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Resumen 
Estudio del efecto elastocalórico en aleaciones cuaternarias de las familias 

Ni-Mn-Ti-Ga, Ni-Mn-In-Cr y Ni-Mn-V-In a temperatura ambiente 
 

En esta investigación se analizó el efecto elastocalórico en aleaciones cuaternarias 
de los sistemas Ni-Mn-Ti, Ni-Mn-In y Ni-Mn-V, a través de la incorporación parcial 
de Mn por Ga, Cr y Ni. El objetivo general fue sintetizar y caracterizar aleaciones 
con memoria de forma de los sistemas Ni-Mn-Ti-Ga, Ni-Mn-In-Cr y Ni-Mn-V-In y , 
determinando la magnitud del efecto elastocalórico en aquellas aleaciones con 
transformación martensítica cercana a la temperatura ambiente. 

Las aleaciones se sintetizaron mediante la fusión en un horno de arco eléctrico de 
los elementos puros en atmósfera inerte, y posteriormente usando tratamientos 
térmicos para homogeneizar y disminuir las tensiones. Se emplearon técnicas de 
caracterización como la calorimetría diferencial de barrido (DSC), la difracción de 
rayos X (XRD) combinada con el refinamiento Rietveld, la microscopía electrónica 
de barrido (SEM) con análisis EDS, pruebas mecánicas y finalmente la medición del 
efecto elastocalórico. 

En el sistema Ni-Mn-Ti-Ga, la incorporación de Ga redujo las temperaturas 
características de transformación y modificó la histéresis térmica. El análisis 
estructural reveló fases B2 y Ni3Ti, con aumento del contenido de B2 al incrementar 
el contenido de Ga. La aleación Ni50Mn32Ti16Ga2 presentó transformación 
martensítica en un intervalo cercano a la temperatura ambiente y un cambio de 
eQWURSta iVRWpUmicR (ǻSISO) máximo de 23.0 J·kg-1·K-1 durante el calentamiento a 
160 MPa. 

En el sistema Ni-Mn-In-Cr, la adición de Cr permitió mantener la fase austenita 
dentro de los límites de solubilidad y ajustar la transformación martensítica. La 
aleación Ni50Mn32In15Cr3 mRVWUy XQ ǻSISO máximo de 9.4 J·kg-1·K-1 a 100 MPa. 

En la serie de composiciones obtenidas del sistema Ni-Mn-V-In las aleaciones 
Ni51Mn32V10In7 y Ni52Mn31V10In7 mostraron una inhibición parcial de la 
transformación martensítica después de la liberación del esfuerzo mecánico, 
atribuida a la deformación plástica producida durante la carga, con una disminución 
del 30% en la entalpía de transformación detectada en DSC. El estudio estructural 
reveló la presencia simultánea de las fases L21 y FCC, la última con una mayor 
proporción de Ni. 

En síntesis, los hallazgos demuestran, en cada caso,  el efecto de la composición 
química en las temperaturas de transformación y el efecto elastocalórico en 
aleaciones con transformación martensítica cercanas a la temperatura ambiente. 
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Abstract 
Study of the elastocaloric effect in quaternary alloys of the Ni-Mn-Ti-Ga, Ni-
Mn-In-Cr, and Ni-Mn-V-In families at room temperature 

In this research, the elastocaloric effect was analyzed in quaternary alloys of the Ni-
Mn-Ti, Ni-Mn-In, and Ni-Mn-V systems through the partial substitution of Mn with Ga, 
Cr, and Ni. The main objective was to synthesize and characterize shape memory 
alloys from the Ni-Mn-Ti-Ga, Ni-Mn-In-Cr, and Ni-Mn-V-In systems, determining the 
magnitude of the elastocaloric effect in those alloys exhibiting martensitic 
transformation near room temperature. 

The alloys were synthesized by melting pure elements in an electric arc furnace 
under an inert atmosphere, followed by heat treatments to homogenize the 
microstructure and relieve internal stresses. Characterization techniques included 
differential scanning calorimetry (DSC), X-ray diffraction (XRD) combined with 
Rietveld refinement, scanning electron microscopy (SEM) with energy-dispersive 
spectroscopy (EDS), mechanical testing, and ultimately the measurement of the 
elastocaloric effect. 

In the Ni-Mn-Ti-Ga system, the addition of Ga reduced the characteristic 
transformation temperatures and modified the thermal hysteresis. Structural analysis 
revealed B2 and Ni3Ti phases, with an increase in the B2 phase content as Ga 
concentration increased. The Ni50Mn62Ti16Ga2 alloy exhibited martensitic 
transformation within a temperature range close to room temperature and a 
maximum isothermal entropy change (ǻSISO) of 23.0 J·kg⁻¹·K⁻¹ during heating at 160 
MPa. 

In the Ni-Mn-In-Cr system, the addition of Cr allowed the austenite phase to remain 
within solubility limits and enabled adjustment of the martensitic transformation. The 
Ni50Mn32In15Cr3 alloy exhibited a maximum ǻSISO of 9.4 J·kg⁻¹·K⁻¹ at 100 MPa. 

In the set of compositions from the Ni-Mn-V-In system, the Ni51Mn32V10In7 and 
Ni52Mn31V10In7 alloys showed partial inhibition of the martensitic transformation after 
mechanical unloading, attributed to plastic deformation induced during loading, with 
a 30% decrease in transformation enthalpy detected by DSC. Structural analysis 
revealed the simultaneous presence of L21 and FCC phases, the latter with a higher 
Ni content. 

In summary, the findings demonstrate that the selected substitutions allowed to tune 
transformation temperatures and enhance the elastocaloric effect in alloys 
undergoing martensitic transformation near room temperature, providing valuable 
data for their potential use in solid-state refrigeration. 
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1 ANTECEDENTES 
1.1 Aleaciones con memoria de forma 
Las aleaciones de memoria de forma, abreviado como SMA por sus siglas en inglés 
³ShaSe MemRU\ AllR\´ VRQ aTXellaV aleaciRQeV meWilicaV TXe WUaV VXfUiU XQa 
deformación aparentemente plástica pueden regresar a su forma original tras 
someterse a un calentamiento. Este fenómeno se conoce como efecto de memoria 
de forma (Shape Memory Effect), SME por sus siglas en inglés, por lo que todas 
aquellas aleaciones que presentan efecto de memoria de forma se clasifican como 
aleaciones de memoria de forma [1], [2], [3]. 

El efecto de memoria de forma fue descrito por primera vez en 1932 por Ölander [4], 
un físico sueco que observó que las aleaciones de oro-cadmio (Au-Cd) pueden ser 
deformadas plásticamente a baja temperatura, y regresar a su configuración original 
al ser calentadas. Posteriormente, en 1938 Greninger y Mooradian observaron por 
primera vez el efecto de memoria de forma en las aleaciones de cobre-zinc (Cu-Zn) 
[5]. El efecto memoria es caracterizado por el comportamiento termoelástico de la 
martensita que fue extensamente explicado una década más tarde por Kurdjumov 
y Khandros y también por Chang y Read [3]. El efecto de memoria de forma se debe 
a que las SMA presentan una transformación de tipo martensítica.  

 

1.2 Transformación Martensítica  
Inicialmente este término fue utilizado en los aceros, una transformación de tipo 
martensítica se obtiene cuando una fase madre de alta temperatura y simetría 
(austenita) se enfría rápidamente para obtener una fase hija de baja temperatura y 
menor simetría (martensita), en este tipo de transformación no existe la difusión 
atómica y la transformación ocurre por una deformación homogénea de la red que 
cambia la estructura cristalina; en los aceros el cambio se produce de una estructura 
FCC (cúbica centrada en las caras) a una BCT (tetragonal centrada en el cuerpo). 
Este término se utiliza para otras aleaciones y materiales cerámicos en donde 
ocurre un cambio de fase con dichas características. 

De manera más general la transformación martensítica se define como cualquier 
transición de fase estructural de primer orden que tiene lugar en estado sólido, 
donde no existe difusión atómica, es displaciva y está caracterizada por una 
deformación homogénea de la red constituida principalmente por un corte [6], [7].  

El movimiento cooperativo que pueden presentar los átomos durante la 
transformación sin difusión se aprecia en la Figura 1, notemos que en (a) existe 
deformación homogénea en la fase madre y en (b) hay un desplazamiento de los 
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átomos centrales de la red denominado como Shuffle, aunque también se pueden 
presentar ambos desplazamientos simultáneamente, como se observa en la 
Figura 1-c. 

 

Figura 1. Representación del movimiento de átomos en una transformación de fase sin 
difusión; (a) Deformación homogénea de la red, (b) Shuffle y (c) Deformación homogénea 
de la red más Shuffle [8]. 

Una transformación de primer orden se caracteriza por presentar una discontinuidad 
en las cantidades físicas relacionadas con las primeras derivadas de los potenciales 
termodinámicos, específicamente, para la transformación martensítica existen una 
discontinuidad en el volumen ሺ𝑑𝐺 𝑑𝑃⁄ ሻ𝑇 y/o en la deformación ሺ𝑑𝑈 𝑑𝑆⁄ ሻ𝑇,𝑆 [9], [10]. 
Esto se ve reflejado por la existencia de una interfase que separa las fases madre 
e hija durante la transformación, denominada plano de hábito, otra característica de 
la transformación de primer orden es la existencia de una entalpía de transformación 
y de una histéresis térmica [11].  

 

1.2.1 Temperaturas de transformación martensítica 

Existe la convención de llamar transformación martensítica directa a la que ocurre 
cuando se transforma por enfriamiento la austenita en martensita. Por otro lado, se 
le llama transformación martensítica inversa a la obtenida durante el calentamiento 
que produce el cambio de la martensita a austenita. Dichas transformaciones de 
fase suceden en un intervalo de temperaturas, denominadas temperaturas 
características de transformación, descritas en la Figura 2 en una curva de 
deformación en función de temperatura a esfuerzo constante. Primeramente, se 
observa Ms (martensite start), la temperatura de inicio de la transición directa, Mf 
(Martensite finish) es la temperatura de fin de la transformación. As (Austenite start) 
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es la temperatura de inicio de la transformación inversa, y por último Af (Austenite 
finish) es la temperatura de fin de transformación inversa. 

 

Figura 2. Temperaturas características de la transformación martensítica en el diagrama de 
İ vs. T [12]. 

 

Otra de las técnicas que permite determinar las temperaturas de transformación es 
la Calorimetría Diferencial de Barrido (DSC) con la cual se obtiene una curva como 
se muestra en la Figura 3. Comúnmente las temperaturas de transición se 
determinan con el método de intersección de tangentes entre el pico y la línea base. 
Esta metodología puede observarse Figura 3, donde la intersección de las líneas 
punteadas color amarillo corresponden a las temperaturas características de 
transformación AS, AF, MS y MF, anteriormente descritas. Asimismo, considerando 
que el pico de la transformación puede ser irregular se puede optar por determinar 
dichas temperaturas realizando la integración de la curva y considerando que el 
porcentaje de área barrida a cada temperatura corresponde al porcentaje de la fase 

     Ř ťŪŘ ϙϼе Ͻ

 
  
 Ř
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transformada, de manera que el 5 y el 95 % de la transformación corresponde al 
inicio y fin de ésta. 
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Figura 3. Curva típica de la calorimetría, flujo de calor en función de la temperatura, que 
muestra las transformaciones martensítica directa e inversa, donde se señalan las 
temperaturas características. Calorimetría de la muestra correspondiente a la aleación 
Ni50Mn32Ti16Ga2obtenida en esta investigación 

 

1.2.2 Histéresis térmica 

La transformación de martensita inversa sucede en un intervalo de temperaturas 
ligeramente más alto que el presentado por la transformación directa. A esta 
diferencia se le llama histéresis térmica y gráficamente se puede estimar con la 
diferencia de temperatura que existe entre los picos T50heating y T50cooling de la Figura 
3 [6], [13]. Aunque este método está limitado por la falta de simetría en los picos de 
transformación. Por otro lado, considerando que el área barrida por el pico es 
proporcional al porcentaje de fase transformada, la histéresis térmica es la 
diferencia entre las temperaturas en donde se obtiene el 50% de fase transformada 
en calentamiento y enfriamiento respectivamente, como se observa en la Figura 4. 
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Figura 4. Curva típica del porcentaje de transformación, donde se aprecian las temperaturas 
características de una transformación martensítica y la histéresis [8]. 

 

1.2.3 Variantes de martensita 

Durante la transformación martensítica generan las llamadas variantes, que pueden 
ser de dos tipos: martensita maclada (twinned) (Mt) y desmaclada (detwinned) (Md). 
La primera está formada por la combinación de variantes martensíticas 
“autocomodadas”, mientras que la segunda está compuesta por una variante 
dominante, es decir, una martensita en la que predomina cierta orientación [12]. 
Cada variante posible de martensita corresponde a una deformación homogénea 
de la red cúbica de la austenita en una dirección <100>, dando un total de 24 
posibles variantes. 

El término autoacomodo o autoacomodante se refiere al fenómeno de la formación 
de martensita en variantes (o maclas) las cuales tienen orientaciones en una 
configuración tal que la deformación de una variante es compensada con la 
formación de variantes vecinas. Este fenómeno ocurre en ausencia de esfuerzo 
aplicado y cuya manifestación es la ausencia de deformación macroscópica. Las 
variantes de martensita autoacomodantes se esquematizan en la Figura 5.  
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Figura 5. Variantes autoacomodantes de martensita producidas durante una transformación 
martensítica directa en ausencia de esfuerzo aplicado [8]. 

 

1.2.4 Termodinámica de la transformación martensítica. 

La transformación martensítica puede ser considerada como una transición de fase 
de un sistema de un solo componente, así la transformación de la fase austenita (A) 
a la fase martensítica (M) requiere que la energía libre de la martensita a una 
temperatura dada sea menor que la de la austenita. Es decir, ya que la fuerza motriz 
que impulsa la transformación es 𝛥𝐺஺Æ𝑀 ൌ 𝐺𝑀 െ 𝐺஺ [14], esta diferencia debe ser 
negativa para que la transformación ocurra de forma espontánea. 

En la Figura 6 se presenta la transformación martensítica considerando esta 
aproximación y en ella podemos observar que existe una temperatura de equilibrio 
T0, a la cual las energías libres de la martensita y de la austenita son iguales. Si 
T > T0 la austenita es más estable que la martensita ya que GA < GM. En cambio, si 
la temperatura se encuentra por debajo de T0, es decir T<T0, se favorece la 
transformación martensítica. 

 

 

Figura 6. Variación de la energía libre de la fase madre GA y de la martensita GM durante la 
transformación de fase [15]. 

 

1.2.5 Transformación martensítica termoelástica y no-termoelástica (Burst) 

La transformación martensítica termoelástica se caracteriza por que el crecimiento 
y la contracción de las placas de la martensita está controlado por la disminución o 
aumento de la temperatura, respectivamente [16]. Si el enfriamiento cesa, el 
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proceso de nucleación y crecimiento de las plaquetas martensíticas se detiene, sin 
embargo, las plaquetas ya formadas no desaparecen. Por otra parte, si la 
temperatura aumenta se obtiene una transformación inversa y la martensita 
desaparece dando paso a la austenita [17]. 

La transformación termoelástica de la martensita además de ser reversible, sólo 
implica deformaciones elásticas y son la base del efecto de memoria de forma de 
algunas aleaciones no ferrosas. No obstante, es importante señalar que la 
termoelasticidad no es una condición obligatoria para que las aleaciones presenten 
el efecto de memoria de forma, pero es necesaria una reversibilidad cristalográfica 
completa. Otro parámetro característico de la transformación termoelástica es la 
baja histéresis térmica (<100°C). Una comparación entre una transformación 
termoelástica y la no termoelástica (burst) se muestra en la Figura 7, donde se 
aprecia la diferencia entre las histéresis de dos aleaciones de los sistemas: Au-Cd 
(termoelásticay Fe-Ni (no termoelástica). 

 

Figura 7. Cambio de la resistencia eléctrica durante el calentamiento y enfriamiento de una 
aleación de Au-Cd y Fe-Ni, evidenciado un comportamiento termoelástico y no-
termoelástico, respectivamente [18]. 

 

1.3 Efectos relacionados con la transformación martensítica 
1.3.1 Efecto tipo caucho 

Algunas aleaciones de sistemas como el Au-Cu-Zn, Cu-Al-Ni y Cu-Zn-Al en fase 
maUWeQVtWica SUeVeQWaQ XQ cRmSRUWamieQWR SVeXdReliVWicR deQRmiQadR ³efecWR 
caXchR´ (rubber like behavior). El efecto caucho ocurre cuando las variantes 
martensíticas son reorientadas debido a un esfuerzo aplicado, si el esfuerzo es 
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retirado esta reorientación de variantes recupera parcialmente a su estado original, 
es decir hay una recuperación parcial de la deformación. Debido a este 
comportamiento elástico particular se le llamo comportamiento pseudoelástico. 
[19][20]. 

El efecto caucho puede observarse en una gráfica de esfuerzo contra deformación. 
Notemos en la Figura 8 que al aplicar un esfuerzo inicial (1-2) se deforma, no 
obstante, al retirar el esfuerzo la trayectoria de la curva cambia y regresa de 2 a 3 
liberando energía en forma de calor. Si nuevamente se aplica una carga la 
trayectoria de la curva será de 3 a 2, y al retirarla regresará de 2 a 3, por lo que al 
someter a la aleación a un ciclo de carga-descarga implica que hay absorción y una 
liberación de energía en el ciclo. 

