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RESUMEN

Se estudi6 el efecto del hidrogeno 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 mecanicas de cada zona. Mediante pruebas de microdureza
y nanoindentacion se observd que en el Acero A se presenta un ablandamiento de la zona
afectada por el calor (ZAC) debido a la formacion de ferrita poligonal en la subzona de
recristalizacion, a la formacion de ferrita cuasi-poligonal y revenido de la martensita en la
subzona intercritica y al revenido de la martensita en la subzona subcritica, la cual no es
posible identificar microestructuralmente. Con la técnica de nanoindentacion, ademas del
ablandamiento, se observd un endurecimiento cercano a la posicidon correspondiente a la
temperatura critica A, lo cual se le puede atribuir a un fenémeno de endurecimiento
secundario por precipitacion de carburos de los elementos aleantes. Adicionalmente, se
observd 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, determinacion de las trampas de hidroégeno y
mediciones de microdureza, se analizo el efecto de la microestructura en la difusividad de
hidrégeno en la zona de la soldadura. La determinacion de la difusividad se realizod
mediante pruebas de permeabilidad electroquimica, y las trampas de hidrégeno se
determinaron con la técnica de decoracion con plata. Para llevar a cabo las pruebas de
permeabilidad, se construyd una celda electroquimica del tipo Devanathan y Stachurski.
Del analisis microestructural, de las pruebas de permeabilidad y de decoracion con plata, se
observo que la difusividad de hidrégeno disminuye con el aumento de trampas, la
promocion de la formacion del microconstituyente M/A y de la ferrita acicular (FA) y la

disminucion 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 esta asociado a una
estructura de FCP, FA y baja microdureza. Se determin6 que la subzona de crecimiento de
grano de la zona afectada por el calor del acero martensitico-bainitico, podria ser la mas
susceptible al agrietamiento asistido por el hidrogeno (AAH), ya que presenta la mayor

microdureza y la mayor cantidad de trampas reversibles.

Finalmente se determind que el hidrogeno promueve el crecimiento de grietas
aumentando la deformacion pléstica en la zona de crecimiento de grieta, lo cual se observa

como un  aumento de las  marcas de  deslizamiento  persistente.

il
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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 A.;, 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 -

il
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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

v
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Este trabajo de tesis estd basado y justificado en el hecho de que los aceros en un ambiente
de hidrogeno, pueden presentar un fenomeno conocido como agrietamiento asistido por el
hidrogeno (AAH); de donde se tiene conocimiento que aceros de alta resistencia son los
mas susceptibles a este tipo de agrietamiento. Por tal razon, se ha limitado el uso a aceros
de baja resistencia (~350 MPa); pero dadas las condiciones actuales de explotacion de
hidrocarburos cada vez mas pesados y en ambientes extremos, inevitablemente se requiere
el uso de aceros de alta resistencia. Mas aun, estos aceros necesitan ser soldados para
obtener un componente final, en donde debido a los ciclos térmicos que se desarrollan, se
pueden producir caracteristicas microestructurales perjudiciales para la integridad de la

estructura.

De la revision de la literatura, no se puede predecir o vislumbrar que caracteristicas
microestructurales seran las mas perjudiciales para promover el AAH, es decir, para las
mismas microestructuras se tienen resultados contradictorios, en donde macroscopicamente
se puede observar que el hidrogeno propicia un fenémeno de fragilizacion, visto como una
disminucion de la ductilidad y de formacion de fracturas fragiles, y microscopicamente se
puede observar la promocion de la plasticidad, visto como el aumento de las bandas de
deslizamiento o como la disminucion de la fuerza para promover la nucleacion homogénea

de dislocaciones

Este trabajo tiene por intension contribuir al conocimiento del efecto del hidrégeno
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 presentacion de la problematica del
transporte de hidrocarburos, en donde se hace énfasis en que aceros de alta resistencia
suelen ser mas susceptibles al AAH, pero que dadas las condiciones actuales y a futuro, se

vuelve imprescindible el uso de aceros con elevadas propiedades mecanicas.
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En el apartado 2 se presenta la definicion de los aceros microaleados y los
mecanismos por los cuales obtienen sus propiedades y comportamiento mecanico. Se
introduce a la idea de que en la manufactura de componentes mecanicos-metalargicos, se
necesita utilizar un proceso de soldadura, la cual por las diversas microestructuras y
caracteristicas que se presentan, la zona de la soldadura suele ser la zona mas susceptible al
dafio mecanico y al AAH. Se presenta el estado del arte del agrietamiento asistido por el

hidrégeno y las variables que intervienen en este proceso.

En el apartado 3 se presenta el procedimiento que se siguid para determinar el
efecto del hidroégeno en el crecimiento de grietas. Los diferentes procedimientos que se

realizaron son:

1. Dilatometria. Para determinar las temperaturas criticas de transformacion. Estas se
requieren para poder disefar los tratamientos térmicos necesarios para simular
fisicamente con tratamientos térmicos similares la subzona de crecimiento de grano
de la zona afectada por el calor (ZACCQG).

2. Soldadura. Se describe del porqué de la seleccion del proceso de soldadura, y se
describe el arreglo que se realizd para semi-automatizar el proceso de soldadura
con el objetivo de obtener soldaduras de alta calidad. Finalmente se describe la
caracterizacion mecanica que se realizo a la zona de la soldadura.

3. Propiedades térmicas y mecanicas. Para poder disefiar el tratamiento térmico para
simular fisicamente la soldadura, y para poder realizar un analisis térmico de la
zona afectada por el calor, se requiri6 de la estimacion de las propiedades térmicas
de los aceros bajo estudio; y para poder disefiar las pruebas de fatiga rotativa, se
requirié de estimar el esfuerzo de fluencia en la zona de la soldadura. Para resolver
estos problemas, se decidio aplicar las herramientas de la inteligencia artificial, en
particular el uso de redes neuronales artificiales.

4. Andlisis térmico de la soldadura. Se realizé un analisis de la zona de la soldadura
para para poder correlacionar las microestructuras obtenidas con los ciclos térmicos

de soldadura.

Vi
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5. Atrapamiento de hidrégeno en la zona de la soldadura. Se realizaron estas
determinaciones para poder correlacionar la microestructura con las trapas de
hidrogeno y la difusividad de hidrogeno con la susceptibilidad al agrietamiento
asistido por el hidrégeno.

6. Permeabilidad de hidrégeno. Para que el hidrogeno afecte al crecimiento de grietas,
se requiere que el hidrogeno difunda hacia la zona de grieta, por lo que una forma
de estudiar la susceptibilidad al AAH, es la determinacion de la difusividad. Por tal
motivo se realizaron pruebas de permeabilidad para obtenerla. De estas pruebas de
permeabilidad, se vislumbr6é que la subzona de crecimiento de grano (ZACCG)
podria ser la subzona mas 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 mecanicas y asi poder determinar el
comportamiento de la subzona. Para solventar esto, en probetas cilindricas, se
gjecutd un tratamiento térmico simular un ciclo térmico similar al que se
experimentaria en esta zona, y asi poder realizar pruebas mecénicas. Hecho esto, se
realizaron pruebas de fatiga rotativa en probetas especialmente disefiadas para el

estudio del crecimiento de grietas cortas.

En el apartado 4 se realiz6 un analisis de las transformaciones de fase que se
presentan en el calentamiento, para obtener las temperaturas criticas de transformacion, los
diagramas de transformacion durante calentamiento continuo, los parametros cinéticos de
transformacion de fase y las energias de activacion. Con respecto a la caracterizacion de la
soldadura, en el acero martensitico-bainitico se observo una zona de ablandamiento de la
ZAC, en particular en las subzonas: subzona de recristalizacion (ZACRC), subzona
parcialmente transformada (ZACPT) y subzona subcritica (ZACSC). Este ablandamiento es
atribuido a la formacion de ferrita poligonal en la primera, formacion 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 observé un incremento de la microdureza. En el acero ferritico no se
observd este fendomeno de ablandamiento. Adicionalmente con la técnica de

nanoindentacién, se determind que existe una zona de endurecimiento en el acero

Vil
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martensitico-bainitico en la ZACSC, la cual puede ser atribuida al endurecimiento
secundario de la martensita por la precipitacion de carburos de elementos aleantes. Esta
zona de endurecimiento, no fue detectada en la escala de la microdureza. También, con la
técnica de nanoindentacion, se determind que la zona de ablandamiento de la ZAC de este
acero, presenta un mayor espesor en comparacion con la determinada con mediciones de

microdureza.

En este trabajo se verificd el potencial que tiene la inteligencia artificial en la
prediccion de propiedades térmicas y mecdnicas, ya que mediante la aplicacion de redes

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

Finalmente, se correlaciond las propiedades mecanicas, la microestructura, los
ciclos térmicos, las trampas de hidrogeno y difusividad de hidrégeno 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 experimentaria
en la ZACCG del acero experimental martensitico-ferritico, el hidréogeno promueve el
crecimiento de grietas aumentando la deformacion pléstica en la zona de crecimiento de

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

viii
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1. INTRODUCCION

En las ultimas décadas la explotacion de hidrocarburos en condiciones extremas o
ambientes agresivos, y el aumento en la produccion, asi como la explotacion de aceites
cada vez mas pesados, ha llevado a que los componentes fabricados con aceros
microaleados sean sometidos a esfuerzos cada vez mas cercanos a sus limites mecanicos
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 implicaria:

1. Retos tecnologicos para la produccion de aceros con espesor grueso con las
caracteristicas microestructurales requeridas.

2. Aumento en el costo de fabricacion.

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

4. Disminucion de la soldabilidad de los componentes (distorsion, 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 hidrégeno (AAH) en el

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

Por lo tanto, inevitablemente se vuelve necesario la utilizacion de aceros de alta
resistencia, pero éste aumento trae consigo el aumento a la susceptibilidad al AAH o
fragilizacion por hidrégeno [1-6]. En base a esto, en los ltimos afos, se ha tomado gran
interés en el efecto del hidrogeno en las propiedades y comportamiento mecéanico de aceros

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

Las fuentes de hidrogeno en la industria petrolera se dan durante la explotacion,
procesamiento y/o transporte de hidrocarburos, donde puede existir presencia de acido
sulthidrico (H»S), el cual, mediante reacciones de corrosion se puede producir hidrogeno

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 hidrégeno (AIH), agrietamiento

por sulfuro y esfuerzo (ASE), dafio por hidrogeno, ampollamiento y demas.

Por otro lado, dada la situacion mundial actual de disminucion de las reservas de
petroleo y del calentamiento global producido por la formacién de gases de efecto
invernadero a partir de la combustion de hidrocarburos, se ha vuelto imprescindible la
busqueda de nuevas fuentes de energia no contaminantes y amigables con el medio
ambiente, en donde se espera que en las proximas décadas, el hidrogeno sea el combustible
que sustituya a los hidrocarburos como fuente principal de energia [9, 10]. En una
economia de hidrégeno, este necesitaria ser transportado desde su fuente de produccion
hacia las zonas industriales para su distribucion. En este sentido resulta econdémicamente
factible utilizar la red de los sistemas de transporte por ducto de hidrocarburos actualmente
instalados y por instalar [11]. Para ello se requerirdn de materiales resistentes al efecto
perjudicial del hidrégeno. Dado éste panorama, se vuelve de gran importancia caracterizar
el comportamiento mecanico de los aceros microaleados de alta resistencia que se
destinaran al transporte de hidrocarburos en presencia de hidrogeno, y en particular el
comportamiento de las soldaduras ya que en éstas, por la naturaleza misma del proceso, es
donde se presentan las zonas mas susceptibles al AAH. Por tal motivo, todo el

conocimiento que se genere al respecto servird en un futuro proximo.

El procedimiento comun a seguir para determinar el efecto del hidrégeno en las
propiedades y comportamiento mecanico de aceros, es cargar con hidrogeno probetas de
tension, fatiga, impacto, entre otras, y ensayarlas. Mediante la comparacion de estas
pruebas con los resultados obtenidos en probetas libres de hidrogeno, se determina el efecto
del hidrogeno [12-14]. Con este procedimiento se analiza el efecto del hidrogeno sobre la
probeta completa, es decir con toda su microestructura en conjunto, por lo que es dificil
analizar a la microestructura y/o fase individual que es mas susceptible al efecto del

hidrogeno.

En este trabajo se estudiaron dos aceros microaleados experimentales de alta
resistencia denominados acero A (acero martensitico-bainitico) y acero B (acero ferritico),

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
maximo de 551 MPa, correspondiente a aceros API X80. Para determinar la susceptibilidad
AAH en estos aceros, se propuso determinar de la difusividad de hidrégeno, el
atrapamiento de hidrogeno y de las propiedades mecénicas 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 mas susceptibles al AAH, y debido a que la ZACCG suele ser la
subzona de la soldadura mas susceptible al AAH, se realizaron pruebas de crecimiento de
grietas en fatiga rotativa en ésta subzona en el acero A. Para poder realizar estas ultimas
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 decidid
simular fisicamente la microestructura de la ZACCG mediante la aplicacion de un

tratamiento térmico convencional.

1.1. Objetivo

Analizar la susceptibilidad al agrietamiento asistido por el hidrogeno de la zona de
la soldadura de aceros microaleados experimentales de alta resistencia con diferente

microestructura inicial.

Objetivos particulares

e Estudiar el efecto que tienen los ciclos térmicos de la soldadura sobre la
microestructura desarrollada.

e Correlacionar la microestructura de la zona de la soldadura con las propiedades
mecanicas.

e Determinar si el hidrégeno contenido en las trampas irreversibles producira
agrietamiento asistido por el hidrégeno.

e Relacionar: ciclos térmicos-microestructura-propiedades mecanicas-difusividad de

hidrogeno.
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1.2. Hipotesis

Por el tipo de microestructura que se formarda en cada zona y subzona de la
soldadura, no es posible vislumbrar cual sera la mas susceptible al AAH, y por propiedades
mecanicas 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 vera
influenciada por sus caracteristicas microestructurales tales como: tamafio de grano,
precipitados, productos de segundas fases. Lo que si se puede vislumbrar es que si las
trampas de hidrogeno son irreversibles, esa zona o subzona sera la menos susceptible al
AAH, por otro lado, si las trampas son reversibles, esa zona o subzona sera la mas

