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Resumen 

Las superaleaciones base níquel son materiales empleados en ambientes que requieren un alto 

desempeño, excelente resistencia a la corrosión y buenas propiedades mecánicas. Sus aplicaciones 

abarcan desde almacenamiento de combustibles, turbinas de gas, componentes de reactores 

nucleares entre otras. Por otro lado, el hidrógeno disuelto en materiales metálicos puede ocasionar 

daño microestructural conocido como fragilización por hidrógeno (FH). Por lo tanto, el estudio en 

superaleaciones relacionado a la solubilidad, difusividad y permeabilidad del hidrógeno y su 

interacción con la matriz, partículas de segunda fase, fronteras de grano, precipitados y redes de 

dislocaciones es de gran interés tecnológico. 

El objetivo de este trabajo fue estudiar el efecto del contenido de Cr sobre la difusividad de 

hidrógeno en superaleaciones base níquel. Además, analizar la influencia de diversas variables que 

impactan sobre la difusión, concatenando resultados con el desarrollo de modelos predictivos 

mediante el uso de inteligencia artificial. Finalmente, se planteó identificar sistemas de 

deslizamiento activos para observar y analizar posibles mecanismos de fragilización por hidrógeno 

predominantes provocados por saturación de este dentro de la matriz.  

El estudio se realizó en superaleaciones base Ni comerciales y en experimentales. Se aplicó el 

ensayo de permeabilidad de hidrógeno basado en el experimento de la doble celda propuesto por 

Devanathan-Stachurski para obtener los coeficientes de difusión efectivo (Deff), valores de flujo en 

estado estable (Jss) y densidad de trampas (NT). Las superaleaciones fueron caracterizadas por 

espectroscopia de energía dispersa de rayos X (EDS), absorción atómica, análisis químico 

elemental (CHNS/O), difracción de rayos X (DRX), microscopia óptica de campo claro (MO), 

microscopia electrónica de barrido (MEB) y ensayo de microdureza Vickers. También, se aplicaron 

tratamientos térmicos (TT) para inducir cambios en la microestructura. Por otro lado, se 

desarrollaron 40 modelos predictivos mediante redes neuronales artificiales (RNAs) utilizando una 

base de datos adquirida experimentalmente. Para complementar el modelo predictivo, se calculó la 

importancia relativa de las variables consideradas utilizando el algoritmo de Garson. Finalmente, 

se analizaron los sistemas de deslizamiento activos mediante microscopia electrónica de 

transmisión (TEM) sobre material permeado de hidrógeno. 

Las características microestructurales y fisicoquímicas de las superaleaciones experimentales 

concordaron con las presentadas por las comerciales. Respecto a los TT aplicados, se observó 

anclaje Zener sobre la superaleación 28Cr, y una ligera anormalidad en el crecimiento de grano en 

algunas superaleaciones a distintas condiciones de tratamiento térmico. Los resultados de Deff, Jss 

y NT presentaron valores mayores a los comúnmente reportados en la literatura, teniendo los 

siguientes ordenes de magnitud: [1E-08, 1E-11 m2/s], [1E-05, 9E-07 mol/cm2s y [7E25 

trampas/m3]. En relación con lo antes mencionado, no se observó efecto como función del 

contenido de Cr sobre la difusividad de hidrógeno. Por otro lado, los coeficientes de correlación 

lineal obtenidos para los modelos predictivos, correspondientes a Deff y Jss, fueron de 0.96 y 0.80, 

respectivamente. Además, los resultados del algoritmo de Garson exhibieron los siguientes ordenes 

de importancia relativa: características microestructurales < composición química < efecto de 



 

transientes. Finalmente, mediante TEM se observó y analizó morfología, patrones de difracción y 

fueron identificados los sistemas de deslizamiento activos en In 600 en condiciones de llegada y 

permeado con hidrogeno.  

Fue posible considerar que el aumento en el contenido de Cr en solución sólida no influye 

significativamente sobre la difusión de hidrógeno en superaleaciones base níquel. Además, 

considerando los reportes de literatura y lo antes mencionado, la desorientación microestructural 

tiene un mayor impacto en la difusividad de hidrógeno que los defectos microestructurales y 

partículas de segunda fase. Por otro lado, los modelos predictivos desarrollados son viables para 

su uso en el cálculo de Deff y Jss. Finalmente, en base al análisis realizado por TEM, fue factible 

considerar la detección del efecto de la acumulación de hidrógeno en la matriz de la aleación In 

600, esto través de los sistemas de deslizamiento activos identificados. Así, fue factible relacionar 

los hallazgos antes mencionados a los mecanismos de FH propuestos en la literatura.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

Abstract 

Nickel-based superalloys are materials used in environments that require high performance, 

excellent corrosion resistance and mechanical properties. Its applications include fuel storage, gas 

turbines, nuclear reactor components, among others. On the other hand, hydrogen dissolved in 

metallic materials can cause microstructural damage known as hydrogen embrittlement (HE). 

Therefore, the study in superalloys related to the solubility, diffusivity and permeability of 

hydrogen and its interaction with the matrix, second phase particles, grain boundaries, precipitates 

and dislocation networks is of great technological interest. 

The aim of this work was to study the effect of Cr content on hydrogen diffusivity in nickel-based 

superalloys. In addition, analyze the influence of several variables that impact the diffusion, 

concatenating the results with the development of predictive models using artificial intelligence. 

Finally, it was proposed to identify active slip systems to observe and study possible predominant 

hydrogen embrittlement mechanisms caused by hydrogen saturation within the matrix. 

The study was carried out on commercial and experimental Ni-based superalloys. The hydrogen 

permeability test based on the double cell experiment proposed by Devanathan-Stachurski was 

applied to achieve the effective diffusion coefficients (Deff), steady state flux values (Jss) and the 

trap density (NT). The superalloys were characterized by energy dispersive X-ray spectroscopy 

(EDS), atomic absorption, chemical elemental analysis (CHNS/O), X-ray diffraction (XRD), 

brightfield optical microscopy (OM), scanning electron microscopy (SEM) and Vickers 

microhardness test. Furthermore, heat treatments (HT) were applied to induce changes in the 

microstructure. On the other hand, 40 predictive models were developed employing artificial neural 

networks (ANNs) using a database acquired experimentally. In order to complement the predictive 

model, the relative importance of the considered variables was calculated utilizing the Garson's 

algorithm. Finally, the active slip systems were analyzed by transmission electron microscopy 

(TEM) on hydrogen permeated material. 

The microstructural and physicochemical characteristics of the experimental superalloys agreed 

with the commercial. Regarding the HT applied, Zener pinning was observed on the 28Cr 

superalloy, and a slight grain growth abnormality in some superalloys at different heat treatment 

conditions. The Deff, Jss and NT results presented higher values than those commonly reported in 

the literature, having the following orders of magnitude: [1E-08, 1E-11 m2/s], [1E-05, 9E-07 

mol/cm2s and [7E25 traps/m3]. Regarding the above mentioned, it was not possible to observe any 

effect on hydrogen diffusivity as a function of Cr content. On the other hand, the linear correlation 

coefficients obtained for the predictive models, corresponding to Deff and Jss, were 0.96 and 0.80, 

respectively. Additionally, the Garson's algorithm results exhibited the following order of relative 

importance: microstructural characteristics < chemical composition < transient effect. Finally, the 

morphology and diffraction patterns were observed and analyzed by TEM, and the slip systems 

were identified in In 600 at as received and hydrogen permeated conditions. 

It was possible to consider that the increase in the Cr content in solid solution does not significantly 

influence the hydrogen diffusion in nickel-based superalloys. Besides, considering the literature 



 

reports and the findings regarding the Cr content effect, the microstructural misorientation has 

greater impact on the hydrogen diffusivity than microstructural defects and second phase particles. 

On the other hand, the predictive models developed are viable for their use in the Deff and Jss 

calculation. Finally, based on the analysis carried out by TEM, it was feasible to consider the 

detection of the hydrogen accumulation effect in the In 600 matrix, this through the active slip 

systems identified. Thus, it was feasible to relate the aforementioned findings to the HE 

mechanisms proposed in the literature.
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Capítulo 1. Introducción 

Las superaleaciones son materiales que se utilizan en aplicaciones que demandan una combinación 

de propiedades tales como resistencia a la corrosión, resistencia a la termofluencia y, en general, 

buenas propiedades mecánicas a temperaturas altas y medios agresivos. Estas superaleaciones son 

empleadas en sistemas que comprenden su uso en procesos petroquímicos, transporte e industria 

de gas, componentes de turbinas de gas, reactores de agua presurizada entre otros. Los elementos 

base de estas superaleaciones son el níquel (Ni), titanio (Ti), base hierro-níquel (Fe-Ni) y cobalto 

(Co) [1-6].  Adicionalmente, otros elementos de aleación se agregan para otorgar diferentes 

propiedades al material, entre las cuales pueden mencionarse el endurecimiento por solución 

sólida: Mo, Cr, W, formación de partículas de segunda fase: Ti, Nb, Al y protección superficial: 

Cr, Ti e Y. Particularmente, las superaleaciones estudiadas en este trabajo son base Ni, agregando 

Cr, Fe, C y Ti. La estructura cristalina de esta cuenta con una orientación cúbica centrada en las 

caras (CCC), siendo la fase gama (γ) la matriz sobre la cual precipitan los carburos de Cr, del tipo 

M7C3 y M23C6 para este sistema. Además, para el caso de Ti, la fase γ´ con estequiometria Ni3Ti es 

formada en relación cubo-cubo con la matriz [4-6]. Por otro lado, la exposición de estos materiales 

al hidrógeno puede provocar fallas en los mismos, debido a la fragilización que experimentan, 

fenómeno conocido como fragilización por hidrógeno (FH). En los metales, el hidrógeno puede 

difundir y disolverse parcialmente en la matriz de estos. Esto ha sido ampliamente estudiado bajo 

diferentes marcos de referencia, involucrando modelaje matemático, aplicación de métodos 

numéricos, simulación atomística y experimentación [13-20]. Con relación a lo anterior, diversos 

mecanismos de FH han sido propuestos para explicar los efectos negativos que genera este 

elemento dentro de los materiales. Algunos de los mecanismos mejor aceptados son los siguientes: 

“HELP”, Hydrogen Enhanced Local Plasticity, el cual establece que la fragilización se debe a la 

movilidad local de dislocaciones generada por el hidrógeno disuelto en la matriz, provocando 

plasticidad local y aunque puede relacionarse a posibles fracturas dúctiles, el comportamiento 

resultante se relaciona a fracturas frágiles. El mecanismo “HEDE”, Hydrogen Enhanced 

Decohesion Energy, postula una expansión de la matriz generada por el hidrógeno presente, esto 

causa una disminución en la energía de cohesión entre átomos, provocando posibles fracturas con 

menor energía [15-19]. Considerando lo antes mencionado, en el área experimental, es posible 

obtener el coeficiente de difusión efectivo (Deff) y flujo en estado estable (Jss) de hidrógeno 

mediante el cargado y la medición de este. Además, complementado con diversas técnicas de 

caracterización, es posible relacionar los efectos del hidrógeno sobre distintos materiales. Así, el 

experimento de la doble celda desarrollado por Devanathan-Stachurski, es un método que ha sido 

utilizado para medir la cantidad de este elemento que difunde a través de los diferentes materiales 

metálicos. Este método de evaluación está compuesto por una doble celda electroquímica, en 

donde, por un lado, el hidrógeno es cargado catódicamente mientras que, en su opuesto, se lleva a 

cabo su detección mediante oxidación anódica [61-69]. El método concluye con la obtención de 

curvas de densidad de corriente (mA) vs tiempo (s), para después aplicar distintos modelos y 

calcular Deff y Jss. Debido a los distintos defectos, partículas de segunda fase, y en general al estado 

microestructural de una superaleación, los valores de Deff y Jss deben ser complementados con el 

cálculo de atrapamiento de hidrógeno. Esto es consecuencia de la existencia de las llamadas 
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“trampas reversibles e irreversibles”. Así, una vez que se obtienen los valores de Deff y Jss, es viable 

estimar la densidad de trampas (NT) presentes dentro del material; estos parámetros son muy útiles 

para considerar en el diseño de superaleaciones que se encuentren en contacto con hidrógeno [70, 

71, 73].  Para lograr este objetivo, se han propuesto diversos modelos tales como los desarrollados 

por McNabb-Foster, Oudriss y Dong. Por otra parte, con el objetivo de concatenar resultados de 

diversas técnicas de caracterización en superaleaciones, evaluación de permeabilidad de hidrógeno 

y modelaje matemático sobre su atrapamiento, la aplicación de inteligencia artificial (IA) puede 

resultar ser una excelente opción. En particular, los modelos predictivos pueden desarrollarse a 

través de redes neuronales artificiales (RNAs). Las RNAs son modelos capaces de predecir 

comportamientos en función de diversas características, las cuales no necesariamente deben ser 

lineales. Su aplicación en el área de ciencia, tecnología e ingeniería es cada vez más frecuente 

debido a su potente capacidad de aprendizaje [74]. El objetivo de este trabajo fue analizar el efecto 

del contenido de Cr sobre la difusividad de hidrógeno en superaleaciones base níquel. Para esto, se 

obtuvieron valores de Deff, Jss y NT, complementando con el desarrollo de modelos predictivos e 

identificación de sistemas de deslizamiento activos provocados por acumulación de hidrógeno. Por 

lo tanto, se aplicaron ensayos de permeabilidad de hidrógeno sobre 3 superaleaciones 

experimentales a diferentes contenidos de Cr en peso, y en material comercialmente disponible 

(Inconel 600 e Inconel 690). Adicionalmente, se aplicaron diversos tratamientos térmicos (TT) para 

inducir cambios en la microestructura y posteriormente estudiar por metalografía. Se realizaron 

caracterizaciones y estudios sobre las superaleaciones mediante análisis químicos elementales 

cualitativos y cuantitativos, (EDS, absorción atómica y CHNS/O), difracción de rayos X (DRX), 

metalografía por microscopia óptica de campo claro (MO), microscopia electrónica de barrido 

(MEB), y ensayo de microdureza Vickers. Por otro lado, los modelos predictivos se realizaron con 

el uso de RNAs, considerando 10 variables de entrada y 2 de salida, correspondientes a 

características medidas de las superaleaciones y resultados de Deff y Jss. Relacionado a esto, se 

calculó la importancia relativa de las variables de entrada sobre las variables de salida 

implementando el algoritmo de Garson. Finalmente, se identificaron por microscopia electrónica 

de transmisión (TEM) los sistemas de deslizamiento activos generados por acumulación de 

hidrogeno en la matriz de muestras de Inconel 600 permeadas con hidrógeno.   
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Planteamiento del problema 

El hidrógeno es un elemento que ha sido aprovechado en diversas aplicaciones fungiendo como 

combustible debido a su fácil generación y rendimiento. Además, es un elemento que puede 

generarse fácilmente por reacciones químicas en distintos medios tales como la oxidación de un 

metal. Sin embargo, puede causar diversos efectos negativos en los materiales metálicos, siendo la 

fragilización el más común. Este fenómeno puede presentarse en tanques de almacenamiento de 

hidrógeno, componentes de reactores nucleares y petroquímicos, entre otros. Así, este daño por 

corrosión fragiliza los materiales debido a la adsorción, absorción, y recombinación del hidrógeno 

dentro de la matriz. La problemática es de gran interés científico ya que, una vez el hidrógeno 

difunde dentro del material se recombina formando hidrógeno molecular el cual a su vez puede ser 

atrapado por la naturaleza interna del material. Una vez dentro, ocasiona diversos mecanismos de 

fragilización mediante el movimiento de planos cristalográficos, el cual puede volverse cíclico, 

disminución de la energía de cohesión entre enlaces metálicos, formación de hidruros, emisión de 

dislocaciones, entre otros. Estos mecanismos dependen principalmente de la composición y estado 

del material, por lo tanto, el estudio de estos comprende marcos de referencia tales como dinámica 

molecular, modelaje matemático hasta experimentación macro, micro y nanométrico. Por otro lado, 

las superaleaciones base níquel son materiales ampliamente usados en aplicaciones que requieren 

una combinación de excelentes propiedades mecánicas a altas temperaturas y de resistencia a la 

corrosión. Estos también son susceptibles a fragilización por hidrógeno y sus consecuencias, 

pueden ser catastróficas en relación con su implementación en equipos, maquinaria o ambientes 

controlados. Relacionado a las superaleaciones base níquel, la composición química, tratamiento 

térmico y sus características microestructurales son algunas variables que influyen en la difusión 

de hidrógeno. Por lo tanto, el estudio de la difusión de este elemento en superaleaciones base níquel 

es necesario para entender los factores del material que impiden o aumentan su flujo, así como los 

efectos negativos, consecuentes mecanismos de fragilización por hidrógeno sobre las propiedades 

de las superaleaciones.  

Justificación 

La razón de la elaboración de este proyecto surge del conocimiento sobre los problemas de 

fragilización por hidrógeno en sistemas de uso de superaleaciones base níquel. Siendo la 

fragilización por hidrógeno el problema principal, es necesario estudiar el efecto del contenido de 

cromo sobre la solubilidad, difusividad y permeabilidad del hidrógeno y su interacción con la 

matriz (fase γ), partículas de segunda fase (fase γ´), fronteras de grano, precipitados y redes de 

dislocaciones. Así, mismo, para reforzar el entendimiento de los mecanismos de fragilización por 

hidrógeno, resulta conveniente y necesario identificar sistemas de deslizamiento activos presentes 

en superaleaciones permeadas con hidrógeno. Finalmente, la exploración del uso de inteligencia 

artificial en este campo de estudio es necesario para ampliar las herramientas capaces de relacionar 

la fenomenología inmersa en la fragilización por hidrógeno.  
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Hipótesis 

El coeficiente de difusión efectivo de hidrógeno se modificará por el aumento en el contenido de 

cromo en las superaleaciones, a su vez, se espera que este modifique la interacción del hidrógeno 

con la microestructura y con la susceptibilidad a la fragilización por hidrógeno de estas. Además, 

el cromo tendrá un impacto significativo en la distribución de precipitados, los cuales actuaran 

como trampas de hidrógeno modificando la difusión de este. El hidrogeno generará sistemas de 

deslizamiento activos, causando plasticidad local y por consecuencia, fragilización.  

Objetivo general 

Estudiar la interacción del hidrógeno con la microestructura de superaleaciones base Ni-Cr-Fe-C. 

En especial dilucidar el efecto del contenido de Cr sobre la solubilidad, difusividad y permeabilidad 

del hidrógeno y su interacción con la matriz, partículas de segunda fase, fronteras de grano y redes 

de dislocaciones. 

Objetivos específicos 

• Determinar los coeficientes de difusión efectivo de hidrógeno en superaleaciones 

experimentales base Ni-Cr-Fe-C a diferentes contenidos de Cr, y de dos comerciales 

Inconel 600 y 690. 

• Establecer los factores que impiden describir la permeabilidad de hidrógeno mediante un 

coeficiente de difusividad efectivo constante. 

• Establecer la dependencia de la difusividad de hidrógeno con la concentración de trampas 

en la matriz de las superaleaciones. 

• Realizar tratamientos térmicos de solubilizado y envejecido para provocar cambio en las 

microestructuras de las superaleaciones, así como precipitación en función del contenido 

de cromo y tratamiento aplicado. 

• Revisar el estado del arte de modelaje de difusión de hidrógeno y densidad de trampas, para 

posteriormente establecer un modelo predictivo mediante inteligencia artificial. 

• Evaluar el flujo de hidrógeno en estado estable y realizar el modelaje predictivo de su 

difusión utilizando inteligencia artificial para establecer el efecto de las características 

microestructurales y su correlación con el contenido de Cr en las superaleaciones 

propuestas. 

• Determinar las densidades de sitios reversibles e irreversibles en las diferentes matrices 

metálicas y establecer el potencial daño por hidrógeno. 

