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RESUMEN 
 

El presente trabajo estudia sistemáticamente el efecto de la temperatura, 
tiempo y la adición de cobre sobre la precipitación de carburos secundarios 
en un hierro blanco alto cromo. 
Para este estudio se utilizaron cuatro diferentes composiciones: 0.0%, 
0.5%, 1.0% y 2 % en peso de cobre. Se realizaron tratamientos térmicos a 
850, 950 y 1050ºC para cada composición y se utilizaron tiempos de 
exposición entre 5 y 480 minutos. Cada muestra fue templada en agua 
inmediatamente después de ser extraída del horno para evitar precipitación 
durante el enfriamiento. 
 
La caracterización fue hecha mediante microscopía óptica y electrónica, 
análisis de imágenes y microanálisis por espectroscopía de energía 
dispersiva (EDS); la microdureza en la matriz después de tratamiento 
térmico también fue evaluada.  
 
La adición de cobre resultó en una mayor discontinuidad en el carburo 
eutéctico en condiciones de colada y en las muestras tratadas térmicamente 
se observó un incremento en el número de precipitados para la temperatura 
más baja de tratamiento. 
 
Se encontró que la fracción de volumen de carburos secundarios 
incremento para las menores temperaturas de tratamiento y tiempos largos 
de exposición. La fracción de volumen de austenita retenida aumentó 
conforme incrementó la temperatura de tratamiento; por lo tanto a la 
temperatura de 1050ºC se observó una muy baja precipitación de carburos 
secundarios así como la estabilización de la fase  austenita. Además para 
tiempos largos de tratamiento se observó la disolución parcial del carburo 
eutéctico. 
 
Se observó  una menor microdureza en la matriz con el incremento en la 
temperatura de tratamiento, esto fue debido a una menor precipitación de 
carburos secundarios,  obteniendo así  un menor grado de transformación 
de austenita a martensita. 
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ABSTRACT 
 

The present work studies the effect of temperature, time and copper content 
on the precipitation of secondary carbides in a high chromium white iron. 
Four different copper contents were studied: 0.0%, 0.5%, 1.0% and 2.0 
wt%, three different temperatures was used: 850, 950 and 1050ºC with 
holding times between 5 and 480 minutes. Each sample was water 
quenched immediately after being taken out of the furnace to avoid 
precipitation during  cooling. 
 
Microstructural characterization was done by optical and electron 
microscopy, image analysis, and energy dispersive spectroscopy (EDS) 
microanalysis; microhardnes as also measured.  
 
The addition of copper resulted in a more discontinuous eutectic carbide in 
the as-cast condition, and an increase in number of precipitated particles 
was observed in the head treated samples for the lower temperature of 
treatment. 
 
The volume fraction of secondary carbides volume fraction was found to 
increase for lower destabilization temperatures and large holding times. 
The volume fraction of retained austenite increased as the temperature of 
treatment was increased, therefore very low carbide precipitation along 
with a stabilization of the austenite phase occurred for heat treatment at 
1050 °C; in addition, for large soaking times, dissolution of eutectic 
carbides was observed.  
 
Microhardness was observed to decrease with the temperature of heat 
treatment; this was due to the decrease of secondary carbides and therefore 
a lower transformation level of austenite to martensite. 
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I  INTRODUCCIÓN. 
 
Los hier ros blancos al to -cromo son aleaciones fer rosas con contenidos 
de cromo entre  11  y 30% y carbono entre  1.8 y 3.6%,  cont ienen 
algunos elementos de aleación como molibd eno,  manganeso,  cobre y 
níquel  [1] .  
 
Estas  aleaciones son comúnmente ut i l izadas donde se requiere  
resis tencia a  un ambiente de desgaste severo,  tal  es  el  caso de la  
industr ia  de la  minería  y procesamiento  de minerales ,  la  industr ia  de 
la  producción de cemento,  la  industr ia  del  papel ,  as í  como las  
industr ias  manufactureras de acero.  E jemplos de la  apl icación de estos 
mater iales  se  i lustran en las  f iguras  1.1 y 1.2.  
 

 
Figura 1.1  Inter ior  de una t r i turadora de rodi l los  de grandes 
dimensiones ut i l izados para la  molienda y el  secado de carbón  [2] .  
 

 
Figura 1.2  P iezas de desgaste  para  un conjun to de t r i turación de  
carbón [2] .  
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La  microestructura de estas  aleacion es  es tá compuesta normalmente  
por  carburos eutéct icos  duros  en  una matr iz  de austeni ta ,  (ver  Figura 
1.3)  o algún producto de la  t ransformación de esta .  Tabret t  y 
colaboradores  [1]  reportan que l a  presencia de esos carburos duros,  
produce una elevada resis tencia a la  abrasión ,  lo  cual  es  ampliamente 
conocido.  

 
Figura 1.3  Microes tructura de un hierro  blanco 15%Cr,  3%C, 1%Ni, 
1%Mo, 2%Cu en condiciones de colada formada por  austeni ta  y 
carburos M 7 C3 .  
 
La es t ructura austení t ica  de colada generalmente es  sometida a una 
descomposición por  t ratamiento térmico para formar una mezcla de 
martensi ta  y austeni ta  retenida con  una cant idad de pequeñas  
part ículas  de carburos secundario s  precipi tados como reportan Powell  
y Lai rd [3] .  
 
El  t iempo en que precipi tan esas  part ículas  ha s ido motivo de mucha 
controversia  entre  diferentes  invest igadores ,  es ta  cont roversia  se 
presenta  debido al  uso de  dis t intas  temperaturas  de t ra tamiento y  
diferentes  cant idades de ele mentos  de aleación  principalment e 
elementos como cobre y níquel ,  los  cuales  t ienen un fuerte impacto en 
la  precipi tación de carburos secundarios .  
 
El  objet ivo del  presente  t rabajo de invest igación es  anal izar  la  
precipi tación de carburos secundarios en la  matr iz  de un hierro blanco  
de composición 15% Cromo,  3%C, 1% Ni,  1% Mo, con adiciones de  
0.5,  1 .0 y 2% de cobre.    
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El  cobre es  un elemento que aumenta  la  templabi l idad de la  aleación  
además de retardar  la  difusión del  carbono [4] ,  lo  que puede modif icar 
e l  t iempo en que pre cipi tan los  carburos secundarios.  P or  esta  razón  se  
decidió  real izar  t ratamientos  térmicos de desestabi l ización a 
temperaturas  entre  850 y 1050ºC .  Lo anter ior  debido a  que conforme 
incrementa la  temperatura ex iste  una mayor difusión,  pero aumenta  la  
solubi l idad de l  carbono en la  austeni ta  [5] ,  disminuyendo la cant idad 
de carbono disponible  para  formar carburos  secundarios .  Existe 
entonces un  compromiso  entre  composición y temperaturas de  
t ratamiento,  parámetros  que al teran la  cinét ica de precip i tación de 
carburos secundarios.  Debido a es tas  c i rcunstancias  ex is te una gran  
controversia  respecto al  t iempo en que precipi tan los  carburos  
secundarios  y el  contenido de fases  como martensi ta  y austeni ta 
retenida en estas  aleaciones.  
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JUSTIFICACIÓN 
 
Los hierros blancos alto cromo son conocidos por su  
resistencia a la abrasión, por lo que esas aleaciones son 
comúnmente uti lizadas donde se requiere resistencia a un 
ambiente de desgaste severo, tal  es el caso de la industria de 
la minería y procesamiento de minerales, la industria  de la 
producción de cemento, la industria del papel, así  como las 
industrias manufactureras de acero.  
 
Como la dureza es una propiedad importante en este tipo de 
aleaciones la estructura austenítica de colada de los hierros 
blancos alto cromo generalmente es sometida a una 
descomposición por tratamiento térmico para formar una 
mezcla de martensita y austenita con una cantidad de 
pequeñas partículas de carburos secundarios precipitados  
elevando así su dureza . 
El t iempo en el que precipitan esas partículas ha sido motivo 
de mucha controversia, ya que muchos autores han encontrado 
tiempos de precipitación del orden de 15 minutos y otros de 
más de dos horas, lo  cual es debido a diferentes temperaturas 
de tratamiento y a diferentes cantidades de elementos de 
aleación en la matriz. Por lo tanto en este trabajo se realiza un 
análisis sistemático con diferentes  composiciones y 
temperaturas para determinar el  tiempo en que precipitan los 
carburos secundarios lo cual  es fundamental en el diseño de 
tratamientos térmicos.   
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OBJETIVOS 
 
El objetivo general  del presente trabajo de investigación es 
analizar la precipitación de carburos secundarios en la matriz 
de un hierro blanco de composición 15% Cromo, 3%C, 1 % Ni, 
1% Mo, con adiciones de  0.5, 1.0 y 2% de cobre en un rango 
de temperaturas entre 850 y 1050ºC para determinar el t iempo 
de precipitación de los carburos secundarios así como  el 
contenido de martensita y austenita retenida en el hierro, 
aspectos fundamentales en el diseño de tratamientos térmicos.  
 

HIPÓTESIS 
 
Se sabe que en hierros nodulares el cobre se segrega en la 
interfase austenita-grafito, esto pudiera presentarse en la 
interfase austenita-carburo del hierro blanco , por lo que 
esperamos que la presencia del cobre altere el proceso de 
solidificación modificando el  eutéctico austenita/carburo para 
generar carburos menos interconectados.  
 
El cobre en soluciones sólidas de hierro  aumenta la capacidad 
de endurecimiento de la aleación, aumenta  solubilidad del 
carbono en la austenita y disminuye la difusión del carbono en 
dicha fase, por lo tanto creemos que la adición de este 
elemento puede cambiar notablemente el  t iempo y la 
distribución de los precipitados durante el  tratamiento 
térmico. 
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II. REVISIÓN BIBLIOGRÁFICA.  
 
En este capí tulo se presenta la  información más relevante sobre el  
estado del  ar te   de  la  invest igación,  iniciando con una descripción 
general  sobre los  t ipos de hierros  fundidos.  
 

2.1 LOS HIERROS FUNDIDOS 
El término de hierro fundido es  apl icado a una famil ia  de aleaciones  
ferrosas que cont ienen entre  un  2% y 6.67% de carbono.  Como el  al to 
contenido de carbono t iende a hacer  frági l  a l  hierro fundido,  la 
mayoría  de los  hier ros  comerciales  están  en el  intervalo de 2.5 a  4% 
de carbono,  por  lo  tanto son aleaciones hipoeutéct icas  y a  que por  su 
porcentaje  en peso de carbono se encuentran a  la  izquierda del  punto 
de t ransformación eutéct ica .  
El  diagrama hierro -carburo de hierro  que se muestra en la  f igura 2.1,  
muestra  las  divis iones de las  aleaciones Fe -C de acuerdo con el  
contenido de carbono  y  los  nombres comunes de las  estructuras .  

 
Figura 2.1  Diagrama Hier ro-carburo  de  hierro  que muestra  la  divis ión 
entre  hier ros y aceros así  como su divis ión entre  hipoeutéct icos  y 
hipereutéct icos de acuerdo al  porcentaje  en peso de carbono  en la  
aleación [6] .  
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Los hierros  fundidos no son maleables ,  s in  embargo funden fáci lmente 
o pueden colarse  en formas complicadas que generalmente se 
maquinan a  dimens iones f inales .  Como la  fundición  de piezas es  el  
único proceso apl icable  a  esta s  aleaciones se  conocen como hierros  
fundidos.  Mediante una aleación apropiada,  un buen control  de la  
fundición y un t ra tamiento térmico adecuado ,  las  propiedades de 
cualquier  hierro fundido pueden variar  ampliamente  [6] .  
 

2.2 CLASIFICACIÓN DE LOS HIERROS FUNDIDOS .  
 
Los hier ros se  clas i f ican en función de sus estructura metalográfica 
[6] .  El  carbono puede estar  combinado formando carburos  de hierro  ó 
puede exis t i r  como carbono l ibre en forma de graf i to .  Los t ipos  de 
hierro fundido se clasif ican  de la  forma siguiente:  
 
2 .2.1.  Hierros fundidos blancos .  
2 .2.2.  Hierros fundidos maleables .  
2 .2.3.  Hierros fundidos gr ises .  
2 .2.4.  Hierros fundidos nodulares .  
2 .2.5.  Hierros fundidos aleados .  
 
2.2.1.  Hierros  fundidos b lancos .  En este  t ipo de hierros todo el  
carbono está  en forma combinada como cementi ta  formando una red 
completa  que envuelve is las  de perl i ta ,  la  Figura 2.2 muestra  la  
microestructura t ípica observada con el  microscopio ópt ico.  

 
Figura 2.2  Microestructura t ípica de un hierro blanco.   
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2.2.2.  Hierros fundidos maleables .  En este t ipo de hierros  la  mayoría 
o todo el  carbono esta  s in combinar  en forma de part ículas  i r regulares ,  
conocidas como carbono revenido,  e l  cual  se  obt iene mediante  
t ra tamiento té rmico del  hierro fundido b lanco,  la  Figura 2.3  muestra  la  
microestructura t ípica observada con el  microscopio ópt ico.  

 
Figura 2.3  Microestructura t ípica de un hierro maleable.  
 
2.2.3.  Hierros fundidos grises .  En este t ipo de hierros  la  mayoría  o  
todo el  carbono se encuentra  s in combinar  formando escamas de  
grafi to  generalmente en una matriz  al tamente perl í t ica ,  las  Figuras  2.4 
y 2 .5  muestra microestructuras  t ípicas  observada con  el  microscopio 
ópt ico.  

 
Figura  2.4  Microestructura t ípica de un hierro gri s  a tacado 
químicamente con n i tal  a l  3%.  
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Figura  2.5  Microestructura t ípica de un hierro gr is  en condiciones de 
pul ido.
 
2.2.4.  Hierros fundidos nodulares .  En este t ipo de hierros  mediante  
la  adicion de aleaciones especiales  (magnesio  o cerio) ,  la  mayor parte  
del  carbono se encuentra  s in combinar  en la  forma de  esferoides 
compactos  en una matr iz  que generalmente es  una mezcla de ferr i ta  y 
perl i ta ,  la  Figura 2 .6  muestra la  microestructura t ípica observada con  
el  microscopio ópt ico.  
 

 
Figura 2.6 Microestructura t ípica de un hierro n odular .  
 
Esta est ructura di f iere del  hier ro maleable en que se obt iene 
directamente de la  sol idif icación y las  part ículas  de carbono son de 
forma mucho más regular .  
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2.2.5.  Hierros fundidos a leados  
 
En este t ipo de h ierros  la  es t ructura de cualquiera de los  t ipos 
mencionados anter iormente se  modif ica  mediante la  adición de 
elementos de aleación.  
 

2.3 HIERROS FUNDIDOS BLANCOS Y DE ALTA 
ALEACIÓN 
 
Los hierros  fundido s blancos y de al ta  a leación pueden ser  c lasi f icados  
de acuerdo con la  ASM [4]  como: 
 
2.3.1 Hierros fundidos resistentes  a la  corrosión  
 
Estos  hierros  presentan una elevada  resis tencia al  ataque químico lo 
cual  es  debido a  su  al to  contenido de aleación.  D ependiendo cual  de 
los  t res  elementos  aleantes-  s i l icio ,  cromo ó  níquel -  domine la  
composición.  E l  hierro puede tener microes tructura ferr í t ica,  perl í t ica,  
martensí t ica o austení t ica.  Dependiendo de su composición ,  velocidad  
de enfr iamiento y práct icas  de  inoculación,  un hierro  resis tente a  la  
corrosión puede ser  blanco,  gris  ó  nodular ,  por  ejemplo:  

 
i .  Hierros aleados con níquel  (13.5-36% Ni)  

i i .  Hierros  al  al to  s i l icio  (14 -17% Si)  
  
2.3.2 Hierros fundidos resistentes  a  al tas  temperaturas  
 
Combinan la  resis tencia a  la  oxidación a al ta  temperatura  así  como la 
resis tencia  a  la  degradación  microest ructural .  La resis tencia a la  
oxidación  depende principalmente del  a l to  contenido de aleación y la  
resis tencia a  la  degradación  depende la  microestructura inicial  más la  
estabi l idad de la  fase que cont iene carbono.  Los  hier ros  resis tentes  a  
al ta  temperatura  son ferr í t icos  o austení t icos  comúnmente en 
condiciones de  colada .  El  carbóno exis te  predominantemente como 
grafi to ,  ya  sea  en  forma de es feras  u  hojuelas ,  lo  cual  subdivide a 
estos  hierros  en gr ises  ó dúct i les .   
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También hay hier ros blancos ferr í t icos o austení t icos,  aunque son  
menos ut i l izados ,  por ejemplo:  
 

i .  Hierros aleados con níquel  (29-32% Ni)  
i i .  Hierros  al  al to  s i l icio  (5.0 —6.0% Si)  

i i i .  Hierros aleados con aluminio ( 20-25%Al)  
iv .  Hierros blancos al to  cromo (15 -35%Cr)  
  
2.3.3 Hierros fundidos blancos resistentes  a la  a brasión y a l  
desgaste  
 
Los hierros  fundidos blancos son l lamados así  debido a  sus 
caracter ís t icas  superf iciales  de f ractura ,  ya que no t ien e grafi to  en su 
microestructura.  En su lugar el  carbono está  presente en forma de 
carburos,  principalmente de la  forma Fe 3 C y Cr7 C3 .  A menudo 
carburos  complejos  como (Fe,Cr) 3 C y (Cr,Fe)7 C3  o aquel los  que 
cont ienen otros  elementos formadores de carburos están presentes .  
 
Los hier ros blancos son normalmente muy duros,  lo  cual  es  la  
principal  causa de su excelente resis tencia al  desgaste abrasivo ,  es tos  
hierros  se describen  más ampliamente en la  s iguiente  sección.  
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2.4 CLASIFICACIÓN DE LOS HIERROS BLANCOS 
RESISTENTES A LA ABRASIÓN. 
 
Los hierros  blancos resis tentes  a  la  abrasión se  clas i f ican  en cinco  
grupos pr incipales  basándonos en su microestructura  [2] :  
 

i .  Perl í t icos  (Fe3 C) 
i i .  Hierros aleados al  cromo -níquel  o  Ni-Cr  (M3 C) 

i i i .  Hierros aleados al  cromo -níquel  4   (M7 C3 ) 
iv .  Especiales  (M xC) 
v.  Hierros al to cromo (M7 C3 )  

 
2.4.1 Perl í t icos  Fe 3 C  
 
Los  hierros  blancos  perl í t i cos  son  el  t ipo de hierro  más ant iguo,  son 
producidos mediante un enfr iamiento rápido contra  una superf icie f r ía ,  
formando una red de  ca rburos resis tente  a  la  abrasión.  
La formación de estos  carburos es  debido a  la  naturaleza  ambivalente  
del  s is tema Fe-C,  donde el  carbono puede precipi tar  como graf i to  
(es table o fase de equi l ibrio)  o  como carburo (metaestable o fase fuera  
de equi l ibrio) .  
El  enfr iamiento  rápido  da lugar  a  la  reacción metaestable en al  s is tema 
Fe-C,  este rápido enfr iamiento produce la  reacción eutect ica que da 
como resul tado austeni ta  y carburo de hierro.  El  carburo de hierro es  
comúnmente conocido como cementi ta  (Fe 3 C) formado por  t res  átomos 
de hier ro y uno de  carbono.  O t ro nombre  para esta  mezcla  eutéct ica de  
austeni ta  y cement i ta  es  ledeburi ta .  
 