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 refinacion del grano de la austenita y ferrita, y por
precipitacion de carburos, nitruros y carbonitruros. En el caso de los aceros microaleados
con Nb, se han desarrollado procesos termo — mecanicos, en los que se realiza deformacion
plastica por laminacién en caliente a una temperatura conveniente tal que no se produzca
recristalizacion de los granos de austenita llevando a que esta fase se elonge lo suficiente
para asi producir mayores sitios de nucleacion resultando en una refinacion de grano de la
ferrita, lo que lleva a un aumento de resistencia mecanica y de la tenacidad [15, 16]. Esto
hace que estos aceros obtengan sus propiedades ingenieriles finales en la condicion de
laminados, por lo que no requieren tratamientos térmicos posteriores, contribuyendo a la
disminucion de costos de produccion [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 austenitico por la formacion 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 Tiy V no se refind el grano en la
subzona afectada por el calor de crecimiento de grano (ZACCQG), pero aun asi la tenacidad
mejord en comparacion con aceros sin estos componentes. Este comportamiento se lo
atribuyeron a la disminucion del microconstituyente martensita-austenita (M/A), al
aumento de la movilidad de las dislocaciones en la matriz ferrita-bainita por la disminucién
de la densidad de éstas, a la reduccion de esfuerzos por el incremento de la temperatura de
transformacion de fase y al incremento de la cantidad de ferrita poligonal que tiene una
mayor resistencia a la propagacion de grietas. Se sabe que el Nb puede fomentar la
formacion del microconstituyente M/A [23]. Algunos investigadores comentan que

pequeias adiciones de Nb disminuyen la tenacidad [24], y mientras otros indican que no se
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presenta un efecto significativo con la adicion 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 formacion del M/A. Adicionalmente, se sabe que la distribucion, morfologia y
fraccion del microconstituyente M/A juega un papel importante en el comportamiento y

propiedades mecanicas 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.
Este calor es conocido como calor de aporte, el cual es una medida relativa de la energia
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 mecanicas, tenacidad y resistencia a la
corrosion, asi como un campo de esfuerzos residuales [33, 34]. Uno de los procesos mas
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 funcidon de la composicion quimica y ciclo térmico, y a su vez éste
ultimo, es funcion 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 funcion de las caracteristicas microestructurales (como lo es el
microconstituyente M/A), inclusiones no metalicas, tamafio de grano de austenita y la

fraccion 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: disolucidon, crecimiento y re-precipitacion 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 fusion (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 cristalizacién 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 fusion parcial o parcialmente fundida (ZACPF); ZACCG; subzona afectada por
el calor recristalizada (ZACRC); subzona afectada por el calor parcialmente transformada o
intercritica (ZACPT); y subzona afectada por el calor subcritica (ZACSC). A excepcion de
la ZACPF, las transformaciones de fase que ocurren en las demés subzonas de la ZAC son
en estado so6lido, ademas de que se presentan fendmenos de disolucion, crecimiento y re-
precipitacion 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 composicion quimica del acero en cuestion. 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 disolucion de la mayoria de los
precipitados, en consecuencia, es muy factible la formacion de microestructuras de baja
temperatura como la martensita y bainita. A las temperaturas pico entre 1300 °C y A3, se
encuentra la ZACRC, en donde al igual que en la ZACCG ocurre un proceso de formacion
de austenita en el ciclo de calentamiento y transformacion 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 tamafio de grano. La subzona que alcanza las
temperaturas pico entre A y Acr se le conoce como ZACPT o también como subzona
intercritica, 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 A, por lo
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que no se produce formacidon 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, asi como el origen y formacion 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
especifico. La determinacion experimental de estos pardmetros 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 teoria matematica de la distribucion de
calor en soldadura en un estado cuasi-estacionario y en un sistema de coordenadas en
movimiento, para placas delgadas (solucion en 2D) y placas gruesas (solucién en 3D).
Ashby y Easterling [45], simplificaron las dos soluciones limite de Rosenthal para
determinar los ciclos térmicos en la ZAC; sin embargo, la transferencia de calor que se
presenta en la mayoria de las soldaduras no cae dentro de ninguna de estas soluciones, lo
que comunmente se suele denominar estado 2.5D. Poorhaydari y otros [39] propusieron un
método para determinar los pardmetros 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 limite entre la ZF y la ZACCG) y la
temperatura critica A.; (para el limite entre la ZACTP y la ZACSC), y en la medicion
experimental del espesor de la ZAC. Su objetivo es determinar por medio de un factor de
peso los pardmetros importantes del ciclo térmico para cualquier posicion dentro de la
ZAC. Mediante la comparacion de los resultados analiticos 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 tultimos afios, se ha tomado gran interés en el efecto del hidrégeno en las
propiedades y comportamiento mecanico 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, mas
agresivos que se presenta en oleoductos, gasoductos y/o oleogasoductos es el acido
sulfhidrico, el cual por medio de reacciones de corrosion produce iones hidrogeno, y que
dependiendo de las condiciones del medio éste puede reducirse a hidrogeno atdémico,
adsorberse, absorberse y difundirse hacia el interior del ducto en donde, dependiendo de la
temperatura, puede reaccionar para producir hidrégeno gaseoso, aumentando la presion
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 dafio por el
hidrogeno, son: agrietamiento asistido por el hidroégeno, agrietamiento por sulfuro y
esfuerzo, ataque por hidrogeno, ampollamiento y demas. A todos estos fenémenos se les
suele llamar fragilizacion por hidrégeno, pero debido a que en aceros de alta resistencia, el
efecto del hidrégeno se localiza en la zona de la punta de la grieta, resulta mas conveniente
denominar el efecto como agrietamiento en lugar de fragilizacion. Entonces, la degradacion
por hidrogeno de la resistencia al crecimiento de grietas en aceros de alta resistencia se
categoriza como agrietamiento asistido por el hidrégeno interno (AAHI) o agrietamiento
asistido por el hidrogeno del medio ambiente (AAHE), dependiendo la fuente del
hidrogeno. En el AAHI, el hidrogeno es introducido durante el procesamiento del acero, y

en el AAHE el hidrégeno es introducido durante el servicio.

El problema del hidrogeno 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;
ademds de su capacidad para reaccionar con ciertos elementos para formar hidruros. La
fuerza motriz para la difusion de hidrogeno es una diferencia de actividades que se presenta
como un gradiente de concentraciones, gradiente esfuerzos, gradiente eléctrico y gradiente

de temperaturas, los cuales actian independientemente [48]. Por otro lado, s6lo una
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pequeia cantidad de hidrégeno 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 hidrogeno a ser
atrapado en éstos sitios depende de la energia de movimiento del &tomo de hidrogeno y de
la energia y naturaleza de la trampa. La difusién de hidrogeno en aceros depende de la
microestructura: fases, tamafio 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 energias bajas de atrapamiento por lo que se consideran
trampas reversibles. Los bordes de grano pueden incrementar la difusion de hidrogeno
proveyendo caminos de rdpida difusion [12, 13], o pueden reducir la movilidad de
hidrégeno actuando como sitios de atrapamiento de hidrogeno reversible en nodos y puntos
de union [14, 49]. Ichimura y otros [15] y Yasdipour y otros [50] determinaron que la
difusividad presenta un méximo a un tamano de grano especifico. A causa de estos defectos
o trampas, la solubilidad es inversamente proporcional al coeficiente efectivo de difusion
[51]; por lo que un material con una mayor cantidad de trampas, serd menos susceptible al
agrietamiento por hidrogeno [52, 53], pero se ha demostrado que, bajo ciertas
consideraciones, en ausencia de hidrogeno difusible el hidrégeno de las trampas
irreversibles puede contribuir al agrietamiento [34], por lo que una seleccion apropiada de
las trampas puede controlar el contenido y distribucion de hidrégeno [54]. Existen diferente
teorias que explican el mecanismo de agrietamiento asistido por el hidrogeno tales como:
deslizamiento localizado por hidrogeno [55], teoria de la presurizacion interna [56], teoria
de la descohesion de la red por hidrogeno [56] y teoria de la adsorcidon de superficie [53,
56]. Estas teorias tienen en comUn en que para que ocurra el agrietamiento asistido por el

hidrégeno, éste primero tiene que difundir a la zona de nucleacion y crecimiento de grietas.

La influencia del hidrogeno sobre la resistencia o limite a la fatiga, es un fendmeno
particularmente interesante que no se ha estudiado a fondo. Recientemente se han
desarrollado metodologias experimentalmente viables que pueden probar de manera local
los efectos del hidrogeno en los materiales. Sin embargo, existen serias contradicciones y se
reportan distintos fendémenos debidos al hidrégeno. Por ejemplo, las observaciones de las
interacciones en una escala altamente localizada, tales como las observaciones in situ en un

microscopio electronico de transmision [57], tienen diferentes estados de esfuerzo que los
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estudios de los efectos del hidrogeno cargado catdédicamente sobre el comportamiento de
laminas de acero inoxidable durante pruebas de tension [58, 59]. En estos casos el
hidrégeno incrementé el esfuerzo de cedencia y decrecid la ductilidad. El examen de las
superficies de las laminillas después de evaluarlas revel6 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 rapido de las dislocaciones,
pero promueve su movimiento lento. Por otro lado, la metodologia convencional para el
estudio del agrietamiento asistido por el hidrogeno es probar los materiales mediante
técnicas mecanicas convencionales en combinacion con diferentes técnicas de cargado de
hidrogeno 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 dinamica; pruebas de traccion |2,
34, 61-65] y de rapidez de deformacion lenta (SSRT) [66-70] para caracterizar el efecto
sobre la ductilidad, porcentaje en reduccion de area y tipo de fractura. Ademas, debido a
que la mayoria de los componentes se someten a cargas ciclicas, 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
traccion plana [78]. Adicionalmente, se han realizado pruebas de agrietamiento asistido por
hidrégeno y corrosion [68, 76, 79-81], debido a que muchos componentes ingenieriles,
ademads de la presencia de hidrogeno, pueden estar expuestos a ambientes corrosivos. Sin
embargo tales pruebas usualmente llevan a observaciones contradictorias, tales como
reduccion de la ductilidad e incremento en los esfuerzos de tension y de cedencia [82, 83]
y/o ablandamiento [84, 85]. Si se considera que el agrietamiento asistido por el hidrogeno
se da a escala atdmica, 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 dificiles de interpretar, debido a que el haz de electrones produce un alta
fugacidad del hidrogeno y calentamiento local [87]. Principalmente basandose en estas dos
metodologias se han propuesto dos mecanismos para explicar las posibles causas del
agrietamiento asistido por el hidrogeno: De-cohesion resaltada y plasticidad local resaltada
por hidrogeno (HEDE y HELP por sus siglas en inglés respectivamente). En el modelo para
HEDE, el hidrégeno se acumula en sitios tales como grietas o interfaces, y reduce la fuerza
de enlace atomica [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 hidrogeno promueve el deslizamiento plano al

estabilizar las dislocaciones de borde [86].

Los trabajos para determinar el contenido y/o la distribucion de hidrogeno en el
bulto del material y en la zona de la grieta, han sido mucho menores que aquellos
enfocados en determinar el efecto del hidrégeno en las propiedades mecanicas y
comportamiento mecéanico; esto debido a que no se ha desarrollado un método apropiado y
reproducible para determinar el contenido de hidrogeno [46]. Brass y otros [89] mediante la
técnica de autoradiografia de tritio y espectrometria de masas de iones secundarios,
midieron la concentracion de hidrogeno en la zona plastica de la punta de la grieta de una
probeta doble en voladizo; Marakami y Matsuoka [34] utilizaron la técnica de
espectroscopia de desorpcion térmica utilizando un espectrometro de masas cuadruple para
medir el contenido de hidrogeno en la punta de grieta en ensayos de fatiga; Saintier y otros
[73], utilizaron la técnica de espectrometria de masas de iones secundarios para determinar
la distribucion de hidrégeno 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 extraccion en caliente para la remocion parcial o total de hidrogeno en partes de acero
galvanizadas, para posteriormente ser analizado en un sistema de cromatografia de gases.
Otros autores han utilizado la técnica de decoracidon con plata [91-93] para determinar la
distribucion de hidrégeno en la zona del proceso de crecimiento de grieta, y Mohtadi y

otros [1] usaron una combinacién de la técnica de permeabilidad y decoracidon con plata
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para estudiar el comportamiento del agrietamiento inducido por el hidrégeno de aceros

microaleados

Como ya se ha visto, todos los mecanismos del efecto del hidrogeno en la
fragilizacion o agrietamiento, concuerdan que para que éste fenomeno se dé¢, se requiere
que el hidrégeno 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 dafio por el hidrégeno, es conveniente determinar
la difusividad de hidrégeno [94]. La técnica de permeabilidad, la cual es ampliamente
usada y aceptada, se puede usar para determinar la difusividad de hidrégeno y la
concentracion sub-superficial del mismo. Con respecto al uso de la técnica de
permeabilidad, Luppo y Ovejero-Garcia [95] determinaron que estructuras de martensita
sin revenir, presentan la minima difusividad y la mayor cantidad de trampas reversibles, y
por lo tanto la mayor cantidad de hidrégeno absorbido, pero debido a la baja energia de
atrapamiento de estas trampas, concluyeron que estas microestructuras son las mas
susceptibles al AAH porque el hidrogeno de éstas facilmente se puede convertir a
hidrégeno difusible; asi mismo, Manolatos y otros [96], simularon fisicamente diferentes
microestructuras de la ZAC para realizar pruebas de permeabilidad, de donde concluyeron
que la martensita es la microestructura mas susceptible al dafio por hidrégeno. Wang y
otros [97] investigaron el efecto de la microestructura heterogénea de la ZF, ZAC y MB de
soldaduras de aceros con tratamiento termo-mecanico; determinaron que el MB con granos
de ferrita equiaxial fina y con granos de perlita finos dispersos presenta la difusividad mas
alta, en cambio, la ZAC con una microestructura compuesta de bainita muestra los valores
mas bajos; adicionalmente determinaron que el MB presenta la menor solubilidad y la ZF la
mas alta. Gesnouin y otros [98], determinaron el efecto del post tratamiento térmico
(revenido) de soldaduras de acero martensiticos en la difusividad de hidrogeno; 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 hidrogeno (difusividad) en diferentes

microestructuras, de donde determinaron que la ferrita acicular es la mas 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 tamafio de grano asi como la cantidad de dislocaciones afecta
la permeabilidad de hidrogeno, es decir la combinacioén de un tamafio 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 hidréogeno, 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 fragilizaciéon por

hidrogeno [101].

La nucleacion y crecimiento de grietas por el efecto del hidrogeno, 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 composicidon quimica del electrodo en un proceso de soldadura con material de aporte, la
ZAC suele ser la zona de la soldadura mas propensa a la solubilidad de hidrégeno [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 mas susceptible al agrietamiento; esto debido al aumento del tamafio
de grano por la disolucidon de precipitados, que provoca la disminucion de la cinética de
formacion de fases difusibles, lo que puede propiciar (dependiendo de la composicion
quimica y mds estrictamente del carbono equivalente de la aleacion, y de la rapidez de
enfriamiento) la formacion de microestructuras de baja temperatura como bainita y
martensita; esto genera un campo de esfuerzos residuales y una disminucién de la
tenacidad, que en combinacidon con un medio especifico. Sin embargo, resulta complicado
la determinacion de las propiedades mecédnicas 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 simulacion fisica de los ciclos

térmicos experimentados en las subzonas de la ZAC en probetas masicas, es decir, con
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dimensiones tales que se puedan realizar ensayos mecanicos convencionales y pruebas para
estudiar el comportamiento [103-108]. Por otro lado, la determinacion de la rapidez de
crecimiento de grietas se realiza mediante el andlisis de la mecanica de la fractura elastica
lineal (MFEL) aplicada al estudio de grietas largas, pero se ha determinado que la vida a la
fatiga de los componentes ingenieriles esta altamente influenciada por la rapidez de
crecimiento de grietas cortas que no siguen este tipo de mecéanica [109-112]. Para tal
motivo, Ray y otros [110] propusieron el disefio de una probeta para examinar el desarrollo
del crecimiento de grietas cortas en funcidon de las caracteristicas microestructurales. La
propagacion de grietas se divide en tres etapas: etapa 1 (grietas cortas), etapa Il (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 direccion de crecimiento de grieta inicial. Se sabe que el refinamiento de grano
es capaz de incrementar la resistencia a la fatiga por la insercion 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 propagacion de la grieta en esta etapa es perpendicular a la
direccion de la fuerza aplicada. La etapa III estd relacionada al crecimiento de grieta
inestable, el crecimiento de grieta es controlado por modos estaticos de falla y es muy
sensitivo a la microestructura, relacion de carga y estado de esfuerzos. En el caso de
superficies suaves, una microestructura con grano fino tendrd 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 tamafio de grano. Esto implica que un material con

tamafio de grano grande serd mas adecuado para resistir la iniciacion de grieta.

El efecto del hidrégeno en el crecimiento de grietas en aceros depende de la
composicidon quimica, microestructura y del estado de esfuerzos, por ejemplo, Marukami y
Matsuoka [34], estudiaron el efecto del hidrégeno en el crecimiento de grietas con pruebas
de fatiga rotativa en un acero de bajo carbono Cr-Mo y en dos aceros inoxidables

austeniticos 304 y 316L, con lo que determinaron: 1) en presencia de hidrégeno las bandas
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de deslizamiento disminuyen lo que se traduce en una diminucion de la zona plastica, y 2)
el crecimiento de grieta se da en direccion perpendicular a la aplicacion de la carga;
mientras que Fujita y otros [115] mediante pruebas de torsion ciclica indican que el
hidrégeno aumenta la plasticidad que se observa mediante el aumento de la generacion de
bandas de deslizamiento en un acero templado y revenido. Adicionalmente, en estudios
recientes, se ha demostrado que en aceros martensiticos, se produce un aumento de la

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

3.1.1. Materiales

Los materiales con los que se trabajo son dos aceros microaleados experimentales de alta
resistencia, los cuales fueron recibidos como placas de 11 mm de espesor. La Tabla 1
muestra la composicion quimica de estos aceros, y la Tabla 2 el carbono equivalente

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

Pcm:C+ﬁ+@+@+M+g+@+K+SB (1)
30 20 20 60 20 15 10

Tabla 1. Composicidon quimica 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 0422 0.180 1354 0.025 0.015 0.006
B2 0.032  0.2355 1.031 0.003 0.003 0424 0.167 1300 0.024 0.015 0.006

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

Acero Carbono
equivalente
A 0.142
B2 0.146

Para determinar la microestructura inicial, se realiz6 una preparacion metalografica,
la cual consistid en corte y desbaste con la secuencia de lijas 240, 320, 400 y 600, seguido
de pulido grueso con alimina de 1, 0.3 y 0.05 um de tamafno de particula. 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 formacion de austenita, las temperaturas criticas de

transformacion y los diagramas de transformacion en calentamiento continuo (TCC), se
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realizaron pruebas de dilatometria a diferentes rapideces de calentamiento. Para realizar
estas pruebas, a partir de las placas de los aceros, se maquinaron probetas cilindricas de 16

mm de altura por 7 mm de didmetro.