• Estudiar la microestructura y su interacción con el hidrógeno mediante microscopía 

electrónica de transmisión para determinar la probable activación de sistemas de 

deslizamiento específicos. 
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Capítulo 2. Marco teórico 

2.1. Superaleaciones 

Las superaleaciones son materiales que se utilizan en ambientes que demandan alto rendimiento 

en condiciones de trabajo, exigiendo por mencionar algunas, excelentes propiedades mecánicas a 

temperaturas altas, resistencia a la termofluencia (creep), buena resistencia a la vibración y 

excelente resistencia a la corrosión. Estas superaleaciones son fabricadas principalmente a base de 

un grupo especifico de elementos: cobalto (Co), níquel (Ni), combinación base hierro-níquel (Fe-

Ni) y titanio (Ti) [1-6]. Generalmente, las superaleaciones en condiciones de trabajo son sometidas 

a altas temperaturas de hasta 70% de su temperatura de fusión. Las aplicaciones de estos materiales 

son muy amplias debido a sus excelentes propiedades, por ejemplo: turbinas de gas, componentes 

de reactores nucleares, tanques de almacenamiento de combustible, intercambiadores de calor, 

equipo para procesamiento químico, componentes de hornos, piezas en el área de aeronáutica, 

contenedores para procesamiento de alimentos, industria petrolera, etcétera [1-8]. Por otro lado, 

cada elemento base que constituye su fabricación confiere distintas propiedades al material, así 

como los elementos de aleación adicionales. Los elementos tungsteno (W), molibdeno (Mo), cromo 

(Cr), aluminio (Al), niobio (Nb) y tántalo (Ta), son algunos elementos que se adicionan 

generalmente en pequeñas cantidades a las superaleaciones para otorgar propiedades específicas. 

A continuación, se presentan algunos de los elementos más comunes empleados y sus efectos de 

reforzamiento sobre superaleaciones [4-6]:   

• Endurecimiento por solución solida:  

o Molibdeno (Mo), cobalto (Co), hierro (Fe), tántalo (Ta), tungsteno (W), renio (Re), 

cromo (Cr). 

• Fortalecimiento por precipitación de compuestos: 

o Titanio (Ti), aluminio (Al), tántalo (Ta), niobio (Nb), cromo (Cr), zirconio (Zr). 

• Fortalecimiento/protección superficial: 

o Aluminio (Al), cromo (Cr), itrio (Y).  

• Fortalecimiento de límite de grano: 

o Carbono (C), boro (B), zirconio (Zr). 

 

2.1.1.  Sistema Ni-Cr-Fe-C 

Las aleaciones estudiadas en este trabajo corresponden al sistema Ni-Cr-Fe-C, el cual tiene como 

principal elemento al Ni. Este sistema cuenta con un arreglo cubico centrado en las caras (CCC) 

debido a la estabilidad de arreglo atómico que confiere el níquel. Los elementos Cr-Fe se 

encuentran en solución solida debido a su tamaño atómico similar y el C es adicionado para formar 

precipitación moderada [4, 6]. La fase correspondiente al arreglo CCC es conocida como fase gama 

(γ), por lo que las aleaciones con este arreglo están conformadas por una microestructura 

austenítica [6]. Por lo tanto, en general, la microestructura se encuentra conformada por Ni-Cr-Fe 

en solución sólida, y con precipitación Cr:C. Por otro lado, el Ni confiere buena resistencia a la 
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corrosión debido a la capa de NiO que se forma de manera inmediata al contacto con el aire. 

También, el Cr adiciona buena resistencia a la corrosión por su compuesto formado de manera 

similar al NiO, en este caso Cr2O3 [4-7]. Finalmente, el Fe agrega buenas propiedades mecánicas 

por solución sólida y permite reducir el gasto de aleación en relación con Ni y Cr. Respecto al C, 

este elemento se agrega en cantidades pequeñas, en general, a una concentración en peso máxima 

de 0.45% para el caso de las aleaciones en este sistema [4]. La función principal del C es precipitar 

con el Cr para formar compuestos Cr:C, siendo los más comunes el Cr7C3 y Cr23C6 [4, 6, 7]. 

Generalmente, estos compuestos mejoran las propiedades mecánicas del material debido a que 

precipitan principalmente en las fronteras de grano y puntos triples de alta energía [7]. También la 

formación de carbonitruros del tipo (M(CN)) es posible si se aplica algún tratamiento para 

adicionar nitrógeno en una concentración suficiente para formar los compuestos antes 

mencionados. Adicionalmente, en el presente trabajo se estudió la aleación comercial Inconel 690, 

cuya diferencia con el sistema comentado anteriormente es la adición de Ti. Este elemento se 

agrega para formar la fase llamada gama prima (γ´), otorgando mejores propiedades mecánicas a 

altas temperaturas.  

 

2.1.2.  Inconel 600 y 690 

Las superaleaciones Inconel 600 y 690 son las versiones comerciales de las superaleaciones en el 

sistema descrito en el apartado anterior. La fase predominante en ambos materiales es la γ, teniendo 

microestructura austenítica. Los precipitados Cr:C formados en ambos casos son Cr7C3 y Cr23C6, 

precipitando de forma intergranular y transgranular, estando en mayor tamaño y distribución en 

zonas de alta energía (alta desorientación de grano y puntos triples de conectividad aleatoria) [9, 

10]. Para el caso particular del Inconel 690, la adición del Ti forma la fase γ´, posicionándose por 

encima de la fase γ, en una orientación-relación cubo a cubo con un parámetro de red similar a la 

fase predominante. La estequiometria de esta segunda fase corresponde a Ni3(Al, Ti), y el arreglo 

de su red cristalina es del tipo cubico primitivo [4, 6]. Así, la fase γ representa la matriz y la fase 

γ´ precipita sobre la antes mencionada esta confiere al material excelentes propiedades mecánicas 

a altas temperaturas. La explicación básica de esta mejora en las propiedades está relacionada al 

movimiento de los planos cristalográficos. Es decir, los sistemas de deslizamiento activos que se 

forman en la matriz CCC, generalmente el plano [1 1 1] en la dirección <1 1 0>, son moderados o 

evitados al encontrarse con un arreglo cristalográfico diferente [4, 6]. En general, lo antes 

mencionado corresponde a superaleaciones en el sistema Ni-Cr-Fe-C; en la Tabla 2.1 se presentan 

las composiciones químicas reportadas en la literatura de Inconel 600 y 690 [4].  
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Tabla 2.1. Composición química de las superaleaciones comerciales Inconel 600 y 690 [4]. 

Aleación Contenido elemental (% peso) 

 Ni Cr Fe C Cu Si Mn P S Ti 

In 600 72 14-17 6-10 0.15 

máx. 

0.5 

máx. 

0.5 

máx. 

1.0 

máx. 

0.015 

máx. 

0.015 

máx. 

-- 

In 690 Balance 27-30 7-11 0.05 

máx. 

0.5 

máx. 

0.5 

máx. 

0.5 

máx. 

-- 0.015 

máx. 

 

 

Retomando, los precipitados Cr:C de la forma M7C3 y M23C6 son los más comunes en estas 

superaleaciones, distribuidos de forma intergranular, transgranular o mixta. Los precipitados M7C3 

pueden encontrarse en equilibrio a partir de1100°C [11]. Por otro lado, los carburos M23C6 se 

derivan generalmente de la descomposición de los antes mencionados, siendo más finos y de 

presencia preferentemente en fronteras de grano [11]. La distribución de estos compuestos suele 

controlarse para aumentar las propiedades mecánicas de las superaleaciones, inhibiendo su 

precipitación masiva la cual puede causar corrosión intergranular por empobrecimiento de capa 

pasiva [10]. En el caso de las superaleaciones, la fracción precipitada puede ser muy pequeña 

debido al contenido de C y esencialmente relacionado al presente trabajo, su efecto se concentra 

sobre la difusión de hidrógeno en lugar efecto sobre la corrosión intergranular. La razón de esto 

radica en la alta energía de atrapamiento de los carburos para con el hidrógeno [12]. Con relación 

a lo anterior, el contenido de Cr también afecta a la formación compuestos Cr:C en conjunto con 

los tratamientos térmicos aplicados, por lo que el estudio de contenido elemental y tratamientos 

resulta inevitablemente necesario.  

 

2.2. Difusión de hidrógeno en metales 

El hidrógeno es el elemento más pequeño de la tabla periódica y ha sido aprovechado como 

combustible para diversos sistemas. No obstante, este elemento puede causar una serie de 

problemas en distintos materiales, particularmente por fenómenos como la fragilización por 

hidrógeno, FH (HE, por sus siglas en inglés) [13-20]. La primera detección reportada de este 

fenómeno fue realizada por Johnson en 1875, y a partir de entonces este problema ha sido 

ampliamente estudiado [18]. La FH en aceros es provocada por la presencia de hidrógeno 

monoatómico disuelto en la red cristalina, el cual genera una serie de mecanismos que dan como 

resultado la fragilización del material [17, 18]. Un efecto negativo común es el ampollamiento, 

también conocido como blistering, este es generado por la acumulación de presión por hidrógeno 

en la red cristalina [17]. Para esto, el estado del material influye sobre el llamado “atrapamiento de 

hidrógeno”; entre las principales características que lo provocan se encuentran: tamaño de grano, 

inclusiones, dislocaciones, partículas de segunda fase y desorientación de grano [13-20]. Este 

atrapamiento puede ser reversible o irreversible, lo cual depende de la energía de enlace de la 

trampa para con el hidrógeno. De manera general, se ha reportado que la energía de enlace de 

atrapamientos de hidrógeno en microestructuras austeníticas puede presentarse siguiendo la 

siguiente relación: H-dislocaciones < H-frontera de grano < H-carburos [12]. Para que la FH ocurra, 
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este elemento tiene que estar presente en el ambiente y en contacto con la superficie del material 

para posteriormente difundir hacia la matriz. La generación de hidrógeno monoatómico en los 

diferentes ambientes corrosivos puede ser muy sencilla, por lo que es posible encontrar este 

elemento sobre la superficie de distintos materiales metálicos. Así, la FH provocada por el aumento 

en la concentración de este elemento dentro del material puede ocurrir de la siguiente forma:  

• Adsorción: El hidrógeno puede ser generado por alguna reacción en el medio ambiente, a 

su vez, este, si logra recombinarse (H2) vuelve al ambiente/atmosfera sin afectar al material. 

Por otro lado, el hidrógeno monoatómico es concentrado en la superficie del material para 

dar paso a la absorción.  

• Absorción: Una vez concentrado el hidrógeno monoatómico en la superficie del material 

comienza la absorción, así, comenzando a difundir siendo de manera intersticial en la red 

cristalina y también a través de defectos microestructurales como fronteras de grano, 

dislocaciones, orientaciones de alto ángulo y puntos triples.  

• Fragilización: Dentro del material, el hidrógeno se combina formando H2, siendo este gas 

el precursor de todos los mecanismos por lo que la fragilización ocurre. La fragilización 

sucede mediante diversos mecanismos los cuales pueden presentarse simultáneamente. En 

la Figura 2.1 se presenta un esquema de la fenomenología antes mencionada.  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.1. Fenomenología de la difusión de hidrógeno en metales.  

 

2.2.1.  Fragilización por hidrógeno - mecanismos propuestos 

Como se ha mencionado en el apartado anterior, el hidrógeno causa fragilización en aceros, aceros 

inoxidables, superaleaciones, entre otros materiales metálicos. Diversos mecanismos de 

fragilización se han propuesto para explicar la fenomenología involucrada, a continuación, se 

mencionan algunos de los más aceptados y en vigente estudio para su validación teórica y 

experimental.  
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• HELP (Hydrogen Enhanced Local Plasticity). Este mecanismo sugiere la FH causada por 

el movimiento localizado de dislocaciones provocado por la presencia del hidrógeno. Esto 

genera fracturas de apariencia frágil, sin embargo, son causadas por plasticidad local [15-

18]. Diversas investigaciones han comprobado este mecanismo de forma experimental, 

encontrando mediante el estudio fractográfico de las zonas de transición de tipo de fractura 

dúctil, dúctil/frágil y frágil. Siendo este mecanismo uno de los más aceptados [15-18].    

• HEDE (Hydrogen Enhanced Decohesion Energy). La idea del HEDE propone una 

disminución en la energía de cohesión del enlace metálico de la red cristalina. Esto se debe 

al aumento en el volumen causado por la acumulación de hidrógeno. Este mecanismo 

sugiere fracturas de naturaleza frágil sin actividad de plasticidad local como el 

anteriormente mencionado [15-19].  

• AIDE (Adsorption-induced decohesion emission mechanism). Esta propuesta se refiere a la 

fragilización por hidrógeno mediante la adsorción en la superficie del material en zonas de 

posibles inicios de microfracturas [17, 19]. El hidrógeno que se concentra en las puntas de 

las fracturas debilita la energía de cohesión de los enlaces metálicos, al mismo tiempo que 

la fractura crece por el movimiento de planos atómicos (dislocaciones); por esta 

combinación de fenómenos se suele relacionar con la unión de los mecanismos HEDE y 

HELP [17, 19]. En aleaciones de Ni, Ti, Mn y Al se ha encontrado evidencia de la presencia 

de este mecanismo.  

• HESIV (Hydrogen-enhanced strain-induced vacancy formation). El HESIV sugiere la 

formación de agrupaciones de vacancias conocidas como “clusters” generadas por la 

interacción entre el hidrógeno en la microestructura y las vacancias presentes [17-19]. El 

comportamiento de las vacancias es importante debido a que estas pueden agruparse en 

grietas de incluso apenas unas cuantas micras. En consecuencia, puede haber un aumento 

en la concentración de estas y eventualmente genera fracturas de mayor tamaño. Además, 

la resistencia al crecimiento de fracturas dúctiles sufre una disminución drástica [17-19].  

• HIPT (Hydrogen Induced Phase Transformation). Este mecanismo sugiere la formación de 

fases adicionales debido al exceso en la concentración de hidrógeno dentro del material 

[17-19]. La formación de estas fases se presenta a continuación:  

o Formación de hidruros. Esta idea postula la formación de hidruros por lo que se 

propone la falla es causada por la naturaleza frágil de los hidruros. La formación de 

hidruros es posible principalmente en materiales que contengan Ti, Zr y Ta y 

algunos otros elementos de transición. Este mecanismo es muy complicado de 

validar experimentalmente, por lo que las investigaciones en este campo se han 

especializado hacia el análisis termodinámico, simulación mediante dinámica 

molecular, first principles y ab initio. Respecto a las superaleaciones base Ni, a la 

fase del hidruro se le conoce como γhidruro debido a su orientación CCC [17-19]. Esta 

fase es similar a la matriz de γ, la diferencia radica en un aumento en el parámetro 

de red causado por el enriquecimiento de la concentración de hidrógeno en la red 

cristalina [17-19].  
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o Influencia de la formación de martensita. Este fenómeno ha sido observado en 

diferentes tipos de materiales, por ejemplo, en aceros inoxidables de la familia 300, 

los que son considerados metaestables que comúnmente pueden presentar la 

generación de martensita causada por la transición de fase γ → ε inducida por 

deformación. La difusión de hidrógeno es mayor en esta fase ε por lo que los 

trayectos de difusión rápida aumentan posibilitando el atrapamiento de hidrógeno 

en las fronteras de grano o en defectos en la matriz. Por otro lado, en aleaciones Fe-

Mn la formación de martensita es posible debido al alto contenido de Mn, este 

inhibe la formación de hidruros, pero promueve la formación de martensita en la 

microestructura, resultado de la formación del arreglo hexagonal compacta (HCP, 

por sus siglas en inglés) [18]. 

 

2.2.2.  Modelos numéricos para el cálculo de difusión, y atrapamiento de hidrógeno 

La difusión de hidrógeno en estado sólido ha sido estudiada de forma teórica empleando modelaje 

matemático desde ecuaciones basadas en la segunda ley de Fick, Arrhenius, ecuaciones en dos 

dimensiones mediante elemento finito, hasta simulaciones atomísticas incluyendo consideraciones 

de la mecánica cuántica. También, los modelos planteados a través de análisis de resultados 

experimentales aportan un mejor entendimiento del mismo fenómeno, tomando en cuenta algunas 

características que afectan directamente a la difusión de hidrógeno [21-46]. No obstante, todas las 

áreas de conocimiento conllevan su propio límite de alcance, por ejemplo, las leyes fundamentales 

y los cálculos mediante elemento finito son muy útiles, sin embargo, estos no incluyen defectos 

microestructurales en los materiales como microgrietas y dislocaciones, así como el efecto de 

partículas de segunda fase. Así mismo, la simulación atomística considera un espacio muy pequeño 

del volumen de un material, y el trabajo experimental también carece de área efectiva de 

evaluación, en adición a las múltiples técnicas experimentales complementarias para entender los 

fenómenos encontrados. La segunda ley de Fick, ecuación (2.1), representada en una dimensión 

espacial) es un modelo que hasta la actualidad es utilizado a través de alguna de sus soluciones, la 

aplicación de este modelo matemático ofrece como resultado perfiles de concentraciones. Esta 

ecuación considera la concentración de alguna especie que difunde con respecto a posición y 

tiempo; atrapamiento, temperatura, movimientos atómicos, entre otros aspectos no son incluidos 

en el modelo.  

𝜕𝐶(𝑥, 𝑡)

𝜕𝑡
=  

𝜕

𝜕𝑥
𝐷

𝜕

𝜕𝑥
[𝐶(𝑥, 𝑡)] (2.1) 

 

La ecuación de Arrhenius, presentada en la ecuación (2.2), es otro modelo clásico propuesto debido 

a que la difusión de especies se encuentra relacionada con la energía de activación y temperatura.  

𝐷 =  𝐷0𝑒𝑥𝑝 (−
𝐸𝑏

𝑘𝐵𝑇
) (2.2) 
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Algunos otros de los modelos reportados en literatura contemplan desde la formulación de Einstein 

para el movimiento Browniano, llamada en su forma sencilla “relación Einstein-Smoluchowski”, 

representada en la ecuación (2.3). 

𝐷 =  𝐵𝑘𝐵𝑇 (2.3) 

 

 El modelo clásico llamado “random walk”, el cual considera a la difusión como un movimiento 

aleatorio y cuya solución puede obtenerse desde la segunda ley de Fick, tomando en cuenta un 

comportamiento similar al llamado “ruido blanco Gaussiano”, ver ecuación (2.4) [15, 16].  

𝐶(𝑥, 𝑡) =  
𝑀

2√𝜋𝐷𝑡
𝑒𝑥𝑝 (−

𝑥2

4𝐷𝑡
) (2.4) 

 

En el campo experimental, la ASTM (American Society for Testing and Materials) ha 

proporcionado la norma G-148 para pruebas de permeabilidad, en la cual indica el uso de 

ecuaciones simples para el cálculo del coeficiente de difusión efectivo (Deff) y flujo en estado 

estable (Jss). Con relación a lo anterior, el método de Laplace y Fourier también pueden ser 

utilizados para el mismo propósito, los resultados no deberían tener variaciones importantes si se 

aplican adecuadamente; estos últimos modelos se presentan en la sección 2.3.4. 

Por otro lado, el modelado del fenómeno de atrapamiento de hidrógeno ha sido muy importante 

debido a la inevitable presencia de tortuosidad sobre la difusión de especies, en este caso de 

hidrógeno en los materiales [47-54]. El atrapamiento de hidrógeno se produce debido a que este 

elemento puede ser retenido por muchos defectos y partículas en el material tales como, sitios 

intersticiales, dislocaciones, vacancias, fronteras de grano y partículas de segunda fase como 

precipitados. Los modelos más aplicados son el de McNabb y Foster [21], Oriani [22] y más 

reciente la reformulación sobre el modelo de Oriani realizada por Dong et al. [47], presentados en 

la ecuación (2.5), (2.6) y (2.7), respectivamente.  

𝜕𝜃𝑇

𝜕𝑡

= 𝑘𝐶𝐿(1 − 𝜃𝑇) − 𝑝𝜃𝑇 (2.5) 

  

𝐾𝑇 = (
𝜃𝑇

1 − 𝜃𝑇

)
1

𝜃𝐿

 (2.6) 

  

ln
𝑁𝑇

𝑁𝐿

+
𝐸𝑏

𝑅𝑇
= ln (

𝐷𝐿

𝐷𝑒𝑓𝑓

− 1) (2.7) 

 

Los modelos antes mencionados son aplicados con el objetivo de evaluar el comportamiento de la 

difusión considerando atrapamiento de hidrógeno.  
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2.2.3.  Microestructura: crecimiento, desorientación de grano y sus efectos sobre la difusión de 

hidrógeno 

La microestructura de las superaleaciones estudiadas en este trabajo es de arreglo atómico cubico 

centrado en las caras, la fase matriz es la austenita (γ). Para la red cristalina del Ni, los valores del 

coeficiente de difusión (DL) reportados para diferentes orientaciones cristalográficas son variados: 

6.20E-14 m2/s (D110), 5.60E-14 m2/s (D110), 8.50E-13 m2/s (D111), 6.50E-13 m2/s (D110), 3.40E-13 

m2/s (D100), 2.31E-14 m2/s (DL) [55]. Estos resultados han sido obtenidos considerando solo red 

cristalina CCC correspondiente al Ni. No obstante, una vez que el material se vuelve policristalino, 

resultante de la adición de otros elementos, la difusión de hidrógeno aumenta por la cantidad de 

defectos generados que se consideran vías rápidas de difusión [1, 7]. Así, el impacto del estado de 

la microestructura sobre la permeabilidad de hidrógeno es muy importante. Diversos autores han 

encontrado una considerable influencia del tamaño de grano, orientación y partículas de segunda 

fase sobre la absorción de hidrógeno, también relacionado a trampas reversibles e irreversibles. 