2.4.2 Hierros b lancos  Ni-Cr (M3 C) 
 
Industr ia lmente esta  clas e de  hierros,  mejor  conocida en inglés como 
Ni-Hard  ( Internat ional  Nickel  Company,  INCO),  se  ref iere  a  un grupo 
de hierros de 4 composiciones (Ni -Hard  1,  2 ,  3 ,  4)  que  usan el  níquel  
como principal  e lemento de aleación para su endurecimiento.  
Otra  importante  dis t inción es  el  uso  de Cr para  dar  lugar  a  l a  
formación de carburos en vez  de graf i t o .  Cuando se usa  el  c romo,  
molibdeno o  manganeso para es tabi l izar  la  fase carburo ,  el  carburo 
formado es  del  t ipo M 3 C el  cual  es  visualmente indis t inguible del  
carburo Fe3 C formado en la  perl i ta  durante la  reacción euté ct ica.  
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Un mayor contenido de Ni  y Cr es  u t i l izado para obtener mejores 
propiedades contra  el  desgaste .  
Estos  hierros  t ienen un costo relat ivamente bajo debido  a su bajo 
contenido de aleación y a su gran habi l idad de ser  colados en una 
variedad de formas ,  además de que t ienen una al ta  dureza en  
condiciones de colada.  Esto es  resul tado de la  formación de martensi ta  
en lugar  de perl i ta  en condiciones de colada,  cambio que se debe a la  
presencia de 3-5% de níquel  que permite a  la  austeni ta  alcanzar la  
temperatura de inicio de t ransformación marten sí t ica ,  evi tando la  
formación de perl i t a .  La t ransformación de austeni ta  a  martensi ta  no 
es  perfecta ,  así  que en condiciones de colada l a  microestructura de los  
hierros Ni -Cr estará  formada por  una mezcla de martensi ta  y austeni ta .  
 
2.4.3 Hierros blancos Ni-Cr 4 (M7 C3 ) 
 
El  incremento a  un mínimo de 7% de cromo en las  aleaciones Ni -Cr 
l leva a un  cambio microestructural ,  con el  que  se obt iene  una mayor 
dureza así  como mayor  resis tencia debido a la  presencia  del  carburo 
M7 C3  que esta  menos interconectado que el  M 3 C.  Estos hierros  son 
denominados Ni -Cr 4.  
 
2.4.4 Especiales  (M xC) 
 
Este grupo está  formado por los  hierros  f err í t icos  al to  cromo,  hierros 
aleados con vanadio  y hier ros  aleados con niobio.  
 
Los hierros ferr í t icos  al to  cromo t i enen entre  un 30 y 40% de cromo;  
son ut i l izados donde se  requiere  una al ta  resis tencia a  la  c orrosión así  
como a la  abrasión.  S u microestructura  está  compuesta  por  una matriz  
s imilar  a  un acero inoxidable rodeada  por carburos de la  forma M 7 C3   
 
Los hierros  aleados  con vanadio presentan carburos eutéct icos de la  
forma M xC. Estos carburos le  dan una  al ta  res is tencia a la  abrasión;  
forman parte  de un  subconjunto de los  aceros para herramienta,  pero  
por  definición las  a leaciones ferrosas que cont i enen más de un 2% de 
carbono son considerados hierros,  además de que presentan una 
reacción eutéct ica  durante la  sol idif icación.  Estos  hierros  t ienen un 
elevado costo,  lo  que l imita su uso a apl icaciones  en rodi l los  de 
laminación en cal iente .  
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Los hierros aleados  con niobio cont ienen carburos de niobio (NbC) , 
los  cuales  t ienen  una elevada dureza pero  es te  material  t ien e  
problemas para su  fabricación.  P or  ejemplo,  la  adición de niobio 
cambia la  f luidez  del  hierro,  ya que los  carburos de niobio se forman 
casi  instantáneamente en la  fundición,  estos  carburos impiden que e l  
metal  f luya en el  molde.  
La adición de n iobio puede también disminuir  su  templabi l idad debido 
al  empobrecimiento  de carbono en la  matr iz  debido a  la  for mación de 
carburos y puede que é ste  material  no obtenga la  dureza deseada  [3] .  
 
2.4.5 Hierros alto cromo (M7 C3 )  
 
Los hierros b lancos  al to  cromo s e clasi f ican dentro de  los  h ierros  de  
elevada aleación,  (ASTM A532) .  Están compuestos pr incipalmente por  
hierro ,  carbono y cromo (11-30%);   comúnmente presentan una al ta  
templabi l idad  (suscept ibi l idad para endurecerse  mediante 
enfr iamientos rápidos)  debido a  la  combinación de elementos de 
aleación como Mo, Ni  y Cu.  Son aleaciones hipoeutéct icas [6]  ya que 
su contenido de  carbono osci la  entre  un  2 y 4%. S u estructura t ípica de 
colada consis te  en  una matr iz  dendrí t ica de  austeni ta  rodeada por  
carburos eutéct icos de la  forma M 7 C3  [7] .  
Debido a  su impor tancia  en  este  t rabajo,  los  hierros  blancos al to -
cromo se detal lan indepen dientemente en el  s iguiente tema.  
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2.5 HIERROS BLANCOS ALTO-CROMO 
 
Cuando la  resis tencia  a la  abrasión y en  algunos casos la  resis tencia a  
la  corrosión son crí t icas ,   la  famil ia  de los  hierros  blancos  al to  cromo 
son dif íc i les  de superar  [4] .  Sus propiedades mecánicas y resistencia a 
la  abrasión son el  resul tado de la  microestructura y la  cual  presenta 
una dis tr ibución f ina de carburos M 7 C3 ,  además cuenta con una 
moderada tenacidad de fra ctura debido a  la  matr iz  austení t ica  [7] .  
Estas  aleaciones son comúnmente  ut i l izadas donde se requiere  
resis tencia a  un ambiente de desgaste severo,  tal  es  el  caso de la  
industr ia  de la  miner ía  y procesamiento de minerales;  la  indust r ia  de  
la  producción de cemento;  la  industr ia  del  papel ;  así  como las 
industr ias  manufactureras de acero .  En la  f igura 2.7  se muestra una 
apl icación de estas  aleaciones en una pulverizadora de carbón.  
 

 
Figura 2.7  Rueda y segmento de la  guía sujeta  a  desgaste  de hierro  
blanco al to-cromo en una pulverizadora de carbón [2] .  
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2.5.1 Característ icas de  sol idif icación de los  hierros blancos a lto-
cromo 
 
Para entender  la  forma en que sol idi f ican los  hierros  b lancos al to  
cromo es necesario  recurri r  al  corte del  diagrama ternar io Fe -C-Cr 
obtenido por  Chicco y Thorpe [7]  mostrado  en la  f igura  2.8.  Este 
diagrama muestra  la  esquina r ica  en hierro de  la  superf icie  l íquida del  
diagrama metaestab le Fe -Cr-C;  las  l íneas que  cruzan  la  superf icie  
indican isotermas de  temperatura.  
El  rectángulo sobrepuesto  indica el  área de composición química en la  
que están  la  mayoría  de las  aleaciones comerciales  de hier ros blancos  
que van  de  1.8 a  3.5%C y de  12 a  30%Cr .  Debido  a  su contenido de  
carbono estas   a leaciones son clasif icadas como hipoeutéct icas .  

 

Figura 2.8  Esquina  r ica en Fe de la  superf icie  l íquida del  diagrama 
metaestable Fe-Cr-C [7] .  
 
En las  aleaciones  comerciales  de h ierros  blancos al to -cromo,  la 
sol idif icación comienza por  la  formación de dendri tas  de austeni ta 
primaria  que crecen y rechazan soluto  hacia las  regiones  
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interdendrí t icas .  Conforme la sol idif icación progresa,  la  t emperatura 
disminuye y el  l íquido remanente se  enriquece en  soluto hasta que 
alcanza la  composición eutéct ica indicada por la  l ínea U 1 -U2  en el  
diagrama de la  Figura 2.8 .  A esta temperatura ocurre  la  reacción 
eutéct ica indicada en la  ecuación 2.1:  

                37CMLiq u id o Mo . .…………………...  (2 .1)  

En este momento la  aleación ha sol idif icado completamente y est á  
formada por  una red de carburos eutéct icos del  t ipo M 7 C3  en una 
matriz  de austenita .  Si  los  contenidos de aleantes  son  lo 
suficientemente al tos ,  es  p osible  que la  estructura austení t ica se 
retenga hasta  temperatura  ambiente ,  s in  embargo es  común que durante 
el  enfr iamiento par te de la  austeni ta  se t ransforme a martensi ta ,  lo 
cual  puede ser  benéfico ya que la  dureza del  material  será superior  a  
aquel la  que tendría  un material  austení t ico  [7] .  

Las  aleaciones  hipereutéct icas  sol idi f ican primero en la  región de 
carburos  M 7 C3  pr imarios;  en estos  hierros  se  forman grandes carbur os 
pr imarios seguidos por  la  reacción eutéct ica.  La  mayoría  de  los hierros  
al to-cromo sol idif ican completamente  dentro de la  región eutéct ica 
[7] .  En la  f igura 2 .8  se  observa  que a medida que el  contenido de 
cromo aumenta,  el  contenido de carbono de la  composición eutéct ica 
disminuye.  También es  evidente  de la  misma f igura,  que  cuando el  
contenido de cromo está  por  debajo de 10%, se forma el  carburo M 3 C. 
Esta  reacción toma lugar  en aleaciones con bajos contenidos de cromo.  

 

2.5.2 Efecto de los e lementos de  aleación 
 
El  contenido de cromo en estas  aleaciones es  notablemente al to  (11 -
30%),   la  mayor par te  de éste  está  combinado formando carburos,  por  
lo  tanto ,  el  contenido de cromo dentro de la  matr iz  es  bajo.  Por el lo  se 
requiere la  ad ición de elementos  aleantes  que  mejoran la  templabi l idad 
sobre todo en las  secciones más  gruesas.  Los  elementos más 
comúnmente ut i l izados para este propósi to  s on molibdeno,  níquel ,  
manganeso  y cobre.  
 
El  molibdeno es  adicionado en cant idades entre  0.5 y 3.5%,  aunque se 
cree  que adiciones mayores de  1% no representan mayor ventaja  [8] .  



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           25 

Este elemento actúa como supresor  de perl i ta  y aumenta la 
templabi l idad.  
El  molibdeno también t iene un  efecto s inérgico con  otros  elementos 
como níquel  y cobre,  los  cuales  son más efect ivos en la  inhibición de 
la  formación de perl i ta  s i  son adicionados en conjunto con molibdeno.  
Parte  del  molibdeno en los  hierros forma un carbu ro eutéct ico  del  t ipo 
M2 C al  f inal  de la  etapa de sol idif icación [9] .  Otra ventaja del  
molibdeno,  es  que  t iene poco  efecto  sobre la  temperatura  de inicio de 
la  t ransformación martensí t ica  Ms [10] ,  mientras  que la  mayoría  de los  
elementos t ienden a  dismi nuir la ,  conduciendo a  una sobre -
estabi l ización de la  austeni ta .  
 
El  níquel ,  el  cobre y el  manganeso  comúnmente se  adicionan en 
contenidos hasta 2% para mejorar  la  templabi l idad e inhibir  la 
formación de per l i ta .  El  níquel  y el  cobre son encontrados  
exclusivamente en  las  regiones de  la  matr iz ,  mient ras  que el  
manganeso se puede segregar parcialmente a  los  carburos,  reduciendo 
así  su efect ividad .   La solubi l idad del  cobre en la  austeni ta  es  
l imitada,  por lo  tanto ,  el  uso de cobre se l imita a  un máximo de 2.5% 
[4] .  

 

El  contenido  de s i l icio  es  comúnmente l imitado a 1% ya que 
contenidos mayores  promueven la  formación de perl i ta  y d isminuye la  
templabi l idad.  Sin embargo,  las  adiciones de s i l icio  producen una 
disminución de la  solubi l idad de carbono en la  matr iz ,  lo  que produce 
un aumento en la  temperatura M S.  De acuerdo con Laird y Powell  [11] ,  
este  efecto puede ser   aprovechado para obtener  una  estructura con 
matr iz  martensí t ica  en condiciones de colada.  

 
2.5.3 Carburos eutécticos   
 
La estructura de carburos eutéct icos   en hierros  al to -cromo está 
fuertemente inf luenciada por  el  c romo,  ya  que este  es  un elemento  
formador de carburos .  Cuando el  contenido de cromo está  por  encima 
de un 10-12%, el  t ipo de carburo eutéct ico que se forma cambia de 
M3 C a M 7C3 .  Para ambos t ipos de carburo,  e l  incremento del  contenido 
de cromo en la  aleación aumenta la  proporción de cromo a hierro en  el  
carburo [3] ,  aumentando también su  dureza.  Maratray [5]  ha sugerido 
una fórmula empír ica para determina r la  f racción de  volumen de 
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carburo eutéct ico ( FVC) la  cual  se  muestra  en la  ecuación 2.2,  esta 
fórmula está  basada  en los  contenidos de  cromo y carbono de la  
a leación con una confiabi l idad de ±2.1% FVC.       

     2.15)(%55.0)(%33.12% 101 CrCFVC  ……….. . .  (2 .2)  

 

Resul tados de la  apl icación de esta  fórmula  arrojan valores razonables  
muy cercanos a predicciones hechas por medio de diagramas de fa se,  
para un  hierro  con  3%C y 15 %Cr  se  obt iene un valor  de 30%  de 
carburos ,  generalmente se  presenta  una  variación de un  2 -3% ya que 
Maratray [5]  considera tanto carburos eutéct icos como secundarios .  

Algunos invest igadores  [12]  sugieren que la  predicción del  volumen de  
carburos  eutéct icos basado en la  composición química puede no ser  
muy apropiada ya  que la  velocidad  de enfr iamiento puede inf luenciar  
esta variable.  

  
 
2.5.4 Morfología de los  Carburos Etéct icos M 7 C3 
 
Durante muchos años  se  pensó que la  es tructura de  carburos  eutéct icos  
en hierros  blancos  al to -cromo era una dis t r ibución discont inua de 
barras  y placas .  Sin embargo,  algunas  invest igaciones [12,13]  donde 
se ut i l izaron técnicas de ataque profundo para remover la  matr iz  en 
hierros blancos al to -cromo y observaciones en microscopio electrónico  
de barr ido,  han  revelado que la  estructura t r idimensional  de los  
carburos no es  completamente discont inua .  Estos  estudios reportan 
carburos que aparentan estar  separados en la  superf icie  pero se unen 
en la  base como se muestra  en la  f igura  2.9 .   
Se sabe que la  mayoría  de las  barras  de carburo son huecas  y de 
sección t ransversal  hexagona l ,  que crecen preferenc ialmente en la 
dirección [0001]  de acuerdo con Pearc e [14] .  



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           27 

 
Figura 2.9 Carburos eutéct icos  con forma de rodi l los  en un hierro  
blanco al to  cromo.  La f igura muestra  dos barras  que se unen en la  base  
[15] .  
 

2.6 TRANSFORMACIONES EN ESTADO SÓLIDO 
 
Durante la  fabricación y procesamiento  de hierros  blancos al to -cromo 
toman lugar  varias  t ransformaciones en el  estado sól ido, las  cuales 
pueden ser  explotadas mediante t ratamiento térmico.  En es te t ipo de 
hierros ,  el  objet ivo pr incipal  de la  mayoría de los  t ratamientos  
térmicos es  desestab i l izar  el  al to  contenido de aleantes  en  la  austeni ta ,  
de tal  manera que durante el  enfr iamiento poster ior ,  és ta  se  t ransforme 
a martensi ta  [16] .  Otros  t ratamientos  térmicos tales  como sub -crí t icos 
o cr iogénicos  [17,18]  t ienen la  intención de reducir  el  contenido de 
austeni ta  res idual  en la  matr iz .  Incluso se ha t ratado de esferoidizar  e l  
carburo  eutéct ico por t ratamientos  a muy al ta  temperatura,  pero los  
logros han s ido muy l imitados ,  según reporta  Laird [19] .  

 

2.6.1 Desestabi l ización de la  austenita  

 

La  matr iz  austen í t ica en condiciones  de colada contiene carbono 
disuel to;  es ta  matr iz  austení t ica es  es tabi l izada por los  al tos 
contenidos de aleantes  como Cr ,  Ni ,  Mn,  etc .  

La principal  función  del  t ratamiento térmico de desestabi l ización de la  
austeni ta  es  reducir  el  contenido de carbono  y cromo por  medio de la  
precipi tación de carburos secundarios.  
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Powell  y Laird [3 ]  han descri to  la  reacción que ocurre durante la  
desestabi l ización como:  

          

623

37

3
*

CM
CM
CM

*
   …………..……..…… (2.3)                      

donde *  es  austeni ta  de mas bajo contenido de carbono que la  matr iz  
de austeni ta  or iginal  .  El  t ipo de carburos secundarios  que  se forman 
depende de la  composición de la  matr iz  y de la  t emperatura de 
desestabi l ización.  Como la  precipi tación de carburos secundarios  
disminuye el  exceso de carbono en  l a  austeni ta ,  se  eleva  la 
temperatura Ms de inicio  de la  t ransformación martensí t ica  a un rango 
por  encima de la  temperatura  ambiente .  Por  lo  tanto ,  un enfr iamiento 
al  aire  es  generalmente suficiente  para  producir  una matr iz  
predominantemente martensí t ica y evi tar  el  agrietamiento por temple .  
El  t ratamiento térmico comúnmente usado en l os  hierros  blancos al to -
cromo comerciales  está  en el  rango de 930 a  1060ºC [2] .   

 

Aunque se forma una matr iz  predominantemente martensí t ica,  se  puede 
tener  hasta  35% de austeni ta  retenida después del  t ra tamiento de 
desestabi l ización  [20] .  La cant idad  de austeni ta  re tenida es  
fuertemente dependiente del  contenido de carbono en  la  matr iz  
después de  la  deses tabi l ización,  e l  cual  a  su vez ,  es  inf luenciado por  
la  composición de  la  aleación,  e l  t iempo y la  t emperatura de  
desestabi l ización,  y el  espesor  de la  pi eza.  Los carburos eutéct icos  no 
son afectados a las  temperaturas  de t ratamiento de desestabi l ización  
[1] .  