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
dilatémetro vertical Linseis serie L75V bajo una atmosfera inerte de argon. De estas
pruebas se obtuvo el cambio de longitud con respecto a la temperatura (curvas

dilatométricas).

3.2. Soldadura

3.2.1. Seleccion del proceso

Debido a que la ZAC suele ser la zona mas susceptible al agrietamiento asistido por
el hidrogeno, se decidid utilizar la soldadura por arco con gas y tungsteno (GTAW)
autoégeno para simular una soldadura de una pasada. Con esto se elimin6 la variable de

disefio de junta y seleccion de material de aporte.

3.2.2. Soldadura semiautomatica

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 6xido formado por el proceso termomecanico. Previo a la soldadura, las
placas se limpiaron y se desengrasaron con alcohol para evitar la contaminacién con
materiales organicos e inorgdnicos de la soldadura, y para evitar la introduccion de

hidrégeno por presencia de humedad.

Para obtener una calidad alta de la soldadura, la antorcha de la soldadora se adapt6 a
una maquina de corte con plasma, con lo cual se logrd una velocidad de soldadura y una
distancia entre el electrodo y la placa constantes. La Figura 1 muestra en forma

esquematica la prueba de soldadura con una imagen de la adaptacion de la antorcha de la
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soldadora al dispositivo de la cortadora con plasma. La Tabla 3 muestra los parametros de

soldadura utilizados.

La soldadura de la placa se realizd en la direccion de la laminacion del proceso
termomecanico. Debido al carbono equivalente de estos aceros, no se realizd
precalentamiento ni post-tratamiento térmico de la placa, y se dejé enfriar en aire quieto

hasta la temperatura ambiente.
a) Antorcha de Ia

soldadora

- Dispositivo de

corte con plasma

Electrodo

z

Placade —»
acero

b)
Dispositivo de
corte con plasma

Placa de

acero
Antorcha de la

soldadora s g Electrodo

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

esquema, b) fotografia.
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Tabla 3. Parametros del proceso de soldadura.

Corriente, A

200 A

Velocidad de
soldadura, mm/s

3

Tipo de corriente

Corriente directa
con electrodo

placa a soldar y el
electrodo, mm

negativo
Electrodo Tungsteno con
2% de Rodio
Punta de Afilada
electrodo
Diametro del 3.18
electrodo, mm
Distancia entre la 1.00
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3.2.3. Preparacion metalografica

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
preparacion metalografica para revelar la macroestructura consistié en obtener una muestra
en una zona alejada del inicio y fin de la soldadura mediante cortes transversales a la
direccion 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 condicion de desbaste, se atacaron las
muestras con el reactivo Nital 6 hasta revelar la macroestructura, enjuagando rapidamente
con agua y alcohol. Las mismas muestras que se utilizaron para revelar la macroestructura,
se utilizaron para revelar la microestructura. Estas fueron pulidas con alimina de 1 pm de
tamafio de particula hasta eliminar la macroestructura, seguido de pulido fino con alimina
de 0.3 y 0.05 um. Igual que en el caso de la preparacion metalografica del material base, la
revelacion de la microestructura de la zona de la soldadura se realiz6 con la secuencia de

reactivos: Nital 2, Picral 4 y LePera modificado.

3.2.4. Analisis metalografico

Para realizar el andlisis metalografico, mediante el uso del microscopio Optico se
adquirieron imagenes de las macroestructuras y microestructuras, y con el uso un

analizador de imagenes, se realizaron las siguientes determinaciones:

e Espesor de las zonas de la soldadura
e Determinacion de fases y microconstituyentes

e Tamafo de grano

La determinacion del tamafio de grano se realiz6 con el método de intercepcion

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 realiz6 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
separacion entre mediciones fue de aproximadamente 2.5 veces la huella dejada en cada

medicion.

Indentaciones

MB

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

3.2.6. Nanoindentacion

Las muestras que fueron utilizadas para la medicioén de la microdureza, se utilizaron
para realizar pruebas de nanoindentacion para determinar la nanodureza de las fases y/o

microconstituyentes en cada zona de la soldadura.

En las pruebas de nanoindentacion la preparacion 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 nanoindentacion, ademas de que se debe
tener cuidado de no introducir deformacion plastica; por lo que no es posible realizar

pruebas de nanoindentacidon 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 aliimina de
1 y 0.3 um de tamano de particula, para posteriormente ser atacadas con nital 2 para revelar
la microestructura de cada zona. Para poder realizar las pruebas de nanoindentacion se
marcaron la ZF y las subzonas de la ZAC, con el uso del microdurometro Vickers, en las

muestras atacadas. Una vez hecho esto, las muestras se pulieron con alimina de 0.05 pm de
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tamafio de particula 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
utilizé una solucion nanométrica de silica coloidal hasta obtener una rugosidad aproximada
de 15.5£2.1 nm. Todo se llevo acabo sin la aplicacion de fuerza externa, es decir, con el
puro peso de la muestra se realizé el pulido, esto con el fin de evitar la introduccion de

deformacion plastica.

Las pruebas de nanoindentacion 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 silice fundida. Con este nanoindentador, se puede
controlar la fuerza aplicada o la profundidad de penetracion. Para la determinacion de las
propiedades mecanicas, se decidio el uso de control fuerza. Para el control de la fuerza, se
utiliza una funcién de fuerza, la cual indica como se va a aplicar la fuerza en funcion del

tiempo.

Se sabe, que algunos materiales pueden presentar apilamiento (pile-up) alrededor de
las nanoindentaciones, el cual puede dar una determinacion errénea de las propiedades
mecanicas ya que el drea de contacto de nanoindentacion se vera afectada. Para mitigar este
problema, se realizaron pruebas preliminares para determinar la fuerza de nanoindentacion

y la forma de funcion de carga.

El nanoindentador también se utiliz6 como un microscopio de fuerza atdmica para

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

Una vez realizadas las pruebas de nanoindentacion, se adquirieron imagenes de las
nanoindentaciones con las muestras pulidas y posteriormente se volvieron a tomar
imagenes con las muestras atacadas con nital 2 para determinar la microestructura que fue

nanoindentada.
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3.3. Propiedades térmicas y mecanicas

Las propiedades térmicas se requieren para realizar el analisis 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 mecanicas de €sta zona para poder calcular el momento flector que

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

Para esto, se propuso el disefio e implementacion de dos redes neuronales
artificiales (RNAs) como herramientas para estimar la conductividad térmica y capacidad
calorifica en funcion de la composicion quimica 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 realizd una busqueda bibliografica para construir tres bases de datos, una de la
conductividad térmica, otra de la capacidad calorifica, y otra del esfuerzo de fluencia. Las
dos primeras en funcion de la composicion quimica y de la temperatura, y la ultima en

funcién de la composicion quimica y la dureza.

Se tuvo cuidado de obtener la suficiente informacion como para asegurar que las
variables independientes de los acero microaleados bajo estudio, estuvieran dentro de los
limites de las composicion quimica y la dureza de los aceros recopilados. Adicionalmente,

se asumio que las propiedades térmicas no son funcidon de la microestructura.

Para las bases de datos de la conductividad térmica, capacidad calorifica y esfuerzo
de fluencia, se recolectd informacion 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 calorifica y esfuerzo de fluencia respectivamente. Cada base de datos
fue dividida en dos partes, la primera parte con el 80% de la informacion y la segunda parte
con el 20% restante de la informacion. La primera parte de cada base de datos, se utilizé 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 ecuacion:

N — xi — xmin (2)
X - xmi

max n

donde N representa el valor normalizado, x, el valor de la propiedad real, y x_, vy x,

max

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

conductividad térmica (output) de la base de datos.

Variable Minimo Maximo promedio Desviacion
estandar

%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 63.00 431 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 3354
Conductividad 10.90 80.20 32.88 12.34

térmica, W/m
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Tabla 5. Valores minimos y méximos de las variables independientes (input) y de la

capacidad calorifica (output) de la base de datos.

Variable Minimo Maximo promedio Desviacion
estandar
%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
%NDb 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 402 960 573.012 114.886
calorifica,
W/m°C
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Tabla 6. Valores minimos y méaximos de las variables independientes (input) y del esfuerzo

de fluencia (output) de la base de datos.

Variable Minimo Maximo Promedio Desviacion
estandar
%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
%NDb 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 103.0 2300 834.8 434 .4
fluencia,
MPa
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3.3.2. Diseno de la redes neuronales artificiales

Se propuso el disefio de tres RNAs del tipo percepton multicapa con una regla de
aprendizaje de propagacion hacia atrds y funcion de transferencia sigmoidal. Para
determinar el mejor disefio de las RNAs, se utilizd una sola capa oculta variando el nimero
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 utilizé un total de 15 variables
independientes (14 para la composicidon quimica y 1 para la temperatura), en la RNA para
estimar la capacidad calorifica se utilizo un total de 13 variables independientes (12 para la
composicion quimica y 1 para la temperatura), y para la RNA para estimar el esfuerzo de
fluencia, se usaron 15 variables independientes (14 para la composiciéon quimica 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 calorifica

(Cp), ¢) esfuerzo de fluencia (o, )

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 procedid 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 alimentd a las RNAs correspondientes, la
composicion quimica de los aceros microaleados bajo estudio; adicionalmente, para la
conductividad térmica se aliment6 el intervalo de temperaturas de 25 a 1200 °C y para la

capacidad calorifica el intervalo de temperaturas de 25 a 1000 °C.
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En el caso de la estimacion del esfuerzo de fluencia, la RNA correspondiente fue
alimentada con la composicion quimica 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. Analisis 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
aplicacion del método propuesto por Poorhaydari y otros [120]. El método consiste en
aplicar un factor de peso a las soluciones analiticas de Rosenthal para placas delgadas y
placas gruesas, ya que la mayoria de las soldaduras exhiben un comportamiento intermedio
entre estas dos categorias. El factor de peso es determinado por la ecuacion (Ec. 3):

F o= (Wexp - WPZaca— gruesa ) 3)

P

(WPlaca—delg ada ~ WPlaca—gruesa )

donde W, es el espesor de la ZAC determinado experimentalmente; Wpo ergaaa Y

exp

w,

Placa—gruesa

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:

q/v r
T=7 + 3 exp| -1 4
sy Xp[ 4atj @

y para placas delgadas (Ec. 5):
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2
T=T+ q/v - exp[— A j 4)
d (47rkpCpt)A 4at

Las temperaturas pico (7,) como funcion de la distancia desde la fuente de calor se

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

2
T =T +(_JLV2 6)
e ) pCpr
b
T =T +(ij _alv (7)
? e) 2dpCpr
con esto, los perfiles de temperatura (Ec. 8) y las temperaturas pico (Ec. 9) se determinan
mediante:
T = T Placa—gruesa + F P (T Placa—deiigada - T Placafgmesa) (8)
T;a = ];J,Placa—gmesa + F P (E,Placa—deﬁgada - ]—;J,Placa—gmesa) (9)

El factor de peso, F), varia de 0 a 1. Valores cercanos a 0 indican que la solucion se
aproxima a una placa gruesa, por el otro lado, cuando F, presenta valores cercanos a 1, la
solucion de aproxima a una placa delgada. Wpiacq—deigada Y Wriaca gruesa» € 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 fusion y a la temperatura critica de transformacion A.; respectivamente.
Poorhaydari y otros [120] demostraron que los pardmetros 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 simulacion.

Uno de los parametros mas 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 formacioén de

martensita. Entonces, la rapidez promedio de enfriamiento se determina mediante:
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RE - 800-500

10
S (10)

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

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

q/v
At . = 11

y para placas delgadas:

(a/v)

Aty j=————— 12
S 4xkpCpd*0, (12)
donde 6,y 6, de determinan mediante:
ot 1 (13)
6 \500-7 800-T
LI S (14)
o, (500—7;) (800—7:,)
El Atg_s pesado toma la siguiente forma:
AtS—S = AtS—S,Placa—gmesa + F P (AZS—S,Placa—delgada - AtS—S,Placa—gmesa ) (15)

3.5. Atrapamiento de hidrogeno en la zona de la soldadura

Como apoyo para determinar la efectividad de las diferentes microestructuras
desarrolladas en la zona de la soldadura, se utilizo la técnica de decoracion con plata. Para
determinar que efectivamente la plata se deposita en los sitios donde hay presencia de

hidrégeno, se realiz6 la prueba de decoracion para tres casos:

Caso 1: Se realiz6 la decoraciéon con plata a muestras que no fueron cargadas con

hidrégeno.

33



D) HN M!
PROCEDIMIENTO POSGR/TDO:

Caso 2: Se realizo la prueba de decoracion a muestras que fueron cargadas con hidrégeno.

Caso 3: Se realizo la prueba de decoracién a muestras que fueron cargadas con hidrogeno y
sometidas a un tratamiento térmico de baja temperatura (baking) para remover el hidrogeno

atrapado.

3.5.1. Preparacion 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 alimina de 1 um de

tamafo de particula.

A cada muestra, con el uso de plastiacero, se realizo la fijacion de un cable de cobre,
el cual funge como conexidon entre la muestra y la fuente de poder para el cargado

electroquimico.

3.5.2. Cargado electroquimico

Para el cargado electroquimico con hidrogeno de las muestras, se seleccioné una
solucion de H,SO4 0.5 M. A ésta, se le agreg6 0.2 g de As;Os3 por cada litro de disolucion,
esto con el fin de evitar la recombinacion de los iones hidrogeno para formar hidrégeno

molecular.

El cargado de las muestras con hidrégeno se realizd con una fuente de poder
Mastech modelo HY 1803D y con el uso de un electrodo de grafito como anodo. La
muestra se conecté a la carga negativa y el d&nodo a la carga positiva. La Figura 4 muestra el
dispositivo experimental utilizado para cargar con hidrogeno las muestras.

El cargado se realiz6 durante 180 minutos, y la corriente que se aplico fue la equivalente a

40 mA/cm?.
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O® [0.09A]
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Muestra Anodo de grafito

Figura 4. Dispositivo experimental para el cargado con hidrogeno.

3.5.3. Decoracion con plata

Se prepararon dos soluciones, una de AgNOs; 0.86M y otra de KCN 1.72M. De
acuerdo con Schober y otros y Yaho y otros [122, 123], a un mililitro de solucion de AgNO;
se le agregd gota por gota un mililitro de la solucion de KCN agitando para disolver el

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

(K [Ag(CN )2]) Posteriormente, esta disolucion es diluida con agua a 1:50 para formar

los iones plata y cianuro.

La decoracién con plata, consistid en sumergir las muestras a decorar en la
disolucion 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 reaccion con el
hidrégeno atrapado, éste mismo procedimiento se siguid para decorar muestras de la zona

de la soldadura que no fueron cargadas con hidrégeno.

Finalmente, para determinar la distribucion de las particulas de plata depositadas en
la zona de la soldadura, se obtuvieron imagenes de las diferentes zonas de la soldadura
mediante el uso del microscopio electrénico de barrido. Con el software Image-J, se realizd

un andlisis de la distribucion y tamafo de particulas de plata depositadas.
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3.5.4. Descarga de hidrogeno

Para determinar la naturaleza reversible o irreversible de las trampas de hidrogeno y
la efectividad de un tratamiento térmico para la eliminacion de hidrégeno, se realizd un

tratamiento térmico de baja temperatura comiinmente conocido como baking.

A una muestra ya desbastada y pulida, se realiz6 el mismo procedimiento de
cargado con hidrogeno. La muestra cargada, se puli6 y se sometio a un tratamiento térmico
en una mufla a 150 °C por un tiempo de 3 horas. Posteriormente se realiz6 la prueba de

decoracion con plata siguiendo el mismo procedimiento ya descrito.