Partiendo por el crecimiento de grano, este parámetro es importante debido a la directa relación de 

densidad de fronteras de grano. Es decir, a mayor tamaño de grano menor cantidad de fronteras, es 

decir, menor cantidad de trayectos de difusión rápida [56, 57]. Una forma de analizar el tamaño de 

grano es mediante el estudio de su crecimiento, comenzando por el cálculo de distribución de 

tamaño promedio. Para esto, la función lognormal ha sido ampliamente utilizada y aceptada para 

interpretar la densidad de distribución de tamaño de grano. La función antes mencionada, relaciona 

las mediciones de diámetro de grano (Dgrano) y puede expresarse de la siguiente forma:  

𝑓(𝑥) =  
1

𝑥𝜎√2𝜋
𝑒𝑥𝑝 [

−(𝑙𝑛 𝑥 − µ)2

2𝜎2
] (2.8) 

 

Donde σ es la desviación muestral y µ es la media; esto se cumple para valores x > 0. Evaluando 

mediciones de diámetros de grano mediante la función antes descrita, es posible obtener una 

interpretación de la distribución de grano en la microestructura del material que está relacionada 

con su crecimiento. Relacionado a esto, el criterio de Hillert [58] ha sido utilizado para determinar 

el porcentaje de crecimiento anormal de la microestructura, auxiliándose con el uso de la función 

lognormal antes descrita. Así, la relación D = Dgrano/Dpromedio es considerada, que para este cálculo 

y siempre que D ≤ 2 el crecimiento se considerará normal, presentándose crecimiento anormal para 

valores D > 2 (donde el diámetro promedio normalizado Dpromedio = 1) [58]. Adicionalmente, el 

crecimiento de grano normal o anormal se encuentra directamente influenciado por las partículas 

presente en la microestructura, particularmente por precipitación en fronteras de grano. Los 

precipitados pueden provocar un efecto conocido como anclaje Zener, el cual restringe la migración 

de fronteras de grano, imposibilitando la recristalización, aumento de tamaño o generando 

crecimiento anormal [59, 60]. Por lo tanto, el análisis de distribución de densidad de tamaño de 

grano es necesario para entender mejor el estado de la microestructura del material, especialmente 

sobre la aplicación de tratamientos térmicos. Por otro lado, la desorientación de frontera de grano 

es otra característica microestructural que afecta directamente a la difusión de hidrógeno [55-57]. 

Este parámetro se relaciona con el ángulo de orientación entre granos y conectividad de puntos 

triples. En general, es viable clasificar al tipo de fronteras de grano como desorientaciones de bajo 
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ángulo (Σ1), granos especiales (3 ≥ Σ ≤ 29) y alto ángulo (Σ > 29). Adicionalmente, los puntos 

triples pueden catalogarse como J0, J1, J2 y J3, que corresponden a la conectividad “aleatoria”, es 

decir, de alto ángulo (J0 y J1) y conectividad especial (J2 y J3). Siendo las configuraciones J0 (R-R-

R), J1 (R-R-Σ), J2 (R-Σ-Σ) y J3 (Σ-Σ-Σ), donde R denota fronteras de grano del tipo aleatoria y Σ 

fronteras de grano de tipo “especial” [55-57]. Algunos otros defectos como dislocaciones, 

inclusiones, vacancias o las llamadas dislocaciones de geometría necesaria (GND, por sus siglas 

en inglés) también influyen sobre la difusión de H, en general comportándose las anteriores como 

trampas reversibles [56, 57]. 

 

2.2.4.  Prueba de permeabilidad de hidrógeno 

Como se mencionó al principio del apartado 2.2, la fragilización por hidrógeno ocurre debido a la 

presencia de este elemento dentro de la red cristalina del material. La adsorción, absorción y 

recombinación son los factores que influyen en la difusión de hidrógeno. Para esto, se han 

desarrollado técnicas experimentales para determinar características como el flujo en estado estable 

y coeficiente de difusión efectivo del hidrógeno. Estas, en conjunto con la caracterización del 

material, aportan información para el entendimiento de los principales parámetros que afectan a la 

difusividad del hidrógeno. El experimento de la doble celda, desarrollado por Devanathan-

Stachurski ha sido ampliamente utilizado para la evaluación de permeabilidad de hidrógeno sobre 

metales y aleaciones. Esta forma de evaluación consiste en una doble celda electroquímica, para lo 

cual, un lado se enfoca en la generación de hidrógeno (lado catódico) sobre la superficie del 

material a estudiar, mientras el otro es empleado para medir la cantidad de este elemento que 

difunde (lado anódico) [61-69]. El hidrógeno es generado por la reducción del protón en la zona 

catódica de la celda a través de la aplicación de un potencial y una corriente constante. Este 

elemento que difunde y permea a través de la membrana metálica es detectado en la zona anódica 

de la celda mediante su oxidación bajo un control potenciostático. Lo que se detecta es la corriente 

de oxidación producto de la permeación del hidrógeno en función del tiempo [61-69]. Las 

reacciones presentes en la doble celda pueden presentarse como se muestra a continuación [69]:  

Volmer: 𝐻2𝑂 + 𝑀 + 𝑒− → 𝑀𝐻𝑎𝑑𝑠 + 𝑂𝐻  

              𝑀𝐻𝑎𝑑𝑠 ↔ 𝑀𝐻𝑎𝑏𝑠 

 

Tafel:    2𝑀𝐻𝑎𝑑𝑠 → 𝐻2 + 2𝑀 

 

Heyrovsky:    𝑀𝐻𝑎𝑑𝑠 + 𝐻2𝑂 + 𝑒− → 𝐻2 +

𝑂𝐻− + 𝑀 

 

 

La norma ASTM G-148 e ISO 17081:2014 establece condiciones estándar para realizar el 

experimento de la doble celda a diferentes condiciones [70, 71]. Esta práctica mide el Deff, 

contemplando trampas reversibles e irreversibles. El esquema del experimento se muestra en la 

Figura 2.2. 
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Figura 2.2. Esquema del experimento de la doble celda para pruebas de permeabilidad [70, 71]. 

 

Por otro lado, a partir de las mediciones de la corriente anódica en la prueba de permeabilidad, las 

normas proporcionan métodos para calcular el Jss, la concentración de hidrógeno sobre la superficie 

del material y el Deff. Aun cuando las ecuaciones proporcionadas en la norma han sido criticadas 

en función de las condiciones de frontera que engloban los experimentos [72], este método ha sido 

aceptado y continúa siendo utilizado auxiliándose de la caracterización de los materiales 

analizados. Igualmente, el método de Laplace y Fourier presentan soluciones que pueden utilizarse 

para comparar resultados [73]. A continuación, se muestran las ecuaciones correspondientes al 

cálculo de Jss y método de time lag (tlag) para obtener el Deff, ecuaciones (2.9) y (2.10). Las 

ecuaciones correspondientes a Laplace y Fourier se presentan mediante las ecuaciones (2.11) y 

(2.12). 

𝐽(𝑡) =

𝐼(𝑡)
𝐴
𝐹

 
(2.9) 

  

𝐷𝑒𝑓𝑓 =
𝐿2

6𝑡𝑙𝑎𝑔

 
(2.10) 

  

𝐽

𝐽𝑠𝑠
= 1 − 2𝑒𝑥𝑝 (−

𝜋2𝐷𝑡

𝐿2
) 

(2.11) 

  

𝐽

𝐽𝑠𝑠
=

2

𝜋1/2

𝐿

(𝐷𝑡)1/2
𝑒𝑥𝑝 (−

𝐿

4𝐷𝑡
) 

(2.12) 

 

Donde J(t) es el flujo monoatómico de hidrógeno en función del tiempo (mol/cm2s), I(t) representa 

la corriente de permeabilidad en función del tiempo (μA/s), el área expuesta de la muestra en la 

celda de oxidación está representada por A (cm2) y F = constante de Faraday (9.6485E4 C/mol). 

Respecto a las ecuaciones calcular Deff, L expresa el espesor de la muestra en cm y tlag es el tiempo 

necesario para alcanzar la relación Jt/Jss = 0.63. En relación con las soluciones de Fourier y Laplace, 

la variable D = Deff. Adicionalmente, la norma proporciona una solución a la segunda ley de Fick 

para verificar el comportamiento de los resultados experimentales, es suficiente una evaluación 
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desde n=1 hasta n=6, ver ecuación (2.13). Para la ecuación antes mencionada τ = Deff t/L
2. Todos 

los modelos antes mencionados para el cálculo de Deff, así como para la ecuación (2.13), son viables 

para señales de aumento de corriente anódica en los transientes [73]. 

𝐽(𝑡)

𝐽𝑠𝑠
= 1 + 2 ∑(−1)𝑛

∞

𝑛=1

𝑒𝑥𝑝(−𝑛2𝜋2𝜏) (2.13) 

 

2.3.  Redes neuronales artificiales; modelaje predictivo e importancia relativa 

2.3.1.  Modelaje predictivo 

El desarrollo de inteligencia artificial en diversos campos de la ciencia y la tecnología ha facilitado 

actividades de predicción, procesos varios y optimización. Su alcance y aplicaciones son extensas, 

las cuales incluyen desde brazos robóticos programados para desarrollar tareas específicas, 

predicción y optimización en ciencia tecnología e ingeniería, asistentes virtuales, hasta sistemas 

tan complejos como el actual modelo de lenguaje autorregresivo mediante uso de red neuronal, 

conocido como chat GPT-4. Las RNAs son modelos de aprendizaje automático inspirados en el 

cerebro humano. Estas estructuras computacionales están diseñadas para procesar información y 

aprender patrones a partir de datos de entrada, permitiendo la solución de problemas complejos en 

áreas como la visión por computadora, el procesamiento del lenguaje natural, la medicina y la 

robótica entre otras [74]. El funcionamiento de una red neuronal se basa en la interconexión de 

nodos o neuronas artificiales, organizadas en capas y comunicadas mediante conexiones 

ponderadas. Cada neurona procesa su entrada mediante una función de transferencia y produce una 

salida que se transmite a las neuronas de la capa siguiente. Este proceso se realiza en varias capas, 

y la salida final se obtiene a través de una o varias neuronas en la capa de salida. Una de las 

características clave de las redes neuronales es su capacidad para aprender de datos obtenidos ya 

sea de modelaje matemático o experimentación. Durante el entrenamiento, la red ajusta los pesos 

de las conexiones ponderadas basándose en los datos de entrada y las salidas deseadas, lo cual 

permite que la red aprenda a representar patrones y realizar predicciones o clasificaciones con alta 

precisión [74-76]. Las redes neuronales artificiales tienen aplicaciones en diversos campos, por 

ejemplo, en la visión por computadora, que se utiliza para la detección de objetos, el 

reconocimiento de imágenes y su etiquetado automático. En el procesamiento del lenguaje natural, 

se aplican en la traducción automática, el análisis de sentimientos y la generación de texto. En la 

medicina, se emplean para el diagnóstico de enfermedades, la predicción de resultados clínicos y 

la asistencia en cirugías. En la robótica, se usan para la navegación autónoma, el reconocimiento 

de objetos y la toma de decisiones. Respecto a ingeniería, ha sido aplicada para la predicción de 

comportamiento, propiedades mecánicas y resistencia a la corrosión, por mencionar algunos 

ejemplos [74-76]. 
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2.3.2.  Importancia relativa 

Relacionado a las RNAs, una vez entrenado satisfactoriamente un modelo predictivo, es posible 

calcular el impacto de las variables de entrada sobre las salidas mediante el análisis y manipulación 

de los pesos resultantes. A esto se le conoce como importancia relativa, y su cálculo resulta útil 

para conocer el efecto de las características asociadas a los diferentes comportamientos obtenidos 

mediante modelado o experimentación. Para obtener la importancia relativa es posible implementar 

un análisis de sensibilidad o el algoritmo de Garson [77]. El análisis de sensibilidad se desarrolla 

estudiando el efecto de cada característica de entrada sobre la salida. Por otro lado, el algoritmo de 

Garson utiliza la relación expresada en la ecuación (2.14) para calcular la importancia de cada 

variable. El procedimiento se realiza obteniendo los pesos de la red neuronal y aplicando el 

algoritmo, los resultados se expresan en porcentaje de importancia.  

𝐼𝑅𝑎𝑥𝑛𝑐 =

∑ [
|𝑊𝑎𝑥𝑛𝑏𝑦𝑛

𝑒𝑜 | ∗ |𝑊𝑏𝑦𝑛𝑐
𝑜𝑠 |

∑ |𝑊𝑎𝑥𝑛𝑏𝑦𝑛

𝑒𝑜 |
𝑁𝑒
𝑎𝑥1

]
𝑁𝑜
𝑏𝑦1

 

∑   
𝑁𝑒
𝑎𝑥1

[∑
|𝑊𝑎𝑥𝑛𝑏𝑦𝑛

𝑒𝑜 | ∗ |𝑊𝑏𝑦𝑛𝑐
𝑜𝑠 |

∑ |𝑊𝑎𝑥𝑛𝑏𝑦𝑛

𝑒𝑜 |
𝑁𝑒
𝑎𝑥1

𝑁𝑜
𝑏𝑦1

]

 (2.14) 

 

Donde IRaxnc es la importancia relativa de la variable xn en la capa de entrada a sobre la variable de 

salida c; Ne y No son el número total de neuronas de entrada y ocultas, respectivamente. El término 

W representa el peso de la conexión, los superíndices e, o y s se refieren a neuronas de entrada, 

ocultas y de salida respectivamente, y finalmente b e yn simbolizan a la capa oculta y su número de 

neurona, respectivamente. En la Figura 2.3 se presenta para su mejor descripción un arreglo de red 

neuronal artificial relacionado a la explicación anterior de la ecuación del algoritmo de Garson.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 2.3. Esquema de conexiones de una red neuronal artificial.  

Capa oculta Capa de entrada Capa de salida 
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𝐖𝐚𝐱𝟏𝐛𝐲𝟏

𝐞𝐨  
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Capítulo 3. Metodología experimental y desarrollo de modelos teóricos 

3.1. Diseño y fabricación de la superaleación en el sistema Ni-Cr-Fe-C 

3.1.1. Formación de fases en equilibrio termodinámico (método CALPHAD) 

El sistema estudiado en este trabajo contiene principalmente los elementos Ni-Cr-Fe-C, por lo que 

el análisis de las fases termodinámicamente estables durante el proceso de fusión y solidificación 

es de vital importancia. Este sistema es cuaternario complicando el cálculo de fases, no obstante, 

las reacciones en el sistema pueden separarse en sistemas ternarios. A continuación, se presenta un 

estudio realizado mediante el método CALPHAD (CALculation of PHAse Diagrams) para obtener 

diagramas de fases ternarios y de solidificación Scheil-Gulliver. Este análisis se realizó a 800 y 

1100°C, temperaturas correspondientes a los tratamientos térmicos posteriormente aplicados. La 

fundamentación del modelaje termodinámico aplicado por el método Calphad puede describirse de 

acuerdo con el trabajo reportado por Liu et al. 2020 [78], respecto a las fases principales estables 

las cuales son: “líquido, fcc, bcc, cementita, M7C3, M3C2, M23C6 y σ”. La fase líquida es tratada 

como un modelo sustitucional y comúnmente por el polinomio Redlich-Kister, la energía molar de 

Gibbs puede ser expresada de la siguiente forma [78]: 

00𝐺𝑚
𝑙𝑖𝑞𝑢𝑖𝑑

= ∑𝑥𝑖
0

4

𝑖=1

𝐺𝑖
𝑙𝑖𝑞𝑢𝑖𝑑

+ 𝑅𝑇 ∑𝑥𝑖 ln 𝑥𝑖 + ∑ ∑ 𝑥𝑖𝑥𝑗𝐿𝑖,𝑗 + ∑ ∑ 𝘟 ∑ 𝑥𝑖𝑥𝑗𝑥𝑘𝐿𝑖,𝑗,𝑘

4

𝑘=𝑗+1

3

𝑗=𝑖+1

2

𝑖=1

4

𝑗=𝑖+1

3

𝑖=1

4

𝐼=1

 (3.15) 

  

donde 𝑥𝑖 es la fracción molar de un elemento “i”, 00𝐺𝑖
𝑙𝑖𝑞𝑢𝑖𝑑

es la energía de Gibbs en estado líquido 

del elemento “i”. Las constantes de los gases y temperatura absoluta se representan como R y T, 

respectivamente. El término denotado por 𝑅𝑇 ∑ 𝑥𝑖 𝑙𝑛 𝑥𝑖
4
i=1  expresa la contribución a la energía de 

Gibbs de la entropía ideal de mezcla.  𝐿𝑖,𝑗 y 𝐿𝑖,𝑗,𝑘 representan los parámetros de interacción binaria 

y ternaria en la fase líquida.  

Continuando con las fases, la solución sólida puede expresare considerando dos modelos de subred 

(Cr, Fe, Ni)a (V, C)c, los cuales describen a soluciones solidas intersticiales bcc y fcc, esto con la 

mezcla de elementos metálicos sobre la primer subred y el carbono sobre la subred intersticial. 

Siendo expresada la energía de Gibbs por mol de unidad de fórmula para (Cr, Fe, Ni)a (V, C)c como 

se muestra a continuación: 

00𝐺𝑚
𝛷 = ∑∑𝑦𝑖

′𝑦𝑗
′′  0

𝑗𝑖

𝐺𝑖:𝑗
𝛷 + 𝑅𝑇 (𝑎 ∑𝑦𝑖

′

𝑖

ln 𝑦𝑖
′ + 𝑐 ∑𝑦𝑗

′′ ln 𝑦𝑗
′′

𝑗

) + ∑∑∑𝑦𝑖
′𝑦𝑙

′𝑦𝑗
′′𝐿𝑖,𝑙:𝑗

𝛷

𝑗𝑙>𝑖𝑖

+ ∑∑∑𝑦𝑖
′𝑦𝑗

′′𝑦𝑛
′′𝐿𝑖:𝑗,𝑛

𝛷

𝑛>𝑗𝑗𝑖

+ 𝑦𝑗
′′𝑦𝑛

′′ ∑∑𝑦𝑖
′𝑦𝑙

′𝐿𝑖,𝑙:𝑗,𝑛
𝛷

𝑙>𝑖𝑖

+ 𝑦𝑖
′𝑦𝑙

′𝑦𝑚
′ ∑𝑦𝑗

′′𝐿𝑖,𝑙,𝑚:𝑗
𝛷

𝑗

+ 𝑦𝑖
′𝑦𝑙

′𝑦𝑚
′ 𝑦𝑗

′′𝑦𝑛
′′𝐿𝑖,𝑙,𝑚:𝑗,𝑛

𝛷 + ∆𝐺𝑚
𝑚𝑎𝑔,𝛷

    

(3.16) 

  

donde 𝑦𝑖
′𝑦𝑖

′′ representa la fracción de sitios del elemento “i” sobre la primer y segunda subred. 𝐺𝑖:𝑗
𝛷  

expresa la energía de Gibbs del elemento puro “i” en un estado no magnético con los sitios 

intersticiales llenos del elemento “j”. ∆𝐺𝑚
𝑚𝑎𝑔,𝛷

 es el modelo descrito por Hillert y Jarl, representa 
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el efecto de la contribución magnética. Por otro lado, los carburos M3C2 y M7C3, siendo M = Ni, 

Cr, Fe son tratados con dos modelos de subred (Cr, Fe, Ni)a(C)c. La energía de Gibbs es presentada 

mediante la expresión (17): 

0𝐺𝑚
𝜑

= ∑𝑦𝑖
  0𝐺𝑖:𝐶

𝜑
+ 𝑎𝑅𝑇 ∑𝑦𝑖 ln 𝑦𝑖 + 𝐸𝐺𝑚

𝜑 (3.17) 

  

𝐸𝐺𝑚
𝜑

= 𝑦𝐶𝑟𝑦𝐹𝑒𝐿𝐶𝑟,𝐹𝑒:𝐶 + 𝑦𝐹𝑒𝑦𝑁𝑖𝐿𝐹𝑒,𝑁𝑖:𝐶 + 𝑦𝐶𝑟𝑦𝑁𝑖𝐿𝐶𝑟,𝑁𝑖:𝐶 + 𝑦𝐶𝑟𝑦𝐹𝑒𝑦𝑁𝑖𝐿𝐶𝑟,𝐹𝑒,𝑁𝑖:𝐶 (3.18) 

 

donde 𝐺𝑖:𝐶
𝜑

 es la energía de Gibss de los carburos binarios, 𝑎𝑅𝑇 ∑𝑦𝑖 𝑙𝑛 𝑦𝑖 representa la contribución 

de la entropía ideal. La 0𝐸𝐺𝑚
𝜑

 expresada en (6) es el exceso de energía de Gibss.  

