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Resumen 

La presente memoria de título investigó las características principales de la fase Laves y su relevancia 

como precipitado en aceros resistentes a la termofluencia. Se analizó el impacto de los elementos aleantes 

y la temperatura en la formación de esta fase, además, se diseñaron tres aleaciones ferríticas inoxidables 

(Fe-Cr-X-Ni-Al, donde X representa Nb, Ti y Mo) con el objetivo de obtener precipitados de fase Laves 

para su posterior estudio. Para este propósito, se utilizó el software ThermoCalc para crear diagramas de 

fases de estos sistemas. Estos diagramas fueron fundamentales para determinar los tratamientos térmicos 

necesarios y también contribuyeron al análisis de los resultados obtenidos. 

Las aleaciones se produjeron en un horno de inducción con atmósfera controlada, seguido de un proceso 

de laminado en caliente y solubilizado para homogeneizar la microestructura. A continuación, se 

llevaron a cabo tratamientos térmicos de recocido durante 2 y 4 horaspara favorecer la precipitación de 

la fase Laves. Las muestras resultantes se caracterizaron mediante microscopía óptica y microscopía 

electrónica de barrido. 

Los resultados mostraron la formación exitosa de precipitados de fase Laves en aleaciones con Nb y Ti, 

coincidiendo con las predicciones computacionales. También se predijeron correctamente otros 

precipitados ricos en aluminio y carburos, evidenciando la eficacia de los tratamientos térmicos para 

mejorar la microestructura. Sin embargo, en la aleación con Mo, los tratamientos térmicos no fueron 

suficientes para inducir la formación de la fase Laves debido a una menor fuerza impulsora. Así, este 

estudio profundizó en el papel de los elementos aleantes en la precipitación de la fase Laves en aceros 

ferríticos inoxidables, respaldando las predicciones teóricas y demostrando la efectividad de los 

tratamientos térmicos en el control de la microestructura. 
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Nomenclatura y abreviaciones 

rA: Radio atómico de A en 𝐴𝐵2. 

rB: Radio atómico de B en 𝐴𝐵2. 

τ Orowan: Esfuerzo de Orowan. 

G: Módulo de cizalle. 

b: Vector de Burger. 

 l: Distancia entre precipitados. 

ΔG: Energía libre de Gibbs. 

V: Volumen. 

A: área de interfaz. 

ΔGV: Cambio en la energía de Gibbs producido por la creación de un volumen V. 

α/β: Interfaz entre fases α y β. 

Aγ: energía de interfaz. 

∆GS: Cambio de energía libre de Gibbs por deformación elástica en la malla. 

∆Gd: Cambio de energía libre de Gibbs producto de destrucción de defecto cristalino. 

µ: Potencial químico. 

X: Composición. 

ΔGn: Fuerza impulsora para la nucleación por mol. 

Vm: volumen molar. 

r*: Radio crítico. 

ΔG*: Energía de activación. 

J: Velocidad de nucleación. 

Z: Factor de zeldovich.  

ԑ: Velocidad a la que los átomos se adhieren hacia el núcleo crítico 

𝑁0: número de sitios de nucleación por unidad de volumen. 

k: constante de Boltzmann.  

T: temperatura. 

D: coeficiente de difusión intersticial. 

𝐷𝑖: coeficiente de difusión en la matriz. 

𝑥𝑖
𝛽/𝑎

 : Fraccion molar del elemento i en el precipitado en la matriz. 
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 𝑥𝑖
𝑎/𝛽

 : Fracción molar del elemento i en el precipitado respectivamente. 

ΔG*: barrera energética de la nucleación. 

R*KBT: Radio al cual los precipitados estables nuclean. 

v: Tasa de crecimiento. 

Cβ: Concentración de soluto en el precipitado. 

C0: Concentración de soluto en el borde. 

Ce: Concentración de equilibrio. 

x: grosor del precipitado. 

d(t): tamaño de partícula en el instante t. 

d0: Tamaño inicial de la partícula. 

Kp: Constante de engrosamiento. 

Gα: la energía de Gibbs molar total de la fase α 

srfGα: Energía libre de superficie de la fase α con relación a las otras fases presentes.  

cfgGα: Energía de configuración de la solución. 

mgmGα: Contribución magnética a la energía de Gibbs. 

EGα: Exceso de energía de Gibbs. 

𝐺𝑖
α: Energía de Gibbs del elemento i relativa. 

xi: Fracción molar del componente i. 

Lij: Parámetro de interacción. 

BCC: Estructura cristalina cubica centrada en el cuerpo. 

FCC: Estructura cristalina cubica centrada en las caras. 

𝑦𝐴
1: Fracción molar del componente A en la subred 1. 

𝑦𝐴
2: Fracción molar del componente A en la subred 2. 

𝑦𝐵
1: Fracción molar del componente B en la subred 1. 

𝑦𝐵
2: Fracción molar del componente B en la subred 2. 

𝐺𝑖:𝑗
0 : Energía de Gibbs para las componentes en las periferias. 

𝜑: Distribución de densidad numérica de los precipitados.  

S: Nucleación para la distribución de densidad numérica de precipitados. 

𝑓𝑣
Laves: Fracción volumétrica de fase laves. 
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n: Factor de orden. 

θ: Ángulo entre el haz incidente y la superficie. 

 d: Distancia interplanar. 

λ: longitud de onda de haz incidente. 
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1. Introducción 

Los aceros ferríticos altos en cromo son ampliamente utilizados en diversas áreas industriales, tales como 

la fabricación de vehículos, paneles de ascensores e industria aeroespacial. En particular, se emplean en 

la fabricación de componentes expuestos a altas temperaturas en la industria energética, como turbinas 

de vapor, tubos y soportes. Estos aceros se caracterizan por su elevada resistencia mecánica, alta 

resistencia a la corrosión, resistencia a la termofluencia y bajo costo en comparación con los aceros 

inoxidables austeníticos (1–3). Sin embargo, a temperaturas superiores a 600°C, que son las condiciones 

de operación en plantas de energía ultra supercríticas reconocidas por su alta eficiencia y baja emisión 

de contaminantes, se presenta una inestabilidad en la microestructura de los aceros ferríticos altos en 

cromo. Esta inestabilidad está estrechamente relacionada con la presencia de precipitados, como la fase 

Laves, M23C6, fase Z y carbonitruros (4,5). Por lo tanto, existe un gran interés en comprender en detalle 

la formación y comportamiento de estos precipitados en la microestructura.  

Por otra parte, la fase Laves se considera un compuesto intermetálico que contribuye al fortalecimiento 

por precipitación en aceros ferríticos, especialmente en términos de resistencia a la termofluencia (6), lo 

cual se le atribuye al alto grado de coincidencia con la estructura cristalina en la matriz ferrítica (7), Sin 

embargo, su efecto está influenciado por su ubicación, tamaño y fracción volumétrica, ya que puede 

volverse perjudicial al exceder ciertos límites, es decir, un exceso de precipitados grandes o una 

concentración excesivamente alta de los mismos podrían debilitar las propiedades mecánicas del 

material, en lugar de fortalecerlo, comprometiendo su resistencia a la termofluencia.  (8). Por lo tanto, la 

nucleación, el crecimiento y el engrosamiento de las partículas son factores determinantes para la 

resistencia a la termofluencia. 

Considerando que en general el aporte de fase laves al desempeño en alta temperatura es optimizado con 

una distribución homogénea de partículas finas (9), es conveniente que el acero sea completamente 
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ferrítico para obtener una matriz de ferrita homogénea supersaturada (10). Así, La motivación para el 

presente estudio surge del interés en conocer el comportamiento de la formación de la fase laves en 

aceros altos en cromo de matriz ferrítica. Por otro lado, para modelar las propiedades termodinámicas 

de cada fase en un sistema multicomponente, se utiliza el método Calphad, el cual se basa en la 

minimización de la energía libre de Gibbs utilizando una base de datos termodinámicos. De esta manera, 

se pueden calcular diagramas de fases para sistemas multicomponentes, composiciones y fracciones de 

equilibrio, lo cual resulta muy útil para el diseño de materiales, considerando el tiempo y el costo 

requeridos (11).  

Sin embargo, para la aplicación práctica del método se requiere del uso de software, en esta investigación 

se utilizó ThermoCalc para realizar los cálculos de la fuerza impulsora para la formación de la fase Laves 

en función de la temperatura y composición (presión atmosférica constante) (12,13).  

ThermoCalc ha mostrado buenos resultados en estudios previos en sistemas multicomponentes similares 

al de esta investigación. Igualmente, en otros estudios, se ha desarrollado con éxito el diseño de 

aleaciones resistentes a la termofluencia mediante la optimización de la combinación de carburos M23C6 

con fase Laves para 650°C, 700°C y 750°C (14). 
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2. Objetivos 

2.1. Objetivo general 

Estudiar la formación de la fase laves en sistemas Fe-Cr-X-Ni-Al (donde X denota Nb, Ti o Mo) 

mediante modelación computacional y análisis microestructural. 

2.2. Objetivos específicos 

• Modelar termodinámicamente la estabilidad de la fase Laves en sistemas Fe-Cr-X-Ni-Al 

utilizando ThermoCalc (donde X denota Nb, Ti o Mo). 

• Producir tres aleaciones mediante horno de inducción en atmosfera controlada del tipo: Fe-

Cr-Nb-Ni-Al, Fe-Cr-Ti-Ni-Al, Fe-Cr-Mo-Ni-Al. 

• Estudiar microestructuralmente la formación (precipitación) de la fase Laves en sistemas Fe-

Cr-X-Ni-Al (donde X denota Nb, Ti o Mo) mediante el uso de microscopia óptica y 

microscopia electrónica de barrido. 
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3. Estado del arte 

3.1. Fase Laves 

Se denomina fase Laves a un compuesto intermetálico con estequiometria del tipo AB2, el cual se 

encuentra presente en numerosos sistemas, ya que puede ser formada por combinaciones de metales de 

toda la tabla periódica, sus propiedades varían según su composición, en general, su presencia se 

considera perjudicial, sin embargo, en ocasiones, puede resultar beneficiosa (15). Considerando fases 

Laves binarias (AB2) y ternarias (A(B,C)2) se han observado  más de 1400 tipos diferentes (16). Estos 

intermetálicos pueden cristalizar en distintos politipos, entre ellos, los más observados son los politipos 

C14, C15 y C36, en los cuales, los átomos A son de mayor tamaño que los átomos B, donde, los átomos 

A se ubican en los intersticios de la estructura tetraédrica formada por los átomos B(17).  

Estos politipos son formados mediante el apilamiento de capas cuádruples compactas, las cuales, a su 

vez, están formadas por capas triples (t y t´, donde t´ es la reflexión de t en el plano basal de la celda 

unitaria) y simples, en la figura 1 se muestran las estructuras atómicas de las capas junto a la celda 

unitaria hexagonal proyectada en el plano (0001). Existen seis tipos de capas cuádruples compactas 

dependiendo de los sitios donde se sitúan sus átomos (18). 
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Figura 1: a) Celda unitaria hexagonal proyectada sobre el plano (0001) para C14 y C36 y sobre (111) para C15, b) Capa 

simple de átomos pequeños, c) y d) capas triples (17). 

 

Si definimos las capas cuádruples X, Y y Z como aquellas compuestas por una capa simple seguida de 

una capa triple del tipo t, y las capas X', Y' y Z' como aquellas compuestas por una capa simple seguida 

de una capa triple del tipo t', el apilamiento de estas capas debe seguir las siguientes reglas: una capa del 

tipo X, Y o Z debe ser seguida por la secuencia X→Y→Z→X, mientras que una capa del tipo X', Y' o 

Z' debe ser seguida por la secuencia invertida X→Z→Y→X. 

Esto significa que sobre una capa X puede haber una capa Y o Y', sobre una capa Y puede haber una 

capa Z o Z', y sobre una capa Z puede haber una capa X o X'. Por otro lado, sobre una capa X' puede 

haber una capa Z o Z', sobre una capa Y' puede haber una capa X o X', y sobre una capa Z' puede haber 

una capa Y o Y'. 
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Así, las secuencias de apilamiento XY', XYZ y XYZ'Y'/XY'X'Z corresponden a los politipos C14, C15 

y C36, respectivamente. La figura 2 muestra la distribución de los átomos A y el apilamiento de las capas 

X, Y y Z para los politipos C14, C15 y C36, por otro lado, la figura 3 muestra la distribución de los 

átomos B para los politipos mencionados. 