3.6. Permeabilidad de hidrogeno

Todos los mecanismos de fragilizacion por hidrogeno concuerdan que para que éste
fendmeno se dé, se requiere que el hidrégeno 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
hidrégeno, es conveniente determinar la difusividad de hidrégeno. Por tal motivo, se
realizaron pruebas de permeabilidad de hidrogeno en la ZF, ZAC y MB, para determinar

cudl de éstas pudiera ser mas susceptible al AAH.

3.6.1. Preparacion de muestras

La primera parte de la preparacion de las muestras corresponde al mismo
procedimiento que se realizd 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 orientacion de donde se obtuvieron

las muestras.

El espesor de estas muestras fue ligeramente mayor a 1 mm. La preparacion finalizo

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 obtencion de las muestras para las pruebas de

permeabilidad.

3.6.2. Diseno de la celda

Para las pruebas de permeabilidad de hidrogeno, se construyd 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 hidrogeno y otra donde se
realiza la oxidacion del hidrogeno. La Figura 6 muestra la celda de permeabilidad y la

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

3.6.3. Pruebas de permeabilidad

En la celda de cargado se utilizé una disolucion 0.5 M de H,SO4 con 0.2 g de As,O3
por litro de disolucidn, y en la celda de oxidacion se utilizé una disolucion de 0.1 M de
NaOH. El As;O;5 se utilizd para evitar la recombinacion del hidrogeno adsorbido para

formar hidrégeno molecular.

Finalmente, se utiliz6 el método de tiempo transcurrido (elapsed-time) para

determinar el coeficiente de difusion de hidrogeno [49].
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Figura 6. Disposicion 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 disefio 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 simuld fisicamente esta zona mediante un tratamiento térmico convencional.
Con microscopia Optica, se monitoreo el crecimiento de las grietas en funcién del nimero
de ciclos aplicados durante el ensayo de fatiga en tres probetas: 1) probeta sin carga de
hidrogeno; 2) probeta cargada con hidrégeno y 3) probeta cargada con hidrogeno 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 realizd so6lo

para el acero A.

3.7.1. Simulacion fisica 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 simulacion fisica (con el uso de simuladores
termomecanicos o tratamientos térmicos convencionales) para obtener muestras de tamafio
suficiente de la zona o subzonas de la soldadura de su interés para realizar pruebas
mecanicas. Por tal razon, para poder fabricar las probetas de fatiga de la zona de la
soldadura de interés, se decidi6 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 cilindricas de 8 mm de diametro
por 60 mm de altura. Para determinar el tiempo que le tardaria a cada probeta alcanzar la
temperatura pico designada (1350 °C), se determind en primer lugar el nimero de Biot (Ec.

16):

k (16)

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

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

hy =hy +hy (17)

La componente convectiva se determind mediante la correlacion para cilindros verticales

(Ec. 18)[126]:
Nu =0.53GrPr"* (18)

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

e [M] (19)

T-T,

El nlimero de Biot da un valor promedio menor a 0.1, por lo que se asumi6 que no

existen gradientes de temperatura dentro de la probeta. Con ésta suposicion, la
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determinacion de la temperatura como funcion del tiempo sin tomar en cuenta la

transformacion de fase se realizd con un balance de energia:

Entradas = Salidas + Acumulacion (20)

De este balance se obtuvo la ecuacion diferencial:

dT
—hy (T, ~T) A= pCpVol—- (1)

donde 7, es la temperatura del fluido o medio ambiente, p es la densidad, Cp la

capacidad calorifica 'y Vol el volumen de las probetas.

Para resolver esta ecuacion diferencial, se pude asumir que durante el calentamiento
o enfriamiento, la temperatura varia una cantidad pequena (~1°C), es decir, el paso del
tiempo (A7) entre el célculo de la temperatura actual y la temperatura futura es muy corto.
Si la temperatura cambia poco entre el calculo actual y el futuro, entonces se puede suponer
que durante este cambio las propiedades termofisicas y los coeficientes de transferencia de
calor permanecen constantes, con lo que la Ec. 21 seria una ecuacion diferencial ordinaria
de variables separables y por lo tanto se podria resolver por integraciéon obteniendo la

solucion:

hyA
T=T,+(T,~T, )exp| ~—=—1 (22)
pCplol

Si el cambio de temperatura entre el célculo actual y el futuro es de
aproximadamente de 1 °C, entonces determinar el perfil térmico desde 1350 °C hasta
25 °C, se requeririan de 1325 soluciones de la Ec 21, pero esta solucion seria de la misma
forma que la Ec. 22, por lo que para obtener el perfil solo basta con actualizar en cada
calculo las propiedades termofisicas 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 ultimo 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 alimina de 1, 0.1 y 0.05 um de tamafio de particula. La Figura 7 presenta la
configuracion de las probetas, de donde debido al disefio, las zonas 1 y 2 son puntos de

nucleacion de grietas.

Zona de
nucleacion
de grieta 8 ‘
5 530
0:7{ ] :0 7l p‘
g' i 1 O (Ql'i
o 50.800 <O
30 17
3.803

Pfobeta grietas cordt

Zona
reducida

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

3.7.3. Diseiio de las pruebas de fatiga

El disefio de las pruebas de fatiga consistié en determinar el momento flector que se

aplicaria a las probetas de fatiga, tal que éste no rebasara el esfuerzo de fluencia del
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material. Para esto se recurrié a la modelacion matematica del ensayo de fatiga. La Figura 8

muestra esquematicamente la disposicion del ensayo de fatiga.

Probeta Extension de la Probeta

[
§>@: 8

] l
\ / Aplicacién de

momento
flector

Mordazas

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

Descripcion 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 aplicacion de éste no rebase el esfuerzo de
fluencia de la probeta. Debido a este proceso, se produce la nucleacion y crecimiento de

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

Suposiciones

Para la modelacién matematica del ensayo de fatiga se realizaron las siguientes

suposiciones:

e Comportamiento isotropico.

e Comportamiento elasto-pléstico ideal.

e No se presentan cambios de volumen en la probeta.

e Larespuesta mecanica en la zona eldstica obedece la ley de Hooke.

e [as mordazas no se deforman ni elasticamente ni plasticamente.
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Formulacion matematica

La formulacion matematica del campo de esfuerzos en la probeta de fatiga queda

determinada por el sistema de ecuaciones diferenciales:

. +F=0 (23)

g A

donde o, es el tensor de esfuerzos, y o, ; es la divergencia de este tensor.

La Figura 9 muestra el diagrama de cuerpo libre de este sistema.

Probeta Extensidon de la Probeta

e [ ——"—

0 §>M'

&

Lp

Aplicacion de
fuerza

Figura 9. Esquema de las condiciones de frontera de la modelacion matematica del ensayo

de fatiga.

Las condiciones de frontera del sistema son:

u(r,0,0)=0
u,(r,0,0)=0 (242)
u(r,0,0)=0
ou, (r, 0,0) 0
or
Ouy (r,0,0) _ (24b)
00
ou, (r, 6?,0) B
oz -
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w0n)
Oug\1,0,L,
(ae - ):0 (24c)
ou, (r,@,Lp) o
oz

donde u_, u,y u_ son los desplazamientos en las direcciones r, 6y z respectivamente, y M

es el momento flector.

Meétodo de solucion

Para resolver el campo de esfuerzos, primero se debe de calcular el campo de
desplazamientos, y para esto se utilizé el método de elemento finito desde un punto de vista

Lagrangiano implementado en Abaqus.

Con la determinacién del campo de desplazamientos, se determina el campo de

esfuerzos mediante la ecuacidn constitutiva del sistema:

do,; =Cjde, (25)
donde Cjj, es el tensor de rigidez elastico-plastico.

Para determinar el momento flector necesario para no producir flujo plastico, en la
simulacion del ensayo de fatiga, se aplico una fuerza en la parte final de la extension de la
probeta (Figura 9) y se realiz6 la simulacion para dicha fuerza. En el pos-procesamiento de

la simulacion, se determino si la fuerza aplicada producia deformacion pléstica equivalente.

Una vez que se determiné la fuerza maxima permitida para no producir deformacion

plastica, el momento flector se determind mediante la siguiente relacion:
M=Fx*L, (26)

donde L, es la longitud de la extension de la probeta mas la porcion de la probeta que no

esta empotrada.
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3.7.4. Cargado electroquimico con hidrégeno de probetas

Se cargaron con hidrogeno dos probetas de fatiga rotativa a una densidad de
corriente de 40 mA/cm® m. Debido a que la fuente de poder suministra corriente y no
densidad de corriente, se determind el area de la probeta para determinar la corriente

aplicada.

El 4rea de las probetas es de 10.52 cm?, pero debido a que no toda la probeta se
sumergio en la solucion, se aplico una corriente de 0.34 A por un periodo de 1 hora. La
Figura 10 muestra la disposicion del dispositivo para el cargado con hidrogeno.

La soluciéon que se utilizo para el cargado fue la misma que se utilizd para las pruebas de

permeabilidad (H,SO4 0.5 M con 0.2 g de As,O3 por cada litro de disolucion).

Fuente de poder

A}

?

Anodo de
Probeta grafito

Figura 10. Dispositivo experimental para el cargado con hidrégeno de las probetas de fatiga

rotativa.
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3.7.5. Ensayos de fatiga

En una maquina de fatiga rotativa (Fatigue dynamics inc modelo RBF 200), se
realizaron pruebas de fatiga rotativa a tres probetas, donde los parametros de la prueba

fueron:

e Momento flector: 24 Ib-plg.

. -1
e Frecuencia: 20 s

Durante el transcurso del ensayo, se monitoreo el crecimiento de grietas mediante el
uso del microscopio 6ptico. 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 Condiciones de descargado
hidrogeno de hidrogeno
Probeta 1 Sin carga de hidrogeno No aplica
Probeta 2 1 hora No fue descargada
Probeta 3 1 hora 150°C por 3 hora

La probeta 3 se ensayo6 sin carga de hidrogeno para determinar el efecto de éste

sobre el crecimiento de las grietas.

Las dos probetas que fueron cargadas con hidrégeno 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 hidrégeno.

2. Laprobeta 3 fue sometida a un proceso de descargado con hidrogeno “baking” a
una temperatura de 150 °C por un tiempo de 3 horas. Posteriormente se realiz6 el

ensayo bajo los mismos parametros 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 ANALISIS

4.1. Dilatometria

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 criticas de transformacion

De las pruebas de dilatometria, se obtuvieron las deformaciones longitudinales

(AL/LO) en funcion 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 expansion térmica.
Entre 700 °C y 907 °C, se observan tres cambios en la primera derivada de la curva

dilatométrica, los cuales estan relacionados con dos etapas de transformacion de fase [127]
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[128, 129], y por lo tanto son referidos a temperaturas criticas de transformacion. Alrededor
de los 700 °C, se observa una contraccion 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
transformacion de fase o el inicio de la primera etapa. La pendiente negativa continiia 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
maximo alrededor de los 905 °C a lo cual se le atribuye el fin de la transformacion 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 composicién quimica, la microestructura inicial y la rapidez de
calentamiento, la formacién de austenita se puede dar en dos etapas. En estos aceros, para
cada probeta se observan tres temperaturas criticas de transformacion correspondientes a
As1, Af y Ags, por lo que la formacion de austenita se da en dos etapas [127, 128, 130,
131]. El comportamiento en la formacion de austenita en aceros con microestructura de
martensita y bainita no se ha estudiado, y por lo tanto no existe informacion al respecto.
Para el caso de aceros con microestructura inicial de perlita y ferrita, Ag; y Ap
corresponden a las temperaturas de inicio y fin de formacion de austenita a partir de perlita
respectivamente, es decir, cuando toda la perlita se ha consumido, y A al fin de la
formacion de austenita a partir de ferrita proeutectoide [127, 130, 132-134]. Para aceros
bainiticos, Ag; y Ay corresponden respectivamente a las temperaturas de inicio y fin de
disolucion de cementita, carburos y otros precipitados, y a su vez, Ag y Ac; corresponden
respectivamente al inicio y fin de la formacioén de austenita a partir de la ferrita bainitica
[128]. La cinética de formacion de austenita a partir de martensita no ha sido del todo
estudiada; solo existen algunos estudios de la transformacion en aceros maraging [131,
135-138]. En estos aceros, las temperaturas Ay y Aq corresponden, respectivamente al
inicio y fin de una etapa de precipitacion de carburos y formacion de ferrita a partir de la
martensita, para posteriormente iniciar la formacion de austenita a partir de la ferrita a la

temperatura Ay y finalizar a la temperatura A,z [139]. Debido a esto, en un acero con
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microestructura bainitica-martensitica, en la primera etapa de formacion de austenita, se
presentan dos mecanismos que compiten y se traslapan entre ellos: la precipitacion-
disolucion de carburos a partir de la martensita y la disolucién de carburos de la bainita.
Para aceros con microestructura inicial de ferrita, la formacidén de austenita se da en una
etapa [140, 141], donde la austenita nuclea en los bordes de grano y crece en direccion del
centro del grano. El Acero B2 tiene una microestructura de ferrita y microconstituyente
M/A y presenta dos etapas de formacion de austenita, por lo que la primera etapa se debe a
la descomposicion del microconstituyente M/A y la segunda a la formacion de austenita a

partir de la ferrita.

Las Figuras 14 y 15, muestran las temperaturas criticas de transformacioén en
funciéon de la rapidez de calentamiento. Se observa que conforme la rapidez de
calentamiento aumenta, las temperaturas criticas también aumentan, pero Ag; se incrementa
mas rapido en comparacion con Ag y Acs. Esto da como resultado que la diferencia entre
estas temperaturas sea menor a rapideces de calentamiento mayores a 10 °C/min en

comparacion a rapideces menores (Figura 16).
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4.1.3. Diagramas de transformacion durante calentamiento continuo

Una vez determinadas las temperaturas criticas de transformacion, 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 criticas de transformacion, las cuales aumentan conforme aumenta la rapidez
de calentamiento. Debido a que la temperatura critica A.; aumenta mas rapido que las otras
temperaturas, a rapideces de calentamiento mayores la formacion de austenita tiende
realizarse en 1 etapa. Para que la transformacion de fase se de en una etapa, se requieren

rapideces de calentamiento superiores a 600 °C/min para aceros martensiticos [135, 139].
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4.1.4. Parametros cinéticos

Aplicando la regla de la palanca a la derivada de las curvas dilatométricas con

respecto a la temperatura, se determiné la fraccion en volumen de austenita formada f,

como funcion 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 formacion de

austenita, L (T) y L,(T) respectivamente. La diferencia entre la ecuacion L(7)y la
derivada de la curva dilatométrica dividida entre la diferencia de las ecuaciones L (7) y

L,(T) da como resultado la fraccion en volumen formada de austenita [50, 142]. La Figura

19 esquematiza el procedimiento antes descrito, en donde la fraccion en volumen formada

para la temperatura indicada (~830 °C) se determin6 como:

= @7
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Figura 19. Ilustracion del procedimiento para obtener la fraccion en volumen de austenita

formada. Acero A con una rapidez de calentamiento de 2 °C/min.

Las mediciones dilatométricas estan adquiridas tanto en funcion del tiempo como de
la temperatura, por lo que es posible correlacionar la fraccién en volumen de austenita con
respecto al tiempo y obtener asi la cinética de formacion. En las Figuras 20 y 21 se
presentan con simbolos la cinética de formacion 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

ecuacion de Avrami [143]:

f, =1—exp(—Kt") (28)

donde K es una constante de rapidez y n un exponente que es dependiente del mecanismo
de formacion de austenita. Estos dos parametros son conocidos como pardmetros cinéticos.
Mediante una regresion no lineal de la fraccion en volumen de austenita con respecto al

tiempo utilizando el software SigmaPlot V.10, se determiné el valor de estos parametros.
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Las Tablas 8 y 9 presentan los valores obtenidos mediante la regresion con sus respectivos
coeficientes de correlacion. Para ambos aceros, se observa que el parametro K tiende a
aumentar con el aumento de la rapidez de calentamiento, esto debido a que este parametro
depende de la nucleacion y de la rapidez de crecimiento y por lo tanto es muy sensible a la
temperatura. En otras palabras, las transformaciones rdpidas estdn asociadas con valores
altos de K. Se observa que éste parametro es mayor para el Acero A en todas las rapideces

de calentamiento.