Finalmente, los carburos del tipo M23C6 son tratados con tres modelos de subred (Cr, Fe, Ni)20 (Cr, 

Fe,Ni)3 (C)6, por lo que la energía de Gibbs puede describirse de la siguiente forma:   

0𝐺𝑚
𝑀23𝐶6 = ∑∑𝑦𝑖

′𝑦𝑗
′′  0𝐺𝑖:𝑗:𝐶 + 20𝑅𝑇 ∑𝑦𝑖

′ ln 𝑦𝑖
′ + 3∑𝑦𝑗

′′ ln 𝑦𝑗
′′ + ∑∑𝑦𝑖

′𝑦𝑗
′𝑦𝑖

′′𝑦𝑗
′′𝐿𝑖,𝑗:𝑖,𝑗:𝐶 (3.19) 

𝑖 = 𝐹𝑒, 𝐶𝑟, 𝑁𝑖  

  

Los diagramas de fases ternarios para el sistema estudiado en este trabajo se presentan a 

continuación. Las condiciones analizadas fueron las siguientes: temperatura 1100 y 800 °C a una 

concentración principal de 28%Cr, 9%Fe y 0.5%C. Partiendo por el sistema Ni-Cr-Fe, como se 

muestra en la Figura 3.4a, puede observarse la formación principalmente de fase γ1 y para 

concentraciones de ≈ 30% Ni, ≈ 50% Cr y ≈ 20% Fe la formación de γ1+α1 es predominante.  

 

Figura 3.4. Diagramas ternarios del sistema Ni-Cr-Fe, a) 1100°C y b) 800°C. 

 

a) b) 
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La Figura 3.4b muestra principalmente la aparición de la fase σ a concentraciones altas de Cr. Esta 

última fase ha sido ampliamente reportada experimentalmente y se caracteriza por ser dañina, por 

lo que debe ser evitada en el diseño de aleaciones [79]. En el diagrama ternario del sistema Ni-Cr-

C se aprecia la formación de precipitados de segunda fase, principalmente del tipo M3C2, M7C3 y 

M23C6 (ver Figuras 3.5a y 3.5b).  

Figura 3.5. Diagramas ternarios del sistema Ni-Cr-C a) 1100°C y b) 800°C. 

 

Los precipitados del tipo Cr:C son utilizados para mejorar las propiedades mecánicas de ciertos 

materiales. Sin embargo, se ha demostrado que disminuyen la resistencia a la corrosión, volviendo 

susceptible el material a corrosión intergranular causada por el empobrecimiento de la capa de 

Cr2O3 [10]. El efecto de estos precipitados sobre la microestructura y el atrapamiento de hidrógeno 

serán discutidos en apartados posteriores. Las fases presenten en el sistema cuaternario aquí 

estudiado pueden considerarse similares al sistema Ni-Cr-C, esto debido a la alta afinidad del Cr 

por el C. Las fases son las siguientes: γ1 + M3C2 + M7C3 + M23C6, en este caso de estudio no se 

encontrarán presentes fases como la, γ” y δ debido a su nulo contenido de Nb, no obstante, para el 

caso de la aleación comercial Inconel 690, la fase γ’ (Ni3Ti) se encuentra presente debido a la 

presencia de Ti.  

Por otro lado, se obtuvieron los diagramas de solidificación Scheil-Gulliver para los sistemas Ni-

Cr-Fe y Ni-Cr-C. En la Figura 3.6 se muestran las fases presentes en el estado “liquido” y en la 

Figura 3.7 las correspondientes formadas en la matriz del sistema Ni-Cr-Fe. 

a) b) 
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Figura 3.6. Diagramas de solidificación Scheil-Gulliver del sistema Ni-Cr-Fe-Liquido. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.7. Diagramas de solidificación Scheil-Gulliver del sistema Ni-Cr-Fe-Matriz. 

 

Es posible observar en las figuras anteriores la formación de γ1 y γ1 + α1 sobre la línea liquidus y 

γ1, γ1 + α1 y γ1 + ε sobre la matriz. La fase ε ha sido reportada experimentalmente en aleaciones con 

alto contenido de Ni, por lo que no se descarta su formación. Sin embargo, la concentración de esta 

fase debería ser extremadamente baja, y puede no ser considerada como un factor importante para 

efectos del presente trabajo. Respecto al sistema Ni-Cr-C, en la Figura 3.8 se presentan las fases 

formadas sobre la línea liquidus; es posible observar las fases γ1 y γ1 + M7C3. Este último 

precipitado ha sido caracterizado experimentalmente y es un compuesto de interés que influye en 

la difusión de hidrógeno en estas superaleaciones por su efecto de trampa irreversible [11, 12]. En 

la Figura 3.9 se muestra el diagrama de solidificación sobre la matriz. Las fases formadas son γ1, 

γ1+M7C3, γ1 + M23C6 y γ1 + ε + M23C6.  
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Figura 3.8. Diagramas de solidificación Scheil-Gulliver del sistema Ni-Cr-C-Liquido. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.9. Diagramas de solidificación Scheil-Gulliver del sistema Ni-Cr-C-Matriz. 

 

Es posible considerar una fuerte formación de las partículas de segunda fase M7C3 y M23C6 ya que 

adicional al análisis en equilibrio, éstas han sido reportadas experimentalmente. En particular, la 

reacción M7C3 → M23C6 es viable en condiciones de temperaturas de trabajo, por lo que es 

necesario tener en cuenta en el diseño de esta aleación la formación de M7C3 desde la solidificación 

[11].  

 

3.1.2. Adquisición comercial y fabricación de superaleaciones base níquel 

Se adquirieron superaleaciones comerciales Inconel 600 de Inco alloys Int. e Inconel 690 de Allvac 

Corporation (rotuladas: In 690 y In 600). La forma adquirida fue de placa de una pulgada de 

espesor. Por otro lado, se fabricaron superaleaciones Ni-Cr-Fe-C con 28%, 15% y 10% en peso de 

Cr (rotuladas: 28Cr, 15Cr y 10Cr), en condiciones de vacío mediante el uso de un horno de 

inducción con atmosfera controlada de argón. Las fusiones fueron coladas en molde metálico 
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recubierto de alúmina recristalizada. La capa de óxido formada durante el enfriamiento de las 

superaleaciones fue desbastada previamente al proceso de laminación en caliente, este último 

realizado a 950°C. Inicialmente, se realizó la colada para formar material en forma de placa a un 

espesor de 6mm, posteriormente, se laminó en dos pasos, 6mm → 3mm y 3mm → 1mm. Los 

procedimientos de colada y laminación se realizaron en el Instituto de Investigaciones en 

Materiales, UNAM. Las placas resultantes de 1mm se utilizaron posteriormente para obtener 

muestras para caracterización metalográfica y pruebas de permeabilidad de hidrógeno. Este 

material laminado es referido a lo largo de este trabajo como, aleaciones experimentales en 

condiciones de “llegada”. Dicha aplicación de este rotulo es debido a que comúnmente los 

materiales comerciales en estado de llegada se encuentran en estado laminado. Finalmente, en 

algunas secciones de este trabajo se hace mención al material de colada como aleaciones en estado 

“dendrítico”.  

 

3.2. Análisis elemental 

3.2.1.  Absorción atómica 

Se aplicó un análisis elemental por absorción atómica sobre las superaleaciones experimentales 

para confirmar el porcentaje en peso agregado de Ni, Cr, Fe. Para este análisis se preparó polvo-

limadura de las superaleaciones, el estudio se realizó mediante absorción atómica con fuente de 

plasma acoplada, analizador químico Avio 509 Perkin Elmer. 

 

3.2.2. Análisis elemental CHNS/O 

Para el estudio elemental CHNS/O, se preparó polvo-limadura de las superaleaciones fabricadas y 

comerciales empleando desbastadores nuevos para evitar la contaminación. Los análisis se 

aplicaron sobre las superaleaciones antes mencionadas para obtener el contenido de C de cada 

material. En relación con las comerciales, el porcentaje del contenido elemental fue proporcionado 

por el proveedor, sin embargo, también se realizó el estudio CHNS/O para confirmar la 

composición química. El equipo utilizado fue un analizador 2400 Series II CHNS/O, el cual opera 

basado en la técnica de análisis orgánico clásico Pregl-Dumas.  

 

3.3.  Difracción de rayos X (DRX) 

Con el objetivo de analizar la posible influencia del Cr sobre la red cristalina en solución sólida, en 

específico sobre el parámetro de red, y confirmar el sistema Ni-Cr-Fe, se realizó un análisis por 

difracción de rayos X (DRX) en las superaleaciones experimentales. El análisis se aplicó sobre 

placa de material en estado dendrítico mediante un equipo de difracción de rayos X con goniómetro 

acoplado de la marca Rigaku Miniflex DMAX 2200. 
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3.4.  Tratamientos térmicos (TT) 

Se aplicaron tratamientos térmicos a todas las superaleaciones con el objetivo de observar su efecto 

sobre la microestructura, relacionado al contenido de Cr y su influencia en compuestos Cr:C que a 

su vez afecta a la difusión de hidrógeno. En la Figura 3.10 se muestra un diagrama de los diferentes 

tratamientos térmicos aplicados. 

Aplicación de TT en superaleaciones comerciales y experimentales:  

 

• Condiciones de llegada: superaleaciones experimentales laminadas a 950°C e In 690 y In 

600.  

• Solubilizadas a 1100°C durante1 hora y enfriamiento rápido (S1) 

• Solubilizadas a 1100°C durante 1 hora y enfriamiento rápido; envejecidas a 800°C durante1 

hora y enfriamiento rápido (S1E1) 

• Solubilizadas a 1100°C durante 1 hora y enfriamiento rápido; envejecidas a 800°C durante 

8 horas y enfriamiento rápido (S1E8)  

• Solubilizadas a 1100°C durante 2 horas y enfriamiento rápido (S2) 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.10. Esquema de tratamientos térmicos aplicados.  

 

La relación de muestras tratadas térmicamente consideradas para pruebas de permeabilidad de 

hidrógeno se muestra a continuación:  

• 5 muestras TT: S1. 

• 5 muestras TT: S1E1. 

• 3 muestras (In 690, In 600 y 28Cr) TT: S1E8. 

• 3 muestras (28Cr, 15Cr y 10Cr) TT: S2. 

27 

T(°C) 

t (h) 1 2 8 

1100 

800 

Solubilizado 

1 

Envejecido 

0 0 
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Siendo un total de 21 muestras, considerando el material en condición de llegada (5 muestras 

adicionalmente). Es importante mencionar que debido a los alcances planteados en este trabajo no 

se incluyeron pruebas de permeabilidad de hidrógeno sobre muestras con TT aplicados, solo se 

obtuvieron mediciones para muestras de llegada y una repetición de resultados, esto se presenta en 

la sección 3.7.2.  

Para el caso de la metalografía, el total de muestras fue de 26 (adicionando 15Cr y 10Cr en 

condiciones S1E8 y 3 experimentales 28Cr, 15Cr y 10Cr en estado dendrítico). Se realizó 

enfriamiento rápido con agua a temperatura ambiente en todos los TT aplicados. 

 

3.5.  Metalografía. Preparación de muestras, análisis mediante microscopia óptica (MO) y 

microscopia electrónica de barrido (MEB) 

3.5.1.  Preparación de muestras 

La preparación metalográfica se realizó siguiendo la siguiente secuencia:  

• Desbaste con papel-lija de carburo de silicio de grano 120 a 4000 

• Pulido grueso con alúmina de 1µm 

• Pulido fino con alúmina de 0.5 µm, 0.03 µm y finalmente con sílica coloidal de 0.01 µm 

• Revelado de microestructura mediante ataque electroquímico, empleando ácido oxálico en 

solución acuosa a una concentración de 12% y con un potencial aplicado de 15V con 1.5A 

de corriente. 

 

3.5.2.  Medición de tamaño de grano promedio, tamaño de precipitado promedio y fracción 

precipitada 

Con el objetivo de medir características microestructurales, se empleó el software ImageJ sobre 

micrografías obtenidas en MO. La relación y metodología implementada para todas las muestras 

de llegada y con tratamiento térmico fue la siguiente:  

• Tamaño de grano promedio (TGP, µm). Se realizó la medición de al menos 50 granos de 

las microestructuras, los aspectos mencionados en la norma ASTM E112-12 fueron 

considerados, no obstante, se realizaron las mediciones mediante el método de polígonos 

irregulares. El área medida fue de ≈1 mm2 (hasta 4 mm2 en microestructuras con tamaño 

de grano mayor a 150 µm).  

• Tamaño de precipitado promedio (TPP, µm) y fracción precipitada (área total de 

precipitados medidos sobre área total, AP/Atotal). Se realizaron evaluaciones de precipitados 

aparentes, el área analizada por cada muestra fue de 4.3 mm2 y la cantidad de mediciones, 

en función de la calidad de la imagen, fue desde 150 hasta ≈3000 por muestra, considerando 

un criterio de redondez mayor a 0.5. 
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3.5.3.  Caracterización mecánica, ensayo de microdureza Vickers 

Para analizar un posible cambio en la dureza del material causado por los tratamientos térmicos, 

precipitación y laminación en caliente, se aplicó un ensayo de microdureza Vickers. Previamente 

a la aplicación del ensayo en todas las muestras, se obtuvo una curva de calibración para seleccionar 

la carga a utilizar; esto se realizó sobre muestras de Inconel 600 en condiciones de llegada. Se 

aplicaron y midieron 10 identaciones por cada una de las cargas disponibles en el microdurómetro 

utilizado. En la Figura 3.11 se presenta el equipo, identaciones ejemplo y la curva de calibración 

obtenida, consecuentemente, la carga aplicada a todas las muestras fue de 200 gF. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.11. Curva de calibración para la selección de carga del ensayo de microdureza Vickers. 

 

3.5.4.  Microscopia electrónica de barrido, observación de morfología y mapeos elementales 

Las muestras estudiadas por MO también fueron analizadas mediante MEB para observar a 

morfología de microestructuras, precipitados y obtener un análisis elemental cualitativo mediante 

espectroscopia de energía dispersa de rayos X (EDS por sus siglas en inglés). Se estudiaron las 

superaleaciones Inconel en estado de llegada, experimentales de colada y laminadas. También se 

estudiaron algunas muestras tratadas térmicamente, fueron seleccionadas las muestras que 

presentaron mayor valor de FP en cada TT.   

 

3.6.  Fabricación y preparación de placas de espesor definido para las pruebas de permeabilidad 

Para las superaleaciones Inconel, las muestras fueron fabricadas mediante corte por electroerosión, 

obteniendo placas de ≤ 1mm de espesor. Las muestras de las superaleaciones experimentales fueron 

obtenidas mediante laminación en caliente, estas se precalentaron a una temperatura de 950 °C y 

se laminaron hasta llegar a un espesor de 1mm; proceso realizado en dos pasos de reducción, de 

6mm → 3mm y de 3mm → 1mm. En ambos casos, se cortaron muestras pequeñas cuyas medidas 

se presentan en la Figura 3.12a, para este corte se utilizó discos de corte fino a alta velocidad y 
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empleando refrigerante para evitar el posible cambio en la microestructura generado por el aumento 

en la temperatura. Para este proceso final, se diseñó en software CAD una mesa de corte miniatura, 

la cual fue impresa en 3D incluyendo un sistema de refrigerado por agua. Este dispositivo se 

desarrolló e implementó en función de las dimensiones y la cantidad de muestras a obtener, el 

diseño CAD se muestra en la Figura 3.12b y la mesa impresa en la Figura 3.12c.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 3.12. Corte de muestras para pruebas de permeabilidad de hidrógeno, a) Dimensiones de muestras, b) Diseño 

cad de mesa de corte y c) Mesa impresa en 3D.  

 

3.7.  Prueba de permeabilidad 

Se realizaron pruebas de permeabilidad en muestras sin tratamiento térmico, por duplicado, y 

adicionalmente pruebas sobre Inconel 600 con un recubrimiento de Au-Pd. Las mediciones se 

efectuaron electroquímicamente utilizando el experimento de la doble celda propuesto por 

Devanathan and Stachursky, bajo la norma ASTM G-148. La prueba consistió en cargar hidrógeno 

sobre la superficie de la aleación a evaluar y posteriormente medir el mismo que permea a través 

de las muestras. Para esto, el experimento se compuso de una doble celda, siendo formada por la 

celda de cargado (lado catódico), y de detección (lado anódico). En el lado catódico, se produjo 

b) 

a) 

1mm 

2.5cm 

2
.5

cm
 

b) 

c) 

Muestra 
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hidrógeno utilizando una solución ácida compuesta por 0.1 mol/l de H2SO4. También, se agregó 

un trióxido de arsénico (5E-5 mol/l, As2O3) como retardante en la recombinación H → H2 [7, 12]. 

En el lado anódico fue empleada una solución alcalina de NaOH a 0.1 mol/l. El control de la 

polarización en la celda de detección se realizó potenciostáticamente a un voltaje de +300 mV. 

Respecto al lado catódico, se realizó el cargado a una densidad de corriente de 40 mA/cm2. El 

esquema del experimento, así como la celda diseñada y fabricada se presentan en la Figura 3.13. 

 

 

Figura 3.13. Experimento doble celda para pruebas de permeabilidad de hidrógeno, a) Esquema doble celda, b) 

Renderizado CAD (EA: electrodo auxiliar de grafito, CL: capilar de Luggin, ER: electrodo de referencia Ag/AgCl). 

Reactor fabricado en politetrafluoroetileno.  

  

3.7.1.  Cálculo de flujo en estado estable, y coeficiente de difusión efectivo mediante la aplicación 

de los métodos: time lag (norma ASTM G-148), Fourier y Laplace 

Como resultado de la prueba electroquímica se obtuvieron señales de corriente (mA) vs tiempo (s), 

similares a las mostradas en la Figura 3.14a. Se realizó el estudio de difusión mediante el análisis 

de dos transientes, en la Figura antes mencionada es posible observar la señal obtenida de estos. El 

inicio y final del primer transiente se señala en flechas verdes. Una vez que se alcanza un flujo 

estable, se suspende el cargado de hidrogeno y se estabiliza la señal de caída de corriente. 

Posteriormente, se vuelve a realizar el cargado, dando paso al segundo transiente, se señala en 

flechas rojas el inicio y final de la prueba antes mencionada.  Los datos resultantes fueron tratados 

para el análisis de los transientes, (ver Figura 3.14b). Posteriormente, para el cálculo de Deff y Jss se 

utilizaron las ecuaciones (2.9), (2.10), (2.11) y (2.12), descritas anteriormente, obteniendo 

resultados con tres modelos diferentes. Finalmente, para verificar el ajuste a la segunda ley de Fick 

de los transientes, la ecuación (2.13) se aplicó hasta un valor de n = 6 obteniendo comparación de 

graficas como las que se muestra en la Figura 3.14c. En general, lo antes descrito compone el 

procedimiento para el cálculo de Deff y Jss correspondiente a todas las superaleaciones evaluadas. 

a) b) 

EA 

Muestra 

CL-

ER 
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Figura 3.14. Ejemplo de adquisición de datos experimentales en pruebas de permeabilidad de H, a) Señales de corriente 

(mA) vs tiempo (s), b) Discretización de transientes y c) Comparación entre datos experimentales normalizados y la 

solución de la ley de Fick. 

 

3.7.2.  Permeabilidad de hidrógeno en Inconel 600 con y sin recubrimiento de Au-Pd 

En este apartado se presenta el desarrollo de un trabajo complementario a los objetivos principales, 

como parte de las recomendaciones del comité jurado y cuyo objetivo fue validar los primeros 5 

resultados de las pruebas de permeabilidad sobre las superaleaciones en condiciones de llegada. 

Adicionalmente se realizó experimentación complementaria sobre Inconel 600, siendo esta 

aleación el material de ayuda para analizar los resultados. En esta última aleación se calcularon 

valores de Deff y Jss bajo las siguientes condiciones de preparación de muestra:  

• Desbaste lija 600 con recubrimiento de Au/Pd. 

• Desbaste lija 600 sin recubrimiento. 

Al respecto, la norma ASTM G-148 estipula la necesidad de aplicar un recubrimiento de Ni o Pd. 