 

Figura 8. Curva de esfuerzo deformación que muestra el efecto tipo caucho [21]. 

Es importante mencionar que durante este proceso de carga y descarga no existe 
transformación de fase, ya que la aleación se encuentra en su estado martensítico, 
y solamente se debe a la orientación de las variantes en dirección del esfuerzo 
aplicado, así como a la recuperación parcial de su orientación original. 

 

1.3.1.1 Capacidad de amortiguamiento  

La capacidad de amortiguamiento (damping capacity), se define como la medida de 
la capacidad de un material para disipar la energía (en forma de calor) producida 
por la deformación elástica que se produce durante una vibración mecánica o una 
propagación de ondas dentro del material [22]. También se puede definir como la 
eficiencia de un sistema para disipar la energía mecánica proveniente de 
vibraciones [23]. 

La alta capacidad de amortiguamiento es una característica que presentan las 
aleaciones con memoria de forma, sin embargo, este efecto no es muy notable 
funcionalmente hablando [24]. Durante la transformación martensítica termoelástica 
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existe fricción interna que se relaciona directamente con la capacidad de 
amortiguamiento, y durante el intervalo de temperaturas (Ms y Mf) de transformación 
presenta un máximo amortiguamiento. La máxima capacidad de amortiguamiento 
que se presenta durante la transformación martensítica está fuertemente 
relacionada con el desplazamiento de la interfaz austenita/martensita, y con la 
concentración de defectos como las vacancias, las dislocaciones, límites de grano 
y los precipitados) [25]. 

 

1.3.2 Superelasticidad 

El efecto superelástico se presenta cuando la transformación martensítica se induce 
mediante un esfuerzo y es completamente recuperable al retirar el esfuerzo porque 
ocurre la transformación inversa [16]. Es decir, presenta la capacidad de recuperar 
su forma original al retirar el esfuerzo.  

El efecto superelástico se puede observar en una curva de esfuerzo contra 
deformación como la que se aprecia en la Figura 9. Notemos que inicialmente el 
material en austenita, al someterse a un esfuerzo, experimenta una deformación 
lineal acorde al módulo de Young haVWa ıs, punto donde da inicio la transformación 
directa inducida por esfuerzo. Una vez completada la transformación en Mf, al retirar 
el esfuerzo la curva no regresará por el mismo camino, regresará por una trayectoria 
de menor esfuerzo hasta regUeVaU al RUigeQ de la gUifica (ı = 0 \ H=0). 

 

 

Figura 9. Curva esfuerzo-deformación mostrando el efecto superelástico en una aleación 
que presenta una transformación martensítica termoelástica. 
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Esta transformación inducida por esfuerzo aplicado permite obtener martensita 
desmaclada (con variantes preferenciales) a partir de austenita. Esto quiere decir 
que el esfuerzo aplicado proporciona la fuerza motriz necesaria para que la 
transformación martensítica ocurra y el crecimiento de las variantes dentro de la 
austenita comiencen a orientarse en la dirección del esfuerzo. Al obtener martensita 
desmaclada ocurre una deformación macroscópica durante la transformación [6]. 

Para que este fenómeno ocurra se necesita que la aleación se encuentre a 
temperaturas mayores a AF y menores a una temperatura critica (donde el esfuerzo 
aplicado provoque deformación plástica en la austenita en vez de inducción de 
fase).  

El esfuerzo aplicado puede modificar las temperaturas de transformación. Como 
observamos en la Figura 10 a temperaturas mayores a Ms el esfuerzo necesario 
para que ocurra la transformación directa (Figura 9) aumenta de manera lineal con 
la temperatura. En este caso, el esfuerzo actúa como una variable termodinámica, 
relacionada con la ecuación de Claussius-Cla\SeURQ eQWUe el eVfXeU]R aSlicadR ı \ 
la temperatura de equilibrio T0 [8]. La ecuación de Clausius-Clayperon para este 
caso está dada por: 

𝑑𝜎
𝑑𝑇0

ൌ െ
∆𝐻஺→𝑀 ∙ 𝜌
𝑇0 ∙ ∆𝜀

 
1 

Donde HAĺM eV la eQWalSta de la WUaQVfRUmaciyQ diUecWa, ȡ la deQVidad, İ la 
deformación macroscópica asociada a la transformación directa para una 
transformación total.  

 

Figura 10. La relación de Classius-Clapeyron en una curva de esfuerzo contra temperatura. 
Esquema elaborado a partir de la referencia [26] para ilustrar el comportamiento de la MS 
con el incremento del esfuerzo.  
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Mediante esta ecuación podemos describir los diferentes comportamientos en un 
mismo material relacionado con la transformación martensítica. Como vemos en la 
Figura 11, si el material se encuentra a T>Md se comportará como un material 
convencional (1), si el esfuerzo se aplica entre Ms y Md se tendrá el efecto 
superelástico mediante la transformación directa e inversa de la martensita (2). 
Cuando el esfuerzo se aplica en la fase martensita (3), es decir, a T<Ms, se 
presentará el efecto tipo caucho [8]. Cada efecto presentará distinta forma en su 
curva de esfuerzo contra deformación. 

 

 

Figura 11. Efecto de la temperatura en las curvas de esfuerzo contra deformación. Esquema 
elaborado a partir de la referencia [27]. 

 

1.4 Efectos calóricos  
El total de consumo eléctrico mundial, el 20 % corresponde a las necesidades de 
refrigeración y de aire acondicionado. El 50% de éste está dedicado a uso 
doméstico [28], [29]. La refrigeración en estado sólido representa una alternativa 
interesante para ahorrar energía, ya que respecto a la refrigeración convencional 
que presenta en general un 40 % de eficiencia, la de estado sólido alcanza 60% en 
el caso de la magnética [30], [31]. Este tipo de refrigeración aprovecha un efecto 
calórico, que en el caso magnético ocurre cuando se le aplica un campo magnético 
lo cual se manifiesta como un cambio de temperatura [32] . 

Los materiales que presentan efectos calóricos necesitan ser sometidos a cambios 
repentinos de campos externos, los cuales pueden ser eléctricos, mecánicos 
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(esfuerzo uniaxial y presión hidrostática) y magnéticos. A esta propiedad se le 
denomina efecto calórico y puede ser medido mediante el cambio de temperatura 
adiabiWicR (ǻTad) R SRU XQ cambiR de eQWURSta iVRWpUmicR (ǻSiso) que sucede al 
aplicar y/o retirar el campo [33]. 

De manera general, el proceso para obtener el efecto calórico se esquematiza en la 
Figura 12. Primeramente, se aplica un campo de forma adiabática (1) provocando 
el incremento de la temperatura del material y propiciando la transformación de fase 
directa. Posteriormente, se permite que el material alcance la temperatura del 
entorno a campo constante, transfiriendo calor a un reservorio (contenedor) (2). En 
la tercera etapa se retira el campo adiabáticamente provocando que el material baje 
su temperatura por debajo del ambiente (3). Por último, el material absorbe calor 
del ambiente del depósito frío, ocasionando que el depósito se enfríe aún más, y 
regresando al estado inicial (4), es decir, la temperatura ambiente o bien la original 
[33], [34]. 

 

Figura 12. Esquema general del proceso de refrigeración en estado sólido [33]. 

 

Este comportamiento ha llamado la atención de la comunidad científica ya que 
representa una alternativa a la refrigeración convencional. además de ser favorable 
para el medio ambiente por su nula emisión de gases contaminantes [33]. 

La mayoría de la investigación de los efectos calóricos se ha concentrado en 
estudiar el efecto magnetocalórico [35], sin embargo, en años recientes se ha 
puesto la mirada en procesos calóricos que involucran la presión hidrostática, el 
esfuerzo y el campo eléctrico, dando lugar a los efectos barocalórico, elastocalórico 
y electrocalórico, respectivamente [34]. 
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1.4.1 Termodinámica del efecto calórico  
El efecto calórico puede medirse mediante el cambio de entropía isotérmico o el 
cambio de temperatura adiabático. A continuación, se desarrolla de forma general 
el origen de las fórmulas empleadas para cuantificar dicho fenómeno [36].  

En un material ferromagnético la entropía puede describirse en función de las 
variables termodinámicas; temperatura (T), presión (P) y el campo magnético (H), 
mismo que se puede representar. 

𝑆 ൌ 𝑆ሺ𝑇, 𝑃, 𝐻ሻ 2 
 

La entropía total de un sistema se puede expresar entonces, en forma diferencial 
como 

𝑑𝑆 ൌ ൬
𝜕𝑆
𝜕𝑇

൰
𝐻,𝑃

𝑑𝑇 ൅ ൬
𝜕𝑆
𝜕𝐻

൰
𝑇,𝑃

𝑑𝐻 ൅ ൬
𝜕𝑆
𝜕𝑃

൰
𝐻.𝑇

𝑑𝑃 3 

 

El primer término de la ecuación 3 representa a la razón de la capacidad calorífica 
y la temperatura. Por otra parte, la derivada parcial de la entropía respecto al campo 
magnético se puede relacionar con la magnetización del material y de la 
temperatura utilizando una relación de Maxwell: 

൬
𝜕𝑆
𝜕𝐻

൰
𝑇,𝑃

ൌ ൬
𝜕𝑀
𝜕𝑇

൰
𝐻.𝑃

 4 

 

De forma análoga la derivada parcial de la entropía respecto a la presión puede ser 
sustituida en término del volumen y de la temperatura utilizando la relación de 
Maxwell 

൬
𝜕𝑆
𝜕𝑃

൰
𝐻,𝑇

ൌ െ ൬
𝜕𝑉
𝜕𝑇

൰
𝐻,𝑃

 5 

 

Tomando las definiciones de la ecuación 4 y 5, la ecuación 3 puede escribirse.  

𝑑𝑆 ൌ
𝐶𝐻,𝑃

𝑇
𝑑𝑇 ൅ ൬

𝜕𝑀
𝜕𝑇

൰
𝐻,𝑃

𝑑𝐻 െ ൬
𝜕𝑉
𝜕𝑇

൰
𝐻.𝑃

𝑑𝑃 6 

 

De esta manera, el primer término de la ecuación 3 describe el calor latente, el 
segundo al efecto magnetocalórico y el tercero al efecto mecanocalórico general 
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(barocalórico) de un sistema dado. Utilizando esta expresión se puede determinar 
el comportamiento magneto- y mecanocalórico de un sistema magnético. Si al 
sistema se mide la entropía durante un proceso isobárico el tercer término es igual 
a cero, de igual manera si no existe campo magnético, o bien para un material 
paramagnético, el segundo término se elimina. Nótese que la entropía total del 
sistema para cualquiera sólido magnético se describe mediante la ecuación 3, 
independientemente del origen de sus interacciones magnéticas. 

Como se mencionó, el efecto calórico se genera mediante la variación de campos 
aplicados, de manera general se considera un sistema termodinámico descrito por 
las variables Xi, Yi y T, donde Xi es el desplazamiento generalizado, Yi es el campo 
conjugado correspondiente (campo magnético, esfuerzo uniaxial, campo eléctrico 
etc.) y T la temperatura [33], [37]. El cambio de entropía de manera diferencial se 
define como: 

𝑑𝑆 ൌ
𝐶
𝑇
𝑑𝑇 ൅෍൬

𝜕𝑋
𝜕𝑇

൰
𝑌ೕ௜

𝑑𝑌௜ 
7 

 

Donde C es la capacidad calorífica específica para un campo constante. Si se utiliza 
la relación de Maxwell, 

൬
𝜕𝑆
𝜕𝑌௜

൰
𝑇,𝑌ೕಯ೔

ൌ ൬
𝜕𝑋
𝜕𝑇

൰
𝑌ೕ

 8 

 

para un cambio isotérmico de un campo dado de 0 a Y, el cambio de entropía 
inducido estará dado por: 

∆𝑆ሺ𝑇, 𝑌ሻ ൌ න ൬
𝜕𝑋
𝜕𝑇

൰
𝑌

𝑌

0
𝑑𝑌 

9 

 

Cuando el campo aplicado es de manera adiabática, el cambio de la temperatura 
se calcula mediante la siguiente expresión. 

∆𝑇 ൌ െ
𝑇
𝐶
න ൬

𝜕𝑋
𝜕𝑇

൰
𝑌

𝑌

0
𝑑𝑌 

10 

 

Las ecuaciones 9 y 10 cuantifican el efecto magnetocalórico (Y=H y X=M), 
barocalórico (Y = -S \ X=V), elaVWRcalyUicR (Y=ı \ X=İ) \ elecWURcalyUicR (Y=E \ 
X=P). Donde H es el campo magnético, M la magnetización, p la presión 
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hidrostática, V eV el YRlXmeQ, ı el eVfXeU]R XQia[ial, İ la defRUmaciyQ XQia[ial, E el 
campo eléctrico y P la polarización [33]. 

 

1.4.2 Efecto elastocalórico  
Las aleaciones con memoria de forma son buenas candidatas para mostrar el efecto 
elastocalórico ya que presentan transformación martensítica que puede ser inducida 
mediante esfuerzo. El efecto elastocalórico se define como el cambio de entropía 
isotérmico (ǻSiso) R el cambiR de WemSeUaWXUa adiabiWicR (ǻTad) que ocurre al aplicar 
y liberar un esfuerzo uniaxial en un material dado [37], [38]. 

En la Figura 13 se muestra el proceso del efecto elastocalórico. Inicialmente la 
aleación en estado austenítico se somete a un esfuerzo provocando la 
transformación martensítica de forma adiabática, aumentando la temperatura en la 
aleación, misma que el permitir el intercambio energía con el ambiente liberará el 
exceso en forma de calor [39], [40]. Una vez termalizada, si el esfuerzo se retira, 
ocurre la transformación martensítica inversa, provocando que la aleación se enfríe, 
después al permitir el intercambio de calor con el entorno absorberá calor del 
ambiente debido al aumento de la entropía.  

 

Figura 13. Esquema que ejemplifica el ciclo elastocalórico [39]. 

 

El cambio de temperatura adiabático se calcula mediante la Ecuación 10, donde el 
camSR aSlicadR eV XQ eVfXeU]R XQia[ial (ı) \ el deVSla]amieQWR geQeUali]adR 
cRUUeVSRQde a la defRUmaciyQ (İ) [34]. Así que el cambio de temperatura adiabático 
del efecto elastocalórico está dado por 

∆𝑇ሺ0 → 𝜎ሻ ൌ െ
𝑇
𝐶
න ൬

𝜕𝜀
𝜕𝑇

൰
𝜎

𝜎

0
𝑑𝜎 

11 

Se reduce la entropía
Se libera calor

Aumenta la entropía
Absorbe calor

Austenita Martensita 

Esfuerzo 
aplicado

Esfuerzo 
retirado
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  ௜             ௜  
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Tomando la ecuación 9 y sustituyendo los valores correspondientes al efecto 
elastocalórico, el cambio de entropía se calcula mediante  

∆𝑆ሺ0 → 𝜎ሻ ൌ න ൬
𝜕𝜀
𝜕𝑇

൰
𝜎

𝜎

0
𝑑𝜎 

12 

 

Al realizar un cambio de variables en la Ecuación 12, a partir de la definición de 
deformación, esfuerzo y densidad se pueden emplear variables de medición directa 
en el laboratorio, como la fuerza (F), la longitud (L) y la temperatura (T), se obtiene 
la siguiente expresión: 

∆𝑆 ൌ
1
𝑚

න ൬
𝜕𝐿
𝜕𝑇

൰
𝐹

𝐹

0
𝑑𝐹 

13 

 

 

1.5 Aleaciones tipo Heusler  
Las aleaciones tipo Heusler fueron descubiertas por el químico alemán Fritz Heusler 
a principios del siglo XX. Heusler observó que ciertos compuestos, formados por 
combinaciones específicas de metales como cobre, manganeso y aluminio, 
mostraban propiedades ferromagnéticas a pesar de que ninguno de los elementos 
constituyentes individuales era ferromagnético [41]. Una aleación Heusler se define 
como un compuesto intermetálico ternario que puede presentar propiedades 
ferromagnéticas, aunque no esté constituido por algún elemento ferromagnético 
(Fe, Co, Ni o Gd) [42]. 

Las aleaciones Heusler pueden dividirse en función de su estequiometría en dos 
principales familias. La primera, conocida como Full-Heusler, presenta una fórmula 
de tipo X2YZ donde X y Y son átomos de metales de transición o lantánidos y 
pertenecen al grupo III o IV de la tabla periódica. Los átomos X ocupan la posición 
Wyckoff 8c (1/4,1/4, 1/4), los átomos Y y Z están situados en 4a (0, 0, 0) y 4b (1/2, 
1/2, 1/2), respectivamente [42]. Esta estructura consta de cuatro subredes fcc, dos 
de las cuales están ocupadas por igual por átomos X, como se observa en la Figura 
14. Las aleaciones Full-Heusler exhiben una estructura tipo L21 y pertenecen al 
grupo espacial Fm3തm número 225. Dependiendo del estado de desorden de los 
sitios, las aleaciones Full Heusler pueden presentar las estructuras B2 (Y-Z 
desordenadas) y A2 (X-Y-Z desordenadas). Este grado de orden-desorden se debe 
a que durante el proceso de solidificación las aleaciones tipo Heusler cristalizan de 
manera escalonada, es decir inicialmente presentan una estructura desordenada 
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tipo A2 (BCC), que al enfriarse se transforma en una estructura tipo B2 (CsCl) y 
finalmente, enfriándola aún más alcanza una estructura ordenada tipo L21.  

