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Resumen  

En la presente tesis, las aleaciones de alta entropía FeCoNi0.50Mn0.25Cu (Ni50), 

FeCoNi0.25Mn0.25Cu (Ni25), FeCoNi0.50Mn0.25Cu + 5 % en peso de SiC (Ni50+SiC) y 

FeCoNi0.50Mn0.25Cu + 5 % en peso de SiC (Ni25+SiC) fueron sintetizadas mediante 

aleado mecánico y sinterización convencional. Luego de 200 y 230 h de molienda 

los polvos aleados presentaron una única solución sólida cubica centrada en las 

caras (fcc) con estructura cristalina isoestructural a la del Cu puro, para la aleación 

Ni50 y Ni25, respectivamente. La evolución microestructural de las aleaciones se 

realizó mediante difracción de rayos X. El estudio de molienda revelo tres etapas 

durante el aleado mecánico de las aleaciones: inicialmente las partículas 

elementales fueron mezcladas y conminuidos; luego la estructura fcc de las 

partículas de Cu presentan gran deformación; por último, esta estructura desarrolló 

cristalización mecánica hasta su respectiva estabilización en una única estructura 

fcc. Las aleaciones fueron sinterizadas a 1000°C por 3 h, exhibiendo una 

microestructura heterogénea de tres fases, consistiendo en una enriquecida en Mn 

(tetragonal), otra enriquecida en Fe y Co (bcc), y Cu (fcc). Para la aleación Ni50 

una segunda solución sólida fcc fue identificada. Análisis mediante calorimetría 

diferencial de barrido permitió determinar 4 eventos durante la sinterización de los 

polvos compactados: (i) volatización de compuestos a baja temperatura, (ii) 

cristalización de fases, (iii) difusión en estado sólido y (iv) volatización de 

compuestos a alta temperatura, este último relacionado a la sublimación del Mn. 

No fue posible identificar en la microestructura de las aleaciones Ni50+SiC y 

Ni25+SiC la presencia de grafito, aunque se presentaron estructuras formadas por 

la disolución de SiC que sugieren la presencia de precipitados de grafito 

coalescidos. Mediante espectroscopia micro-Raman fue posible identificar la 

presencia de grafito turbostrático y grafeno. Además, se identificaron peaks 

relacionados a las bandas de excitación del SiC, debido la disolución incompleta 

del cerámico. Se determino que los productos de reacción entre las partículas de 

SiC y los polvos de aleación corresponden a siliciuros metálicos complejos, en 
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donde, la aleación Ni25 promovió la formación de siliciuros con mayor contenido de 

Si.  

Ensayos de deslizamiento en seco en una configuración de pin-on-disk revelaron 

una reducción del coeficiente de roce del sistema mayor a 21.5%, y disminución de 

77% en la tasa de desgaste de las aleaciones con adición de SiC versus las 

aleaciones sin SiC. Es de destacar que la evolución del coeficiente de roce durante 

el ensayo tribológico fue estable para todas las aleaciones sintetizadas. El principal 

mecanismo de desgaste observado fue por deformación plástica, relacionado a un 

modo de desgaste adhesivo, en donde las superficies desgastadas de las 

aleaciones Ni50 y Ni25 presentaron extensos surcos con evidente deformación. Por 

el contrario, para las aleaciones con SiC se observó grietas en las superficies 

desgatadas, acorde a un mecanismo de desgaste por fractura. La ausencia del 

mecanismo de desgaste adhesivo en las aleaciones con SiC se debió a la 

presencia de grafito en su estructura, actuando como lubricante durante el ensayo 

tribológico. 

Palabras clave: Aleación de Alta Entropía, Material Auto Lubricante, Disolución de 

Carburo de Silicio.  
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Abstract 

In the present study, the high-entropy alloys FeCoNi0.50Mn0.25Cu (Ni50), 

FeCoNi0.25Mn0.25Cu (Ni25), FeCoNi0.50Mn0.25Cu + 5 weight % of SiC (Ni50+SiC) and 

FeCoNi0.50Mn0.25Cu + 5 weight % of SiC (Ni50+SiC) were synthesized by mechanical 

alloying and conventional sintering. After 200 and 230 h of milling the mechanical 

alloyed powders presented a single face-centered cubic (fcc) solid solution with a 

crystalline structure isostructural to Cu, for the Ni50 and Ni25 alloys, respectively. 

The microstructural evolution of the alloys was done by X-ray diffraction (XRD). The 

milling study revealed three stages during the mechanical alloying of the alloys: 

initially the elemental particles were mixed and comminuted; then the fcc structure 

of the Cu particles presented high deformation; finally, this structure develops 

mechanical crystallization until its respective stabilization in a single fcc structure. 

The alloys were sintered at 1000°C for 3 h, exhibiting a heterogeneous three-phase 

microstructure, consisting of enriched Mn (tetragonal), other enriched in Fe and Co 

(bcc), and Cu (fcc). For the Ni50 alloy a second fcc solid solution was identified. 

Analysis using differential scanning calorimetry allowed determining four events 

during the sintering of compacted powders: i) volatization of compounds at low 

temperature, (ii) crystallization of phases, (iii) diffusion in solid state and (iv) 

volatization of compounds at high temperature, the latter related to the Mn 

sublimation. 

It was not possible to identify the presence of graphite in the microstructure of the 

Ni50+SiC and Ni25+SiC alloys, although structures formed by the decomposition of 

SiC suggest the presence of coalesced graphite precipitates. Using micro-Raman 

spectroscopy, it was possible to identify the presence of turbostratic graphite and 

graphene. In addition, peaks related to SiC excitation bands were identified, 

suggesting the incomplete dissolution of the ceramic. It was determined that the 

reaction products between the silicon carbide particles and the alloy powders 

correspond to complex metallic silicides, where the Ni25 alloy promoted the 

formation of silicides with a higher Si content. 
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Dry sliding tests in a pin-on-disk configuration revealed a reduction in the coefficient 

of friction of the system greater than 21.5%, and 77% decrease in the wear rate of 

the alloys with the addition of SiC. It is noteworthy that the evolution of the coefficient 

of friction during the tribological test was stable for all the alloys synthesized. The 

main wear mechanism observed was plastic deformation, related to an adhesive 

wear mode, where the worn surfaces of the Ni50 and Ni25 alloys presented 

extensive grooves with evident deformation. On the contrary, for alloys with addition 

of SiC, cracks were observed on the worn surfaces, consistent with a fracture wear 

mechanism. The absence of the adhesive wear mechanism was due to the presence 

of graphite in their structure, acting as a lubricant during the tribological test. 

Key words: High-Entropy Alloys, Self-Lubricating Materials, Silicon Carbide 

Decomposition 
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1. Introducción 

Desgaste y fricción son dos fenómenos interrelacionados que afectan 

significativamente la eficiencia y el rendimiento en sistemas mecánicos con 

componentes móviles [1]. De hecho, estudios desarrollados por Holmberg y Erdemir 

(2017) revelan que alrededor del 23% del consumo mundial de energía, equivalente 

a 119 EJ por año, se origina en sistemas con contacto tribológico, con un 20% de 

pérdidas por fricción y un 3% por el reemplazo de piezas desgastadas [2]. En 

transporte, reportan que el consumo de energía relacionado a la fricción en 

automóviles de combustión interna y camiones o vehículos pesados corresponden 

a un 28% y 33% del total de la energía aportada por el combustible [3,4]; en la 

industria del papel, el 28% [5]; y al menos, el 40% de la energía empleada en la 

industria minera [6], se pierden por fricción. La Figura 1 resume la estimación del 

uso de la energía en vehículos eléctricos y de combustión interna, en donde las 

perdidas por fricción se cuantifican en 57% y 33% del total, respectivamente. La 

diferencia, radica en la disminución de las perdidas en energía térmica que 

presentan los vehículos que utilizan combustible fósil y en una mayor eficiencia del 

motor eléctrico. A pesar de que la razón de perdidas por fricción es mayor en los 

vehículos eléctricos, estos consumen la mitad de la energía de un vehículo de 

combustión interna [7]. Hoy en día, sigue siendo un desafío la disminución en tales 

cifras, por lo tanto, la mejora continua e invención de nuevos materiales presenta 

una oportunidad para reducir las pérdidas en material y en energía para superar la 

fricción [1].  
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Figura 1. Desglose del uso de la energía en vehículos utilizados para el transporte 

de pasajeros [7]. 

Debido a las pérdidas económicas sufridas por la sociedad británica a mediados del 

siglo XX, se encargó a H. P. Jost realizar un reporte de las principales causas de 

ello, el cual determino que esta es por la falla del funcionamiento de las maquinas, 

debido principalmente al contacto y movimiento relativo de las superficies de las 

partes móviles que las componen, reconociéndolo como un contacto tribológico, 

impulsando la ciencia de la tribología [8,9]. En 1966, H. P. Jost [9] declara que la 

ciencia de la tribología se ha centrado, a través de su tecnología, en comprender y 

controlar la fricción, el desgaste y la lubricación de las superficies en contacto 

tribológico. Desde el informe de H. P. Jost ha habido un importante avance en la 

comprensión de los mecanismos que subyacen a los fenómenos tribológicos y la 

creación de una amplia gama de otras innovaciones tecnológicas, como un mejor 

diseño, materiales avanzados, técnicas de interfaz y lubricantes, que pueden reducir 

significativamente la fricción y mejorar la protección contra el desgaste [1,8].  

Los avances en la fabricación de materiales han permitido desarrollar nuevos 

procedimientos de síntesis y con ello nuevas tecnologías, dando solución a sistemas 

en donde las tecnologías tradicionales no pueden ser aplicadas. Por ejemplo, para 
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sistemas tribológicos en donde la lubricación fluida no puede actuar, como en 

temperaturas extremas, presiones cercanas al vacío, ambientes radiactivos, etc., es 

apropiado utilizar sistemas de lubricación sólida y materiales auto lubricantes [10]. 

Un material auto lubricante es aquel que tiene la capacidad de reducir la fricción y 

el desgaste de manera intrínseca, sin requerir lubricantes externos. Estudios 

recientes, han logrado sintetizar aceros auto lubricantes, formando nódulos de 

grafito mediante la disolución de SiC al mezclarlos con polvos de Fe [10–13]. El 

proceso de síntesis permitió la obtención de grafito in-situ, en el volumen del 

material, utilizando partículas de SiC como fuente de carbono. En estos materiales 

fue posible obtener una reducción del coeficiente de fricción (se utilizará su 

acrónimo en inglés, COF, para que sea consistente con cómo se presenta en la 

industria y en los artículos científicos) en seco, de 0.32 a 0.08, y tasa de desgaste, 

de 8.1 a 1.5·10-5 mm3·N-1·m-1, al agregar 3 % en peso de SiC a polvos de Fe+6%C 

[14]. Si bien los resultados obtenidos son bastante prometedores, las características 

de la matriz no favorecen la correcta formación del lubricante sólido, debido a la 

difusión del carbono y posterior formación de carburos de Fe, perdiendo eficiencia 

en la producción de grafito, además de la formación de hojuelas de grafito, al añadir 

polvo de grafito a la mezcla [13,15]. 

La técnica de formación de grafito in-situ mediante la disolución de SiC no ha sido 

explorada en otros materiales, aunque, hay antecedentes de las fases obtenidas en 

reacciones de estado sólido entre el SiC y diferentes metales de transición [16–18]. 

Componentes como el Cr, Ti, Mo y Nb han formado carburos al interactuar con el 

carbono del SiC, en contraste, el Fe, Ni, Co, Cu, Pd y Pt han formado distintas 

morfologías de grafito, insertos en una matriz de siliciuros metálicos. Entre estos, el 

Ni es el que ha presentado la mayor movilidad en la estructura del SiC y afinidad 

con el Si. De hecho, su interacción con el SiC ha formado morfologías libres de 

precipitados de grafito con una solubilidad limitada de carbono [17,18], sin embargo, 

los siliciuros formados son frágiles, y podrían perjudicar el rendimiento tribológico 

de la aleación [19].  

En la última década, una nueva familia de aleaciones ha despertado el interés como 

alternativa para sintetizar diferentes materiales con propiedades prometedoras, 
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aplicados en distintos campos de la industria, denominadas como aleaciones de alta 

entropía (se utilizará su acrónimo en inglés, HEAs, para que este sea coherente con 

los estudios relacionado a esta familia de aleaciones). Estas son aleaciones con 

solución sólida formada por la combinación de múltiples elementos metálicos, al 

menos 4 o 5, exhibiendo una única estructura cristalina, tal como una cubica 

centrada en el cuerpo (bcc), cubica centrada en las caras (fcc) y empaquetamiento 

hexagonal compacto (hcp) [20–22]. En estas subyacen al menos tres características 

que pueden beneficiar la síntesis de grafito mediante la disolución de SiC: 

1. Estabilización de solución sólida por sobre una mezcla de compuestos 

intermetálicos. 

2. Difusión ralentizada, limitando la cinética de las transformaciones en estado 

sólido. 

3. Solubilidad limita de elementos intersticiales. 

4. Efecto cocktail, relacionado a la combinación de los efectos individuales de 

los elementos que componen la aleación.[23,24] 

El sistema de las HEAs abarca una enorme cantidad de diferentes materiales y, 

explorar los efectos de la composición en la formación de sus fases, microestructura 

y propiedades resulta en una gran inversión de tiempo y dinero [25]. Así, 

herramientas para diseñar HEAs se han vuelto fundamental para una exploración 

más eficiente de estas aleaciones. Al estimar diferentes parámetros empíricos 

obtenidos mediante la interacción grupal de elementos, se puede evaluar múltiples 

criterios construidos en base a las características de las HEAs ya reportadas. El 

primer intento de predecir las fases formadas en una HEAs fue propuesto por Yang 

et al. [26], y fue basada en el parámetro de desajuste de tamaño atómico (δr) y la 

entalpia de mezcla (ΔHmix) para identificar las regiones estables de solución sólida 

cristalina, compuestos intermetálicos y fase amorfa, basados en la información 

experimental disponible. El software HEAPS (High Entropy Alloys Predicting 

Software) [25] reúne distintos criterios publicados por la comunidad científica las 

cuales pueden ser evaluados sin un gran consumo de tiempo. Considerando los 

múltiples criterios en el software HEAPS, además del comportamiento individual de 

los elementos que componen una aleación con el SiC, principalmente relacionados 
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a la formación de grafito por sobre la de carburos, se plantea el sistema Fe-Co-Ni-

Mn-Cu adecuado para formar un material auto lubricado mediante la disolución de 

SiC. 