 

Según Maratray [5]  se debe encontrar  una temperatura opt ima para 
obtener  una máxima dureza en las  est ructuras  desestabi l izadas de 
hierro blanco al to -cromo,  ya  que a  temperaturas  muy al tas  la  
solubi l idad de carbono en la  austeni ta  es  mayor,  lo  cual  reduce la  
energía  de act ivación para  la  precipi tación de carburos secundarios.  
Los al tos  contenidos de carbono en la  matr iz  producen una 
disminución en la  temperatura  MS,  produciendo mayores contenidos de 
austeni ta  retenida en la  est ructura  [21]  reduciendo así  la  dureza f inal  
de la  a leación.   
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Por otra parte a  t emperaturas  bajas ,  la  precipi tación de carburos 
secundarios puede ser  muy al ta  reduciendo drást icamente e l  contenido 
de carbono en la  matr iz .  La martens i ta  de bajo carbono que se 
t ransforme será de una dureza relat ivamente baja .  

Estas  tendencias  opuestas  que se aprecian  en los resul tados de 
Maratray y Poulal ion  [16] ,  se  muestran  en la  f igura  2.10 ,  donde se  
aprecia  el  efecto de la  temperatura de desestabi l ización sobre el  
contenido de austeni ta  y la  dureza.  La temperatura de 
desestabi l ización para m áxima dureza es  dependiente  de l  contenido de 
elementos aleantes  y se  cree que aumenta con el  contenido de cromo.   

 

Figura 2.10  Influencia de la  temperatura de desestabi l ización sobre la  
dureza y el  contenido de austeni ta  residual  [15] .  

 

El  t iempo de deses tabi l ización varía de 1 a 6  horas  con  una regla  
comúnmente empleada de 1 h mas 15 min por  25 mm de espesor  [19] ,  
pero esto puede no dar  resul tados muy sat isfactorios  ya que el  t iempo 
y temperatura de t ratamiento ópt imos dependen del  contenido de 
elementos aleantes .  Aleaciones al tas  en níquel  y cobre requieren de 
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mayores  t iempos  ya que es tos  elementos  es tabi l izan la  fase austeni ta .  
Se requiere  una muy al ta  precipi tación de  carburos para  elevar  
suficientemente la  t emperatura  MS.  

 

2.6.2 Precipitación de Carburos S ecundarios  

La precipi tación de carburos  secundarios reduce el  contenido de 
aleantes  en la  matr iz  y desestabi l iza la  austeni ta ,  de manera  que 
durante el  enfr iamiento,  es ta se t ransforma a martensi ta .  El  t ipo de 
carburos  que precipi tan depende de la  composición de la  aleación y de 
la  temperatura de desestabi l ización.  En aleaciones de muy a l to  cromo 
(>25%) se ha  observado la  precipi tación de carburos del  t ipo M 2 3C6  
como barras  interconectadas ,  mientras  que  en aleaciones con 
contenidos de cromo entre  15 -20% se han presentado carburos del  t ipo 
M7 C3  en forma de barras  y placas aglomeradas [8] .   

Kuwano y colaboradores  [22]  observaron que durante el  t ratamiento 
térmico,  la  precipi tación de carburos secundarios progresaba desde la  
perifer ia  adyacente  a los  carburos eutéct icos hacia  el  centro de las  
dendri tas  en s is temas de bajo carbono;  mientras  que en s is temas de 
al to  carbono,  los  carburos secundarios  precipi taban desde  el  centro 
hacia la  peri fer ia .  El los  at r ibuyeron  este fenómeno a la  micro-
segregación de cromo y carbono en la  matr iz  austení t ica.   

Powell  y Laird  [3]  observaron  que la  precipi tación ocurre  dentro de 
los  primeros 15 minutos  a la  temperatura de desestabi l ización y que 
t iempos más largos  solo producen engrosamiento de los  carburos ya 
precipi tados.   Kuwano y colaboradores  [22] ,  por  el  contrar io,  sus 
resul tados sugieren  que el  proceso de precipi tación es  más rápido y 
que puede ocurr ir  dentro de 1 minuto a  temperaturas  entre  950 y 
1000°C.  Una vez  formados los  carburos ,  manteniendo a la  temperatura 
de desestabi l ización por más t iempo, observaron un aumento en el  
número,  tamaño y fracción de área de carburos secundarios.  Con 
t iempos de retención arr iba de 300 minutos,  observaron un proceso de 
disolución de algunos carburos y crecimiento de otros ,  reduciendo así  
e l  número carburos  secundarios  mientras  se  incrementaba la  fracción 
de área [22] .   

En el  rango de temperaturas  de desestabi l ización de 850 -1050°C, se 
reporta  que el  volumen de  carburos secundarios  precipi tados es  entre 
15 y 25% del  volumen inicial  de la  matr iz  [1] .  A temperaturas  más 
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al tas ,  1150°C por  ejemplo,  la  f racción de volumen de carburos 
secundarios  ha s ido reportada ser  tan baja  como 2% [1] .  

A. Bedolla  y colaboradores  [23]  encontraron que entre  2  y 30% del  
volumen de la  matr iz  es  ocupado por  carburos secundarios  
precipi tados durante el  t ra tamiento térmico en un hierro blanco con  
17%Cr;  reportan  que la  mayoría  de estos  carburos secundarios  
precipi tan en  las  pr imeras 2 horas de t ratamiento .  También reportan  
que la  fracción de volumen de carburos secundarios incrementa para 
las  temperaturas  menores  de desestabi l ización ,  en este caso 850ºC  y 
largos periodos de exposición, mientras  que a temperaturas  al tas  como 
1150ºC reportan una muy baja  precipi tación de carburos secundarios  y 
una sobre-estabi l ización de la  austeni ta .  

Sin embargo,  Karantzal is  y colaboradores  [24] ,  a  diferencia  de  los  
t rabajos anteriores ,  reportan la  presencia  del  carburo M 2 3 C6  que se  
forma durante el  t ratamiento térmico de desestabi l ización a 800ºC .  
Además,  durante el  t ra tamiento térmico a  900ºC  ocurre la  t ransición 
entre el  carburo M 2 3C6 y el  M 7 C3 ,  a  su vez  reportan que la  mayor  
precipi tación de carburos secundarios ocurre a la  temperatura de 
1000ºC;  a la  temperatura de 1100ºC ocurre  una disminuc ión en el  
número  de precipi tados  y la  sobre-estabi l ización de la  fase austeni ta .  

 

 



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           32 

2.6.3 Transformaciones posteriores a la  d esestabil ización.  

 

Debido a  la  precip i tación de carburos  secundarios  se  presenta un 
empobrecimiento de  los  elementos de aleación  lo cual  di sminuye su  
templabi l idad.  E l  contenido de cromo es  escogido para lograr  la  
cant idad requerida de carburos eutéct icos [5] ,  por  lo  tanto,  solo el  
cromo que no forma carburos contr ibuye a la  templabi l idad .  Este 
contenido de cromo l ibre  se  obt iene mediante  la  relación Cr/C.  Para 
lograr  la  templabi l idad  deseada desde la  fabricación del  material  se 
adicionan elementos aleantes  ta les  como níquel ,  molibdeno,  
manganeso y cobre [19] .  

El  molibdeno es  el  elemento más efect ivo en hierros  al to -cromo.  El  
manganeso,  níquel  y cobre son más efect ivos  s i  son adicionados en 
conjunto con el  molibdeno,  ya que retardan la  formación  de perl i ta .  
Como el  níquel  y el  cobre son completamente solubles  en  la  matr iz  y 
no forman carburos ,  su efect ividad no es  afectada por  el  t ratamiento 
térmico [19] .   

El  manganeso puede sobre -estabi l izar  la  austeni ta ,  conduciendo a una  
menor dureza del  mater ial  por  el  aumento en el  contenido de austeni ta  
res idual  después del  t ratamiento térmico [19] .  Comúnmente se  ut i l iza 
la  regla de que la  t emperatura MS  d isminuye cerca de 40°C por cada 
1% de adición de níquel  y manganeso [19] .  Adiciones de s i l icio  entre 
1-1.5%, por  otro  lado,  pueden incrementar  la  temperatura MS ,  
conduciendo a  un  aumento  en la  dureza después del  t ratamiento 
térmico [11] .  

El  contenido de carbono de la  m atr iz  es  el  que determina más 
fuertemente las  t ransformaciones de la  aleación.  Incrementando el  
contenido de carbono se puede aumentar  la  templabi l idad y la  dureza,  
pero también  puede aumentar  el  contenido de austeni ta  residual .  El  
contenido de carbono en la  matr iz  es  ref lejado en la  temperatura MS .   

Kuwano y colaboradores  [22]  midieron por di latometr ía  que la  
temperatura  MS  de  un hierro con 15%Cr y 3.3%C era  de 120°C ,  
mientras  que  en un hierro con 15%Cr y 1.8%C, esta  era  de entre  150 y 
250°C dependiendo del  t iempo de estabi l ización .  La temperatura MS  
también disminuye a medida que el  t iempo de exposición  a la 
temperatura de desestabi l ización aumenta,  lo  cual  se  ve ref lejado en  
una matr iz  con al to  contenido de carburos secundarios  precipi tados .   
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Después del  t ra tamiento de desestabi l ización,  la  es tructura  
predominantemente  martensí t ica puede todavía contener  has ta  un 35% 
de austeni ta  residual ,  s i  se  desean contenidos de austeni ta  residual  
ex tremadamente bajos ,  se puede ut i l izar  un t ratamiento sub-crí t ico.  
Este  t ratamiento sub -cr í t ico involucra t iempos de  2 a  6 horas  a  
temperaturas  entre 200 y 600°C [16] .  De acuerdo con Maratray y 
Poulal ion [16] ,  pueden ocurr i r  diferentes  reacciones  producto  del  
t ra tamiento sub-cr í t ico :   

i )  Precipi tación de carburos secundarios ,  s iendo el  del  t ipo 
M2 3C6  termodinámicamente más  favorable.  

i i )      Reacción eutectoide(  + carburo aleado).  

i i i )     Formación de perl i ta  ( M3 C).  

La  reacción real  que ocurra,  depende del  t iempo y temperatura del  
t ratamiento,  as í  como de la  composición del  material  y t ratamientos  
térmicos previos .  Generalmente es  prefer ida la  reacción que produce la  
precipi tación de  carburos secundarios ,  ya que  esta  puede 
desestabi l izar  cualquier  austeni ta  retenida produciendo así  la 
formación de mayores contenidos  de martensi ta  durante el  subsecuente 
enfr iamiento.   

La reducción en los  niveles  de austen i ta  con frecuencia implica un 
incremento  en la  dureza y la  res is tencia al  desgast e por abrasión de 
estos  hierros ,  s in  embargo,  en otras  ci rcunstancias  es  deseable cier to  
contenido de austen i ta  residual ,  part icu larmente en piezas  que estarán 
sometidas  a impacto  repet ido.  

La temperatura ópt ima para el  endurecimiento secundario depende de 
la  cant idad y la  es tabi l idad de la  austeni ta  retenida.  Con muy bajos  
niveles  de austeni ta ,  solo ocurre el  revenido de la  martensi ta  lo  cual  
da lugar a  la  formación de precipi tados  [16] .  Puede ser  que con muy 
bajos contenidos de  austeni ta ,  la ex tensiva formación de martensi ta  (y 
la  expansión de volumen asociada) actúen para  es tabi l izar 
mecánicamente la  austeni ta ,  inhibiendo su t ransformación.  A mayor 
contenido de austeni ta ,  ocurre un mayor  endurecimiento  secundario ,  
así  también la  temperatura de endurecimiento secundario  incrementa  
con el  aumento en e l  contenido de austeni ta  [16] .  
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A.  Bedolla  y colaboradores  [23]  real izaron t ratamientos  de 
desestabi l ización a probetas  con espesor de 4mm, de un hierro blanco  
con 17% de cromo y diferentes  elemento de aleación,  reportan  una 
sobrestabi l ización de la  austeni ta  a  temperaturas  de 1150ºC,  lo  cual  da  
como resul tado una matr iz  l ibre de carburos  secundarios ;  a  
temperaturas  de 900ºC y largos periodos de t ratamiento (>2horas)  la  
matr iz  es  predominantemente martens í t ica,  es to  debido a una al ta  
precipi tación de carburos secundarios .  

Por otra  parte  A.E.  Karantzal is  y colaboradores  [24]  estudiaron un 
hierro blanco con bajos contenidos de cobre y níquel ,  encontraron un 
aumento en la  t ransformación de austeni ta  a  martensí ta  conforme 
incrementaba la  temperatura  de t ratamiento hasta  1000ºC l legando a 
un máximo a ésta  temperatura .  A la  temperatura de 1100ºC reportan  
una disminución en el  número  de precip i tados y la  estabi l ización de la  
fase austeni ta .  

Un fenómeno importante  ha s ido  observado en hierros nodulares  con la  
adición de cobre,  donde este  elemento  segrega a la  interfase  austeni ta -
grafi to actuando como barrera para la  difusión del  carbono ha cia los  
nódulos de graf i to  [25] ,  en el  caso del  hierro blanco,  se  cree que este  
elemento puede tener  un efecto s imilar  y segregar a  la  in terfase  
austeni ta-carburo  evi tando la  migración de carbon o hacia  el  carburo 
eutéct ico .  Un fenómeno de segregación s imilar  ha s ido observado por  
Duppin  y colaboradores [26] .  La Figura 2.11   muestra  una estrecha  
banda disminuida en cromo y carbono y enriquecida en  s i l ic io cerca  
del  carburo eutéct ico.  

 
Figura 2.11  Perf i l  de dis t r ibución de carbono,  cromo y s i l ic io en una 
dendri ta  de austeni ta proeutéct ica [26] .  
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La precipi tación de carburos secundarios  en hierros blancos  con al tos  
contenidos de cromo,  ha s ido poco estudiada.  Los pocos resul tados que 
algunos autores  reportan han s ido muy dispersos en cuanto al  t iempo 
de precipi tación y las  temperaturas  para opt imizar  propiedades.  La 
razón de el los  es  la  divers idad en composición química de cada uno de 
los  t rabajos y las  di ferentes  temperaturas  de t ratamiento que sugie ren.  
Lo anterior  ha conducido cier to grado de controversia  en el  aspecto de 
la  velocidad de precipi tación de esos carburos secundarios .  Es 
conocido que algunos elementos de aleación t ienen cier to grado de 
act ividad química sobre el  carbono,  lo  cual  determi na el  coeficiente de 
difusión del  mismo,  lo  que a su vez determina la  velocidad de 
precipi tación de los  carburos secundarios  a  cier ta  t emperatura.   
Esto nos ha conducido a real izar  un anál is is  s istemático de la 
precipi tación de carburos secundarios  en este  t ipo de hierros y 
part icularmente anal izar  el  papel  del  e lemento cobre durante el  
proceso de precipi tación.   
Una de las  s i tuaciones a  comprender es  la  estequiometria  y morfología  
de los  carburos secundarios  precipi tados.  Como ejemplo,  un estudio 
sobre la  precipi tación de carburos  secundarios  en hierros con 
adiciones de cobre real izados recientemente reportan una 
t ransformación en  el  t ipo de carburos precipi tados conforme 
incrementa el  t iempo.  Wang y colaboradores [ 27]  estudiaron la  
precipi tación y t ransformación de  los  carburos secundarios  
precipi tados en un  hierro de composición 2.8%C, 16%Cr,  1%Mo, 
1%Cu. Las muestras  fueron t ratadas  a 1000°C por  30 minutos y 
enfr iadas al  a i re.  El los reportan la  presencia de carburos granulares 
del  t ipo M2 3C6 ,  los cuales  t ienen una estructura FCC y orientación  
s imilar  a  la  austeni ta .  Conforme aumentó  el  t iempo de exposición a  60 
minutos estos  carburos se  t ransforman al  t ipo M 7 C3  con forma de 
rodi l los .   

Por  otra  par te  Z.  Sun [ 28]  y colaboradores  anal izaron la  secuencia  de  
precipi tación de carburos secundarios  en un hierro blanco al to -cromo 
con contenidos de 1% de cobre,  pero durante un t ratamiento térmico 
sub-crí t ico,  es  decir ,  por  debajo de la  temperatura eutectoide.  El 
t ra tamiento se  d io 580°C por  22 horas.  El los  encontraron que al  inicio 
de la  precipi tación,  la  estequiometr ia  de  los  carburos secundarios  que 
precipi tan son del  t ipo M 2 3 C6 ,  a  medida que el  t iempo progresa la  
estequiometr ia  de  estos  cambia a  M 3 C hasta  l legar  a  una  
estequiometria  termodinámicamente más es table  que es  M 7 C3  después 
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de las  22 horas .  Por  otro lado,  carburos de molibdeno también cambian 
de una estequiometr ia  MoC a Mo 2 C. 

En controversia  con  lo anter ior ,   Liu y colaboradores [ 29,  30]  reportan 
que durante  un t ratami ento sub-cr í t i co en un hierro blanco de 
composición 3%C, 15%Cr,  1%Mo,  1.5%V, los  carburos secundarios  
precipi tados cambian su estequiometr ia  en función del  t iempo,  pero en  
una secuencia  diferente.  Subrayan que después  de cier to t iempo a  
560°C  precipi tan c on una estequiometr ia  del  t ipo M 2 3 C6  l legando a un 
endurecimiento máximo después de   10 horas  de t ratamiento;  
aumentando el  t iempo de exposición a 14 horas ocurre la  precipi tación 
de carburos del  t ipo MoC y (Cr, V)2 C provocando un segundo 
endurecimiento secundario,  y f inalmente después de 16  horas de 
t ratamiento térmico  el  carburo M 2 3 C6 se t ransforma en el  carburo  
laminar M 3 C y la  es t ructura de la  matr iz  es  t ransformada a perl i ta .  
Estos  úl t imos dos t rabajos  dif ieren  en la  secuencia de t ransformación 
del  carburo,  s in  embargo,  a lgunos ot ros  t rabajos de invest igación 
relacionados con la  precipi tación en este  t ipo de hierro no reportan 
cambios en estequiometr ia  en función del  t iempo de t ratamiento.  
 
