 00 !he chcmical composltlon. gnin 

C-., __ ....tJoo- 0«"'0 Vioq.Jo.~ E·1IIOIl ...-uq_~_ ....... bbu@;botm.uI ..... 

~ U .. nw:uly olSaaoo lOId r~~ IOIdSpnDp •• .vu Lq Bo.luJHlIdoIbo<1 roiS 
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