En la presente tesis, se explorará la técnica de formación de lubricante sólido in-

situ, utilizando partículas de SiC para la formación de grafito en la matriz de las 

HEAs FeCoNi0.5Mn0.25Cu y FeCoNi0.25Mn0.25Cu, desarrollando un material auto 

lubricante. Las aleaciones del estudio no han sido reportadas, las cuales fueron 

sintetizadas mediante aleado mecánico (AM) [20,22]. Los componentes de las 

HEAs fueron seleccionados cuidando el comportamiento que estos pueden tener 

con el Si y C. El Fe, Co y Cu fueron escogidos como materiales base en las 

aleaciones. Pequeñas cantidades de Mn son añadidas, debido a que este elemento 

aumenta la solubilidad de carbono en las aleaciones tradicionales y en algunas 

HEAs [27]. Por último, la variación en contenido de Ni se ha escogido debido a dos 

factores, ha presentado afinidad con el Si para formar siliciuros de Ni, lo cual puede 

fragilizar la microestructura de las aleaciones, y en segundo lugar debido a que su 

presencia podría favorecer mecanismos de desgaste que impliquen deformación 

plástica severa, lo que podría cerrar las reservas de lubricante, e inhibir la acción 

del grafito durante ensayos de desgaste [28].  

1.1. Objetivos y motivación 

Este estudio investiga el proceso de disolución de partículas de carburo de silicio en 

polvos de aleación de alta entropía, con el objetivo de disolver el silicio en la matriz 

y formar grafito durante el proceso de consolidación mediante sinterización. Para 

ello, se empleó dos nuevas aleaciones de alta entropía del sistema Fe-Co-Ni-Mn-

Cu con diferente contenido de Ni. A su vez, los polvos de aleación fueron producidos 

mediante aleado mecánico, y luego se utilizó la vía tradicional de compactación en 

frio y sinterización para consolidar los polvos de aleación. La principal motivación 

es sintetizar un nuevo material auto lubricante, formando grafito in-situ mediante la 

disolución de carburo de silicio en una matriz de aleación de alta entropía, cuyo 

rendimiento tribológico será evaluado en un ensayo de lubricación y desgaste pin-

on-disk. 



- 18 - 

1.1.1. Hipótesis 

La disolución de carburo de silicio en las aleaciones de alta entropía 

FeCoNi0.5Mn0.25Cu y FeCoNi0.25Mn0.25Cu provoca la difusión de silicio en la matriz 

metálica y la precipitación de grafito en la microestructura, lo que induce coeficiente 

de roce contra acero menor a 0.2 en un ensayo de lubricidad y desgaste. 

1.1.2. Objetivo general 

Analizar la influencia de la disolución de carburo de silicio, formación de grafito, y 

disolución de silicio en las aleaciones de alta entropía FeCoNi0.5Mn0.25Cu y 

FeCoNi0.25Mn0.25Cu, producidos por aleado mecánico, mezcladas con 5 % en peso 

de carburo de silicio en el coeficiente de roce en seco durante ensayos pin-on-disk 

contra acero. 

1.1.3. Objetivos específicos 

• Analizar el efecto del tiempo de molienda en la formación de una solución 

sólida de las aleaciones FeCoNi0.5Mn0.25Cu y FeCoNi0.25Mn0.25Cu. 

• Evaluar la disolución de carburo de silicio mezclados con polvos 

mecánicamente aleados de las aleaciones FeCoNi0.5Mn0.25Cu y 

FeCoNi0.25Mn0.25Cu, para la formación de grafito y disolución de silicio en las 

aleaciones sinterizadas. 

• Analizar el comportamiento tribológico de las aleaciones sintetizadas en un 

ensayo de lubricidad y desgaste. 
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2. Revisión del bibliográfica 

2.1. Nódulos de grafito como lubricante sólido 

2.1.1. Fundamento de materiales lubricantes 

Los materiales lubricantes se caracterizan por disminuir la fricción y el desgaste 

entre superficies en movimiento, consecuencia de ello, mejorar el rendimiento del 

sistema, en cuanto a la disminución de la energía perdida por el roce y el aumento 

de la vida útil de las piezas involucradas [29,30]. La fenomenología de la lubricación 

radica en disminuir los esfuerzos de corte resultantes del contacto de dos superficies 

en movimiento relativo. Acorde a la Ec. 1, extraída de la teoría clásica de Bowden y 

Tabor [31], el COF, es la razón entre la fuerza de fricción, 𝐹, y la fuerza normal 

aplicada, 𝐿, en donde la fuerza de fricción es el producto entre el área real de 

contacto entre los metales, 𝐴𝑟, y el esfuerzo de corte del material lubricante 𝜏. Una 

fuerte adhesión entre los materiales en contacto casi siempre causa un alto COF, 

porque la mayoría de los materiales resisten el corte paralelo a la superficie de 

contacto, así como resisten la compresión normal. Sin embargo, algunos materiales 

exhiben anisotropía en sus propiedades mecánicas, en donde los planos paralelos 

a la superficie del contacto deslizan con bajos esfuerzos de corte, resultando en una 

disminución del COF del sistema [29]. Estas características se relacionan con el 

mecanismo de lubricación de los sólidos laminares propuesto por Bragg en 1928 

[32] para el grafito, el cual esta esquematizado en la Figura 2. Bowden y Tabor 

desarrollan el modelo de lubricación para sólidos no laminares como la plata, 

descrito como uno de metal dúctil en substrato duro. El escenario ideal para lograr 

una baja fricción acorde a Bowden y Tabor, es tener un módulo elástico rígido y un 

substrato duro para soportar la carga normal y mantener el área de contacto 

pequeña, mientras que el revestimiento blando de la superficie provee dispersión 

de esfuerzos de corte y reduce la resistencia de la unión metal-metal, hasta que el 

substrato comienza a ceder y deformarse plásticamente [33]. 

𝐶𝑂𝐹 =
F

L
=

𝐴𝑟 ∙ 𝜏

𝐿
 Ec. 1 
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Figura 2. Mecanismo de lubricación mediante sólidos laminares. Planos con baja 

resistencia al desgaste permite el movimiento relativo entre las láminas de la 

estructura cristalina. 

Las variables descritas son necesarias, pero no suficientes para una menor fricción 

y desgaste de los materiales. Estas propiedades no solo están relacionadas con las 

propiedades físicas y mecánicas de los materiales, más bien, estas son del sistema, 

las cuales involucran la interacción entre los pares de superficies en contacto y, 

entre ellos y el medioambiente. Muchos contactos tribológicos resultan en la 

transferencia de material desde la superficie al contracuerpo, conocida como 

reacción triboquímica, resultando en superficies cuyas propiedades químicas son 

significativamente diferente a la de los materiales iniciales. Esto puede influenciar la 

fricción y el degaste en el sistema, especialmente durante la etapa inicial, cuando la 

superficie comienza a adherirse al contracuerpo. Además de la fricción adhesiva, 

otros mecanismos pueden estar involucrados en el contacto, tales como abrasión, 

por desprendimiento de superficie y/o partículas duras cortando una superficie 

blanda (debris), el cual puede resultar en la formación de surcos permanentes en la 

superficie del material [33,34]. Si las partículas están unidas a las superficies en 

contacto, el proceso es referido como de dos-cuerpos o abrasión fija [33]. También 

puede presentarse en el contacto, deformación y/o fractura de capas superficiales, 

tales como óxidos. 
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El rol del lubricante es facilitar el movimiento relativo de los cuerpos para minimizar 

la fricción y el desgaste entre las dos superficies en contacto. Un lubricante hecho 

con una menor resistencia al corte entre las dos superficies en contacto debería 

reducir la fricción entre las superficies [35]. Algunos de estos pueden separar 

completamente las superficies en movimiento, por lo que no se formarían uniones 

con las asperezas de las superficies, y en otros, dependiendo del espesor del 

lubricante, solo podrían reducir su contacto [29,36]. 

2.1.2. Lubricación sólida y materiales auto lubricados 

Considerando algunas aplicaciones ambientales extremas, tales como control de 

superficies en el armado de naves espaciales, aceites y grasas tienden a migrar, 

volatizar y condensar. De hecho, para motores de aviones, estos lubricantes pueden 

evaporar, oxidar y descomponer a altas temperaturas y altitudes. Si bien, se siguen 

utilizando en la gran variedad de sistemas mecánicos, tienden a estar limitados en 

ciertas condiciones de base [30]. Por el contrario, los lubricantes sólidos y sus 

revestimientos han sido utilizados por largo tiempo en la industria para lograr una 

disminución en fricción y aumentar la resistencia al desgaste bajo condiciones 

tribológicas severas (tales como alto vacío y/o temperatura, alta velocidad y/o carga 

severa, etc.) [30,37]. Actualmente, hay gran variedad de tipos de lubricante sólido 

que pueden ser usados para controlar la fricción, el desgaste y la generación de 

debris en el deslizamiento de dos materiales [33]. Algunos ejemplos son el Mo2S, 

Ag, PTFE, MoSe2, h-BN, y grafito en una matriz de Fe, Ni, Cu o bronce [38–43].  

También existen algunas desventajas persistentes de los lubricantes sólidos, los 

que incluyen una conductividad térmica deficiente en la interfaz, coeficiente de 

fricción fluctuante en condiciones de trabajo variables y una vida útil finita [29,36]. 

En comparación a los lubricantes líquidos, son difíciles de reponer; también pueden 

oxidarse, cambiar su composición química estructural y degradarse. La Tabla 1 

compara en distintas condiciones y aplicaciones el comportamiento de los 

lubricantes sólidos y líquidos [30], para los cuales cada uno tiene un escenario de 

utilidad, dependiendo del sistema tribológico. 
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Tabla 1. Comparación de lubricantes líquidos y sólidos en aplicaciones tribológicas 

[30]. 

Aplicación 

y/o condición 
Lubricantes sólidos Lubricantes líquidos 

Vacío 

Los dicalcogenuros de 

metales de transición lubrican 

bastante bien en alto vació, y 

tienen una muy baja presión 

de vapor 

La mayoría se evapora, pero 

algunos éteres y olefinas 

tienen buena durabilidad 

Alta presión 
Pueden endurecerse Aumentan su viscosidad y 

pueden solidificar 

Temperatura 

Pueden funcionar a baja y alta 

temperatura. 

Pueden solidificar y 

descomponerse u oxidarse a 

bajas y altas temperaturas, 

respectivamente. Su 

generación de calor en el 

contacto es variable 

Desgaste 

Proveen excelente 

rendimiento o durabilidad a 

bajas velocidades. En 

condiciones de alta fricción, la 

tasa de desgaste está 

determinada por el espesor de 

la película lubricante 

Proporciona rendimiento y 

durabilidad marginales a 

velocidades lentas. Necesita 

aditivos para condición de 

lubricación limite. 

Fricción 

Extremadamente baja fricción 

Sólidos laminares: 0.002-0.5 

Sólidos blandos: 0.2-0.35 

Depende de la viscosidad, 

capa limite y temperatura 
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Varios materiales basados en la mezcla de una fase de lubricante sólido rodeada 

por una fase continua metálica están siendo investigados, lo que podría asegurar 

una lubricación constante [30,38,44]. Este tipo de material se ha denominado auto 

lubricante, cuya composición o estructura facilita bajos COF y desgaste mediante 

depósitos internos de lubricante, tales como grafito y MoS2 [30,42,43,45,46]. 

Estudios han mostrado que estos depósitos de partículas pueden formar una capa 

delgada de lubricante sólido en la superficie de contacto del sistema, así como se 

representa en el esquema propuesto por Liu et al. [46] (Figura 3), para una aleación 

de Al con depósitos de grafito. Esta capa lubricante inicialmente no estaba presente, 

Depósitos 

Pueden ser almacenados por 

largo tiempo (dicalcogenuros 

son sensibles a la humedad y 

oxigeno) 

Pueden evaporarse, drenar o 

migrar durante su 

almacenamiento 

Higiene  

Mejoran la higiene industrial 

debido a que pequeñas o nula 

emisión de compuestos 

peligrosos, debido a que están 

en estado sólido, y no hay 

peligros de derrame que 

pueda contaminar 

Pueden liberar componentes 

peligrosos, lubricantes líquidos 

podrían derramar y 

contaminar. Peligro de 

incendio con algunos aceites y 

grasas 

Compatibilidad 

con 

superficies 

tribológicas 

Compatible con superficies 

difíciles de lubricar (por 

ejemplo, Al, Ti, acero 

inoxidable y cerámicos) 

No adecuado para su uso en 

superficies no ferrosas o 

cerámicas 

Resistencia 

ambientes 

acuosos y 

químicos 

agresivos 

Rendimiento relativo en 

ambientes acuosos, solventes 

químicos, combustibles, y 

algunos ácidos y bases 

Pueden ser afectados o 

alterados por ácidos y otros 

ambientes acuosos 
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y se formó como resultado de la superficie desgastada o la deformación de esta 

[46,47].  

 

Figura 3. Proceso de escurrimiento de grafito durante un ensayo de deslizamiento: 

(1) antes del ensayo; (2) deformación de cavidades conteniendo grafito; (3) 

atrapamiento de grafito en la superficie tribológica; (4) formación de un filme de 

lubricación resultado del escurrimiento; (5) flujo superficial de aleación de Al cubierta 

de grafito [46]. 