La segunda familia half Heusler presenta la formula general XYZ.  Éstas cristalizan 
en una estructura cúbica no centrosimétrica del grupo espacial F4ത3m número 216, 
C1b (C" representa el tipo de red cristalina, cúbica, mientras que el 1b indica un 
subtipo dentro de la estructura cúbica, en este caso, el empaquetamiento cúbico 
centrado en las caras) [41], [42]. Una característica principal de esta familia de 
aleaciones Heusler es que está formada por 3 subestructuras FCC, cada una de 
estas subredes está ocupada por los átomos X, Y y Z. Los átomos de X se localizan 
en la posición de Wyckoff 4b (1/2, 1/2, 1/2), Y en 4c (1/4, 1/4, 1/4) y Z en 4a (0, 0, 
0). En principio, son posibles tres disposiciones atómicas no equivalentes dentro de 
este tipo de estructura, como se resume en la Tabla 1. 

 

 

Figura 14. Representación esquemática de las estructuras Half y Full Heusler. En todos los 
casos la red está formada por 4 subredes FCC. Obsérvese también que si todos los átomos 
fueran idénticos la red sería simplemente la BCC [43]. 

Tabla 1. Diferentes sitios ocupados en una estructura tipo C1b [42]. 

 4a 4b 4c 
I X Y Z 
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II Z X Y 
III Y Z X 

 

 

1.6 Propiedades elastocalóricas del sistema Ni-Mn-Ti 
El sistema de aleaciones Ni-Mn-Ti ha surgido debido a la necesidad de mejorar las 
propiedades mecánicas, ya que las aleaciones basadas en el sistema Ni-Mn son 
frágiles [44], [45]. Dicha fragilidad, limita su estudio en efecto elastocalórico por los 
esfuerzos utilizados. La introducción de Ti ha mostrado un incremento en la 
resistencia mecánica, con propensión a la formación de una fase Heusler tipo B2 y 
además ofrece la posibilidad de sintonizar las temperaturas de transformación 
martensítica [46]. El sistema Ni-Mn-Ti pertenece a los denominados sistemas "all 
3d-metals" que a diferencia de otros sistemas de Ni-Mn presenta propiedades 
mecánicas y mecanocalóricas similares a las del sistema Ni-Ti [47]. 

Recientemente entre los materiales con alta resistencia se han reportado valores 
elastocalóricos en los sistemas Ni-Mn-Ti. Hai-Le Ya [48] y su grupo de trabajo para 
la aleación Ni50Mn31.75Ti18.25 en bulk en la dirección de solidificación 〈100〉. 
Determinaron una MS, MF, AS y AF de 254.8K, 225.7K, 240.1K y 272.2K, 
respectivamente, y una histéresis térmica ǻTHys = 15.9K. Por otra parte, obtuvieron 
ǻTad = -20.4K para una deformación del 10% de la aleación.  

Asimismo, un estudio sobre una aleación policristalina texturizada Ni50Mn30Ti20 
UeSRUWy XQ ǻTad = -31.3 K a 263 K cuando se libera un esfuerzo de 780 MPa en la 
dirección <001> [49]. Este sistema ya ha sido estudiado con la adición de un cuarto 
elemento, por ejemplo, la aleación (Ni50Mn31.5Ti18.5)99.8B0.2 mRVWUy XQa ǻTad de 26.9 
K durante la carga y de -31.5 K durante la descarga a 700 MPa y 308 K [50]. 
Además, se determinó un cambio de entropía a partir de curvas de esfuerzo-
defRUmaciyQ eQ cRmSUeViyQ haVWa 700 MPa, alcaQ]aQdR XQ ǻSISO = 45 Jkg-1K-1[50]. 
Comparando los resultados de estas aleaciones con las del sistema Ti-Ni, se han 
SXblicadR YalRUeV de ǻTad = 25 K \ ǻSISO = 35 J kg-1 K-1 a 900 MPa [51], lo cual 
indica que el efecto elastocalórico en las aleaciones Ni-Mn-Ti es mayor que el 
reportado para las aleaciones Ti-Ni. 

 

1.7 Propiedades elastocalóricas del sistema Ni-Mn-In 
El sistema Ni-Mn-In tiene múltiples reportes del efecto elastocalórico donde se han 
reportado valores significativos introduciendo otros elementos del bloque d de la 
tabla periódica, tales como cobalto, cobre y cromo [52]. Si bien en la mayoría de los 
caVRV lRV YalRUeV de ǻTad reportados se encuentran por debajo de 10K se debe 
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considerar que el esfuerzo necesario para esta respuesta es significativamente 
menor que el requerido en Ni-Mn-Ti. De modo que comparar con base en el cociente 
eQWUe el cambiR de WemSeUaWXUa adiabiWica \ el eVfXeU]R UeTXeUidR, (ǻTad/ǻı), 
muestra mayor sensibilidad en Ni-Mn-In-Co-Cu (58 KGPa-1) que en Ni-Mn-Ti-B 
(45 KGPa-1). Sin embargo, la fragilidad en las aleaciones Ni-Mn-In a bajos esfuerzos 
y limitada resistencia a la fatiga es una limitante en su aplicación. [52], [53], [54], 
[55]  

Entre los estudios que se han reportado para el sistema Ni-Mn-In se encuentra el 
reportado por Binfeng Lu y colaboradores, quienes abordaron el efecto 
elastocalórico en una pieza policristalina altamente orientada con composición 
Ni45.7Mn36.6In13.3Co5.1. EQ el eVWXdiR del efecWR elaVWRcalyUicR midieURQ ǻTad a 
difeUeQWeV WemSeUaWXUaV, SXdieQdR RbWeQeU haVWa XQ ǻTad = 3.5K durante la carga de 
100 MPa [53]. 

Por otra parte, se ha reportado en la aleación Ni50Mn31.5In16Cu2.5 con temperaturas 
de transformación de AF=280K y MS= 278.5 K y cambios de temperatura adiabática 
ǻTad de 13 K y -10 K, durante la carga-descarga respectivamente, de 150MPa. [56].  

Recientemente Hernández-Navarro y colaboradores han reportado para el sistema 
Ni50Mn32In16Cr2 policristalino [55] reportado las propiedades elastocalóricas, con 
temperaturas de transformación martensítica entre 295 K y 279 K para AF y MF 
respectivamente. En este trabajo se estudió el comportamiento del efecto 
elastocalórico en las aleaciones policristalinas con textura, en diferentes direcciones 
cUiVWalRgUificaV. Se midiy diUecWameQWe el cambiR de WemSeUaWXUa adiabiWicR ǻTad, 
mRVWUaQdR TXe dXUaQWe la deVcaUga de 100 MPa Ve iQdXce XQ ǻTad de -3.9K a lo 
largo de la dirección de crecimiento columnar <001>, siendo estos valores más 
grandes que -2.0 K y -1.3 K, obtenidos cuando el esfuerzo se aplica en las 
direcciones <111> y <011>, respectivamente.  

El resultado más reciente reportado fue de 8.6 K tras liberar 350 MPa, equivalente 
a ǻTad/ǻı=24.6 KGPa-1, en una aleación Ni50Mn34.5In15Zr0.5 con presencia de una 
segunda fase en las fronteras de grano [Journal of Alloys and Compounds 1010 
(2025) 177765] 
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1.8 Hipótesis  
1.8.1 Sistema Ni-Mn-Ti-Ga 
La adición de Ga a la aleación manteniendo la fase austenita dentro de los límites 
de solubilidad en aleaciones Ni-Mn-Ti-Ga con temperaturas de transformación 
martensítica entorno a la temperatura ambiente permitirá obtener valores altos de 
cambio de entropía inducida por esfuerzo y resistencia a la fractura superiores a los 
presentes en el sistema ternario. 

 

1.8.2 Sistema Ni-Mn-In-Cr 
La adición de Cr manteniendo la fase austenita dentro de los límites de solubilidad 
en aleaciones Ni-Mn-In-Cr con temperaturas de transformación martensítica 
entorno a la temperatura ambiente permitirá obtener valores altos de cambio de 
entropía inducida por esfuerzo y resistencia a la fractura superiores a los presentes 
en el sistema ternario. 

 

1.8.2 Sistema Ni-Mn-V-In 
Las aleaciones de los sistemas Ni-Mn-V tienen transformación martensítica, misma 
que se puede ajustar entorno al ambiente con la adición de pequeños contenidos 
de In para evaluar el efecto elastocalórico. 
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1.9 Objetivo general  
Evaluar la respuesta elastocalórica a temperatura ambiente (~300 K) de aleaciones 
de las familias Ni±Mn±In±Cr, Ni±Mn±V±In y Ni±Mn±Ti±Ga, obtenidas por fusión por 
arco eléctrico, mediante caracterización microestructural (XRD-Rietveld, 
SEM/EDS), WpUmica (DSC) \ WeUmRmeciQica SaUa cXaQWificaU ǻSISO \ ǻSREV, a fin de 
establecer la correlación composición±microestructura±propiedad. 

 

1.10 Objetivos particulares 
1. Estudiar por calorimetría diferencial de barrido el efecto en las temperaturas 

de transformación de la adición elemental propuesta para Ni50Mn34-XTi16GaX 
(X = 0.5, 1.5 y 2 at%), Ni50Mn35-XIn15Crx (x=1, 2, 3 y 4) y NiXMn83-XV10In7 (X = 
47, 48, 49, 50, 51, 52 y 53) , buscando obtener transformación martensítica 
cercana a la temperatura ambiente (300 K). 

2. Caracterizar la estructura cristalina mediante XRD con refinamiento Rietveld 
para determinar el porcentaje de fases en volumen y parámetros de red. 

3. Caracterizar la microestructura de las aleaciones utilizando microscopía 
electrónica de barrido y óptica, con la finalidad de observar cualitativamente 
la morfología, homogeneidad y cantidad de fases presentes en 
composiciones seleccionadas. 

4. CalcXlaU el cambiR eQWURSta iVRWpUmicR ǻSISO(T,ı) \ el cambiR de eQWURSta 
UeYeUVible ǻSREV(ı) SRU mpWRdR iQdiUecWR a SaUWiU de lRV daWRV 
termomecánicos obtenidos en un intervalo de esfuerzos aplicados. 

5. Analizar, en composiciones seleccionadas de NiXMn83íXV10In7, la inhibición 
de la transformación martensítica posterior a la carga mecánica, a partir de 
la UedXcciyQ de ǻH eQ DSC \ VX cRUUelaciyQ cRQ la fUacciyQ de VegXQda faVe. 
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2 PROCEDIMIENTO EXPERIMENTAL 
 

2.1 Síntesis de aleaciones  
La VtQWeViV de laV aleaciRQeV Ve Ueali]y SaUWieQdR de lRV elemeQWRV SXURV (�99%) de 
acuerdo con la estequiometría deseada en cada aleación, mediante fusión en horno 
de arco eléctrico. Se utilizaron dos tipos de hornos de arco los cuales constan de 
tres partes, la fuente de poder, la cámara de fundición y el sistema de enfriamiento.  

Para el primer caso tenemos al horno de la marca Material Reserch Furnace INC 
modelo TA-200, con una fuente de poder de la marca Miller, una cámara que 
mediante una bomba de vacío mecánica permite obtener un vacío de hasta ~20 kPa 
y el uso de atmósfera controlada para la fusión. Este horno puede apreciarse en la 
Figura 15. El arco se genera mediante dos electrodos uno móvil de tungsteno-torio 
y el otro fijo al crisol de cobre. Previo a cada función se realizan 5 purgas con gas 
inerte dentro de la cámara, para eliminar el mayor porcentaje de oxígeno dentro de 
la misma. En el caso del sistema Ni-Mn-Ti-Ga, la corriente del electrodo se ajustó 
entre 150 a 300 A para favorecer la mezcla de los elementos durante la fusión, ya 
que no todas las aleaciones presentaron el mismo comportamiento. Algunas se 
alearon a corrientes bajas (~150 A), mientras que otras requirieron mayores 
intensidades (~300 A) o mayores tiempos de fundición, es por esto que fue 
necesario ajustar la corriente en función de lo observado durante la fundición. 
Respecto al sistema de enfriamiento, se bombea agua enfriada a temperatura de 
285 K el conjunto base de bronce ± crisol de cobre y la fuente de poder. 
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Figura 15. Horno de arco eléctrico Material Reserch Furnace INC. 
 

La segunda horno de arco, Edmund Bühler modelo Compact Arc Melter MAM-1, 
que se muestra en la Figura 16. En este caso la cámara de vacío permite llegar a 
una presión manométrica de -80 kPa, al igual que el caso anterior también cuenta 
con atmósfera controlada de argón. Esta atmosfera permite purgar el oxígeno dentro 
de la cámara para evitar la oxidación de las aleaciones durante las fundiciones. En 
el caso de los sistemas Ni-Mn-V-In y Ni-Mn-In-Cr se realizaron 5 purgas previas a 
cada fundición. 

  

Figura 16. Horno de arco eléctrico Edmund Bühler modelo Compact Arc Melter MAM-1 
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Con la finalidad de obtener aleaciones homogéneas, todas las aleaciones fueron 
fundidas en múltiples ocasiones. En la Tabla 2 se resume las aleaciones fabricadas 
y el horno de arco eléctrico utilizado. 

 

Tabla 2. Composición nominal de los tres sistemas de aleaciones sintetizadas por 
horno de arco eléctrico en este trabajo de tesis. 

Sistema Ni-Mn-Ti-Ga 
Aleación Horno 

utilizado 
Ni50Mn34Ti16 MRF 

Ni50Mn33.5Ti16 Ga0.5 MRF 
Ni50Mn33Ti16Ga1 MRF 

Ni50Mn32.5Ti16Ga1.5 MRF 

Ni50Mn32Ti16Ga2 MRF 

Sistema Ni-Mn-V-In 
Ni

47
Mn

36
V

10
In

7
 MAM-1 

Ni
48

Mn
35

V
10

In
7
 MAM-1 

Ni
49

Mn
34

V
10

In
7
 MAM-1 

Ni
50

Mn
33

V
10

In
7
 MAM-1 

Ni
51

Mn
32

V
10

In
7
 MAM-1 

Ni
52

Mn
31

V
10

In
7
 MAM-1 

Ni
53

Mn
30

V
10

In
7
 MAM-1 

Ni
54

Mn
29

V
10

In
7
 MAM-1 

Sistema Ni-Mn-In-Cr 
Ni50Mn34In15Cr1 MAM-1 

Ni50Mn33In15Cr2 MAM-1 

Ni50Mn32In15Cr3 MAM-1 

Ni50Mn31In15Cr4 MAM-1 
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2.2 Tratamientos térmicos  
Una vez obtenidas las aleaciones, se les realizaron tratamientos térmicos. La serie 
de aleaciones del sistema Ni-Mn-Ti-Ga se sometió a un tratamiento térmico de 1173 
K por 24 h y templado en agua con hielo. Respecto a la serie de Ni-Mn-In-Cr y Ni-
Mn-V-In, ambos se sometieron a un tratamiento térmico de 1200 K, por 24 h y 48 h, 
respectivamente, finalizando con un templado en mezcla de agua con hielo. 

Es fundamental realizar los tratamientos térmicos en una atmósfera inerte para 
evitar la oxidación. Para lograrlo, se requiere encapsular cada aleación en un tubo 
de cuarzo con atmósfera de argón. Durante el proceso de encapsulado, se llevan a 
cabo tres purgas utilizando un sistema de vacío que introduce gas argón, para 
reducir el contenido de oxígeno. Este gas arrastra el oxígeno fuera de la ampolleta, 
lo que reduce su concentración y minimiza la oxidación. Una vez completadas las 
purgas necesarias, se utiliza un soplete conectado a un tanque de gas LP y oxígeno 
para sellar la ampolleta, y proceder con el tratamiento térmico. 

 

2.3 Calorimetría diferencial de barrido (DSC)  
Una vez realizado el tratamiento térmico a cada aleación, se preparó una pequeña 
muestra (entre 30-50 mg) mediante una cortadora con disco de diamante modelo 
650 de la firma SBT. Las piezas fueron analizadas mediante un calorímetro de la 
marca TA Instruments modelo DSC Q200 en un intervalo de temperaturas 
comprendido entre 203 y 403 K, con una rampa de 10 K/min para las aleaciones de 
los sistemas Ni-Mn-Ti-Ga y Ni-Mn-V-In. Por otra parte, las aleaciones del sistema 
Ni-Mn-In-Cr fueron analizadas en un intervalo de temperaturas comprendido entre 
240 y 370 K, con una rampa de 10 K/min. 

 

2.4 Difracción de rayos X 
La caracterización por difracción de rayos X de polvos para los sistemas Ni-Mn-Ti-
Ga y Ni-Mn-V-In se llevó a cabo en un Difractómetro de Rayos X de la marca 
PANanalytical modelo XPERT Pro. Se realizaron las mediciones en un intervalo de 
2ș = 20 - 100°, con un paso de 0.026° y un tiempo de colección de 1 s.  