Con respecto al parametro 7, se mantiene un valor cercano a 2.5 para ambos aceros,
con excepcion de la rapidez de calentamiento de 40 °C/min para el Acero B2. Estos valores
casi constantes indican que el mecanismo de formacion de austenita no cambia [144]. Para
valores de n de: 1, 2 y 3, se obtiene una rapidez de nucleacion cero, es decir, los sitios de
nucleacion estdn saturados [145]. Un valor de » igual a 2, indica un mecanismo de
nucleacion en el borde de grano, donde tres granos convergen, y un valor de 3 indica un
mecanismo de nucleacion en una esquina de grano, donde cuatro granos convergen [ 145,
146]. De los resultados obtenidos, se espera que la nucleacion de la austenita, para estos
aceros, se dé entre estos dos mecanismos indicados. Haciendo uso de estos pardmetros
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

formacion de austenita se da por difusion.
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Figura 20. Fraccion en volumen de austenita formada en funcion del tiempo. Simbolos:

obtenida con la regla de la palanca; lineas: obtenidas con los pardmetros cinéticos, n y K.
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Figura 21. Fraccion en volumen de austenita formada en funcion del tiempo. Simbolos:

obtenida con la regla de la palanca; lineas: obtenidas con los parametros cinéticos, n y k.

Acero B2.
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Tabla 8. Parametros cinéticos de formacion de austenita obtenidos mediante el ajuste de los

resultados experimentales de fraccion formada. Acero A.

Rapidez de calentamiento, n k R2
°C/min
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. Parametros cinéticos de formacion de austenita obtenidos mediante el ajuste de los

resultados experimentales de fraccion formada. Acero B2.

Rapidez de calentamiento, n k R2
°C/min
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. Energias de activacion

Se utilizé el método de Kissinger [147-149], para determinar la energia de
activacion de las dos etapas de formacion de austenita. Durante una transformacion de fase,
a la temperatura a la cual se presenta la rapidez maxima de transformacion (df,/dt), se le
conoce como la temperatura de transformacion pico. El calculo de la energia de activacion
de formacion de austenita se basa en esta rapidez y en el cambio con la rapidez de
calentamiento de la temperatura respectiva [150]. Con esto, la energia de activacion se

puede determinar de la Ec. 29, la cual es derivada de experimentos de dilatometria:

T2
In| = |= £, +1In £, +In g (29)
RC) RT, Rk

o

donde 7, es la temperatura maxima pico, RC es la rapidez de calentamiento, E, es la
energia de activacion de la formacion de austenita, R es la constante universal de los gases

y K, y [ son constantes. La Ec. 29 estd en forma lineal, por lo que la energia de activacion
puede ser determinada mediante la obtencion de la pendiente de una grafica de ln(T}f / RC )

\& (1/ RT, P). Las Figuras 22 y 23 muestran las energias de activacion determinadas con el

método descrito para las dos etapas de formacion de austenita para el Acero A y Acero B2
respectivamente. Para el Acero A la energia de activacion es de 317 KJ/mol y 530 KJ/mol
para la primera y segunda etapa respectivamente; para el Acero B2, la energia de activacion

es de 366 KJ/mol y 545 KJ/mol para la primera y segunda etapa respectivamente.

Chang y Yu, [128] determinaron, para un acero bainitico, una energia de activacion
de 385.71 KJ/mol y de 539.14 KJ/mol para la primera y segunda etapa de formacion de
austenita. Para aceros martensiticos, Kapoor y Batra [137], determinaron para la primera y
segunda etapa, valores de energia de activacion de 387 KJ/mol y de 481 KlJ/mol
respectivamente. Para la formacion de austenita a partir de martensita en una sola etapa,
Guo y otros [151] determinaron una energia de activacion de 342 KJ/mol, mientras que

Carvalho y otros [138] determinaron un valor de 562 y 649 KJ/mol. Las energias de
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activacion obtenidas concuerdan con los de la literatura, e indican que las dos etapas de

formacion de austenita se dan por un mecanismo principalmente difusivo [137].
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Figura 23. Energias de activacion de la formacion de austenita para el Acero B2.
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4.2. Soldadura

4.2.1. Analisis metalografico

La Figura 24 muestra la soldadura producida con el proceso GTAW adaptado a la
maquina de corte con plasma, en donde se puede observar una ZAC bien desarrollada,
ademas de una soldadura libre de imperfecciones tales como salpicaduras, falta de

continuidad del cordon, fisuras, poros, y demas.

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 fusion (ZF), y las subzonas de la ZAC:
subzona parcialmente fundida (ZACPF), subzona de crecimiento de grano (ZACCGQG),
subzona de recristalizacion (ZACRC), subzona parcialmente transformada (ZACPT), y el
material base, el cual no fue afectado por el calor. No se observa ningin 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).
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ZACPF

ZACPT

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.
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Figura 26. Microestructuras obtenidas por efecto del calor aportado en la zona de la

soldadura del Acero A. a) MB, b) ZACPT, ¢) ZACRC, d) ZACCG y e) ZF
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Figura 27. Microestructura obtenidas por efecto del cloraportado 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; ademas de que en ambos aceros se observa la
presencia de precipitados. Mediante metalografia 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 A, y A.3), parte de la microestructura original no transformé a
austenita durante el ciclo de calentamiento, como se puede observar para el caso del Acero
B2, donde la austenita formada transformé a FCP y se promovié la formacion del
microconstituyente M/A y la aglomeracion 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 transformé a FCP,
adicionalmente a la formacion del microconstituyente M/A. En la ZACRC (Figuras 26 ¢ y
27 ¢), las temperaturas pico que se alcanzaron estan por encima de la temperatura critica
A 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 formacioén de martensita, lo cual se puede atribuir a que
el grano austenitico no crecid en exceso, lo que propicid que existieran muchos sitios de
nucleacion para la formacion de nuevas fases durante el enfriamiento. Adicionalmente, se
observa que se promovio la formacion de FP para ambos aceros, y la disminucién del

microconstituyente M/A en el Acero B2.

De acuerdo con la temperatura de disolucion 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 ademds de contribuir a la resistencia mecanica por el mecanismo de

precipitacion, controlaron el tamafio de grano durante la soldadura.
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Log([Nb][C+%D 2. 26—67—T7O (30)

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
fenomenos de disolucion de la mayoria de los precipitados (con excepcion de los nitruros
de titanio) [153-156]. Como consecuencia de esto, existen menos sitios de nucleacion para
las nuevas fases que se formaran durante el enfriamiento, haciendo que la cinética de
transformacion de fases difusionales disminuya, por lo que es mas facil 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 formacion de M/A, donde este

microconstituyente delimita las fronteras de la FA.

Las Figuras 28 y 29 muestran el tamafio 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 99.2% ferrita
70% bainita 0.82% M/A
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Figura 28. Tamafio de grano en la ZAC del Acero A.
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Figura 29. Tamafio de grano en la ZAC del Acero B2.
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Para corroborar que las areas tefiidas de color blanco en las Figuras 26 y 27 en
realidad se trata del microconstituyente M/A, se realizd un microanalisis de las particulas

de M/A como se muestra en la Figura 30, de donde se observa que la particula esta

compuesta de hierro.

Mediante metalografia cuantitativa, se determiné el tamano y porcentaje de area 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 area del microconstituyente M/A en funcion 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 tamafio 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 area de M/A; en general, en este acero el 60% del

microconstituyente M/A tiene un tamafio menor a 0.2 mm”. En comparacion, 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 relacion de aspecto, es decir la mayor
relacion del largo entre el ancho de la particula. La mayor cantidad de M/A que se presenta
en esta zona y subzona se puede explicar por la formacion de AF por un mecanismo de
corte, donde se produce enriquecimiento de carbono en las fronteras de esta fase, esto hizo
que se obtuvieran particulas pequefias de M/A y que se distribuyeran uniformemente. Por
otra parte, en la ZACPT, se observa la formacion irregular de M/A de mayor tamafio en
comparacion de las demés zonas y subzonas, es decir, son pocas particulas, pero son de
gran tamafo. Se observa que la morfologia y cantidad del microconstituyente es funcion del

ciclo térmico experimentado en la soldadura y de la microestructura original.
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Figura 32. Distribucion de particulas del microconstituyente M/A en las zonas de la

soldadura del Acero A. a) ZACPT; b) ZACRC; ¢) 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 esta relacionada con las microestructuras presentes. Se sabe que
en la frontera entre la ZF y la ZAC la temperatura pico que se alcanz6 es la temperatura de
fusion, y en la frontera entre la ZAC y el MB, se alcanzd la temperatura pico
correspondiente a A.;. En el Acero A, se observa un ablandamiento de la ZAC, lo cual bajo
ciertas consideraciones, suele presentarse en aceros microaleados con tratamiento
termomecanico [157]; adicionalmente, este ablandamiento se da en aceros cuya estructura
esta basada en microestructuras fuera del equilibrio (martensita o bainita) [40, 158, 159].
Este ablandamiento lleva a una disminucion de la resistencia mecénica local, que esta
relacionada a fallas de deformacion localizada [160]. Este fenomeno se observa en las
subzonas de ZACRC, ZACPT y en la ZACSC, como una pendiente positiva entre A.; y la
frontera entre la ZCRC y la ZACCG. El ablandamiento en la ZACSC se debe a que esta
subzona experimentd un ciclo térmico parecido al de un revenido o un envejecido de la
martensita [41, 42]. El ablandamiento de la ZAC es un fenomeno complejo que es funcion
de la microestuctura original, la composicion quimica, el calor de aporte de soldadura y el

estado de deformacion [159, 161].

Microscopicamente 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 critica A, pero se puede presentar eliminacion de dislocaciones y dilucion y
crecimiento de precipitados (recuperacion). 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
transformo a austenita en el ciclo de calentamiento, en el ciclo de enfriamiento se formo
FCP; por lo que esta subzona es ain mas blanda que la ZACSC. En la ZACRC toda la
microestructura original se transformo a austenita en el ciclo de calentamiento, y se formd
FP en el ciclo de enfriamiento, por lo que no existen vestigios de la microestructura
original, resultando esta subzona la mas blanda de todas. En la ZACCG la dureza es mayor
que la del MB, debido a la formacién de martensita, y en la ZF la microdureza disminuyo

debido a la formacién bainita. Este 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 disminucion en la ZF, ya que esta zona al ser una estructura de solidificacion,
presenta granos columnares con una microestructura mas gruesa de FA en comparacion de
la ZACCG. Se sabe que un acero es mas susceptible al AAH cuanto mayor sea su dureza
[1, 162], por lo que se esperaria que la ZACCG fuera la subzona mas susceptibles para
ambos aceros, y en particular la del Acero A, ya que esta es la que presentdé 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. Nanoindentacion

De las pruebas preliminares de nanoindentacion, se determind que una fuerza de
10000 uN y una funcion de carga triangular con 25 s para cargar y 25 s para descargar y sin
tiempo de permanencia, se obtenia la menor cantidad de pile-up (Figura 35). La Figura 36
muestra la morfologia de una huella de nanoindentacion de la zona de fusion en el acero A
en 2D y 3D en donde se puede observar la formacioén de pile-up, ademas se presenta su
respectiva curva fuerza-desplazamiento. En esta figura se pueden observar tres parametros

importantes: la fuerza maxima (P__ ), el desplazamiento méaximo (4

)y la rigidez
elastica 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.
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Figura 35. Funcion de carga utilizada en las pruebas de nanoindentacion.
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Figura 36. Nanoindentacion en la zona de fusion. a) nanoindentacion en 2D; b)
nanoindentacion en 3D donde se observa la formacion de pile-up; ¢) 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 tamafio 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.

82



RESULTADOS Y ANALISIS

Figura 38. Marcas de nanoindentaciones en el MB del acero B2.
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Figura 40. Marcas de nanoindentaciones en la ZACPT del acero B2.
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Figura 42. Marcas de nanoindentaciones en la ZACRC del acero B2.

85



RESULTADOS Y ANALISIS POSGR/TDOZ

s

Figura 44. Marcas de nanoindentaciones en la ZACCG del acero B2.
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Figura 46. Marcas de nanoindentaciones en la ZF del acero B2.
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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 maxima (10000 uN) la martensita tiene una menor
penetracion en comparacion con los demas microconstituyentes, lo cual concuerda con el
hecho de que la martensita es el microconstituyente con mayor dureza y por lo tanto se
resistird mas a la penetracion. Asi mismo, se observa que la FP y la bainita presentan un
comportamiento similar, y la FA y la FCP presentan la mayor penetracion siendo las fases
mas 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 mas dura, ya
que bajo la misma fuerza aplicada, se obtiene una penetracion menor. Esto se puede atribuir

a que el tamafio de grano en la ZACRC del acero A es ligeramente menor.
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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 maxima aplicada entre el area de

contacto bajo esta fuerza (ver anexo B, Oliver y Pharr [163]):

F
H=-—ox 31
y (31)
donde A es el area de contacto, la cual que es funcion del desplazamiento del indentador.
Esta definicion de fuerza difiere de la definicion de microdureza Vickers, la cual utiliza el

area 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 43 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 nanoindentacion 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 medicion de nanodureza. En la martensita y bainita es donde se obtuvo la menor barra de
error, lo cual indica que en la nanodureza, la contribucion por transformacién de fase

(formacion de martensita) es mayor que la contribucion por tamafio de grano.

Nanodureza, GPa
w
(@) ]

M MR B FA FP FCP
Microestructura

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 funcion 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 funcién del contenido de carbono la cual se encuentra entre 3.0 y 10.0 GPa; si a sus
resultados se realiza una regresion polinomial de tercer grado se obtiene una relacion entre

la concentracion de carbono y la nanodureza:

H =10.833C° —14.250C* +14.517C + 4.08 (32)

Esta ecuacion es valida para valores de 0.1 a 0.6 % C. Si extrapolamos esta funcion
hasta la concentracion 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 concentracion de carbono y por lo tanto pocos atomos de carbono contribuyen a la

deformacion 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 razon por la cual se da esto, se debe a que el tamafio de
grano promedio en la ZACRC es de 8 um y dado que las nanoindentaciones se realizaron
con un espaciamiento de 10 um, éstas se ejecutaron muy cerca de los bordes de grano; es
decir, la dureza de esta fase que presenta endurecimiento por solucion solida, presenta un

efecto de endurecimiento por tamafio de grano.

Comparando la nanodureza de la FP (3.8 GPa) de la ZACRC, que presenta
endurecimiento por tamafio de grano, con la nanodureza de la FCP (2.9GPa) del MB del
Acero B2, en la cual el efecto de tamafio de grano es menor, se determina que la
contribucion del tamafio de grano en el aumento de nanodureza es del 24 %. Debido a que
la ferrita de la ZACRC vy la ferrita del MB presentan la misma composicion quimica, la
diferencia en nanodureza entre ellas se debe principalmente por el efecto del borde de

grano, es decir, por el mecanismo de endurecimiento por tamafio de grano.

Se sabe que el aumento en resistencia mecanica en aceros se puede modelar

mediante la ecuacion [165]:

o,=0,+0,+0,+0,+0,+0,

transf

(33)

donde o, es el esfuerzo de fluencia, o, 0,, 0,, 0, y 0,,, son las contribucion del

endurecimiento por solucion solida, por tamafio de grano, por precipitacion, por
dislocaciones y por transformacion de fase respectivamente, y o, es la contribucion por

friccion interna. La contribucion al endurecimiento por efecto del tamafio de grano se puede

determinar utilizando la ecuacion de Hall-Petch [166]:
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—kd )
o,=kd"”? (34)

en donde ky es la constante de Hall-Petch y d es el tamafio de grano. Usando esta ecuacion

para la FCP con un tamafio de grano promedio de 12 um, y para la ferrita poligonal con un
tamafio promedio de 8 um, se obtiene que la contribucion 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 proporcion 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 ) B M MR
revenida
[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
0.16-
[171] 0.29 10 4.8 - 7 16.7 -
[172] 0.05-.07 - 2.2 - 4.4 - -
5.25
[173] 0.2 - - - - s -
3.0-
[174] 0.013 - 2.75 - - 40 -
0.1 - - - - 54 -
0.2 - - - - 6.5 -
[164] 0.4 - - - - 8.3 -
0.6 - - - - 10.3 -
0.8 - - - - 10 -
3.25-
[175] 0.4 - - : ) 4.6 .
, . 0.028-
Resultados de ésta tesis 0.032 - 3.8 - 3.8 4.2 3.9
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En la Figura 34 se observo un ablandamiento en las subzonas ZACRC, ZACPT y
ZACSC de la soldadura del Acero A, en donde el espesor de esta ultima subzona s6lo 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 A;). En los resultados de nanodureza también se observa este fendmeno. En la
Figura 51 a) se presenta las curvas fuerza-desplazamiento a diferentes distancias desde la
posicion correspondiente a A, (posicion referida al fin de la ZACPT) y en la Figura 51 b)
un acercamiento de estas curvas en la zona de fuerza y desplazamiento maximo. En esta
ultima figura, la curva correspondiente a la posicion de 2060 pum desde la posicion Ay,
corresponde a la posicion 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 posicion de A, las curvas se
desplazan a la derecha, es decir, se obtiene una mayor penetracion con la misma fuerza
aplicada, lo cual corresponde al hecho de que la martensita se estd reviniendo (posicion
1620 y 800 um). En la posicion de 180 um y de A.; las curvas se desplazan a la izquierda,
acercandose al comportamiento de la martensita, es decir, cerca de la posicion A.; 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 um desde la posicion A.;.