Según Binder et al. [43] hay dos formas para dispersar partículas de lubricante 

sólido en el volumen de una matriz metálica para obtener aleaciones auto lubricados 

sinterizados: 

1. Unir los polvos de lubricante sólidos con polvos de la aleación metálica de la 

matriz, con un proceso simple de mezcla. 

2. Generar la fase de lubricante sólido in-situ mediante la disociación de un 

precursor proveniente de los polvos mezclados.  

La primera forma es la que más desarrollo ha tenido, por ejemplo, en 1992 Rohatgi 

et al. [47] reunió una serie de aleaciones con matriz metálica y partículas de grafito 

hasta esa fecha. En la Tabla 2 se han reunido algunos de los materiales de matriz 

metálica y lubricante sólido reportados en las últimas décadas con sus propiedades 

tribológicas. En todos se observa una disminución en el COF al añadir las partículas 

lubricantes, aunque en el trabajo reportado por Kato et al. [48] utilizando MoS2 como 

lubricante sólido, presentó un comportamiento cuadrático convexa, puesto que un 
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menor COF fue obtenido al añadir 10% en volumen de MoS2, de 0.38 y 0.40, para 

la partícula con y sin revestimiento de Cu, respectivamente, en donde a mayor 

contenido de MoS2 se formó la fase frágil CuMo2S3, aumentando el COF, y en gran 

medida la tasa de desgaste del material. 

Tabla 2. Propiedades tribológicas de aleación de matriz metálica y partículas de 

lubricante sólido reportados. 

Condición de ensayo Contracuerpo Matriz Lubricante sólido COF Desgaste Ref 

Deslizamiento 

three-pin-on-disk 

50N, 1m/s, 5min 

50-60% HR 

15-25°C 

Disco, acero 

AISI 52100 
Al-4Cu 

0 % v. 0.38 13.0 

g  

x10-4 
[46]  

Grafito 

5 % v. 0.21 13.0 

10 % v. 0.22 10.5 

15 % v. 0.12 9.5 

25 % v. 0.10 8.7 

50 % v. 0.09 7.0 

Deslizamiento 

pin-on-plate 

125N, 0.3m/s, 1h 

55-70% HR 

15-25°C 

Plato, acero 

normalizado 

Fe-0.45C 

Cu-10Sn 

0 % v. 0.70 20.0 

mm3

𝑚𝑖𝑛
  

x10-3 
[48] 

Grafito 

5 % v. 0.45 5.0 

10 % v. 0.38 3.5 

20 % v. 0.34 3.5 

40 % v. 0.13 9.8 

Grafito 

revestido con 

Cu 

5 % v. 0.59 5.0 

10 % v. 0.50 1.1 

20 % v. 0.34 1.8 

40 % v. 0.13 1.1 

MoS2 

5 % v. 0.45 130 

10 % v. 0.38 200 

20 % v. 0.40 300 

40 % v. 0.55 1000 

MoS2 revestido 

con Cu 

5 % v. 0.51 20 

10 % v. 0.40 30 

20 % v. 0.41 300 

40 % v. 0.64 600 

Deslizamiento 

pin-on-disk 

100N, 0.11m/s, 20min 

Disco, acero 

ASTM A295 
Cu 

0 % v. 0.36 - 

mm3

Nm
  

x10-4 
[49] Grafito 

30 % v. 0.15 16.0 

50 % v. 0.15 5.7 

30 % v. 0.13 12.0 



- 26 - 

60% HR 

21°C 

Grafito 

revestido con 

Cu 

50 % v. 

0.18 

6.4 

Deslizamiento 

pin-on-disk 

70N, 0.07m/s, 30min 

Pin, acero 

inoxidable 

AISI 321 

Bronce 

0 % p. 0.28 11.1 

-
mm3

Nm
  

x10-6 
[40] 

Grafito 3.5 % p. 0.23 6.8 

Grafito 

revestido con 

Ni 

8.4 % p. 0.22 4.0 

11.7 % p. 0.2 3.0 

15.0 % p. 0.19 11.1 

Deslizamiento 

pin-on-disk 

50N, 0.066m/s, 30min 

40% HR 25°C , con 

agua de mar 

8.2pH, 0.1M 

NaOH/HCl 

Pin, acero 

inoxidable 

AISI 322 

Bronce 

0% p. 0.31 10.1 

mm3

Nm
  

x10-6 
[39] 

Ag 

6 % p. 0.25 4.0 

7 % p. 0.23 4.0 

7.5 % p. 0.21 4.0 

Reciprocante 

ball-on-disk 

7N, 2Hz, 1h 

atmosfera de N2 y 

Aire  

Bola, acero 

AISI 52100 
Fe 

Grafito (0.8μm) 

9 % p. 

0.08 0.1 

mm3

Nm
  

x10-5 
[42] 

Grafito (72μm) 0.19 1.4 

Grafito (0.8μm) 0.14 3.3 

Grafito (72μm) 0.15 3.1 

Deslizamiento 

pin-on-disk 

10N, 0.2m/s, 80min 

30 - 800°C 

Pin, cerámico 

Si3N4 
NiAl 

0 % p. 
0.34 4.3 

mm3

Nm
  

x10-5 
[50] 

0.71 14.9 

PbO 

5 % p. 

0.26 4.3 

0.48 10.2 

Ti3SiC2-MoS2 
0.34 4.3 

0.31 4.8 

Ti3SiC2-WS2 
0.26 3.2 

0.24 4 

Reciprocante 

ball-on-disk 

+7N cada 10min, 2Hz 

50% HR 22°C 

Bola, acero 

AISI 52100 
Fe-0.6C 

0 % p. 0.38 -  

[12,13] 
Grafito 

(disociación de 

SiC) 

1 % p. 0.18 -  

2 % p. 0.13 -  

3 % p. 0.12 -  

4 % p. 0.09 -  

5 % p. 0.09 -  

 

Actualmente hay una gran variedad de materiales autolubricantes, y desde el 2011 

que se observa un aumento en artículos de investigación relacionados a este campo 
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[51], aunque prepondera el primer método de síntesis descrito por Binder et al. [43]. 

En cuanto al segundo método, el grupo de investigación liderado por C. Binder y A. 

Klein han reportado la formación de grafito a partir de la disociación de un precursor 

de este en la etapa de sinterizado, al añadir SiC con una mezcla de polvos de Fe-

0.6C, formando una matriz ferrito-perlítica con nódulos de grafito, obteniendo un 

acero auto lubricado [12,13]. En la Tabla 2 se presenta la reducción en COF desde 

0.38 a 0.09 al aplicar 4 % en peso de SiC sinterizados a 1150°C, aunque el 

comportamiento fue similar para las aleaciones sinterizadas a 1100 y 1200°C. Es 

de destacar la mejora en durabilidad de la tribocapa formada en las aleaciones con 

SiC, cuyo valor fue incrementado cinco veces con 2 % en peso de SiC en relación 

con la aleación sin SiC, cuando fue sinterizado a 1100°C. Si bien se registró un 

aumento en la durabilidad a mayor temperatura de sinterización, la presencia de 

SiC sin disociar en los núcleos de los nódulos de grafito pudo haber mejorado el 

rendimiento de la tribocapa formada durante el ensayo de durabilidad. Por último, 

mencionar que la ventaja de este proceso permite obtener buena resistencia 

mecánica en comparación a los procesos que implica mezclar inicialmente el grafito 

con los polvos de la matriz, debido a que este puede cubrir los polvos metálicos y 

causar excesiva discontinuidad en la matriz y debilitar el material auto lubricante 

[52]. 

2.1.3. Obtención de grafito mediante la disociación de carburo de silicio 

El SiC presenta bajo peso específico y coeficiente de dilatación térmica, lo que lo 

hace un material muy atractivo para aplicaciones en ingeniería. Sin embargo, la 

escasa tenacidad tanto al impacto como a la fractura y la baja resistencia al choque 

térmico se presentan como las dos principales desventajas de este material [53]. 

Este ha sido ampliamente utilizado para confeccionar compuestos cerámico-metal, 

contrario a los materiales con refuerzo en forma de partículas, fibras o inclusiones. 

En estos compuestos, el metal debe tener una buena mojabilidad con el cerámico 

y, en lo posible, una baja reactividad, con el objetivo de evitar que el SiC sea 

degrado por efecto de las reacciones químicas entre el cerámico y el metal. En este 

contexto, la reacción del SiC con diferentes metales de transición ha sido estudiado 

ampliamente, las cuales pueden formar varios compuestos intermetálicos y/o 
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soluciones sólidas. Park et al. [17] propone dos tipos de productos de reacción en 

la interfase entre el SiC y un metal. Los productos Tipo I (Ec. 2) corresponden a una 

secuencia de siliciuros con carbono libre dispuestos como precipitados de grafito, 

así como con el Ni, Pd y Pt, o grafito fibroso, tal como con el Fe y Co [16,18,54–56]. 

Por el contrario, los productos de reacción Tipo II (Ec. 3) comprenden carbono como 

carburos libres y/o en fases ternarias, algunos ejemplos son el Mo, Cr, Ti y Nb 

[16,17]. 

Tipo I: Me + SiC → silisiuros + C(grafito) Ec. 2 

Tipo II: Me + SiC → silisiuros + carburos + MexSiyCz Ec. 3 

Debido a que la solubilidad y coeficientes de difusión de los metales en la fase de 

SiC es muy pequeña, los productos de reacción pueden ser descritos como una 

disolución del SiC en los metales, formando varias fases en la zona de reacción y 

difusión entre el cerámico y el metal [16]. En el caso de metales como el Fe y Ni, 

estos difunden a través de las fases producidas por la reacción, con una posible 

contra difusión de Si. En el caso del Fe, se produce una matriz bcc enriquecida en 

Si, manteniendo este elemento en solución sólida. Además, se ha reportado la 

presencia de siliciuro de Fe (Fe3Si), luego de un recocido de 3 h a 1100°C [54]. El 

carbono extra precipita en forma de grafito homogéneamente distribuido en la 

matriz. Tang et al. [54] identificó al menos tres morfologías en relación con los 

precipitados de carbono que se observaron en la zona de reacción (Figura 4). Cerca 

de la interfaz con SiC, la zona M-CPZ se presentó con precipitados de carbono 

nodulares con fase Fe3Si, luego la zona R-CPZ presentó estos precipitados más 

masivos y homogéneamente distribuidos. La última zona, C-PFZ, se presentó libre 

de precipitados de carbono, compuesta solo de una solución sólida bcc-Fe 

enriquecida en Si. 
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Figura 4. Micrografía MEB de la zona de reacción de la interfaz Fe-SiC recocidas a 

1100°C por 3h [54]. 

En el caso de las aleaciones de Ni, estos han disuelto mayor cantidad de SiC, debido 

a la movilidad del Ni en la interfaz, lo cual también provocó la formación de una 

morfología periódica, formando mayor densidad de pequeños precipitados de 

grafito, los cuales pueden difundir a lo largo de la interfase siliciuro-carbono, como 

resultado, la concentración local de carbono en la interfaz con el SiC disminuye a 

un nivel en el que solo se forma siliciuro sobresaturado, sin precipitación de carbono 

[16,17]. Lim et al. [56] propuso un modelo de reacción en interface Co-SiC, las 

cuales se asemejan a las planteadas para la interfaz Ni-SiC, en donde el metal 

difunde hacia el SiC, estabilizando Co2Si+C y transformando la fase de Co hcp a 

una cubica simple sobre 900°C, estructura cristalina menos compacta que la hcp. 

Sobre 1050°C la solución sólida de Co se enriqueció en Si para formar la fase Co2Si, 

la cual luego estabilizó en la fase CoSi libre de precipitados de carbono. Misma 

transformación de los siliciuros ocurrió en la zona de precipitados de carbono. Por 

último, sobre 1450°C el grafito se presentó de forma masiva, teniendo una interface 

estable con CoSi libre de precipitados de carbono, presentando una secuencia de 

Grafito/CoSi/SiC. Utilizando técnicas de infiltración para descomponer el SiC, se ha 

reportado que el Cu tiene una baja mojabilidad con el SiC, la cual puede mejorar 
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con la incorporación de un elemento aleante, por ejemplo, Fe o Si [53]. A diferencia 

de los otros metales, el Cu promueve la formación de precipitados de grafito 

laminares, además, de retrasar la disolución del SiC cuando se le añade Si a la 

matriz. En específico, la adición de Si en la aleación de Cu disminuyó la actividad 

del carbono, lo que inhibe la presencia de grafito y en consiguiente la disolución del 

SiC es inhibida [53]. De hecho, se presentó una solución sólida fcc CuSi, libre de 

grafito, pero con precipitados de Cu5Si y SiC sin reaccionar.  

La reacción del SiC cambia sustancialmente cuando es ingresado como partículas 

en una matriz metálica, con el objetivo de reforzar el material. Así lo han reportado 

C. Binder y A. Klein para la formación de aceros auto lubricantes mediante la 

disociación de SiC en polvos de Fe [11,13,52]. La disociación de los polvos de SiC 

provee de átomos de Si y C, y ambos solubilizan en la fase fcc del Fe (austenita); 

sin embargo, como el contenido de Si incrementó, la matriz alrededor de la partícula 

de SiC comenzó a transformarse en la estructura bcc del Fe (ferrita), en donde la 

solubilidad de C es muy baja (0.02 % en peso de C). Así, el carbono fue retenido, y 

nódulos de grafito se formaron en el interior de las partículas de SiC [52]. La Figura 

5.(a) presenta la disociación parcial de una partícula de SiC, en la cual se observa 

la formación del anillo ferrítico y la precipitación de grafito en la interfaz. Para una 

partícula de SiC completamente disociada, se presenta un nódulo de grafito rodeado 

de fase ferrítica enriquecida en Si, en donde la matriz es una fase binaria de Fe3C 

y ferrita, conocida como perlita (Figura 5.(b)) [14].  
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Figura 5. Micrografía SEM de la partícula disociada de SiC en la aleación 

Fe0.6C+3SiC. (a) parcialmente disociado y (b) completamente disociado [14]. 