 
Figura 2: Distribución de los átomos A y apilamiento de capas para los politipos C14, C15 y C36 respectivamente (16). 

 

 

 
 

Figura 3: Distribución de los átomos B y apilamiento de capas para los politipos C14, C15 y C36 respectivamente (17). 
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Existen diversos factores que controlan la estabilidad de la fase Laves. Considerando el tamaño de los 

átomos que la forman, la relación de sus radios rA/rB varía entre 1.05 y 1.70, siendo idealmente 1.225. 

Cabe destacar que no existe correlación entre el valor de la relación y el politipo formado. Por otro lado, 

teniendo en cuenta la electronegatividad de los elementos, se ha observado que la contracción debido a 

la atracción entre los átomos A y B es proporcional al cuadrado de la diferencia de sus 

electronegatividades. Considerando esto, la diferencia de potenciales atómicos produce una 

renormalización de los radios atómicos efectivos, permitiendo la formación de fase Laves con grandes 

relaciones de radios de Goldschmidt lejanos a las ideales. Sin embargo, este fenómeno también puede 

provocar la inestabilidad estructural de una fase Laves con relaciones de radios atómicos cercanos a las 

ideales. Un tercer factor para considerar es la concentración de electrones de valencia, la cual se relaciona 

con los rangos de homogeneidad de las estructuras cúbicas y hexagonales. No obstante, solo es válido 

para algunos sistemas ternarios particulares(16). 

La Fase laves es un precipitado particularmente importante en aceros inoxidables resistentes a altas 

temperaturas, ya que influye notablemente en la estabilidad de la microestructura y en sus propiedades 

mecánicas. En aceros ferríticos inoxidables, puede ser perjudicial considerando que puede producir 

fragilización, y modificación de la temperatura de transición dúctil-frágil (19). Sin embargo, estudios 

han comprobado que la precipitación de la fase de Laves puede retardar la migración de los límites de 

grano y prevenir la recristalización, mejorando su resistencia a la termofluencia (20,21). 

La fase Laves desempeña un papel clave en el fenómeno de anclaje de dislocaciones, el cual está 

condicionado por el tamaño y la forma de dicha fase. El esfuerzo de Orowan, a su vez, está asociado al 

requerimiento de energía para que una dislocación atraviese una partícula, y se describe mediante la ec1. 

(22). 
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τOrowan=2Gb/l  ec1. 

donde G es el módulo de cizalle, b es el vector de Burger y l es la distancia entre precipitados. 

Por lo general, se considera que los aceros ferríticos tienen una menor resistencia a la termofluencia en 

comparación con los aceros austeníticos. Sin embargo, debido a su menor coeficiente de expansión 

térmica, los aceros ferríticos son preferidos para la construcción de componentes que operan a alta 

temperatura. Esto abre la posibilidad de utilizar aceros ferríticos inoxidables de bajo costo que presenten 

un alta maleabilidad, resistencia a la corrosión y oxidación, como alternativa a los aceros austeníticos. 

A medida que aumentan las restricciones ambientales, es necesario mejorar la eficiencia y reducir las 

emisiones, lo que implica operar a temperaturas más altas. Esto, a su vez, requiere materiales con 

excelentes propiedades de resistencia a la oxidación, a altas temperaturas, a la fatiga térmica y al creep. 

Generalmente, estas propiedades se logran mediante la adición de Nb o Mo a la aleación. Además, la 

adición de Mo tanto como de W se utiliza para reducir la tasa de oxidación y mejorar la resistencia al 

creep. El W también aumenta el número de precipitados de fase Laves, los cuales minimizan el 

crecimiento interno de la película de óxido.(23).  

En el contexto del proceso de soldadura, es crucial comprender el impacto de los ciclos térmicos en la 

microestructura de los materiales, específicamente en el crecimiento de grano (24). Dado que la unión 

por soldadura se utiliza ampliamente en la fabricación de componentes de aceros ferríticos inoxidables, 

es de vital importancia considerar el comportamiento de la precipitación de la fase Laves en la zona 

afectada por el calor. La Fase Laves puede desempeñar un papel crucial al prevenir o frenar el 

crecimiento excesivo de grano durante el ciclo térmico de soldadura (25). 

Además, se ha observado el desprendimiento de incrustaciones de óxido al formarse la fase laves en la 

interfaz acero/óxido, lo cual ocurre producto del desajuste de expansión térmica entre ambas fases (26). 
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El endurecimiento por precipitación de la fase laves considerando un acero ferrítico/martensítico es 

afectado por dos variables: el tamaño medio de precipitado y la fracción volumétrica. Si se considera 

sólo fracción volumétrica, se aprecia que existe un límite dentro del cual la fase Laves aporta 

endurecimiento de manera efectiva y este es creciente respecto a la fracción volumétrica, luego de 

superar ese límite, el efecto del endurecimiento decrece, como se observa en la figura 4, donde, la curva 

1 muestra el incremento del esfuerzo de ruptura en termofluencia debido al endurecimiento por 

precipitación de fase laves; la curva 2 muestra la disminución del esfuerzo de ruptura por creep debido 

a la pérdida de endurecimiento por solución sólida provocada por el consumo de los elementos W y Mo 

del soluto, y la curva 3 muestra el efecto combinado de ambos fenómenos (8).  

 

Figura 4: Diagrama de los efectos sobre el endurecimiento ocasionado por precipitación y por pérdida de solución sólida. 

 

En la curva 1 se muestra el incremento del esfuerzo de ruptura por creep debido al endurecimiento por 

precipitación de fase laves. La curva 2, por otro lado, muestra la disminución del esfuerzo de ruptura por 

creep debido a la pérdida de endurecimiento por solución sólida causada por el consumo de los elementos 
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W y Mo del soluto. Por último, la curva 3 representa el efecto combinado de ambos fenómenos. En el 

punto A, se alcanza la fracción volumétrica óptima para maximizar el efecto de endurecimiento 

considerando ambos fenómenos mencionados. El punto B indica el punto máximo del efecto de 

endurecimiento por precipitación, mientras que el punto C muestra el punto donde la presencia de fase 

laves comienza a ser perjudicial, es decir, donde su formación disminuye el esfuerzo de ruptura por creep 

(8). Las curvas se interpretan cualitativamente. 

En general, el comportamiento del endurecimiento por precipitación puede variar entre una matriz 

ferrítica y una matriz ferrítico/martensítica debido a sus distintas microestructuras y composiciones. La 

presencia de martensita en una matriz ferrítico/martensítica puede proporcionar un mayor número de 

sitios de nucleación para la precipitación de fases de endurecimiento, lo que puede resultar en un mayor 

efecto de endurecimiento en comparación con una matriz ferrítica. No obstante, de manera general, 

también se puede observar el fenómeno de disminución del efecto de endurecimiento después de superar 

un cierto límite de fracción volumétrica de la fase de endurecimiento en ambas matrices. 

En relación con los aceros ferríticos, el endurecimiento por precipitación está estrechamente relacionado 

con el tamaño de la fase Laves, el espaciamiento entre partículas, su distribución, la velocidad de 

crecimiento y los engrosamientos de partículas. Estos factores influyen en el efecto de endurecimiento 

en dichos aceros. 

3.2 Rol de los elementos aleantes 

Considerando los elementos diferenciadores en las aleaciones estudiadas en esta investigación, es decir 

Nb, Ti y Mo, se ha observado previamente que estos elementos pueden mejorar la resistencia a la 

corrosión y al mismo tiempo mejorar el desempeño a alta temperatura de los aceros ferríticos 

inoxidables, y, más específicamente, el Nb y Mo son beneficiosos para prevenir la corrosión 
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intergranular y oxidación mediante el mecanismo de fijación de Cr junto a la inhibición de la difusión 

de oxígeno (27). 

El Nb es un elemento estabilizador de la ferrita, el cual tiene un importante rol en la descomposición de 

la austenita en otras fases durante el enfriamiento. Además, en aceros ferríticos, mejora la resistencia 

mecánica principalmente debido a que produce refinamiento de grano y a que promueve la formación 

de precipitados finos (28). También, puede promover la formación de fase laves en la interfaz 

óxido/metal, lo cual resulta beneficioso dado que evita la difusión de átomos hacia la capa de óxido y la 

entrada de iones de oxígeno al acero (27). 

El Ti y el Mo, por su lado, también son elementos estabilizadores de la ferrita, el Ti forma nitruros y 

carbonitruros, los cuales poseen una gran estabilidad a alta temperatura, el Mo forma carburos y también 

está documentado que promueve la formación de fase laves (29,30), además reduce el crecimiento de 

grano, y aporta resistencia a la corrosión por picadura (31).  

El Cr es el elemento aleante más importante en los aceros inoxidables, debido a que la principal razón 

de su resistencia a la corrosión es la presencia de una capa pasiva de óxido en la superficie, la cual está 

formada principalmente por Cr2O3 y posee un espesor de aproximadamente 2-3nm (31), además forma 

carburos M23C6 y nitruros M2N (32,33). Los aceros inoxidables ferríticos normalmente contienen en un 

rango de 14 a 27% de cromo (34). Por otro lado, la formación de fase laves ocurre preferentemente en 

la interfaz ferrita/Cr2O3 (35), sin embargo, la formación de precipitados de Cr suele generar una zona 

adyacente empobrecida en Cr, lo cual puede generar mayor susceptibilidad a corrosión intergranular, por 

lo tanto, es ventajoso añadir estabilizadores, tales como, el Nb y el Ti para que reaccionen 

preferentemente con el C y el N (36). 
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El Mn y el Ni tienen una influencia similar en la microestructura de los aceros ferríticos (37), sin 

embargo, el Mn posee la capacidad de formar MnS y así evitar los problemas causados por el S, además 

incrementa la tasa de crecimiento de algunos precipitados y promueve la formación de fase Laves (38).  

El Al, por su parte, provoca el engrosamiento de carburos del tipo M23C6, también es un elemento 

estabilizador de la ferrita (39), además disminuye la densidad de la aleación y una baja adición puede 

disminuir el módulo elástico y mejorar la resistencia (40).  

El Si es estabilizador de la ferrita y forma capas de óxido protectoras (41), además también promueve 

la formación de fase Laves (10).  

3.3 Tratamientos térmicos y termo-mecánicos  

Se ha demostrado que, mediante una correcta selección de tratamientos térmicos y termo-mecánicos, la 

degradación microestructural a las condiciones de termofluencia a largo plazo puede ser reducida (13), 

mediante una optimización mecánica de la microestructura a alta temperaturas: refinamiento de grano, 

endurecimiento por precipitación y límites de interface. 

La deformación en caliente puede inducir a la nucleación de precipitados finos en aceros inoxidables 

para alta temperatura, en los límites de grano o subgrano (42). Para aceros ferríticos inoxidables la 

laminación en caliente ha mostrado acelerar la formación de precipitados como la fase Laves, Chi y 

Sigma. Por su parte, la deformación plástica induce la formación de dislocaciones, las cuales son sitios 

de nucleación para la fase laves, ya que en estas se promueve la difusión, por otro lado, al existir más 

sitios de nucleación los precipitados tienden a tener menor tamaño (43). 

El recocido de precipitación es un tratamiento ampliamente utilizado y de gran importancia en los aceros 

inoxidables ferríticos. Este tratamiento tiene un impacto significativo en la microestructura, ya que puede 

modificar la distribución de los límites de grano y favorecer la formación de precipitados. En particular, 
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se aplica con frecuencia para mejorar el rendimiento de los aceros inoxidables ferríticos, especialmente 

en piezas laminadas. Durante el recocido, se promueve la recristalización y se reduce el endurecimiento 

causado por la deformación plástica en el proceso de laminación. Como resultado de su tratamiento, los 

aceros inoxidables ferríticos tratados muestran una alta resistencia mecánica, superando incluso a la de 

los aceros de bajo contenido de carbono. Esto los hace más adecuados para aplicaciones que requieren 

soportar esfuerzos elevados. Además, estos aceros también presentan una alta resistencia a la corrosión, 

superando incluso a los aceros martensíticos inoxidables. Esta combinación de propiedades los convierte 

en la elección ideal para aplicaciones que demandan tanto una alta resistencia mecánica como una alta 

resistencia a la corrosión (34,44). En general, el recocido aumenta el tamaño promedio de grano, lo que 

a su vez provoca una disminución en la tenacidad del material (45). Esto se relaciona con el proceso de 

aniquilación y reordenamiento de las dislocaciones y defectos puntuales (46). Además, durante este 

tratamiento térmico, se forma rápidamente una capa de Cr2O3 en la superficie, lo cual puede inducir la 

precipitación de la fase Laves en la interfaz ferrita/Cr2O3 (35). Esta precipitación de fase Laves puede 

tener una influencia significativa en el proceso de oxidación, ya que, durante este proceso, pueden 

formarse vacíos en la interfaz, lo que da lugar a la creación de una película porosa y menos adherente. 