Por  el  contrar io,  en algunos aceros  se  ha  documentado mejor  e l  
proceso de evolución estequiomét r ica de algunos  carburos 
secundarios.  Hetzner  y colaboradores [ 31]  reportan una t ransformación  
en la  es t ructura  del  carburo  M 7 C3  a M 2 3C6  en un acero  440°C de 
composición 1%C, 15%Cr,  1%Mn y 0.75%Mo. El los  observaron un 
carburo M 7 C3  rodeado por  un carburo  del  t ipo M 2 3 C6 ,  se cree que 
durante la  sol idif icación nuclea el  carburo M 7 C3  y conforme avanza la  
sol idif icación el  carburo M 2 3C6 nuclea a  part i r  del  carburo M 7 C3 .  Otro 
resul tado interesante es  el  obtenido por  J .  Janovec y c o laboradores 
[32] ,  quienes estudiaron la  evolución de los  carburos secundarios  en 
aceros de baja  aleación.  Resal tan e l  efecto del  vanadio como 
estabi l izador de los  carburos M 3 C,  M2 3C 6  y M6 C.  Sin embargo un al to 
contenido de vanadio suprime la  formación del  carburo de  molibdeno 
M2 C ya que le  vanadio promueve la  formación del  carburo MC. A al tas 
temperaturas de recocido los carburos del  t ipo M 3C y M 2 3 C6  son 
probable mente reemplazados por  carburos del  t ipo M 7 C3 . Se cree que 
el  carburo M 2 3 C6 es  una fase metaes tab le ,  los  carburos del  t ipo M 7C3, 
M6 C y MC son clasif icados como estables  ya  que son  observados a 
al tas  temperaturas  y/o  largos periodos de t ratamiento.  
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Por otra  parte ,  Andrén y colaboradores [ 33]  estudiaron la  precipi tación 
de carburos en aceros con dif erentes  contenidos de cromo tratado 
térmicamente a 750°C,  el  t ipo de carburos precipi tados en la  
aleaciones con bajo contenido de cromo son del  t ipo MC y M 2 C 
formados principalmente por Nb,   V y Mo.  En el  caso del  acero con  
mayor contenido de  cromo los  pre cipi tados cambian su es tructura a  
M2 3C6 .  
Muchos otros  t rabajos  reportan variaciones s imilares  en la 
estequiometr ía  de los  carburos secundarios  en aceros;  por  ejemplo Yan 
y colaboradores [4  34]  reportan que el  vanadio t iende a cambiar  la  
estequiometr ia  del  carburo de t ipo MC y M 2 C a M 3C conforme 
aumenta la  temperatura de t ratamiento .  Además a temperaturas  del  
orden de  700°C la  estequiometr ia  de los  precipi tados cambia a   M 7 C3 ,  
M2 3C6 y M 6 C.  Djebai l i  y colaboradores  [ 35]  reportan que en aceros  
conteniendo cromo,  vanadio y molibdeno,  los  carburos  formados 
durante  el  revenido  a temperaturas  ent re  450 y 550°C son r icos en 
vanadio (MC) y r icos en cromo y mol ibdeno (M 7 C3 ).  Por otra parte  
entre  600 y 700°C se promueve la  formación del  carburo M 6 C el  cual 
se  desarrol la  a  part i r  de los  carburos MC y M 7 C3 .  Variables  ex ternas a 
la  composición también podrían al terar  la  estequiometr ia  de los  
carburos;  por  ejemplo Zhou y colaboradores [ 36]  reportan un cambio 
de la  estequiometr ia  M 2 C a M3 C en un acero conteniendo molibdeno y  
sometido a un t ratamiento térmico bajo la  acción de un campo 
magnét ico.  El los  expl ican sus  resul tados en función del  contenido de 
carbono en cada t ipo de carburo,  ya que el  carbono al tera la  capacidad  
de magnet ización.  Entre  menor contenido de carbono may or 
magnet ización.  
Lo anter ior  es  un  claro indicat ivo del  papel  de  los  aleantes  en la  
estequiometr ia  de los  carburos secundarios.  
 
Otro aspecto fundamental  durante el  proceso de precipi tación,  es  la  
poster ior  t ransformación que sufre la  matr iz  durante el  en fr iamiento 
subsecuente al  t ra tamiento de  precipi tación .  Kootsookos y 
colaboradores [37]  reportan que la  matr iz  del  hierro cambia de 
predominantemente martensí t ica para el  t ratamiento térmico  a  1000°C 
a una completamente austení t ica en el  t ratamiento a 115 0°C en un 
hierro blanco con 1 .67%Ni y 0.97%Cu.  En este  estudio se revela  la  
solubi l idad del  carbono en  la  fase  austeni ta .  Altas  temperaturas  
implican al ta  disolución de carbono y demás elementos de aleación en  
la  fase austeni ta  por  lo  que  la  precipi tac ión de carburos secundarios  se  
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inhibe y el  al to  contenido de aleantes  en la  austeni ta  la  es tabi l iza.  
Esto conduce a  que la  austeni ta  no se t ransforme durante el  
subsecuente enfr iamiento.  Por  otra  parte,  bajas  temperaturas  de  
t ratamiento implican poca disolució n de carbono en austen i ta ,  lo  cual  
contr ibuye a una mayor precipi tación de carburos secundarios y un 
empobrecimiento de la  matr iz  en aleantes  (part icularmente cromo).  
Una matr iz  empobrecida en estos  dos elementos (cromo y carbono) es  
muy suscept ible a  t ransformarse a martensi ta  durante el  enfr iamiento 
hasta  temperatura ambiente.  
Este t rabajo nos remarca la  importancia  del  contenido de aleantes  
sobre la  temperatura  a ser  elegida para  e l  proceso de precipi tación.  En 
el  caso part icular  del  cobre,  se  sabe  que a l  disolverse  en la  fase 
austeni ta  incrementa su templabi l idad,  lo  cual  puede tener  un efecto 
directo en la  mat r iz ,  pero se  desconoce su  función  durante  la  
precipi tación de los  carburos secundarios  en estos  hierros.   
Se t iene mucha información acerca de  la  precipi tación secundaria en  
aleaciones de hierro,  part icularmente aceros donde el  contenido de 
carbono es  muy bajo comparado con los  hierros.  De manera que los  
precipi tados no son carburos,  pero el  comportamiento  del  cobre 
durante esta  t ransformación en es tado sól ido puede generar  
información que podría  estar  sucediendo en hierros.  
 

El  s is tema Fe-Cu-C se dis t ingue por tener  una solubi l idad mutua muy 
l imitada entre el  cobre y el  hierro y por  una ex tremadamente muy baja 
solubi l idad del  cobre en  la  cementi ta .  Estos  autores  [38]  reportan que 
a  temperaturas  del  orden de 1050°C,  la  solubi l idad de cobre en la  
austeni ta  es  del  orden de un 7%,  s in  embargo la  solubi l idad disminuye 
drást icamente  cuando la  austeni ta  t ransforma a ferr i ta ,  lo  cual  
ocasiona la  precipi tació n de la  fase  E-Cu en forma de barras  o esferas  
que presentan cier to grado de coherencia con la  fase fer r i ta .  Tales 
precipi tados se presentan dis tr ibuidos de manera uniforme en la  
ferr i ta .  Además ha s ido reportado que el  cobre  retarda la  
t ransformación aust eni ta-perl i ta  e  incrementa el  espaciamiento entre 
las  lamini l las  del  const i tuyente eutecto ide.  Durante la  t ransformación 
austeni ta-perl i ta ,  los  precipi tados de cobre se presentan en  la interfase 
migratoria  de estas  dos fases .  
 
Además cabe señalar  que Fourl ar is  [38]  y colaboradores han  observado 
la  precipi tación de part ículas  de cobre en la  cement i ta  proeutectoide 
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con cier to grado de coherencia.  No se observa precipi tación  en la  fase 
martensi ta .  Lo anterior  también  ha s ido reportado  por  Sauvage y 
colaboradores  [39] ,  quienes aseguran que la  solubi l idad de cobre en  
ferr i ta  y cementi ta  es  muy baja,  por  lo  tanto la  precipi tación de 
part ículas  de cobre  es  muy probable part icularmente en la  interfase  
ferr i ta/cementi ta .  Esta precipi tación  ocurre por envejecido justo  
después de la  t ransformación eutectoide .  
 
Por  otra  parte ,  Khal id y colaboradores  [ 40]  reportan la  precipi tación 
de part ículas  de  cobre durante la  descomposición cont inua e 
isotérmica de la  austeni ta  a  cualquier  fase,  en aceros conteniendo 
cobre y vanadio.  El los  encontraron la  precipi tación de part ículas  de  
cobre tanto en la  fase ferr i ta  como en  la  cement i ta  de la  perl i ta .  Se 
cree  que estas  part ículas  nuclean en asociación con la  t ransformación 
de la  austeni ta  en  la  interfase austeni ta -perl i ta .  El  tamaño de  los 
precipi tados de cobre es  notablemente mayor que los  carburos de  
vanadio que precipi tan y que solo se presentan en la  fase fer r i ta .  
Más aún,  en otro t rabajo de invest iga ción real izado por  F.  Khalid [ 41]  
se reporta la  presencia de precipi tados de cobre en  la  ferr i ta  
proeutectoide de un acero con 3% de cobre.  Las muestras  fueron  
homogenizadas  a 1100°C y poster iormente sometidas a  envejecido 
isotérmico entre  600 y 650°C.   Se resal ta  que los  precipi tados de cobre  
ε -Cu nuclean dentro del  carburo en las  zonas  cercanas a la  interfase  
carburo/austeni ta  los  cuales  presentan una estructura fcc y una 
orientación s imilar  a  la  austeni ta .   
En otro t rabajo Bochnowski  y colaboradores [ 42]   anal izaron el  
camino o secuencia  de precipi tación de carburos de varios  t ipos en 
aceros de al ta  velocidad para apl icaciones de herramientas .  Los al tos  
contenidos de molibdeno indican una secuencia  desde la 
estequiometr ia  M 6 C hasta  MC, dependiendo de los  contenidos de cobre 
y de la  temperatura  de t ratamiento de revenido.  Altos  contenidos de 
cobre y bajas  temperaturas  de revenido indican una estequiometria  MC 
y se discute la  función del  cobre como nucleante  de esta fase,  ya  qu e  
se detectaron indicios de cobre en el  corazón de este  t ipo de carburos.  
También en t ratamientos  de revenido en el  acero,   Chai ruangsri  y 
colaboradores [43]  estudiaron la  precip i tación de part ículas  de cobre  
en un acero hipereutectoide.  El los  reportan que  los  precipi tados  
encontrados en la  ferr i ta fueron de cuatro t ipos:  
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i .  Precipi tados dis t r ibuidos en forma de  hojas  o placas en la 
interfase fer r i ta/austeni ta .  

i i .  Precipi tados en los  bordes de grano de la  fer r i ta .  
i i i .  Precipi tados f inos  dis t r ibuidos uniformemente en  la  matr iz  

ferr í t ica.  
iv .  Precipi tados en contacto con las  dis locaciones en la  ferr i ta .  
 
Por otra parte,  en la  perl i ta  se observó  que los  precipi tados de cobre 
nuclean preferencialmente  en el  l ímite de las  interfases  per l i ta -ferr i ta  
y perl i ta  cement i ta .  
 
Por  otra  parte A.  Barashev y colaboradores [ 44]  reportan la  presencia 
de pequeños precip i tados de cobre con un diámetro de a l rededor de 
2nm, los  cuales  no  t ienden a  crecer  a  temperaturas  por  debajo de 
300°C y  promueven el  endurecimiento de los  aceros fer r í t icos.  El los  
reportan que a  temperaturas  por encima de 300°C los  precipi tados de 
cobre comienzan su  crecimiento.  En adición,  M. Fine y colaboradores 
[45]  real izaron  el  cálculo teórico  del  efecto de endurecimiento de los  
precipi tados de  cobre en  un acero.  El  cálculo teórico se basa  en 
constantes  elás t icas  que l levan a  valores  determinados del  módulo de 
Young.  La conclusión f inal  es  que las  part ículas  de cobre que 
precipi tan generan un endurecimiento muy bajo en  los  aceros ,  y es  más 
bien por  solución sól ida  que por  endurecimiento por  precipi tación.  
 
En aceros HSLA conteniendo cobre,  que comúnmente sometidos a un 
envejecido,  se ha  observado la  precipi tación de carburos y 
carbonitruros de tamaños entre  50 y 200nm. Aunado a esto ,  durante el  
envejecido a  bajas  t emperaturas  se  forman precipi tados de cobre  
coherentes  con tamaños por  debajo de 20nm. Estos crecen  a tamaños 
por  encima de  70nm y se  vuelven  incoherentes  a  mayores  temperaturas 
de envejecido  [46] .  
Por  otra  parte ,  en  relación a aceros  inoxidables  endurecib les  por  
precipi tación,  Hsiao y colaboradores  [ 47]  anal izaron un acero 
inoxidable 17-4 que cont iene 3% de cobre.  El  cobre  generó un 
endurecimiento por  precipi tación de par t ículas  dispersas  en  la  matr iz  
martensi t ica,  es tas  part ículas  precipi taron durante  un t ratamiento de 
envejecido.  Los precipi tados encontrados son r icos en cobre,  con una 
estructura  fcc y con  un parámetro de red de 3.67Å que es  muy cercano 
al  de la  austeni ta .  



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           41 

En otro t ipo de aleaciones,  como Fe -Ni-Al,  Dorantes  y co laboradores 
[48] ,  es tudiaron el  engrosamiento de precipi tados de cobre embebidos 
en la  Fe  durante  t ratamientos de envejecido isotérmico a  750,  850 y 
920°C en la  aleación ternaria  Fe -10%Ni-15%Al con adiciones de 1% 
de Cu.  El los  reportan que la  presencia de Cu disminuye la  c inét ica de  
crecimiento dif icul tando la  difusión atómica y un endurecimiento por 
solubi l idad sól ida.  Esto evidencia el  papel  del  cobre sobre la  cinét ica 
de difusión de algunos elementos.  
 
La fase precipi tada r ica en cobre también ha s ido motivo de 
controversia ,  Gorni  y colaboradores [49]  estudiaron la  precipi tación 
de la  fase ε -Cu,  r ica  en cobre.  El los  encuentran un contenido de hierro 
máximo del  4% de hierro y un parámetro de red l igeramente mayor al  
del  cobre puro.   
Hasta  el  momento,  s in  embargo,  se desconoce a cien cia cier ta  la  
composición exacta de los  precipi tados de cobre en el  acero.  Se han  
mencionado varios  t rabajos donde únicamente reportan “precipi tados 
de cobre” o “ε -Cu” sin entrar  en deta l le ,  tal  es  el  caso de Hong y 
colaboradores  [50] .  
Fine y colaboradores  [51]  reunieron información para inten tar  aclarar  
e l  mister io sobre la  composición de  los  precipi tados de  cobre  en  
aceros  HSLA para  lo cual  se  han real izado estudios teóricos y 
experimentales  s in l legar  a  una  conclusión clara;  se  cree que la  
composición de  los  precipi tados cambia en función del  t i empo y la 
temperatura de envejecido.   
 
 Los t rabajos  anter iores ,  muestran  que el  elemento cobre t iene un 
papel  importante  en la  precipi tación en  aceros,  s in  embargo este efecto  
se da claramente durante el  proceso d e t ransformación eutectoide de  
austeni ta  en  ferr i ta  y cementi ta .  Los autores  coinciden en que este 
fenómeno se presenta por la  baja solubi l idad de cobre en  la  ferr i ta 
comparado con la  solubi l idad del  mismo en la  fase austeni ta .  En el  
caso de  los  hier ros,  e s te  fenómeno no  podría  apl icar  puesto que la  
t ransformación eutectoide es  evi tada y no tenemos la  t ransformación  
de austeni ta  a  ferr i ta ,  lo  cual  i r ía  acompañado por  la  expulsión de 
cobre.  Sin embargo,  la  evidencia  que  se muestra  en  los  aceros de la  
presencia de cobre  en el  carburo de  hierro s í  puede contr ibuir  al  
proceso de precipi tación de carburos secundarios ,  quizá de manera 
importante  durante  el  proceso de enfr iamiento más que durante  el  
t iempo de empape.  Lo anter ior  debido  a  que como gran parte  de la  
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matr iz  austení t ica empobrecida en cromo y carbono se t ransformará  en  
martensi ta  durante  el  enfr iamiento,  es  probable  que durante este 
enfr iamiento haya la  necesidad  de expulsar  cobre y este  contr ibuya a  
un proceso de nucleación.  
Por  otra  parte ,  se ha report ado también  que la  presencia de cobre  en  
cier tas  aleaciones contr ibuye a cambiar  la  estequiometr ia  de algunos  
carburos.  Por  ejemplo,  Yang [ 52]  anal iza el  t ipo de carburo secundario  
de tungsteno durante el  t ra tamiento térmico de una aleación base 
cobal to en función del  contenido de cobre.  Se encuentra  un cambio en  
la  estequiometr ia  del  carburo del  t ipo M 7 C3  a M6 C durante la  
descomposición de la  fase austeni ta;  se  cree que el  cobre puede al terar  
e l  proceso de difusión y acelerar  el  movimiento del  carbono par a dar  
lugar  a  una relación  estequiométr ica  del  t ipo M 6 C y la  degeneración  de 
la  M7 C3 . 
 
La presencia de otros elementos de aleación también puede jugar un 
papel  fundamental  en el  comportamiento del  cobre en cier to t ipo de 
aleación.  Por  ejemplo,  Gonzales  y c o laboradores [53]  estudiaron el  
efecto  de la  sust i tución de níquel  por cobre en un acero AISI 304 y 
reportan  que la  adición de cobre  d isminuye la  t ransformación a  
martensi ta  durante  un ensayo de t racción.  Este  acero  sufre  una  
t ransformación martensí t ica  inducida por  deformación.   
Por  otra  parte ,  Rana y colaboradores [ 54]  reportan que la  presencia de  
níquel  incrementa la  solubi l idad del  cobre en el  hierro,  por  lo tanto el  
cobre permanece en solución sol ida y ev i ta  la  fragi l ización en cal iente  
del  material  debido  a la  formación de una fase r ica en cobre de bajo 
punto de fusión.  En otro estudio en un acero l ibre  de inters t iciales ,  los 
mismos autores  [55]  observaron que la  adición de  níquel ,  fósforo  y 
boro aceleran la  precipi tación de cobre.    
El  papel  del  níquel  es  un factor impor tante a  considerar ,  ya  que,  al  
igual  que el  cobre,  es  un elemento soluble casi  totalmente en la  fase  
austeni ta ,  su comportamiento puede ser  muy s imilar .   Michaud y 
colaboradores [56]  anal izaron el  proceso de precipi tación de carburos  
secundarios  durante  el  revenido de aceros martensí t icos que cont ienen 
aleantes  formadores  de carburos como W, Mo, V y Nb.  Este  efecto se  
anal izó en función de la  adición de elementos solubles  en la  matr iz  
como Ni  y Co.  Para  el  caso del  cobal to,  e l  comportam iento no resul tó 
claro.  Se encontró  un efecto part icu larmente importante por  las  
adiciones de níquel ;  es te elemento acelera la  precipi tación del  carbono 
durante el  revenido y el  pico de  dureza máxima se presenta  a t iempos 
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menores a  una temperatura part icul ar  de revenido.  No se descarta  un  
comportamiento s imilar  para el  cobre.  
Por  otra  parte ,  Nakada y colaboradores [ 57]  encontraron la  
precipi tación de part ículas  f inas de cobre en un acero con 9% de 
níquel  y con adiciones entre  0 y 3% de cobre.  El los  subrayan  que la  
presencia de cobre en este  caso incrementó la  cant idad de austeni ta ,  la  
cual  se  forma a temperaturas  por  encima de 550°C  a part i r  de l a  
martensi ta  previamente formada.   
Entonces es  evidente que la  presencia de otros  aleantes  también ejerce  
inf luencia  sobre el  comportamiento del  cobre  en estas  aleaciones.  Al  
parecer  el  cobre puede ser  benéfico en  este aspecto de precipi tación 
durante los  t ratamientos  térmicos de las  aleaciones de hierro;  s in  
embargo este  puede tener  cier tos  efectos nocivos durante e l  
procesamiento o  manufactura de piezas de aleaciones  que cont ienen a  
este  elemento.  Por  e jemplo,  Qing y colaboradores  [ 58]  observaron que 
durante la  soldadura de aceros envejecidos conteniendo cobre,  ocurre  
la  disolución de las  part ículas  endurecedoras ya  que en la  zona 
afectada térmicamente se alcanzan temperaturas muy por  arr iba  de la  
temperatura eutecto ide,  que es  a  la  cual  se  observan precip i tar dichas 
part ículas .  Esta necesariamente genera un suavizamiento de esa zona 
afectada térmicamente.  
En resumen;  la  bibl iografía demuestra  que el  cobre puede tener  un 
papel  fundamental  no solo durante el  proceso de sol idif icación de  las  
aleaciones de hierro ,  s ino que además puede contr ibuir  a  la  cinét ica de 
precipi tación de los  carburos secundarios  durante el  t ra ta miento 
térmico a  que estos  son generalmente sometidos durante  su 
procesamiento.  Hay evidencia de  la  t ransformación de la  
estequiometr ia  de  los  carburos,  de la  posible capacidad nucleante de 
carburos secundarios ,  así  como del  importante  papel  que juega en l a  
t ransformación de fases  durante el  enfr iamiento poster ior  a  la  
precipi tación.  
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III. DESARROLLO EXPERIMENTAL 
En este  capí tulo  se  detal la  la  forma y especif icaciones  técnicas  con  las  
cuales  se  l levó a  cabo el  desarrol lo de la  experimentación.  
 