Antes de realizar la difracción de rayos X, cada aleación fue pulverizada y sometida 
a un tratamiento térmico a 1200 K durante 48 horas para Ni-Mn-V-In y a 873 K por 
5 h para Ni-Mn-Ti-Ga. Dichos tratamientos tenían como objetivo liberar los 
esfuerzos internos en las aleaciones, permitiendo que cada muestra recuperara su 
estructura y pudiera mostrar la transformación martensítica. Este equipo cuenta con 
un horno que permite realizar análisis a temperaturas por encima del ambiente. En 
el caso del sistema Ni-Mn-Ti-Ga todos los análisis se realizaron a 423 K (150°C), 
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temperatura a la cual todas las aleaciones se encontraban a una temperatura por 
arriba de AF. Para el sistema Ni-Mn-V-In el análisis se llevó a cabo a una 
temperatura de AF+20K. Dicha temperatura se muestra en la Tabla 3 para todas las 
aleaciones elaboradas. 

Tabla 3. Temperaturas de análisis para cada diferente composición de la serie de 
aleaciones del sistema Ni-Mn-V-In. 

Composición Temperaturas de análisis (K) 
Ni47Mn36V10In7 398 
Ni48Mn35V10In7 381 
Ni49Mn34V10In7 361 
Ni50Mn33V10In7 334 
Ni51Mn32V10In7 328 
Ni52Mn31V10In7 310 

 

El análisis de difracción de rayos X para la composición Ni50Mn32In15Cr3 de la serie 
Ni-Mn-In-Cr se realizó a temperatura ambiente (295 K) utilizando un difractómetro 
Rigaku SmartLab X-ray, bajo las siguientes condiciones: 40 kV, 30 mA, 
2θ = 20-100°, paso de 0.02° y 0.45 s de colección. Posteriormente, se realizó el 
refinamiento Rietveld de la serie de aleaciones de los sistemas Ni-Mn-Ti-Ga y 
Ni-Mn-V-In. 
 

2.4 Análisis microestructural y elemental 
Para revelar y estudiar la microestructura de las aleaciones, se llevó a cabo un 
proceso que involucró pulir con lijas de diferentes tamaños y posteriormente paño 
con polvo de alúmina de 0.05 µm para lograr un acabado espejo. Después de 
alcanzar este acabado, se realizaron ataques químicos para revelar la 
microestructura utilizando una solución de ácido nítrico al 10% en etanol (nital) 
durante distintos tiempos, que variaron de 20 a 60 s. 

Posteriormente, se utilizó un Microscópio Electrónico de Barrido FEI Quanta-250 
con un detector de energía dispersiva (EDS) para estudiar la microestructura y 
realizar un análisis químico elemental de cada aleación. Se obtuvieron micrografías 
con el detector de electrones retrodispersados para identificar la presencia de fases 
secundarias y verificar la homogeneidad, ya que genera un contraste por número 
atómico. Utilizando el detector EDS, se realizaron 10 adquisiciones de espectros 
EDS generales a 100x en cada aleación para obtener un promedio de la 
composición química elemental. Asimismo, se llevaron a cabo espectroscopías EDS 
puntuales en los lugares de la muestra donde se observaron segundas fases, 
adquiriendo un total de 10 muestreos en dichas áreas. 
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2.4 Medición del efecto elastocalórico  
Se determinó de manera indirecta el efecto elastocalórico de una aleación de Ni-
Mn-Ti-Ga y Ni-Mn-In-CU, eV deciU cRmR el cambiR eQ eQWURSta iVRWpUmicR (ǻSISO). 
Para dichas mediciones se utilizaron muestras con geometría regular 
(paralelepípedo), cuyas dimensiones y masa fueron previamente medidas. Las 
piezas fueron cortadas y preparadas específicamente para asegurar esta 
geometría. El efecto se calculó a partir de curvas de longitud en función de la 
temperatura y esfuerzo constante medidas en un equipo de magnetodeformación 
de manufactura propia descrito a detalle en la referencia [57]. Los esfuerzos 
máximos empleados en la medición fueron de 160 MPa para una aleación de Ni-
Mn-Ti-Ga y 100 MPa para una de Ni-Mn-In-Cr. El cambio de la longitud de la 
muestra se registró mediante un transformador diferencial de variación lineal (LVDT) 
Enerdis L20R y un generador/modulador Chauvin Arnoux GDL, cuya resolución en 
la arquitectura del equipo experimental (equipo de magneto-deformaciòn) es 
~0.5 ȝm. La WemSeUaWXUa Ve mide mediaQWe XQ WeUmRSaU WiSR K de 0.13mm de 
diámetro (Omega 5TC-TT-KI-36-1M). La señal de temperatura y longitud son 
adquiridas mediante un módulo NI 9216 con una frecuencia de 1 Hz y se procesan 
mediante el software LabView (National Instruments). Este equipo cuenta con un 
recirculador de la firma PolyScience AP15R-30-A11B que permite realizar los 
barridos de temperatura. Se utilizó en el recirculador refrigerado una mezcla de 
etanol y etilenglicol. 

2.5 Medición de curvas esfuerzo-deformación  
Para el caso de una aleación de los sistemas Ni51Mn32V10In7 y Ni52Mn31V10In7 se 
midieURQ cXUYaV de eVfXeU]R (ı) eQ fXQciyQ de la defRUmaciyQ (İ) a WemSeUaWXUa (T) 
constante, 𝜎ሺ𝜖ሻ|𝑇, mediante una máquina de ensayos universales de la firma 
SHIMADZU modelo autograph AG-I que puede aplicar una carga máxima de 
100 kN. La pieza caracterizada fue cortada y preparada para obtener un 
paralelepípedo con dimensiones y masa conocidas.  

 

  



28 
 

3 RESULTADOS Y DISCUSIONES DEL SISTEMA Ni-Mn-Ti-
Ga 

 

3.1 Calorimetría diferencia de barrido 
En la Figura 17 se muestran las curvas de calorimetría diferencial de barrido para 
las aleaciones del sistema Ni50Mn34-XTi16GaX (X = 0, 0.5, 1.5 y 2 at%). En todas las 
calorimetrías se creó una línea base y se sustrajo ésta para facilitar su análisis. 
Podemos notar que las curvas de las aleaciones presentan picos de transformación 
bien definidos. Las temperaturas características de transformación se determinaron 
mediante el método de intersección de tangentes en las regiones de inicio y final del 
pico de transformación y la línea de base de las curvas de calentamiento y 
enfriamiento. La histéresis térmica se determinó mediante la diferencia de 
temperatura entre el máximo de los picos de transformación. En primera instancia, 
nótese que en todos los casos se presentan curvas características de la 
transformación martensítica termoelástica, caracterizada por histéresis térmicas 
menores a 50 K. El incremento del contenido de Ga provoca la disminución de las 
temperaturas características de transformación y aumento de la histéresis térmica. 
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Figura 17. Curvas de calorimetría (DSC) para las aleaciones Ni50Mn34-XTi16GaX.  
En la Tabla 4 se presentan además de las temperaturas características de 
trasformación, la temperatura de transformación martensítica 𝑇𝑀 ൌ 𝑀ಷ+஺ಷ

ଶ
, el cambio 
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de entalpía y el cambio de entropía de transformación calculado a partir de las 
calorimetrías. Este último se define como ∆𝑆~ ∆𝐻

𝑇
, donde T corresponde a la 

temperatura donde el pico alcanza el valor máximo durante las transformaciones 
directa e inversa. Nótese que la entalpía, la TM \ el cambiR de eQWURSta ǻS 
reportados corresponden al promedio obtenido durante el enfriamiento y 
calentamiento y disminuyen con el incremento del contenido de Ga. La dependencia 
de la TM en la Figura 18 se graficó en función del contenido de Ga, mostrando una 
caída monótona causada por la adición de Ga. 

 

Tabla 4. Temperaturas características de transformación, histéresis térmica, entalpía y 
entropía de las aleaciones del sistema Ni50Mn34-XTi16GaX 

Nombre 
e/a MS 

(K) 
MF 

(K) 
AS 

(K) 
AF 

(K) 
Hist. 
(K) 

'H 
(J/g) 

TM 
(K) 

ǻS 
(J/kg K)  

Ni50Mn34Ti16 8.02 343 314 342 367 29 24.6 341 72.4 

Ni50Mn33.5Ti16 Ga0.5 8.05 331 311 347 365 35 22.8 338 67.9 

Ni50Mn33Ti16 Ga1 8.08 319 286 319 353 30 20.3 320 63.8 

Ni50Mn32.5Ti16 Ga1.5 8.11 310 291 327 345 37 17.2 318 54.8 

Ni50Mn32Ti16Ga2 8.14 281 261 284 302 24 17.9 282 63.8 
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Figura 18. Temperatura de transformación martensítica en función del contenido atómico 
en los sistemas de estudio. 
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3.2 Caracterización estructural mediante microscopia electrónica de 
barrido. 
 

Las imágenes de las microestructuras de las aleaciones fueron obtenidas por 
electrones retrodispersados para Ni50Mn34-XTi16GaX (X = 0.5, y 1.5). En la Figura 19 
se muestran las micrografías pertenecientes a 0.5 y 1.5 at% de Ga. En las imágenes 
se observa la formación de una segunda fase y con mayor brillo que la matriz. 
Asimismo, se realizaron análisis elementales (EDS) puntuales en la zona más clara 
y la zona obscura (que llamaremos matriz). 

La Figura 20 muestra una micrografía obtenida por electrones retrodispersados de 
la aleación Ni50Mn32Ti16Ga2. Al igual que las composiciones anteriores muestra 
evidencia de una segunda fase con mayor brillo en la imagen, lo cual es evidencia 
de concentración de átomos de mayor número atómico; (enfatizada en el insent) 
esta fase se ubica principalmente en los límites de grano.  
 

 

Figura 19. Micrografía de Ni50Mn34-XTi16GaX (X = 0.5, y 1.5) obtenida utilizando electrones 
retrodispersados 
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Figura 20. Micrografía de Ni50Mn32Ti16Ga2 obtenida utilizando electrones retrodispersados 

 

 
3.3 Caracterización elemental mediante espectroscopia de energía 
dispersa. 
Primeramente, se realizó la adquisición de un espectro EDS y luego mediante un 
análisis de éste se determinó la composición química elemental general, para 
comparar ésta con la nominal. En la Tabla 5 puede notarse que en todas las 
aleaciones se obtuvo una composición similar a la nominal, sin pérdidas 
significativas de algún elemento. 

Tabla 5. Composiciones atómicas globales del sistema Ni-Mn-Ti-Ga. 

Aleación Contenido (%at.) 

(composición nominal) Ni Mn Ti Ga 
Ni50Mn34Ti16 48.6±0.1 34.5±0.1 17.0±0.2 N.A. 

Ni50Mn33.5Ti16 Ga0.5 48.4±0.3 34.0±0.3 17.1±0.2 0.5±0.1 

Ni50Mn33Ti16Ga1 49.1±0.1 33.0±0.1 16.9±0.1 0.9±0.1 

Ni50Mn32.5Ti16 Ga1.5 48.5±0.2 33.4±0.3 16.9±0.1 1.3±0.2 

Ni50Mn32Ti16Ga2 48.1±0.1 32.7±0.2 17.4±0.2 1.7±0.1 

 

Posteriormente se analizaron las determinaciones de las composiciones químicas 
de la matriz y de la segunda fase de manera puntual. Es importante mencionar que 
de acuerdo a lo reportado en la literatura [58] la formación de una segunda fase 
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ocurre desde la aleación ternaria, es decir, esta segunda fase no depende de la 
incorporación de Ga. Esto es coherente con a los análisis de composición elemental 
en la segunda fase (zona más clara) donde no se observa un aumento del contenido 
de Ga. Las composiciones atómicas de la matriz y de la segunda fase se muestran 
en la Tabla 6 y 7, respectivamente. 

 

Tabla 6. Composición química elemental la matriz. 

Aleación Contenido (%at.) 
 Ni Mn Ti Ga 

Ni50Mn34Ti16 47.7±0.6 36.0±1.0 16.3±0.4 N.A. 
Ni50Mn33.5Ti16 Ga0.5 47.7±0.5 35.4±0.7 16.4±0.2 0.5±0.1 

Ni50Mn33Ti16Ga1 47.6±0.6 34.9±0.6 16.4±0.5 1.1±0.1 
Ni50Mn32.5Ti16 Ga1.5 47.7±0.3 34.7±0.5 16.2±0.3 1.4±0.2 

Ni50Mn32Ti16Ga2 47.7±0.2 33.5±0.3 16.7±0.2 2.1±0.2 
 

Tabla 7. Composición química elemental de la segunda fase. 

Aleación Contenido (%at.) 

 Ni Mn Ti Ga 
Ni50Mn34Ti16 55.5±2.8 14.5±3.8 18.9±1.0 N.A. 

Ni50Mn33.5Ti16 Ga0.5 64.6±1.8 12.7±2.8 22.5±1.1 0.2±0.1 
Ni50Mn33Ti16Ga1 57.8±3.0 22.1±4.1 19.4±1.1 0.7±0.1 

Ni50Mn32.5Ti16 Ga1.5 66.8±2.6 9.7±3.7 23.2±1.3 0.3±0.2 
Ni50Mn32Ti16Ga2 64.3±4.6 12.7±6.1 22.4±1.7 0.6±0.2 

 

3.4 Difracción de rayos X y Refinamiento Rietveld 
 

El análisis de difracción de rayos X en polvo de este sistema se realizó a 
temperatura ambiente (298 K). En la región mostrada en la Figura 21 es posible 
identificar la presencia de martensita modulada tipo 5M debido a la presencia de las 
difracciones satélite entorno al pico (220) de la austenita. La martensita modulada 
5M pertenece al sistema monoclínico con grupo espacial P2/m (10). Los resultados 
a temperatura ambiente son coherentes con lo obtenido por calorimetría diferencia 
de barrido donde la aleación sin Ga transforma a mayor temperatura favoreciendo 
la existencia de la martensita, así como la aleación Ga2 muestra únicamente la fase 
austenita y el resto de las aleaciones presentan coexistencia de ambas fases. 
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También se determinó la existencia de una segunda fase identificada como Ni3Ti 
[58], [59], [60]. 
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Figura 21. Difractogramas de Rayos X de la serie de aleaciones del sistema Ni-Mn-Ti-Ga 
obtenidas a temperatura ambiente (298 K). 

 

En la Figura 22 se muestran los difractogramas de rayos X en polvos a una 
temperatura de 423 K, esta temperatura pon encima de AF garantiza la presencia 
únicamente de la fase austenita donde se determinó que la estructura corresponde 
a una cúbica tipo B2. En el difractograma se observa que la ausencia de cambios 
en la segunda fase Ni3Ti.  
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Figura 22. Difracción de rayos X en polvos de la serie Ni-Mn-Ti-Ga a una temperatura de 
423K. El asterisco (*) es un plano difractado perteneciente al portamuestras de alúmina. 

 

Una vez identificadas las fases se propuso el modelo estructural para las diferentes 
composiciones del sistema Ni50Mn34-XTi16GaX, la Tabla 8 muestra los datos 
cristalográficos utilizados para las fases. La estructura B2 pertenece al grupo 
espacial Pm3ෘm, con un número de grupo espacial 221, del sistema cristalino cúbico. 
Por otra parte, la estructura Ni3Ti pertenece al grupo espacial P63/mmc, con un 
número de grupo espacial 194, del sistema cristalino hexagonal. Con base en estos 
datos se realizó el refinamiento de Rietveld para la serie de aleaciones obteniendo 
la abundancia de las fases. En la Tabla 9 mostramos los resultados de los 
refinamientos Rietveld. Entre los parámetros reportados se tiene el chi-cuadrado 
(Chi2), este parámetro en el refinamiento de Rietveld es una medida estadística que 
evalúa el ajuste entre el modelo teórico y los datos experimentales de difracción de 
rayos X, es decir cuantifica la diferencia entre los datos observados y los calculados 
por el modelo, considerando la incertidumbre en los datos experimentales.  Un buen 
refinamiento busca minimizar Chi2 para acercarse a 1, lo cual representa un modelo 
que describe adecuadamente los datos experimentales dentro de sus 
incertidumbres [61] 

 

Tabla 8. Modelos estructurales de la fase B2 y Ni3Ti de la serie Ni-Mn-Ti-Ga. 

Fase Átomo Posición 
Wyckoff X Y Z 
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B2 
Ni 1 b 0.50000 0.50000 0.50000 
Mn 1 a 0.00000 0.00000 0.00000 
Ti 1 a 0.00000 0.00000 0.00000 
Ga 1 a 0.00000 0.00000 0.00000 

Ni3Ti 
Ti 2 a 0.00000 0.00000 0.00000 
Ti 2 d 0.33333 0.66667 0.75000 
Ni 6 g 0.50000 0.00000 0.00000 
Ni 6 h 0.17363 0.34720 0.25000 

 

Tabla 9. Resultados obtenidos del porcentaje de cada fase obtenida mediante refinamiento 
Rietveld. La parte de % volumen se refiere al porcentaje en del volumen total. 