Esto, a su vez, puede ocasionar su desprendimiento (47). Por otro lado, este tratamiento promueve el 

engrosamiento de los carburos M23C6, lo cual puede producir una disminución en la densidad numérica 

de este tipo de precipitados (48). 

3.4 Cinética de precipitación. 

Considerando la teoría de nucleación y crecimiento para un precipitado β rico en B (en este caso fase 

Laves) en una solución supersaturada α rica en A, se describen estos procesos mediante el cambio de la 

energía libre de Gibbs (ΔG). En primer lugar, se debe tener en cuenta que, a una temperatura en la cual 

la fase es estable, la creación de un volumen V de esta fase provocará una reducción de energía libre 
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correspondiente a VΔGV. Además, la creación de la interfaz α/β de área A provocará un aumento en la 

energía libre correspondiente a Aγ, asumiendo que la energía de interfaz es isotrópica. Por otro lado, la 

formación de este volumen V produce una deformación elástica en la malla lo cual también producirá 

un aumento la energía libre correspondiente a V∆GS. Luego, al considerar que la nucleación es 

generalmente heterogénea y ocurre en defectos cristalinos, también se debe considerar la disminución 

de energía libre asociada a la destrucción del defecto cristalino, que corresponde a ∆Gd (49).  

Así, la expresión para el cambio de la energía libre de Gibbs está dada por: 

ΔG=-V(ΔGv – ΔGS) + Aγ - ∆Gd (ec.2) 

Sin embargo, el valor de γ puede variar considerablemente dependiendo del tipo de interfaz. Esto es 

especialmente cierto para el caso de la interfaz de fase Laves con carburos MC. Dado que esta interfaz 

es coherente, tiene una energía interfacial más baja, lo que resulta en una barrera energética de nucleación 

más baja (50). Por lo tanto, Aγ debería ser reemplazado por la suma de las áreas de las distintas 

superficies del núcleo multiplicadas por sus valores de γ respectivos. Si no se considera la variación γ y 

asumiendo un núcleo esférico de radio r, puede reemplazarse en V en la ec. 2 (49). 

ΔG=-
4

3
𝜋r3(ΔGv – ΔGS) + 4𝜋r3γ - ∆Gd (ec.3) 

Luego, considerando que la nucleación requiere de la difusión desde la matriz supersaturada hacia la 

zona de nucleación hasta alcanzar la composición del precipitado β, si µ corresponde al potencial 

químico y X a la composición, la disminución de la energía libre asociada a la extracción de los 

elementos desde la fase α está dada por la ec.4 (49): 

ΔG1= µ𝐴
αX𝐴

β
 + µ𝐴

αX𝐵
β

 (ec.4) 

De igual forma, al reordenarse los átomos en la estructura de β, la energía libre aumentará ΔG2. 
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ΔG2= µ𝐴
β

X𝐴
β
 + µ𝐵

αX𝐵
β

 (ec.5) 

Así, la fuerza impulsora para la nucleación por mol de β es: 

ΔGn= ΔG2 - ΔG1 (ec.6) 

En consecuencia, siendo Vm el volumen molar, la disminución de la energía libre asociada al volumen 

es: 

ΔGv=
ΔGn

Vm
 (ec.7) 

Para la nucleación en límites de grano la forma óptima de un embrión corresponde a la que minimiza la 

energía libre de interfaz, para el caso de una interfaz incoherente corresponda la de dos capas esféricas. 

De aquí, se puede obtener el radio crítico de las capas del núcleo r* y la energía de activación ΔG* (49). 

r*=2γα/β

ΔGv
 (ec.8) 

ΔG*=
16πγ3

3(ΔGv – ΔGs)2 (ec.9) 

Así, la velocidad de nucleación J está dada por la ec.10 [25]. 

J=𝑍ԑ𝑁0exp (
𝑘ΔG∗

𝑘𝑇
) (ec.10) 

Donde, Z es el factor de Zeldovich, el cual está relacionado con la termodinámica del proceso de 

nucleación y describe la probabilidad de un núcleo supercrítico con un radio levemente mayor al crítico 

de disolverse en la matriz, ԑ es la velocidad a la que los átomos se adhieren hacia el núcleo crítico y 

queda expresado en la ec.11, 𝑁0 es el número de sitios de nucleación por unidad de volumen, k es la 

constante de Boltzmann y T es la temperatura (51). 
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ԑ=
4

𝑎4 𝜋r*2[∑
(𝑥𝑖

𝛽/𝑎
−𝑥𝑖

𝑎/𝛽
)2

𝑥
𝑖
𝑎/𝛽

𝐷𝑖

𝑘
1 ]−1  (ec.11) 

Donde 𝐷𝑖 es el coeficiente de difusión en la matriz, y 𝑥𝑖
𝛽/𝑎

 y 𝑥𝑖
𝑎/𝛽

 son las fracciones molares del elemento 

i en el precipitado en la matriz y en el precipitado respectivamente. 

En la figura 5, se describe gráficamente el cambio de energía de Gibbs asociada a la formación de un 

precipitado en relación con su radio. 

 

Figura 5: Representación gráfica del cambio de energía de Gibbs asociada a la formación de un precipitado en función de 

su radio R (52). 

 

Donde ΔG* es la barrera energética de la nucleación, R* es el radio crítico, R*KBT  es el radio al cual los 

precipitados estables nuclean, y Z es el factor de Zeldovich (52). 

El crecimiento detrás de la interfaz incoherente es un proceso controlado por la difusión, donde se 

considera que el precipitado comienza a crecer desde un tamaño cero con una tasa de crecimiento, v. Sea 

Cβ la concentración de soluto en el precipitado y C0 la concentración de soluto en el borde. Dado que la 

concentración en la matriz adyacente al precipitado es menor, se agotará de soluto y alcanzará el valor 
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de concentración de equilibrio, Ce. De esta manera, la tasa de crecimiento, v, depende del gradiente de 

concentración en la interfase y del coeficiente de difusión (49). Luego, si se considera x el grosor del 

precipitado: 

v= 
D(C0 −Ce)

2(Cβ−Ce)(Cβ−C0)x
 (ec. 12) 

Donde D es el coeficiente de difusión del soluto en la matriz. Si se asume volumen molar constante, las 

concentraciones C0 y Ce en la ecuación pueden reemplazarse por las fracciones molares X0 y Xe 

respectivamente. Además, si se integra la ecuación se obtiene: 

v= 
(X0 −Xe)

2(Xβ−Xe)x

𝐷

𝑡
  (ec.13) 

Donde, X0 - Xe es la supersaturación previa a la precipitación, de aquí se infiere que la tasa de crecimiento 

es proporcional a la supersaturación para un tiempo dado.  

Después de finalizar el proceso de crecimiento, comienza el engrosamiento del precipitado, el cual es 

uno de los procesos más relevantes en aceros resistentes a la termofluencia. En este proceso, la 

composición química ejerce una influencia importante (53) y la fuerza impulsora es la minimización de 

la energía de superficie. La tasa de engrosamiento se determina mediante la siguiente expresión: 

v= 
𝐷𝑖(X0 −Xe)

k(Xβ−Xr)

1

𝑟
(1-

𝑟∗

𝑟
)   (ec.14) 

donde Xr es la fracción molar en la interfase y 𝐷𝑖 es el coeficiente de difusión del elemento i en la matriz. 

Esta es una posible razón, por la cual, se ha observado que los precipitados de fase laves tienen una 

mayor cinética de engrosamiento al estar en límites de grano de ángulo alto que en límites de grano de 

ángulo bajo (54). 
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Según la teoría de Ostwald-Ripening, el engrosamiento controlado por difusión de volumen está dado 

por la ec.15 (55): 

d(t)3 – d0
3= Kpt  (ec.15) 

Donde, d(t) es el tamaño de partícula en el instante t, d0 es el tamaño inicial y Kp es la constante de 

engrosamiento. 

Como el refinamiento de grano facilita la difusión y el proceso de engrosamiento está controlado por 

ésta, consecuentemente, el refinamiento de grano promueve un engrosamiento más rápido del 

precipitado (56). 

3.5 Modelación termodinámica. 

El método CALPHAD permite el cálculo y predicción de las fases de distintos materiales en sistemas 

multicomponentes. Utilizando bases de datos termodinámicas y físicas, es posible construir diagramas 

de fases. Una característica destacada de este método es el establecimiento de una base de datos unificada 

para elementos puros en sus estados metaestables. Por ejemplo, se puede determinar la energía de Gibbs 

asociada al cromo en una estructura cúbica centrada en el cuerpo (57). 

Cualquier forma de modelación relacionada a las funciones termodinámicas parametrizadas de las fases, 

como la simulación de transformaciones controladas por difusión, se considera como una extensión de 

CALPHAD. El método consiste en determinar la función de la energía de Gibbs de cada fase presente 

en el sistema, estas funciones son parametrizadas y dependen de las variables de estado, es decir, presión, 

temperatura y composición (58).  

Teniendo en cuenta que la nucleación puede ser considerada como un proceso difusional en el espacio 

del tamaño de la partícula (12), el primer paso es describir la energía de Gibbs molar total para cada fase, 
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sea una fase α, donde, Gα es la energía de Gibbs molar total de esa fase, srfGα la energía libre de superficie 

con relación a las otras fases presentes, cfgGα la energía de configuración de la solución, mgmGα la 

contribución magnética a la energía de Gibbs y EGα el exceso de energía de Gibbs (38,59). Los materiales 

compuestos por Fe, Ni y Co, presentan el fenómeno de polarización en sus espines de electrones, lo cual 

debe considerarse por su contribución magnética en la energía de Gibbs (39,60). 

Gα = srfGα + 
cfgGα + mgmGα +

  EGα (ec.16) 

La energía libre de superficie srfGα para cada fase está dada por la siguiente ecuación, donde, 𝐺𝑖
α es la 

energía de Gibbs del elemento i relativa. 

srfGα = ∑ 𝑥𝑖G𝑖
α(𝑇)𝑖   (ec.17) 

El exceso de energía de Gibbs se obtiene mediante la ec.18. 

EGα =∑ ∑ 𝑥𝑖𝑥𝑗𝐿𝑖𝑗
𝑛
𝑗=𝑖+1

𝑛−1
𝑖=1   (ec.18) 

Donde, xi es la fracción molar del componente i, y Lij es un parámetro de interacción en Thermocalc que 

se describe mediante las series de Redlich-Kister representadas en la ec.19 y puede depender de la 

temperatura. 

Lij = 0Lij + 1Lij(xi -xj) + 2Lij(xi -xj)
2 + … + nLij(xi -xj)

n  (ec.19) 

cfgGα, a su vez, es descrito por la ec.20. 

cfgGα = RT∑ 𝑥𝑖𝑙𝑛𝑥𝑖 𝑖  (ec.20) 

Para describir las fases BCC y FCC, en general, se realiza mediante la sustitución de elementos metálicos 

en una sola subred, en cambio, para describir la fase laves en los politipos más comunes, C14, C15 y 

C36, se utiliza un modelo de dos subredes, utilizando el formalismo de energía compuesta (CEF) (61). 
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Considerando el modelo de dos subredes, para el politipo C14 de la fase laves, srfGα queda descrita por 

la ec.21 (62). 

srfGα = 𝑦𝐴
1𝑦𝐴

2𝐺𝐴:𝐴
0  + 𝑦𝐵

1𝑦𝐴
2𝐺𝐵:𝐴

0  + 𝑦𝐴
1𝑦𝐵

2𝐺𝐴:𝐵
0  +𝑦𝐴

1𝑦𝐵
2𝐺𝐵:𝐵

0  (ec.21) 

donde las fracciones de los componentes A y B en las subredes 1 y 2 son 𝑦𝐴
1,  𝑦𝐵

1 , 𝑦𝐴
2 y  𝑦𝐵

2. 

La energía de Gibbs para las componentes en las periferias 𝐺𝑖:𝑗
0  es dependiente de la temperatura y 

corresponde a la ec.22 (62).  