3.1 FABRICACIÓN DEL MATERIAL 
La fabricación del  material  se real izó en el  laboratorio  de fundición 
del  Inst i tuto  de Invest igaciones Metalúrgicas  para la  fusión del  
mater ial  se  ut i l izó  un horno de inducción con capacidad para 30 
ki logramos  (Figura  3.1) .  Se ut i l izaron  materiales  de al ta  pureza para 
obtener  4 coladas  de 2  kg con composición  nominal  del  hierro blanco  
de 15%Cr,  3%C, 1%Mo, 1%Ni,  y 0,  0 .5,  1  y 2% de cobre ,  
respect ivamente.  

 
Figura 3 .1  Horno de inducción  con capacidad de 30 kg ut i l izado para 
la  fusión de las  aleaciones de hier ro .  
 
El  pr incipal  mater ial  ut i l izado es  u na aleación conocida como Sorel ,  
su composición se muestra  en la  tabla  3 .1.  
 

Tabla 3.1 Composición de la aleación sorel 

Elemento Carbono Azufre  Fósforo  Si l icio Manganeso  Hierro  

Contenido 
% en peso  3.99 0.005 0.007 0.168 0.008 95.822 

 
 
 
 
Se ut i l izaron  níquel,  molibdeno,  cromo y cobre electrol í t icos (99.9% 
de pureza)  y ferro -molibdeno cuya  relación se muestra  en  la  tabla  3 .2.  
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Para el  balance de la  carga se  tomaron en consideración las  pérdidas  
de material ,  las  cuales  son un 20% para el  cromo,  10% para e l  
molibdeno y 25% para e l  carbono.  Esto de acuerdo a  datos est adís t icos  
de coladas anter iores.  Las pérdidas consideradas para el  cálculo son 
generalmente debido a la  oxidación.  El  balance  de  carga para las  4  
coladas  se  muestra en la  Tabla 3 .3.  

 
Tabla 3.2 Relación Fe-Mo 
FeMo(64%Mo) Mo 

31.25 g. 20 g. 
 

Tabla 3.3 Balance de carga en base a 2 kg para las 4 coladas, con contenidos de 
cobre de 0, 0.5, 1.0 y 2.0%, respectivamente. 

Colada A, Composición deseada 15% Cr, 3%C, 1% Mo, 1% Ni (% en peso) 
  Cr FeMo Ni Sorel Cu 

Peso en gramos 300 31.35 20 1660 0 
Pérdidas 20% 10% 0 0 0 

Total en g. 360 34.375 20 1660 0 
            

Colada B, Composición deseada 15% Cr, 3%C, 1% Mo, 1% Ni, 0.5% Cu (%en peso) 
  Cr FeMo Ni Sorel Cu 

Peso en gramos 300 31.35 20 1650 10 
Pérdidas 20% 10% 0 0 0 

Total en g. 360 34.375 20 1650 10 
            

Colada C, Composición deseada 15% Cr, 3%C, 1% Mo, 1% Ni, 1.0% Cu (%en peso) 
  Cr FeMo Ni Sorel Cu 

Peso en gramos 300 31.35 20 1640 20 
Pérdidas 20% 10% 0 0 0 

Total en g. 360 34.375 20 1640 20 
            

Colada D, Composición deseada 15% Cr, 3%C, 1% Mo, 1% Ni, 2.0% Cu (%en peso) 
  Cr FeMo Ni Sorel Cu 

Peso en gramos 300 31.35 20 1620 40 
Pérdidas 20% 10% 0 0 0 

Total en g. 360 34.375 20 1620 40 
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El  proceso de fusión y colada se l levó  a cabo de la  manera s iguiente:  
 
Se cargó un crisol  de carburo de s i l icio  con  sorel  en  el  horno de 
inducción y se  procedió a  real iza r  su fusión.  Una vez  l íquido el  metal  
se  adicionaron los  conten idos de níquel ,  fer ro -molibdeno y cromo,  en  
ese orden,  dando t iempo a la  disolución de cada una de las  a leaciones.  
El  elemento cobre se  adicionó en 3 de las  4 coladas en  diferente  
porcentaje  considerando el  balance de carga.  
 
Una vez  l íquido todo el  metal  y a  una temperatura aproximada de 
1450ºC se procedió a  vaciar  en moldes de arena  de  donde se  
obtuvieron barras  de sección t ransversal  ci rcular  de 25 mm de 
diámetro y 200 mm de longi tud.  
 
Durante el  proceso de vaciado se tomaron muestras  para anál is is 
químico,  las  cuales  fueron  sol idif icadas rápidamente para evi tar  la  
segregación de elementos y obtener  un resul tado confiable .  Los  
anál is is  químicos del  material  fueron real izados por METALTEST Inc. ,  
los  resul tados de este anál is is  se  muestran en la  sección  de resul tados .  
 
 

3.2 SECCIONAMIENTO DE LAS BARRAS  
 
Para el  seccionamiento del  material  fue ut i l izado un disco abrasivo 
marca Astromex  para materiales  de al ta  dureza  montado en una 
cortadora metalográfica marca Struers  modelo labotom-3  provista  de 
un disposi t ivo para  el  bombeo de l íquido ref r igerante .  El  uso de este 
l íquido evi ta  el  calentamiento excesivo durante  el  corte  para no  al terar  
la  microestructura del  material .  
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Figura 3.2 Cortadora metalográfica  marca Struers  modelo labotom-3.  
 
Se cortaron 8  muestras  de 10 mm de longi tud  para caracter ización del  
mater ial  en  condic iones de colada  (2  de cada composic ión)  y 96 
muestras  por  mitad de estos  ci l indros  para t ratamientos  térmicos  (Fig.  
3 .3) .  
 

 
Figura 3 .3  Muestras  cortadas  para caracter ización en condiciones de 
colada y t ratamiento térmico.  
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3.3 TRATAMIENTOS TÉRMICOS 
 
Los t ratamientos  térmicos de desestabi l ización fueron real izados en 
una mufla de calentamiento por medio de resis tencia eléct r ica  marca 
Felisa  mostrada en la  Figura  3.4  en atmósfera .  Una vez  a lcanzada la  
temperatura deseada,  las  probetas  fueron extraída s  a t iempos 
predeterminados  e inmediatamente templadas  en agua para asegurar  
que la  cant idad de carburos precipi tados se hayan formado únic amente  
durante  el  t iempo de desestabi l ización.  
 

 
Figura 3.4  Mufla  de  calentamiento por  medio de resis tencia  eléctr ica.  
 
 
Para el  t ra tamiento  térmico se usaron  temperaturas  de 850,  950 y 
1050ºC y  t iempos de exposición de 5,  15,  30,  60,  90,  150,  300 y 480 
minutos para cada una de las  4  composiciones.  
 

3.4 CARACTERIZACIÓN 
 
La caracter ización del  mater ial  en condiciones de colada fue real izada 
por microscopía ópt ica ,  microscopía e lectrónica de bar r ido (MEB),  
microanál is is  por espectroscopía de energía dispers iva (EDS),  
difracción de rayos -X (DRX),  así  como el  sof tware  SigmaScan   de 
anál is is  de imágenes  para cuant if icación de fases .  
 
 
 
 



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           49 

3.4.1 Preparación metalográf ica de las  muestras  
 
Las  muestras  fueron preparadas  para metalografía,  por  desbas te  con 
papel  abrasivo de carburo de s i l ic io de   grados 80,  150,  240,  320,  400,  
600,  1000,  1500 y 2000.  Poster iormente  fueron sometidas a  un pul ido 
ut i l izando un paño de nylon y pasta  de diamante de 6μm como 
abrasivo,  lubricante de la  marca Buehler  (Figura 3.5)  y alcohol .  
Finalmente se  procedió a  un pul ido más  f ino con  pasta  de d iamante de 
1μm. 
 

 
Figura 3.5  Pul idora  Marca Buehler  modelo Ecomet  3  ut i l izada para el  
pul ido de las  muestras  con paño de nylon y pasta  de diamante.  
 
Después del  pul ido las  muestras  fueron atacadas con la  solución 
react iva  Vil lela  (5  ml de HCl,  1  gramo de ácido pícr ico y 100ml de 
etanol)  por  un t iempo de 30 segundos.  Un segundo grupo de muestras  
fueron sometidas a  ataque prof undo con una solución de 50ml de 
FeCl 3 ,  20ml de HCl  y 930ml de etanol  por  un espacio de 8  horas ,  es te 
react ivo  corroe fuer temente la  matr iz  y no daña los  carburos ,  con lo  
cual  se  obt iene un a l to  contraste  en el  microscopio  ópt ico .  
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3 .4 .2  Identif icación de las  fases  p resentes  en la aleación.  
 
Se real izaron ensayos de DRX para la  ident i f icación y cuant i f icación 
de las  fases  presentes  en la  aleación  de acuerdo con  los  picos 
caracter ís t icos de difracción de cada una de las  fases .  El  ensayo se  
real izó para cada  muestra en un  difractómetro  SIEMENS 5000  
u t i l izando radiación Cu-Kα  en un rango de 2θ  de 30 a 90º .  Se ut i l izó 
también para la  ident i f icación de las  fases  presentes  un microscopio 
electrónico de barr ido marca Jeol  6400  operado a 15 KV para obtener  
imágenes,  mapeos y micro anál is is .  El  cual  se  muestra  en la  Figura  
3.6.  
 

 
Figura 3.6  Microscopio electrónico de barr ido marca Jeol  modelo 
6400.  
 
3.4.3 Cuantif icación de carburos eutécticos  
 
La cuant if icación del  contenido de carburos en el  material  en  
condiciones de colada se real izó mediante  anál is is  de imágenes  
ut i l izando fotograf ías  digi ta les  obtenidas del  microscopio ópt ico a 200 
magnif icaciones de las  muestras  sometidas a  ataque profundo ,  con lo 
cual  se  logró un  al to  contraste  (Figura 3.7) .  Se anal izaron 10 
fotografías  por  muestra  m ediante el  programa SigmaScan  versión 5 de 
secciones  aleatorias  del  material  para obtener  una lectura  confiable  
del  contenido de carburos eutéct icos.  
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Figura 3.7  Software Sigma Scan versión 5  para el  anál is is  y  
procesamiento de imágenes.  
 
 

3.5 CUANTIFICACIÓN DE CARBUROS SECUNDARIOS  
 
La cuant if icación y tamaño de los carburos secundarios se  real izó en 
fotograf ías  de SEM por el  método de conteo de puntos,  se  anal izaron 
10 micrografías  para cada una de  las  96 muestras  y se  hicieron 5 
mediciones por  micrografía ,  para dar  un total  de 4800 mediciones.  
 

3.6 CUANTIFICACIÓN DE AUSTENITA RESIDUAL  
 
La cuant i f icación de la  fase austeni ta  se real izó ut i l izando la técnica 
descri ta  por Kim [21]  especialmente diseñada para hierros blancos,  
ut i l izando difracción de rayos X el  cual  se  basa en la  comparación  de 
las  intensidades integradas  de los  picos de difracción  de los  planos 
que difractan de la  austeni ta  y martensi ta .  Para el  cálculo del  volumen  
de las  fases  toma en  consideración los  s iguientes  factores:  
 

i .  Intensidad de los  picos del  patrón de di fracción  
i i .  Ángulo 2θ  

i i i .  Volumen de la  celda  uni tar ia  
iv .  Longitud de onda λ  de la  fuente de radiación  
v .  Volumen de carburos eutéct icos  
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3.7 MICRO DUREZA 
 
Los ensayos de microdureza de la  fase matr iz  fueron real izados en las  
muestras  metalográf icas  atacadas con react ivo Vil le la .  Se  ut i l izó un 
indentador de diamante  (Figura 3.8 )  con una carga de 100g por  15 
segundos  para la  medición de microdureza.   
 

 
Figura 3.8  Microdurómetro para la  medición de microdureza Vickers;  
escala ut i l izada HV 1 0 0 .  



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           53 

IV. RESULTADOS Y DISCUSIÓN 
 
En este  capí tulo  se  presentan los  resul tados obtenidos de la  
invest igación y se discuten y contrastan con resul tados obtenidos en 
aleaciones s imilares  po r  otros  invest igadores .  
 
4.1 COMPOSICIÓN QUÍMICA DEL HIERRO EXPERIMENTAL 
 
Como se menciona en la  sección experimental  se real izó un anál is is 
químico a las  muestras  que fueron tomadas de cada una de las  4 
coladas ,  las  cuales  fueron sol idif ica das rápidamente  para evi tar  la  
segregación de  elementos de aleación  durante  la  sol idif icación y así  
obtener  un resul tado confiable .  Los resul tados del  anál is is  químico 
efectuado por  medio de espectroscopía  de chispa,  se  muestran en la  
Tabla  4.1.  
 
Tabla 4.1 Resultados de análisis químico. Los valores representan el porcentaje en 
peso de cada elemento. 

 
 
Como se puede apreciar  en la  Tabla 4 .1 los  contenidos de carbono,  
cromo,  níquel  y molibdeno t ienen muy poca variación.  Los  contenidos 
nominales  de cobre  son de  0 ,  0 .5,  1  y 2% en peso  lo  cual  es  muy 
cercano a los  resu l tados obtenidos en el  anál is is  químico ;  por lo  
anter ior ,  consideramos que  las  variaciones microestructurales  se  
pueden atr ibuir  a l  efecto del  cobre en la  aleación.  
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4.2 ESTRUCTURA DEL HIERRO EN CONDICIONES DE 
COLADA 
La est ructura  en condicio nes de colada  consis te  en  carburos eutéct icos  
del  t ipo M7 C3  en una matriz  de austeni ta  (Figura 4 .1) .  Otras  fases  
como son carburos  r icos en  molibdeno del  t ipo M2 C y martensi ta ,  s in  
embargo estas  fases se presen tan  en pequeñas cant idades.  
 

 
 
Figura 4 .1  Microes tructura del  hierro  experimental  en condiciones de  
colada mostrando zonas de austeni ta  proeutéct ica ( γ)  y el  eutéct ico  
austeni ta-carburo M 7 C3 .  Microscopio electrónico de barr ido .  
 
Los carburos M2 C están compuestos  por  carbono (C) y  por  un 
elemento metál ico  (M) ,  el  cual  es  principalmente  molibdeno.  Estos  
carburos  se  forman durante la  etapa f inal  de la  sol idif icación a part i r  
del  molibdeno que no contr ibuye a la  templabi l idad de la  mat r iz  
debido al  al to  contenido  de carbono en la  aleación y a  la  gran afinidad  
del  molibdeno por  este  como reportan Ikeda y colaboradores  [59] .   
Este t ipo de carburo se puede dis t inguir  en la  microest ructura por 
formar una especie de fas e laminar y su  apariencia más bri l lante que el  
carburo M7 C3 ,  como se muestra  en la  Figura  4.2.  
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Figura 4 .2  Microes tructura del  hierro  experimental  en condiciones de  
colada mostrando zonas de austeni ta ,  carburos  M7 C3 además de  
carburos de la  forma M 2 C. Microscopio electrónico de barr ido .  
 
En la  Figura 4 .2 también se puede observar  martensi ta  en la  peri fer ia  
de los  carburos .  Esta se  forma debido al  empobrecimiento en carbono 
y cromo en la  austeni ta  para la  formación del  eutéct ico.  Tal  
empobrecimiento eleva la  temperatura de t ransformación Ms  
formando martensi ta  en  la  perifer ia   con el  carburo eutéct ico  producto  
del  subsecuente enfr iamiento,  es te fenómeno ha s ido ampliamente 
reportado por  invest igadores como Powell  y Laird [3,  11,  12] .   
 
 
La caracterización  del  material  se  complementó p or  medio de 
difracción de  rayos  X,  donde se  detectaron las  fases  presentes  en  la  
aleación,  para la  ident if icación de las  fases  se  ut i l izaron las tar jetas  
del  Centro Internacional  para D atos de Difracción .  Se  anal izaron 2 
muestras  en condiciones de colada  ( la  que no contiene cobre y la  que  
contiene 2% de este  elemento) .   
 
El  difractograma de la  F igura 4 .3 corresponde a la  mues tra  qu e no 
cont iene cobre y l a  Figura 4.4 corresponde a la  muestra  con un 
contenido de  2% de cobre.  En  ambos d ifractogramas  se presentan los  
picos de las  fases ya detectadas  por  metalogr afía ,  donde se  observan   
los  picos caracterís t icos  de la  austeni ta ,  el  carburo del  t ipo M 7 C3  y los  
picos del  carburo de  molibdeno.  
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Figura 4 .3  Difractograma obtenido de la  muestra  s in cobre  que 
muestra  los  picos correspondientes  a  las  fases  que están  presentes  en  
la  aleación.  

 
Figura 4 .4 Difractograma obtenido de la  muestra  con 2% de cobre que 
muestra  los  picos correspondientes  a  las  fases  que están  presentes  en  
la  aleación.  
 
En ambos  difractogramas se presentan  las  misma s fases,  para ambas 
muestras ,  por  lo  tanto se  inf iere que la  adición de 2% de cobre no 
produce algún t ipo de precipi tados u ot ras  fases en la  aleación.  
Por  este  medio también se corrobora la  presencia de los  carburos de  
molibdeno,  e l  cual  es  un eutéct ico  del  t ipo M 2 C que se forma al  f inal  
de la  e tapa de sol idif icación [5,11] .   
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El  contenido de M 2 C en real idad es  muy bajo,  e l  carburo de molibdeno 
no t iene efecto s igni f icat ivo sobre las  propiedades del  mater ial .  
 