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
extension 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 posicion
correspondiente a la temperatura critica A, 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 precipitacion de carburos formados por

elementos como: Mo, V, Nb, Ti, Cr, W o Mo, en lugar de la formacion de cementita. [176].
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Figura 51. Curvas fuerza-desplazamiento a 0, 180, 800, 1620 y 2060 um desde la posicion

correspondiente a A.;. a) curvas completas; b) acercamiento de la zona de fuerza y

desplazamiento maximos.
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Figura 52. Espesor de la ZACSC.

4.3. [Estimacion 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 calorifica respectivamente para ciertos aceros seleccionados. En ambas
propiedades se observa una dependencia no lineal en funcion de la temperatura y
composicion quimica. En el caso de la conductividad térmica, se observa un mayor efecto
de la composicion quimica a bajas temperaturas, resultando mayor para aceros con mayor
contenido de elementos aleantes. Para la capacidad calorifica, 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 funcion 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 calorifica. En estas figuras, se
comparan la conductividad térmica y la capacidad calorifica reales con sus
correspondientes estimadas con las RNAs. Idealmente, en una estimacion exacta de las
propiedades, esta comparacion resultaria en una linea recta como la que se muestra sélida
en las figuras. Para el caso de la conductividad térmica, se puede observar que valores
mayores a 60W/m°C se produce una subestimacion de la propiedad, pero debajo de este
valor, la mayoria de los valores se aproximan a los reales. Para el caso de la capacidad
calorifica, se observa que a valores superiores a 800J/kg°C, se presenta tanto subestimacion

como sobre estimacion de la propiedad.

Para cada dato estimado, se calcul6 el porcentaje de error absoluto (%E) mediante

la Ec. 35:
(Mj*mo‘ )
‘xi

donde x;, es el valor de la propiedad estimada y x;es el valor de la propiedad real. En la

%E =

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 calorifica respectivamente, tienen un error absoluto
maximo de 10%. Con esto se observa, que aunque exista sobre estimacion y subestimacion
de estas propiedades, menos del 10% de los valores de la conductividad térmica y menos
del 4% de los valores de la capacidad calorifica presentan errores absolutos de mas del
10%. Adicionalmente, para determinar la eficiencia de las RNAs, se determind los
coeficientes de correlacion lineal, los cuales fueron de: 0.94 para la conductividad térmica,
y 0.95 para la capacidad calorifica, de donde un coeficiente de correlacion lineal mas
cercano a uno, indica una mejor estimacion. 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 linea solida indica la relacion que deberia existir para una

estimacion exacta de la propiedad.
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Figura 56. Capacidad calorifica estimada con la RNA en la etapa de entrenamiento
comparado con el real. La linea solida indica la relacion que deberia existir para una

estimacion exacta de la propiedad.
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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 funcién 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 aleacion (Figura 58b)).
Igual que en el caso de la conductividad térmica, en la Figura 59, se compara el valor real
de la capacidad calorifica y la estimada mediante el uso de la RNA respectiva para dos
aceros diferentes. Como se vio en la Figura 54, la capacidad calorifica, dependiendo del
acero, puede o no puede presentar un maximo 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 aproximacion entre la capacidad calorifica 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 realiz6 la prediccion 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 quimicas mostradas en la Tabla 1.

La Figura 60, presenta los resultados de la conductividad térmica y la
capacidad calorifica estimadas de los para los aceros A y B2. En la Figura 60 a) se
observa que se tiene un valor maximo 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 calorifica (Figura 60 b)), se observa una alta dependencia de
esta propiedad con la temperatura, alcanzando un maximo aproximado de 800 J/Kg°C
a 800 °C; posterior a esta temperatura se observa una disminucién de la propiedad
hasta llegar a un minimo de 402 J/Kg°C a los 1000 °C. Ambos aceros tienen el mismo
comportamiento en la estimacién de las dos propiedades térmicas debido a que en el

disefio de las RNAs no se considerd el efecto de la microestructura inicial, y dado que
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ambos aceros tienen la misma composicion quimica, presentan las mismas

propiedades en funcién de la temperatura.
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Figura 58. Comparacion 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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4.3.2. Esfuerzo de fluencia

Como en el caso de la estimacion de las propiedades térmicas, en la estimacion 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 determind que un disefio con 11 nodos en la capa
oculta se obtienen las mejores estimaciones (Figura 61), aunque sin importar el nimero de
nodos en la capa oculta, la RNA subestima el esfuerzo de fluencia para valores superiores a
2000 MPa. El coeficiente de correlacion lineal para estas estimaciones es de 0.99. En este
caso, también se utiliz6 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 maximo 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 informacion del Acero A (HV=311, fluencia= 985MPa y composicion
quimica) y del Acero B2 (HV=200, fluencia= 788MPa y composicion quimica) 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 funcion del nimero
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 estimacion 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 composicion quimica 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
comparacion 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

comparacion con las demads 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 linea sélida indica la relacion que deberia existir para

una estimacion exacta de la propiedad.
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Figura 62. Porcentaje de error del esfuerzo de fluencia estimado con la RNA. 11 Nodos.
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el real. 11 nodos. La linea s6lida indica la relacion que deberia existir para una estimacion

exacta de la propiedad.
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Figura 64. Error absoluto de las estimaciones del esfuerzo de fluencia de los acero A y B2

en funcion del nimero 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. Analisis térmico de la soldadura

El calor aportado nominal por el arco en el proceso de soldadura se determind

mediante la Ec. 36:
- (36)

donde ¢ es el poder del arco, v la velocidad soldadura, / la corriente y V' el potencial.
Con los parametros de soldadura utilizados, se obtiene un calor aportado nominal de 9.33
kJ/mm; este valor cae dentro de la categoria de calor de aporte bajo [177]. Las temperaturas
criticas que se utilizaron para el analisis térmico fueron las que se determinaron mediante

las pruebas de dilatometria.
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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,
asi como el factor de peso determinado para cada soldadura. Cuando el valor del factor de
peso se aproxima a cero, la solucion del campo térmico tiende a ser la solucion para placas

gruesas, y cuando tiende a 1, la solucion tiende a ser la solucion 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 mas a la solucion de placas gruesas, siendo la soldadura del Acero B2
la que mas se acerca a esta solucion 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 mas pequefio en comparacion con el espesor de la placa lo que

da un comportamiento de placa gruesa [120].

De manera de guia, 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 critica determinada de las
pruebas de dilatometria (A.;5) y la frontera entre la ZACPF y ZF corresponde a la

temperatura de fusion, la cual se determind mediante la ecuacion [178]:

T =1810-90C-273 (37)

La Figura 67 muestra los ciclos térmicos y la Figura 68 la rapidez de enfriamiento
en funcion 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 enfrian 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 estd relacionada con el tamafio 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

111



RESULTADOS Y ANALISIS POSGR/TDO*

tamafio de grano mayor y por consiguiente menos sitios de nucleacion (se puede promover
la formacion de fases no difusionales); en la segunda se presentan mas sitios de nucleacion

con lo que se promueve la formacion 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 esta relacionado con el espesor de la ZAC. Cuando se
experimenta una rapidez de enfriamiento menor, la extraccion de calor disminuye lo cual
permite que una zona mas ancha de la ZAC pueda formarse; por otro lado con una rapidez
de enfriamiento mayor, se presenta una extraccion de calor mas rapida evitando que se
pueda transferir mas calor al material base lo que se refleja en un espesor de la ZAC mas

reducida.

El grado de severidad del revenido en un acero martensitico es altamente
dependiente de la temperatura de revenido, tiempo de permanencia a esta temperatura y a la
composicion quimica (presencia de elementos aleantes) en tratamientos isotérmicos. Este
proceso de revenido se da mediante la segregacion de carbono, la precipitacion de carburos
de transicion, la descomposicion de austenita retenida, la formacion de cementita y
disolucion de esta para formar carburos de aleacion mas estables [179], sin embargo, el
proceso por el cual se reviene la martensita en ciclos térmicos rapidos de calentamiento y
enfriamiento se ha estudiado poco. Biro y otros [180], indican que en ciclos de
calentamiento y enfriamiento rapidos, el proceso de ablandamiento en aceros martensiticos
se realiza en dos sub-procesos: nucleacion y engrosamiento de carburos. Entonces la mayor
nanodureza observada en la posicion correspondiente a la temperatura A.; (Figura 52) se
puede deber, debido a la alta temperatura pico alcanzada, a que se promovid la formacion
de carburos de los elementos aleantes, y el ablandamiento cerca de la posicion del fin de la
ZACSC a la formacién de carburos de transicion. 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 A.; 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 formacion 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 simbolos

corresponden a las posiciones de las curvas fuerza-desplazamiento de la Figura 51.
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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. Parametros de enfriamiento de la soldadura.

Soldadura Tiempo de enfriamiento de 800 a 500 °C elri?r?:rizizegfo
Placa gruesa Placa delgada Pesado promedio, °C/s

Acero A 2.6 8.8 3.8 80.0

Acero B2 2.6 8.8 3.5 86.6

4.5. Determinacion del atrapamiento de hidrogeno

Durante la preparacion de la solucion para el decorado con plata, las reacciones mas

probables que se presentan son [122]:

AgNO, + KCN = AgCN + KNO, (38)
AgCN+KCN =K | Ag(CN), | (39)

Con la posterior dilucion del compuesto di-cianuro de plata potasio (K [Ag(CN )2]) , S€

promueve la reaccion de disociacion (Ec. 40):
[4g(CN), | =4g" +2CN (40)

Cuando esta solucion entra en contacto con la superficie que contiene hidrogeno atrapado
se produce simultineamente la reduccion de la plata y la oxidacion de hidrogeno

representado mediante las ecuaciones:

Ag"+e —> Ag 41)
H,=H" +e (42)

En la Figura 69 se presentan los resultados de decoracion 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 hidrogeno y decoracién 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 microanalisis de la Figura 69 b). La imagen de la Figura 69 ¢) corresponde al decorado
con plata de una muestra que no fue cargada con hidrégeno, por tal motivo no se observa la
precipitacion de plata. Finalmente, en la imagen de la Figura 69 d), no se observa
precipitacion de plata, esto se debe a que, aunque esta muestra recibié el mismo
procedimiento de cargado con hidrogeno y decoraciéon con plata, entre estos dos
procedimientos se realizd un tratamiento térmico “baking” para eliminar el hidrégeno
atrapado. De estos resultados, se puede concluir que se produce una reaccion de 6xido
reduccién entre los iones plata y el hidrogeno atrapado, por lo que es posible determinar las

trampas de hidrogeno como lo propuesto por la Ec. 41 y 42.
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Figura 69. Decoracion con plata del MB del Acero B2. a) cargado con hidrogeno; b)
microanalisis de las particulas depositadas de la muestra cargado con hidrégeno; c) sin
tratamiento de cargado con hidrégeno; d) cargado con hidrogeno, posteriormente

descargado mediante tratamiento térmico a 150 °C.
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Figura 70. Atrapamiento de hidrogeno en las diferentes subzonas de la soldadura. a) Acero

A; b) Acero B2.
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Se observa que la distribucion de las particulas de plata es uniforme en toda
microestructura, por lo que no es posible indicar cual fase o microconstituyente es mas

susceptible al AAH.

La Figura 71 presenta la cantidad relativa de trampas de hidrégeno presentes en la
zona de la soldadura. Mientras mas trampas de hidrogeno existan, se espera que el acero
y/o zona presente una menor difusividad de hidrégeno. Se observa que en cada zona de la
soldadura, el Acero A presenta la menor cantidad de trampas de hidrégeno en comparacion

del Acero B2, con excepcion de la ZACRC donde el Acero M2 presenta la menor cantidad.

w
o

mmmm Acero A
== Acero B2

N
(6))

N
o

-
o

6)]

o

Cantidad relativa de trampas, %
o

ZF ZACCG ZACRC MB
Zona de la soldadura

Figura 71. Cantidad relativa de trampas de hidrogeno en las diferentes zonas de la

soldadura
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Determinacion de la difusividad de hidrogeno

4.6.
La difusion de hidrégeno en aceros es influenciada por dos factores: a) la
concentracion de hidrogeno en la superficie del acero y b) las trampas de hidroégeno

(atomos de soluto, vacancias, inclusiones, precipitados y fases [7]).

La Figura 72 presenta la densidad de corriente de la primera y segunda permeacion

para ZF del Acero A. Se observa que para la primera permeacion, se alcanza el estado
estable alrededor de los 1000 s, y la densidad de corriente de estado estable de la segunda

permeacion es menor, esto se debe a que en la segunda permeacion ya no hay trampas de

hidrégeno disponibles para atraparlo.

NE 0.06
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= 0.05 - {\g estable

£ 004§ 3 Estado

2 ¢ % inestable

5 0.03 1+« / \

o . S

3 0.02 {* :

® . :

2 0.01 qe . ¢~ Segunda
% :\Pgrrrnneeraadén permeacion
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Figura 72. Curva de permeabilidad de hidrogeno de la ZF del acero A.
El flux de hidrogeno J(¢), esta relacionado con la densidad de corriente de

permeacion mediante:
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J(t) =

1)/ A
— 43)

donde la corriente (/(¢)) se determina mediante la multiplicacion de la densidad de

corriente de permeacion de hidrogeno con el area de permeacion, la cual fue de: 0.7854
cm®. La Figura 73 compara la corriente de la primera y segunda permeacion en la ZAC de
ambos aceros. De esta figura, se observa que la ZAC del Acero A presenta un mayor flux

de hidrégeno y que alcanza mas rapidamente el estado estable que la ZAC del Acero B2.

El flux de hidrégeno en estado estable (J,,), el coeficiente de difusion efectivo (
D,; ) y la concentracion de hidrogeno atémico en la subsuperficie (C, ) de la placa del lado

de la carga de hidrogeno se determinaron mediante las Ecs.:

J = I /A4

F (44)

L2
D, =— 45
eff 6Tb ( )

J. L
C, =20~ 46
L= (46)

eff

donde L es el espesor de la muestra, y 7, 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 hidrogeno 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 difusion en
el siguiente orden: ZF<ZAC<MB. La ZF con microestructura de bainita, presenta una
menor difusividad en comparacion con el MB con microestructura de martensita y bainita,
debido a que en la ZF se presenta una mayor cantidad de trampas (Figura 71), ademas de
que también se puede deber a que la ZF presenta un tamafio de grano mayor y por lo tanto
menor area de borde de grano por lo que se presentan menos rutas de difusion [12, 13].

Para el caso del Acero B2, se observa un incremento del coeficiente de difusion de
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hidrégeno 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 hidrogeno 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 mas susceptible al AAH [183, 184].