Las pruebas realizadas al inicio fueron evaluadas sin la aplicación de capa de Pd, esto debido al 

a) b) 

c) 
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alto contenido de Ni en las muestras, generando resistencia a la oxidación en el lado anódico. Sin 

embargo, los primeros resultados de permeabilidad arrojaron valores de Deff y Jss relativamente 

altos, por lo que fue sugerido repetir los experimentos. Así, se adquirieron evaluaciones adicionales 

para todas las superaleaciones incluyendo la Inconel 600 a diferentes condiciones de preparación. 

De forma preliminar, se encontraron órdenes de magnitud similares a las primeras pruebas. En la 

sección de resultados y discusión se plantea la razón hipotética de este comportamiento soportado 

por reportes de literatura. 

 

3.7.3.  Densidad de trampas de hidrógeno 

El modelo desarrollado por Dong, ecuación (2.7), fue utilizado para el cálculo de densidad de 

trampas. Los valores de los parámetros aplicados fueron los siguientes: Deff extraído de datos 

experimentales, DL= 2.31E-14 m2/s, Eb=0.2 eV [69]. Se consideró un valor de temperatura 

ambiente. Por otro lado, NL representa la densidad de sitios intersticiales/m3, en este caso 

relacionado al sistema Ni-Cr-Fe-C. Este cálculo se realizó considerando 12 sitios intersticiales: 8 

tetraédricos y 4 octaédricos correspondientes a una estructura CCC. Se aplicó la ecuación descrita 

por Krom et al. 2000 [80]. Adicionalmente se desarrolló un método para efectuar el mismo cálculo 

(concebido por el autor). La relación de Krom y la propuesta en este trabajo se presentan a 

continuación, en las ecuaciones (3.20) y (3.21), respectivamente: 

𝑁𝐿 =
𝑁𝐴𝛽𝜌

𝑃𝐴

 (3.20) 

𝑁𝐿 = 
𝑁𝐼𝐶
𝑎3

 (3.21) 

 

Para la ecuación de Krom, NA es el número de Avogadro (6.023E23 átomos/mol), β el número de 

sitios intersticiales por átomo (3 para el caso de una estructura CCC), ρ la densidad del metal 

(kg/m3) y PA es el peso atómico (kg/mol). Para el modelo desarrollado, y considerando la misma 

ocupación del hidrógeno en sitios tetraédricos y octaédricos, NIC expresa el número de sitios 

intersticiales por celda unitaria (12 para el caso de estructuras CCC), y a3 representa su volumen. 

Los cálculos de NL se realizaron utilizando datos experimentales extraídos del análisis por DRX; 

una vez obtenido NL se aplicó la ecuación (2.7) para el calculó la densidad de trampas (NT). 

 

3.8.  Modelo predictivo: aplicación de redes neuronales artificiales y algoritmo de Garson 

Una vez caracterizado el material y realizadas las pruebas de permeabilidad, se desarrolló un 

modelo predictivo mediante redes neuronales artificiales. Se consideraron las características, tales 

como: composición química, propiedades microestructurales, Deff y Jss para el entrenamiento de los 

modelos. Las variables de entrada fueron las siguientes: transiente evaluado, contenido en 

porcentaje en peso del sistema principal Ni-Cr-Fe-C, contenido de Ti, lo anterior considerando a 

este elemento como principal diferenciante del Inconel 690 para con el resto de las superaleaciones, 

y el recubrimiento aplicado de Au/Pd sobre la aleación In 600. Adicionalmente, tres características 
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microestructurales fueron agregadas como entradas, las cuales fueron: TGP, TPP, y FP. Por otro 

lado, las variables de salida fueron los valores de Deff y Jss. Para esto se computaron redes 

neuronales independientes para cada variable de salida. En total se utilizaron 20 paquetes de datos 

para el desarrollo de los modelos. En la Tabla 3.2 se presenta la relación de entradas y salidas 

implementadas en todos los modelos predictivos desarrollados.   

La metodología del tratamiento de datos de entrada y salida, así como el entrenamiento y 

evaluación del modelo predictivo se presenta a continuación: 

• Tratamiento de datos. La base de datos se construyó a través de los resultados de 

caracterizaciones químicas elementales, mediciones de características microestructurales y 

evaluaciones de las pruebas de permeabilidad entre otros aspectos. Estos resultados fueron 

normalizados para obtener valores desde 0 a 1 y -1 a 1, para posteriormente implementar 

las funciones sigmoide e hiperbólica, ecuaciones (3.22) y (3.23) respectivamente, como 

funciones de transferencia en las neuronas de la red.   

• Entrenamiento de redes neuronales. Se entrenaron 40 redes neuronales aplicando solo una 

capa oculta, y variando el tipo de normalizado de datos, funciones de transferencia y 

numero de neuronas; también, manteniendo constante la función de transferencia en la 

salida, siendo esta la función lineal. El entrenamiento fue supervisado, es decir, el 

aprendizaje se evaluó comparando los resultados predichos con los experimentales 

conocidos; para esto se utilizó regresión lineal aplicando el método del mínimo error 

cuadrático (MSE, por sus siglas en ingles). Además, se usó, el algoritmo Levenberg-

Marquart para el aprendizaje de la red neuronal; este algoritmo ha sido ampliamente 

utilizado en este tipo de aplicaciones de inteligencia artificial [81-83]. Por otro lado, los 

datos para el entrenamiento fueron divididos de la siguiente forma: 70% para 

entrenamiento, 15% para una primera validación y 15% para una prueba final. Este último 

15% de datos no formó parte del código original, por lo que la red neuronal en su proceso 

de entrenamiento no interactuó con estos. Este último proceso se realiza para probar la 

capacidad de predicción de la red y verificar que esté entrenada. Debido a que no se 

consideró realizar las pruebas de permeabilidad sobre muestras con tratamiento térmico, el 

modelo predictivo solo se entrenó con paquetes de datos correspondientes a las 

superaleaciones experimentales en estado laminado y comerciales de llegada. 
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Tabla 3.2. Entradas y salidas utilizadas para el entrenamiento de los modelos predictivos. 

Orden de las entradas en la red 

neuronal 
Variable de entrada Variables de salida 

1 Transiente  

2 Ni %peso  

3 Cr %peso  

4 Fe %peso  

5 C %peso Deff m2/s 

6 Ti %peso Jss mol/cm2s 

7 Recubrimiento Au/Pd  

8 TGP µm  

9 TPP µm  

10 FP AP/Atotal  

 

𝑓(𝑥) =
1

1 + 𝑒−𝑥
 (3.22) 

𝑓(𝑥) =
2

1 + 𝑒−2𝑥
− 1 (3.23) 

 

Por otro lado, el algoritmo de Garson se aplicó una vez obtenidas las redes neuronales finales, 

seleccionando las dos mejores evaluadas respecto a coeficiente de correlación lineal. El algoritmo 

se utilizó para calcular la importancia relativa de cada variable de entrada sobre las variables de 

salida. En este caso, se refiere al impacto de cada característica considerada en la red neuronal 

sobre Deff y Jss. La ecuación y esquema correspondientes a este algoritmo se mostraron en el 

capítulo 2.  

 

3.9.  Microscopia electrónica de transmisión 

La observación mediante microscopia electrónica de transmisión (TEM, por sus siglas en inglés) 

se realizó con el objetivo de encontrar sistemas de deslizamiento activos generados por la 

concentración de hidrógeno dentro del material. El equipo utilizado fue un JEOL JEM-2010, 

operado a 200kV. Se planteó evaluar una comparación entre observaciones para muestras 

permeadas y no permeadas. No obstante, debido a la extensa cantidad de muestras con tratamiento 

térmico y de llegada, la estrategia de selección fue emplear la aleación Inconel 600. El desarrollo 

de la metodología se compuso por la evaluación de la aleación comercial en estado de llegada y de 

la misma cargada con hidrógeno. Puesto que las superaleaciones pertenecen al sistema Ni-Cr-Fe-

C, es posible realizar el análisis por TEM solo en un tipo de muestra. Así, el objetivo fue enfocado 
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en identificar el sistema de deslizamiento activo generado por el exceso de hidrógeno en el Inconel 

permeado comparado con su estado de llegada. El procedimiento de preparación de muestras 

comenzó por el corte del material mediante electroerosión, obteniendo placas delgadas con 

espesores poco menor a 0.3mm y se realizaron las pruebas de permeabilidad de hidrógeno 

correspondientes. Posteriormente, se desbastaron con papel lija hasta obtener muestras de 150 a 

100 μm de espesor y se formaron discos de 3mm de diámetro. Una vez terminado el desbaste, se 

realizó un acabado cóncavo empleando pasta de diamante de 3μm. Por último, se aplicó un pulido 

electroquímico usando un twinjet de la marca Tenupol, modelo 5. En este proceso, se utilizó 

nitrógeno en la unidad de enfriamiento y una solución de HClO4 al 10% en C2H6O absoluto como 

electrolito. Se adquirieron imágenes de morfología y patrones de difracción de electrones.  
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Capítulo 4. Resultados 

4.1. Análisis elemental 

4.1.1.  Absorción atómica 

En la Tabla 4.3 se presentan las composiciones químicas de todas las muestras estudiadas en este 

trabajo. Las superaleaciones experimentales mostraron un control adecuado en el contenido 

elemental de Ni-Cr-Fe. Así mismo, puede observarse que la variación en el contenido de Cr fue 

alcanzada satisfactoriamente, abarcando un rango correspondiente desde In 600 hasta In 690. 

 

Tabla 4.3. Composición química de las superaleaciones estudiadas. 

 

Aleación 
Composición química (% peso) 

Cr Fe Ti Cu Mn Si C Ni 

28Cr 28.2 9.3 - - - - - 62.3 

15Cr 15.0 9.6 - - - - - 75.3 

10Cr 10.2 9.3 - - - - - 80.4 

* In 690 27.5 9.2 0.3 0.5 0.2 0.5 0.05 61.6 

* In 600 15.7 6.9 - 0.05 0.2 0.007 0.08 77.0 

* Reportes de fabricante 

 

4.1.2.  Análisis elemental de contenido de carbono 

El análisis elemental de CHNS/O se realizó para conocer el contenido de C de las superaleaciones 

experimentales y comerciales. Esto debido a que el contenido de este elemento es fundamental en 

la formación de precipitados. Los resultados (ver Tabla 4.4) muestran porcentajes relativamente 

altos comparados con el rango común reportado en la literatura [4]. Las superaleaciones 10Cr y 

15Cr presentaron un porcentaje de C similar. Para el caso de 28Cr, su valor es el más alto de todas 

las superaleaciones, siendo mucho mayor que el considerado en el rango antes mencionado. El alto 

contenido en C puede influir directamente en el Deff, debido a la densidad de trampas irreversibles 

en el material, las cuales puede formarse por los compuestos M7C3 y M23C6. 
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Tabla 4.4. Análisis elemental de carbono en superaleaciones comerciales y experimentales. 

Valores en % peso 

Aleación 

In 600 In 690 28Cr 15Cr 10Cr 

Promedio de contenido de carbono  0.325 0.235 0.47 0.16 0.155 

Desviación estándar 0.134 0.106 0.141 0.028 0.007 

 

4.2. Análisis de DRX 

En la Tabla 4.5 se muestran los resultados del análisis mediante DRX de las superaleaciones 

experimentales. Se observa un ligero incremento en las distancias interplanares en la aleación 28Cr. 

Esto puede estar relacionado con el aumento de Cr en la matriz austenítica. También se calculó el 

parámetro de red para todos los planos obtenidos correspondiente al sistema Ni-Cr-Fe (estructura 

CCC), los valores concuerdan con lo reportado por Raju et al. 2004 y Leroy et al. 2001 [84, 85] 

para la aleación In 600 e In 690, respectivamente. Adicionalmente, en la Figura 4.15 se muestran 

los picos de difracción, es posible observar la presencia de los diferentes planos característicos del 

sistema Ni-Cr-Fe. Basado en lo anterior, puede suponerse que el Cr en solución sólida no afecta 

considerablemente en el espaciamiento atómico, el cual se planteó que podría provocar un aumento 

en la red cristalina y consecuentemente a la difusión de hidrógeno. Por lo tanto, en este trabajo no 

se realizaron análisis DRX adicionales y el estudio de los efectos del contenido de Cr sobre la 

difusividad de hidrógeno fueron enfocados sobre su posible impacto por precipitación.  

 

Tabla 4.5. Distancias interplanares y parámetros de red obtenidos de los resultados de DRX. 

   
d(Å) 

   

(h k l) 10Cr 2-Theta 15Cr 2-Theta 28Cr 2-Theta 

( 1 1 1) 2.049 44.16 2.048 44.18 2.063 43.78 

( 2 0 0) 1.774 51.46 1.774 51.46 1.787 51.00 

( 2 2 0) 1.254 75.761 1.254 75.76 1.262 75.10 

( 3 1 1) 1.069 92.14 1.069 92.10 1.077 91.32 

( 2 2 2) 1.023 97.58 1.025 97.42 1.031 96.54   
Parámetro de red (a0) 

  

( 1 1 1) 3.549 
 

3.547 
 

3.573 
 

( 2 0 0) 3.548 
 

3.548 
 

3.575 
 

( 2 2 0) 3.548 
 

3.548 
 

3.571 
 

( 3 1 1) 3.547 
 

3.548 
 

3.574 
 

( 2 2 2) 3.546 
 

3.551 
 

3.571 
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Figura 4.15. Patrones de difracción de rayos X correspondientes a las superaleaciones experimentales, a) 28Cr, b) 15Cr 

y c) 10Cr. 
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4.3. Metalografía 

4.3.1.  Microscopia óptica de campo claro (MO) 

a. Muestras de llegada: superaleaciones experimentales y comerciales In 690 e In 600 

Las superaleaciones comerciales fueron observadas en su estado de llegada utilizando microscopio 

óptico. Así mismo, muestras experimentales fueron sometidas al mismo análisis, considerando su 

estado de laminación como estado de llegada. En las In 690 e In 600 (Figuras 4.16a y 4.16b), fue 

posible observar una gran cantidad de precipitados. En ambas superaleaciones, los precipitados 

observados pueden ser del tipo M7C3 y M23C6. Sin embargo, la aleación In 690 puede contener 

compuestos de la forma Ni3Ti, los cuales corresponden a la fase γ´. Debido a sus características 

similares a la fase matriz (γ), ésta puede encontrarse en relación cubo a cubo, siendo una fase 

cuboidal precipitada sobre la matriz. Sin embargo, en el microscopio óptico no es posible observar 

esta característica, limitando los resultados a suponer su presencia. Por otro lado, en las Figuras 

4.16c, 4.16d y 4.16e se presentan imágenes superficiales de las superaleaciones fabricadas. 

También es posible observar la precipitación, en este caso son del tipo M7C3 y M23C6, esto debido 

a que es un sistema cuaternario Ni-Cr-Fe-C. En este sistema, a pesar de tener pequeñas 

concentraciones de C, se espera que estos precipitados se formen durante el proceso de colada y de 

laminación en caliente. Lo anterior se afirma desde los análisis de fases termodinámicamente 

estables y también diversos autores han reportado la caracterización de las mismas.  

Figura 4.16. Muestras de superaleaciones en condiciones de llegada, campo claro, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 

15Cr y e) 10Cr. 

500 µm 

d) e) 

b) c) a) 

500 µm 500 µm 

500 µm 500 µm 
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b. Solubilizado - 1100°C – 1hora - Enfriamiento rápido (S1): superaleaciones experimentales 

y comerciales In 690 e In 600 

Para disolver los precipitados y eliminar defectos cristalinos, se aplicó un tratamiento de 

solubilizado sobre los 5 tipos de superaleaciones. El tiempo, temperatura y enfriamiento aplicados 

fueron basados en la literatura y análisis termodinámicos desarrollados por el método “Calphad” 

descrito en el capítulo 3. En las Figuras 4.17a y 4.17b se presenta imágenes de las superaleaciones 

Inconel observadas por MO. Estas presentaron un ligero cambio en cuanto al tamaño y distribución 

de los precipitados observados. En las Figuras 4.17c, 4.17d y 4.17e se presentan las imágenes de 

MO correspondientes a las experimentales. En estas muestras se observó una distribución de 

precipitados más uniforme. 

 

Figura 4.17. Muestras de superaleaciones S1, campo claro, a) In 690, b) In. 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 

 

c. Solubilizado-1100°C -1hora -Envejecidas -800°C -1hora -Enfriamiento rápido (S1E1): 

superaleaciones experimentales y comerciales Inconel 690 y 600 

Posterior al tratamiento S1, se aplicó un tratamiento térmico a 800°C para inducir precipitación 

como función del contenido de Cr en las superaleaciones comerciales y experimentales. En las 

Figuras 4.18a y 4.18b se presentan los resultados de las comerciales. Se observa un aumento en la 

cantidad y distribución de precipitados en ambas superaleaciones; se presentan precipitados de 

mayor tamaño en el Inconel 690. Esto puede deberse al efecto del alto contenido en Cr y a la 

presencia de Ti; siendo viable suponer la distribución de precipitados M7C3, M23C6 y compuestos 

500 µm 
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d) e) 
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Ni3Ti. Respecto a las superaleaciones experimentales, también se encontró una mayor precipitación 

y distribución de precipitados. Sin embargo, los precipitados presentes serán de Cr7C3 y Cr23C6. 

Adicionalmente se espera que estos últimos tipos de precipitados se encuentren en mayor 

abundancia debido a la descomposición del carburo Cr7C3 → C23C6.  Las superaleaciones 

experimentales presentadas en las Figuras 4.18c - 4.18e mostraron precipitación fina distribuida en 

todo el material. 

 

Figura 4.18. Muestras de superaleaciones S1E1, campo claro, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 

 

d. Solubilizado - 1100°C – 1hora - Envejecidas - 800°C – 8horas - Enfriamiento rápido 

(S1E8): superaleaciones experimentales y comerciales Inconel 690 y 600 

Las superaleaciones sometidas a S1E8 se muestran en las Figuras 4.19a - 4.19e. En general se 

presenta abundante precipitación fina en todas las superaleaciones. En la aleación 28Cr mostrada 

en la Figura 4.19c, es posible observar precipitados de mayor tamaño. Esto puede deberse al mayor 

contenido de Cr en esta aleación. 
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Figura 4.19. Muestras de superaleaciones S1E8, campo claro, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 

 

e. Solubilizado - 1100°C – 2horas - Enfriamiento rápido (S2): superaleaciones experimentales 

y comerciales Inconel 690 y 600 

Las superaleaciones experimentales sometidas a S2 mostraron una distribución de precipitados más 

uniforme y en general de menor tamaño. En el caso de 10Cr y 15Cr la precipitación fue muy fina 

mientras que en 28Cr los precipitados presentaron un tamaño similar a los encontrados en los TT 

antes presentados. Estos resultados se muestran en las Figuras 4.20a - 4.20c. 

Figura 4.20. Muestras de superaleaciones S2, campo claro, a) 28Cr, b) 15Cr y c) 10Cr. 
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4.3.2.  Microestructura 

a. Superaleaciones experimentales, microestructuras dendríticas 

Las microestructuras dendríticas de las superaleaciones experimentales se presentan en la Figura 

4.21. En estas microestructuras se analizó la morfología y los picos en el estudio por DRX, 

(mostrado en la Figura 4.21d). Los resultados de MO y DRX concuerdan con la literatura reportada, 

evidenciando las fases principales las cuales son: γ, M7C3 y Fe3C [78].  Adicionalmente, se calculó 

el tamaño de cristalito (Tc) con los resultados de difracción y empleando la ecuación de Scherrer 

(Tc = Kλ/βcosθ), considerando un valor para la constante K de 0.9; los valores del resto de variables 

fueron extraídos de los resultados de DRX. El resultado promedio adquirido de las tres 

superaleaciones experimentales fue de 3.36 Å, tamaño similar al parámetro de red presentado en 

la Sección 4.2. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.21. Microestructuras dendríticas, a) 28Cr, b) 15Cr, c) 10Cr, y d) Espectro DRX de la aleación 15Cr. 