Se real izaron  una serie de mapeos químicos con  la  f inal idad de 
conocer  la  dis tr ibución de los  elementos en el  mater ial ,  
par t icularmente  el  cobre.  E l  objet ivo principal  de conocer  la  
dis t r ibución es  ident if icar  s i  ex is te  o  no segregación de es te  elemento 
en la  microestructura del  material .  Los  mapeos fueron  tomados de la  
zona mostrada en la  Figura 4.5  
 

 
Figura 4.5  Imagen de electrones secundarios  de la  muestra  con 2% de 
cobre.  
 
La Figura 4.6 muest ra  los  mapeos de composición química del  Fe,  Cr y 
C en la  microestructura  del  material  Se observa que el  hierro es tá  
dis t r ibuido principalmente  en la  matr iz  de la  aleación y se presenta en  
menor medida en el  carburo.  
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Figura 4.6  Mapeos  de composición química del  Fe,  Cr  y C en la  
microestructura del  hierro con  2% de cobre.  
 
El  cromo se encuentra en mayor proporción en el  carburo  ya  que el  
carburo del  t ipo M 7 C3  se compone principalmente de este  e lemento,  no 
así  en la  austeni ta  donde también se encuentra  pero  en menor 
proporción ya que la  solubi l idad del  cromo en la  austeni ta  es  h asta 
cier to punto l imitada.  De acuerdo al  diagrama ternario Fe -C-Cr y 
debido al  al to  contenido de carbono en la  aleación y al  proceso de  
sol idif icación este  se encuentra en los  carburos preferencialmente.  
Respecto al  carbono,  este se encuentra en mayor pro porción en el  
carburo,  esto debido a  la  estequiometr ia  del  compuesto;  s in  embargo,  
a l  igual  que el  hierro,  cromo y molibdeno se encuent ra presente en  
todas las  fases  que componen la  aleación .  
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La Figura 4.7 muestra  los  mapeos correspondientes  al  Mo,  Ni  y Cu del  
hierro blanco.  
 

 
Figura 4.7  Mapeos  de composición química del  Mo,  Ni  y Cu en la  
microestructura del  material  con  2% de cobre.  
 
En el  mapeo correspondiente  al  molibdeno  se pueden dis t inguir  partes  
donde se concent ra  en  mayor proporción,  como se  mencionó 
anter iormente ,  este  elemento puede estar  presente en cualquiera de las 
fases que se  presentan en esta  aleació n,  s in  embargo las  zonas má s 
bri l lantes  indican una mayor con centración y en estas  zonas se puede  
encontrar  carburos  del  t ipo M 2 C formados pr incipalmente por  este  
elemento.  
 
Los elementos níquel  y cobre se presentan básicamente en la  matr iz .  
Se sabe que estos no son formadores de carburos por  lo  que 
permanecen en la  matr iz  del  hierro  contr ibuyendo a la  t emplabi l idad 
de la  aleación.  En el  caso del  cobre,  no se descarta  la  pos ibi l idad de 
tener  cobre en el  carburo como reportan Choi  y colaboradores  [9] .  
 
Se observa  que el  cobre  permanece uniformemente dis tr ibuido en la  
matr iz  contr ibuyendo a la  templabi l idad de la  aleación y no segrega 
(por  lo  menos no se observa aquí)  como se ha observado ampliamente 
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en hierros nodulares  donde segrega a la  interfase austeni ta -grafi to  
actuando como barrera para la  difusión del  carbono ha cia  los  nódulos 
de graf i to  [25] .  
 
Con la  f inal idad de  conocer la  composición de las  diferentes   fases  
presentes  en la  microestructura del  hierro blanco,  se  real izaron  
microanál is is  puntuales .  La  Figura 4 .8 muestra  una  fotomicrograf ía   de  
SEM que indica con el  número 1 la fase matr iz  y con el  número 2 la 
fase carburo,  donde se real izó microan ál is is  por  EDS.  
 

 
 

Figura 4 .8 .  Micrografía  de SEM en condiciones de colada de la  
muestra  s in cobre .  
 
Las Figuras 4.9  y 4 .10 muestran  los  espectros de la  fase matr iz  y 
carburo ,  respect ivamente,  de la  micrografí a  mostrada en la  Figura 4.8.  
Cabe señalar  que  la  intensidad  de los  picos  de  cada elemento solo  
puede dar  una idea de la  proporción de  estos  elementos en  dicha fase  
ya  que se t rata de un  anál is is  semi-cuant i tat ivo.   
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Figura 4 .9  Espectro  de EDS de la  fase matr iz  en el  punto marcado con  
el  número 1 de la  fo tomicrografía mostrada en  la  Figura 4.8 .  

 
Figura 4 .10  Espect ro de EDS de la  fas e carburo del  punto marcado 
con el  número 2 en la  fotomicrografía  mostrada en la  Figura  4.8 .  
 
En el  espectro correspondiente a la  fase matr iz  se  observa que dicha 
fase es  r ica  en  hierro,  s in  embargo también están  presentes  otros  
elementos como el  cromo,  níquel  y molibdeno.  Por  otra  par te  en el  
espectro obtenido del  carburo se observan con ma yor intensidad los 
picos de cromo,  carbono  y hierro,  es to debido a  la  estequiometría  del  
carburo.  
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Se destaca del  espectro  de EDS mostrado en  la  Figura 4.10 que el  
molibdeno se encuentra  en gran propor ción en el   carburo  eutéct ico  
M7 C3 ,  lo  cual  también  ha s ido reportado por  Ikeda y colaboradores  
[59] ,  por  otra  parte ,  se  observa en el  espectro  de la  f igura 4.9 que  
parte  de este  elemento también se encuentra presente en solución 
sól ida dentro de la  austeni ta ,  lo  cual  aumenta  la  templabi l idad de la  
aleación.  Sin embargo ,  la  mayor parte  del  molibdeno se formando 
carburos del  t ipo M 2C en la  vecindad con el  carburo eutéct ico.  
 
 
Por  otra  parte ,  para la  muestra  con un contenido de 2% de cobre  
también se real izaron microanál is is  por EDS obtenidos de las  zonas 
que se indican en  la  micrografía de la  F igura 4 .11.  Los espectros de la  

zona y C correspondientes  a  la  austen i ta  y al  carburo  se muestran en 
las  Figuras  4.12 y 4.13,  respect ivamente .  
 

 
Figura 4 .11  Micrografia de SEM de la  muestra  con  2%Cu en 
condiciones de colada.  
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Figura 4 .12  Espect ro de EDS de la  fase matr iz  tomado del  punto 
marcado con la  le tra   en la  fotomicrograf ía  de  la  Figura  4.11.  

 
Figura 4 .13  Espect ro de EDS de la  fase carburo  tomado del  punto 
marcado con la  le tra  C,  en la  fotomicrograf ía  de  la  Figura  4.8.  
 
Cabe señalar  que de  acuerdo a  los  microanál is is  obtenidos  que el  cobre  
se  detectó  únicamente en la  matr iz ,  aunque ha s ido reportado por 
diferentes  invest igadores como Krishnadev y Su dan (ver  J .W. Choi,  
1992)  [9]  que el  cobre se  encuentra  parcialmente  dis t r ibuido en la  
austeni ta  y el  carburo .  Choi  y colaboradores  ut i l izaron EDS en TEM 
para la  detección del  cobre  en un hier ro blanco aleado con un 1.53%Cu 
y encontraron un 5.64% de cobre en los  carburos precipi tados .  En el  
presente t rabajo,  no fue detectado en  el  carburo ,  lo  cual  puede ser  
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debido a que el  alcance de la  técnica ut i l izada aquí  es  l imitado  en 
cuanto a  la  precis ión ,  por lo  tanto no  se descarta la  pos ibi l idad de 
encontrar lo en el  carburo.  
Como complemento y para tener  una  idea aún más clara sobre la  
dis t r ibución de los  elementos  en la  a leación ,  se  real izó un barr ido 
l ineal  de composición ,  sobre la  f lecha t razada en la  imagen  de la  
Figura 4 .14 .  El  barr ido l ineal  fue tomado sobre la  longi tud de la  f lecha  
que atraviesa por  completo a  la  matr iz  y al  carburo eutéct ico en los 
ex tremos.  

 
Figura 4 .14  Micrografía  que muestra  la  parte  donde se  ob tuvo el  
barr ido l ineal  de la  Figura 4 .15 de la  muestra  con 2% de cobre.  

 
Figura 4.15 Barr ido l ineal  tomado a lo largo de la  longitud de  la  f lecha,  
la  cual  at raviesa  la  mat r iz  y los  carburos eutéct icos a  los  ex tremos.  
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En la  Figura 4.15,  e l  conteo graf icado en la  parte  superior  nos  indica 
el  perf i l  de composición del  cobre ,  níquel ,  molibdeno y cromo  a  lo 
largo de la  longi tud de la  f lecha.  
De lo anterior  se puede resal tar  que el  cromo se encuent ra en may or 
proporción en el  carburo euté ct ico así  como el  molibdeno,  sin  embargo 
no se observa  una d iferencia clara  en  el  número de conteos del  níquel  
y el  cobre,  ambos  elementos  t ienen una dis t r ibución s imilar ,  cabe  
señalar  que el  cobre puede ser  ut i l izado como sust i tuto  del  níquel  en  
estas  aleaciones,  por  lo  tanto se  real izó otro barr ido l ineal  sobre la  
longitud de la  f lecha que se muestra  en l a  fotomicrografía de  la  Figura 
4.16,  la  cual  pasa sobre el  carburo eutéct ico.  

 
Figura 4 .16  Micrografía  que muestra  la  parte  donde se  obtuvo  el  
barr ido l ineal  de la  Figura 4 .17 de la  muestra  con cobre.  

 
Figura 4 .17  Barrido l ineal  del  cobre  tomado a lo  largo de la  longi tud 
de la  f lecha,  cruzando sobre un carburo eutéct ico.  
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Como se aprecia  en  el  barr ido l ineal  de la  Figura 4 .17,  e l  conteo  para 
el  cobre disminuye  notablemente en la  zona del  carburo  y como se  
mencionó anter iormente  su dis t r ibución se mantiene práct icamente 
uniforme sobre la  matr iz .  Sin embargo,  no se descarta  una posible 
segregación parcial  de este  elemento a  la  interfase carburo/ austeni ta ,  
ta l  como se ha observado en hierros nodulares ,  donde se segrega a la  
interfase grafi to/aus teni ta .    
También es  importante anal izar  el  e fec to que el  cobre pudiera tener  
sobre el  carburo eutéct ico.  La fase carburo eutéct ico es  de gran  
importancia  en las  propiedades de este  t ipo de aleaciones;  l a  medición 
del  volumen de  carburo eutéct ico para las  4  diferentes  composiciones 
se  muestra  en la  t ab la  4.2.  
 

Tabla 4.2 Volumen de carburos eutécticos para las muestras con 0, 0.5, 1 y 2% 
en peso de cobre. 

Hierro sin 
cobre 

Hierro con 
0.5% de cobre 

Hierro con 
1.0% de cobre 

Hierro con 
2.0% de cobre 

26.5 % 27 % 27.5 % 26.5 % 
 
 
Se sabe que el  cobre aumenta la  solubi l idad del  carbono en la  
austeni ta  [4] ,  por  lo  tanto se  podría  esperar  una disminución del  
volumen de carburos eutéct icos,  lo  cual  no fue observado ya  que l os  
resul tados de la  cuant i f icación de carburos eutéct icos muestras  muy 
poca variación  uno respecto de otro conforme incrementa el  co ntenido 
de cobre.  Por  lo  tanto e l  volumen es  práct icamente constante  
considerando el  porcentaje  de er ror  que puede tener  la  técnica  
ut i l izada.  
 
Sin embargo  la  dis t r ibución del  carburo eutéct ico t iene cambios 
notables ,  aún cuando el  volumen permanece práct icamente constante,  
e l  número de éstos  es  notablemente mayor conforme incrementa el  
contenido de cobre en las  diferentes  aleaciones,  esto  se t raduce en una 
mayor  discont inuidad en los  carburos eu téct icos,  lo  anter ior  concuerda  
con observaciones de Choi  y colaboradores  [9]  en hierros  con mayor  
contenido de cobre .  La Figura  4.18 muestra  el  número de carburos  
eutéct icos por  mm 2  que se presentan en  los  diferentes  hierros.  De esta  
gráf ica es  claramente observado un aumento en el  número de carburos  
a  medida que aumenta el  contenido de cobre.  Esto indica que el  cobre 
causa una modif icación en el  proceso de  sol idif icación eutéct ica.   
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Figura 4 .18  Número de carburos eutéct icos  por mil ímetro cuadrado  en 
función del  contenido de cobre.  
 
Este efecto modif icante en el  carburo eutéct ico está basado  

necesariamente en la  segregación de los  elementos adicionados,  ya  que 

los  elementos que pueden funcionar  como modif icantes  deben 

presentar  una muy baja solubi l idad al  menos en una de las  dos fases 

eutéct icas ,  lo  cual  causa segregación  parcial  en la  in terfase .  Con base 

en el lo ,  a lgunos autores  [60-64]  han propuesto mecanismos para 

expl icar  el  cambio en morfología de los  carburos en hier ros blancos.  

 

Una suposición general  es  la  expl icada por  Li  y Smith [62] .  Como el  

coeficiente  de part i c ión de estos elementos es  muy bajo en al  menos 

una fase,  se espera  que estos  elementos se acumulen delante de la  

interfase sól ido-l íquido,  donde la  interfase es  micros cópicamente  

planar  como en  un crecimiento  seudo -laminar,  entonces la  

concentración del   elemento modif icador variará  de un lugar  a  otro 

s iendo mayor delante del  centro de cada placa de carburo.  Una al ta 

concentración de un elemento de baja solubi l idad  reduce la  

temperatura local  sól ido -l íquido de equil ibrio  y retarda el  crecimiento 

de la  fase  carburo.  Esa al ta  acumulación de soluto también  promoverá 

que la  fase carburo se divida en placas  más  pequeñas .  Otro mecanismo 

es  el  cambio en la  fase que l idera  el  crecimiento durante la  
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sol idif icación eutéct ica,  que generalmente es  el  carburo en hierros con 

bajo contenido de  aleantes .  A pesar  de ser  una  sol idif icación eutéct ica,  

donde las  dos fases  crecen casi  al  mismo t iempo,  por  lo  general  hay 

siempre una fase l íder  que va creciendo l ig eramente delante de la  otra,  

así  que la  fase l íder ,  que crece más l ibre,  es  la  que  determina el  

crecimiento de la  fase tardía.  Respecto a es to ,  Liang y Su [63]  

reportaron  que la  adición de 0.5% de t ierras  raras  en hier ros blancos 

con bajo cromo,  cambiaba la  fase l íder  de crecimiento eutéct ico de 

cementi ta  a  austen i ta .  El los  encontraron que de esta manera se  

obtenían colonias  de bloques de carburos en lugar  de la  estructura  

ledeburí t ica .  Estas  af i rmaciones concuerdan  perfectamente con los  

resul tados que se o btuvieron en la  p resente invest igación.  Se inf iere 

que el  crecimiento de la  fase carburo en las  direcciones preferenciales 

es  restr ingida por  la  presencia de elementos de las  t ierras  raras .   

Estos  elementos  pueden suprimir  el  crecimiento de la  fase carburo  en 

algunas direcciones como resul tado de su segregación,  pero no pueden 

impedir  la  precipi tación.  Por  ejemplo,  Qingxiang y colaboradores  [60]  

reportaron que la  ad ición de t ierras  raras  suprimía el  crecimiento de la  

fase M 3 C de un hierro Ni -Cr en la  direcc ión [010] ,  que es  la  dirección 

en la  cual  este  carburo se desarrol la  en estado l ibre .  También 

observaron que se promovía el  crecimiento en las  direcciones [100] y 

[001]  ayudando a la  formación de carburos en forma de bloques más 

ais lados.   

 De acuerdo a lo  anter ior ,  podemos af i rmar que la  presencia de  cobre  

en la  inter fase carburo -mat riz  es  la  responsable de  l imitar  e l  

crecimiento de la  fase carburo y así  obtener un mayor número de estas  

par t ículas ,  s iendo el  volumen de carburos constante.  Una s i tuación 

s imilar  ha s ido ya reportada para  el  s i l icio  por Bedol la -Jacuinde y 

Rainforth  [65]  en un hierro  al to -cromo.  En ese t rabajo se  observó un  

aumento en el  número de carburos a  medida que el  contenido de si l icio 

aumentó hasta  2%. El los  concluyeron que este efecto se debió al  hecho 

de que el  s i l ic io disminuye la  solubi l idad de carbono  en la  austeni ta  y 

a una probable  segregación  parcial  de s i l icio  a la  in terfase 

carburo/austeni ta .  
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4.3 ESTRUCTURA DEL HIERRO DESPUÉS DEL 
TRATAMIENTO TÉRMICO  
 
Durante el  t ra tamiento térmico de desestabi l ización,  se  presentaron  
una serie  de cambios en la  microestructura del  material ,  las  fases  
presentes  son las  mismas que en el  material  en  condiciones  de colada,  
solo que la  proporción ahora  es  diferente ,  lo  cual  es  función de la  
temperatura y el  t iempo de exposición en el  t ratamiento térmico .   
 
Las fases  que se presentaron son austeni ta ,  martensi ta ,  carburo M 7 C3  y 
carburo  M2 C. La principal  diferencia  que se presenta  es  que ahora 
ex is te  en  mayor proporción la  fase  martensi ta  comparado con  las  
muestras  en  condiciones de  colada  en las  cuales  su fracción de  
volumen es  de un 2 a  un 5%. Este  volumen incrementa con  el  t iempo 
de permanencia en el  t ratamiento de desestabi l ización ,  excepto en los 
hierros  t ratados a 1050°C donde la  fase austeni t a  fue es tabi l izada 
como se verá poster iormente .  
La  Figura 4 .19 muestra  la  microestructura del  hierro  blanco después 
del  t ra tamiento térmico  donde se pueden dis t inguir  los  carburos  
secundarios  precip i tados en la  mat r iz  después de ser  t ratada 
térmicamente por  480 minutos a  850ºC y templada en agua .  
 

 
Figura 4.19  Microestructura después del  t ratamiento térmico de 
desestabi l ización de una muestr a con 1% de cobre y t ratada 
térmicamente a 850ºC por  480 minutos .  
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4.3.1 Número y diámetro promedio de partículas precipitadas  
 
La Figura 4.20 muestra  una secuencia de micrografias  de l  hierro  con 
1% de cobre t ratada  térmicamente a 850ºC  durante  15,  60,  150 y 480 
minutos para las  f iguras  A,  B,  C y D ,  respect ivamente .  Se observa la  
evolución de los  carburos secundarios  conforme aumenta el  t iempo de 
exposición en el  t ratamiento térmico.  