Araya et al. [11] estableció parámetros para obtener una correcta disociación de SiC 

en los polvos de Fe obtenidos vía metalurgia de polvos, mezcla de polvos, 

compactación en frio y sinterizado. Un punto de inflexión es el tamaño de partícula 

de SiC utilizado para el proceso, en donde partículas menores a 10 μm completan 

la disolución del cerámico. La cantidad de SiC ingresada en la mezcla de los polvos 

tiene influencia en la formación de grafito y perlita, debido a la difusión de carbono 

en la matriz. La presencia de nódulos de grafito producto de la disociación de SiC 

aumentó al utilizar sobre 3 % en peso de SiC, y cuando se añadió grafito en la 

mezcla. Esto ocurre debido a que la saturación de carbono en la matriz es más 

rápida al añadir carbono en esta, lo que disminuye la disolución del carbono 

proveniente de las partículas de SiC. Por último, se determinó que menor 

temperatura de sinterización disminuye la presencia de perlita en la matriz, lo que 

está directamente relacionado a la velocidad de disolución de SiC, en donde no es 

la suficiente para saturar la matriz con carbono. Por el contrario, a 1250°C se 

observó una estructura homogénea de matriz perlítica.  

Considerando solo las características de la interfaz de reacción entre el SiC y los 

polvos metálicos, para descomponer el SiC con la intención de formar grafito, es 

ideal formar una fase de baja solubilidad de carbono, para evitar la disolución de 

este elemento en la matriz, ya sea en solución sólida o formando carburos. Con la 

finalidad de obtener un material para aplicaciones tribológicas, con propiedades 

autolubricantes, este trabajo de tesis busca explorar nuevos materiales que 

permitan un correcto desempeño en la disolución de SiC y formación de grafito in-

situ. Para ello, se diseñará una aleación considerando los productos de reacción 

generadas por la reacción de las partículas de SiC con el metal, sintetizadas 

mediante metalurgia de polvos. Algunas consideraciones están relacionadas al 

potencial del material para descomponer el SiC, formar una solución sólida con baja 

solubilidad de carbono, que inhiba la difusión de carbono en la matriz, y limitar la 
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formación de siliciuros, los cuales pueden perjudicar el comportamiento tribológico 

del composite. 

2.2. Aleaciones de alta entropía 

2.2.1. Fundamentos de las aleaciones de alta entropía 

Yeh el 2004 invento el termino de aleaciones de alta entropía (HEA) [57], y la definió 

como una que debe contener al menos 5 elementos con una concentración en el 

rango de 5-35 % atómico. La regla establece que, en ese rango composicional, la 

entropía configuracional de la aleación es máxima, y sufrientemente alta, para 

sobrepasar la entalpia de formación de fases intermetálicas [23,58,59]. Para una 

aleación con 𝑛 componentes, la entropía de mezcla es calculada según se indica 

en la Ec. 4, ΔSmix, en donde R (8.31 J/K·mol) es la constante de los gases y xi es la 

fracción molar de i - esimo elemento en la aleación. Este principio se corresponde 

con la ecuación de energía libre, Ec. 5, en donde ΔGmix y ΔHmix son la energía libre 

de Gibbs y entalpia de mezcla, respectivamente, y T es la temperatura absoluta del 

sistema. Considerando el equilibrio termodinámico, las fases presentes en la 

aleación dependen si la ΔGmix es más o menos negativa que la energía libre de 

formación de todo posible compuesto intermetálico [60,61]. El planteamiento es 

contra intuitivo respecto al conocimiento que se tiene de las aleaciones binarias, las 

cuales presentan soluciones sólidas diluidas, en donde un elemento es el principal 

o en mayor proporción. En un diagrama de fases binario típico, las soluciones 

sólidas están en los bordes de este, cercano a la composición del elemento puro, y 

presentan una variedad de compuestos intermetálicos a medida que aumenta la 

cantidad de elementos aleantes o la composición de la aleación esta más en el 

centro. Este problema puede ser potenciado en las aleaciones con múltiples 

elementos aleantes, y así incrementar la formación potencial de fases frágiles.  

∆Smix = −𝑅 ∑ 𝑥𝑖𝐿𝑛(𝑥𝑖)

𝑛

𝑖=1

 Ec. 4 

∆Gmix = ∆Hmix − T∆Smix Ec. 5 
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La estabilización entrópica de una solución sólida en los HEAs es la característica 

principal en esta familia de aleaciones. Aunque un conjunto acotado de HEAs ha 

demostrado estabilizar una única solución sólida en amplios rangos de temperatura, 

incluyendo la temperatura de fusión de la aleación. Entre ellas se pueden mencionar 

la aleación refractaria VNbMoTaW con una solución sólida bcc [62,63], y tal vez en 

los sistemas TiVxZrNbMoy [64] y AlxCrFeCoNi [65–67] con bajos valores de x e y, 

presentando una estructura bcc y fcc, respectivamente. La realidad, es que gran 

parte de las aleaciones investigadas hasta el momento presentan disolución en más 

de una solución sólida y/o fases, según el método de procesamiento de la aleación. 

Por ejemplo, una de las primeras HEAs desarrolladas, la aleación de Cantor [68] 

CrMnFeCoNi, es un buen ejemplo. A pesar de que diferentes estudios han 

confirmado la presencia de una única solución sólida fcc estable [69–73], Pickering 

et al. [74] reportó la obtención de dos precipitados ricos en Cr, cuando la aleación 

se expone a 700°C por 1000h. Es por ello, que distintos investigadores han sugerido 

nombres alternativos, que puedan describir la naturaleza de estas aleaciones, así 

como aleaciones multi-componente, aleaciones con composición compleja, 

aleación con múltiples elementos principales, entre otros [24,59], aunque, juzgando 

por la popularidad del nombre en la literatura, y teniendo en cuenta que la ΔGmix no 

es el factor responsable de la estructura y propiedades de estas aleaciones, es 

probable que el nombre de aleaciones de alta entropía (HEA) perdure en el tiempo 

[59]. 

Los elementos constituyentes de una HEA tienen la peculiaridad de aportar sus 

características individuales al sistema, en donde, las propiedades del material ya no 

recaen en las interacciones que tiene el elemento mayoritario con los otros 

componentes, si no, en la suma de todas las interacciones entre ellos. Esta 

característica se relaciona al efecto Coctel multi metálico, propuesta por 

Ranganathan para sistemas convencionales [75]. En una HEA, el efecto tiene un 

mayor impacto. Esta propiedad resulta ser bastante abstracta y ha sido difícil 

determinar con precisión que significa. Miracle y Senkov [24] lo relacionan a los 

efectos impredecibles debido a la sinergia de los componentes del material, las 

cuales pueden incluir propiedades físicas, funcionales y/o mecánicas. Por ejemplo, 
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Cao et al. [76] explora el efecto Coctel en la estabilidad de fases ante estímulos 

mecánicos y térmicos con la intención de mejorar las propiedades mecánicas de la 

aleación, ya sea por transformaciones atérmicas, estimuladas mecánicamente y/o 

transformaciones de fases, especialmente de precipitación coherente. 

Independientemente de la estructura cristalina de la HEA, esta se encuentra 

severamente deformada, comparado a las aleaciones diluidas [24]. Esta propiedad 

es bastante interesante en las HEAs, la cual involucra distintas características que 

se han presentado en estas aleaciones, tales como excelente resistencia mecánica, 

cinética lenta para transformaciones difusionales, baja solubilidad de elementos 

sustitucionales, resistencia al ablandamiento a alta temperatura y difusión lenta de 

elementos en la matriz de alta entropía [20,23,24].  

2.2.2. Diseño de aleaciones de alta entropía 

Dependiendo de la naturaleza química de los elementos constituyentes, HEAs 

pueden ser clasificados en al menos 5 subfamilias: (i) HEAs conteniendo metales 

de transición 3d (3d TM HEAs) tales como Fe, Co, Ni, Mn, Ti, Cr y Cu; (ii) HEAs 

refractarias (RHEAs) constituida por elementos del grupo IVB, VB y VIB; (iii) HEAs 

de baja densidad, constituida por elementos ligeros tales como Al, Be, Li, Mg, Ti, 

Sc; (iv) HEAs que constituyen al menos 4 elementos del grupo de los lantánidos; y 

(v) otros HEAs que exhiben la formación de múltiples soluciones sólidas (con 

estructuras cristalinas fcc, hcp y bcc), fases ordenadas (tales como B2 y L21) y 

diferentes intermetálicos (tales como σ, μ, fases Laves C14, C15, y C46, entre otros) 

[25,77]. Hoy en día existen distintas herramientas para poder explorar de forma 

eficiente estas aleaciones, estableciendo de ante mano la aplicación tentativa de 

esta, en pos de obtener soluciones sólidas específicas, presencia de intermetálicos 

y/o múltiples fases. Tales herramientas permiten a los investigadores identificar y 

diseñar HEAs basado en modelos termodinámicos [78,79], principios de mecánica 

cuántica [80,81], parámetros semi-empíricos [25], y técnicas de estadística [77,82], 

los cuales consideran la información ya reportada de las HEAs desde el 2004. Entro 

estos el uso de parámetros semi-empíricos han tomado gran interés debido a la 

accesibilidad de los datos requeridos y la facilidad de evaluar estos parámetros con 

el fin de diseñar una aleación. Con esta consigna, el software High-Entropy Alloys 
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Predicting Software (HEAPS) desarrollado por Martins et al. [25], permite explorar 

nuevas aleaciones al evaluar múltiples criterios con el fin de predecir las fases 

estables según las propiedades físicas y parámetros semi-empíricos de los 

constituyentes de la aleación. La combinación de las distintas herramientas permite 

una estrategia de diseño mucho más robusta, tal como lo plantea Torralba et al. [83] 

para HEAs formados por componentes provenientes del reciclaje de desechos 

electrónico (E-waste) y Agbedor et al. [84] al explorar el sistema Mo-Nb-Ta-Cu-Ti 

para obtener distintas combinaciones de soluciones sólidas y precipitados, al 

combinar el software HEAPS con diagramas de fases obtenidos mediante 

termodinámica computacional CALPHAD (CALculation PHAse Diagram). 

Para el presente estudio, se plantea el sistema Fe-Co-Ni-Mn-Cu como candidato 

para un adecuado desempeño en la disolución de las partículas de SiC, cuyos 

constituyentes han presentado productos de reacción Tipo I, ideales para la 

formación de grafito. Entre estos, el Ni es el que presenta la mayor afinidad con el 

Si, además de que es propenso a formar distintos grados de siliciuros metálicos 

[16,18,85]. Tales siliciuros pueden ser frágiles e iniciar microgrietas durante ensayos 

de deslizamiento, afectando directamente en el comportamiento al desgaste de las 

aleaciones [86,87]. Por la cual se ha escogido la composición de Ni como variable 

a estudiar en las HEAs a proponer. 

El Fe y Co son escogidos como elementos estructurales en la aleación, y han 

demostrado una buena sinergia con los distintos elementos de transición, 

destacando su versatilidad en diferentes sistemas, estabilizando estructuras fcc y 

bcc, inherentemente actuando como solventes, así como el Co en la aleación 

FeCoNiCuCr, formando una solución sólida con un parámetro de red isoestructural 

al del Co [61]. Por el contrario, el Cu parece tener una fuerte tendencia a segregar 

durante el proceso de consolidación de un HEA que lo contenga. Así se ha 

reportado para las aleaciones FeCoNiCrCu [88,89], AlCoCrFeNiTi0.5Cux (x = 0, 0.25, 

0.5 mol) [90], AlxCoCrCuFeNi (x = 0 - 3 razón molar) [91] y (CoCrCuFeNi)100-xMox (x 

= 0, 4, 8, 12, 16 % en peso) [92]. Para la aleación NixCoCuFeCr(2-x) (x = 1, 1.2, 1.5, 

1.8 mol) estudiada por Wang et al. [93], se reportó que el aumento en la cantidad 

de Ni (o aumento en la razón Ni/Cr) la segregación disminuye sustancialmente. Tal 



- 36 - 

segregación de Cu ha demostrado ser útil para incrementar ligeramente la 

resistencia del material en las aleaciones FeCoNiCrCux (x = 0, 0.2, 0.4, 0.8, 1.0 mol) 

[94] debido a la reducción en tamaño de grano de las dos estructuras fcc formadas. 

El Mn en el sistema puede resultar en un aumento en solubilidad de C en la solución 

sólida formada en las aleaciones, tal como reportó Stepanov et al. [27] para la 

aleación CoCrFeNiMnCx (x = 0, 0.1, 0.175, 0.25 mol) diseñado para la obtención de 

nano carburos dispersos en la matriz. La dependencia de la solubilidad de carbón 

en la aleación equiatómica CoCrFeNiMn se relacionó a la propiedad inherente del 

Mn en incrementar la solubilidad del carbono en aleaciones binarias. 

Adicionalmente, se ha reportado la tendencia del Mn de sublimar en los procesos 

de sinterizado de distintas HEAs, tales como en las HEAs FeCoNiMnCr, 

FeCoNiMnV [95] y FeNiMnCrAl [96]. Los trabajos desarrollados por Xu et al. [97,98] 

en relación con el acero Fe-28Mn-3Si, reportaron una mejora en la disminución de 

la perdida en masa debido a la volatización del Mn y Si en la etapa de sinterización, 

cuando estos son molidos por 5 h. La perdida en masa de las aleaciones es de 18.6 

%, y se redujo a 9.5 % cuando los polvos fueron molidos (sinterizados por 3 h a 

1200°C) [97]. Mas aun, se ha reportado que las perdidas en masa fueron 

disminuidas desde 15.3 a 8.3 % en peso con un aumento en tiempo de molienda de 

10 a 20 h, para la aleación Fe-35Mn-10A-1C [99]. Tales resultados llevan a concluir 

que los problemas de sublimación de Mn podrían ser minimizados mediante aleado 

mecánico [98,99]. 