Composición Chi2 Fase % volumen a (ܔ) c(ܔ) 
Ni50Mn34Ti16 1.75 B2 84.9±1.2 2.9692±0.0000  

Ni3Ti 15.3±1.2 5.1216±0.0002 8.3606±0.0007 
Ni50Mn33.5Ti16 Ga0.5 2.98 B2 84.9±1.0 2.9697±0.0000  

Ni3Ti 15.1±0.6 5.1236±0.0002 8.3593±0.0005 
Ni50Mn33Ti16Ga1 2.7 B2 81.6±0.8 2.9691±0.0000  

Ni3Ti 18.4±0.4 5.1238±0.0002 8.3587±0.0006 
Ni50Mn32.5Ti16 Ga1.5 1.81 B2 86.8±0.9 2.9672±0.0000  

Ni3Ti 13.2±0.7 5.1214±0.0002 8.3642±0.0008 
Ni50Mn32Ti16Ga2 2.70 B2 89.7±0.8 2.9688±0.0000  

Ni3Ti 10.3±0.3 5.1237±0.0002 8.3588±0.0007 
 

A partir de estos resultados se observa cómo el porcentaje de la fase B2 aumenta 
con el incremento del contenido de Ga, mientras que la Ni3Ti disminuye como se 
aprecia en la Figura 23. Las Figuras 47-51 muestran detalles del refinamiento de 
Rietveld, se pueden consultar en la sección de los anexos. 

 

Figura 23. Comportamiento del contenido (en porcentaje en volumen) de la fase a) B2 y b) 
Ni3Ti en función del %at de Ga en el sistema Ni50Mn34-XTi16GaX (X= 0, 0.5, 1, 1.5 y 2). La 
línea roja representa la tendencia obtenida mediante regresión lineal 
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Por otro lado, en la Figura 24 se aprecia la dependencia del parámetro de red 
obtenido en función del contenido de Ga, donde en general se nota una disminución 
del parámetro de red con el contenido de Ga. 
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Figura 24. Comportamiento del parámetro de red a de la fase B2 en función del % at de Ga. 
La línea roja representa la tendencia obtenida mediante regresión lineal. 

 

3.5 Estudio del efecto elastocalórico de la composición Ni50Mn32Ti16Ga2 
Del sistema Ni50Mn34-XTi16GaX (X= 0, 0.5, 1, 1.5 y 2) se seleccionó la aleación 
Ni50Mn32Ti16Ga2 para su determinar el efecto elastocalórico, ya que ésta presenta 
transformación martensítica en un intervalo de temperatura cercano al ambiente 
(260 � TM � 310 K). El efecWR elaVWRcalyUicR Ve deWeUmiQy de maQeUa iQdiUecWa 
calcXlaQdR el cambiR de eQWURSta iVRWpUmica (ǻSISO). Este valor se obtuvo aplicando 
la relación de Maxwell ቀ𝜕𝑆 𝜕𝜎ൗ ቁ

𝑇
ൌ ቀ𝜕𝜀 𝜕𝑇ൗ ቁ

𝜎
 utilizando mediciones de longitud en 

función de la temperatura bajo un esfuerzo constante en compresión. El estudio del 
efecto elastocalórico se realizó a un paralelepípedo con dimensiones de 2.00 mm x 
1.70 mm x 4.38 mm y masa de 0.1048 g.  

La Figura 25 muestra las curvas de longitud versus temperatura a esfuerzo 
constante 𝐿(𝑇,𝜎) durante el enfriamiento y el calentamiento. Durante el enfriamiento, 
una contracción no lineal en la dirección del esfuerzo aplicado se asocia con la 
transformación martensítica directa. Mientras que, durante el calentamiento la 
discontinuidad en la dilatación térmica corresponde a la transformación martensítica 
inversa. [27]. A partir de las curvas 𝐿(𝑇,𝜎), el cambio de entropía isotérmica (ǻSISO) 
se determinó utilizando la expresión obtenida a través de la relación de Maxwell 
ሺ𝜕𝑆/𝜕𝐹ሻ𝑇 ൌ ሺ𝜕𝐿/𝜕𝑇ሻ𝐹 [36], como: 
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donde m es la masa de la muestra, F es la fuerza aplicada en cada ciclo de 
temperatura, L es la longitud medida, y T es la temperatura de la muestra. 
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Figura 25. Curvas de longitud en función de la temperatura aplicando un esfuerzo constante 
en compresión de 0 a 160 MPa durante el enfriamiento a) y el calentamiento b) de la 
aleación Ni50Mn32Ti16Ga2. 

En la Figura 26 a) se muestran las derivadas de la longitud en función de la 
temperatura (dL/dT). En estas derivadas se observa el aumento de las temperaturas 
de transformación martensítica directa e inversa con el esfuerzo aplicado, lo cual 
evidencia la presencia de un efecto calórico convencional [36]. Cabe señalar que 
las derivadas en calentamiento y enfriamiento tienen valores positivos. Sin 
embargo, las derivadas en calentamiento se trazaron con valores negativos para 
facilitar la visualización. Por la misma razón, aunque las mediciones se realizaron 
para 16 esfuerzos diferentes, presentamos solo ocho de ellos [58]. 

La temperatura máxima del pico de la derivada (TPeak) se aproxima a la temperatura 
en la que ocurre el 50% del cambio de longitud relacionado con el 50% de la 
transformación de fase. En la Figura 26 b), se observa la dependencia del TPeak con 
el esfuerzo aplicado, de acuerdo con la ley de Clausius-Clapeyron. Estos resultados 
se pueden utilizar para calcular la relación ΔTpeak/Δσ, que indica la sensibilidad de 
la transformación martensítica al aplicar un esfuerzo. Para la aleación 
Ni50Mn32Ti16Ga2, la sensibilidad fue de 0.15 K MPa-1 durante el enfriamiento y de 
0.16 K MPa-1 durante el calentamiento, evaluado hasta un esfuerzo de 160 MPa. 
Estos valores de sensibilidad superan lo reportado de 0.070 K MPa-1 para 
Ni50Mn32Ti18 pero es menor al 0.213 K MPa-1 mostrado en Ni35Mn35Ti15Co15 [62]. 

En la Figura 26 b), las líneas rojas y azules muestran la tendencia de TPeak durante 
el calentamiento y el enfriamiento, respectivamente. Siendo la histéresis térmica la 
diferencia entre ambas curvas se observa un cambio mínimo con el aumento del 
esfuerzo aplicado, lo que podría ser una característica interesante para aplicaciones 
en refrigeración en estado sólido. 



38 
 

280 290 300 310 320 330 340
-0.2

-0.1

0.0

0.1

0.2

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
280

285

290

295

300

305

310

315

320 b)

Heating

dL
/d

T 
(m

m
K

-1
)

Temperatura (K)

 20 MPa
 40 MPa
 60 MPa
 80 MPa
 100 MPa
 120 MPa
 140 MPa
 160 MPa

Cooling

a)

 Calentamiento
 Enfriamiento

T P
ea

k 
(K

)

Esfuerzo (MPa)  

Figura 26. a) Derivadas de la longitud en función de la temperatura (dL/dT) a diferentes 
esfuerzos b) TPeak de las curvas (dL/dT) en función del esfuerzo aplicado de la aleación 
Ni50Mn32Ti16Ga2. 

El cambiR de eQWURSta iVRWpUmica (ǻSISO) se utiliza como parámetro para cuantificar 
el efecWR elaVWRcalyUicR, el cilcXlR Ve Ueali]y a SaUWiU de laV cXUYaV de L(T,ı). La 
magQiWXd del ǻSISO se calculó durante las transformaciones directa (enfriamiento) e 
iQYeUVa (caleQWamieQWR), cRmR Ve mXeVWUa eQ la FigXUa 27 a). LRV YalRUeV del ǻSISO 
son negativos tanto para el calentamiento como para el enfriamiento [63], sin 
embargo, en la Figura 26 a) se representan en sentido positivo para una facilitar su 
YiVXali]aciyQ. La FigXUa 27 b) Ve cRQVWUX\y XWili]aQdR lRV YalRUeV mi[imRV de ǻSISO 
eQ fXQciyQ del eVfXeU]R aSlicadR. EQ eVWe gUificR RbVeUYamRV TXe ǻSISO aumenta 
hasta alcanzar un valor máximo de 23.0 J kg-1 K-1 durante el calentamiento y 22.0 J 
kg-1 K-1 durante el enfriamiento para 160 MPa. Las curvas muestran una 
dependencia lineal hasta los 75 y 100 MPa durante el calentamiento y enfriamiento, 
respectivamente; sobre estos valores de esfuerzo la dependencia disminuye 
severamente, este comportamiento se ha observado en Ni52.6Mn21.9Ga24.2Fe1.3, 
Ni47Mn38Sb12Co3, y Ni51.4Mn33.6In12.1Ga2.9 [64], [65], [66]. 
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Figura 27. a) Comportamiento del cambio de entropía durante el enfriamiento y 
calentamiento para diferentes esfuerzos aplicados en la aleación Ni50Mn32Ti16Ga2, b) 
Valores máximos de los cambios de entropía isotérmica en función del esfuerzo aplicado 
durante el enfriamiento y calentamiento. 

Considerando que la refrigeración de estado sólido tiene una relación intrínseca con la 
capacidad del material para mantener sus propiedades a lo largo de múltiples ciclos 
WeUmRmeciQicRV, el cambiR de eQWURSta UeYeUVible (ǻSREV) representa una variable de gran 
UeleYaQcia. EVWa Ve UelaciRQa cRQ la UegiyQ de la iQWeUVecciyQ del YalRU abVRlXWR de ǻS(T,ı) 
durante el calentamiento y enfriamiento, como se observa en la Figura 28. 
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Figura 28. Ejemplo gráfico del cálculo del cambio de entropía reversible correspondiente a 
un esfuerzo aplicado de 150 MPa. 

La ǻSREV mostrada en la Figura 29 indica el cambio de entropía utilizable durante un ciclo 
térmico. En la figura se observa que para 150 MPa la reversibilidad ocurre entre 287 K y 
319 K, lo que representa un intervalo térmico de 32 K. A diferencia de otros estudios [49], 
[62], [67],  el intervalo de temperatura reversible se obtiene cerca de la temperatura 
ambiente, lo cual es importante para su posible aplicación en refrigeración en estado sólido. 
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Cabe deVWacaU TXe a 299 K \ cRQ 160 MPa el ǻSREV alcanza el 90% (20.5 J kg-1 K-1) del 
mi[imR RbWeQidR eQ el ǻSISO, lo cual es comparable a los 28 J kg-1 K-1 reportados para una 
aleación Ni50Mn30Ti20 a 162 MPa, aunque este valor se obtuvo a 213 K, muy debajo del 
ambiente [49]. 

Para comparar aleaciones evaluadas con metodologías distintas, se emplea la figura de 
mpUiWR ǻSREV/ǻı, defiQida cRmR la eQWURSta UeYeUVible RbWeQida SRU XQidad de eVfXeU]R 
aplicado en gigapascales (J·kg⁻¹·K⁻¹·GPa⁻¹). Esta magnitud cuantifica la sensibilidad 
elastocalórica, a ma\RU ǻSREV/ǻı, ma\RU cambiR de eQWURSta Ve iQdXce cRQ el miVmR 
eVfXeU]R R, de fRUma eTXiYaleQWe, Ve UeTXieUe meQRU eVfXeU]R SaUa alcaQ]aU XQ ǻSREV dado. 
Por ello, valores altos son preferibles, ya que reducen las cargas necesarias para obtener 
XQ ǻSREV . En Ni50Mn32Ti16Ga2 se obtuvo un valor de 128 J kg-1 K-1 GPa-1, el cual supera 
valores de 113.3 J kg-1 K-1 GPa-1 en la aleación Ni49Mn33Ti18 [68], 64 J kg-1 K-1 GP-1 en 
(Ni50Mn31.5Ti18.5)99.8B0.2 [50] y 39 J kg-1 K-1 GP-1 en Ni50Mn30Ti20 [49]. 
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Figura 29. Cambios de entropía reversible en función de la temperatura para diferentes 
esfuerzos aplicados a la aleación Ni50Mn32Ti16Ga2. 

 

CONCLUSIONES DEL SISTEMA Ni-Mn-Ti-Ga 
1. Los análisis de DSC de las aleaciones del sistema Ni50Mn34-XTi16GaX (X=0, 

0.5, 1.5 y 2) presentan picos bien definidos y característicos de una 
transformación martensítica termoelástica. Las temperaturas características 
de transformación disminuyen con el contenido de Ga, mientras que la 
histéresis térmica se mantiene en el intervalo 24±37 K. 
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2. La microscopía electrónica de barrido en modo de electrones 
retrodispersados (BSE) muestra una segunda fase de mayor brillo en todas 
las composiciones estudiadas, localizada preferentemente en límites de 
grano para Ni50Mn32Ti16Ga2, lo que indica enriquecimiento en uno o más 
elementos de mayor número atómico respecto de la matriz. 
 

3. Los análisis EDS confirman que las composiciones globales son próximas a 
las nominales y muestran que el Ga se incorpora mayoritariamente a la matriz 
(hasta ~2.1 at.% para x = 2), mientras que su solubilidad en la segunda fase 
es baja (~0±0.7 at.%). Esta segunda fase está enriquecida en Ni (~55.5±66.8 
at.%) y empobrecida en Mn (~9.7±22.1 at.%), en concordancia con su 
contraste en BSE  
 

4. La caracterización por difracción de rayos X y refinamiento de Rietveld 
mostró la existencia de la fase martensita modulada 5M, una austenita B2 
con grupos espaciales P2/m (10) y Pm3ෘm (221), respectivamente. Además 
de contribuir a identificar la segunda fase como Ni3Ti con grupo espacial P 
63/m m c (194). 
 

5. El refinamiento de Rietveld permitió determinar la abundancia de fase B2 en 
las aleaciones según el contenido de Ga y el efecto de éste en la disminución 
del intermetálico Ni3Ti. 
 

6. La aleación Ni50Mn32Ti16Ga2 exhibe un desempeño elastocalórico cerca de 
ambiente. A partir de las curvas L(T,ı), laV deUiYadaV dL/dT mXeVWUaQ TXe 
TPeak aumenta con el esfuerzo aplicado según la ley de Clausius±Clapeyron, 
con sensibilidades de 0.15 K·MPa⁻¹ (enfriamiento) y 0.16 K·MPa⁻¹ 
(calentamiento) hasta 160 MPa, sin cambios significativos en la histéresis. 
 

7. El ǻSISO crece con el esfuerzo y alcanza máximos de 22.0 J·kg⁻¹·K⁻¹ 
(enfriamiento) y 23.0 J·kg⁻¹·K⁻¹ (calentamiento) a 160 MPa, manteniendo una 
dependencia aproximadamente lineal hasta ~75±100 MPa antes de 
atenuarse.  
 

8. La UeYeUVibilidad ǻSREV a 299 K es de 20.5 J·kg⁻¹·K⁻¹ a 160 MPa, y el 
intervalo reversible a 150 MPa abarca 287±319 K.  
 

9. La figXUa de mpUiWR ǻSREV/ǻı alcaQ]a 128 Jākg⁻¹·K⁻¹·GPa⁻¹, superior al 113.3 
J·kg⁻¹·K⁻¹·GPa⁻¹ reportado para Ni49Mn33Ti18, lo que confirma la pertinencia 
de esta composición para aplicaciones de refrigeración en estado sólido 
cerca de la temperatura ambiente. 
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5 PERSPECTIVAS DEL SISTEMA Ni-Mn-Ti-Ga 
1. Sintetizar una nueva aleación con la misma composición atómica observada 

por EDS en la matriz (Ni47.7±0.2Mn33.5±0.3Ti16.7±0.2Ga2.1±0.2) con la finalidad de 
obtener una aleación monofásica. 
 

2. MediU el cambiR de WemSeUaWXUa adiabiWica (ǻTad) de la aleación con 
contenido atómico de 2% de Ga. 

  



43 
 

6 RESULTADOS Y DISCUSIÓN DEL SISTEMA Ni-Mn-In-Cr 
6.1 Calorimetría diferencia de barrido  
Las calorimetrías del sistema Ni50Mn35-XIn15Crx (x=1, 2, 3 y 4) se muestran en la 
Figura 30, el barrido de temperatura se realizó en el intervalo de temperatura de 
260-340 K con una velocidad de 10 K/min. En la Tabla 10 se muestran la 
composición química, la relación de e/a, las temperaturas características de 
WUaQVfRUmaciyQ, hiVWpUeViV WpUmica, eQWalSta (ǻH) \ eQWURSta de WUaQVfRUmaciyQ (ǻS). 
La relación e/a o concentración de electrones de valencia por átomo se determina 
como la suma total de la cantidad de electrones de valencia de cada elemento 
multiplicado por su fracción atómica. Esta relación adimensional, aunque 
semiempírica ha mostrado ser de utilidad para comparar su dependencia con 
algunas propiedades físico-químicas, por ejemplo, las temperaturas características 
de transformación donde para algunos sistemas de aleación ha mostrado una 
relación lineal con las temperaturas de transformación para diferentes sistemas de 
aleaciones [69]. Los componentes del sistema de aleaciones de trabajo tienen 
concentraciones de electrones de valencia de Ni (10 e-), Mn (7 e-), In (3 e-) y Cr (6 
e-), por tanto, la sustitución propuesta disminuye el valor del e/a al adicionar Cr a la 
aleación; la misma tendencia se observó en las temperaturas características de 
transformación hasta un contenido de 3 at%. Para el 4 at% de Cr se encontró un 
incremento sensible de las temperaturas de transformación, este tipo de cambio en 
la tendencia se ha reportado para otros sistemas como Ni50Mn37-xCrxSb13, 
adjudicándolo a la interacción entre los electrones de valencia del Ni con los de Mn 
en exceso [70].  