𝐺𝑖:𝑗
0 = 𝑎𝑖:𝑗 + 𝑇𝑏𝑖:𝑗 +𝑇𝑙𝑛(𝑇)𝑐𝑖:𝑗  (ec.22) 

Donde 𝑎𝑖:𝑗, 𝑏𝑖:𝑗 y 𝑐𝑖:𝑗 son constantes determinadas por experimentación u optimización de parámetros 

termodinámicos. 

Luego, la suma de las energías molares de Gibbs de los constituyentes puros i en la fase f multiplicados 

por su fracción (∑ 𝑖𝑦𝑖𝐺𝑖
𝑓
) se sustituye en la ecuación 21. 

Se utiliza el modelo numérico Kampmann-Wagner para modelar la precipitación de partículas, el cual 

emplea la ecuación diferencial ordinaria basada en las leyes de nucleación y crecimiento, donde, 

mediante la integración respecto al tiempo, se obtiene la cinética de precipitación (63). Si se considera 

que los precipitados son esféricos, se clasifican según su radio, el balance numérico está descrito por la 

ec.23 (64). 

𝛿𝜑

𝛿𝑡
=-

𝛿(𝑣𝜑)

𝛿𝑟
+S  (ec.23) 

Donde, 𝜑=𝜑(𝑟, 𝑡) representa la distribución de densidad numérica de los precipitados de radio r en el 

tiempo t, v=𝑣(𝑟, 𝑡) representa la velocidad de crecimiento de los precipitados de radio r en el tiempo t y 
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S=𝑆(𝑟, 𝑡) representa la nucleación para la distribución de densidad numérica de precipitados recién 

formados de radio r en el tiempo t. 

A pesar de que la nucleación de la fase laves es heterogénea, para el uso del modelo Kampmann-Wagner, 

se considera homogénea, por lo cual, para obtener el radio crítico y energía de activación pueden 

utilizarse las ecuaciones que entrega la teoría clásica de nucleación, es decir la ec.7 y la ec.8, al igual 

que la velocidad de nucleación ec.9, sin embargo, tampoco se considerará la deformación elástica de la 

malla ΔGs por lo cual la energía de activación queda expresada en la ec.24 además se considera que la 

velocidad de nucleación es dependiente del tiempo y queda expresada en la ec.25(51) . 

ΔG*=
16πγ3

3(ΔGv)2 (ec.24) 

J=𝑍ԑ𝑁0exp (
𝑘ΔG∗

𝑘𝑇
)exp(-τ/t) (ec.25) 

τ =
1

𝜑ԑ𝑍2         (ec.26) 

Así, este modelo calcula la evolución temporal de la fase del precipitado, su fracción y su tamaño (65). 

Finalmente se espera que la adición de elementos de aleación (Nb, Ti o Mo) en sistemas Fe-Cr-Ni-Al 

promoverá la formación de la fase Laves, la cual tendrá un impacto significativo en las propiedades 

microestructurales de los aceros ferríticos inoxidables. Además, se espera que la modelación 

computacional permita predecir la formación y estabilidad de la fase Laves en función de la composición 

química, y que la caracterización microestructural brinde información detallada sobre la morfología, 

distribución y efectos de los precipitados en los aceros estudiados. 
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4. Procedimiento experimental 

4.1 Diseño de las aleaciones 

La composición objetivo, presentada en la Tabla 1, fue determinada considerando la influencia 

independiente de los elementos, basándose en estudios previos y consideraciones teóricas. Estas 

composiciones objetivo representan un rango deseado de concentraciones para los elementos Cr, Ni, Al, 

X (Nb, Ti o Mo) y otros elementos traza. 

Tabla 1: Composición objetivo. 

Elemento  Cr Ni Al X Si Mn C N P S Fe 

Masa 

(%)  

9-15 1-3 1-3 1-3 <0,4 <0,4 <0,06 <0,03 <0,02 <0,02 BAL. 

 

La finalidad de establecer esta composición objetivo es favorecer la formación de precipitados de fase 

Laves durante el recocido a 650°C. Se espera que las propiedades y el comportamiento de las aleaciones 

Fe-Cr-X-Ni-Al se vean afectados por la presencia de la fase Laves, lo cual es relevante para aplicaciones 

específicas en las que se busca mejorar propiedades mecánicas, resistencia a la corrosión u otras 

características deseables. 

4.2 Producción de las aleaciones. 

Se fabricaron tres aceros ferríticos denominados según su composición como FeCrNiAlNb, FeCrNiAlTi 

y FeCrNiAlMo. La fabricación se llevó a cabo utilizando un horno de inducción con atmósfera 

controlada de argón grado 5, a una temperatura de 1600°C (aproximadamente 100°C por encima de la 

temperatura de fusión) y un tiempo de residencia del baño líquido de 5 minutos. 



 23 

 

Para alcanzar la composición deseada de la aleación se utilizó aluminio AA1100, níquel puro, acero bajo 

carbono (0,06%C) y ferroaleaciones (FeCr, FeMn, FeSiAl, FeNb, FeTi y FeMo) para las aleaciones de 

FeCrNiAlNb, FeCrNiAlTi y FeCrNiAlMo respectivamente. Se realizó un balance de masa para cada 

aleación y así se obtuvo la cantidad requerida de cada componente para cada aleación. Las tablas 2, 3 y 

4 muestran la cantidad de cada componente utilizada para producir las aleaciones de FeCrNiAlNb, 

FeCrNiAlTi y FeCrNiAlMo, respectivamente. 

Tabla 2: Cantidad de cada componente utilizado en la aleación FeCrNiAlNb. 

Componente Aluminio 

AA1100 

Niquel 

puro 

FeCr FeMn FeSiAl Acero 

(0,06%C) 

FeNb 

Masa (g) 120 125 1010 20 32 4000 190 

 

Tabla 3:Cantidad de cada componente utilizado en la aleación FeCrTiAlNb. 

Componente Aluminio 

AA1100 

Niquel 

puro 

FeCr FeMn FeSiAl Acero 

(0,06%C) 

FeTi 

Masa (g) 120 125 1050 20 32 4200 180 

 

Tabla 4: Cantidad de cada componente utilizado en la aleación FeCrMoNiAl 

Componente Aluminio 

AA1100 

Niquel 

puro 

FeCr FeMn FeSiAl Acero 

(0,06%C) 

FeMo 

Masa (g) 120 125 1010 20 32 4000 180 

 

4.2.1 Laminación 

Luego, se seccionaron 4 muestras de las piezas obtenidas por cada aleación fabricada y se realizó una 

laminación en caliente a 3 de ellas con un tiempo de empape de 1 hora a 1130ºC, con una reducción de 

espesor de 58%, 65% y 68% para las aleaciones de Nb, Ti y Mo respectivamente. 
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4.2.2 Solubilizado 

Posteriormente, se realizaron los tratamientos térmicos a todas las piezas laminadas, a las cuales, se les 

realizó un solubilizado a 1200°C por 3 horas, y enfriadas al aire.  

4.2.3 Recocido de precipitación 

A partir de las piezas sometidas a solubilizado se tomaron dos de ellas, por cada aleación, y se les realizó 

un recocido de precipitación a 650°C con tiempos de 2 y 4 horas, después un enfriamiento al agua. 

Así se obtienen 4 muestras por cada aleación, con 1 muestra directa de colada para analizar el efecto 

producido por los tratamientos térmicos. La tabla 5 muestra las distintas piezas con distintos tratamientos 

térmicos obtenidos para cada sistema en investigación con su denominación correspondiente. 

Tabla 5: Estado y denominación de cada muestra para posterior análisis. 

Sistema Estado Denominación 

FeCrNiAlNb Colada M6 

Laminación 1130ºC/1h/58% reducción + Solubilizado a 1200ºC 

por 3 horas 

M3 

Laminación 1130ºC/1h/58% reducción + Solubilizado a 1200ºC 

por 3 horas + Recocido de precipitación a 650ºC por 2 horas 

M11 

Laminación 1130ºC/1h/58% reducción + Solubilizado a 1200ºC 

por 3 horas + Recocido de precipitación a 650ºC por 4 horas 

M12 

FeCrNiAlMo Colada M42 

Laminación 1130ºC/1h/68% reducción + Solubilizado a 1300ºC 

por 3 horas 

M32 

Laminación 1130ºC/1h/68% reducción + Solubilizado a 1200ºC 

por 3 horas + Recocido de precipitación a 650ºC por 2 horas 

M38 

Laminación 1130ºC/1h/68% reducción + Solubilizado a 1200ºC 

por 3 horas + Recocido de precipitación a 650ºC por 4 horas 

M39 

FeCrNiAlNbTi Colada M28 

Laminación 1130ºC/1h/65% reducción + Solubilizado a 1300ºC 

por 3 horas 

M18 

Laminación 1130ºC/1h/65% reducción + Solubilizado a 1200ºC 

por 3 horas + Recocido de precipitación a 650ºC por 2 horas 

M24 

Laminación 1130ºC/1h/65% reducción + Solubilizado a 1200ºC 

por 3 horas + Recocido de precipitación a 650ºC por 4 horas 

M25 
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4.3 Caracterización de las aleaciones 

4.3.1 Microscopía óptica 

Para analizar y estudiar la microestructura, se realizaron metalografías de las muestras tomadas de las 

diferentes aleaciones. Para poder llevar a cabo el proceso de microscopía óptica, se realizó un desbaste 

con lijas de granulometría 800, 1200 y 1800, luego fueron pulidas con líquido de diamante y 

posteriormente se realizó un ataque electroquímico con ácido clorhídrico 5%vol/9V. Las micrografías 

fueron tomadas con un microscopio optico Nikon H600L. Para cada muestra de cada aleación se tomaron 

dos micrografías con 100x y 500x de aumento en zonas de interés, para apreciar de mejor manera la 

microestructura formada. 

4.3.2 Microscopía electrónica de barrido 

Posteriormente para estudiar la formación de precipitados, se hizo uso de un microscopio electrónico de 

barrido modelo JSM-6010PLUS/LA, el cual permite tomar imágenes RGB para conocer la distribución 

de elementos químicos y obtener un mapeo de elementos. 

Además, se empleó la técnica de microscopía de barrido de electrones (SEM) utilizando electrones 

retrodispersados (BSE) como una herramienta de caracterización en este estudio exclusivamente para 

las muestras M11 y M24, las cuales presentaban una mayor probabilidad de contener la fase Laves. El 

SEM-BSE se basa en la interacción de los electrones primarios del haz con la muestra, generando 

electrones secundarios y retrodispersados. 

4.3.3 Microdureza 

Se realizaron mediciones de dureza Vickers (HV 0.05) en las muestras de colada y recocido utilizando 

un microdurómetro de la marca Struers. Se aplicaron cargas de 490,3 mN y se realizaron de 4 a 6 
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indentaciones para cada muestra medida. El objetivo de estas mediciones fue investigar la posible 

presencia de un refuerzo por precipitación en la matriz ferrítica, lo cual indicaría la formación de 

partículas precipitadas. Estas mediciones son fundamentales para comprender la influencia de las 

condiciones de colada y recocido en las propiedades mecánicas del material y pueden proporcionar 

información importante para el desarrollo de aleaciones con características mejoradas. 

5. Resultados y discusiones 

5.1 Modelación termodinámica 

Para estudiar la formación de precipitados de fase Laves en las aleaciones Fe-Cr-X-Ni-Al (X = Nb, Ti y 

Mo) durante el recocido a 650°C, se realizaron cálculos termodinámicos utilizando el software 

ThermoCalc y la base de datos TCFE11. Estos cálculos se basaron en el cálculo de la energía libre de 

Gibbs para determinar las condiciones termodinámicas favorables para la formación de la fase Laves. 

Utilizando los parámetros de entrada temperatura y composición química de la aleación, se generaron 

diagramas de fases para los diferentes sistemas de interés. Además de los diagramas de fases, se 

obtuvieron otras propiedades, como las fracciones volumétricas y la fuerza impulsora de formación de 

la fase Laves. 

Estos cálculos termodinámicos y las composiciones objetivo proporcionarán una base sólida para el 

diseño y la preparación de las aleaciones, así como para el análisis y la interpretación de los resultados 

experimentales posteriores. 

5.1.1 Aleación FeCrNiAlNb 

En la figura 6 se distingue claramente que la estabilidad de fase laves se incrementa con un mayor 

contenido de Nb, lo cual, se condice con el efecto esperado del Nb, que es un buen formador de fase 
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laves [27], sin embargo, sólo aumenta el rango de estabilidad notablemente al incrementar hasta un valor 

cercano al 3%, por otro lado, también es estable la fase Z (CrNbN).  