HEAs pueden ser sintetizados a través de varias técnicas de procesamiento, 

incluyendo fundición [100], aleado mecánico (AM) [20,22], manufactura aditiva 

[101,102], entro otros [103–106]. La mayoría de los trabajos relacionados a las 

HEAs han sido desarrollados en base a métodos de solidificación, mediante la 

fusión de los componentes de la aleación. Acorde a Vaidya et al. [22], hasta el 2019 

hay solo 180 publicaciones de HEAs producidos por AM, donde, acorde a la base 

de datos de Scopus, en donde 2255 artículos relacionados a HEAs han sido 

publicados. Dentro de las aleaciones reportadas del sistema Fe-Co-Ni-Mn-Cu, no 

hay HEAs producidas mediante AM. La aleación equiatómica FeCoNiMnCu exhibió 

dos distintas microestructuras fcc en estado fundido. Ambas con la misma estructura 
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cristalina [107]. En años previos, Sonkusare et al. [108] realizo una extensa 

evaluación respecto al equilibrio y la estabilidad de esta aleación. Misma aleación, 

pero en estado poroso, fue sintetizada a través del método solvotérmico de un solo 

paso, utilizando Zn metálico como plantilla de sacrificio [109]. Posterior a la 

reducción térmica, una solución sólida fcc fue obtenida. En la aleación 

Fe0.75Co0.75NiMnCu2 se observan las fases fcc y bcc enriquecidas en Cu-Ni-Mn y 

Co-Fe, respectivamente [110]. Para la aleación FeCoNiMnCu4, el incremento en 

contenido de Cu en el sistema estabilizó una segunda fase fcc rica en Cu en estado 

fundido [111]. 

El AM es un método de no-equilibrio utilizado para expandir los niveles de 

solubilidad mediante la transferencia de energía desde bolas de molienda a los 

polvos de aleación, así permite el control de la microestructura durante el proceso 

de molienda [22,104,112]. Su versatilidad permite la producción de un amplio rango 

de materiales, incluyendo materiales nano cristalino (<100 nm) [21,22,104,113]. El 

refinamiento estructural en AM depende de la velocidad con la que ingresa energía 

al sistema, lo que influye en las propiedades del material sintetizado [114]. Como 

señaló Suryanarayana [115], el proceso de aleado inicia en AM en el momento en 

que los polvos elementales son aleatoriamente unidos, formando partículas 

equiaxiales, donde la distancia difusional es reducida e incrementa la densidad de 

defectos en la red cristalina, lo que facilita la formación de soluciones sólidas, 

compuestos intermetálicos, o hasta fases amorfas a nivel atómico, dispersas dentro 

de las partículas mecánicamente aleadas [22]. 

Los fenómenos producidos durante el AM de las HEAs se relacionan bastante con 

los vidrios metálicos debido principalmente a su similitud composicional y a un 

mayor conocimiento de estos durante la molienda. Por ejemplo, durante el AM de la 

aleación equiatómica AlFeCuZnTi [116], fenómenos de cristalización mecanica 

fueron desarrollados, lo cual solo ha sido observado en la síntesis de vidrios 

metálicos [116–120]. Los investigadores han determinado que la formación de una 

fase amorfa, así como la ocurrencia de eventos de cristalización mecánica en HEA, 

es sensible a ligeras diferencias en la composición química. Por el contrario, para la 

aleación no-equiatómica AlFeCuZn1.88Ti no forma una fase amorfa y, por lo tanto, la 
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solución sólida formada mediante AM es formada directamente desde la aleación 

de los polvos cristalinos. Suryaranarayana [121] indica que al menos dos tipos de 

cristalización mecánica: (i) ex situ, en donde el proceso ocurre después que el 

material es sintetizado y, (ii) in-situ, el cual ocurre a través de la aplicación continua 

de deformación. Por lo tanto, el proceso de molienda garantiza el control sobre la 

microestructura deseada, proporcionando una visión completa de su evolución 

durante el AM. Esta evolución puede variar desde un estado completamente 

cristalino hasta una microestructura amorfa o de transición. Por lo cual, en casi todos 

los casos, el material producido es nano cristalino [121]. Sin embargo, la evolución 

microestructural al aplicar temperatura también implica cambios en las fases 

producidas en AM, las cuales se pueden controlar para obtener las mejores 

características de la aleación, y así diseñar un método de procesamiento que pueda 

resaltar las propiedades de la aleación, y que sean adecuados. para diferentes 

aplicaciones. 

2.3. Aleaciones de alta entropía autolubricantes 

Acorde a la base de datos de Scopus, para el año 2024 se han publicado al menos 

24 artículos relacionados a HEAs con características auto lubricantes, ensayados 

preferentemente en un amplio rango de temperatura y en seco. Entre ellos, se han 

identificado 10 artículos que incluyen la fase lubricativa en el volumen del material, 

ya sea agregando partículas de reforzamiento, tales como grafito, Ag, BaF2, CaF2, 

MoS2, entro otros, y/o obteniendo una solución sólida que aporta la lubricación al 

sistema [94,122–130]. En la Tabla 3 esta resumida las propiedades tribológicas del 

ensayo realizado por los investigadores, en donde se incluyen algunos materiales 

que se han ensayado como revestimiento en diferentes substratos [131–133] y en 

aleaciones a los cuales se les ha aplicado tratamientos termoquímicos de 

boronización [134,135]. La HEA mayormente utilizada es la CoCrFeNi obtenida 

mediante atomización en los reportes de Zhang et al. [122–124] mezclando y 

sinterizando por plasma con otros lubricantes sólidos, tales como Ag, BaF2/CaF2 y, 

grafito y MoS2 revestido con Ni. Entre todas las aleaciones desarrolladas por el 

grupo de investigación de Zhang, la mezcla con 10 % en peso de Ag y BaF2/CaF2 
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son los que han presentado el menor COF en un amplio rango de temperatura 

(considerar que en los trabajos se utilizan dos materiales de bola distinto), la cual 

se condice con una baja tasa de desgaste [122]. Xu et al. [125] mezcló la misma 

aleación equiatómica con polvos de Cr2O3 (CoCrFeNi-15Ni/Mo2S-12.5Ag-5Cr2O3) 

obteniendo la menor tasa de desgate de las aleaciones estudiadas. Como ya se 

había mencionado antes, Verma et al. [94] sintetizó un material auto lubricante al 

agregar Cu a la aleación CoCrFeNi, el cual segrega en una segunda fase que actúa 

como depósito de lubricante sólido, el cual presentó un buen rendimiento a 

condiciones de desgate a alta temperatura. Similar fue el comportamiento en las 

HEAs CoCrCu1-xFeNix (x = 0.1, 0.3 y 0.5 mol) exploradas por Moghaddam et al. 

[132], utilizadas como revestimiento en acero Q235, presentando una segunda fase 

enriquecida en Cu, la cual formó una capa de óxidos en la superficie desgasta, que 

mejora la lubricidad del revestimiento. Es de destacar, que la fase enriquecida en 

Cu estuvo presente cuando es añadido Ni al sistema de alta entropía. 

Tabla 3. Propiedades tribológicas de materiales reportados de aleación de alta 

entropía auto lubricados. 

Condición de 

ensayo 
Técnica de síntesis Material COF 

Tasa de 

desgaste 
Ref. 

Rotacional 

ball-on-disk 

bola, inconel-718 

5N, 0.28m/s, 30min 

en seco, Tamb-

800°C 

Polvos 

atomizados, 

mezcla y 

sinterizado por 

plasma 

CoCrFeNi Tamb: 0.42 

200°C: 0.44 

400°C: 0.45 

600°C: 0.38 

800°C: 0.24 

40 

25 

22 

22 

12 mm3

Nm
  

x10-5 
[122] 

CoCrFeNi-10Ag-10BaF2/CaF2 Tamb: 0.25 

200°C: 0.25 

400°C: 0.27 

600°C: 0.20 

800°C: 0.20 

4 

6 

9 

7 

6 

Rotacional 

ball-on-disk 

bola, Si3N4 

5N, 0.28m/s, 30min 

Polvos 

atomizados, 

mezcla y 

sinterizado por 

plasma 
 

CoCrFeNi Tamb: 0.56 

200°C: 0.49 

400°C: 0.48 

600°C: 0.37 

800°C: 0.29 

23 

19 

8 

7 

1 

mm3

Nm
  

x10-5 
[123] 
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en seco, Tamb-

800°C 

CoCrFeNi-5Ni/grafito-

8Ni/MoS2 

Tamb: 0.39 

200°C: 0.30 

400°C: 0.29 

600°C: 0.24 

800°C: 0.26 

6 

5 

7 

7 

3 

CoCrFeNiS0.5 Tamb: 0.41 

200°C: 0.41 

400°C: 0.39 

600°C: 0.31 

800°C: 0.24 

5 

6 

5 

2 

2 

mm3

Nm
  

x10-5 
[124] 

Rotacional 

ball-on-disk 

bola, Al2O3 

8N, 0.15m/s, 30min 

en seco, Tamb-

800°C 

Polvos 

atomizados, 

mezcla y 

sinterizado por 

plasma 

CoCrFeNi-15Ni/Mo2S Tamb: 0.82 

200°C: 0.72 

400°C: 0.62 

600°C: 0.64 

800°C: 0.45 

3.2 

13.9 

8.8 

3.1 

2.1 

mm3

Nm
  

x10-5 
[125] 

CoCrFeNi-15Ni/Mo2S-12.5Ag Tamb: 0.55 

200°C: 0.61 

400°C: 0.52 

600°C: 0.42 

800°C: 0.44 

2.0 

8.7 

8.5 

1.3 

1.0 

CoCrFeNi-15Ni/Mo2S-

12.5Ag-5Cr2O3 

Tamb: 0.70 

200°C: 0.61 

400°C: 0.70 

600°C: 0.49 

800°C: 0.51 

1.3 

6.8 

5.0 

2.2 

0.3 

Rotacional 

ball-on-disk 

bola, SiN4 

20N, 0.28m/s, 

30min 

en seco, Tamb-

800°C 

Polvos 

atomizados, 

mezcla y 

sinterizado por 

plasma 

Fe0.89CoCr0.85Ni0.85Ta0.11-

3BaF2/CaF2 

Tamb: 0.39 

600°C: 0.36 

800°C: 0.34 

12.9 

6.6 

4.2 

mm3

Nm
  

x10-5 
[126] 

Fe0.89CoCr0.85Ni0.85Ta0.11-

6BaF2/CaF2 

Tamb: 0.46 

600°C: 0.36 

800°C: 0.29 

12.3 

6.9 

4.9 

Fe0.89CoCr0.85Ni0.85Ta0.11-

9BaF2/CaF2 

Tamb: 0.38 

600°C: 0.23 

800°C: 0.25 

16.0 

5.9 

3.75 

Fe0.89CoCr0.85Ni0.85Ta0.11-

15BaF2/CaF2 

Tamb: 0.39 

600°C: 0.23 

800°C: 0.24 

13.5 

6.2 

4.95 
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Fe0.89CoCr0.85Ni0.85Ta0.11-

20BaF2/CaF2 

Tamb: 0.35 

600°C: 0.24 

800°C: 0.23 

14.9 

6.2 

5.8 

Rotacional 

pin-on-disk 

100N, 95rpm, 1000s 

en seco, Tamb-

600°C 

Polvos fundidos 

CoCrFeNi Tamb: 

600°C: 

2.3 

2.5 

mm3

Nm
  

x10-5 
[94] 

CoCrFeNiCu0.2 Tamb: 

600°C: 

2.4 

1.5 

CoCrFeNiCu0.4 Tamb: 

600°C: 

1.8 

1.6 

CoCrFeNiCu0.6 Tamb: 

600°C: 

2.1 

1.4 

CoCrFeNiCu0.8 Tamb: 

600°C: 

1.9 

1.5 

CoCrFeNiCu Tamb: 

600°C: 

1.7 

1.3 

Reciprocante 

ball-on-plate 

bola, acero GCr15 

20N 

en seco, Tamb 

Polvos 

atomizados, 

mezcla y 

sinterizado por 

plasma 

FeCoCrNiAl 1Hz: 0.77 

3Hz: 0.64 

6Hz: 0.55 

12Hz: 0.48 

15.1 

8.0 

5.1 

2.6 mm3

Nm
  

x10-5 
[127] 

FeCoCrNiAl-10GNP (grafito) 1Hz: 0.20 

3Hz: 0.15 

6Hz: 0.16 

12Hz: 0.18 

1.8 

1.3 

1.0 

7.5 

ball-on-plate 

bola, acero GCr15 

5N, 5mm/s, 1500s 

Aleado mecánico, 

sinterizado por 

plasma 

FeCo0.18Mn0.6Cr0.22 0.297 411 

μm3 

x10-4 
[128] 

FeCo0.18Mn0.6Cr0.22-0.2GNP 

(grafito) 

0.113  0 

FeCo0.18Mn0.6Cr0.22-0.4GNP 

(grafito) 

0.112  0 

FeCo0.18Mn0.6Cr0.25-0.8GNP 

(grafito) 

0.11  0 

Dinamómetro de 

freno 

pad-on-disk 

disco, acero 0.3C 

980N, 20-40m/s 

húmedo 60%, Tamb 

Aleado mecánico, 

mezcla, 

compactación y 

sinterizado 

FeNiCrCuMo reforzado con 

grafito (900°C) 

20m/s: 0.33 

40m/s: 0.35 

3.5 

12.0 

g [129] 
FeNiCrCuMo reforzado con 

grafito (1000°C) 