En la tabla 10 mostramos las temperaturas características de transformación, la 
histéresis térmica, la entalpía de transformación, la temperatura TM y el cambio de 
entropía de transformación de las aleaciones Ni50Mn35-XIn15Crx (x=1, 2, 3 y 4). 
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Figura 30. Calorimetrías del sistema Ni50Mn35-XIn15Crx (x=1, 2, 3 y 4) 

Tabla 10. Temperaturas características de transformación, histéresis térmica, entalpía y 
entropía de las aleaciones del sistema Ni50Mn34-XTi16GaX. 

Nombre e/a MS 
(K) MF (K) AS 

(K) 
AF 

(K) 
Hist. 
(K) 

'H 
(J/g) 

TM 
(K) 

ǻS 
(J/kg K)  

Ni50Mn34In15Cr1 7.37 306 294 307 317 18 11.8 311 40.5 

Ni50Mn33In15Cr2 7.40 298 282 294 311 20 10.1 304 36.1 

Ni50Mn32In15Cr3 7.43 291 281 294 303 16 8.1 295 28.7 

Ni50Mn31In15Cr4 7.47 300 279 295 313 16 7.6 307 24.3 

 

La dependencia del contenido de Cr con la temperatura de transformación 
martensítica (TM) se muestra en la Figura 31, donde TM se define como 𝑇𝑀 ൌ 𝑀ಷ+஺ಷ

ଶ
. 
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Figura 31. Comportamiento de la temperatura TM en función del contenido de % at de Cr. 

 

6.2 Caracterización estructural mediante microscopia electrónica de 
barrido. 
Al igual que en el sistema anterior, se seleccionó la aleación cuya transformación 
maUWeQVtWica RcXUUe eQ el iQWeUYalR ceUcaQR a la WemSeUaWXUa ambieQWe (260 �TM � 
310 K). En este caso, dicha condición se cumple para la aleación con 3 at % de Cr, 
por lo que esta sección de la caracterización se centra en los resultados obtenidos 
específicamente para esa composición. 

La micrografía de la microestructura fue obtenida mediante electrones 
retrodispersados. En la Figura 32 se observan dos diferentes zonas, identificadas 
como A y B, las cuales presentan distintos niveles de brillo debido a la variación en 
el número atómico de los elementos que las componen. La zona A, al ser más 
brillante, corresponde a una región con elementos de mayor número atómico, 
mientras que la zona B, de menor brillo, está conformada por elementos con menor 
número atómico. 
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Figura 32. Micrografías obtenidas mediante electrones retrodispersados Ni50Mn32In15Cr3. 

 

6.3 Caracterización elemental mediante espectroscopia de energía 
dispersa. 
La Tabla 11 presenta las composiciones atómicas globales de la aleación, así como 
de las zonas A y B, junto con sus respectivas desviaciones estándar, determinadas 
mediante espectroscopía de dispersión de energía (EDS). Los valores reportados 
corresponden al promedio de diez mediciones realizadas en distintas regiones de la 
muestra, tanto para la composición global como para las zonas específicas A y B. 
Para comparar la composición elemental entre las fases, se analizaron las zonas 
etiquetadas como A y B, tal como se muestra en la Figura 32. Los resultados se 
resumen en la Tabla 12. En buen acuerdo con el contraste de las imágenes 
obtenidas con electrones retrodispersados la zona B presenta un menor contenido 
de indio respecto a la zona A. En contraste el Cr muestra un límite de solubilidad 
cercano al 3 at% explicando la aparición de la segunda fase respecto a lo reportado 
para Ni50Mn32In16Cr2 [71], [72]. 

 

Tabla 11. Composición atómica (%at) de Ni50Mn32In15Cr3 obtenidos por EDS las zonas; 
general, a y B. 

Composición 
nominal Zona Contenido de % at 

  Ni Mn In Cr 

Ni50Mn32In15Cr3 
General 49.7±0.1 33.3±0.1 13.1±0.2 3.9±0.1 

A 50.5±0.3 33.7±0.2 14.1±0.2 1.8±0.3 
B 54.4±0.2 28.8±0.2 1.2±0.2 15.7±0.2 
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6.4 Estudio del efecto elastocalórico de la composición Ni50Mn32In15Cr3 
Se midieron curvas de longitud en función de la temperatura a esfuerzo constante 
L(T,ı) SaUa la aleaciyQ Ni50Mn32In15Cr3 en ambos sentidos de la medición 
(caleQWamieQWR \ eQfUiamieQWR). La mediciyQ de laV cXUYaV L(T,ı) Ve Ueali]y eQ el 
equipo descrito en la sección 3.5. De igual manera el efecto elastocalórico se 
deWeUmiQy de maQeUa iQdiUecWa calcXlaQdR ǻSISO mediante las relaciones de Maxwell 
ቀ𝜕𝑆 𝜕𝜎ൗ ቁ

𝑇
ൌ ቀ𝜕𝜀 𝜕𝑇ൗ ቁ

𝜎
. 

Para la medición de las curvas L(T,ı) se preparó un paralelepípedo con 
dimensiones de 2.23x2.45x4.22 mm3 y con una masa de 0.1836 g. Considerando 
del área transversal (5.4635 mm2) se llevó a cabo la medición hasta un esfuerzo de 
100 MPa utilizando incrementos de 10 MPa. 

La Figura 33 presenta las curvas L(T,ı) de la aleaciyQ Ni50Mn32In15Cr3. Obsérvese 
que en ausencia de esfuerzo la transformación martensítica no es visible por esta 
técnica debido al autoacomodo de las variantes de martensita. Sin embargo, 
aplicando un esfuerzo constante durante el barrido de temperatura, la 
transformación martensítica se caracteriza por una compactación durante la 
transformación directa y una dilatación durante el calentamiento. Esta 
transformación se limita al intervalo de deformación no lineal, lo que indica 
claramente la presencia de un fenómeno distinto a la expansión o contracción 
térmica. 
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Figura 33. CXUYaV L(T,ı) eQ eQfUiamieQWR a) \ caleQWamieQWR b) de la aleaciyQ 
Ni50Mn32In15Cr3. 

En la Figura 33 se aprecia i) el desplazamiento de las temperaturas de 
transformación hacia la derecha debido a que el esfuerzo estabiliza la fase 
martensita por un intervalo mayor de temperatura y ii) una mayor deformación en el 
sentido del esfuerzo aplicado debido a la orientación de las variantes de martensita 
en esa dirección. 

En la Figura 34 a se presentan las derivadas de la longitud respecto a la temperatura 
(dL/dT) bajo diferentes niveles de esfuerzo aplicado. Al igual que en la Figura 26 a), 
se observa un desplazamiento hacia temperaturas mayores en las temperaturas de 
transformación características martensíticas directa e inversa conforme aumenta el 
esfuerzo, lo cual es indicativo de un efecto calórico convencional. Cabe mencionar 
que, de manera similar a lo descrito anteriormente, las curvas de calentamiento 
fueron graficadas con signo negativo para facilitar su visualización y comparación 
con las de enfriamiento. 

Partiendo de las derivadas se construyó la Figura 34 b). Las curvas de la Figura 34 
b) muestran la dependencia de la derivada de las curvas L(T,ı) YV la WemSeUaWXUa, 
el máximo, nombrado de TPeak, se aproxima a la temperatura en la que ocurre el 
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50% del cambio de longitud relacionado con la transformación de fase. Como se 
mencionó antes, TPeak aumenta con el esfuerzo en concordancia con la ley de 
Clausius-Clapeyron. La sensibilidad de la transformación martensítica al aplicar un 
eVfXeU]R cRUUeVSRQde a la SeQdieQWe ǻTPeak/ǻı, TXe haVWa lRV 100 MPa, Ve 
determinó en 0.055 K MPa-1. Este valor es menor en comparación con una aleación 
Ni50Mn32In16Cr2 (0.164 K MPa-1) y otra Ni48Mn35In17 (0.24 K MPa-1) [71][73]. 

 

 

Figura 34. TPeak en función del esfuerzo aplicado de las curvas (dL/dT) de la aleación 
Ni50Mn32In15Cr3, los puntos azules corresponden a la transformación martensítica directa 
durante el enfriamiento, y los puntos rojos corresponden a la transformación inversa durante 
el calentamiento. Las líneas rectas corresponden a la regresión lineal. 

A SaUWiU de laV cXUYaV L YV (T,ı) Ve calcXly el cambiR de eQWURSta iVRWpUmicR ǻSiso 
utilizando la expresión: 

∆𝑆ூ𝑆ை ൌ
1
𝑚

න ൬
𝜕𝐿
𝜕𝑇

൰
𝐹
𝑑𝐹

𝐹

0
 

Donde m es la masa del paralelepípedo, F es la fuerza aplicada en cada esfuerzo, 
L es la longitud del prisma y T la temperatura. Durante la metodología del cálculo 
de ǻSiso se sustrae de las curvas dL/dT una línea base con la finalidad de eliminar 
contribuciones aportadas por la dilatación térmica del sistema de medición y así 
cuantificar el cambio de la longitud cuyo origen es la transformación martensítica. 

EQ la FigXUa 35 Ve mXeVWUa ǻSiso para la aleación Ni50Mn32In15Cr3 durante la 
transformación martensítica directa y la inversa en función del esfuerzo aplicado. Es 
importante aclarar que la variación de entropía del efecto elastocalórico muestra 
positiva en el sentido directo (enfriamiento) y negativa para la transformación 
inversa (calentamiento). Sin embargo, en ambos casos los valores son negativos ya 
que corresponde a un efecto elastocalórico convencional [73], [74]. Observemos 
que el cambio de entropía máximo inducido por esfuerzo es de ~12.4 Jkg-1K-1 
durante el calentamiento y para el enfriamiento es de ~11.5 Jkg-1K-1. La 
deSeQdeQcia de ǻSiso máximo con el esfuerzo es de forma lineal, sin un aparente 
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valor de saturación, con un límite teórico de ~30 Jkg-1K-1 [73]. El valor obtenido en 
esta aleación es muy similar al de Ni50Mn32In16Cr2 a pesar de la diferencia en 
sensibilidad de la transformación martensítica [72]. 

A SaUWiU de la figXUa de mpUiWR ǻSISO/ǻı Ve cRmSaUaQ UeVXlWadRV de fRUma 
iQdeSeQdieQWe al SURWRcRlR de mediciyQ. DXUaQWe el eQfUiamieQWR WeQemRV ǻSISO/ǻı= 
115 J kg-1 K-1 GPa-1, el cual es mayor a lo reportado para (Ni51.5Mn33In15.5)99.7B0.3 y 
Ni48Mn35In17 cRQ ǻSISO/ǻı de 80 J kg-1 K-1 GPa-1 y 73.33 J kg-1 K-1 GPa-1, 
respectivamente [75] [76] 

 

Figura 35. a) Comportamiento del cambio de entropía durante el enfriamiento y 
calentamiento para diferentes esfuerzos aplicados en Ni50Mn32In15Cr3, b) Valores máximos 
de los cambios de entropía isotérmica en función del esfuerzo aplicado durante el 
enfriamiento y calentamiento. 

A SaUWiU del cilcXlR de ǻSISO, Ve deWeUmiQy el cambiR de eQWURSta UeYeUVible (ǻSREV), 
un parámetro importante que caracteriza la eficiencia y la reversibilidad de la 
WUaQVfRUmaciyQ maUWeQVtWica eQ maWeUialeV elaVWRcalyUicRV. El ǻSREV representa la 
cantidad de entropía que se intercambia de manera reversible durante un ciclo 
completo de carga y descarga, es decir, durante el proceso en el cual el material 
experimenta una transformación martensítica inducida por esfuerzo y regresa a su 
fase inicial (austenita) al elimiQaU el eVfXeU]R aSlicadR. El ǻSREV se aprecia en la 
Figura 36, obsérvese que presenta un intervalo reversible de trabajo de 12 K, entre 
290 K y 302 K, intervalo ubicado dentro de la temperatura ambiente. Presenta un 
YalRU mi[imR de ǻSREV = 7 J kg-1 K-1 a un esfuerzo de 100MPa 
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Figura 36. Cambios de entropía reversible en función de la temperatura para diferentes 
esfuerzos aplicados a la aleación Ni50Mn32In15Cr3. 

 

7 CONCLUSIONES DEL SISTEMA Ni-Mn-In-Cr 
 

1. En el sistema Ni50Mn35íXIn15CrX (x = 1±4 at.%), las calorimetrías muestran 
que la incorporación de Cr reduce las temperaturas características de 
transformación conforme aumenta Cr hasta 3 at.%, de modo que TM = (MF + 
AF)/2 desciende de 311 K (Cr = 1) a 294 K (Cr = 3). 
 

2. La histéresis térmica se mantiene entre 16 y 20 K en todas las 
cRmSRViciRQeV, mieQWUaV TXe la ǻH diVmiQX\e de 11.8 a 7.6 Jāg⁻ï \ el ǻS de 
40.5 a 24.3 J·kg⁻¹·K⁻¹ al incrementar Cr. En este marco, la aleación con 3 
at.% Cr sitúa su transformación (TM) cerca de la temperatura ambiente. 
 

3. La microestructura observada por SEM en modo BSE revela dos zonas con 
distinto brillo (A y B), indicativas de variación en número atómico. 
 

4. El análisis EDS confirma que la composición global es cercana a la nominal 
(Ni49.7±0.1Mn33.3 ± 0.1In13.1 ± 0.2Cr3.9 ± 0.1), mientras que a nivel puntual la zona A 
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presenta Cr ~1.8 at.% e In ~14.1 at.%, y la zona B se enriquece en Cr ~15.7 
at.% y se empobrece en In ~1.2 at.%, evidenciando baja solubilidad de Cr en 
la matriz y la formación de una segunda fase rica en Cr cuando el contenido 
global se aproxima a ~3±4 at.%. 
 

5. La aleación Ni50Mn32In15Cr3 exhibe una respuesta elastocalórica 
convencional a ı � 100 MPa. A SaUWiU de L(T,ı) \ VXV deUiYadaV dL/dT, la 
temperatura TPeak aumenta con el esfuerzo de acuerdo con Clausius±
Clapeyron, con una sensibilidad dTPeak/dı = 0.055 KāMPa⁻¹ en el intervalo 0 
-100 MPa.  
 

6. El ǻSISO máximo alcanza ~12.4 J·kg⁻¹·K⁻¹ en calentamiento y ~11.5 
J·kg⁻¹·K⁻¹ en enfriamiento.  
 

7. La UeYeUVibilidad cXaQWificada SRU ǻSREV presenta un máximo de 7 J·kg⁻¹·K⁻¹ 
a 100 MPa y un intervalo de trabajo reversible de 12 K, entre 290 y 302 K, 
dentro de temperatura ambiente. 
 

8. De fRUma cRmSlemeQWaUia, la figXUa de mpUiWR ǻSISO/ǻı eQ eQfUiamieQWR eV 
115 J·kg⁻¹·K⁻¹·GPa⁻¹, lo que sitúa el desempeño de esta composición en un 
intervalo competitivo bajo esfuerzos moderados. 

 

8 PERSPECTIVAS DEL SISTEMA Ni-Mn-In-Cr 
1. Realizar mediciones hasta un valor de esfuerzo suficiente para lograr la 

iQdXcciyQ WRWal de faVe \ cRQ ellR el ǻSISO=ǻSTr. 
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9 RESULTADOS Y DISCUSIÓN DEL SISTEMA Ni-Mn-V-In 
9.1 Calorimetría diferencia de barrido  
El uso de V en aleaciones con memoria de forma base Ni-Mn no se ha reportado 
por lo cual se utilizó un valor constante de 10 at%. En la Figura 37 se muestran las 
curvas de calorimetría diferencial de barrido para las aleaciones del sistema 
NiXMn83-XV10In7 (X = 47, 48, 49, 50, 51, 52 y 53). En todas las calorimetrías se creó 
una línea base y se sustrajo para su facilitar su comparación visual. Podemos notar 
que las curvas presentan picos característicos de una transformación martensítica 
termoelástica. Las temperaturas características de transformación se determinaron 
mediante el método de intersección de tangentes en las regiones de inicio y final del 
pico de transformación y la línea base de las curvas. La histéresis térmica se 
determinó mediante la diferencia de temperatura en el máximo de los picos de 
transformación (en enfriamiento y calentamiento).  

En la Tabla 12 se muestran las temperaturas características de trasformación, la 
temperatura TM, la relación e/a y el cambio de entropía calculado a partir de las 
calorimetrías. Nótese que el incremento del porcentaje atómico de Ni ocasiona la 
disminución de las temperaturas características de transformación, este resultado 
es atípico pues el aumento de Ni aumenta el e/a de la aleación. El comportamiento 
de la TM se aprecia en la Figura 38. 
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Figura 37. Curvas de calorimetría diferencial de barrido para las aleaciones NiXMn83-XV10In7. 
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Tabla 12. Temperaturas características de transformación, histéresis térmica, entalpía y 
entropía de las aleaciones del sistema NiXMn83-XV10In7. 