 
Figura 4.20  Micrografias  de las  mues tras  con  1% de cobre t ratadas 
térmicamente a 850ºC durante  15,  60,  150 y 480 minutos.  
 
La Figura 4.21  muestra  el  número de carburos promedio por  
micrómetro cuadrado para el  t ratamiento a  850ºC  en función del  
t iempo de exposición.  El  número de  precipi tados incrementa con el  
t iempo de permanencia de forma general  para las  muestras  t ratadas 
térmicamente  a 850ºC ,  es to es  debido a que a  es ta  temperatura  la  
velocidad de difus ión para  alcanzar  el  equi l ibrio  es  baja y la  
precipi tación cont inúa  hasta  los  t iempos más largos.  Por  lo  tanto ,  
como se mostró  en la  Figura 4.20 ,  en las  microestructuras  de las  
aleaciones t ratadas térmicamente a 850ºC se observó  una dis t r ibución 
de carburos secundarios  de tamaño muy pequeño .   
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El  incremento en el  contenido  de cobre provocó un  ret raso  en  la  
precipi tación de carburos secundarios  a t iempos cortos ,  como se 
muestra  en la  f igura 4.21 .  Esto se debe a que el  cobre es tabi l iza la 
fase austeni ta  de acuerdo con Krishnadev y Sudan (ver  J .W. Choi,  
1992)  [9] .   

 
Figura 4.21  Número  de carburos  secundarios  promedio por  umμm2  
para el  t ra tamiento a  850ºC  y los  diferentes  t iempos de exposición.  

 
De la  Figura 4.21  se observa un notable incremento en el  número de 
carburos secundarios  conforme incrementa el  t iempo  en las  muestras  
con mayor contenido de cobre.  Este  efecto es  atr ibuido a  la  capacidad 
del  cobre de disminuir  la  difusión  del  carbono en la  austeni ta ,  por  lo 
tanto los  elementos que forman los  precipi tados (Cr  y C)  son  
expulsados de la  matr iz  durante el  t ratamiento de de sestab i l ización y 
debido a la  presencia del  cobre se desplazan dis tancias  más cortas .  
Invest igadores  como Choi  y colaboradores  [9]  reportan la  presencia de  
cobre en los  carburos secundarios ,  por  lo  tanto es  posible  que el  cobre 
actúe como nucleante.  La f igura 4.22  muestra  la  comparación entre 2 
muestras  t ratadas a  850ºC  durante 480 minutos.  La Figura 4.22(A)  
corresponde a la  muestra  s in cobre y la  Figura 4.22(B) a  la  muestra  
con 2% de cobre;  se  observa el  notable incremento en el  número de 
precipi tados.  
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Figura 4.22  Micrografias  comparat ivas  t ratadas  térmicamente por 480 
minutos a 850ºC,  donde se observa el  efecto del  cobre .  (A) s in cobre 
; (B) 2% Cu.  
 
En la  Figura  4.23 se observa una secuencia de  micrografí as  del  hierro  
con 1% de cobre t ratada térmicamente  a 950ºC y t iempos  de 15,  60,  
150 y 480 minutos para las  f iguras  A,  B,  C y D ,  respect ivamente.  Se 
observa,  a l  igual  que en el  t ra tamiento a  850ºC ,  un incremento en la  
precipi tación  de carburos secundarios  con el  incremento en el  t iempo 
de exposición .   
 

 
Figura 4.23  Micrografias  de las  mues tras  con  1% de cobre t ratadas 
térmicamente a 950ºC durante  15,  60,  150 y 480 minutos.  
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A la  temperatura de 950ºC el  número de carburos secundarios por 
unidad de área alcanza un máximo a 90 minutos  y después disminuye ,  
lo  cual  se muestra en la  F igura 4.24.  Esto se  debe a que la 
precipi tación se l leva a cabo por  fenóme nos de nucleación y 
crecimiento.  Lo primero que ocurre  es  la  formación de part ículas  de un  
cier to tamaño  el  cual  depende de  la  t emperatura  de t ratamiento para 
después dar  lugar  al  crecimiento de las  mismas ,  es te crecimiento 
puede darse también a expensas  de la  disolución de part ículas  más 
pequeñas ,  sobre todo cuando la  matr iz  alcanza cier to equi l ibr io.  Por lo 
tanto,  en el  t ra tamiento a  950ºC después de 90 minutos no hay un  
incremento en el  número de carburos secundarios ,  solo el  
engrosamiento de los  presentes .  

 
Figura 4.24  Número de carburos secundarios  promedio por  μm 2   para 
el  t ra tamiento a  950ºC  y los  diferentes  t iempos de exposición.  
 
A la  temperatura de 950ºC  el  ret raso en la  precipi tación también es  
observado con el  incremento en el  contenido de cobre .  Conforme 
incrementa la  temperatura,  la  precipi tación se da en t iempos más 
cortos,  ya que al  t r atarse de un proceso térmicamente act ivado e s  
favorecido por  la  temperatura.  E ste incremento en la  t emperatura 
acelera el  proceso de difusión de los  elementos disuel tos  en la matr iz .   
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El  efecto mencionado se muestra en la  F igura 4.25  donde se observan 
los  carburos precipi tados para 2  muestras  de la  misma composici ón.  La 
Figura 4.25(A) corresponde a la  muestra  t ratada térmicamente a 850ºC 
y la  Figura 4.25(B) fue t ratada  a 950ºC ;  se  puede observar  la  
disminución del  número de precipi tad os pero un incremento en el  
tamaño debido a  una  mayor di fusión .  
 

 
Figura 4.25  Micrografías  comparat ivas  con 1% de cobre t ratadas  
térmicamente por  300 minutos .  A) 850ºC;  B)  950ºC.  
 
La Figura 4.26  muestra  una secuencia de micrografí as  de la  muestra 
con 1% de cobre t ratada térmicamente a 1050ºC y t iempos  de 15,  60,  
150 y 480 minutos para las  f iguras  A,  B,  C y D ,  respect ivamente.  Se 
observa que el  volumen de carburos  secundarios incrementa para  
t iempos cortos ,  pero después de 60 minuto s  de t ratamiento la  fracción  
de volumen disminuye y se  observa una matr iz  l ibre de carburos  
secundarios  para t iempos largos de exposición.  
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Figura 4.26  Micrografías  de las  muestras  con 1% de cobre t ratadas 
térmicamente a 1050ºC durante  15,  60,  150 y 480 m inutos.  
 
En la  Figura 4.27  se  observa que a 1050ºC la  precipi tación se da desde 
t iempos muy cortos  y los  carburos formados se  disuelven a  t iempos 
largos .   

 
Figura 4.27  Número de carburos  secundarios  promedio por μm2  para 
el  t ra tamiento a  1050ºC y los  diferentes  t iempos de exposición.  
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A 1050ºC y t iempos mayores a 300 minutos la  presencia  de carburos  
secundarios es  práct icamente  nula;  es  posible  que la  concentración de 
equi l ibrio  de carbono en la  austeni ta  sea igual  o  superior  a l  contenido 
de carbono que se encuentra disuel to en  la  a leación.   
En apoyo a la  aseveración  anterior  se presen ta como evidencia la  
f igura 4.28  donde se observa disolución de carburos eutéct icos,  lo  cual  
no ha s ido reportado  por  otros  inve st igadores ,  ya que según Tabret t  [1]  
los  carburos eutéct icos no son afectados a las  temperaturas  de 
t ratamiento de desestabi l ización . 

 
Figura 4.28  Muestra con 2% de cobre  (A) en condiciones de colada y 
(B) t ratada  térmicamente a 1050ºC por  480 minutos.  Note la  
disminución del  volumen de carburos para el  hierro t ratado 
térmicamente.  
 
Es posible  que los  carburos secundarios  observados en los  t iempos 
menores a 300 minutos hayan precipi tado durante  el  calentamiento ,  
favorecidos por  la  segregación producto d el  proceso de sol idif icación,  
pero estos  se  disuelven a  t iempos largos cuando se alcanza la  
composición de equi l ibr io de carbono y crom o en la  austeni ta .  Cabe 
señalar  que  las  muestras  con mayor contenido de cobre,  toman mayor  
t iempo para homogenizar  la  est ructura,  motivo por  el  cual  se  pueden 
apreciar  carburos secundarios para t iempos de permanencia  entre  15  y 
150 minutos .  
 
La  causa por la  cual  al  incrementar  la  temperatura de  t ratamiento 
disminuye la  precipi tación de carburos secundarios  se  expl ica por  
medio del  diagrama Fe-C.  La  fase austeni ta  puede disolver  un a mayor 
cant idad de carbono conforme incrementa la  temperatura  hasta el  
eutéct ico,  esto disminuye la  cant idad de carbono que puede ser  
expulsado para formar carburos secundarios.  
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La Figura 4.29 se  muestra  el  diámetro  promedio  de los  carburos 
precipi tados en  función del  t iempo de exposición para el  t ra tamiento a  
850ºC.  En la  gráf ica  se  observa que el  diámetro cambia en  función del  
contenido de cobre.   

 
Figura 4 .29  Diámet ro promedio de carburos pr ecipi tados a 850ºC en  
función del  t iempo de t ratamiento.  
 
Las  muestras  con mayores contenidos de cobre presentan diámetros  
muy pequeños  en comparación con  las  muestras  de menor contenido,  
esto se  observa en la s  micrografías  mostradas en la  Figura 4.30  
 

 
Figura 4.30  Micrografías  comparat ivas t ratadas a  850ºC  por 480 
minutos.  A) s in cobre;  B) 2% cobre.  
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Continuando con la  Figura 4.29 se  observa que e n las  muestras  con 
menor contenido de cobre  los  carburos secundarios  precipi tan a  
t iempos cortos ;  solo se  observan algunas part ículas  grandes  de  
diámetros entre  0.20 y 0.25 μm .  Después el  diámetro  promedio 
disminuye debido a  la  precipi tación d e part ículas  de menor tamaño  
hasta  l legar  a  150 minutos donde el  diámetro  promedio es  de 0.129  
μm .  Posterior  a  el lo  las  part ículas  comienzan su crecimiento hasta 
l legar  a  un diámet ro  entre  0 .17 y 0.19 micras .  
 
Por  el  contrar io l as  muestras  con contenidos de cobre de  1 y 2%, a  
t iempos mayores  de  15 minutos presentan part ículas  precipi tadas de  
diámetros muy pequeños  de alrededor de 0.06 μm .  La precipi tación en 
estas  muestras  se da en toda  la  matr iz  y de manera uniforme.  Las  
part ículas  comienzan su crecimiento e n t iempos mayores  a 150 
minutos;  es te  efecto  es  at r ibuido a la  capacidad de l  cobre de disminuir 
la  difusión  del  carbono en la  austeni ta .  La disminución en la  dif usión 
produce que  los  e lementos expulsados de la  matr iz  se desplazan 
dis tancias  más cor tas .  Como anter iormente se  mencionó ha s ido 
reportado por  algunos invest igadores  como Choi  y col aboradores  [9]  la 
presencia de cobre en los  carburos secundarios,  por  lo  tanto es  posible 
que el  cobre actúe  como nucleante ya que se presenta  un mayor  
número de precipi tados y de menor tamaño.  
 
La  graf ica  de la  F igura 4.29  que muestra el  diámetro  promedio  para las  
muestras  t ratadas térmicamente a  850ºC  puede causar  confusión debido 
a  la  disminución del  diámetro promedio en las  muest ras  de menor  
contenido de cobre ,  ya  que el  diámetro  promedio disminuye conforme 
incrementa el  t iempo.  Esto es  debido a que a t iempos cortos  solo se 
observa la  presencia de pocos carburos y de diámetro  relat ivamente  
grande;  conforme incrementa  el  t iempo precipi tan  mas carburos  de 
diámetro menor,  lo  que hace disminuir  e l  valor  del  di ámetro promedio.  
 
La Figura 4.31  se muestran las  micrograf ias  (A) y (B),  las  cuales  
corresponden a  las  muestras  s in adición de cobre  t ratadas  
térmicamente por  15  y 150 minutos respect ivamente .  En la  micrografía  
de la  Figura 4.31( B) el  diámetro promedio disminuye debido a  la  
precipi tación de nuevas part ículas  de menor tamañ o.  
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Figura 4.31  Micrografías  de las  muestras  s in cobre t ratadas 
térmicamente durante 15 y 150 minutos respect ivamente.  
 
Por  otra  parte  las  muestra s  con 1 y 2% de cobre muestran u n  
incremento en el  diámetro promedio con e l  incremento en  e l  t iempo, 
ya  que el  crecimiento es  más uniforme.  Esto se i lustra en  las  
micrografías  A y B de la  Figura 4.32  ambas con 2% de cobre y  
t iempos de exposición  de 150 y 480 minutos ,  respect ivamente.  
 

 
Figura 4.32  Micrografías  comparat ivas  con 2% de cobre que muestran 
el  incremento del  diámetro de  los  CS respecto al  t iempo de 
exposición ,  A)150 minutos,  B)  480 minutos .  
 
Las Figuras  4.33 y 4.34  muestran una secuencia de micrografías  de las  
muestras  t ratadas a  950ºC  donde se observa el  crecimiento de los 
precipi tados para  t iempos de 15,  60,  150 y 480 minutos ,  las  muestras  
de las  micrografías  mostradas en la  Figura 4.33  no contienen cobre y 
las  de la  Figura 4.34  contienen un 2% de cobre.   
 



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           80 

 
Figura 4.33  Micrografías  de las  muestras  s in cobre,  t ratadas  
térmicamente a 950ºC por  t iempos de 15,  60,  150 y 480 minut os para 
las  muestras  A,  B,  C y D,  respect ivamente .  

 
Figura 4.34  Micrografías  de las  muestras  con 2% de cobre ,  t ratadas 
térmicamente a 950ºC por  t iempos de 15,  60 ,  150 y 480 minutos para 
las  muestras  A,  B,  C y D ,  respect ivamente .  
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El  diámetro promedio de los  carburos precipi tados a 950 ºC se muestra 
en la  graf ica 4.35 .  Se observa que e l  diámetro incrementa con el  
aumento  en el  t iempo de exposición .  Las  muestras  con  1 y 2% de cobre  
aún muestran un  l igero ret raso en el  crecimiento de los  carburos  como 
se observa en  las  micrografías  4.33A y 4.34 ª .  La muestra  con 2% de 
cobre muestra  un menor número de precipi tados y de menor diámetro.   
 
El  diámetro es  considerablemente mayor al  que se presentó  en el  
t ra tamiento a  850ºC ,  esto debido a  que conforme incrementa la 
temperatura,  los  elementos que precipi tan de la  matr iz  pueden 
desplazarse dis tancias  más largas y formar carburos de mayor  tamañ o 
debido a  una mayor  difusión ,  por  lo tanto,  los  carburos alcanzan un 
diámetro promedio de hasta  0.262μm  en los  t i empos más  largos de  
t ratamiento.  El  diámetro promedio es  notablemente mayor en  
comparación con e l  t ra tamiento a  850ºC ,  en el  cual  e l  diámetro 
máximo promedio alcanzado a  480 minutos fue de 0.19 μm .  
 

 
Figura 4.35  Diámet ro promedio de carburos precipi tados a 950ºC en  
función del  t iempo de t ratamiento.  
 
En el  t ra tamiento a  1050ºC el  diámetro promedio resul tó  notablemente  
mayor.  Sin embargo a t iempos mayores  de 300 minutos la  matr iz  es tá 
práct icamente l ibre de precipi tados,  como se mostró en las  
micrografías  C y D de la  F igura 4.26 t ratadas por  t iempos de 150 y 
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480 minutos respect ivamente.  Los resul tados de la  medición del  
diámetro  se  muestran en la  F igura 4 .36.  
 

 
Figura 4.36  Diámet ro promedio de carburos precipi tados a  10 50ºC en 
función del  t iempo de t ratamiento.
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4.3.2  Fracción volumétrica de carburos s ecundarios  
 

En función de las  mediciones del  número y diámetro de los  c arburos  
precipi tados formados ,  se  real izó el  cálculo de la  fracción de volumen 
de carburos secundarios  (FVCs e c ) .  Los resul tados se presentan a  
cont inuación.   
 
La  FVC s e c  de las  muestras  t ratadas térmicamente a 850ºC se muestra  
graf icada en función del  t iempo en  la  Figura 4.37 .  Se observa que la  
fracción de  volumen de  carburos precipi tados incrementa con el  
t iempo de exposición  en el  t ratamiento térmico  para  las  cuatro 
composiciones diferentes .  S e aprecia también que a t iempos cortos  el  
volumen de carburos secundarios  es  menor en las  muestras  con mayor  
contenido de cobre.  Para t iempos mayores a 150 minutos las  muestras  
con mayor contenido de cobre incrementan la  FVCs e c .   

 
Figura 4.37  Fracción de volumen de carburos secundarios  en función 
del  t iempo de exposición a  850ºC para las  diferentes  composiciones.  
 
El  volumen máximo medido fue de  32.5% para la  muestra  con 1% de 
cobre,  y para la  muestra s in  cobre el  volumen máximo fue de 23.5% . 
Esto concuerda con los  resul tados obtenidos por  A Bedolla  y 
colaboradores [23]  la  cual  fue  de  27% en u  hierro  blanco 2.6%C y  
17%Cr,  s in la  adición de cobre .   
Es posible  que los  resul tados de la  medición de FVC s e c  para las  
muestras  con menor  contenido de cobre  haya s ido inf luenciada por  la  



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           84 

migración de carbono y cromo para el  engrosamiento del  carburo 
eutéct ico ,  por  lo  tan to la  FVC s e c  medida  fue menor.  
 
En la  micrografía  de la  F igura 4.38A se observa  una franja  l ib re de 
carburos secundarios  en la  ve cindad con el  carburo eutéct ico.  Esta  
banda se encuentra  empobrecida en c romo y carbono,  lo  cual  ha sido 
también observado  por  Duppin y colaboradores  [26]  en algunos  
hierros al to -cromo.  Por el  contrar io en las  muestras  con mayor 
contenido de cobre no se observa este  fenómeno,  el  cual  es  at r ibuido  a 
la  capacidad del  c obre de disminuir  la  difusión  del  carbono en la 
austeni ta  y formar una barrera  para la  di fusión.  
 

 
Figura 4.38  Muestras  t ra tadas durante  480 minutos a 850ºC .  (A) s in 
cobre;  (B) con 2% de cobre.  La  f lecha señala la  f ranja empobrecida en 
cromo y carbono l ibre de carburos secundarios.  
  
 
En la  Figura 4.39  se muestran los  resul tados de la  medición de la  
fracción de volumen de los  carburos secundarios  para el  t ratamiento a 
950ºC.  Los resul tados muestran un incremento en la  f racción de 
volumen conforme incrementa el  t iempo.  
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Figura 4.39  FVC s e c  en función del  t iempo de exposición a  950ºC para 
las  diferentes  composiciones.  
 