20m/s: 0.35 

40m/s: 0.38 

1.9 

5.8 
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Reciprocante 

ball-on-disk 

bola, Si3N4 

20N, 1Hz, 15min 

en seco, Tamb-

900°C 

Aleado mecánico y 

sinterizado por 

plasma 

Al0.8CrFeNi2.2 Tamb: 0.56 

600°C: 0.44 

900°C: 0.33 

78.3 

55.6 

77.8 mm3

Nm
  

x10-5 
[130] 

Al0.8CrFeNi2.2-10Ag Tamb: 0.29 

600°C: 0.31 

900°C: 0.25 

73.3 

38.3 

155 

Ball-on-plate 

bola, acero GCr15 

13N, 392.5mm/s, 

25min 

Mezcla y 

revestimiento por 

láser en substrato 

de CuZrCr 

FeMnCoCr 0.33 3.70 

mm3

Nm
  

x10-15 
[131] 

FeMnCoCr-5TiC 0.27 3.10 

FeMnCoCr-10TiC-10CaF2 0.16 2.15 

Mobile roller-

stationay 

rodillo. móvil acero 

T15 

300rpm 

en seco, Tamb-

400°C 

Mezcla y 

deposición por 

láser en acero 

Q235 

CoCrCuFe Tamb: 0.74 

400°C: 0.62 

23 

25 

mm3

Nm
  

x10-5 
[132] 

CoCrCu0.9FeNi0.1 Tamb: 0.68 

400°C: 0.61 

21 

23 

CoCrCu0.7FeNi0.3 Tamb: 0.63 

400°C: 0.44 

16 

5 

CoCrCu0.5FeNi0.5 Tamb: 0.70 

400°C: 0.53 

20 

14 

Rotacional 

ball-on-block 

bola, Si3N4 

0.5N, 20rpm, 20min 

en seco, Tamb 

Revestimiento 

multicapa en 

substrato de Si con 

Ag 

NbMoTaW 0.49 18 

mm3

Nm
  

x10-5 
[133] 

NbMoTaW-Ag(2.5mm) 0.31 10 

NbMoTaW-Ag(5mm) 0.24 21 

NbMoTaW-Ag(10mm) 0.16 38 

NbMoTaW-Ag(20mm) 0.08 54 

Reciprocante 

ball-on-disk 

bola, acero AISI 

52100 

10N, 3Hz, 30min 

en seco, con agua 

Tamb-800°C 

Polvos fundidos y 

tratamiento de 

boronización a 

900°C 

AlCoCrFeNi2.1 seco: 0.70 

con agua: 0.40 

510 

22 

mm3

Nm
  

x10-5 
[134] 

AlCoCrFeNi2.1-5B4C-5KBF4-

90SiC 

seco: 0.51 

con agua: 0.30 

225 

18 

Reciprocante 

ball-on-disk 

bola, Si3N4 

10N, 9Hz, 30min 

en seco, con agua, 

3.5%p. NaCl, 0.05M 

H2SO4, Tamb 

Polvos fundidos y 

tratamiento de 

boronización a 

900°C 

CoCrFeNiMn en seco: 0.65 

con agua: 0.47 

NaCl: 0.68 

H2SO4: 0.42 

3.15 

1.05 

0.90 

0.15 mm3

Nm
  

x10-5 
[135] 

CoCrFeNiMn-90B4C-10NaBF4 en seco: 0.46 

con agua: 0.37 

NaCl: 0.30 

H2SO4: 0.21 

1.25 

0.25 

2.32 

0.18 
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3. Procedimiento experimental 

3.1. Materiales y equipos 

Los polvos utilizados para el estudio de molienda y para la obtención de las HEAs 

FeCoNi0.50Mn0.25Cu y FeCoNi0.25Mn0.25Cu (las cuales serán indicadas como Ni50 y 

Ni25, respectivamente), y mezclados con 5 % en peso de SiC (las cuales serán 

indicadas como Ni50+SiC y Ni25+SiC, respectivamente), se describen en la Tabla 

4. 

Tabla 4. Características de los polvos comerciales utilizados. 

Polvos Marca Pureza [%] 
Tamaño de partícula 

[μm] 

Fe Aldrich >99.5 <2 

Co Aldrich >99.8 <2 

Ni Merk >99.5 <10 

Mn NOAH >99.9 <45 

Cu Aldrich >99.0 <75 

C18H36O2
* LobaChemie >97% - 

SiC Alfa Aesar >99% <45 

* Ácido esteárico. 

Para el proceso de molienda de los polvos de aleación de alta entropía, se utilizaron 

bolas de 6 y 10 mm de diámetro y contenedores de 100 ml, ambos de acero 

inoxidable grado 304 y proveedor Across International. El equipo de molienda 

corresponde a uno de media-baja energía, Across Intenational, modelo PQN04, de 

tipo planetario, con capacidad de cuatro viales. La adición de polvos a los 

contenedores y la extracción de muestras se realizó bajo atmosfera de argón 

ultrapuro (99.999 % en volumen de Ar con <2 ppm de O2, Linde Group), en una 

cámara de guantes PLUS-LAB NN-850. 
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Los polvos aleados fueron mezclados con 5 % en peso de carburo de silicio en un 

mezclador Turbula Mixers WAB, modelo T2F, en contenedores de vidrio. Los polvos 

fueron compactados en una máquina de ensayos universales Zwick Roell, SZ030, 

utilizando matriz de acero endurecido de 8 mm de diametro, Across International. 

Se utilizó estearato de zinc como lubricante sólido en el proceso de compactación. 

La sinterización de los polvos compactados se desarrolló en un horno tubular 

Nabertherm RHTC 80-230 / 15, con flujo de gas argón con 5 % vol. de gas hidrogeno 

(H2). 

Los ensayos tribológicos fueron desarrollados utilizando un tribómetro pin-on-disk 

para ensayos de desgaste adhesivo, relacionado a la norma ASTM G99 [136], de 

Wear and Friction Tech, India, de movimiento angular de una única dirección de 

giro, equipado con una celda de carga con capacidad de 20 kg de Instrol Devices 

Bangalore, modelo JD-4000. El tribómetro tiene implementado un software de 

recopilación de datos utilizando los sistemas de medición de National Instruments. 

Los discos utilizados para el ensayo tribológico corresponden a acero AISI4340 

endurecido (50 HRC), cuya composición química en peso se indica en la Tabla 5. 

La rugosidad de los discos es de Ra = 0.181 μm, producto del proceso de rectificado. 

Tabla 5. Composición en peso de discos comerciales utilizados en los ensayos 

tribológicos, caracterizados mediante espectroscopia de chispa. 

Fe [%] C [%] Si [%] Mn [%] P [%] Cr [%] Mo [%] Ni [%] V [%] W [%] 

85.29 1.96 0.02 0.57 0.02 11.11 0.29 0.52 0.11 0.11 

85.33 2.02 0.03 0.51 0.02 11.02 0.29 0.56 0.11 0.11 

85.27 1.95 0.05 0.49 0.01 11.12 0.29 0.59 0.11 0.12 

85.21 1.94 0.05 0.49 0.01 11.21 0.29 0.58 0.11 0.12 

85.26 1.97 0.04 0.51 0.01 11.12 0.29 0.56 0.11 0.12 

Todos los equipos mencionados en esta sección se encuentran disponibles en las 

dependencias del Departamento de Ingeniería Metalurgia y Materiales (DIMM) de 

la Universidad Técnica Federico Santa María, Valparaíso, Chile. 
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3.2. Procedimiento de síntesis 

El diagrama de flujo del procedimiento de síntesis está representado en el esquema 

de la Figura 6.El procedimiento de síntesis para la obtención de las HEAs Ni50, 

Ni25, Ni50+SiC y Ni25+SiC es detallado en la sección Anexos. 

 

Figura 6. Esquema del proceso de síntesis de las HEAs en estudio. 

Los polvos elementales fueron mezclados según la proporción en peso 

correspondiente para la aleación Ni50 y Ni25, según se indica en la Tabla 6. El 

estudio de molienda se realizó utilizando una relación bolas/polvos de 10 +/- 1, 

utilizando una mezcla de 100 bolas de 6 mm de diámetro y 16 bolas de 10 mm de 

diámetro. La molienda se llevó a cabo a una velocidad de giro de 350 rpm, 

programado con un ciclo on/off de 30/30 min, con inversión del sentido de giro, con 

el objetivo de evitar sobrecalentar los recipientes y su contenido. Como agente 

controlante del proceso, se utilizó acido esteárico al 2% en peso respecto a los 

polvos. Una vez alcanzado el tiempo necesario de molienda y extraídos los polvos 

de los viales, estos fueron reingresados a los contenedores con las bolas utilizadas 

en el proceso de aleado mecánico, para realizar una molienda de 1 h a 250 rpm, 

con el objetivo de desaglomerar los polvos. 

Tabla 6. Composición atómica y en peso de las aleaciones Ni50 y Ni25. 

Elemento 
Ni50 Ni25 

% atómico % en peso % atómico % en peso 

Fe 26.7 25.2 28.6 27.0 
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Co 26.7 26.6 28.6 28.5 

Ni 13.3 13.3 7.1 7.2 

Mn 6.6 6.2 7.1 6.6 

Cu 26.7 28.7 28.6 30.7 

 

Luego de mezclar los polvos de HEA con 5 % en peso de SiC durante 30 min a 76 

rpm, los polvos fueron compactados a 450 MPa por 5 min, utilizando estearato de 

zinc como lubricante en las paredes de la matriz y punzones. La compactación se 

realizó en una matriz flotante en una prensa uniaxial (como muestra la Figura 7 y 

esquematizada en la Figura 8) [137]. Luego, los polvos compactados fueron 

sinterizados con atmosfera de argón con 5 % en volumen de gas hidrogeno, a 

1000°C durante 3 horas. 

 

Figura 7. Configuración biaxial utilizada para el proceso de compactación. 
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Figura 8. Esquema de configuración de compactación biaxial. 

3.3. Técnicas de caracterización 

3.3.1. Difracción de rayos X 

El equipo de difracción de rayos X (DRX) utilizado corresponde al difractómetro 

STOE STADI MP (STOE & Cie GMbH) equipado con un detector DECTRIS 

MYTHEM 1K (DECTRIS AG), usando radiación CuKα1 (λ = 0.15406 nm, 

monocromador curvo de Germanio (111) tipo Johann, 40 kV, 30 mA). Equipo en las 

dependencias del Departamento de ingeniería Metalurgia y Materiales (DIMM) de la 

Universidad Técnica Federico Santa María, Valparaíso, Chile. 

Los patrones de difracción fueron refinados mediante tratamiento de Rietveld con el 

software Materials Analisys Using Diffraction (MAUD) [138,139], usando una 

muestra estándar de hexaboruro de lantano, LaB6 (a = 0.41565915 nm) para la 

determinación del ensanchamiento instrumental [140]. La construcción de los 

perfiles fue desarrollada considerando una función pseudo-Voight, modelo 

isotrópico size-strain, modelo lineal Delf para el engrosamiento [141,142]. Para los 

patrones de los polvos elementales, se utilizó textura arbitraria sin considerar 

defectos planares, por el contrario, para los polvos de aleación se consideró el 

modelo de textura exponencial armónica, considerando defectos planares [143]. 

Para determinar la calidad del refinamiento, se utilizó el índice de discrepancia Rwp 

(weighted-profile index) y el grado de incerteza y/o incertidumbre estándar GofF 

(goodness-of-fit). El criterio de buena calidad de refinamiento utilizado fue cuando 

los valores de Rwp y GofF son inferiores a 5% y 2, respectivamente [144]. 

Para la identificación de la estructura cristalina en los patrones DRX, se utilizó la 

base de datos ICDD (International Centre for Diffraction Data) y COD 

(Crystallography Open Database). Los archivos CIF (Crystallographic Information 

File) para el proceso de refinamiento fueron adquiridos desde el repositorio de libre 

acceso disponible en COD (http://www.crystallography.net/cod/index.php) [145]. 
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3.3.2. Microscopia electrónica de barrido 

Se utilizaron dos equipos de microscopia electrónica de barrido (MEB) con 

espectroscopia de energía dispersiva (EED), usando detectores de electrones 

secundarios (ES) y electrones retro-dispersados (ERD) para el análisis en los 

diferentes estados de las muestras presentes en este trabajo. Las imágenes 

tomadas a los polvos elementales, aleados y mezclados con carburo de silicio 

fueron realizadas con un MEB JEOL JSM-6400, en las dependencias del Instituto 

de Investigación en Metalurgia y Materiales (IIMM) de la Universidad Michoacana 

San Nicolás de Hidalgo, Morelia, México. 

La microestructura de las aleaciones sinterizadas y sus superficies desgastadas, 

posterior al ensayo tribológico, fueron observadas mediante el equipo JEOL JSM-

6010 PLUS/LA, en las dependencias del Departamento de ingeniería de Materiales 

(DIMAT) de la Universidad de Concepción, Concepción, Chile. 

3.3.3. Calorimetría diferencial de barrido 

Para estudiar los fenómenos que se desarrollaron durante la aplicación de 

temperatura a los polvos aleados, se realizó medición de cambio de peso y flujo 

calorífico en un equipo de calorimetría diferencial de barrido (CDB), equipado con 

análisis termogravimétrico (ATG) de TA Instruments DSC Q20 en atmosfera inerte 

de argón. El análisis fue realizado con una velocidad de calentamiento e 

enfriamiento de 5°C/min hasta 1200°C, con un flujo constante de 50 ml/min de argón 

ultrapuro. El equipo utilizado se encuentra en las dependencias del Departamento 

de Ingeniería en Metalurgia de la Universidad de Atacama, Copiapó, Chile. 