 

Nombre e/a MS 
(K) MF (K) AS 

(K) 
AF 

(K) 
Hist. 
(K) 

'H 
(J/g) 

TM 
(K) 

ǻS 
(J/kg K)  

Ni
47

Mn
36

V
10

In
7
 7.87 366 358 371 378 12.3 11.1 372 27.8 

Ni
48

Mn
35

V
10

In
7
 7.90 349 338 352 361 12.4 18.2 355 51.1 

Ni
49

Mn
34

V
10

In
7
 7.93 329 316 331 341 13.1 18.8 335 52.4 

Ni
50

Mn
33

V
10

In
7
 7.96 304 293 308 314 8.7 13.1 309 38.6 

Ni
51

Mn
32

V
10

In
7
 7.99 299 282 295 308 11.9 12.1 303 41.3 

Ni
52

Mn
31

V
10

In
7
 8.02 276 266 280 290 14.9 10.2 283 36.6 

Ni
53

Mn
30

V
10

In
7
 8.05 258 236 249 263 9.3 13.1 261 51.1 
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Figura 38. Comportamiento de TM en función del contenido de % at de Mn en el sistema 
NiXMnX-83V10In7. 
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9.2 Caracterización estructural mediante microscopia electrónica de 
barrido. 
Se eligieron 3 aleaciones en búsqueda de una tendencia en la proporción de fases 
presente, incluyendo la de menor contenido de Ni y las cercanas aquellas cuya 
transformación martensítica esta cercana a la temperatura ambiente. En la Figura 
39 se muestran las micrografías obtenidas por electrones retrodispersados para las 
aleaciones NiXMnX-83V10In7 (X = 47, 52 y 53). Se observa la formación de dos fases, 
la matriz en color gris claro y zonas oscuras pertenecientes a una segunda fase. La 
diferencia de contraste provocada por la diferencia en el número atómico evidencia 
que la segunda fase tiene menor contenido de In. Esta mezcla de fases se presentó 
en las tres composiciones, lo que motivó a realizar análisis elementales puntuales 
mediante EDS en la matriz y en la segunda fase para identificar los elementos 
presentes. 

 

 

Figura 39. Micrografía de NiXMnX-83V10In7 (X = 47, 52 y 53) obtenida utilizando electrones 
retrodispersados. 
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9.3 Análisis químico elemental mediante espectroscopia de energía 
dispersa. 
Primeramente, se adquirieron los espectros de EDS, a partir de los cuales se 
determinó la composición química general, para comparar los con las 
composiciones nominales de la aleación. En la Tabla 13 puede corroborarse que en 
todas las aleaciones se obtuvo una composición similar a la nominal y no hubo 
pérdidas significativas de ningún componente. 

 

Tabla 13. Composiciones atómicas globales. 

Aleación Contenido (%at.) 

 Ni Mn V In 
Ni

47
Mn

36
V

10
In

7
 46.3±0.3 36.7±0.1 11.3±0.4 5.7±0.2 

Ni
52

Mn
31

V
10

In
7
 50.7±0.1 32.1±03 11.3±0.3 5.9±0.3 

Ni
53

Mn
30

V
10

In
7
 52.5±0.2 30.1±0.4 11.2±0.2 6.2±0.3 

 
Posteriormente se analizó por EDS la matriz y la segunda fase de manera puntual 
para determinar la distribución atómica en estas dos zonas. Las composiciones 
atómicas de la matriz y de la segunda fase se muestran en las Tablas 14 y 15, 
respectivamente. Es importante destacar que los elementos mayoritarios de la 
matriz son Ni, Mn e In, mientras que el V es admitido en menor proporción a la 
considerada en la composición nominal. Por otra parte, en la segunda fase es muy 
rica en indio y pobre en V. 

 
Tabla 14. Composición química elemental de la matriz. 

Aleación Contenido (%at.) 

 Ni Mn In V 
Ni

47
Mn

36
V

10
In

7
 46.3±0.3 38.4±0.4 7.0±0.1 8.3±0.5 

Ni
52

Mn
31

V
10

In
7
 48.4±0.1 36.4±0.5 9.0±0.4 6.2±0.8 

Ni
53

Mn
30

V
10

In
7
 48.3±0.1 36.3±0.2 9.5±0.1 5.9±0.2 

 

Tabla 15. Composición química elemental de la segunda fase. 

Aleación Contenido (%at.) 

 Ni Mn In V 
Ni

47
Mn

36
V

10
In

7
 49.8±2.9 27.9±1.8 0.5±0.1 21.8±1.2 
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Ni
52

Mn
31

V
10

In
7
 55.6±0.2 24.5±0.2 0.6±0.2 19.3±0.3 

Ni
53

Mn
30

V
10

In
7
 55.4±0.2 25.3±0.2 0.6±0.1 18.7±0.1 

 

Dadas las magnitudes de cambio de entropía de transformación cabe esperar que 
la fase matriz es la que tiene transformación martensítica por ser mayoritaria; ya 
que se ha reportado que las aleaciones del sistema Ni-Mn-In con contenidos de In 
superiores a 16 at% no presentan esta transición [77], [78]. Cabe destacar que a 
SeVaU la SURSRUciyQ de VegXQda faVe, el cambiR de eQWURSta de WUaQVfRUmaciyQ (ǻSTr 

> 30 Jkg-1K-1) es superior a los valores típicos del sistema Ni-Mn-In y sus sistemas 
cuaternarios reportados [79][80] [81]. 

9.4 Difracción de rayos X y Refinamiento Rietveld 
En este caso es estudio de difracción de rayos X se realizó a 20 K sobre la AF para 
garantizar la presencia de austenita y facilitar su comparación. El análisis mostró 
una mezcla de fases con una estructura ordenada tipo L21 y una segunda fase tipo 
FCC. La estructura L21 pertenece a un sistema cúbico altamente ordenado con 
número de grupo espacial 225, Fm3തm. Mientras que la FCC, presenta el mismo 
grupo espacial, pero en este caso es desordenada, es decir, los átomos ocupan 
solo la posición 4a.  

En la Figura 40 a) se muestran los difractogramas de las aleaciones de estudio. Los 
planos característicos difractados por la estructura L21 se muestran en negro 
mientras que los correspondiente a la segunda fase en rojo. El plano difractado en 
35°, etiquetado como *, pertenecer al portamuestras de alúmina. 

 
Figura 40. Serie de difractogramas de la serie Ni-Mn-V-In realizados a una temperatura de 
análisis de T=AF+20K de a) 2ș=20�-100� \ 2ș=42�-44°. El asterisco (*) ubicado cerca de 
35° pertenece al portamuestras de alúmina. 
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Conociendo ambas fases se propuso el modelo estructural mostrado en la Tabla 16. 
Utilizando este modelo se realizó una serie de refinamientos de Rietveld de la serie 
de aleaciones para cuantificar el porcentaje de ambas fases. En la Tabla 18 se 
muestran los resultados de los refinamientos. 

Tabla 16. Modelos estructurales de la fase L21 y FCC de la serie Ni-Mn-In-V. 

Fase Átomo Posición 
Wyckoff X Y Z 

L21 

Ni 8c 0.25000 0.25000 0.25000 

Mn 
8c 0.25000 0.25000 0.25000 
4a 0.00000 0.00000 0.00000 
4b 0.50000 0.50000 0.50000 

In 4b 0.50000 0.50000 0.50000 

V 8c 0.25000 0.25000 0.25000 
4b 0.50000 0.50000 0.50000 

FCC 

Ni 

4a 0.00000 0.00000 0.00000 Mn 
In 
V 

 

El valor de chi2 en la Tabla 17 para todas las composiciones indican un buen 
refinamiento. Este ajuste adecuado se puede confirmar en la Figura 50 a 52 de los 
anexos, donde se nota una buena concordancia entre los datos observados y los 
teóricos en todos los casos. La proporción de las fases demuestra que la sustitución 
de Mn por Ni incrementa la fase FCC y reduce la L21, resultados mostrados en la 
Tabla 17 y en la Figura 42. Lo mismo queda evidenciado en la serie de 
difractogramas de la Figura 40 a) donde los planos (220) a 73.4° y (311) a 88.7° 
aumenta de manera proporcional a la sustitución de Mn por Ni. 

En la Figura 40 b) se observa que un incremento en el contenido de Ni desplaza los 
SicRV de difUacciyQ eQ 2ș de laV faVeV L21 y FCC en direcciones opuestas: los picos 
de la fase L21 se desplazan hacia ángulos menores, mientras que los de la fase 
FCC se mueven hacia ángulos mayores. El desplazamiento del pico 
correspondiente al plano L21 (220) sugiere un aumento en el parámetro de red a, 
mientras que el desplazamiento del pico FCC (111) indica un incremento del mismo, 
como se muestra en la Tabla 17. Estos resultados se ilustran en la Figura 41 para 
facilitar su comparación. Este comportamiento se explica a través de la ecuación de 
BUagg, TXe UelaciRQa el iQgXlR de difUacciyQ 2ș cRQ la diVWaQcia iQWeUSlaQaU d y el 
parámetro de red a. Cuando a disminuye, d también lo hace, lo que provoca un 
aumento en θ y un desplazamiento de los picos de difracción hacia ángulos 
mayores. Por el contrario, cuando a aumenta, d también aumenta, desplazando los 
picos hacia ángulos menores. 
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Figura 41. Comportamiento del parámetro de red a de la fase de a) L21 y b) FCC en función 
del % at de Ni. La línea roja representa la tendencia obtenida mediante regresión lineal. 

 

Tabla 17. Resultados obtenidos del porcentaje de cada fase obtenida mediante refinamiento 
Rietveld.  

Composición Chi2 Fase Fracción % a (ܔ) 
Ni47Mn36V10In7 2.04 L21 82.56±1.05 5.9553±0.0005 

FCC 17.44±0.48 3.6510±0.0008 

Ni48Mn35V10In7 2.91 L21 80.90±0.93 5.9614±0.0004 
FCC 19.10±1.38 3.6462±0.0008 

Ni49Mn34V10In7 2.21 L21 73.37±1.70 5.9625±0.0007 
FCC 26.63±1.79 3.6390±0.0005 

Ni
50

Mn
33

V
10

In
7
 3.05 L21 75.65±1.46 5.9644±0.0002 

FCC 24.35±0.76 3.6353±0.0001 
Ni

51
Mn

32
V

10
In

7
 4.89 L21 69.58±1.44 5.9701±0.0002 

FCC 30.42±0.73 3.6306±0.0001 
Ni

52
Mn

31
V

10
In

7
 4.18 L21 58.80±1.31 5.9695±0.0002 

FCC 41.20±0.81 3.6263±0.0001 
Ni

53
Mn

30
V

10
In

7
 4.03 L21 59.75±0.50 5.9713±0.0001 

FCC 40.25±0.50 3.6225±0.0001 
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Figura 42. Comportamiento del porcentaje en volumen de la fase de a) L21 y b) FCC en 
función del contenido de Ni (at.%). Las líneas representan la tendencia obtenida mediante 
regresión lineal. 

 

9.5 Mediciones mecánicas: curvas de esfuerzo deformación a 
temperatura constante  
La adición del V al sistema de aleación busca incrementar la resistencia mecánica 
y el cambio de entropía de transformación de la aleación, ambas de gran relevancia 
en la aplicación del efecto elastocalórico. Del sistema NiXMn83-XV10In7 (X = 47, 48, 
49, 50, 51, 52 y 53) las composiciones elegidas para el estudio fueron Ni51Mn32V10In7 
y Ni52Mn31V10In7, puesto que su transformación martensítica se encuentra en la 
ventana de temperatura de interés para aplicación del efecto elastocalórico. En la 
evaluación de las curvas esfuerzo vs deformación se utilizó una máquina de pruebas 
universales equipada con un sistema para el control de la temperatura que permite 
trabajar en el intervalo de temperatura de 278-323 K (5-50 °C). Se preparó un grupo 
de paralelepípedos de las aleaciones Ni51Mn32V10In7 y Ni52Mn31V10In7 con las 
dimensiones y masa reportadas en la Tabla 18. 

Tabla 18. Características de las probetas analizadas en una máquina de pruebas 
universales. 

Composición Paralelepípedo 
Dimensiones 

(mm3) Masa 
(g) a b c 

Ni51Mn32V10In7 1 2.20 2.55 4.31 0.1859 
2 1.72 1.95 4.60 0.1191 

Ni52Mn31V10In7  1 2.34 1.77 4.36 0.1218 
2 1.71 2.19 4.20 0.1487 
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Las curvas esfuerzo vs deformación de las aleaciones Ni51MQ32V10IQ7 y 
Ni52MQ31V10IQ7 se evaluaron a velocidad de deformación de ϵሶ ൌ 0.02 % min-1, 
entendida como el incremento porcentual de la longitud inicial por minuto durante el 
ensayo, hasta un esfuerzo máximo de 850 y 600 MPa, respectivamente, teniendo 
en cuenta que las temperaturas de transformación de Ni52MQ31V10IQ7 son más 
cercanas a la ambiental y por lo tanto el esfuerzo necesario para inducir la fase es 
menor. Para asegurar la reversibilidad en la inducción de fase por esfuerzo las 
mediciones fueron tomadas a temperaturas por encima de AF. En la Figura 43 (a) 
Ve SUeVeQWaQ laV cXUYaV ı YV ࣅ para Ni51MQ32V10IQ7 a 313 y 318 K , y (b) para 
Ni52MQ31V10IQ7 a 285 y 293 K; cada una de ellas realizada sobre una muestra virgen. 
Nótese que, a pesar de la temperatura de medición, al liberar el esfuerzo se observa 
una deformación remanente del entre 3 y 5.5%; ésta no es consistente con el efecto 
memoria de forma. Dicha deformación fue persistente posterior a un calentamiento 
de la muestra hasta 340 K (para Ni51MQ32V10IQ7 AF = 308 K), lo cual confirma que la 
deformación registrada es plástica y no debida a la indicción de martensita por 
esfuerzo. 
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Figura 43. Curvas de esfuerzo-deformación medidas un esfuerzo máximo de 600 MPa a 
diferentes temperaturas constantes, para a) Ni51Mn32V10In7 y b) Ni52Mn31V10In7. El 
paralelepípedo analizado para la composición Ni52Mn31V10In7 es el número 1. 

A partir de las curvas de esfuerzo vs deformación a diferentes temperaturas para 
ambas composiciones y temperaturas se determinó el esfuerzo critico de inducción 
de faVe (ıMS), este esfuerzo corresponde al valor necesario para iniciar la 
WUaQVfRUmaciyQ maUWeQVtWica iQdXcida SRU eVfXeU]R. PaUa calcXlaU ıMS se empleó la 
metodología basada en el análisis grafico del cambio de pendiente en la curva de 
esfuerzo vs deformación, la cual consiste en trazar líneas tangentes en la región 
elástica y en la zona de transición, siendo la intersección el valor de dicho esfuerzo 
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crítico. Un ejemplo del trazado de curvas se aprecia en la Figura 43 a), 
específicamente en la curva medida a 318K. 

 

Tabla 19. Esfuerzo crítico determinado a partir del análisis gráfico de las curvas esfuerzo-
deformación para distintas composiciones y temperaturas. 

Composición 
Temperatura de 

análisis  
(K) 

Esfuerzo crítico  
(MPa) 

Ni51Mn32V10In7  313 350 
318 400 

Ni52Mn31V10In7  285 256 
293 372 

 

El iQcUemeQWR del eVfXeU]R cUtWicR ıMS con la temperatura es consistente con lo 
esperado por Clausius±Clapeyron. A pesar de los resultados de la Tabla 19, es 
importante señalar que ambas aleaciones tienen una sensibilidad similar al esfuerzo 
a SaUWiU del cRcieQWe ıMS/(TAna-Ms) de 21 y 22 MPaK-1 para Ni51MQ32V10IQ7 y 
Ni52MQ31V10IQ7, respectivamente. 

Es conocido que la presencia de deformación plástica es capaz de inhibir la 
transformación martensítica. Esto se debe a la acumulación de dislocaciones y la 
generación de campos de tensión interna en las interfaces entre martensita y 
austenita, los cuales limitan la movilidad de las fronteras de fase y pueden estabilizar 
fracciones de martensita. Tal fenómeno ha sido reportado en sistemas similares 
como Ni-Mn-Sn [82] y NiTi [83], donde se evidenció que la presencia de martensita 
retenida y la deformación plástica inducida inhiben la reversibilidad de la 
transformación martensítica y reducen la funcionalidad superelástica del material. 
Para comprobar la ocurrencia de la transformación martensítica se repitió la 
calorimetría diferencial de barrido hasta 673 K en las muestras deformadas como 
se muestra en la Figura 44. Nótese que para las dos composiciones mostradas en 
esta figura se tiene un comportamiento similar. Sin embargo, en Ni51MQ32V10IQ7 de 
la Figura 44 a) es más claro dado que el esfuerzo máximo fue mayor. Se observa 
que la transformación martensítica, (posterior a ser sometido a un esfuerzo de 850 
MPa y etiquetada con 1 Cycle) inversa ocurre en dos etapas i) dentro del intervalo 
previo a la deformación y ii) a mayor temperatura, al repetir por segunda vez (2 
Cycle) la calorimetría diferencial de barrido se encontró que la aleación regresó a 
su intervalo original de temperaturas características de transformación. Este 
comportamiento se debe a presencia de la segunda fase, que con alta ductilidad 
favorece a las propiedades mecánicas evitando que fracture la pieza pero que al 
deformar plásticamente actúa como un esfuerzo constante (residual) que mantiene 
una fracción de la martensita inducida por esfuerzo. La curva de 1 Cycle de la Figura 
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44 a) muestran como durante el barrido de temperatura en DSC el calentamiento 
es suficiente para propiciar la difusión de dislocaciones, lo cual favorece al relevado 
de esfuerzos, que a su vez permite recuperar la transformación martensítica directa 
de forma parcial. Finalmente, en la curva de 2 Cycle se observa que la 
transformación martensítica ocurre en ambos sentidos a las temperaturas 
originales, pero con una reducción del área asociada al cambio de entalpia de 
transformación. 