 

Figura 6: Diagrama de fases de 12Cr-2Ni-0.05C-0.4Mn-0.5Si construido por ThermoCalc variando %Nb.  

 

Al considerar la influencia del Al, en la figura 7, la fase Z deja de ser estable, además, al aumentar el 

contenido de carbono disminuye la estabilidad fase Laves, desde unos 1370°C hasta poco menos de 

1200°C. También se presentan precipitados de aluminio en un rango mayor de temperatura que la fase 

Laves. La fase FCC_A1#2 corresponde a carburos de niobio, los cuales son estables en un rango de 

temperatura levemente mayor que fase laves, por lo cual, los tratamientos de solubilizado y recocido no 

deberían producir su disolución.  
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Figura 7: Diagrama de fases de 12Cr-2Ni-2Al-2Nb-0.4Mn-0.4Si-0.03N construido por ThermoCalc variando %C. 

 

En la tabla 6, se muestran los resultados obtenidos de fuerza impulsora, energía de interfaz y fracción 

volumétrica para la fase Laves a la temperatura de 650°C en los sistemas Fe12Cr2Ni2Al3Nb y 

Fe12Cr2Ni2Al2Nb, teniendo en el sistema con 3% de Nb una fuerza impulsora levemente mayor para 

la formación de fase laves, esto indica que formación de la fase laves en la aleación 12Cr2Ni2Al3Nb es 

más favorable desde el punto de vista termodinámico en comparación con la aleación 12Cr2Ni2Al2Nb, 

además de tener una mayor fracción volumétrica. Ambas aleaciones presentan valores similares de 

energía de interfaz (σ), lo cual, indica que esta no se ve afectada por la cantidad de niobio en la aleación, 

al menos considerando el rango entre 2% a 3% de Niobio. 
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Tabla 6: Fuerza impulsora, energía de interfaz, composición química y fracción volumétrica de fase laves 

a 650°C para las aleaciones Fe12Cr2Ni2Al3Nb y Fe12Cr2Ni2Al2Nb. 

 ∆𝑮𝒎 

(
𝑱

𝒎𝒐𝒍
) 

𝝈 (
𝑱

𝒎𝟐
)  

Temperatura 

[°C] 
%Fe %Cr %Al %Ni %Nb %Mn %Si %C %N 𝑓𝑣

Laves 

12Cr2Ni2Al3Nb 

-

12722 
0,235 650 80 12 2 2 3 0,4 0,40 0,06 0,03 0,05 

12Cr2Ni2Al2Nb 

-

11788 
0,236 650 81 12 2 2 2 0,4 0,40 0,06 0,03 0,04 

 

5.1.2 Aleación FeCrNiAlTi 

En la figura 8 se distingue claramente la relación directa del incremento del rango de la temperatura a la 

cual es estable la fase laves con el aumento del contenido de Ti, hasta alcanzar un máximo en poco más 

del 6%, para el caso de un 2% de titanio la temperatura de precipitación de fase laves sería cercana a los 

920°C. 

 

Figura 8: Diagrama de fases 12Cr-0.05C-2Ni-2Al-0.4Mn-0.4Si-0.03N construido por ThermoCalc variando %Ti. 
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Por otro lado, al igual que para el caso de la aleación FeCrNiAlNb, en la figura 9 se aprecia claramente 

como el rango de temperatura de la estabilidad de fase Laves disminuye con el aumento del contenido 

de C y además de la aparición de la fase FCC_A1#2 que, correspondientemente con la base de datos, 

corresponde a carburos de titanio (TiC), sin embargo, en este caso no se presentan precipitados de 

aluminio. 

En la tabla 7, se muestran los resultados obtenidos de fuerza impulsora, energía de interfaz y fracción 

volumétrica para fase Laves a la temperatura de 650°C en los sistemas Fe12Cr2Ni2Al3Ti y 

Fe12Cr2Ni2Al2Ti, teniendo en el sistema con 3% de Ti una fuerza impulsora levemente mayor 

(porcentualmente la diferencia es más notoria que en el caso de las aleaciones con Nb presentadas en la 

tabla 5) para la formación de fase laves, esto indica que formación de la fase laves en la aleación 

12Cr2Ni2Al3Ti es más favorable desde el punto de vista termodinámico en comparación con la aleación 

12Cr2Ni2Al2Ti, además de tener una fracción volumétrica notablemente mayor. Ambas aleaciones 

presentan valores similares de energía de interfaz (σ), lo cual, indica que la estabilidad de la interfaz 

Figura 9: Diagrama de fases de 12Cr-2Ni-2Al-2Ti-0.4Mn-0.4Si-0.03N construido por ThermoCalc variando %C. 
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entre las fases es similar, esto es coherente considerando que la naturaleza de las fases es prácticamente 

idéntica. 

Tabla 7: Fuerza impulsora, composición química y fracción volumétrica de fase laves a 650°C para las 

aleaciones 12Cr2Ni2Al2Ti y 12Cr2Ni2Al3Ti. 

 ∆𝑮𝒎 

(
𝑱

𝒎𝒐𝒍
) 

𝝈 (
𝑱

𝒎𝟐)  Temperatura 

[°C] 

%Fe %Cr %Al %Ni %Ti %Mn %Si %C %N 𝑓𝑣
Laves 

12Cr2Ni2Al2Ti -4964 0,174 650 80,91 12 0,03 2 2 0,5 0,5 0,06 0,03 0,052 

12Cr2Ni2Al3Ti -5851 0,175 650 79,91 12 0,03 2 3 0,5 0,5 0,06 0,03 0,08992 

 

5.1.3 Aleación FeCrNiAlMo 

En la figura 10 se observa que el rango de temperatura en el cual se forma la fase laves aumenta con el 

contenido de Mo, llegando a su máximo alrededor del 2.5%. Además, en las figuras 10 y 11, al igual que 

en la aleación FeCrNiAlNb, se puede observar que los precipitados de aluminio son estables en un rango 

de temperatura más amplio en comparación con los precipitados de M23C6 y Laves. 

En la figura 11, al igual que en los casos anteriores, se aprecia que el aumento del contenido de carbono 

disminuye la temperatura de precipitación de fase laves, sin embargo, la relevancia del efecto es mucho 

menor, por otro lado, más importante es el efecto en la temperatura de precipitación de carburos M23C6 

el cual aumenta drásticamente hasta por sobre los 1000°C. 
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Figura 10: Diagrama de fases de 12Cr-0.05C-2Ni-2Al-0.4Mn-0.4Si-0,03N construido por Thermocalc variando % de Mo. 

 

 

Figura 11: Diagrama de fases de 12Cr-2Ni-2Al-2Mo-0.4Mn-0.4Si-0.03N construido por ThermoCalc variando %C. 
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En la tabla 8, se muestran los resultados obtenidos de fuerza impulsora, energía de interfaz y fracción 

volumétrica para fase laves a la temperatura de 650°C en los sistemas Fe12Cr2Ni2Al3Mo y 

Fe12Cr2Ni2Al2Mo, teniendo en el sistema con 3% de Mo una fuerza impulsora levemente mayor 

(porcentualmente la diferencia es más notoria que en el caso de las aleaciones con Nb y Ti presentadas 

en las tablas 5 y 6) para la formación de fase laves, esto indica que formación de la fase laves en la 

aleación 12Cr2Ni2Al3Mo es más favorable desde el punto de vista termodinámico en comparación con 

la aleación 12Cr2Ni2Al2Mo, además de tener un valor de fracción volumétrica de casi el doble. 

Ambas aleaciones presentan valores idénticos de energía de interfaz (σ), lo cual, indica que la 

estabilidad de la interfaz entre las fases es similar, esto es coherente considerando que la naturaleza de 

las fases es prácticamente idéntica. 

Tabla 8: Fuerza impulsora, composición química y fracción volumétrica de fase laves a 650°C para las 

aleaciones 12Cr2Ni2Al2Mo y 12Cr2Ni2Al3Mo. 

 ∆𝑮𝒎 

(
𝑱

𝒎𝒐𝒍
) 

𝝈 (
𝑱

𝒎𝟐)  Temperatura 

[°C] 

%Fe %Cr %Al %Ni %Mo %Mn %Si %C %N 𝑓𝑣
Laves 

12Cr2Ni2Al2Mo -2806 0,249 650 81 12 0,03 2 2 0,4 0,4 0,06 0,03 0,022 

12Cr2Ni2Al3Mo -3764 0,249 650 80 12 0,03 2 3 0,4 0,40 0,06 0,03 0,041 

 

Comparando en las tablas 6, 7 y 8, de acuerdo con los valores de fuerza impulsora y energía de interfaz, 

asumiendo que en este caso una menor energía de interfaz reduce la barrera energética, se puede deducir 

que las aleaciones que contienen Mo tienen una barrera energética más alta, junto con una menor fuerza 

impulsora en magnitud, lo que resulta en una menor probabilidad de formación de la fase Laves para 

tiempos cortos de exposición a alta temperatura. Por otro lado, las aleaciones que contienen Ti presentan 

una fuerza impulsora menor en magnitud en comparación con las aleaciones que contienen Nb. Esto 

implica que es menos probable observar la formación de la fase Laves durante el recocido de 

precipitación en las aleaciones que contienen Mo, y más probable en las aleaciones que contienen Nb y 
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Ti, ya que estas últimas presentan una combinación de menor barrera energética y una fuerza impulsora 

relativamente alta. Además, según las fracciones volumétricas en las aleaciones con Ti existe una mayor 

cantidad de fase Laves que en las demás. 

Como la fuerza impulsora es muy baja para fase laves del tipo Fe2Mo en esta aleación, es probable que 

no alcance a formarse con un recocido de 2 o 4 horas, considerando que, debido a la baja de cinética de 

formación a 650°C, suele aparecer en tiempos prolongados, posterior a la segregación en los límites de 

grano de elementos formadores de la fase Laves como el Si y Mo (5,66) o, por Si y P (67). 

Comparando, según los diagramas de equilibrio termodinámico, la fase Laves es estable en un rango de 

temperatura mayor para el caso de la aleación FeCrNiAlNb y a menor temperatura en el caso de la 

Aleación FeCrNiAlMo, lo cual, es coherente considerando que la fuerza impulsora es menor en el 

sistema con Mo y mayor en el sistema con Nb según lo informado en las tablas 6, 7 y 8. 

En relación con el contenido de N y C, se ha observado previamente que limitar su contenido a un 0.03 

y a un 0.06, respectivamente, es conveniente para mejorar la resistencia a la termofluencia (68), lo cual, 

también se aplica para aumentar la estabilidad de fase laves y limitar la formación de carburos de alta 

estabilidad termodinámica.  

Los diagramas de fase permiten conocer y predecir los cambios en la microestructura según las 

temperaturas relevantes, de esta manera se observa que a la temperatura de 1200°C la fase Laves no es 

estable (ver figuras 7, 9 y 11), por lo cual, ésta se concibe como la temperatura de solubilización. Es 

también importante destacar que la formación de carburos y nitruros de cromo en un acero inoxidable 

ferrítico durante el enfriamiento es producto de la reducción en la solubilidad del carbono y nitrógeno 

en la ferrita al disminuir la temperatura, lo cual, también es apreciable en los diagramas de fase. Además, 

el alto coeficiente de difusión en los elementos intersticiales en la estructura ferrítica inevitablemente 
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provoca la precipitación de nitruros Cr2N y carburos M23C6(33).  Lo cual es de gran relevancia, ya que, 

las interfases ferrita/carburo y ferrita/nitruro son sitios favorables para la nucleación de la Fase laves 

(69). 

Se selecciona una temperatura de recocido de 650°C debido a que es una temperatura comúnmente 

empleada en tratamientos térmicos de precipitación para este tipo de aceros. Además, esta temperatura 

cae dentro del rango óptimo para la velocidad de nucleación, como se puede apreciar en las figuras 7, 9 

y 11, la fase laves es estable a esta temperatura.  

5.2 Producción de aleaciones 

5.2.1 Fundición 

Mediante un horno de inducción se obtuvo aproximadamente 5.5kg de cada aleación. Se realizó un 

análisis químico para conocer la composición obtenida para cada aleación. Las tablas 9, 10 y 11 muestran 

las composiciones químicas diseñadas y obtenidas para cada aleación. 

Tabla 9: Composición química de la aleación FeCrNiAlNb.  

Elemento 

(%) 

Cr Ni Al Nb Si Mn C N P S Fe 

Diseñado 9-15 1-3 1-3 1-3 <0,4 <0,4 <0,06 <0,03 <0,02 <0,02 BAL. 