3.3.4. Espectroscopia micro-Raman 

Para analizar la presencia de grafito en las HEAs con carburo de silicio, se utilizó un 

equipo de espectroscopia micro-Raman perteneciente al Departamento de Física 

de la Universidad Técnica Federico Santa María, Valparaiso, Chile. El 

espectrómetro consiste de un microscopio Leica DMLM, equipado con objetivos de 

5x, 20x y 50x, laser de espectroscopia Raman Renishaw ImWa Reflex – Nd;YAG (λ 

= 532 nm, potencia de laser 50%), usando un detector CCD, en donde la señal fue 

medida en un rango de espectro de longitud de onda de 100-3200 cm-1 con una 
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resolución de 0.3 cm-1. La calibración del equipo fue desarrollada con una muestra 

de silicio. Los datos fueron registrados con el software Renishaw WiReTM. Las 

mediciones fueron realizadas en superficies fracturas de las aleaciones 

sintetirizadas. 

3.3.5. Microdureza 

La microdureza de las aleaciones sinterizadas fue medida utilizando un indentador 

Vickers con la aplicación de una carga de 0.2 kg durante 10 s, acorde a la norma 

ASTM E384 [146]. Cinco indentaciones en duplicado fueron realizadas por 

condición. El equipo utilizado es un micro durómetro Zwich Roell ZHVμ, el cual se 

encuentra en las dependencias del Departamento de ingeniería Metalurgia y 

Materiales (DIMM) de la Universidad Técnica Federico Santa María, Valparaíso, 

Chile. 

3.3.6. Densidad 

Se utilizó dos métodos para la medición de densidad. Para las aleaciones 

compactadas, el cálculo fue mediante la medición directa de su geometría. El 

procedimiento corresponde a medir 5 veces, la altura (h), diámetro (d) y masa (m), 

luego, determinar el promedio de cada parámetro y calcular la densidad geométrica 

(𝜌𝑔) a partir de la Ec. 6. 

𝜌𝑔 [
𝑔

𝑚𝑙
] =  

𝑚 [𝑔] ∙ 1000

ℎ [𝑚𝑚] ∙ 𝜋 ∙ (
𝑑 [𝑚𝑚]

2
)

2 Ec. 6 

Para las aleaciones sinterizadas, el cálculo de densidad se realizó en base al 

método de Arquímedes, según lo establecido en la norma ASTM B962-13 [147]. El 

procedimiento establece que se debe sumergir la probeta en agua destilada, y 

depositar en el baño termostatizado por 5 h a 95°C. Tras cumplir este periodo, se 

deja reposar por 24 h más. A continuación, se registra la masa de la probeta 

sumergida en agua, a través de a lo menos tres replicados. El valor promedio de 

estas mediciones corresponde a la masa sumergida (U). A continuación, se registra 

la masa saturada (S), correspondiente a la probeta secada con un paño húmedo. 

Finalmente, se registra la masa seca (D), donde se debe eliminar todo residuo de 
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humedad. El cálculo de densidad volumétrica (𝜌𝑣) de los consolidados se calcula a 

partir de la Ec. 7. 

𝜌𝑣 [
𝑔

𝑚𝑙
] =  

𝐷 [𝑔] ∙ 1000 [
𝑔

𝑚𝑙
]

𝑆 [𝑔] − 𝑈 [𝑔]
 Ec. 7 

3.3.7. Lubricidad y desgaste 

Los ensayos tribológicos se desarrollaron con una configuración pin-on-disk, como 

se muestra en el esquema de la Figura 9, con un único sentido rotacional. La 

superficie de contacto de los pines corresponde al manto curvo de estas, tangencial 

al movimiento circular del disco. Los ensayos se realizaron en triplicado para cada 

condición sintetizada. Los parámetros del ensayo son indicados a continuación: 

• Contra cuerpo: disco de acero AISI4340 endurecido de 50 mm de diámetro 

• Carga: 17 N 

• Tiempo: 90 min 

• Diámetro de pista: 40 mm 

• Velocidad de giro: 120 rpm = 0.25 m/s 

• Distancia recorrida: 1357 m 

• Atmosfera: aire a presión, humedad y temperatura ambiente 

El coeficiente de roce se calculó según muestra la Ec. 8,el cual consiste en el 

cociente entre la fuerza tangencial (FT), el cual es registrado durante el ensayo, y la 

fuerza normal al disco (FN = 17 [N]). Acorde a la norma ASTM G99 [136], relacionado 

al método estándar para determinar el desgaste en ensayos pin-on-disk, se utilizó 

la Ec. 9 para determinar el volumen perdido por el pin, además, se estimó la tasa 

de desgaste según la Ec. 10. Finalmente, las superficies desgastadas de los pines 

fueron analizadas por microscopia electrónica de barrido (MEB), para identificar el 

mecanismo de desgaste, y mediante espectroscopia micro-Raman para caracterizar 

la tribocapa. 

𝐶𝑜𝐹[−] =  
𝐹𝑇

𝐹𝑁
 Ec. 8 
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Figura 9: Esquema de ensayo tribológico pin-on-disk. 

  

𝑉𝑝𝑒𝑟𝑑𝑖𝑑𝑜[𝑚𝑚3] =  
𝑝𝑒𝑟𝑑𝑖𝑑𝑎 𝑑𝑒 𝑚𝑎𝑠𝑎 [𝑔]

𝑑𝑒𝑛𝑠𝑖𝑑𝑎𝑑 [
𝑔

𝑐𝑚3]
∙ 1000 Ec. 9 

𝑇𝑎𝑠𝑎 𝑑𝑒 𝑑𝑒𝑠𝑔𝑎𝑠𝑡𝑒 [
𝑚𝑚3

𝑁 ∙ 𝑚
] =

𝑉𝑝𝑒𝑟𝑑𝑖𝑑𝑜[𝑚𝑚3]

𝐹𝑁 [𝑁] ∙ 𝐷𝑟𝑒𝑐𝑜𝑟𝑟𝑖𝑑𝑎 [𝑚]
 

Ec. 

10 
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4. Resultados y discusiones 

4.1. Caracterización de polvos comerciales 

4.1.1. Polvos elementales 

En la Figura 10 se presentan imágenes MEB de los polvos elementales utilizados 

en la síntesis de las HEAs Ni50 y Ni25. Debido al tamaño heterogéneo de las 

partículas, magnificación de 5000x fue utilizada para los polvos de Fe, Co, Ni y Cu, 

y magnificación de 1000x y 10000x para los polvos de Mn. Las partículas de Fe, 

Figura 10.(a), presentaron una morfología esférica y homogénea, con un tamaño de 

partícula menor a 5 μm, pero altamente aglomerados. Los polvos de Co, Figura 

10.(b), mostraron una morfología de racimo con un tamaño de partícula menor a 2 

μm. Partículas ramificadas tipo cubo se presentaron en los polvos de Ni, Figura 

10.(c), con un tamaño promedio de partícula de 6 μm. Los polvos de Cu, Figura 

10.(d), con un tamaño de partícula inferior a 18 μm, exhibieron dos morfologías 

características, tipo racimo y redondeada, con presencia de poros. Finalmente, los 

polvos de Mn presentaron una forma angular e irregular, Figura 10.(e), con un 

tamaño de partícula heterogéneo, las que están distribuidas en un rango de 10-35 

μm. A mayor aumento, Figura 10.(f), los polvos presentaron partículas aciculares en 

su superficie, los que se atribuye su formación debido a la condensación de vapor 

de Mn, debido a la sublimación de este [148]. Considerando el tamaño de los polvos, 

la aleación Ni50 tiene un tamaño de partícula promedio menor que la aleación Ni25, 

con 9.9 y 10.2 μm, respectivamente. 
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Figura 10. Imágenes MEB de polvos elementales de (a) Fe (5000x), (b) Co (5000x), 

(c) Ni (5000x), (d) Cu (5000x) y Mn a (e) 1000x y (f) 10000x de magnificación. 

En la Figura 11 se presentan los patrones DRX de los polvos elementales utilizados 

en la síntesis de las HEAs Ni50 y Ni25. Los polvos de Fe y Mn presentaron una 

estructura cristalina cubica centrada en el cuerpo (bcc), correspondiendo al grupo 

espacial  Im3̅m y I4̅3m, respectivamente (COD ID 1100108/PDF-060696 y 

9008589/PDF-200180). Los polvos de Cu y Ni mostraron una estructura cristalina 

centrada en las caras (fcc), ambas del grupo espacial Fm3̅𝑚, (COD ID 

9013014/PDF-021225 and 2100646/PDF-040850). El patrón de los polvos de Co 
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corresponde a una estructura cristalina hexagonal compacta (hcp), perteneciendo 

al grupo espacial P63/mmc (COD ID 9010967/PDF-011278), con un notorio 

ensanchamiento en sus peaks, contrario a la apariencia de los peaks de los polvos 

elementales. Esto es consecuencia de un menor tamaño en cristalita/grano 

(usualmente menor a 1 μm o 1000 nm) y/o a un aumento en micro deformaciones 

[149]. Consecuentemente, acorde a los resultados obtenidos mediante tratamiento 

Rietveld (resumidos en la Tabla 7) los polvos de Co tienen un tamaño de cristalita 

de 30.9 nm, menor a los otros polvos utilizados (con un rango de 150 y 330 nm). 

Los patrones refinados se presentan en la sección Anexos. Por último, el patrón 

DRX de Co se observa con mayor ruido que los otros polvos elementales, lo que 

podría deberse a efectos de fluorescencia del tubo de Cu utilizado en el equipo DRX 

para generar los rayos X y/o a al tamaño de partícula de este [150,151]. Este efecto 

se observa en los patrones de Co como una señal adicional que se superpone al 

patrón de difracción obtenido. 
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Figura 11. Patrones DRX de los polvos elementales de Fe, Co, Ni, Mn y Cu. 

Tabla 7. Características estructurales de los polvos elementales de Fe, Co, Ni, Mn 

y Cu, obtenidos por refinamiento de Rietveld. 

Elemental 
Rwp 

(%) 

GofF 

(%) 

Estructura 

cristalina 

(grupo espacial) 

Parámetro 

de red (nm) 

Micro 

deformación 

(<ε2>1/2) 

Tamaño de 

cristalita 

(nm) 

Fe 2.56 1.12 bcc (Im3̅m) 0.2868 1.77·10-4 233.7 

Co 2.75 1.47 hcp (P63/mmc) 
a = 0.2508 

c = 0.4086 
8.16·10-4 30.9 

Ni 3.73 1.36 fcc (Fm3̅m) 0.3526 4.20·10-4 333.2 

Mn 3.45 1.88 bcc (I4̅3m) 0.8917 4.56·10-4 213.2 

Cu 1.10 1.67 fcc (Fm3̅m) 0.3616 4.90·10-4 156.3 

4.1.2. Polvos de carburo de silicio 

En la Figura 12 se observa que las partículas de SiC presentaron una forma 

facetada y con bordes afilados. La superficie de las partículas exhibió evidencia de 

fractura frágil, además, de observarse astillas o pequeños fragmentos pegados a la 

superficie. Los polvos presentaron una distribución de tamaño de 30 a 10 μm. En 

su patrón DRX, Figura 13, se identificaron al menos tres estructuras cristalinas, dos 

de ellas están relacionadas a una hexagonal característica del SiC, pero de distinto 

grupo espacial, P63 y P63mc (COD ID 1011053/PDF-751541 y 2310932/PDF-

731664), relacionado a distinta complejidad en su simetría. La otra estructura 

cristalina se reconoce como un trigonal del grupo espacial P3121 (COD 

1011097/PDF-791914), característico del oxido de silicio SiO2.  
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Figura 12: Imagen MEB a 5000x de aumento de los polvos de SiC. 

 

Figura 13: Patrón DRX de los polvos de SiC.  

4.2. Estudio de molienda 

4.2.1. Evolución de fases 

En la Figura 14 se presentan los patrones DRX de los polvos de las aleaciones Ni50 

y Ni25, obtenidos a diferentes tiempos de molienda. Ambas series de patrones son 

similares y presentan la misma evolución en sus peaks. La principal diferencia entre 

ellos corresponde a los tiempos de moliendo en los cuales se identifican cambios 
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en los patrones. Para ello, se estableció tres etapas durante el proceso de aleado 

mecánico: etapa inicial (S1), intermedia (S2) y final (S3). Para cada aleación, la 

etapa S3 termina con la presencia de peaks isoestructurales a los del Cu, aludiendo 

a la formación de una solución sólida de la alta entropía, indicado como fcc-HEA. 

 

Figura 14: Patrones DRX en función del tiempo de molienda para las aleaciones (a) 

Ni50 y (b) Ni25. 

A 0 h de molienda, se identifican peaks estrechos y bien definidos de cada elemento 

constituyente. Durante la etapa S1, los polvos metálicos fueron progresivamente 

deformados y fracturados, debido al impacto de las bolas con las partículas, 

afectando la microestructura inicial de los polvos, generando defectos tales como 

dislocaciones, refinamiento de tamaño de cristalita, etc [152].Este efecto se observa 

en el ensanchamiento gradual de los peaks con el aumento en tiempo de molienda, 

como se aprecia en la Figura 14, consecuencia de una disminución del tamaño de 
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cristalita/grano (usualmente menor a 1μm) y/o aumento en la deformación del cristal 

[153]. Otro cambio que destacar es el incremento en intensidad de los peaks de bcc-

Fe y fcc-Ni, con respecto a el de fcc-Cu, así como se observa desde el patrón 

obtenido a 10 h y 30 h. Mismo comportamiento es observado en el caso de la 

aleación Ni25 (Figura 14.b) pero a mayores tiempos de molienda, puesto que la 

disminución en la intensidad del peaks del Cu comenzó desde 75 h de molienda. 

Se observa en los patrones de la aleación Ni50, que a 30 h los peaks de bcc-Mn 

(330) (42.98°) y fcc-Cu (111) (43.31°) se superponen, al igual que los peaks del fcc-

Ni (111) (44.45°), hcp-Co (002) (44.2°), y bcc-Fe (110) (44.70°), causado por el 

incremento en la amplitud de sus respectivos peaks y debido a variaciones en su 

parámetro de red. 