200 µm 

d
=

3
.1

1
0

1
d

=
3

.0
2

5
6

d
=

2
.8

3
0

7

d
=

2
.5

9
0

1
d

=
2

.5
1

0
2

d
=

2
.3

5
7

6

d
=

2
.2

6
9

6
d

=
2

.2
3

1
8

d
=

2
.0

8
3

3
d

=
2

.0
4

8
3

d
=

1
.8

8
0

5

d
=

1
.7

7
4

3
d

=
1

.7
4

4
1

d
=

1
.5

7
7

5

d
=

1
.4

9
5

2

d
=

1
.4

5
1

6

d
=

1
.3

4
5

6

d
=

1
.2

9
1

4

d
=

1
.2

6
4

4
d

=
1

.2
5

4
5

d
=

1
.2

3
5

0

d
=

1
.1

4
9

8

d
=

1
.0

8
9

5

d
=

1
.0

6
9

9

d
=

1
.0

2
5

2

d
=

0
.9

5
9

8

d
=

0
.9

0
5

3
d

=
0

.9
0

1
9

10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 110 120

Two-Theta (deg)

0

500

1000

1500

2000

2500

In
te

ns
ity

(C
ou

nt
s)

[NiFe15porCr.raw] NiFe15porCr

33-0945> Ni2.9Cr0.7Fe0.36 - Austenitic steel

38-0419> Awaruite - FeNi3

10-0325> Trevorite, syn - NiFe2O4

47-1409> Fe2O3 - Iron Oxide
γ  

M7C3 

Fe3C 

a) b) 

d) 

c) 

200 µm 

200 µm 



41 
 

 

b. Muestras de llegada: superaleaciones experimentales y comerciales In 690 e In 600 

En las Figuras 4.22a y 4.22b las microestructuras de los Inconel son mostradas. En acuerdo con el 

reporte del fabricante, la microestructura es equiaxiada, sin embargo, el tamaño de grano reportado 

difiere con el obtenido mediante mediciones (ver Tabla 4.6). Por otro lado, las superaleaciones 

experimentales presentaron microestructuras con morfología diferentes entre sí, estas son 

mostradas en las Figuras 4.22c, 4.22d y 4.22e. La principal razón puede ser el control en el proceso 

de laminación en caliente y el grado de recristalización presentado. Sin embargo, puede 

considerarse que las tres superaleaciones tienen microestructuras altamente deformadas, destruidas 

por el proceso antes mencionado. Es posible hipotetizar el desempeño de este tipo de 

microestructuras en condiciones de flujo de hidrógeno. El principal problema puede radicar en la 

desorientación de grano presentada y por lo tanto el grado de percolación que presentarían ante la 

difusión de hidrógeno. En consecuencia, es necesario aplicar tratamiento térmico para recristalizar 

la microestructura y formar granos equiaxiados. También, preferentemente obtener fronteras de 

grano de tipo especial (Σ3n). Esta área de conocimiento se encuentra fuera del alcance del trabajo 

aquí presentado. 

Figura 4.22. Microestructuras de llegada, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 
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c. Solubilizadas - 1100°C – 1hora - Enfriamiento rápido (S1): superaleaciones experimentales 

y comerciales In 690 e In 600 

El tratamiento de solubilizado fue empleado para disolver precipitados y reducir defectos 

cristalinos y esfuerzos residuales presentes en todas las muestras. También, este tratamiento es 

aplicado para recristalizar microestructura y, en función del tiempo crecer el tamaño de grano si es 

deseado. El tiempo y temperatura fueron aplicados en base a la literatura reportada. En este trabajo 

se aplicó un tratamiento térmico a 1100°C durante una hora y posteriormente enfriamiento rápido. 

Resulta muy clara la diferencia entre microestructuras obtenidas. En la Figura 4.23a se muestra la 

aleación In 690 la cual aumentó considerablemente el tamaño de grano. Este aumento sugiere que 

la microestructura no contenía alta fracción de precipitados, por lo que el crecimiento fue más 

pronunciado. La aleación In 600 presentó un comportamiento similar a la In 690, ver Figura 4.23b. 

Respecto a las superaleaciones experimentales 15Cr y 10Cr presentadas en las Figuras 4.23d y 

4.23e, se observa la recristalización de la microestructura. No obstante, es posible observar zonas 

con granos deformados y tamaño de grano pequeño en comparación con las superaleaciones 

comerciales; se aprecia la diferencia considerable comparada con las Inconel. Finalmente, la 

aleación 28Cr, mostrada en la Figura 4.23c, presentó un grado de recuperación y recristalización 

casi nulo en comparación con el resto de las superaleaciones. Esto puede deberse al contenido de 

C, el cual provoca el anclaje de la migración de fronteras de grano. 

Figura 4.23. Microestructuras S1, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 

 

d. Solubilizadas - 1100°C – 1hora - Envejecidas 800°C – 1hora - Enfriamiento rápido (S1E1): 

superaleaciones experimentales y comerciales In 690 e In 600 

Al aplicarse el tratamiento de solubilizado y posteriormente el tratamiento térmico de envejecido 
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durante 1 hora, fue posible obtener una precipitación más distribuida, como se observa en las 

Figuras 4.24a - 4.24e. La aleación In 690 presentó una mayor precipitación en fronteras de grano. 

También es posible observar la presencia de maclado. Esta microestructura, suponiendo que 

incluya un gran número de fronteras de grano del tipo Σ3n, debería presentar buenas propiedades 

relacionadas a fenómenos de mitigación de hidrógeno. Esto por la precipitación en fronteras de 

grano y maclado que actuarían como trampas de hidrógeno de alta energía de enlace. Sin embargo, 

la fase Ni3Ti podría ser inconveniente ya que representa una fase de baja energía de enlace para 

con el hidrógeno. La aleación In 600 presenta una precipitación distribuida en intergranular y 

transgranular. Por otro lado, las superaleaciones experimentales presentaron precipitación, en su 

mayoría fina. En este tratamiento fue posible observar un cambio en el tamaño de grano, 

principalmente en la aleación experimental 10Cr. 

Figura 4.24. Microestructuras S1E1, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 

 

e. Solubilizadas - 1100°C -1hora- Envejecidas - 800°C – 8horas - Enfriamiento rápido (S1E8): 

superaleaciones experimentales y comerciales In 690 e In 600 

En las Figuras 4.25a - 4.25e se presentan las microestructuras correspondientes a S1E8. Se 

obtuvieron resultados similares al tratamiento anterior: precipitación intergranular y transgranular. 

También se observa un aumento de tamaño de grano, en este caso en las superaleaciones 

experimentales 10Cr y 15Cr. 
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Figura 4.25. Microestructuras S1E8, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 

 

f. Solubilizadas - 1100°C – 2horas - Enfriamiento rápido (S2): superaleaciones 

experimentales y comerciales In 690 e In 600 

El tratamiento de S2 fue aplicado a las superaleaciones experimentales con el objetivo de crecer 

el grano a un tamaño relativamente similar a las comerciales Inconel. Fue posible obtener 

crecimiento de grano en las superaleaciones 10Cr y 15Cr; no obstante, la aleación 28Cr no 

presentó cambios en el tamaño. Lo anterior se puede confirmar en la siguiente sección, la cual 

presenta mediciones de tamaño de grano y precipitación para las superaleaciones en condiciones 

de llegada y tratadas térmicamente. Las microestructuras resultantes del TT S2 se presentan en la 

Figura 4.26 

Figura 4.26. Microestructuras S2, a) 28Cr, b) 15Cr y c) 10Cr. 
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4.3.3.  Tamaño de grano promedio, tamaño de precipitado promedio y fracción precipitada 

Los resultados de las mediciones para los TT aplicados se presentan en la Tabla 4.6. El tamaño de 

grano promedio (TGP, µm), tamaño de precipitado promedio (TPP, µm) y fracción precipitada 

(área total de precipitados medidos sobre área total, AP/Atotal) fueron evaluados para cada muestra, 

utilizando imágenes obtenidas por MO. Las mediciones realizadas muestran valores relativamente 

similares en relación con el TPP, por el contrario, se observan diferencias en el TGP y FP. Esto 

demuestra una respuesta distinta a los TT aplicados, tal vez provocado por el proceso termo-

mecánico de las superaleaciones comerciales y el laminado en caliente de las experimentales. El 

comportamiento antes descrito puede observarse gráficamente en las Figuras A-C de la sección de 

apéndices. Esta representación auxilió en el entendimiento y discusión del análisis metalográfico. 

 

Tabla 4.6. Características microestructurales de las superaleaciones comerciales y experimentales en condiciones de 

llegada y después de diferentes tratamientos térmicos. 

Aleación 
Características 

Microestructurales 

Tratamiento térmico (Enfriamiento rápido en agua aplicado a todos los 

tratamientos térmicos) 

Llegada S1 S1E1 S1E8 S2 

In 690 

TGP (µm) 62.6 ± 17.4 201.8 ± 95.4 133.8 ± 60.8 162.4 ± 73.3 --- 

TPP (µm) 8.0 ± 1.6 4.7 ± 2.9 5.2 ± 3.4 5.4 ± 3.6 --- 

FP AP/Atotal 1.2E-3 2.6E-3 8.0E-3 1.6E-3 --- 

      

In 600 

TGP (µm) 51.9 ± 13.3 150.4 ± 91.6 225.3± 85.4 182.0 ± 84.0 --- 

TPP (µm) 9.5 ± 2.1 5.2 ± 4.0 4.4 ± 3.6 6.3 ± 5.0 --- 

FP AP/Atotal 1.7E-3 3.7E-3 9.4E-4 1.5E-3 --- 

      

28Cr 

TGP (µm) 88.1 ± 33.1 34.7 ± 7.7 34.4 ± 6.8 34.7 ± 8.1 38.5 ± 9.3 

TPP (µm) 7.2 ± 1.3 3.2 ± 1.9 4.2 ± 2.5 4.2 ± 2.8 4.4 ± 2.8 

FP AP/Atotal 4.9E-4 2.1E-4 5.0E-3 7.2E-3 3.6E-3 

      

15Cr 

TGP (µm) 51.2 ± 9.1 49.3 ± 12.7 46.2 ± 11.0 103.9 ± 40.3 107.4 ± 54.5 

TPP (µm) 5.1 ± 1.0 3.8 ± 1.9 4.2 ± 2.5 2.8 ± 1.5 3.1 ± 2.2 

FP AP/Atotal 2.4E-4 4.1E-3 2.1E-3 7.7E-4 1.2E-3 

      

 TGP (µm) 50.4 ± 8.8 72.7 ± 18.6 85.4 ± 24.5 137.4 ± 81.3 91.3 ± 54.5 

10Cr TPP (µm) 6.1 ± 1.4 2.8 ± 1.4 4.6 ± 3.0 2.7 ± 1.3 2.5 ± 1.2 

 FP AP/Atotal 3.6E-4 3.0E-4 1.6E-3 5.6E-4 3.6E-4 

Máximos █ Mínimos █  

 

4.3.4.  Análisis de crecimiento de grano 

El crecimiento de grano fue analizado utilizando todos los datos obtenidos de las mediciones de 

tamaño de grano. Este estudio se realizó considerando la distribución lognormal. Esta función 

resulta sencilla de aplicar y es empleada por diversos autores para analizar el comportamiento del 

crecimiento normal y anormal. El estudio de crecimiento de grano se basó en el criterio 2D de 
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Hillert [58]; donde D = Dgrano/Dpromedio, es decir, la comparación de cada medición de diámetro de 

grano sobre el diámetro promedio de todas las mediciones. El criterio establece que si se presenta 

un tamaño >2D el crecimiento anormal será predominante [58].  Para este estudio se obtuvieron 

las gráficas de densidad de probabilidad con datos normalizados y la acumulada negativa de datos 

normales de la función lognormal. Esto se consiguió evaluando la función utilizando los valores 

de µ y σ obtenidos experimentalmente. A continuación, se presentan las gráficas de las densidades 

de distribuciones, la línea punteada naranja representa a D = 1 (ver Figura 4.27). A lo anterior se 

agregó el cálculo de porcentaje de anormalidad (rotulado en las Figuras como An) aplicando el 

criterio 2D y la siguiente relación: %anormalidad = Lanormal/Ltotal, donde Lanormal representa la suma 

de radios de granos con tamaño >2D y Ltotal es la suma de radios de grano total. El acumulado 

negativo vs tamaño de grano en µm se muestra en la Figura 4.28. 

Respecto a la evaluación de la función lognormal, densidad de distribución vs D/Dpromedio 

presentada en la Figura 4.27, es posible denotar lo siguiente. La aleación 28Cr fue la única con un 

%anormalidad ≠ 0 en su estado de llegada, teniendo un valor de 9%. Este resultado concuerda con 

las observaciones realizadas por MO, las cuales denotaban una diferencia clara entre la 

microestructura de 28Cr y el resto de las superaleaciones, causada por la alta deformación de granos 

en el proceso de laminado en caliente. Posteriormente, el comportamiento de los resultados cambia 

ya que la aleación 28Cr fue la única que presento 0% de anormalidad en los TT aplicados. Respecto 

a lo anterior, este efecto se relaciona al anclaje Zener en la migración de las fronteras de grano que 

presenta este material debido a su alto contenido de Cr y C, así como con el efecto de los TT 

aplicados [59, 60]. Los resultados del resto de superaleaciones presentan en su mayoría 

anormalidad, lo que sugiere que la temperatura de solubilizado no fue suficiente para disolver toda 

la precipitación (principalmente del carburo M7C3), presentándose dificultades en la migración de 

fronteras de grano. Sin embargo, en general los porcentajes de anormalidad encontrados en todos 

los TT no son considerablemente altos, por lo que su impacto para con la difusión de hidrógeno no 

debería ser determinante. Finalmente, para futuros trabajos, resulta necesario el estudio exhaustivo 

de temperaturas de solubilización para determinar el correcto proceso de recuperación, 

recristalización y crecimiento de grano para tener completamente controlada y conocida la 

microestructura resultante de diferentes TT aplicados. 
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Figura 4.27. Función lognormal, densidad de distribución vs D/Dpromedio, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 

10Cr. 
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Figura 4.28. Función lognormal, distribución acumulada negativa vs diámetro de grano (µm), a) In 690, b) In 600, c) 

28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 
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Por otro lado, las distribuciones acumuladas negativas se presentan en la Figura 4.28, se observan 

principalmente dos tipos de comportamiento diferenciados entre las superaleaciones comerciales y 

experimentales. Las superaleaciones experimentales respondieron de una forma esperada entre los 

tratamientos S1 → S2 y S1E1 → S1E8, denotando un aumento en el crecimiento y distribución de 

grano a mayor tiempo de TT. La aleación In 690 presentó el mismo comportamiento desde un 

estado de llegada → S1 y desde S1E1 → S1E8, exhibiendo un comportamiento de aumento en el 

tamaño de grano en función del TT. Sin embargo, sobre la aleación In 600 se aprecia una aparente 

reducción en el tamaño y distribución en función del tiempo de TT, correspondiente del S1E1 → 

S1E8. Considerando lo anterior y retomando solo el comportamiento presentado por el In 600 

(aparente reducción y distribución de tamaño de grano), puede dilucidarse lo siguiente:  

• En el TT S1 se presenta un aumento considerable en el tamaño y distribución de grano en 

comparación con su estado de llegada. Puede suponerse una buena recristalización y 

crecimiento de grano a pesar de la presencia de precipitados del tipo Cr:C y Ni3Ti 

(detectados por EDS).  

• Es posible que la temperatura de envejecido en los TT S1E1 y S1E8 se encuentre cerca del 

punto de recristalización de grano. El objetivo de aplicar 800 °C en los TT fue provocar 

precipitación uniforme, sin embargo, a esta temperatura e podría estar formando nuevos 

granos a pesar del posible anclaje de las fronteras de grano. Para asegurar lo anterior es 

necesario un extenso estudio de su recuperación, recristalización y crecimiento de grano. 

• Las superaleaciones experimentales no presentaron la aparente reducción de tamaño de 

grano en comparación con la In 600. La posible diferencia principal entre los materiales es 

la composición química. Estas superaleaciones solo contienen el sistema principal (Ni-Cr-

Fe-C) con un contenido de C parecido al encontrado en las Inconel. Por lo tanto, existe la 

posibilidad de que los elementos adicionales presentes en la In 600 promuevan la migración 

de fronteras de grano a temperaturas de envejecido o que el anclaje sea más severo en las 

superaleaciones experimentales y la Inconel 690. 

Así, el problema puntual que puede presentar la anormalidad de tamaños y en consecuencia el 

número y naturaleza de fronteras de grano puede reducirse a un estudio de desorientación. En este 

caso de estudio, el análisis de las fronteras de grano se encuentra fuera de los alcances planteados. 

 

4.4. Microdureza Vickers 

Previo a la realización del ensayo se obtuvo la curva de calibración utilizando la aleación In 600 

como base. La carga aplicada en el ensayo de dureza Vickers fue de 200 gF, empleándose sobre 

las superaleaciones comerciales y experimentales a diferentes tratamientos térmicos, los resultados 

se presentan en la Figura 4.29.  
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Figura 4.29. Microdureza Vickers de superaleaciones comerciales y experimentales para todos los TT aplicados. 

 

En condiciones de llegada, la dureza medida en las superaleaciones comerciales es similar, 

mientras que en las experimentales puede observarse un incremento como función del aumento en 

el contenido de Cr. Esto puede estar relacionado con la precipitación de carburos de Cr durante el 

proceso de laminación en caliente, involucrando el efecto de la temperatura y la deformación 

plástica. Por otro lado, la dureza medida en las muestras sometidas a los tratamientos térmicos es 

relativamente similar, encontrándose en una banda de aproximadamente 40 Vickers. No obstante, 

la aleación 28Cr mantuvo un valor de dureza por encima del resto de superaleaciones. Esta última 

presenta una disminución de dureza comparada con su estado laminado. El comportamiento antes 

mencionado puede ser debido al anclaje Zener [59, 60] tomando como evidencia las mediciones 

mostradas en la Tabla 4.6 y su complemento en la Figura Ac de la sección de apéndices. Así como 

los resultados de la función de densidad de tamaño de grano y el acumulado negativo de la aleación 

28Cr (Figura 4.27c y Figura 4.28c del apartado anterior). 

 

4.5. Microscopia electrónica de barrido (morfología y mapeos elementales) 

 

En la Figura 4.30 se muestran las morfologías observadas mediante MEB correspondientes a 

microestructuras de superaleaciones Inconel en estado de llegada, y del material fabricado en 

estado laminado. Se observan a detalle los granos, fronteras de grano y partículas de segunda fase. 

En general, similar a los resultados presentados en la sección 4.3.2., las microestructuras 

equiaxiadas reportadas por el fabricante pueden apreciarse en las superaleaciones comerciales. 

Además, en el material se aprecian fabricado los granos deformados por el proceso de laminación 

en caliente. Por otro lado, respecto a las muestras a diferentes tratamientos térmicos, se 

seleccionaron por tratamiento las microestructuras con mayor FP para el análisis por MEB. Los 

resultados se exhiben en la Figura 4.31; las superaleaciones 28Cr presentaron la mayor 
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precipitación en dos tratamientos térmicos diferentes, esto puede explicar su casi nulo crecimiento 

de grano debido al posible anclaje por precipitación. Respecto a las superaleaciones 15Cr S1 e In 

690 S1E1, se observa distribución de partículas y crecimiento de grano en ambos casos. Las 

observaciones concuerdan con las mediciones obtenidas por MO, así como el análisis de estos. 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.30. Microestructuras de llegada observadas mediante SEM, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 

 

a) b) 

c) d) 

e) 
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Figura 4.31. Microestructuras con mayor valor de fracción precipitada por TT, observadas mediante SEM, a) 15Cr S1, 

b) In 690 S1E1, c) 28Cr S1E8, y d) 28Cr S2. 

 

Adicionalmente al estudio de la morfología, se realizó análisis por EDS para obtener información 

cualitativa de los elementos presentes en las superaleaciones, así como detectar posibles 

precipitados Ni3Ti y Cr:C. En las superaleaciones comerciales se detectaron precipitados de Ti, 

aun cuando el proveedor de la aleación 600 reportó nulo contenido de este elemento. Sobre la 

matriz, se confirmó la predominante presencia del sistema Ni-Cr-Fe para ambos casos, teniendo 

algunos otros elementos en baja proporción (ver Figura 4.32). 

El estudio EDS correspondiente a las superaleaciones experimentales se presentan en la Figura 

4.33; se confirmó el sistema Ni-Cr-Fe en las tres experimentales 28Cr, 15Cr y 10Cr. Los 

precipitados pueden observarse, y en el caso de la aleación 28Cr, en la zona analizada, se aprecia 

precipitación rica en cromo. Finalmente, se obtuvieron dos mapeos elementales EDS para las 

superaleaciones Inconel, y un escaneo elemental lineal de la aleación 28Cr, mostrados en la Figura 

4.34. La aleación In 690 presenta precipitados de Ti; estos compuestos también pueden estar 

presentes en la aleación In 600, esto puede suponerse por los resultados del análisis EDS. La 

presencia del Ti en esta aleación puede estar relacionada a una posible contaminación o accidental 

adición de este en el proceso de fusión. Por otro lado, en la Figura 4.34c se presenta un escaneo 

a) b) 

c) d) 
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lineal de una zona delimitada sobre el material 28Cr. Este análisis muestra claramente la presencia 

de un precipitado Cr:C y la matriz γ predominante.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.32. Análisis EDS de las superaleaciones comerciales Inconel, a) In 690 llegada y b) In 600 llegada. 

a) 

b) 
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Figura 4.33. Análisis EDS en superaleaciones experimentales, microestructuras dendríticas, a) 28Cr, b) 15Cr y c) 10Cr. 