Se sabe que el M/A es una trampa de hidrégeno, por lo que promueve la
disminucién de la difusividad [97, 185, 186], aunque también se ha reportado que este
microconstituyente estd relacionado con una disminucion 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, estd relacionado con una disminucion 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 difusion de hidrégeno obtenidos de las
pruebas de permeabilidad. Para el Acero B2, hay un incremento en la dureza que esta
acompafiado de un aumento en el coeficiente de difusion para el caso del MB y ZAC; sin
embargo, para el caso de la ZF, donde la dureza disminuye, el coeficiente de difusion
aumenta ain mas; esto se debe a que esta zona presenta una menor cantidad de trampas
(Figura 71). Para el Acero A, se observa un comportamiento analogo 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 relacion entre la cantidad relativa de trampas y el
coeficiente de difusion. Se espera que con una mayor cantidad de trampas la difusividad sea
menor ya que el hidrégeno queda atrapado y no puede difundir, es decir, las trampas
incrementan la solubilidad de hidrogeno y disminuyen la difusividad [7, 188]. Para el caso
de los MBs, se observa que el Acero B2 presenta la mayor cantidad trampas de hidrogeno,
lo cual corresponde con su menor difusividad en comparacion 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 comparacion de la ZF del acero B2. Si se analiza este
resultado observando so6lo al Acero A, se observa que el MB tiene menos trampas con una
alta difusividad, y la ZF tiene mas trampas con una baja difusividad, lo cual corresponde
con lo esperado: mas trampas lleva a una menor difusividad. Lo mismo se aplica para el
Acero B2, en donde se observa que el MB tiene mas trampas y una difusividad menor en
comparacion con la ZF. La razén 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 ultima 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 mas trampas de

hidrégeno que en el MB (Figura 77).
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Figura 73. Corriente de permeacion en la ZAC en funcion del tiempo para el Acero A'y
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Figura 74. Comparacion de las curvas de permeabilidad del MB para ambos aceros.
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Tabla 16. Difusividad efectiva de hidrogeno en las diferentes zonas de la soldadura de los

dos aceros microaleados.

Material Zonadela Dy [cm™/s] Desy [cm™/s] C, [mol/cm’]  Ji [mol/cm” s]
friem .

soldadura x10° x107° x 107 x 107
Primera Segunda
permeacion  permeacion

Acero A MB 6.49 3.51 4.53 2.94
ZAC 5.73 4.33 431 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 5.32 222

ZF 4.84 4.44 9.63 4.67
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Zona de soldadura
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Figura 75. Microdureza y coeficiente de difusion efectivo de la zona de la soldadura
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Figura 76. Dureza y coeficientes de difusion de la zona de la soldadura.
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Figura 77. Cantidad relativa de precipitados y coeficientes de difusion de las zonas de la

soldadura.
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4.7. Crecimiento de grietas
4.7.1. Simulacion fisica de la ZAC

De los resultados de la modelacion matematica del calentamiento y enfriamiento de
probetas cilindricas de los aceros, se determind que se requiere de 4.33 minutos para
austenizar, lo cual corresponde aceptablemente con la convencion de tiempo de
calentamiento de media hora por pulgada de seccion transversal que para este caso da un
valor de 4.9 minutos. La Figura 78 muestra el ciclo térmico que se aplico 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].
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o RE, .: 20°C/s
e
2 400
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0 :
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Figura 78. Ciclo térmico para simular la ZACCG del acero A. REg s: 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 esta 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
(simulacion fisica de la ZACCQG).

4.7.2. Diseio de pruebas de fatiga

El pardmetro para determinar el momento flector para los ensayos de fatiga, fue el
de flujo plastico; es decir, la aplicacion de un momento flector que no produzca
deformacion plastica en la entalla de la probeta. En las Figuras 80, 81 y 82, se presentan los
resultados de la simulacion de la deformacién pléstica 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 pléstico en la zona de la entalla (Figuras 81 y 82). Mediante la Ec. 26, se
determind el momento flector (en N-mm) que no produce flujo plastico y se convirtio en 1b-
plg, ya que la maquina 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 aplicé una fraccion 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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Deformed Var: U Deformation Scale Factor: +1.000e+01

Figura 80. Deformacion plastica equivalente obtenida del ensayo de fatiga con momento

flector aplicado equivalente a una fuerza de 30 N. Acero A.
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Figura 81. Deformacion plastica 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. Deformacion plastica 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 simulacion del
ensayo de fatiga talque no produzca flujo pléstico, y momento flector usado en las pruebas

de crecimiento de grietas por fatiga rotativa.

Fuerza, N Longitud de Momento Momento Momento flector
la extension, flector, N-mm flector, 1b-plg usado en las
mm pruebas, 1b-plg
30 220 6600 58 18
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4.7.3. Ensayos de fatiga

De las pruebas de fatiga, el crecimiento de grieta se origin6 en la zona predicha de
las simulaciones por elementos finitos, la cual es la zona de la entalla en la parte de la

seccion mas corta que fue disenada 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 hidrégeno), 2 (con carga de hidrégeno) y 3 (cargada con hidréogeno y
descargada) respectivamente, en donde, debido a la carga de hidrogeno, las probetas 2 y 3
presentan porosidad. Se puede observar que las tres probetas presentan marcas de
deslizamiento persistente (MDPs). Estas marcas no son mas que el resultado de la
localizacion de la deformacién plastica ciclica 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 formacion de

grieta por fatiga.

El dafio 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 deformacion plastica se concentra. Durante
la fase de tension del esfuerzo ciclico, una fuente de dislocacion se activa y el
deslizamiento ocurre a lo largo de una direccion preferencial en un plano cristalografico, en
donde entonces, una discontinuidad submicroscépica se forma, la cual influencia otra
fuente de dislocacion con lo que un nuevo deslizamiento toma lugar a lo largo de otra
direccion perpendicular a la direccion del primer deslizamiento. Cuando la fuerza es
invertida, la indentacion formada por los dos planos formados en la fase de tension, no

desaparece ya que las bandas de deslizamiento son la consecuencia de deformacion
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plastica. La repeticion de ciclos de tension-compresion conduce a la activacion de nuevas
bandas de deslizamiento por lo que el dafio 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
hidrégeno, (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 hidrogeno.
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Figura 85. Inicio del crecimiento de grietas. Probeta cargada con hidrogeno.

Figura 86. Inicio del crecimiento de grietas. Probeta cargada con hidrogeno 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 desarrollandose en zonas cercanas a la grieta.
Adicionalmente se observa que el avance de la grieta inicial en zigzag tiene una longitud de
aproximadamente el tamafo de grano, lo cual corresponde al tamafio 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
direccion perpendicular a la aplicacion 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 hidrégeno; como se puede apreciar en la Figura 90 para el caso de la probeta 2,
en donde la grieta avanzo 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 dafo
que ocurre en esta probeta concuerda con el mecanismo de plasticidad local aumentada por
el hidrogeno (HELP por sus siglas en ingles). También se puede observar que las MDPs se
desarrollan en una zona mas cercana a la punta y a la trayectoria de grieta (Figura 88), sin
embargo, cuando no hay presencia de hidrégeno las MDPs se localizan en menor cantidad,
mas 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 martensitica y en presencia de hidrogeno, las bandas de
deslizamiento disminuyen, lo que se traduce en una diminucion de la zona plastica, y el
crecimiento de grieta se da en direccion perpendicular a la aplicacion de la carga, caso
contrario a lo que indica Fijita y otros [115] y Nagao y otros [116], quienes determinaron
que el hidrogeno aumenta la plasticidad que se observa mediante el aumento de la
generacion de bandas de deslizamiento en un acero templado y revenido y en un acero
martensitico respectivamente. Con esto, se puede decir, que diferentes enfoques
experimentales (hidrogeno interno o externo, nivel de actividad de hidrogeno, 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

hidrogeno (probeta 1). a) sin ataque, b) con ataque.

Figura 88. Longitud de grieta desarrollada en la probeta cargada con hidrégeno (probeta 2).

a) sin ataque, b) con ataque.
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Figura 89. Longitud de grieta desarrollada en la probeta cargada con hidrégeno y con

tratamiento de descarga (probeta 3). a) sin ataque, b) con ataque.

Figura 90. Avance de grieta de la probeta 2 cargada con hidrogeno. a) 23000 ciclos, b)

25500 ciclos. Las flechas indican los defectos por donde avanz¢ la grieta.
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La Figura 91 muestra la longitud de la grieta en funcion de los ciclos aplicados
durante la prueba de fatiga. Se observa que el hidrégeno presenta un efecto sobre la
cantidad de ciclos necesarios para iniciar la grieta. En la probeta que fue cargada con
hidrégeno (probeta 2), se observa el inicio de crecimiento de grieta a 13000 ciclos; en la
probeta que fue cargada con hidrégeno 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 hidrogeno, se observa el inicio de crecimiento de grieta a
40000 ciclos. El hidrégeno fue suministrado por el hidrégeno atrapado en trampas
reversibles del acero, es decir, hidrogeno difusible, ya que estas trampas suministraron el
hidrogeno a la zona de la punta de grieta promoviendo el crecimiento de grieta. De estos
resultados, se observa que el hidrogeno 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
hidrégeno difusible que propicie el crecimiento de grieta en la zona de crecimiento de
grieta, la porosidad desarrollada por cargado con hidrégeno, 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 hidrogeno en el crecimiento de grieta, en donde el hidrogeno

provino de las trampas reversibles.

La Figura 92 muestra un esquema del mecanismo por el cual el hidrogeno
contribuy¢ al crecimiento de grieta. El hidrogeno inicialmente se encuentra en una trampa
reversible; entonces debido a una diferencia de actividades, es decir a la generacion de un
campo de esfuerzos triaxiales en la zona de la punta de grieta el hidrogeno difunde a esta
zona, en donde promueve la plasticidad reflejada en la generacion de BDPs en la punta de
avance de grieta. Si no hay presencia de hidrogeno, 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.
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Figura 92. Esquema del efecto del hidrégeno en la zona de la punta de grieta.
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5. CONCLUSIONES

El calor aportado por el proceso de la soldadura provocd la formaciéon 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 fendémeno de ablandamiento de la ZAC, el cual es funcion de la
microestructura desarrollada por el efecto de los ciclos térmicos de la soldadura y de la
microestructura inicial. El acero martensitico-bainitico presentd6 un ablandamiento de la
ZAC a lo cual se le atribuye a las microestructuras presentes en cada subzona. En la
subzona de recristalizacion, el ablandamiento se da por la formacion de ferrita poligonal, en
la subzona intercritica se da por la formacion de ferrita cuasi-poligonal y revenido de la
martensita, y en la subzona subcritica se da por revenido de la martensita. Adicionalmente,
en esta ultima subzona, se observa un endurecimiento que puede ser atribuido al
endurecimiento secundario de la martensita por la precipitacion de carburos de elementos
aleantes. El acero ferritico no presento el fenomeno de ablandamiento debido a que en su
microestructura original no habia martensita, por el contrario la microdureza y nanodureza
aumentaron en las subzonas de la ZAC y en la zona de fusion. Con la técnica de
nanoindentacion se puede determinar con mayor precision el espesor de la ZACSC ademas

de que puede detectar zonas de endurecimiento.

Se determind el efecto de las microestructuras desarrolladas en la difusividad de
hidrégeno. Para esto, se realizaron experimentos de permeabilidad de hidrégeno,
decoracion con plata y mediciones de microdureza. Se observd que la combinacion del
aumento de trampas, la promocion de la formacion de M/A y de AF y la disminucion de los
microconstituyentes de martensita y bainita (disminucion de la microdureza), estan
relacionados con la disminucién de la difusividad de hidrogeno. Para el caso de la
soldadura del acero ferritico, el BM con microestructura de QPF, FA y M/A, presenta la
difusividad mas baja, y la ZF con microestructura de FA y M/A la mas alta, es decir la
difusividad se incrementa en el orden: MB<ZAC<ZF. Para el caso de la soldadura del acero

martensitico-bainitico, el MB tiene la difusividad mas alta, y la ZF con microestructura de

143



CONCLUSIONES POSGRADO!

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 ferritico presentaron una menor difusividad en comparacion con las zonas del acero

martensitico-bainitico.

La ZACCG de ambos aceros, presentd la mayor microdureza y la mayor cantidad
relativa de trampas; sin embargo, debido a que estas ultimas son trampas reversibles, estas
subzonas serian las mas susceptibles al agrietamiento asistido por el hidrogeno, en especial

la del acero martensitico-bainitico ya que en ésta se presenta la mayor dureza.

Finalmente se determind que en probetas sometidas a un ciclo térmico similar al que
se experimentaria en la ZACCG del acero martensitico-ferritico, el hidrégeno promueve el
crecimiento de grietas aumentando la deformacion plastica 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 célculo méas complejo que conoce el hombre. El
ordenador y el hombre realizan diferentes clases de tareas; asi la operacion de reconocer el
rostro de una persona resulta una tarea relativamente sencilla para el hombre y dificil para
el ordenador, mientras que la contabilidad de una empresa es tarea costosa para un experto
contable y una sencilla rutina para un ordenador basico. Las Redes Neuronales Artificiales,
(RNA) estan inspiradas en las redes neuronales bioldgicas del cerebro humano. Estan
constituidas por elementos que se comportan de forma similar a la neurona bioldgica en sus
funciones mas comunes. Estos elementos estdn 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 caracteristicas principales de una
serie de datos ademas de que pueden cambiar su comportamiento en funcién del entorno. Si
se les muestra un conjunto de entradas y ellas mismas se ajustan para producir unas salidas
consistentes. Las RNA generalizan automdticamente debido a su propia estructura y
naturaleza. Estas redes pueden ofrecer, dentro de un margen, respuestas correctas a entradas

que presentan pequefias variaciones debido a los efectos de ruido o distorsion.
El prototipo biologico

El sistema nervioso humano constituido por células llamadas neuronas presenta una
estructura muy compleja. El nimero estimado de neuronas es de 10" y las interconexiones
entre ellas son del orden de 10'°. Cada neurona comparte muchas caracteristicas con otras
células del cuerpo humano pero tiene propiedades particulares y especiales para recibir,
procesar y transmitir sefiales electroquimicas a través de todas las interconexiones del
sistema de comunicacion del cerebro. Una neurona bioldgica es una célula especializada en
procesar informacion. Estd compuesta por el cuerpo de la célula (soma) y dos tipos de
ramificaciones: el axon y las dendritas. La neurona recibe las sefiales (impulsos) de otras
neuronas a través de sus dendritas y transmite sefiales generadas por el cuerpo de la célula a

través del axon. Las dendritas y el cuerpo celular reciben sefiales de entrada; el cuerpo
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celular las combina e integra y emite sefales de salida. El axon transmite dichas sefales a
las terminales axonicos, los cuales distribuyen la informacion. Las sefales que se utilizan
son de dos tipos: eléctricas y quimicas. La sefial generada por la neurona y transportada a lo
largo del axén es un impulso eléctrico, mientras que la sefal que se transmite entre los
terminales axonicos de una neurona y las dendritas de la otra es de origen quimico. Para
establecer una similitud directa entre la actividad sindptica y la analogia con las redes
neurales artificiales podemos considerar que las sefiales que llegan a la sinapsis son las
entradas a la neurona; éstas son ponderadas (atenuadas o simplificadas) a través de un
parametro denominado peso, asociado a la sinapsis correspondiente. Estas sefiales de
entrada pueden excitar a la neurona (sinapsis con peso positivo) o inhibirla (peso negativo).
Una sinapsis tiene dos lados: el presinaptico (axon) y el postsindptico (dendrita

normalmente). Una sola neurona postsindptica puede tener varios miles de sinapsis en ella.
La neurona artificial

La neurona artificial fue disefiada para "emular" las caracteristicas del
funcionamiento basico de la neurona biologica. 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 ponderacion correspondiente andlogo al grado de
conexion de la sinapsis. Todas las entradas ponderadas se suman y se determina el nivel de
excitacion o activacion de la neurona. En muchas redes las unidades de proceso tienen

respuesta de la forma:
y=f ijxj+b (A1)
J

donde y es la sefial de salida, x, son las sefiales de salida de otros nodos o entradas
externas, W, son los pesos de las ligas de conexion y / es una funcién no lineal, que

puede ser del tipo sigmoidal, tangente hiperbdlica, escalon, entre otras. Si el peso w, es

positivo se habla de una excitacion y si el peso es negativo se considera una inhibicion 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 informacion para obtener una salida que se propaga a otras
unidades. Una red puede tener una estructura arbitraria, pero las capas que contienen estas
estructuras estan definidas de acuerdo con su ubicacion en la topologia de la red neuronal.
Las entradas externas son aplicadas en la primera capa, y las salidas se consideran la ultima
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 activacion de la
unidad j se denomina funcidén de activacion (Ec. Al). Las funciones de activaciéon mas

usadas son la tangencial (Ec. A2) y sigmoidal (Ec. A3):

e(net)j B e*(net)j
fnet), ==y (A2
e J+e
1
f(net)j = —(net) . (A3)
l+e 7/
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donde:
(net)j = ijxj +b (A4)
J
Topologias de las RNAs

Dos de las topologias méas usadas, de acuerdo con las diferencias en la manera de

realizar las conexiones, son:

a) Redes de propagacion hacia delante (feed-foward): el flujo de informacion de las
entradas a las salidas es exclusivamente hacia delante, extendiéndose por capas multiples

de unidades, pero no hay ninguna conexion de retroalimentacion.

b) Redes recurrentes: contienen conexiones de retroalimentacion, lo que puede derivarse en
un proceso de evolucion hacia un estado estable en el que no haya cambios en el estado de

activacion de las neuronas.
Elementos de una rede neural artificial

Una RNA consta de un conjunto de elementos de procesamiento conectados entre si
y entre los que se envian informacion a través de conexiones. Los elementos basicos de una

RNA son:

* Conjuntos de unidades de procesamiento (neuronas).