Obtenido 15,16 2,5 1,4 1,85 0,29 0,16 0,08 0,07 0,018 0,02 BAL. 

 

Tabla 10: Composición química de la aleación FeCrNiAlTi. 

Elemento 

(%) 

Cr Ni Al Ti Si Mn C N P S Fe 

Esperado 9-15 1-3 1-3 1-3 <0,4 <0,4 <0,06 <0,03 <0,02 <0,02 BAL. 

Obtenido 9 2,4 2,2 2,5 0,4 0,4 0,07 0,03 0,01 0,02 BAL. 
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Tabla 11: Composición química de la aleación FeCrNiAlMo. 

Elemento 

(%) 

Cr Ni Al Mo Si Mn C N P S Fe 

Esperado 9-15 1-3 1-3 1-3 <0,4 <0,4 <0,06 <0,03 <0,02 <0,02 BAL. 

Obtenido 12 2,5 1,9 2 0,5 0,4 0,08 0,03 0,01 0,02 BAL. 

 

En general las composiciones obtenidas están dentro del rango aceptado, el contenido de carbono es 

levemente mayor al buscado, pero, no lo suficiente para modificar fuertemente la estabilidad de fase 

laves según los diagramas de fase (ver figuras 7, 9 y 11). 



 37 

 

 

5.3 Caracterización 

Microscopía óptica 

El tamaño de grano se determinó utilizando el método de la intersección. En este método, se trazan líneas 

de prueba aleatoriamente sobre la imagen y se cuentan las intersecciones con los límites de los granos. 

El tamaño medio de grano se calcula dividiendo el largo de la línea entre el producto del número de 

intersecciones y la magnificación, para luego, calcular el promedio de los valores obtenidos de las 

distintas líneas trazadas.   

Microscopia electrónica de barrido 

En el presente estudio, se realizaron mapeos de elementos significativos utilizando la técnica de 

microscopía electrónica de barrido (SEM) en combinación con el microanálisis EDS. Para llevar a cabo 

estos mapeos, se seleccionaron los elementos de interés, y se configuró el sistema EDS para detectar y 

analizar los rayos X correspondientes a dichos elementos. 

El SEM escaneó la muestra punto por punto, adquiriendo información química en cada punto de la 

superficie. A partir de estos datos, se generaron mapas de distribución espacial de los elementos 

seleccionados, que permitieron visualizar la presencia y la distribución de los elementos de interés en la 

muestra. 

5.3.1 Aleación FeCrNiAlNb 

Es claro el efecto de la laminación en la formación de granos de alargados (figuras 13, 14 y 15) en 

comparación con la muestra provenientes de fundición, en la que predomina la morfología dendrítica 

(ver figura 12), por otro lado, se aprecia claramente una mayor cantidad de precipitados en la muestra 
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directa de colada (figura 13) que en las demás (figuras 14, 15  y 16), lo cual se debe, a que el tratamiento 

de laminación junto al de solubilización que produjo la disolución de precipitados, y la formación y 

engrosamiento de otros, provocando, un mayor tamaño medio. 

Considerando el recocido de 2 y 4 horas en las figuras 14 y 15, se aprecia que ocasionó una menor 

fracción volumétrica de precipitados y una mayor tendencia a la ubicación preferente en límites de grano. 

La figura 12 muestra la microestructura de la aleación directa de colada, se aprecian granos dendríticos 

y fase ferrita, con gran cantidad de precipitados finos en la matriz y preferencialmente en límites de 

grano, lo cual es acorde al efecto del Nb (28), además, se aprecia claramente en la cercanía de los límites 

de grano una zona libre de precipitados. 

 

Figura 12: Microestructura muestra M6 aleación FeCrNiAlNb directa de colada, tamaño medio de grano de 70μm a) 

aumento 100x b) aumento 500x. 

 

La figura 13 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 58% 

y tiempo de empape 1h) y solubilización a 1300°C (3h), se aprecian granos ferríticos alargados típicos 

del tratamiento de laminación, además de precipitados elípticos en la matriz y en límites de grano. 
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Figura 13: Microestructura muestra M3 aleación FeCrNiAlNb posterior a laminación (1130°C, reducción 58% y tiempo de 

empape 1h) y solubilización a 1300°C (3h), tamaño medio de grano de 311μm, a) aumento 100x b) aumento 500x. 

 

La figura 14 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 58% 

y tiempo de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650° por 2 horas, se aprecian granos 

ferríticos alargados típicos del tratamiento de laminación, además de precipitados elípticos en la matriz 

y en límites de grano. 

 

Figura 14: Microestructura muestra M11 aleación FeCrNiAlNb posterior a laminación (1130°C, reducción 58% y tiempo 

de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650°C (2h), tamaño medio de grano de 286μm a) aumento 100x 

b) aumento 500x. 
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La figura 15 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 58% 

y tiempo de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650° por 4 horas, se aprecian granos 

ferríticos alargados típicos del tratamiento de laminación, además de precipitados elípticos en la matriz 

y en límites de grano. 

 

Figura 15: Microestructura muestra M12 aleación FeCrNiAlNb posterior a laminación (1130°C, reducción 58% y tiempo 

de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650°C (4h), tamaño medio de grano de 322μm a) aumento 100x 

b) aumento 500x. 

 

Considerando las muestras tratadas de FeCrNiAlNb, se observa homogeneidad en cuanto al tamaño de 

los precipitados. Sin embargo, la distribución espacial es algo heterogénea, ya que se pueden identificar 

zonas con una mayor densidad de precipitados. 

Para la muestra directa de colada en la figura 16, se encuentra gran segregación de Nb en la interfaz de 

la dendrita, de igual manera, también se aprecian otras zonas de acumulación de Nb, que podrían tratarse 

de dislocaciones, lo cual frecuentemente ocurre en aleaciones ferríticas (70). En aceros ferríticos 

inoxidables con Nb, suelen precipitar carburos del tipo M6C ricos en Nb, por lo cual, las zonas ricas en 

Nb y C en la matriz podrían indicar que son, justamente, ese tipo de precipitados (71). 
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Figura 16: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido tomada a muestra M6, aleación FeCrNbNiAl sin 

tratamientos térmicos, b) y c) mapeo de elementos de C y Nb. 

 

En la figura 17, en la misma zona, se distinguen precipitados ricos en aluminio, concordantes con la 

predicción mostrada en el diagrama de fases construido en ThermoCalc, por otro lado, se presentan zonas 

de acumulación de Si, mientras que el Cr se encuentra completamente disuelto en la matriz. 
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Figura 17: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido tomada a muestra M6, aleación FeCrNbNiAl sin 

tratamientos térmicos, b) y c) y d) mapeo de elementos de Cr, Al y Si. 

 

En la figura 18, se pueden apreciar zonas en la muestra laminada y solubilizada con notables diferencias 

de densidad de precipitados. Es evidente la presencia de precipitados tanto en la matriz como en los 

límites de grano, así como alrededor de precipitados de mayor tamaño. 
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Figura 18: Imágenes de microscopía electrónica de barrido tomada a muestra M3, Aleación FeCrNbNiAl laminada y 

solubilizada. 

 

En la figura 19, se exhibe una zona de segregación de aluminio hacia las cavidades, donde, también 

existe segregación de Nb. 

 

Figura 19: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M3, b), c) y d) mapeo de elementos. 
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Sin embargo, en contraste con lo observado en la zona anterior, en el mapeo de elementos de la figura 

20, en otra zona, en la mayoría de los precipitados se presenta acumulación de Nb y C, y muy poca 

acumulación de aluminio. 

 

Figura 20: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M3, b), c) y d) mapeo de elementos. 

 

En la figura 21, correspondiente a la muestra recocida durante 2 horas, también se pueden apreciar zonas 

con notables diferencias en la densidad de precipitados. Es claramente observable la presencia de 

precipitados tanto en la matriz como en los límites de grano, así como alrededor de los precipitados de 

mayor tamaño. 
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Figura 21: Imágenes de microscopía electrónica de barrido tomada a muestra M11, Aleación FeCrNbNiAl con recocido de 

2 horas. 

 

Mediante el mapeo de elementos en la figura 22, se distinguen precipitados ricos en Nb sin presencia de 

carbono, lo que sugiere la formación de la fase laves del tipo (Fe2Nb). Por otro lado, se distingue en 

precipitados segregación de aluminio. 

 

Figura 22: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M11, b), c) y d) mapeo de elementos. 
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Para la muestra con recocido 4 horas en la figura 23, se presentan precipitados en la matriz y en límites 

de grano. En general la microestructura es bastante similar a la obtenida con el recocido de 2 horas. 

          

Figura 23: Imágenes de microscopía electrónica de barrido tomada a M12, Aleación FeCrNbNiAl con recocido de 4 horas. 

 

En la figura 24 se aprecian precipitados ricos en Nb sin presencia de carbono y con Fe, sugiriendo una 

composición similar a la de la fase Laves, además, en la zona analizada, el aluminio se encuentra 

completamente disuelto en la matriz (pueden existir otras zonas en las que sí se presente acumulación), 

a diferencia del Nb que sigue segregado en el límite de grano.  
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Figura 24: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M12, b), c) y d) mapeo de elementos. 

 

En su conjunto, las muestras laminadas, presentan precipitados ricos en Nb y C de mayor grosor, por lo 

cual, se desprende que los tratamientos produjeron un engrosamiento de carburos, además, se eliminó la 

segregación. Por otro lado, en estudios previos se ha observado que durante el recocido de precipitación, 

la formación de la fase Laves (precipitados ricos en Nb) puede ocurrir a expensas de la disolución 

progresiva de precipitados M6C (Fe3Nb3C) (72). En este caso particular, es posible que esto haya 

ocurrido a través de la disolución de algunos carburos de este tipo de menor tamaño, simultáneamente 

con el engrosamiento de otros. 
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5.3.2 Aleación FeCrNiAlTi 

La figura 25 muestra la microestructura de la aleación directa de colada, se aprecian dendritas de fase 

ferrita y una distribución irregular de precipitados. En la figura 26 es clara la formación de granos 

alargados consecuentes con el tratamiento de laminación y solubilización, por otro lado, también se 

exhibe una distribución más homogénea de precipitados. Con relación al tratamiento de recocido de 2 y 

4 horas, en las figuras 27 y 28, respectivamente, se destaca que los precipitados presentes son más finos 

y tienden a formarse en el límite de grano, al ser una zona con mayor energía es un sitio de nucleación 

preferente. 

 

Figura 25; Microestructura muestra M28 aleación FeCrNiAlTi directa de colada, tamaño medio de grano de 160μm a) 

aumento 100x b) aumento 500x. 
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La figura 26 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 65% 

y tiempo de empape 1h) y solubilización a 1300°C (3h), se aprecian granos ferríticos alargados típicos 

del tratamiento de laminación, además de gran cantidad de precipitados elípticos en la matriz. 

 

Figura 26: Microestructura muestra M18 aleación FeCrNiAlTi posterior a laminación (1130°C, reducción 65% y tiempo 

de empape 1h), solubilización a 1200°C (3h), tamaño medio de grano de 410μm, a) aumento 100x, b) aumento 500x. 

 

La figura 27 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 65% 

y tiempo de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650° por 2 horas, se aprecian granos 

ferríticos alargados típicos del tratamiento de laminación, además de precipitados elípticos en la matriz 

y de menor tamaño en límites de grano. 
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Figura 27: Microestructura muestra M24 aleación FeCrNiAlTi posterior a laminación (1130°C, reducción 65% y tiempo 

de empape 1h), solubilización a 1200°C (3h) y recocido a 650°C (2h), tamaño medio de grano 420 μm a) aumento 100x b) 

aumento 500x. 

 

La figura 28 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 65% 

y tiempo de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650° por 4 horas. 

 

Figura 28: Microestructura muestra M25 aleación FeCrNiAlTi posterior a laminación (1130°C,reducción 65% y tiempo de 

empape 1h), solubilización a 1200°C (3h) y recocido a 650°C (4h), tamaño medio de 445μm, a) aumento 100x, b) aumento 

500x. 
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En la figura 29, se puede observar en la muestra directa de colada la presencia de precipitados ricos en 

Ti, que no presentan presencia de carbono y muestran la presencia de Fe, lo cual podría indicar la 

presencia de la fase Laves (Fe2Ti) en la composición. Sin embargo, dado que la solidificación es un 

proceso fuera de equilibrio, es probable que la fase Laves no esté presente. Además, se puede apreciar 

acumulación de titanio en los precipitados, así como segregación de titanio en la interfaz de la dendrita. 