 

Figura 44. Calorimetrías de las probetas medidas bajo diferentes esfuerzos aplicados y 
distintos intervalos de temperatura. a) Composición Ni51Mn32V10In7, sometida a 0 MPa y a 
850 MPa, con mediciones de uno y dos ciclos térmicos (cycle 1 y cycle 2) en el intervalo de 
243±473 K. b) Composición Ni52Mn31V10In7, sometida a 0 MPa y a 600 MPa, medidas en 
uno y dos ciclos térmicos (cycle 1 y cycle 2) en el intervalo de temperatura de 243±473 K. 
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La deformación observada en el inset de las curvas de calorimetría, a la derecha de 
la temperatura MS, sugiere la presencia de esfuerzo residual en las aleaciones. 
Además, es posible cuantificar y comparar el cambio de entalpía de transformación 
(ǻH) dRQde la UecXSeUaciyQ cRmSleWa de la WUaQVfRUmaciyQ maUWeQVtWica imSlicaUta 
igualar el valor medido antes de ser deformada. Los valores de la entalpia se 
muestran en la Tabla 20, para ambas composiciones estudiadas. 

Nótese que en ambas aleaciones, Ni51Mn32V10In7 y Ni52Mn31V10In7, se observa una 
diVmiQXciyQ eQ lRV YalRUeV de ǻH SRVWeUiRU a la defRUmaciyQ caXVada SRU el 
esfuerzo. Dado que la diferencia en la entalpia de transformación es proporcional a 
la fracción de aleación que no transforma se obtiene que la inhibición de la 
transformación martensítica posterior al tratamiento térmico es del 20% y 30% para 
Ni51Mn32V10In7 y Ni52Mn31V10In7, respectivamente. 

Tabla 20 Cambio de entalpia de las aleaciones Ni52Mn31V10In7 y Ni52Mn31V10In7  

Composición Esfuerzo (MPa) ǻH EnfUiamienWo 
(J/gK) 

ǻH CalenWamienWo 
(J/gK) 

Ni51Mn32V10In7 0 12.2 12.8 
850 (Cycle 1) 9.8 6.1 
850 (Cycle 2) 9.7 9.2 

Ni52Mn31V10In7 0 10.8 10.9 
600 (Cycle 1) 8.1 7.7 
600 (Cycle 2) 8.3 8.7 

 

 

De forma general se observa que las elaciones presentan una reducción 
significativa en la fragilidad, en comparación con aleaciones Ni-Mn-In y un alto 
cambio de entropía de transformación. Sin embargo, la proporción de fase dúctil 
FCC en las elaciones Ni51MQ32V10IQ7 y Ni52MQ31V10IQ7 y su alta ductilidad impide que 
ocurra el efecto superelástico debido a la deformación plástica, convirtiéndose en 
una fuente de esfuerzo residual que inhibe parcialmente la transformación 
martensítica. 

 

9.6 Micrografías obtenidas por microscopio óptico metalográfico 
Se realizó un análisis microestructural para confirmar la presencia de martensita 
remanente en la aleación Ni52Mn31V10In7, dado que los ensayos de esfuerzo-
deformación se efectuaron a una temperatura T > AF sin presentar efecto 
superelástico. La metodología para obtener las micrografías consistió en la 
preparación metalográfica de la muestra, que consta del proceso de pulido y un 
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revelado microestructural mediante ataque químico, siguiendo el procedimiento 
detallado en la sección 2.4 y utilizando el mismo microscopio óptico (Nikon MA200). 

La Figura 45 a) muestra el montaje experimental utilizado para obtener las 
micrografías a una temperatura de 318 K. Para alcanzar y mantener una 
temperatura estable de 318 K en la muestra, se empleó una fuente que reguló el 
voltaje y la corriente suministrados a la celda Peltier (Figura 45 b). La muestra se 
fijó a la celda Peltier utilizando cinta de carbono (Figura 45 d) para asegurar una 
distribución térmica uniforme durante el análisis. La verificación de la temperatura 
se realizó mediante un termómetro láser infrarrojo, como se ilustra en la Figura 45 
c). 

 

 

Figura 45. Configuración experimental para el análisis metalográfico: a) Montaje de la 
muestra en el microscopio metalográfico Nikon MA200 a 318 K; b) Fuente de poder utilizada 
para el control de voltaje y corriente de la celda Peltier; c) Medición de temperatura mediante 
sensor infrarrojo; (d) Muestra montada sobre cinta de carbono. 

La Figura 46 a) muestra la microestructura de la aleación Ni52Mn31V10In7 sometido 
a un esfuerzo de 600 MPa a temperatura ambiente (300 K) durante los ensayos 
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mecánicos. Nótese que la micrografía revela la presencia de martensita (señalada 
con flechas amarillas), lo cual es consistente con las calorimetrías que indican una 
mezcla de martensita y austenita a esta temperatura y tras ser sometida a 600 MPa 
(Figura 46). Sin embargo, al comparar con la calorimetría de la aleación sin 
esfuerzo, se observa que a 300 K debería predominar únicamente la austenita. Esto 
confirma que, posterior a la aplicación de esfuerzo, la aleación presenta martensita 
retenida. Este fenómeno puede atribuirse tanto a las tensiones residuales y 
deformaciones internas inducidas durante el análisis como a la influencia de la 
segunda fase. La considerable fracción de esta última actúa como una barrera de 
desplazamiento, dificultando su transformación completa a austenita [84], [85]. 

Por otro lado, la Figura 46 b) muestra la microestructura observada a una 
temperatura de 318 K. Esta imagen fue reconstruida a partir de una serie de 
micrografías tomadas en la misma región, abarcando toda la zona mediante un 
barrido y utilizando diferentes enfoques. Esto se hizo debido al montaje utilizado 
que no permitió un enfoque más amplio.  

En este caso podemos notar que aún persiste la martensita, aunque esta 
temperatura debería ser suficiente para completar la transformación inversa (por 
encima de AF). Este comportamiento apoya que la considerable fracción de segunda 
fase impide la reversión total de martensita a austenita, actuando como una barrera 
que requiere una mayor cantidad de energía para ser superada. Esto se corrobora 
con las calorimetrías de la Figura 44, donde se observa que, tras someterse a 
mayores temperaturas, el pico de transformación se define mejor en comparación 
con el primer ciclo de análisis del análisis (1 Cycle).  
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Figura 46. Micrografía de la elación Ni52Mn31V10In7 tras someterse a un esfuerzo de 600 
MPa: a) analizada a temperatura ambiente (300K) y b) a 418 K. 

 

 

8 CONCLUSIONES DEL SISTEMA Ni-Mn-V-In 
1. Las calorimetrías realizadas a las diferentes composiciones de NiXMn83-

XV10In7 (X = 47, 48, 49, 50, 51, 52 y 53), muestra picos bien definidos de 
transformación martensítica termoelástica.  
 

2. A partir de la composición nominal, se observó que el aumento del contenido 
de Ni provoca una disminución en las temperaturas de transformación. 
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3. Los cambios de entropía de transformación de las aleaciones de estudio 
muestran valores hasta 51.1 J kg-1 K-1 en el intervalo de temperatura cercana 
al ambiente. 
 

4. El análisis con electrones retrodispersados en microscopía electrónica de 
barrido muestra la existencia de dos fases. 
 

5. Del análisis elemental por EDS se obtuvo correspondencia entre la 
composición experimental y nominal. Una matriz con un límite de solubilidad 
para el V inferior a 8 at% y una segunda fase rica en V y limitada 
concentración de indio. 
 

6. A partir de las composiciones se propuso un modelo estructural con dos 
fases, una austenita L21 y otra FCC, para las aleaciones fabricadas del 
sistema NiXMn83-XV10In7 (X = 47, 48, 49, 50, 51, 52 y 53). 
 

7. La estructura L21 tiene un grupo espacial cúbico ordenado Fm3തm. Por su 
parte la fase FCC presenta el mismo grupo espacial, pero sin ocupación 
exclusiva, es decir los átomos solamente ocupan la posición 4a. 
 

8. Los resultados del refinamiento Rietveld mostraron un aumento en la 
segunda fase FCC con el incremento en el contenido de Ni. También se 
observó que el parámetro de red 𝑎 aumenta para la estructura L21 y 
disminuye para la fase FCC con el aumento del contenido de Ni. 
 

9. En los refinamientos se obtuvieron valores promedios de 2 para chi2, lo cual 
indica que el modelo teórico propuesto se ajusta bien a los datos 
experimentales medidos. 
 

10. La segunda fase mostró un comportamiento dúctil durante las pruebas de 
esfuerzo vs deformación. La deformación plástica de la segunda fase 
provoca un esfuerzo residual sobre la fase con transformación martensítica, 
manteniendo martensita inducida por esfuerzo después liberar la carga. 
 

11. Al superar los 400 K se propicia un relevado de esfuerzos que permite que la 
transformación martensítica ocurra sin alteraciones. 
 

12. A pesar de cumplir con los criterios de alto cambio de entropía de 
transformación y ductilidad, la proporción de fases de las aleaciones 
Ni51MQ32V10IQ7 y Ni52MQ31V10IQ7 limita el desempeño como material 
elastocalórico. 
 



70 
 

13. El análisis microestructural de la aleación Ni52Mn31V10In7 revela la presencia 
de martensita remanente incluso por encima de AF, lo cual confirma que la 
transformación inversa no se completa tras la aplicación de esfuerzo. Este 
resultado concuerda con las calorimetrías, donde solo un calentamiento 
superior a 400 K permite recuperar completamente la fase austenítica. 
 

14. La persistencia de martensita se atribuye a tensiones residuales generadas 
por deformación plástica y a la elevada fracción de segunda fase, que actúa 
como barrera al movimiento interfacial e impide la reversión total. Esto limita 
la respuesta reversible del sistema y su potencial elastocalórico. 
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10 CONCLUSIONES GENERALES 
 

1. En este trabajo de tesis se observó que realizar la adición de un cuarto 
elemento en los sistemas de aleaciones estudiados sustituyendo Mn permite 
sintonizar la transformación martensítica cerca de la temperatura ambiente, 
así como modificar la histéresis térmica y aumentar respuesta elastocalórica 
bajo tensiones moderadas. Este cambio es posible por medio de 
sustituciones atómicas (Ga en Ni±Mn±Ti, Cr en Ni±Mn±In y un exceso de Ni 
en Ni±Mn±V±In).  
 
Aleaciones Ni-Mn-Ti-Ga 
 

2. En Ni50Mn34íXTi16GaX (x = 0 - 2 at.%), el Ga disminuye TM (de 341 K a 282 
K), mRdifica la hiVWpUeViV WpUmica TXe Ya de 29 a 24 K, diVmiQX\e ǻH (24.6 a 
17.9 J·g⁻ï) \ ǻS de WUaQVfRUmaciyQ (72.4 a 63.8 Jākg⁻¹·K⁻¹).  
 

3. El análisis estructural confirma la coexistencia de martensita modulada 5M y 
austenita B2, con aumento de la fracción B2 (84.9 a 89.7 % vol.) y reducción 
de Ni3Ti (15.3 a 10.3 % vol.) al incrementar Ga, coherente con la baja 
solubilidad de Ga en la segunda fase observada por SEM/EDS.  
 

4. Seleccionada por su TM cercana a 300 K, Ni50Mn32Ti16Ga2 alcaQ]a ǻSISO = 
23 J·kg⁻¹·K⁻ï (eQ caleQWamieQWR) \ ǻSREV = 20.5 J·kg⁻¹·K⁻¹ a 299 K aplicando 
un esfuerzo máximo de 160 MPa, con ventana reversible 287±319 K y 
VeQVibilidadeV ǻTPeak/ǻı = 0.15 \ 0.16 KāMPa⁻¹; durante el enfriamiento y 
calentamiento, respectivamente. 
 
 

5. En la composición Ni50Mn32Ti16Ga2 la figura de mérito obtuvo valores de 
ǻSREV/ǻı = 128 Jākg⁻¹·K⁻¹·GPa⁻¹, lo cual posiciona a esta aleación como la 
que presenta el mejor compromiso magnitud±reversibilidad cerca de 
ambiente, comparada con  otras aleaciones reportadas en la literatura de 
composición similar. 
 
Aleaciones Ni-Mn-In-Cr 
 

6. En Ni50Mn35íXIn15CrX (X = 1±4 at.%), la incorporación de Cr reduce TM hasta 
3 at.% (311 a 294 K) y muestra un leve incremento a 4 at.% (307 K).  
 

7. La histéresis se mantiene en 16±20 K, mieQWUaV ǻH \ ǻS decUeceQ de 11.8 a 
7.6 J·g⁻¹ y 40.5 a 24.3 J·kg⁻¹·K⁻¹, respectivamente.  
 

8. La microestructura evidencia baja solubilidad de Cr en la matriz y formación 
de XQa VegXQda faVe Uica eQ CU (]RQa B §15.7 aW.% CU). CRQ WUaQVfRUmaciyQ 
martensítica en la ventana de interés, Ni50Mn32In15Cr3 presenta respuesta 
elaVWRcalyUicaV cRQYeQciRQal cRQ VeQVibilidad de ǻTPeak/ǻı = 0.055 KāMPa⁻¹ 
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(0±100 MPa), ǻSISO mi[imR § 12.4/11.5 Jākg⁻¹·K⁻¹ 
(caleQWamieQWR/eQfUiamieQWR) \ ǻSREV = 7 J·kg⁻¹·K⁻¹ con ventana reversible 
de 12 K (290±302 K); VX ǻSISO/ǻı = 115 Jākg⁻¹·K⁻¹·GPa⁻¹ muestra un 
desempeño competitivo a esfuerzos más bajos que en sistemas de 
aleaciones similares. 
 
Aleaciones Ni-Mn-V-In 
 

9. En la serie NiXMn83íXV10In7, al variar el contenido de Ni, las calorimetrías 
cRQfiUmaQ WUaQVfRUmaciRQeV maUWeQVtWicaV WeUmReliVWicaV cRQ XQ ǻH de 
transformación de hasta 51.1 J·kg⁻¹·K⁻¹ cerca de la temperatura ambiente. 
 

10. La difracción de rayos X con refinamiento Rietveld revela una microestructura 
bifásica (L21 y FCC). Al incrementar el Ni, aumenta la fracción de fase FCC 
\ VX SaUimeWUR de Ued ³a´ diVmiQX\e.  
 

11. Debido a la elevada ductilidad de esa fase, bajo carga se favorece la 
deformación plástica que generan tensiones residuales que retienen 
martensita inducida al descargar. En consecuencia, sólo un calentamiento 
superior a 400 K libera dichas tensiones y restablece, al menos parcialmente, 
la aXVWeQiWa. TUaV la caUga, la ǻH de WUaQVfRUmaciyQ medida SRU DSC 
disminuye aproximadamente entre ~20-30% respecto de la muestra sin 
esfuerzo. 
 

12. PeVe al alWR ǻS de WUaQVfRUmaciyQ \ a la mejRUa eQ UeViVWeQcia meciQica, la 
proporción de la segunda fase limita la reversibilidad y reduce el potencial 
elastocalórico utilizable de composiciones como Ni51Mn32V10In7 y 
Ni52Mn31V10In7 alrededor de 300 K. 
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ANEXOS 
 

A continuación se muestran los resultados del refinamiento Rietveld para los 
diferentes sistemas y composiciones. En cada pie de figura se especifica a qué 
sistema pertenece cada una. 

 

Figura 47. Comparativo del modelo estructural teórico de la aleación Ni50Mn34Ti16 (línea 
negra) y los datos experimentales (línea roja). 

 

 

Figura 48. Comparativo del modelo estructural teórico de la aleación Ni50Mn33.5Ti16Ga0.5 
(línea negra) y los datos experimentales (línea roja). 
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Figura 49. Comparativo del modelo estructural teórico de la aleación Ni50Mn32Ti16Ga1 
(línea negra) y los datos experimentales (línea roja). 

 

Figura 50. Comparativo del modelo estructural teórico de la aleación Ni50Mn31.5Ti16Ga1.5 
(línea negra) y los datos experimentales (línea roja). 
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Figura 51. Comparativo del modelo estructural teórico de la aleación Ni50Mn31Ti16Ga2 
(línea negra) y los datos experimentales (línea roja). 
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Figura  52. Comparativo del modelo estructural teórico (línea negra) de la serie de 
aleaciones del sistema del sistema Ni-Mn-V-In y los datos experimentales (línea roja). 

 

 

 



84 
 

 
Figura  53. Comparativo del modelo estructural teórico (línea negra) de la serie de 
aleaciones del sistema del sistema Ni-Mn-V-In y los datos experimentales (línea roja). 
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Figura  54. Comparativo del modelo estructural teórico (línea negra) de la serie de 
aleaciones del sistema del sistema Ni-Mn-V-In y los datos experimentales (línea roja). 

 

 

Figura  55 Captura de pantalla correspondiente al primer artículo publicado como resultado 
de la investigación desarrollada en esta tesis doctoral. 
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Figura  56 Captura de pantalla correspondiente al segundo artículo publicado como 
resultado de la investigación desarrollada en esta tesis doctoral. 

 

 