 

c) 

b) 

a) 
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Figura 4.34. Análisis elemental cualitativo mediante mapeos elementales y line-scan a) In 690, b) In 600, y c) 28Cr. 

 

 

a) 

b) 

c) 
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4.6. Pruebas de permeabilidad 

4.6.1. Curvas de permeabilidad, coeficiente de difusión efectivo (Deff) y densidad de flujo de 

materia en estado estable (Jss) 

a. Superaleaciones de llegada 

En la Tabla 4.7 se presentan los resultados de las pruebas de permeabilidad (Deff y Jss) y los 

resultados de los cálculos de la densidad de trampas, obtenidos mediante el modelo de Dong. En 

el primer transiente, la aleación In 600 y las superaleaciones comerciales mostraron los valores 

más grandes del flujo en estado estable. Esto puede estar relacionado con el estado de la 

microestructura. La aleación 10Cr mostró los mayores 5 valores de difusión de hidrógeno, respecto 

a las superaleaciones experimentales. En contraste, la aleación In 690 presentó un valor bajo de 

flujo y coeficiente de difusión, sugiriendo un mejor desempeño comparada con las demás 

superaleaciones estudiadas en este trabajo. Por otro lado, en el segundo transiente, las 

experimentales presentaron una disminución en el valor de flujo en estado estable. Esto representa 

una dificultad sobre el hidrógeno para atravesar la membrana metálica. Así mismo, el Deff 

disminuyó, presentando un comportamiento similar al flujo en estado estable. Esto está relacionado 

a la saturación de hidrógeno por trampas irreversibles, las cuales obstruyen el paso del flujo de 

hidrógeno a través de la placa. Se puede establecer la hipótesis de que estas trampas se encuentran 

constituidas principalmente por dislocaciones y precipitados del tipo Cr7C3 y C23C6. Se ha 

reportado que ambos tienen una energía de enlace con el hidrógeno más fuerte que la energía entre 

fronteras de grano-hidrógeno. Respecto a las superaleaciones comerciales Inconel, su desempeño 

fue contrario a las experimentales. El coeficiente de difusión efectivo en ambas, In 600 e In 690 

aumento, lo que indica que en la matriz de estos materiales abunda un mayor número de trampas 

reversibles que irreversibles. Principalmente dicho efecto se presentó en la In 690. Este resultado 

puede estar directamente relacionado con la presencia de gama prima, ya que, se ha reportado que 

esta fase se comporta como una trampa reversible [86]. Así, los valores medidos favorecen a la 

aleación In 690, en contraste, la aleación In 600 y experimentales presentan una mayor 

permeabilidad de hidrógeno. Sin embargo, no es posible asegurar que se deba al sistema Ni-Cr-Fe-

C y que la principal diferencia sea la presencia del Al y/o Ti en la aleación In 690. Esto supone por 

los reportes de diversos autores que han comparado las superaleaciones bajo mismas condiciones 

de fabricación, cuyos resultados concluyen que la precipitación Cr-C beneficia al atrapamiento de 

hidrógeno mientras que la fase γ´ se comporta como trampa reversible. En consecuencia, es 

necesario aplicar tratamientos térmicos para tratar de generar microestructuras en condiciones más 

homogéneas y poder comparar el sistema simple de las superaleaciones experimentales, la aleación 

In 600 y el factor diferenciante del titanio en la aleación In 690. Por otro lado, los resultados de los 

cálculos respecto a la densidad de trampas de hidrógeno de todas las superaleaciones se encuentran 

en el orden de 7E25. Sin embargo, la diferencia entre los valores mayor y menor, correspondiente 

a10Cr e In 690 es de 1.504E23, la cual es considerablemente grande. Esto concuerda con los 

resultados de Deff y Jss previamente analizados. También, este orden de magnitud obtenido se ha 

reportado en superaleaciones base Ni con microestructuras de alta desorientación [56, 57], por lo 
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que la evidencia experimental sugiere que el factor predominante en la difusión de hidrógeno es el 

estado de la microestructura, en específico la desorientación. 

Tabla 4.7. Coeficientes de difusión efectivo para las muestras en estado de llegada. 

 Coeficiente de difusión efectivo (Deff, m2/s)  

Primer 

transiente 
10Cr 15Cr 28Cr In 600 In 690 

tlag 1.400E-08 8.200E-10 8.900E-10 9.600E-11 1.100E-11 

Fourier 1.436E-08 8.409E-10 9.127E-10 9.845E-11 1.128E-11 

Laplace 1.430E-08 8.373E-10 9.088E-10 9.802E-11 1.123E-11 

      

Segundo 

transiente 
     

tlag 7.000E-09 4.100E-10 8.200E-10 5.100E-10 6.900E-11 

Fourier 7.178E-09 4.204E-10 8.409E-10 5.230E-10 6.724E-11 

Laplace 7.148E-09 4.186E-10 8.373E-10 5.207E-10 7.045E-11 

 Densidad de flujo de materia en estado estable (Jss, mol/cm2s)  

Primer 

transiente 
1.40E-03 2.70E-04 1.00E-04 3.10E-03 2.90E-06 

Segundo 

transiente 
8.00E-04 1.30E-04 8.10E-05 3.00E-03 1.50E-07 

Densidad de trampas (trampas/m3) 

Constantes y variables 

utilizadas 

NL= 

2.66E+29 

(sitios/m3) 

DL=2.31E-14 

m2/s 
Eb= 20.5kJ/mol R= 8.31 J/mol K T= 300K 

Deff utilizado del 

método tlag 
10Cr In 690 

Promedio de 

todas las 

superaleaciones 

Máximo-mínimo  

 7.1E25 7.15E25 7.1E+25 1.50E23 
 

 

 

b. Reproducción de pruebas de permeabilidad 

Se realizaron repeticiones de las pruebas de permeabilidad sobre todas las superaleaciones y en 

especial aplicando un recubrimiento de Au-Pd a la superficie de la aleación In 600. Los resultados 

se presentan en la Tabla 4.8. Puede observarse que el orden de magnitud es similar a los resultados 

encontrados en las primeras pruebas de permeabilidad presentadas en la Tabla 4.7. Este 

comportamiento de difusión de hidrógeno en el estado de llegada de las superaleaciones ha sido 

reportado previamente por Oudriss et. al 2012 [56, 57]. En su artículo menciona que el orden de 

magnitud es muy alto debido a que la microestructura del material presenta un alto nivel de 

percolación. Esto se encuentra directamente relacionado con la desorientación de grano. En este 

caso de estudio puede comentarse dos situaciones:  

• Para las superaleaciones comerciales Inconel, el fabricante reporta un grano equiaxiado con 

un tamaño de grano promedio de aproximadamente 50µm. Sin embargo, la desorientación 

es un parámetro importante que generalmente a nivel industrial es complicado y costoso de 
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evaluar, por lo que no se evalúa/reporta. Por lo tanto, es posible que, a pesar de haber 

confirmado el grano equiaxiado mediante MO, la desorientación sea muy grande, teniendo 

una microestructura rica en fronteras de grano del tipo aleatorio, puntos triples de 

conectividad   J0(R-R-R) y en general un valor de fracción f∑ pequeño [56, 57, 87-89]. 

• La condición de las superaleaciones experimentales en lo que se consideró estado de llegada 

(posterior al proceso de laminado en caliente) permite suponer un comportamiento similar 

e incluso de menor rendimiento relacionado con el Deff y el Jss, es decir, por MO pudo 

observarse y analizarse una microestructura deformada, por lo que, es admisible suponer 

como consecuencia un comportamiento alto de percolación generado por desorientación de 

grano. 

 

Tabla 4.8. Coeficiente de difusión efectivo de las muestras en estado de llegada; repetición de experimentos, 

condiciones especiales aplicadas a la aleación Inconel 600. 

 Coeficiente de difusión efectivo (Deff, m2/s)  

Primer 

transiente 
10Cr 15Cr 28Cr In 600 

In 600 

(Au/Pd) 
In 690 

tlag 1.389E-08 7.645E-10 2.013E-09 1.348E-11 7.143E-10 2.778E-09 

Fourier 1.442E-08 7.848E-10 2.075E-09 1.382E-11 7.470E-10 2.791E-09 

Laplace 1.435E-08 7.815E-10 2.066E-09 1.376E-11 7.440E-10 2.779E-09 

       

Segundo 

transiente 
10Cr 15Cr 28Cr In 600 

In 600 

(Au/Pd) 
In 690 

tlag 1.225E-09 1.913E-09 9.311E-10   3.087E-10 

Fourier 1.268E-09 1.970E-09 9.548E-10   3.019E-10 

Laplace 1.262E-09 1.962E-09 9.508E-10   3.005E-10 

 Flujo en estado estable (Jss, mol/cm2s)  

Primer 

transiente 
1.09E-06 2.04E-07 2.12E-07 1.93E-05 3.19E-05 9.77E-07 

Segundo 

transiente 
6.36E-07 1.35E-07 1.40E-07 --- --- 9.97E-07 

       

Densidad de trampas (trampas/m3) 

Deff utilizado del 

método tlag 
10Cr In 600 Promedio de todas las superaleaciones  

 7.1E25 7.15E25 7.1E+25 
 

 

 

Finalmente, para concluir el análisis de los resultados antes presentados, se expresaron los 

resultados de flujo en la forma J(t)/Jss vs tiempo normalizado τ = (Dt/L2), para el primer transiente 

del segundo juego de pruebas. Así mismo, se evaluó una solución de la ley de Fick proporcionada 

por la norma ASTM G-148, presentada en la ecuación (2.13). Para esto se calculó la solución 

considerando una red cristalina CCC para Ni puro con DL=2.31E-14 m2/s [69]. Las curvas se 

presentan en la Figura 4.35, es posible observar que solo la aleación In 600 Au/Pd podría presentar 

atrapamiento significativo de hidrógeno. En acuerdo con la norma ASTM G-148, el resto de las 
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superaleaciones no presentan atrapamiento significativo, ya que las curvas resultantes se ajustan a 

la solución de la ley de Fick.  Es posible que el recubrimiento de Au/Pd aumentara el atrapamiento, 

así mismo generando un efecto de obstrucción de hidrógeno en el lado catódico de la celda. En 

relación con el comportamiento de la aleación In 600 Au/Pd, observado mediante su interpretación 

J(t)/Jss vs τ = (Dt/L2), es importante comentar que este concuerda y fue primeramente detectado a 

través del cálculo de importancia relativa utilizando el algoritmo de Garson, estos resultados se 

presentan en la sección 4.7.2. 

 

 

Figura 4.35. Comparación entre superaleaciones para los resultados de τ vs J(t)/Jss, correspondiente al primer 

transiente de los resultados repetidos, a) Curvas experimentales y b) Curvas ajustadas. Primera ley de Fick graficada 

en negro para comparación.  

 

4.7. Redes neuronales artificiales 

Se entrenaron 20 modelos predictivos mediante RNAs, considerando 10 variables de entrada y 1 

de salida por red neuronal, correspondiente a la predicción de Deff y Jss, siendo un total de 40 redes. 

En la Tabla 4.9 se presentan los resultados de correlación lineal de todos los modelos entrenados, 

mostrando en naranja los mejores coeficientes Pearson para cada tipo de red neuronal. Es posible 

observar que en general los modelajes predictivos para el Deff presentan una mejor correlación 

lineal que las redes de Jss. Lo anterior está relacionado con la aleatoriedad de datos obtenidos para 

Jss, por lo que puede suponerse que predecir Deff es mucho más viable. No obstante, los coeficientes 

de correlación son en general aceptables por lo que pueden usarse para el propósito de predecir 

valores de Deff y Jss en función de las 10 variables medidas.  

 

4.7.1. Selección de RNAs para su uso en el cálculo de importancia relativa 

Una vez obtenidos todos los coeficientes de correlación se escogieron dos de los mejores modelos 

desarrollados como propuesta final de modelaje predictivo y para su uso en el cálculo de 

a) b) 
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importancia relativa mediante algoritmo de Garson. En este caso para predicción de Deff se 

seleccionó la red neuronal compuesta por 50 neuronas en la capa oculta con función de 

transferencia hiperbólica con un valor de r Pearson=0.964. Para el Jss, la red seleccionada fue la 

correspondiente a 10 neuronas en la capa oculta, función de transferencia sigmoide y con r 

Pearson=0.803. En la Figura 4.36 se presentan gráficamente la dispersión de datos en su forma 

normalizada, así como la correlación lineal de los modelos seleccionados antes mencionados. 

 

Tabla 4.9. Coeficientes de correlación de los modelos desarrollados; valores máximos marcados en naranja ■.  

  (Deff, m2/s) Jss (mol/cm2s) 

Neuronas 

en capa 

oculta 

Función 

sigmoide 

r Pearson 

Función 

hiperbólica 

r Pearson 

Función 

sigmoide 

r Pearson 

Función 

hiperbólica 

r Pearson 

10 0.961 0.963 0.803 0.793 

20 0.96 0.961 0.792 0.736 

30 0.963 0.94 0.796 0.803 

40 0.951 0.96 0.67 0.776 

50 0.944 0.964 0.743 0.795 

60 0.961 0.943 0.797 0.793 

70 0.964 0.963 0.737 0.801 

80 0.96 0.961 0.798 0.801 

90 0.834 0.957 0.803 0.789 

100 0.878 0.944 0.729 0.791 

 

Figura 4.36. Correlación lineal de resultados experimentales vs predichos, a) Deff, y b) Jss. 

 

4.7.2. Algoritmo de Garson 

Empleando los dos modelos predictivos se aplicó el algoritmo de Garson mediante la ecuación 

(2.14) para el cálculo de la importancia relativa. Para esto se extrajeron los pesos de las 

conectividades de ambas redes neuronales, los resultados se muestran en las gráficas de tipo pastel 

a) b) 
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en la Figura 4.37. Analizando los resultados es posible señalar los siguientes puntos en relación 

con cada variable de salida (Deff y Jss):  

• Para Deff, las 3 variables de entrada que más impactan según el algoritmo son el % de Cr, 

numero de transiente y el % de Ni. Con relación al transiente, este impacta de manera 

significativa a la señal de salida debido al efecto del atrapamiento desde el primer transiente 

al segundo. Para el caso del % Cr y Ni su efecto puede relacionarse entre sí debido a su 

dependencia de balance en % peso. Por otro lado, los valores de importancia de la FP y el 

TGP exhiben su influencia sobre la difusión de hidrógeno, en acuerdo a diversos trabaos 

reportados.  

• Los resultados para Jss sugieren una mayor importancia en el transiente, la cual concuerda 

con el efecto sobre resultados experimentales que tiene la transición de estos. 

Posteriormente, el recubrimiento de Au-Pd y el TGP aparecen en misma magnitud de 

importancia. El recubrimiento Au-Pd puede estar impactando al Jss al modificar la respuesta 

en el lado anódico de la celda, su influencia podría ser alta debido a que los resultados de 

Jss correspondientes son los de mayor valor (ver Tabla 9). Finalmente, la importancia del 

TGP empata con el recubrimiento y concuerda con su efecto reportado en la literatura sobre 

la difusión de hidrógeno [56].  

En general, los resultados de importancia relativa respecto a las variables que presentaron mayor 

efecto sobre la difusión de hidrógeno pueden concatenarse con resultados y análisis reportados en 

diversas investigaciones [12, 56, 57, 73].  

 

 

Figura 4.37. Resultados de importancia relativa, a) Deff y b) Jss. 

 

a) b) 
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4.8. Microscopia electrónica de transmisión 

La identificación de los sistemas de deslizamiento activo se realizó basándose en la notación típica 

del tetraedro de Thompson, mostrado en la Figura 4.38. Los vectores de Burgers (�⃗⃗� ) utilizados 

fueron los correspondientes a 𝐀𝐁̅̅ ̅̅ = 𝑎/2[110], abarcando reflexiones de dislocaciones perfectas 

[90]. No fueron consideradas dislocaciones del tipo parciales conocidas como Frank, Shockley y 

Stair-Rod.  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.38. Tetraedro de Thompson mostrando las direcciones cristalográficas correspondiente a una red CCC [90].   

 

El análisis de dislocaciones del tipo perfectas fue realizado aplicando el criterio de invisibilidad 

�⃗⃗� •�⃗⃗� =0. Para este caso, los vectores �⃗⃗�  considerados fueron obtenidos en campo oscuro mediante 

TEM para muestras de In 600 de llegada e In 600 permeada de hidrógeno.  Los resultados del 

estudio del criterio aplicado a los distintos valores de �⃗⃗�  y �⃗⃗�  se presentan en la Tabla 4.10.  

 

Tabla 4.10. Análisis �⃗⃗� •�⃗⃗�  para reflexiones correspondientes a 𝐀𝐁̅̅ ̅̅ = 𝑎/2[110] en redes CCC. 

�⃗⃗�  𝐛 (𝟏/𝟐) [110] [101] [011] [11̅0] [101̅] [01̅1] 

𝐠𝟎 [111]  ≠0 ≠0 ≠0 0 0 0 

𝐠𝟏 [4̅40]  0 ≠0 ≠0 ≠0 ≠0 ≠0 

𝐠𝟐 [2̅42̅]  ≠0 ≠0 ≠0 ≠0 0 ≠0 

 �⃗⃗� •�⃗⃗�        

𝐠𝟑 [2̅20]  0 ≠0 ≠0 ≠0 ≠0 ≠0 

𝐠𝟒 [022̅]  ≠0 ≠0 0 ≠0 ≠0 ≠0 
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En la Figura 4.39 se presentan los campos claros de In 600 con su respectivo patrón de difracción 

indexado, en este caso en �⃗� [111]. Es posible observar para ambos casos la presencia de 

dislocaciones. Sobre estas imágenes de morfología se aplicó el criterio de invisibilidad. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.39. Contornos de extinción y patrones de difracción indexados, a) In 600 de llegada, b) In 600 permeada con 

hidrógeno. 

 

Comenzando por el In 600 de llegada, en la Figura 4.40 se presentan los sistemas de deslizamiento 

encontrados. La imagen de la izquierda representa la morfología en campo claro, mientras que el 

resto corresponden a campos oscuros con �⃗� [4̅40] y �⃗� [2̅42̅]. Aplicando el criterio de invisibilidad 

antes mencionado para �⃗� [4̅40] se identificó el deslizamiento con �⃗⃗� = 1/2 [110] mientras en 

b) 

a) (000) [111] 
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𝐠[2̅42̅] el vector de Burgers correspondiente fue 𝐛 = 1/2[101̅].  En la Figura 4.40 se muestran las 

dislocaciones analizadas con su correspondiente vector de Burgers, así mismo, las dislocaciones 

con un valor de �⃗⃗� •�⃗⃗� ≠0 se señalan en flechas verdes.  

 

Figura 4.40. Imágenes de dislocaciones en In 600 de llegada.  

 

En la Figura 4.41 se presentan los resultados para In 600 permeado con hidrógeno; sobre esta 

muestra fue posible observar en campo oscuro la presencia de precipitados, señalados en óvalos 

rojos. Aplicando la metodología antes descrita, en muestras de In 600 permeadas se encontraron 

sistemas de deslizamiento en �⃗� [2̅20] con 𝐛 = 1/2[110]. Así mismo, para 𝐠[022̅] y 𝐛 = 1/2[011] 

se cumplió el criterio �⃗⃗� •�⃗⃗� =0, confirmando el sistema de deslizamiento con su respectivo vector de 

Burgers; de igual forma, se señaliza en flechas verdes las dislocaciones con �⃗⃗� •�⃗⃗� ≠0.   

 

[4̅40] [2̅42̅] 

Campo claro 

g2 

g2 

g1 g0 

g1 

g2 
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Figura 4.41. Imágenes de dislocaciones en In 600 permeada con hidrógeno.  