 

Figura 29: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido tomada a muestra M28, aleación FeCrTiNiAl sin tratamientos 

térmicos, b) y c) mapeo de elementos de C y Ti. 

 

Para la muestra laminada y solubilizada en la figura 30, se presentan precipitados en la matriz y, 

escasamente, en límites de grano. Se aprecian precipitados ricos en Ti sin presencia de carbono y con 

Fe, indicando una composición similar a la correspondiente a la fase Laves (Fe2Ti). Es importante señalar 

que, aunque la composición de estos precipitados es similar a la fase Laves (Fe2Ti), no se puede 
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confirmar con certeza que sean efectivamente esta fase, ya que, esto podría explicarse por el hecho de 

que los precipitados ricos en Ti identificados en la muestra de colada posiblemente no se disolvieron por 

completo y quedaron como remanentes en la muestra por otro lado, no se distinguen precipitados de 

aluminio, lo cual es coherente con la predicción hecha en ThermoCalc. Es probable que la mayoría de 

los precipitados sean carburos o nitruros de Ti. 

 

Figura 30: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M18, b), c) y d) mapeo de elementos. 

 

Para la muestra laminada, solubilizada y con recocido de 2 horas en la figura 31, se presentan 

precipitados en la matriz y en límite de grano, se observan precipitados ricos en Ti sin presencia de 

carbono, indicando una composición similar a la esperada para la fase laves (Fe2Ti), además, se aprecia 

acumulación de aluminio y carbono en la zona aledaña al límite de grano, por otro lado, existe gran 
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cantidad de precipitados ricos en carbono y sin titanio, por lo cual, podría tratarse de otro tipo de 

carburos. 

 

Figura 31: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M24, b), c) y d) mapeo de elementos. 

 

Para la muestra laminada, solubilizada y con recocido de 4 horas en la figura 32, se presentan 

precipitados en la matriz y en límite de grano, se observan precipitados ricos en Ti sin presencia de 

carbono, indicando una composición similar a la esperada para la Fase Laves (Fe2Ti), además, a 

diferencia de lo indicado en la muestra con recocido de 2 horas, el aluminio y el carbono no se encuentran 

acumulados cerca del límite de grano. 
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Figura 32: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M25, b), c) y d) mapeo de elementos. 

 

En todas las muestras analizadas, se aprecia que, la mayoría de los precipitados presentes, son ricos en 

Ti y C, pudiendo indicar la composición de carburos o carbonitruros de titanio, los cuales, se forman 

debido a que el Ti posee una afinidad más fuerte con el N y C que el Fe y el Cr (73), además, esto es 

consistente con los resultados de la modelación. 

5.3.3 Aleación FeCrNiAlMo 

Es claro el efecto de la laminación en la formación de granos de alargados (figuras 34, 35 y 36) en 

comparación con la muestra sin tratar, en la que predomina la morfología dendrítica (ver figura 33), por 

otro lado, se aprecia claramente una mayor cantidad de precipitados en la muestra directa de colada en 

la figura 33 que en las demás (figuras 34, 35 y 36), lo cual se debe, a que el tratamiento de laminación 
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junto al de solubilización que produjo la disolución de algunos precipitados y, probablemente, redujo la 

segregación de elementos. En relación con el efecto del recocido de 2 y 4 horas, no se distinguen mayores 

cambios, por lo cual, en este caso no se pueden sacar conclusiones de su efecto sin considerar el análisis 

de microscopía electrónica de barrido. 

 

Figura 33: Microestructura muestra 42 aleación FeCrNiAlMo directa de colada, tamaño medio de grano de 520μm a) 

aumento 100x b) aumento 500x. 

 

La figura 34 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 68% 

y tiempo de empape 1h) y solubilización a 1300°C (3h), se aprecian granos ferríticos, poliédricos, con 

escasos precipitados elípticos en la matriz. 
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Figura 34: Microestructura muestra M32 aleación FeCrNiAlMo posterior a laminación (1130°C, reducción 68% y tiempo 

de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h), tamaño medio de grano de 510μm a) aumento 100x b) aumento 500x. 

 

La figura 35 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 68% 

y tiempo de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650°C (2h), se aprecian granos 

ferríticos poliédricos con precipitados elípticos en la matriz. 

 

Figura 35: Microestructura muestra M38 aleación FeCrNiAlMo posterior a laminación (1130°C, reducción 68% y tiempo 

de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650°C (2h), tamaño medio de grano de 410μm a) aumento 100x 

b) aumento 500x. 
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La figura 36 muestra la microestructura de la aleación posterior a laminación (1130°C, reducción 68% 

y tiempo de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650°C (2h), se aprecian granos 

ferríticos poliédricos con precipitados elípticos en la matriz. 

 

Figura 36: Microestrutura muestra M39 aleación FeCrNiAlMo, posterior a laminación (1130°C, reducción 68% y tiempo 

de empape 1h), solubilización a 1300°C (3h) y recocido a 650°C (4h), tamaño medio de grano de 630μm a) aumento 100x 

b) aumento 500x. 

 

En general, al observar todas las muestras de FeCrNiAlMo, se aprecia una irregularidad tanto en la 

distribución como en el tamaño de los precipitados. Se pueden identificar zonas con una concentración 

numérica más alta de precipitados, además de la presencia de precipitados de tamaños muy diversos. 

Para la muestra directa de colada en la figura 37, las observaciones sugieren segregación de cromo en 

los limites interdendriticos, lo cual probablemente llevo a la formación de carburos de Cromo. Por otro 

lado, se encontraron precipitados de aluminio y no se logro identificar artículas con la composición de 

la fase laves para esta aleación (Fe2Mo). En el caso del Si las imágenes indican que este elemento se 

encuentra completamente disuelto en la matriz. 
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Figura 37: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M42, b), c), d), e), y f) mapeo de elementos. 

 

Para la muestra laminada y solubilizada en la figura 38, se presentan precipitados ricos en carbono y 

precipitados de aluminio, es claro que, el solubilizado produjo que los carburos de cromo se disuelvan 
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completamente en la matriz, no se observan precipitados con la composición de fase laves para esta 

aleación (Fe2Mo), ya que el molibdeno también se encuentra completamente disuelto en la matriz. 

 

Figura 38: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M32, b), c), d), e), y f) mapeo de elementos. 

 

En la figura 39, se aprecia acumulación de cromo en el límite de grano, así, es claro que la segregación 

se mantuvo a pesar del solubilizado. 
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Figura 39: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M32, b) mapeo de elementos. 

 

Para la muestra laminada, solubilizada y con recocido de 2 horas en la figura 40, se presentan 

precipitados de aluminio en la matriz y en límites de grano, es claro que el recocido no provocó la 

nucleación de precipitados de fase laves, pero sí corrigió la acumulación de cromo en límites de grano. 

 

 

Figura 40: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M38, b), c) y d) mapeo de elementos. 
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Para la muestra laminada, solubilizada y con recocido de 4 horas en la figura 41, se presentan 

precipitados de aluminio en la matriz. La microestructura es prácticamente igual a la observada en la 

figura 41 con recocido de dos horas, sólo que con mayor segregación de carbono hacia los límites de 

grano. 

 

Figura 41: a) Imagen de microscopía electrónica de barrido muestra M39, b), c) y d) mapeo de elementos. 

 

En general, en las muestras tratadas, los precipitados de aluminio son de mayor tamaño que los 

precipitados ricos en carbono. Además, la fracción volumétrica de precipitados es muy baja en 

comparación a las demás aleaciones, lo cual, se condice con el efecto del Mo para sistemas similares a 

este (74). Por otro lado, los precipitados que se muestran ricos en carbono no muestran una acumulación 

evidente de Fe o Cr, pero, aun así, podría asumirse que son carburos del tipo M23C6 considerando los 

resultados de la modelación y los resultados obtenidos en aceros similares con Mo(75). 
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5.3.4 Caracterización química de precipitados ricos en Niobio y Titanio mediante 

microscopia electrónica acoplada con detector de electrones retrodispersados. 

Aleación FeCrNbNiAl (BSE) 

En la Figura 42 se muestra la micrografía en escala de grises de la muestra M11, acompañada del espectro 

BSE de un precipitado de tamaño medio y en la tabla 12 se presenta la composición de uno de los 

precipitados de tamaño medio analizado. Los porcentajes de hierro, cromo y niobio en el precipitado 

están dentro de los rangos esperados para los carburos M23C6 o MC6. La presencia de aluminio en el 

precipitado puede explicarse debido a que es común encontrar elementos adicionales en pequeñas 

cantidades en los carburos, especialmente si están presentes en la matriz del material. Así, estos 

resultados respaldan que los carburos identificados sean del tipo mencionado. 

  
Energy (KeV) 

  
Figura 42: Micrografía en escala de grises y espectro BSE de precipitado de tamaño medio en muestra M11. 

Tabla 12: Composición química obtenida mediante BSE de precipitado de tamaño medio en M11. 

Elemento
 

Masa (%) Atómico (%) 
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Al 1.10 2.75 

Cr 11.41  14.81  

Fe 55.19  66.73 

Nb 21.60 15.70 

 

En la Figura 43 se muestra el espectro BSE de un precipitado de mayor tamaño. Considerando que la 

estequiometría común de los carburos de niobio en aceros ferríticos es de 1:1 entre el niobio y el carbono, 

en la Tabla 13 se observa una proximidad en los porcentajes atómicos entre niobio y carbono (43.59% 

de carbono y 49.78% de niobio). Estos valores indican una proporción muy cercana a la estequiometría 

de NbC. Por lo tanto, se concluye que el precipitado analizado corresponde al tipo mencionado, es decir, 

un carburo de niobio (NbC). 

 
 

Energy (KeV) 

  

  
Figura 43: Micrografía en escala de grises y espectro BSE de precipitado de mayor tamaño en muestra M11. 
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Tabla 13: Composición química obtenida mediante BSE de precipitado de mayor tamaño en M11. 

Elemento
 

Masa (%) Atómico (%) 

C 8.94 43.59 

Ti 0.97 1.19 

Cr 1.29 1.45 

Fe 3.81 3.99 

Nb 78.98 49.78 

 

La Tabla 14 presenta la composición obtenida en un punto de la matriz. La Figura 44 muestra el espectro 

BSE de un precipitado de menor tamaño, y en la Tabla 15 se detalla su composición. Además, en la 

Tabla 16 se muestra la composición de un segundo precipitado con una morfología y tamaño muy similar 

al primero mencionado. Es importante destacar que la presencia de cromo en los precipitados puede ser 

explicada por la composición del acero. 

Al analizar la proporción entre el hierro y el niobio en ambos casos, se observa una relación muy cercana 

a 2:1, con valores de 40.57:19.61 y 58.40:27.87 respectivamente. Al realizar una simplificación 

dividiendo por el porcentaje de Nb en cada caso, obtenemos valores aproximados de 2.07:1 y 2.09:1 

respectivamente. Esta simplificación resalta aún más la similitud con la relación esperada de 2:1 para la 

fase laves. 

En resumen, los resultados indican de manera clara que estos precipitados son de la fase Laves, lo cual 

se respalda tanto por los análisis anteriores como por la proporción casi exacta de 2:1 entre el hierro y el 

niobio en ambos casos. 
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Tabla 14: Composición química obtenida mediante BSE en un punto de la matriz en M11. 

Elemento
 

Masa (%) Átomos (%) 

C 5.69 25.98  

Al 1.24 2.52  

Cr 11.53 12.17  

Fe 59.36 58.32  

Ni 1.07 1.00  

 

 

 
Energy (KeV) 

  
Figura 44: Micrografía en escala de grises y espectro BSE de un precipitado de menor tamaño en muestra M11. 

 

Tabla 15: Composición química obtenida mediante BSE de un precipitado de menor tamaño en M11. 

Elemento
 

Masa (%) Átomos (%) 

Cr 9.46  13.73  

Fe 43.22  58.40  
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Nb 34.31  27.87  

 

Tabla 16: Composición química obtenida mediante BSE de un segundo precipitado de menor tamaño en 

M11. 

Elemento
 

Masa (%) Átomos (%) 

Cr 8.94  9.61  

Fe 40.55  40.57  

Nb 32.60  19.61  

 

FeCrTiNiAl (BSE) 

La Figura 45 muestra el espectro BSE de un precipitado de mayor tamaño en la aleación FeCrTiNiAl, 

mientras que en la Tabla 17 se presenta la composición química correspondiente a dicho precipitado. 