Se aprecia que la  FVCs e c  incrementa más rápidamente  que en el  
t ratamiento a  850ºC,  ya que con  el  incremento en  la  t emperatu ra 
tenemos una mayor difusión .  Sin embargo el  volumen máximo 
alcanzado es  mucho menor;  esto es  ocasionado por  una mayor  
solubi l idad del  carbono en la  austeni ta  que disminuye la  precipi tación.  
 
 
 
La Figura 4.40  corresponde a la  medición de la  FVC s e c  para el  
t ra tamiento a  1050ºC .  La FVC s e c  se  ve  disminuida por  el  incr emento 
en la  solubi l idad del  carbono en la  austeni ta ,  por  lo  tanto es  
notablemente menor  comparada con las  dos temperaturas  anter iores .  
Además a t iempos mayores de 300 minutos se  observa que la  
precipi tación es  casi  nula .  
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Figura 4.40  Fracción de volumen de carburos secundarios  en función 
del  t iempo de exposición a  1050ºC para las  diferentes  composiciones.  
 
En general  conforme incrementa la  temperatura se observa  una menor  
precipi tación ,  ya que de acuerdo al  diagrama Fe -C,  la  fase  austeni ta  
puede disolver  un mayor  contenido  de  carbono a  mayor  temperatura,  
hasta  el  eutéct ico.  Esto se  ve ref lejado en la  disminución del  volumen 
de carburos secundarios precipi tados .  Por  el  contrar io  a  menor 
temperatura,  la  capacidad de la  fase aus teni ta  para dis olver  carbono es  
menor,  por  lo  que  hay una mayor cant idad de carbono a precipi tar ,  lo  
cual  se  ref leja  en un  mayor contenido de  carburos.  
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4.3.3 Fracción de volumen de a ustenita retenida  
 
Los resul tados de la  medición de austeni ta  retenida después de 
t ratamiento térmico  son mostrados en las  F iguras  4.41,  4 .42 y 4.43  
para las  temperaturas  de 850,  950 y 1050ºC ,  respect ivamente.  
 
En general  todas las  muestras  t ratadas a  850ºC por  480 minutos 
muestran valores  muy bajos de austeni ta  retenida.  
El  incremento en el  t iempo  de exposición  a es ta temperatura  da lugar  a  
una mayor precipi tación de carburos secundarios ,  por  lo  tanto 
disminuye el  volumen de austeni ta  retenida ,  ya que conforme 
incrementa el  t iempo de t ratamiento la  matr iz  se ve más disminuida en 
aleantes,  lo  cual  incrementa el  volumen de material  que  se t ransforma 
a martensí ta  durante  el  poster ior  enfr iamiento .  

 
Figura 4.41  Fracción de volumen de austeni ta  retenida en función del  
t iempo para el  t ra tamiento a  850ºC.  
 
Como fue mencionado anter iormente,  la  precipi tación de carburos 
secundarios empobrece en carbono y cromo,  pr incipalmente,  la  fase 
austeni ta  durante e l  t ratamiento térmico  [21] .  Esta disminución de 
aleantes  en la  matr iz  causa un aumento en la  temperatura Ms  por lo  
que se pueden obtener  estructuras  martensí t icas .   
 
La misma tendencia puede  ser  observada  en la  Figura 4 .42  la  cual  
corresponde al  t ra tamiento térmico a  950ºC .  Sin embargo a esta  
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temperatura hay un  mayor v olumen de  austeni ta  retenida com parada 
con el  t ra tamiento  a  850ºC .  Esto se  expl ica mediante  el  uso del  
diagrama hierro carbono,  donde a mayor temperatura la  austeni ta 
puede disolver  mayor cant idad de carbono,  ocasionando una menor  
precipi tación de carburos secundarios .  Por  lo  tanto ,  a l  incrementar  la  
temperatura se  t iene  una mayor cant idad de cromo y carbono disuel to  
en la  matr iz ,  es to  da como resul tado que la  temperatura Ms sea más 
baja  que  en  la  aleación t ratada térmicamente a  850ºC ,  obteniendo así  
un mayor volumen de austeni ta  retenida a  tempera tura ambiente.  Esto 
ha s ido ampliamente  reportado por  varios  invest igadores  [3,22,23,66] .  
 

 
Figura 4.42  Fracción de volumen de austeni ta  retenida en función del  
t iempo para el  t ra tamiento a  950ºC.  
 
La  fracción de  volumen de austeni ta  retenida disminuye  conforme 
incrementa  el  t iempo de exposición para las  cuatro composiciones,  por  
lo  tanto el  menor volumen de austeni ta  retenida se presenta  en el  
t iempo máximo de 480 minutos .  En la  Figura 4.24 mostrada en 
subtema 4.3.1 se  observa  que el  número de carburos  secundarios  
disminuye pero la  precipi tación de el ementos de la  matr iz  cont inúa 
dando lugar  al  crecimiento  de las  part ículas  ya  ex is tentes ,  por  lo  tanto 
la  austeni ta  residual  disminuye debido al  empobrecimiento de cr omo y 
carbono de la  matr iz  que eleva la  temperatura Ms transformándose a 
martensi ta  durante e l  enfr iamiento.  
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En gráf ica de la  F igura 4.43  donde se muestra  la  fracción de  volumen 
de austeni ta  residual  en el  hierro t ratado a 10 50°C,  se  observa que el  
volumen de austeni ta  se incrementa  conforme aumenta  el  t iempo de 
permanencia en el  t ratamiento  térmico.  Esto también se expl ica debido 
a  que conforme incrementa la  temperatura de t ratamiento  se  t iene  una 
mayor disolución de cromo y carbono en la  austeni ta ,  los  cuales 
es tabi l izan la  matr iz .  Por lo  tanto la  es t ructura aus tení t ica  permanece 
estable  durante  el  enfr iamiento debido al  al to  contenido de aleantes  
disuel tos  de acuerdo  con Kim  [21] .  

 
Figura 4.43  Fracción de volumen de austeni ta  retenida en función del  
t iempo para el  t ra tamiento a  1050ºC.  
 



U.M.S.N.H.       I.I.M  

DEPARTAMENTO DE FUNDICIÓN                                           90 

4.4 MICRODUREZA DE LA MATRIZ DESPUÉS DEL 
TRATAMIENTO 
 
La  Figura 4.44 muestra  los  valores  de microdureza obtenidos para  la  
matr iz  del  hierro después del  t ratamiento térmico.  A la temperatura de 
850°C,  para un t iempo de t ratamiento d e 5 minutos,  práct icament e las  
cuatro  composiciones comienzan en  500 HV 1 0 0 ,  la  microdureza 
incrementa para todas  las  composiciones  con el  incremento en el  
t iempo.  Las muest ras  con  menor  contenido de cobre  alcanzan  un 
máximo endurecimiento a  90 minutos ,  logrando durezas  en tre  1017 y 
1030 HV1 0 0 .  Para t iempos mayores  a 150 minutos  la  dureza  disminuye ,  
ya  que los  carburos secundarios  comienzan a crecer  y disminuyen en  
número.   
Por  otra  parte ,  l as  muestras  con mayor  contenido de  cobre  cont inúan 
endureciendose,  esto debido a  que  en  estas  muestras  inicia  el  proceso 
de precipi tación de  manera  más lenta .  Los carburos son de  tamaño muy 
pequeño y uniformemente dis t r ibuidos ;  por  lo  tanto alcanzan  durezas 
de hasta  1336 HV 1 0 0  en la  matr iz  del  hierro.  

 
Figura 4.44  Microdureza Vickers  de  la  matr iz  del  hierro en función  
del  t iempo de exposición en el  t ra tamiento térmico a  850ºC.  
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De acuerdo con lo expuesto anter iormente ,  el  incremento en los 
valores  de microdureza a medida que incrementa el  t i empo de 
t ratamiento se  expl ica  por  la  precip i tación de carburos secundarios  
que endurecen la  matr iz  y el  aument o en el  contenido de martensi ta .  
La  disminución de  la  dureza después 150 minutos en las  muestras  con 
menor contenido de cobre,  se  atr ibuye al  engrosamiento de los  
carburos ,  ya  que para t iempos largos  de exposición  existe una gran  
difusión de elementos ,  lo  cual  genera  el  crecimiento de carburos a  
part i r  de  la  disolución de otros .  Además se atr ibuye a  la  formación de  
martensi ta  de bajo contenido de carbono debido a  la  baja  solubi l idad 
del  carbono en la  austeni ta  y la  a l ta  precipi tación.  Los carburos  
secundarios  presentes  en las  muestras  t ratadas a   950°C son de mucho 
mayor  tamaño a los  observados a 850 °C,  y aunque hay una menor 
precipi tación  la  dureza es  apenas l igeramente menor a  la  obtenida a  
850°C,  además,  a  850°C la dureza de la  matr iz  disminuye 
drást icamente  después de 90 minutos en las  muestras  con menor 
contenido de cobre  debido a  la  formación de martensi ta  de bajo 
contenido de carbono,  este  fenómeno ha s ido r eportado por  Maratra y  
[16]  y A.E.  Karantzal is  [24]  (0.31 Ni ,  0 .47 Cu),  ambos obt ienen una 
menor dureza a  baja  temperatura.  
En el  t ra tamiento a  950°C este  fenómeno no sucede debido a  una 
menor precipi tación por  lo  tanto la  dureza se mantiene ent re  de 900 y 
950 HV1 0 0 .  En el  caso de las  muestras  con mayor contenido de cobre la  
precipi tación es  más  lenta ,  pero las  part ículas  que  precipi tan son de 
menor tamaño.  Esta  precipi tación se  prolonga hasta  t i empos muy 
largos  dando como resul tado una mat riz  saturada de f inos carburos 
secundarios  uniformemente dis t ribuidos de tamaño muy pequeño que 
incrementan  la  dureza  de la  matr iz .   
El  efecto descri to  es  atr ibuido a  la  adic ión del  cobre,  el  cual  como se 
mencionó anter iormente ,  disminuye la  difusión  del  carbono en la  
austeni ta ,  provocando que los  elementos que precipi tan  de  la  matr iz  se 
desplacen dis tancias  más cortas .  Algunos invest igadores como Choi y 
colaboradores  [9] ,  han reportado la  presencia del  cobre en los  ca rburos 
secundarios,  por  lo  que  se  cree que e l  cobre puede estar  actuando 
como nucleante provocando un notable  incremento en el  número de 
precipi tados.  
 
En la  Figura  4 .45 se presentan los  resu l tados de la  microdureza de  la  
matr iz  para el  t ratamiento de 950ºC  donde se observa un p ico para  las  
muestras  con los  menores contenidos de  cobre  a  60  minutos y a los  90 
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minutos para las  muestras  con mayor contenido de cobre,  los  cuales  
coinciden con  los  máximos en el  número de carburos secundarios 
precipi tados.  Poster iormente la  dureza  de la  matr i z  t iene un l igero 
decremento,  producto del  crecimiento de estas  part ículas .  A t iempos 
mayores  la  microdureza aumenta debido al  incremento en el  volumen 
de martensi ta .   
El  valor  máximo de  dureza se  obtuvo en las  muestras  con meno r 
contenido de  cobre  alcanzando un máximo de 975  HV1 0 0  para un  
t iempo de 60  minutos en la  muestra  con 0.5% de Cu,   
El  efecto del  cobre ya  no es  observado ,  aún cuando se t iene un mayor  
número de precipi tados en las  muestr as  con mayor contenido de cobre ,  
debido a que con el  incremento  con la  t emperatur a se  t iene  una mayor 
difusión ,  por  lo  que las  part ículas  precipi tadas crecen  rápidamente 
disminuyendo la  dureza de la  matr iz .  

 
Figura 4.45  Microdureza Vickers  de  la  matr iz  del  hierro en función  
del  t iempo de  exposición en el  t ra tamiento térmico a  950ºC.  
 
La disminución en  dureza de la  matr iz  respecto al  t ratamiento a 850ºC 
se debe a  que  la  cant idad de carburos precipi tados es  menor ,  ya  que la  
fase austeni ta  ret iene en solución mayores contenidos de  carbono y 
cromo.  Al  incrementar  la  temperatura  de t ratamiento se observó la 
formación de un menor número de núcleos y de mayor tamaño ,  debido 
al  incremento en la  difusión,  lo  que permite a  los  átomos viajar 
mayores  dis tancias .  Esto provocó  que el  endurecimiento debido a la  
precipi tación de estas  part ículas  fue ra menor.   
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La menor precipi tación de carburos secundarios  respecto al  
t ra tamiento a  850ºC  implicó un mayor contenido de austen i ta  retenida  
en la  est ructura lo que también contr ibuyó a una menor dureza de la  
matr iz .  
 
La  Figura 4.46  corresponde a las  mediciones de microdureza en la  
matr iz  del  hierro tratado a  1150°C . En este  caso se presentó un 
fenómeno que no ha s ido reportado  por  otros  in vest igadores;  la  
microdureza de la  matr iz  incrementó con  el  t iempo de permanencia .  

 
Figura 4.46  Microdureza Vickers  de  la  matr iz  del  hierro en función  
del  t iempo de exposición en el  t ra tamiento térmico a  1050ºC.  
 
El  volumen de austeni ta  residual  fue  incrementando en  función del  
t iempo,  por  lo  tanto,  a  t iempos largos  de exposición  no se presentan  
carburos secundarios precipi tados,  por  lo  que se esperar ía  que la  
dureza disminuyera.  S in embargo el  endurecimiento fue por  
solubi l idad sól ida  debido a la  disolución  de parte del  carburo 
eutéct ico.  
 
A 1050ºC la  máxima dureza  de  la  matr iz  fue de 884 HV 1 0 0  para la 
muestra  con 0.5% de cobre t ratada por  480 minutos.  A t iempos cortos 
las  muestras  con mayor contenido de cobre muestran menores valores  
de microdureza,  ya que al  igual  que en la s  temperaturas  anter iores  se  
observa un retraso  en la  precip i tación  de carburos secundarios.  S in 
embargo a t iempos largos  la  diferencia no es  notable  ya que todas las  
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muestras  presentan una matr iz  casi  completamente austení t ica ausente 
de carburos secundarios endurecida por  solubi l idad sól ida de 
elementos como cromo y carbono principalmente.  
 
El  fenómeno explicado anter iormente se observa en la  Figura 4.47 .  En 
este  caso una estabi l ización de la  fase austeni ta  a  t iempos largos  
condujo a  una estructura l ibre  de carburos secundarios,  la  cual  fue  
endurecida por  solución sól id a de elementos como carbono ,  cromo y 
molibdeno provenientes  de la  d isolución del  carburo eutéct ico.  
 

 
Figura 4.47  Muestra con 2% de cobre t ratada térmicamente a 1050ºC 
por  480 minutos donde se observa la  disolución parcial  del  carburo 
eutéct ico.  
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V. CONCLUSIONES 
 
Se observó una mayor discont inuidad en el  carburo eu téct ico  en 
condiciones de colada conforme incrementó el  contenido  de cobre  
debido a  la  presencia de cobre en  la  in terfase  carburo -mat riz ,  lo  cual  
l imita  el  crecimiento de la  fase carburo .  
 
El  menor diámetro  de carburos secundarios ,  as í  como una dis t r ibución 
más uniforme se  presentó en las  muestras  con mayores  contenidos de 
cobre t ratadas térmicamente a 850ºC .  Esto debido a  que el  cobre  
disminuye la  di fusión del  carbono en la  austeni ta  y  puede estar  
actuando como nucleante.  
 
El  número de  carburos secundarios  por  μm2  fue incrementando con el  
t iempo para la  temperatura de 850ºC ,  ya que a  esta temperatura la  
difusión es  relat ivamente baja ,  prolongándose la  pre cipi tación hasta  
t iempos largos.  Para la  temperatura de  950ºC el  número de part ículas  
l lega a su máximo entre  6 0 y 90 minutos ,  para después comenzar  su 
crecimiento.  Esto debido al  incremento  en la  difusión producto de la  
temperatura.  
 
El  porcentaje de austeni ta  retenida disminuye conforme incrementa el  
t iempo de exposición y disminuye la  temperatura de t ratamiento   para  
las  muestras  t ratadas a  850ºC y 950ºC,  ya que la  precipi tación de 
carburos  secundarios disminuye la  matr iz  en aleantes  como cromo y 
carbono,  incrementando la  temperatura M s de inic io  de la  
t ransformación martensí t ica .  Por lo  tanto la  matr iz  disminuid a en 
aleantes  se  t ransforma a martensi ta  durante  el  poster ior  enfr iamiento.  
 
En el  t ra tamiento a  1050ºC el  volumen de austeni ta  retenida  
incrementa  conforme incrementa el  t iempo de exposición ,  debido a  una  
mayor  solubi l idad del  carbono en la  aus teni ta .  Para  t iempos mayores  a  
150 minutos la  matr iz  es  práct icamente  austení t ica ausente de carburos 
secundarios y se aprecia  disolución parcial  del  carburo eutéct ico ,  por  
lo  que se cree  que la  concentración de equil ibr io de  carbono en  la  
austeni ta  a  esta  temperatur a es   igual  o mayor  al  contenido de carbono 
que se encuentra  disuel to en la  aleación.  
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El  t ra tamiento de desestabi l ización a  850ºC presenta  los  valores  más  
al tos  de microdureza en  la  matr iz ,  ya  que al  disminuir  la  t emperatura 
donde la  austeni ta  es  estable ,  disminuye la  solubi l idad del  carbono en  
el la  promoviendo así  una mayor precipi tación de carburos secundarios  
dispersos que endurecen la  matr iz .  A demás la  disminución de aleantes  
para la  formación de carburos secundar ios incrementa la  temperatura 
de inicio de la  t ransformación martensí t ica  Ms produciendo un mayor 
volumen de martens i ta  después del  enfr iamiento.  
 
La microdureza a  950ºC fue menor que la  máxima alcanzada a la  
temperatura de 850ºC.  Esto se debe a una mayor solubi l idad del  
carbono en la  austeni ta ,  lo  cual  disminuye el  volumen de ca rburos 
secundarios  precipi tados.  S in embargo la  dureza máxima se alcanza en 
menor t iempo debido a  una mayor difusión.  
 
La  microdureza en la  ma tr iz  del  hierro  t ratado a 1050ºC  incrementa  
respecto del  t iempo.  S in embargo el  endurecimiento se da debido a la  
disolución parcial  del  carburo eutéct ico ,  lo  cual  endurece la  matr iz  por 
solubi l idad sól ida ,  y no a  la  formación de carburos secundarios .  
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RECOMENDACIONES Y SUGERENCIAS PARA EL 
TRABAJO FUTURO 

 
Realizar un estudio mediante microscopía electrónica de 
transmisión para corroborar la presencia de cobre en el 
interior de los carburos secundarios precipitados durante el 
tratamiento térmico ya que creemos que el cobre actúa como 
nucleante, así  como conocer con mayor precisión su 
distribución en la interfase austenita-carburo eutéctico.  
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