 

Respecto a los análisis de las Figuras 4.40 y 4.41, resulta ambigua la posibilidad de relacionar la 

formación de dislocaciones con la acumulación de hidrógeno. Esto debido a que en ambas muestras 

analizadas fue posible encontrar sistemas de deslizamiento activos. No obstante, la forma del 

patrón de difracción para la In 600 permeada es distinta a la de llegada (ver Figuras 4.39 y 4.42), 

correspondiente a una alta densidad de dislocaciones. Esta afirmación se encuentra basada en la 

literatura [91] y podría apoyar la hipótesis de la generación de dislocaciones por acumulación de 

hidrógeno en la matriz del material. El patrón de difracción antes descrito se muestra en la Figura 

4.42b, se observan líneas sobrepuestas en los puntos de difracción y anillos parciales debido a los 

cambios en las orientaciones de los cristales.  

Relacionado a los resultados encontrados mediante TEM, es posible considerar una primera 

aproximación de evidencia sobre la generación de sistemas de deslizamiento provocadas por 

acumulación por hidrógeno. Es necesario realizar un estudio profundo enfocado mediante 

microscopia electrónica de transmisión para verificar esto.  

 

[2̅20] [022̅] 

g4 

g3 

g3 

g4 
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Figura 4.42. Patrón de difracción, a) In 600 de llegada y b) In 600 permeada con hidrógeno. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

a) [111] b) [110] 
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Capítulo 5. Discusión 

Parámetros de impacto sobre la difusividad de hidrógeno en superaleaciones base Ni 

Los coeficientes de difusión efectivo y flujo en estado estable fueron obtenidos en superaleaciones 

base Ni sobre muestras experimentales y comerciales In 600 e In 690. El orden de magnitud de los 

resultados de coeficientes de difusión efectivo (entre ≈1E-8 hasta ≈1E-11) fue mayor con relación 

la mayoría de los trabajos reportados en la literatura. Además, se obtuvieron valores de ordenes de 

magnitud distintos en superaleaciones del mismo tipo. No obstante, existen reportes de coeficientes 

con valores similares a los presentados, por lo que es posible comentar diversos aspectos 

relacionados a los resultados de este trabajo. A continuación, se abordan algunas de las razones 

posibles por las cuales resulta ser inviable determinar un coeficiente de flujo constante como 

función solo del contenido de Cr, y además se abordan causas probables sobre los órdenes de 

magnitud obtenidos. 

Considerando el sistema estudiado, el DL del Ni reportado por Xu Lu et al. [69] es de 2.31E-14 

m2/s, lo cual es un valor mucho menor a metales utilizados como base tales como el Fe [54]. Este 

coeficiente se refiere a la estructura CCC monocristalina, en donde el hidrógeno difunde a través 

de los sitios intersticiales y vacancias presentes. Al particionar la fase γ mediante la adición de 

otros elementos, formando fronteras de grano, se aumenta el flujo de hidrógeno considerablemente 

debido a la generación de caminos de difusión rápida [17-19]. En este trabajo uno de los objetivos 

principales fue estudiar el efecto del Cr sobre la difusividad de hidrógeno, se estableció la hipótesis 

de observar un incremento en el flujo de este elemento como función del aumento en %peso de Cr. 

Los parámetros de red y tamaño de cristalito calculados a partir de resultados de DRX concuerdan 

con lo reportado por Raju et al. y Lerot et al. [84, 85] en cuyos trabajos obtuvieron mismos valores 

para In 600 e In 690, respectivamente. Debido a lo anterior, fue posible descartar el efecto del Cr 

en solución sólida, debido a que el espaciamiento interatómico no resultó afectado. 

Adicionalmente, en el trabajo antes mencionado [84] aplicaron tratamientos térmicos para analizar 

su posible efecto sobre el espaciamiento atómico. Los resultados no muestran una diferencia 

considerable. Así, relacionando esto con los TT aplicados en este trabajo, también puede suponerse 

que el espaciamiento interatómico en la red CCC no fue afectado por los tratamientos. Parte de 

esto se confirma sobre las superaleaciones experimentales, ya que cada una exhibió un parámetro 

de red casi idéntico, a pesar de las diferencias entre características microestructurales. Por lo tanto, 

el enfoque del efecto del Cr debe ser concentrado sobre el estudio de precipitación Cr:C, esto desde 

un marco de referencia de análisis termodinámico, efecto de tratamientos térmicos y atrapamiento 

reversible e irreversible de hidrógeno.  

Continuando con los tratamientos y procesos termomecánicos, estos provocan diversos efectos 

sobre la microestructura de las superaleaciones, modificando la difusividad de hidrógeno. En esta 

área de conocimiento se encuentran investigaciones relacionadas a lo que se conoce como 

distribución de carácter de fronteras de grano (GBCD, por sus siglas en inglés). Esto comprende el 

análisis de la microestructura relacionando el efecto de la desorientación de grano, puntos triples, 

dislocaciones de geometría necesaria y partículas de segunda fase. Principalmente, las 
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exploraciones sobre la microestructura aportan entendimiento sobre la difusión de hidrógeno. El 

trabajo reportado por Oudriss et al. [55-57] estipula órdenes de magnitud para Deff y NT 

correspondientes a límites de granos percolados, comparables a los hallazgos de este trabajo. En 

su investigación comentan que los límites de grano de alto ángulo (Σ > 27) con conectividad 

aleatoria son más susceptibles a la difusión de hidrógeno. Por el contrario, las microestructuras de 

tipo Σ3n y de bajo ángulo (Σ1) presentan propiedades de atrapamiento y obstrucción de difusión. 

Relacionado a esta variedad de fronteras de grano, se han desarrollado estrategias, incluyendo la 

aplicación de ciclos termomecánicos a estas superaleaciones, para inducir orientación de 

microestructuras, logrando límites de grano particulares [92-95]. Concatenando lo comentado hasta 

este punto y fijando el objetivo de evitar la FH, es necesario considerar los siguientes aspectos en 

el diseño de estas superaleaciones:  

• Precipitación. En superaleaciones del sistema Ni-Cr-Fe-C, los precipitados presentes son el 

Cr7C3 y Cr23C6. Estos compuestos presentan atrapamiento irreversible para con el 

hidrógeno, teniendo una energía de enlace mayor que fronteras de grano, dislocaciones y 

otros defectos [7, 12]. Por lo tanto, sobre el diseño de superaleaciones es necesario tener un 

correcto control de la distribución y tipo de precipitado para evitar la fragilización por 

acumulación de hidrógeno en este tipo de trampas. 

• Microestructuras Σ3n y Σ1. Es necesario considerar que el atrapamiento y obstrucción de 

hidrógeno podría ser mayor en superaleaciones compuestas por límites de grano Σ3n y Σ1. 

Esta puede ser una estrategia valiosa para evitar la difusión de hidrógeno desde la superficie 

y la subsuperficie. Sin embargo, no sería posible evitarlo por completo; en consecuencia, 

el hidrógeno podría permanecer atrapado activando algún mecanismo de FH. En específico 

a lo anterior, los mecanismos HEDE, HELP y AIDE pueden generarse debido al 

debilitamiento en la energía de cohesión de la superficie y sub-superficie, así como la 

presencia de plasticidad local y emisión de dislocaciones [17-19]. 

• Microestructuras de alto ángulo y percoladas. Para este caso, los reportes de literatura 

muestran una alta difusividad de hidrógeno ya que el efecto de los límites de grano de alto 

ángulo y la conectividad aleatoria en los puntos triples aceleran considerablemente la 

absorción y la difusión de este elemento [56, 57]. Una microestructura percolada puede 

presentar valores altos de Deff, similar al presente trabajo. Así, el impacto de este tipo de 

microestructuras aparenta ser predominante sobre las trampas irreversibles, a pesar de que 

estas últimas son preferentemente formadas en las mismas fronteras de alto ángulo y en 

puntos triples de alta energía. 

La mejor estrategia contemplada por el presente autor resulta en la aplicación de la ingeniería de 

fronteras de grano para formar microestructuras ricas en Σ3n, redes de dislocaciones y maclado. 

Esta consideración se debe a los efectos adversos que puede exhibir una microestructura 

desorientada, asociados con el agrietamiento por corrosión bajo esfuerzo y empobrecimiento de 

capa pasiva ocasionada por alta formación de precipitados Cr:C.  A pesar de la posibilidad de tener 

un alto flujo y atrapamiento poco significativo de hidrógeno en la matriz de un material percolado, 

los efectos negativos generados por otros medios agresivos podrían ser preponderantes.  
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Finalmente, derivado de los resultados reportados en el presente trabajo, es necesario continuar la 

investigación a través del marco microestructural, analizando el efecto de los tipos de fronteras de 

grano sobre la absorción de hidrógeno. Así mismo, es preciso complementar la evaluación de 

permeabilidad de hidrógeno realizada por el método de la doble celda, aplicando técnicas como la 

espectroscopia por desorción térmica.  

 

Consideraciones futuras en el desarrollo de modelaje predictivo mediante técnicas de inteligencia 

artificial 

El modelado predictivo aplicado en este trabajo demostró una alternativa viable para el cálculo de 

coeficiente de difusión efectivo, así como para obtener el impacto de cada variable experimental 

considerada sobre el Deff. Ciertamente, el modelo presentado no se encuentra completamente 

entrenado debido a la limitación de las técnicas de caracterización microestructural implementadas, 

material evaluado solo en estado de llegada, y el uso del ensayo de permeabilidad de hidrógeno 

basado en la doble celda electroquímica. Es necesario enriquecer la base de datos con estudios 

centrados en diferentes variables sobre el diseño y fabricación de superaleaciones. Por lo tanto, es 

viable retomar lo comentado en el apartado anterior, lo cual sugiere implementar esfuerzos sobre 

la caracterización microestructural y estudio de atrapamiento de hidrógeno. En cuanto al modelo 

predictivo, es factible mejorar su rendimiento mediante la aplicación y evaluación de distintos tipos 

de técnicas de aprendizaje con IA, tales como máquinas de soporte vectorial, RNAs bayesianas, 

entre otras. Finalmente, con el objetivo de evaluar la viabilidad de la aplicación de estos métodos 

de IA, los modelos predictivos deben ser comparados con los clásicos como las leyes de Fick o la 

ecuación de Arrhenius.  

 

Emisión de dislocaciones y plasticidad local promovidos por hidrógeno; mecanismos AIDE y 

HELP 

Los mecanismos HELP y AIDE son dos de los mecanismos propuestos aceptados y 

experimentalmente comprobados mediante distintas técnicas de caracterización. Sobre estas se han 

reportado hallazgos mediante fractografía observada en MEB, nanodureza y dislocaciones 

identificadas por TEM [102, 103]. En estos se postula que el hidrógeno impacta la movilidad de 

las dislocaciones, incrementando la misma. Se han realizado muchos esfuerzos para entender y 

comprobar la existencia de estos mecanismos, no obstante, experimentalmente resulta ser un 

objetivo complicado. Esto debido a los muchos efectos que el hidrógeno provoca en materiales 

tales como las superaleaciones. Algunas de las observaciones experimentales han exhibido la 

influencia sobre la plasticidad local generada por hidrógeno, además de que, relacionado a estas, 

se soporta la hipótesis del transporte de hidrógeno durante el mismo movimiento de planos 

atómicos [96-103]. Es decir, adicionalmente a la promoción de movimiento de dislocaciones que 

provoca el hidrógeno, este elemento, al encontrarse atrapado en las mismas dislocaciones es 

transportado por el movimiento de estas. Esto resulta en una plasticidad local que genera 

normalmente la expansión de fracturas, además de extender las vacancias presentes; siendo posible 
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la presencia de un ciclo de retroalimentación en el comportamiento de las dislocaciones [102, 103]. 

Por otro lado, los estudios mediante simulación atomística han aportado resultados interesantes, a 

pesar de la latente desventaja en su computo la cual engloba el estudio a condiciones de cero 

absoluto 0K y tasas de deformación excesiva. Sobre estos hallazgos es importante mencionar que 

las puntas de las fracturas son más susceptibles a la fragilización. En específico sobre la superficie 

y la sub-superficie, ya que en estos puntos es posible que las grietas sean abiertas y el mecanismo 

de emisión de dislocaciones se combine con la plasticidad local [103]. En general, muchos 

mecanismos pueden ocurrir simultáneamente, por lo que su estudio continúa siendo planteado y 

enfocado en la aplicación de técnicas de última generación. En este trabajo se encontraron 

dislocaciones de borde en las superaleaciones In 600 de llegada e In 600 permeada con hidrógeno. 

Para el caso del In 600 permeado, su patrón de difracción de electrones hallado corresponde a un 

material con alta densidad de dislocaciones. Si bien, es posible relacionar esto con su condición de 

saturación de hidrógeno, asegurar que lo encontrado es completamente provocado por el hidrógeno 

no es viable. Sin embargo, una razón posible relacionada a lo anterior puede concatenarse a lo 

reportado en la literatura tomando en cuenta el estado de llegada de la microestructura del In 600. 

Existen trabajos que han concluido que el hidrógeno impacta de forma significativa el movimiento 

de dislocaciones en microestructuras con previa deformación plástica. Algunos ejemplos de estos 

estudios se han realizado sobre paladio y níquel, analizando dos estados del material, rolado en 

frio, y rolado en frio con cargado de hidrógeno, teniendo como única diferencia la presencia de 

hidrógeno en la matriz. Encontraron que muestras roladas en frio saturadas de hidrógeno 

presentaron una mayor densidad de dislocaciones en comparación con su contraparte. Una de las 

conclusiones que se consideran es la promoción de dislocaciones por saturación de hidrógeno en 

microestructuras previamente deformadas [100, 101]. Por lo tanto, concatenando las ideas 

planteadas en la literatura con el presente trabajo, es posible considerar que la densidad de 

dislocaciones solo observada en el patrón de difracción de la In 600 permeada de hidrógeno fue 

ocasionada por su estado previamente deformado de fábrica (ver Figuras 4.39b y 4.42b). Esto no 

significa que solo la presencia del hidrógeno provoque una gran densidad de dislocaciones, en 

contraste, sobre estas superaleaciones In 600 en su estado de llegada, la cantidad de hidrógeno 

concentrado en la matriz fue suficiente para promover un aumento en la densidad de estas. 

Finalmente, resulta interesante el hallazgo de estos resultados, no obstante, es necesario 

profundizar en su estudio mediante TEM para asegurar lo observado y plantear hipótesis al 

respecto.  
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Conclusiones 

Se determinaron los coeficientes de difusión efectivo de hidrógeno sobre superaleaciones base Ni 

en el sistema Ni-Cr-Fe-C. Para esto se diseñaron y fabricaron 3 superaleaciones experimentales, 

variando de forma controlada el contenido de Cr.  Lo anterior se realizó para evaluar y comparar 

resultados en superaleaciones comerciales del mismo sistema principal, en este caso, In 600 e In 

690. A continuación, se comentan los principales hallazgos de la presente investigación:  

• El análisis mediante DRX sobre las superaleaciones experimentales confirmó la presencia 

de la fase γ, carburos M7C3, además, los parámetros de red obtenidos concordaron con lo 

reportado en la literatura relacionado a las In 600 e In 690.  

• Fue posible descartar la influencia del contenido de Cr de todas las superaleaciones, sobre 

la difusión de hidrógeno, esto debido al no presentar cambio en el espaciamiento 

interatómico de la red CCC, adicionalmente a la variación y orden de magnitud obtenidos 

en los valores de Deff, Jss y densidad de trampas. 

• Los resultados de la metalografía en relación con muestras de llegada y tratadas 

térmicamente, exhibieron anclaje Zener para el caso de la aleación 28Cr, que puede estar 

relacionado al alto contenido de C encontrado mediante el análisis CHNS/O. También, se 

observó una ligera anormalidad en el crecimiento de grano sobre la mayoría de las 

superaleaciones con TT aplicado, a excepción de la 28Cr, muy probablemente provocado 

por el mismo efecto de anclaje. 

• Los valores de Deff y Jss, y densidad de trampas exhibieron una predominante influencia del 

estado de la microestructura en comparación con el contenido Cr en solución sólida, 

precipitación, y a la presencia de Ti en las superaleaciones estudiadas.  

• En el proceso para el cálculo de densidad de trampas/m3, a conocimiento del autor, se 

desarrolló y comprobó con resultados de literatura un método simple para obtener la 

densidad de sitios intersticiales/m3 (NL). El modelo fue compatible para materiales cúbicos 

centrado en las caras y en el cuerpo.  

• Los resultados de densidad de trampa fueron del orden de 7E25 trampas/m3, los cuales están 

de acuerdo con lo presentado en la literatura relacionado con microestructuras con alta 

desorientación. 

• En base con el punto anterior, no fue posible sugerir una dependencia de la difusividad de 

hidrógeno con la concentración de trampas en la matriz. Es posible que la influencia del 

estado de la microestructura sea mucho mayor que el fenómeno de atrapamiento por 

defectos y partículas de segunda fase. 

• Fue posible el desarrollo de dos modelos predictivos correspondientes a Deff y Jss mediante 

redes neuronales artificiales. Esto se realizó dentro de los alcances de los resultados 

experimentales obtenidos. Los coeficientes de correlación lineal resultantes fueron 

satisfactorios, teniendo como máximos los valores 0.96 para Deff y 0.80 para Jss. 

Consecuentemente, es factible recomendar el uso de este modelo como complemento en el 

cálculo de Deff y Jss; se debe considerar su uso limitado a 10 variables de entrada, número 

empleado en este trabajo.  
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• Mediante el algoritmo de Garson se calcularon las importancias relativas de 10 variables 

de entrada sobre las variables de salida Deff y Jss. Los resultados presentaron principales 

consideraciones de influencia sobre las salidas de la siguiente manera: transientes > 

contenido elemental de Cr > coating Au/Pd > TGP-FP.  

• Finalmente, mediante TEM se observaron dislocaciones sobre material In 600 de llegada e 

In 600 permeada de hidrógeno. Fue posible detectar sistemas de deslizamiento activos en 

ambas condiciones. Finalmente, solo sobre la In 600 permeada, una alta densidad de 

dislocaciones fue observada mediante el patrón de difracción. Esto sugiere la promoción 

por saturación de hidrógeno de sistemas de deslizamiento activos; exhibiendo un aumento 

significativo de las dislocaciones desde su estado de llegada hasta este mismo estado, 

saturado.  
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Apéndices 

En las Figuras A-C se presentan graficas de barras correspondientes a las mediciones de TGP, TPP, 

y FP. Estas se utilizaron para la interpretación de los datos de la caracterización metalográfica. 

 

 

Figura A. Mediciones de FP, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 
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Figura B. Mediciones de TPP, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 
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Figura C. Mediciones de TGP, a) In 690, b) In 600, c) 28Cr, d) 15Cr y e) 10Cr. 
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Anexos 

Derivado de la emergencia global sanitaria presentada desde el año 2019, los eventos presenciales 

de divulgación científica en su mayoría fueron cancelados. Además, los laboratorios cerraron en 

su totalidad, lo cual impidió gran avance experimental durante la contingencia. Por esta razón, 

relacionado al presente trabajo no fue posible asistir a un gran número de congresos nacionales e 

internacionales. No obstante, en el proceso de formación científica profesional que comprende el 

doctorado en ingeniería, se desarrollaron habilidades deseables y necesarias para la investigación 

científica en el campo de conocimiento y algunos otros afines. A continuación, se presentan las 

actividades y los productos obtenidos durante la formación doctoral.  

 

Artículos de investigación:  

• Prediction of the stacking fault energy in austenitic stainless steels using an artificial neural 

network, 2019, https://dx.doi.org/10.31873/IJETR.9.1.2019.18. 

• Mapping of Radon (220Rn and 222Rn) concentration distribution in a microclimate conditions 

wine cellar, using nuclear track methodology, 2019, https://doi.org/10.4236/jep.2019.107054. 

• Study of the Erosion of Copper by Hot Plasma, 2020, 

https://doi.org/10.15415/jnp.2020.72022. 

• Hydrogen diffusion in Ni-Cr-Fe system, 2021, https://doi.org/10.1016/j.matpr.2020.12.534. 

Producto de tesis doctoral. 

• Development of a wind turbine using 3D printing: A prospection of electric power generation 

from daily commute by car, 2021, https://doi.org/10.1177/0309524X211029563. 

• The feasibility of masks and face shields designed by 3D printing makers; some considerations 

of their use against the COVID-19, 2021, https://doi.org/10.1016/j.matpr.2021.12.503. 

• Failure analysis of austenitic stainless steel implant screws and prospection of chemical 

composition using artificial intelligence, 2022, https://doi.org/10.4236/wjet.2022.101006. 

• Beehive wind turbine: a new design for electric power generation in urban and semi-urban 

zones, 2022, https://doi.org/10.1177/0309524X221080573. 

• Artificial neural networks for predicting potentiodynamic tests of brass 70-30, 2023, 

https://doi.org/10.1016/j.matpr.2023.01.287.  
• Hydrogen diffusion in nickel superalloys; an electrochemical permeation study and 
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