Basándonos en los porcentajes atómicos obtenidos a través del análisis BSE, se puede inferir 

plausiblemente que el precipitado consiste en TiC (carburo de titanio). Esto se debe a la alta proporción 

de titanio (13.68%) en comparación con los otros elementos presentes. Cabe mencionar que la presencia 

de elementos como cromo (4.32%) y hierro (32.52%) también podría indicar la posible formación de 

otros tipos de carburos, como el TiFeCr. Sin embargo, dado que el contenido de cromo en la aleación es 

del 9% y el precipitado presenta un bajo porcentaje de cromo (4.32%), es menos probable que se trate 

de un carburo TiFeCr. La proporción más significativa es la del titanio, lo cual respalda la suposición de 

que el precipitado es principalmente TiC en este caso. 
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Figura 45: Micrografía en escala de grises y Espectro BSE de precipitado de mayor tamaño en muestra M24. 

 

Tabla 15: Composición química obtenida mediante BSE de un precipitado de mayor tamaño en M24. 

Elemento
 

Masa (%) Átomos (%) 

C 15.42  46.80  

Al 1.00  1.34  

S 0.52  0.59  

Ti 17.97  13.68  

Cr 6.16  4.32  

Fe 49.81  32.52  

Ni 1.20  0.74  

 

La Figura 46 muestra el espectro BSE de un precipitado de menor tamaño, mientras que la Tabla 18 

presenta su composición. Por otro lado, la Tabla 19 muestra la composición obtenida de un punto en la 

matriz. La proporción atómica entre el Ti y el Fe es de 64.88/22.43. Al simplificarla, obtenemos 2.89/1, 
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lo cual no se acerca tanto a la estequiometría 2/1 de la fase laves como en el caso de la aleación 

FeCrNbNiAl. Sin embargo, esto puede explicarse debido a que la fase laves está en proceso de 

formación, lo cual también concuerda con el porcentaje de Ti obtenido en la matriz, indicando que aún 

existe una sobresaturación de esta. Las cantidades de los demás elementos, como se puede observar al 

comparar con la tabla 19, se deben a su presencia en la matriz. Por lo tanto, aun considerando el error 

asociado a los resultados en la medición, es plausible concluir que el precipitado analizado es, de hecho, 

de fase Laves. 

 
 

Energy (KeV) 

  
Figura 46: Micrografía en escala de grises y Espectro BSE de precipitado de menor tamaño en muestra M24. 

 

Tabla 16: Composición química obtenida mediante BSE de un precipitado de menor tamaño en M24. 

Elemento
 

Masa (%) Átomos (%) 

Al 1.33  2.83  

Ti 18.76  22.43  

Cr 7.77  8.56  
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Fe 63.30  64.88  

Ni 1.34  1.30  

 

Tabla 17: Composición química obtenida mediante BSE en un punto de la matriz en M24. 

Elemento
 

Masa (%) Átomos (%) 

Al 2.02  4.58  

Ti 1.61  2.05  

Cr 8.02  9.41  

Fe 74.72  81.70  

Ni 2.17  2.26  

 

Análisis comparativo 

Las observaciones de las muestras de FeCrNiAlNb y FeCrNiAlMo indican que las primeras presentan 

una mayor cantidad de precipitados, mientras que las segundas muestran una menor densidad de 

precipitados. Es interesante notar que la muestra de colada de FeCrNiAlNb muestra una gran cantidad 

de precipitados finos en comparación con las demás aleaciones, lo cual se explica por el efecto típico del 

Niobio como promotor de la formación de precipitados finos (28). Además, se observa una acumulación 

significativa de precipitados en el límite de granos en las muestras de FeCrNiAlNb, lo cual no se observa 

de manera similar en las otras aleaciones. Esto conlleva a inferir de que el Niobio tiene una alta tendencia 

a segregarse en el espacio interdendritico durante la solidificación. 

Por otro lado, en la aleación FeCrNiAlTi se observa un aumento considerable en la densidad de 

precipitados entre las muestras tratadas y la de colada, lo cual es consistente con estudios previos. 
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Además, se destaca que las muestras tratadas térmicamente en las aleaciones con Nb y Ti presentan un 

mayor tamaño de grano en comparación con las de colada, lo cual es un efecto típico de los tratamientos 

térmicos. Sin embargo, en todas las aleaciones, no se observa un aumento en el tamaño de los 

precipitados durante el recocido. Además, se suele observar una zona libre de precipitados en la cercanía 

del límite de grano y alrededor de los precipitados de mayor tamaño, lo cual es común en aceros ferríticos 

inoxidables (10,68,76). 

Para apreciar de mejor forma las similitudes y diferencias, en la figura 47 se presentan todas las 

microestructuras analizadas en esta investigación, con un aumento de 270x, tomadas mediante 

microscopía electrónica de barrido. 

Muestra FeCrNbNiAl FeCrTiNiAl FeCrMoNiAl 
Colada 

   
Solubiliza

do  

(3 horas) 

   
Recocido  

(2 horas) 
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Recocido  

(4 horas) 

   
 

 

Figura 47: Imágenes de microscopía electrónica de barrido de todas las muestras estudiadas. 

 

Asumiendo que gran cantidad de los precipitados en las aleaciones FeCrNbNiAl y FeCrTiNiAl son del 

tipo MX, estos podrían producir un efecto de anclaje, dificultando el movimiento de las dislocaciones 

libres, y así, mejorar el desempeño en condiciones de creep (77), sin embargo, su tamaño es demasiado 

grande, por lo cual, terminan siendo perjudiciales 

Los precipitados AlN, presentes en todas las muestras de FeCrMoNiAl, alteran el rango de temperatura 

de estabilidad para los precipitados M23C6 y MX, lo cual, puede tener fuertes influencias en la resistencia 

a la termofluencia e incluso en la nucleación homogénea de fase laves (78). 

La formación de precipitados en los límites de grano, observado principalmente en la aleación 

FeCrNbNiAl, sean fase Laves o carburos, podrían prevenir el crecimiento de grano, como se ha 

observado en estudios previos (79). 

La formación de fase laves en la aleación FeCrTiNiAl, ocurre en la matriz, lo que es óptimo, 

considerando que esto puede producir reforzamiento por precipitación (80). 

5.3.5 Microdureza 
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La tabla 20 muestra los resultados de microdureza Vickers para diferentes aleaciones en distintos estados, 

junto con la longitud promedio de la indentación en micrómetros. Se observa que la aleación FeCrNiAlTi 

exhibe una mayor dureza en comparación con las otras aleaciones, lo cual puede atribuirse a la presencia 

de precipitados más finos. Estos precipitados finos interrumpen la propagación de las dislocaciones, 

aumentando la resistencia a la deformación y promoviendo una estructura más uniforme en el material. 

Esta distribución homogénea de precipitados reduce la posibilidad de regiones con baja dureza, 

mejorando la resistencia general del material. 

En contraste, se encontró dureza menor en la aleación con molibdeno después de un solubilizado de 4 

horas. Mediante la microscopía, se observaron precipitados de gran tamaño con una distribución poco 

homogénea, lo cual puede explicar este resultado. 

Cabe mencionar que el recocido aumenta la dureza de los aceros inoxidables ferríticos, ya que durante 

este proceso se producen cambios en la estructura cristalina y se eliminan tensiones internas. Esto resulta 

en una mayor uniformidad y dureza del material, como se puede apreciar en los resultados obtenidos. 

Tabla 18: Resultados de microdureza Vickers y longitud promedio de indentación para las diferentes 

aleaciones según el tratamiento térmico. 

Aleacion Estado Muestra PROM HV0.5 PROM L (µm) 

FeCrNiAlNb solubilizada M3 96 31.3 

650ºC/2h M11 115 28.4 

650ºC/4h M12 100 30.4 

FeCrNiAlMo solubilizada M32 99 30.7 

650ºC/2h M38 101 30.6 

650ºC/4h M39 94 31.4 

FeCrNiAlTi solubilizada M18 98 30.9 

650ºC/2h M24 128 25.6 

650ºC/4h M25 137 26.1 
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6. Conclusiones 

El software ThermoCalc es una herramienta capaz de predecir de forma bastante certera el 

comportamiento y formación de fases en aceros inoxidables resistentes a alta temperatura, de esta 

manera, resulta muy útil para el diseño de aleaciones en cuanto a la composición química y tratamientos 

térmicos/termo-mecánicos. 

Con respecto a los objetivos planteados, en general, los resultados de la modelación termodinámica se 

alinearon con los resultados experimentales obtenidos mediante el análisis microestructural, mostrando 

un comportamiento coherente en la formación de la fase Laves para las tres aleaciones. 

Aleación Fe-Cr-Nb-Ni-Al 

-La modelación termodinámica y los resultados experimentales mostraron una alta fuerza impulsora para 

la formación de la fase Laves en comparación con las otras aleaciones. 

-El análisis de microscopía óptica reveló la presencia de una matriz ferrítica con granos dendríticos 

después de la colada y granos alargados tras el tratamiento de laminación en caliente. Se observó una 

alta concentración de precipitados tanto en la matriz como en los límites de grano. 

-El tratamiento de laminación junto con la solubilización resultó en un incremento del tamaño medio de 

los precipitados y una disminución en su concentración numérica. Además, el solubilizado promovió la 

formación de una solución sólida sobresaturada, permitiendo la formación de la fase Laves durante el 

recocido. 

-El análisis de microscopía electrónica de barrido EBS mostró la formación de la fase Laves. 
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-La formación de los precipitados de aluminio, carburos y fase Laves fue consistente con las predicciones 

realizadas por la modelación termodinámica. 

Aleación Fe-Cr-Ti-Ni-Al 

-El análisis de microscopía óptica confirmó la formación de la matriz ferrítica, presentando granos 

poliédricos después de la colada y granos alargados tras el tratamiento de laminación en caliente, además, 

la formación precipitados en la matriz y en límites de grano, en el caso de las muestras tratadas. 

-El tratamiento de solubilización corrigió la segregación en el límite de grano y promovió la formación 

de una solución sólida supersaturada, lo que permitió la formación de fase Laves en el recocido. 

-El análisis de microscopía electrónica de barrido EBS mostró la formación de fase Laves. 

-La formación de precipitados de aluminio, carburos y fase Laves ocurrió dentro la predicción realizada 

por la modelación termodinámica.  

Aleación Fe-Cr-Mo-Ni-Al 

-El análisis de microscopía óptica confirmó la formación de la matriz ferrítica, presentando granos 

dendríticos después de la colada y granos alargados tras el tratamiento de laminación en caliente, donde 

todas las muestras muestran una distribución heterogénea similar de precipitados.  

-El análisis de microscopía electrónica de barrido muestra la presencia de carburos de cromo y 

precipitados de aluminio en la muestra de colada, luego, el solubilizado produjo la total disolución de 

los precipitados de cromo, sin embargo, los precipitados de aluminio se mantuvieron.  

-El recocido de dos horas fue suficiente para corregir la segregación de cromo hacia los límites de grano. 
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-No se encuentran presentes precipitados de fase laves debido a la baja fuerza impulsora para su 

formación, de esta manera, es claro que un recocido de 4 horas no es suficiente para su aparición debido 

a su baja cinética de formación, así, muy probablemente se presente en condiciones de termofluencia a 

tiempos prolongados. 

-Para fomentar la formación de fase Laves podría reducirse el contenido de carbono, sin embargo, esto 

dificulta y encarece la producción de la aleación. 
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RESUMEN 
La presente memoria de título investigó las características principales de la fase Laves y 
su relevancia como precipitado en aceros resistentes a la termofluencia. Se analizó el 
impacto de los elementos aleantes y la temperatura en la formación de esta fase, 
además, se diseñaron tres aleaciones ferríticas inoxidables (Fe-Cr-X-Ni-Al, donde X 
representa Nb, Ti y Mo) con el objetivo de obtener precipitados de fase Laves  para su 
posterior estudio. Para este propósito, se utilizó el software ThermoCalc para crear 
diagramas de fases de estos sistemas. Estos diagramas fueron fundamentales para 
determinar los tratamientos térmicos necesarios y también contribuyeron al análisis de 
los resultados obtenidos. 
Las aleaciones se produjeron en un horno de inducción con atmósfera controlada, 
seguido de un proceso de laminado en caliente y solubilizado para homogeneizar la 
microestructura. A continuación, se llevaron a cabo tratamientos térmicos de recocido 
durante 2 y 4 horaspara favorecer la precipitación de la fase Laves. Las muestras 
resultantes se caracterizaron mediante microscopía óptica y microscopía electrónica de 
barrido. 
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