 Conexiones entre unidades (asociado a cada conexion un peso o valor).
* Funciones de salida o activacion para cada unidad de procesamiento.
Entrenamiento de las RNAs

Se denomina entrenamiento al proceso de configuracion 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 retroalimentacion y

patrones de aprendizaje que cambian los pesos hasta encontrar los adecuados.

159



o IN/M
ANEXOS PObGl‘& DO

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 caracteristicas estadisticas 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 estdn activas al mismo

tiempo, la conexidn entre las dos debe ser fortalecida mediante la modificacion del peso:

Aw, =y, (AS)
Wi = Wiy, (A6)

donde y es la rapidez de aprendizaje. Una regla usada comunmente implica el ajuste de los

pesos a través de la diferencia entre la activacion actual y la deseada; se le conoce como

Regla Delta:

Wi = Wi+, (d =) (A7)

donde d, es valor real de la salida.

El proceso de entrenamiento consiste en la aplicacion secuencial de diferentes
conjuntos o vectores de entrada para que se ajusten los pesos de las interconexiones segun
un procedimiento predeterminado. Durante la sesion 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 d, #y, modificar los pesos de acuerdo con Ec. A7, donde d, —y, =e, es el

€Iror.

4. Sielerror e> &, regresar al paso 2
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Anexo B. Nanoindentacion

La nanoindentacion 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 informacion de la fuerza y desplazamiento a
lo cual se le conoce como curva carga-desplazamiento. Esta curva se utiliza para determinar
el modulo elastico reducido y el area de contacto a la fuerza maxima y de aqui la dureza del

material.

El método de nanoindentacion se desarrolld para determinar la dureza y el modulo
elastico 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 tipica
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 deformacion elastica y pléstica, y durante el proceso de descarga sdlo se
presenta deformacion elastica. Hay cuatro cantidades importante que se determinan de la
curva fuerza-desplazamiento: la méxima fuerza (Fmax), el desplazamiento maximo (hmax),
la penetracion final (Hf) y la rigidez de contacto (S) que se define como la pendiente de la

porcidn superior de la curva de descarga durante el estado inicial de descarga.

El procedimiento para determinar la dureza y el modulo eldstico se muestra
esquematicamente en la Figura B-2, en donde se asume que el comportamiento del

indentador Bercovich se puede modelar con un indentador conico. La cantidad de

hundimiento (h,) es dado por:
F
h = & —max B1
=g B1)
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donde ¢ es una constante que depende de la geometria del nanoindentador.

De la Figura B-2 se puede observar que la profundidad a la que hace contacto el indentador

y la muestra es:
h, =h,., {7 (B2)

donde h, es el desplazamiento de contacto. Con esto, el area de contacto al desplazamiento

maximo es una funcion de la forma:
A= A(hc ) (B3)

La cual es conocida como funcion de area. Con el area determinada con esta funcion, la

dureza se determina mediante:
F
H = —max B4
A (B4)

Debido a que el indentador no es perfecto, es decir la punta presenta un radio de
curvatura el area de contacto determinada mediante la Ec. B4 sera erronea. Oliver y Pharr

[163] propusieron la Ec. BS para la determinacion del area real de contacto:

A= ZSZC,, (%) (B5)

donde C, 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

parametros importantes de la prueba.
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Figura B-2. Diagrama del proceso de nanoindentacion.
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Anexo C. Productos

Los resultados de esta tesis se sometieron a arbitraje para ser publicados en revistas

internacionales, ademas de que se presentaron en congresos nacionales e internacionales, de

los cuales algunos se publicaron como memorias de congreso. Se enumeran a continuacion

estos trabajos:

Articulos indexados en el Journal Citation Report

1.

E. Lopez-Martinez O. Vazquez-Goémez, H.J. Vergara-Hernandez, S. Serna y B.
Campillo. Caracterizaciéon mecénica de la soldadura de dos aceros experimentales

HSLA mediante la técnica de nanoindentacion. Revista de Metalurgia. En revision.

E. Lopez-Martinez, O. Vazquez-Gémez, H.J. Vergara-Hernandez y B. Campillo.
Effect of Initial Microstructure on Austenite Formation Kinetics in High-Strength
Experimental Microalloyed Steels. International Journal of Minerals, Metallurgy

and Materials. Aceptado.

E. Lopez-Martinez, H.J. Vergara-Hernandez, O. Flores, B. Campillo. Hydrogen
diffusivity in the welding zone of two high strength experimental microalloyed

steels. ISIJ International. Aceptado.

E. Lopez-Martinez, H.J. Vergara-Hernandez, S. Serna, B. Campillo. Artificial
Neural Networks to Estimate the Thermal Properties of an Experimental
Microalloyed Steel and their Application to the Welding Thermal Analysis.

Strojni ki vestnik - Journal of Mechanical Engineering. Aceptado.

Articulos publicados en revistas del indice de Revistas Mexicanas de Investigacién

Cientifica y Tecnologica del CONACyT
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Lépez Martinez, E., Vazquez Gomez, O. y Campillo Illanes, B. F. Estimacion del
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Articulos publicados en otros indices
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E. Lépez-Martinez, Jazmin Y. Juarez-Chavez, S. Serna, B. Campillo.
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International Journal of Computers and Technology. Vol. 14, No. 9, 2015, pp. 6049-
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Edgar Lopez-Martinez, Jan Mayen y otros. Prediccion de propiedades térmicas de
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de articulos cortos: Materiales Metalicos, 2014, pp. 47-52. ISSN 2256-1013.

Articulos en memorias de congreso
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Edgar Lopez Martinez, Ivan Flores Acevedo, O. Vazquez Gomez, H.J. Vergara
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SOMIM. Del 23 al 25 de septiembre de 2015. Coatzacoalcos, Veracruz, México.

E. Lopez-Martinez, O. Vazquez Gomez y otros. Caracterizacion de la cinética de
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experimental de alta resistencia. Congreso Internacional de Metalurgia y Materiales

14° SAM CONAMET. Del 21 al 24 de Octubre de 2014. Santa Fe, Argentina.

Lopez Martinez Edgar, Campillo Illanes Bernardo Fabian y otros. Efecto del calor
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ANEXOS

Anexo D. Articulos de investigacion

Hydrogen Diffusivity in the Welding Zone of Two High Strength
Experimental Microalloyed Steels
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Bernardo CAMPILLO'™

1) Facuity of Chemistry, Department of Metallurgical Engineering, National Autonomous University of Mexico, Mexico City,
04510 Mexico.
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3) Institute of Physical Sciences, National Autonomous University of Mexico, Cuernavaca, Morelos, 62210 Maxico.

(Received on May 6, 2015; accepted on August 3, 2015; J-STAGE Advance published date: September
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Using permeation tests. determination 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 M1 steel, with a martensite and bainite microstructure
and M2 steel with a quasi-polygonal ferrite (QPF). 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 technigue.

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 (BM), 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 decoration, it was
observed that the hydrogen diffusivity decreases with the increase in traps, promotion of the formation 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 1o hydrogen induced cracking (HIC).

KEY WORDS: hydrogen permeation; hydrogen diffusivity: silver decoration; microalioyed steel; welding:
heat affected zone.

which can adsorb to form atomic hydrogen, absorb and

b Marafucion diffuse to a high chemical activity zone, creating HIC prob-

Hydrogen has a detrimental effect on the mechanical
properties and mechanical behavior of steels.'™ It is known
and accepted that increasing the strength of steels also
increases the susceptibility to hydrogen induced cracking
(HIC).> In particular, it is known that the microstructure
and hardness of the heat affected zone (HAZ) of steel welds
have a great influence on HIC. For example, the martensite
formation is related to this phenomenon®'” so to avoid
or mitigate HIC, materials are selected and/or the welding
process is designed to inhibit the formation of this micro-
constituent.

In recent years, great interest has been taken in the effect
of hydrogen on the properties and mechanical behavior of
microalloyed steels intended for the oil industry."' This
is because there may be presence of HaS during the exploi-
tation. processing and/or transport of hydrocarbons: thus
through corrosion reactions, hydrogen ions can be produced,

* Comresponding author: E-mail: edgar0902@ comumdad unam mx
DOI: hnp:/dx do.org/10.2355 hsyinternational ISITINT-2015-259

lems. Additionally, it is expected that in the coming decades
hydrogen will be the fuel to replace hydrocarbons as a
primary energy source.” To do this, will require materials
resistant fo the harmful effect of hydrogen: for example,
hydrogen will need to be transported from its place of pro-
duction to the distribution terminals, for which the currently
installed or to be installed infrastructure of pipelines will
have to be used. Therefore, all knowledge generated in this
regard will serve in the near future.

The problem with hydrogen is its low solubility in the
lattice, its high power to be adsorbed, absorbed and dif-
fused and its ability to localize at internal sites such as
voids, precipitates. inclusions. grain boundaries and regions
with high stresses:™*'? as well as its ability to react with
certain elements to form hydrides. The driving force for
hydrogen diffusivity is a difference of activities presented
as a concentration gradient, stress gradient, electrical gradi-
ent and temperature gradient.”**!” Grain boundaries can
increase hydrogen diffusion providing fast diffusion paths'®
or they can reduce the mobility of hydrogen sites acting as

© 2015 IS
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Artificial Neural Networks to Estimate the Thermal Proper-
ties of an Experimental Micro-Alloyed Steel and their Appli-
cation to the Welding Thermal Analysis

Edgar Lopez-Martinez!" — Héctor Javier Vergara-Hernandez’ — Sergio Sema’ — Bernardo Campillo'*
! National Autonomous University of Mexico, Faculty of Chemistry, Mexico
“Morelia Institute of Technology. Metallurgy Science Postgraduate Programme. Mexico
* State Autonomous University of Morelos. Research Center in Engineering and Applied Sciences, Mexi-
co
* National Autonomous Umniversity of Mexico. Institute of Physical Sciences. Mexico

The effect of welding thermal cvcles on the micro-structure and micro-hardness of the heat-
affected zone (HAZ) of an experimental micro-alloved steel was studied. Due to the experimental difficul-
ries involved in acquiring the thermal cveles, these were determined by applving the solutions of Rosen-
thal's equations for thick and thin plates. However, to perform this thermal analvsis, it requires
knowledge of the thermal properties of the micro-alloved steel; therefore, the implementation of nvo arti-
ficial neural nenvorks (ANNs) was proposed as tools to estimate the thermal conductivin: and the heat
capacity as a function of the chemical composition and temperature. The ANNs were trained with infor-
mation obtained from the literature review and then tested with steels that were not used for the training
step, bur with thermal fmown properties. A good approximation benveen the actual and the estimated
properties was observed.

It was determined that the microstructural characteristics of the welding zone are a finction of the
thermal cveles, although there is no great difference in micro-hardness. Martensite was not observed in
the welding zone; therefore, the welds of this steel, under these welding conditions, could not be suscepti-
ble ro hvdrogen induced cracking (HIC).

Keywords: heat capacity, thermal conductivity, micro-alloyed steel, heat-affected zone, artificial
neural network.
Highlights:
®  The design of two artificial neural networks was proposed to determune the thermal properties as
a function of the chemical composition and temperature of metallic materials.
®  The thermal conductivity and heat capacity of metallic materials can be estimated as a function
of temperature.
®  The high temperatures reached in the coarse-grained heat-affected zone induced grain growth,
which together with the high cooling rate (69 K/s). favoured the formation of bainite.
®  There is no great difference in micro-hardness in the welding zone.

0 INTRODUCTION tural change. which will affect the mechanical

properties and mechanical behaviour,

In manufacturing processes such as solidi-
fication. metal forming. welding and powder
metallurgy. heat transfer phenomena are in-
volved. For a suitable design and/or analysis of
one of these processes. it 1s necessary to know the
thermal properties of the materials. For example.
in the heat treatment process designs. it is neces-
sary to know the thermal conductivity and the
heat capacity, since the thermal cycles that devel-
op during the process will produce a microstruc-

“Corr. Author's Address: National Autonomous University of Mexico, Av. Universidad 3000, Mexico City

04510, Mexico. edgar0902@ comunidad unam.mx

Micro-alloyed steels or high-strength low-
alloy steels are a special type of structural steels
that obtain their outstanding final mechanical
properties by thermomechanical treatments and
accelerated cooling. However. to achieve a final
shape or final component, such as in the field
installation of pipelines, these steels are subjected
to several welding thermal cycles. and then they
can suffer several microstructural changes in the
welding zone. Due to the experienced thermal
cycles. the base material microstructure can be

1



s,

ANEXOS

poSERAN

International Journal of Minerals, Metallurgy and Materials
Volume 22, Number 12, December 2015, Page 1
DOI: 10.1007/512613-015-0000-0
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Abstract: Austenite formation kinetics in two high-strength expermmental nucroalloyed steels with different initial microstructures compris-
Austenite formation occurred wn two steps: (1) carbide dissolution and precipitation and (2) transformation of residual femnte to austenute. Di-
latometric analysis was used to determine the critical temperatures of austenite formation and contimuous heating transformation diagrams for
heating rates ranging from 0.03°C:s™ 10 0.67°C-s™. The austenite volume fraction was fitted using the Johnson-Mehl-Avranu—Kolmogorov
equation to determine the kinetic parameters & and n as functions of the heating rate. Both » and & parameters increased with increasing heat-
ing rate. which suggests an increase in the nucleation and growth rates of austenite. The activation energy of austenite formation was deter-
mined by the Kissinger method. Two activation energies were assoctated with each of the two austenite formation steps. In the first step. the
austenite growth rate was controlled by carbon diffusion from carbide dissolution and precipitation; in the second step, it was controlled by
the dissolution of residual ferrite to austenite.

Keywords: non-isothermal kinetics; microalloyed steel; austenite formation; continuous heating: dilatometry

1. Introduction

Microalloyed steels have been developed to obtam a wide
variety of ligh-strength steels without adding expensive
elements or using heat treatments. The high strength of these
steels 1s produced by three mechamsms: (1) gran boundary
hardenimg; (2) precipitation hardening; and to a lesser extent,
(3) solid-solution hardening. Dunng component manufac-
ture and production. microalloyed steels are subjected to one
or several processes that mvolve thermomechamcal and
welding processes. In a thermomechanical process. the
steels are deformed plastically by hot rolling at a tempera-
ture that avoids austemite recrystallization. This process
causes phase elongation. which results in an ncrease mn nu-
cleation sites and the strength and tenacity of the steels
[1-2]. The final properties of microalloyed steels are gov-

Cormresponding author: Octavio Vizquez-Gomesz

E-mal ovazquezgo'dconacytox; aanubbisidhotmail com

emed by rolling conditions. These processes reduce produc-
tion costs and impart desired mechanical properties to the
steels, thereby providing an advantage compared with the
heat-treatment of steels.

Dunng welding, components experience mucrostructural
changes from thermal cycles generated durning the process
[3—4]. These changes result m a welding zone with different
mechanical properties and a field of residual stresses [5—6].
Therefore. microalloyed steels are subjected to one or more
stages of full or partial austenstization durng manufacturing.
In these stages, mechamcal properties and mechamcal be-
havior are dependent on the microstructure developed dur-
g cooling. This mucrostructure, in turmn, depends on the -
tial mucrostructure and heatng cycle, 1e.. austenite forma-
non. Austenite formation kmetics, unlike austenite decom-
position kinetics, depend on the chemical composition. grain
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