Al término de la etapa S2, los peaks correspondientes a fcc-Cu son los únicos que 

presentan gran ensanchamiento, y se superponen con los peaks del resto de las 

fases presentes. Este comportamiento sugiere que esta fase fcc fue 

progresivamente deformada, en donde el incremento en la densidad de diferentes 

defectos cristalinos, así como una considerable adición de elementos 

sustitucionales condujeron a la estabilidad de una microestructura amorfa [153–

155]. Este fenómeno alude a la formación de una solución sólida fcc parcial, 

correspondiente a la etapa intermedia del proceso de molienda, como es indicado 

por Suryanarayana [115], el cual está relacionado a una morfología tipo sándwich 

de los polvos durante la molienda, descrito por Benjamin and Violin [114], como un 

punto de inflexión que beneficia la difusión y disolución de los elementos [156]. En 

esta etapa, los peaks de fcc-Ni, bcc-Mn y hcp-Co disminuyeron hasta que ellos no 

son observados en los patrones DRX a 130 h y 160 h de molienda para la aleación 

Ni50 y Ni25, respectivamente. Finalmente, en la Figura 14 se observa que el 

proceso de molienda terminó con la presencia de dos peaks ensanchados, 

correspondiente a las familias de planos (111) (43.85°) y (200) (50.42°) de una fase 

fcc, con un parámetro de red de 0.3615 nm y 0.3614 nm para la aleación Ni50 y 

Ni25, respectivamente. 

La Figura 15 muestra la evolución en cantidad de fases (en % en peso) durante el 

estudio de molienda, obtenido mediante refinamiento Rietveld, con valores de Rwp 
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y GofF inferiores a 5% y 2, respectivamente. En el eje superior de la Figura 15 

muestra la energía que es transferida a los polvos durante el proceso de AM. El 

procedimiento de cálculo está indicado en la sección Anexos. Como puede ser 

apreciado, en la etapa S1, solo se obtuvo una pequeña reducción en la fracción de 

la fase hcp-Co en ambas aleaciones, acompañado por un leve incremento de las 

fases fcc-Ni y fcc-Cu, en la aleación Ni50 y Ni25, respectivamente. 

Subsecuentemente, el comienzo de la etapa S2 se caracteriza por el incremento en 

contenido de fase fcc-Cu, mientras las fases bcc-Mn, fcc-Ni, y hcp-Co disminuyen 

hasta llegar a cero. En cambio, la fase bcc-Fe oscila ligeramente alrededor de la 

misma fracción en peso que la presentada en la etapa S1. Por lo tanto, es posible 

establecer que el Ni, Mn, y Co difundieron hacia la red cristalina de la fase fcc-Cu, 

conformando una solución sólida en donde el Cu actúa como solvente. Acorde a la 

literatura, la difusión elemental es beneficiada debido la formación de partículas 

apiladas con diferentes substratos, formado por las partículas elementales iniciales, 

las cuales son aplanadas durante el inicio del proceso de molienda, indicado como 

una estructura tipo sándwich [115,157,158]. Es deducido que la formación de esta 

estructura fue lograda después de la etapa S1. Al término de la etapa S2, la fracción 

de fcc-Cu alcanzó aproximadamente 75% en peso, y la fase bcc-Fe 25%. Por último, 

la etapa S3 desarrolló un incremento de la fase fcc-Cu en detrimento de la fase bcc-

Fe, el cual no se observa a 200 y 230 h de molienda para la aleación Ni50 y Ni25, 

respectivamente. Entonces, los constituyentes de la fase bcc-Fe difundieron hacia 

la red cristalina fcc-Cu, conformando una microestructura con una única solución 

sólida en los polvos aleados, indicado como fcc-HEA. 
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Figura 15. Evolución en la cantidad de fase en función del tiempo de molienda para 

las aleaciones (a) Ni50 y (b) Ni25. 

Los estudios desarrollados por Xie et. al. [159] y Ji et. al. [160] respecto a la aleación 

FeCoNiMnCr han presentado similar evolución de los patrones de difracción durante 

el proceso de molienda, respecto a los presentados en la Figura 14. Ambos estudios 

señalaron que la formación de solución sólida inicia cuando el ensanchamiento de 

los reflejos es severa, atribuido a tres factores: refinamiento de tamaño del cristal, 

alta deformación de red y disminución en cristalinidad. La Figura 16 muestra la 

evolución del tamaño de cristalita de los polvos aleados en estudio en función del 

tiempo de molienda. Se observa que hay un considerable refinamiento en el tamaño 

de cristalita durante las primeras horas de molienda. Exceptuando por la fase bcc-

Mn en la aleación Ni50 (Figura 16.a), el tamaño de cristalita de las fases fue inferior 

a 100 nm cuando la etapa S2 comenzó, condición que facilitó la formación de una 

homogénea solución sólida al término del proceso. Después de ello, el refinamiento 

del cristal continuó desarrollándose, pero a una menor velocidad, alcanzando 

valores por debajo de 30 y 50 nm al comienzo de la etapa S3, para la aleación Ni50 

y Ni25, respectivamente. Al término del proceso de molienda, el tamaño de cristalita 

de la fase fcc-HEA de la aleación Ni50 y Ni25 fue de 12.1 y 15.6 nm, 

respectivamente, indicando la naturaleza nano cristalina de la aleación resultante. 

Estos valores son consistentes con los obtenidos por Ji et. al. [160], donde a 42 h 
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de molienda las fases presentes en la aleación FeCoNiMnCr presentaron un tamaño 

de cristalita menor a 14 nm. 

 

Figura 16: Evolución del tamaño de cristalita de las fases en función del tiempo de 

molienda para las aleaciones (a) Ni50 y (b) Ni25. 

De la misma forma, la Figura 17 ilustra la evolución de las micro deformaciones en 

las fases de las aleaciones estudiadas en función del tiempo de molienda. En el 

caso de la aleación Ni50, la micro deformación de la fase fcc-Cu gradualmente 

incrementó durante la etapa S1 y S2 por sobre los valores de 0.012 a 130 h de 

molienda. Por el contrario, la aleación Ni25, los valores de micro deformación de la 

fase fcc-Cu incrementaron al término de la etapa S1, el cual presenta un incremento 

máximo de 0.013 a 130 h de molienda. El elevado valor de micro deformación de la 

fase fcc-Cu son atribuidas al incremento de defectos tales como dislocaciones o 

fallas de apilamiento, además de las tensiones internas que la difusión de Co, Ni, 

Mn y Fe ha impuesto en la red cristalina del Cu. 
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Figura 17: Evolución de la micro deformación de las fases en función del tiempo de 

molienda para las aleaciones (a) Ni50 y (b) Ni25. 

Es de destacar que después de alcanzar los valores máximos de micro deformación 

en ambas aleaciones estos disminuyen con el aumento en tiempo de molienda. La 

ocurrencia de este fenómeno durante el proceso de aleado mecánico ha sido 

referenciada como un proceso de cristalización mecánica in-situ, el cual ha sido 

reportado en vidrios metálicos [121]. Acorde a Suryanarayana [121], un incremento 

en la cristalinidad de las fases es promovido por la aplicación de deformación, así 

como se observa en las dos aleaciones en estudio. Una posible explicación de este 

fenómeno está relacionado a los impactos locales de las bolas sobre las partículas 

de los polvos, los que disminuyen el potencial termodinámico de nucleación de fases 

(relacionada a la composición química de la aleación), causando una disminución 

en la temperatura de cristalización de la aleación [117,161]. Alternativamente, se 

puede haber formado una fase cristalina estabilizada por impurezas, donde las 

impurezas intersticiales y sustitucionales como O, N, Cr y Fe del medio de molienda, 

pueden dar lugar a la formación de fases de impurezas estables, y podrían 

confundirse con productos de cristalización [121]. Por otro lado, la disminución en 

la cantidad de fase bcc-Fe en el mismo tiempo de molienda en que ocurrió el 

proceso de cristalización mecánica de la fase fcc-Cu, sugiere que el mecanismo de 

cristalización descrito pudo haber sido inducido por la entrada de los elementos de 
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la fase bcc-Fe a la fase fcc-Cu [119,162]. Entonces, el proceso de cristalización 

puede estar relacionado al cambio en composición de la fase fcc-Cu, más que a 

procesos mecánicos. 

Entonces, considerando el proceso de cristalización de las aleaciones Ni50 y Ni25, 

el esquema de la Figura 18 es propuesto como la secuencia de fenómenos y 

transformaciones que ocurren en las HEAs durante el proceso de AM. La aleación 

Ni50 presentó una mayor cinética de molienda, por lo tanto, menor energía fue 

requerida para formar una única solución sólida, en comparación a la aleación N25. 

La mayor diferencia en energía transferida ocurrió en la etapa S1, principalmente 

asociado con la mezcla y disminución en tamaño de cristalita de los polvos 

elementales. La energía de transferencia para la aleación Ni50 y Ni25 fue 21.9 y 

54.7 kJ/g, respectivamente, este último presenta una mayor proporción de polvos 

de gran tamaño, el cual puede justificar el mayor consumo de energía. Por otro lado, 

la aleación Ni25 contiene una mayor cantidad de polvos de Cu, el cual es reconocido 

por ser un polvo maleable y/o dúctil, el cual requiere de mayor tiempo de molienda 

para reducir su tamaño de cristalita [163]. Acorde a los estudios de Chen y Supriato 

[164], una baja cantidad de elementos dúctiles (Al y Cu) en el sistema AlCuNiFeCr 

reduce los efectos de soldadura en frio y previene la formación de partículas 

aglomeradas durante el proceso de molienda, lo que empeora la eficiencia del 

proceso. Sin embargo, la aleación Ni50 (con menor cantidad de Cu) fue el que 

presentó una mayor cinética de molienda, debido a una mayor eficiencia en la etapa 

inicial, en donde se propone que esta aleación presentó un mayor balance entre los 

mecanismos de fractura y soldadura en frio de los polvos, en comparación con la 

aleación Ni25 con mayor contenido de Cu. La energía transferida en las aleaciones 

hasta la etapa S2 fue 94.8 y 116.7 kJ/g, para la aleación Ni50 y Ni25, 

respectivamente, y está relacionada al proceso de deformación de la estructura 

cristalina de la fase fcc-Cu, cuya cinética fue más grande en la aleación Ni25, debido 

a un incremento sistemático en sus micro deformaciones y contenido en peso en la 

aleación, este último, consecuencia de la aparente difusión de los elementos Ni, Co 

y Mn en la estructura de los polvos de Cu. Por el contrario, la energía transferida en 

ambas aleaciones fue aproximadamente 145.9 y 167.7 kJ/g, hasta obtener una 
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única solución sólida, indicada en la Figura 18, para la aleación Ni50 y Ni25, 

respectivamente. Por lo tanto, la estabilidad de la fase fcc-Cu por sobre la bcc-Fe al 

término de la molienda, está relacionado en alcanzar una superior distorsión de la 

red (logrado al término de la etapa S2), correspondiendo a una transformación 

difusional, pero inducido mecánicamente. 

 

Figura 18. Esquema de los procesos desarrollados por las aleaciones Ni50 y Ni25, 

durante el proceso de aleado mecánico. 

4.2.2. Caracterización de partículas aleadas 

La Figura 19 se observan las partículas de los polvos de las aleaciones Ni50 y Ni25 

obtenidas a 200 y 230 horas de molienda, respectivamente. Se aprecia que en 

ambos polvos presentan partículas con una morfología irregular con bordes 

redondeados, con un tamaño de partícula heterogéneo, en un rango de 0.5 a 5 μm. 

Las partículas grandes presentan una superficie desgastada con aparente 

deformación plástica, hechas por la unión mecánica con las partículas pequeñas, 

formando diferentes capas en su estructura. En algunas partículas, una estructura 

apilada y ligeramente facetada es observada, características de procesos de 

soldadura fría con partículas más pequeñas. Esto último parece ser producto de la 

fractura de las partículas de mayor tamaño, presentando una forma elíptica y/o 

esférica. Similar morfología de polvos es reportada por Ji et al. [165] para la aleación 

CoCrFeNial obtenida después de 60 h de moliendas, la cual presentan partículas 

aglomeradas con nano granos bcc, observada en imágenes obtenidas en 

microscopia electrónica de transmisión (MET). Acorde a la descripción hecha por 

Benjamin y Volin [114], y esquematizada por Aikin y Courtney [157], los polvos están 
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en la etapa de transición desde la formación de partículas equiaxiales con una 

morfología laminar orientada, a la unión de partículas con orientación aleatoria. 

 

Figura 19. Imágenes MEB a 5000x de los polvos de las aleaciones (a) Ni50 y (b) 

Ni25. 

La Figura 20 presenta los análisis EED de los polvos de las aleaciones de alta 

entropía Ni50 y Ni25 después del proceso de aleado mecánico. Es observado que 

la composición de las partículas es homogénea en términos de los elementos de 

Fe, Co, Ni y Cu. El Mn esta segregado en algunas partículas homogéneamente 

distribuidas. Este comportamiento no se ha observado en otros artículos, en donde 

la forma redondeada de estas partículas sugiere que estos no son partículas 

remanentes de los polvos iniciales de Mn, ya que estos son frágiles y deberían 

presentar una forma facetada [99]. Una posible explicación es por la difusión 

preferencial del Mn hacia la superficie de las partículas pequeñas, así como un 

revestimiento. La Tabla 8 presenta la composición elemental en peso de los análisis 

EDD de la aleación Ni50 (Figura 20.(a)) y Ni25 (Figura 20.(b)). Se aprecia que los 

polvos presentan un incremento en su contenido de Fe con respecto a la mezcla 

inicial de polvos elementales, lo que sugiere contaminación desde el medio de 

molienda (acero inoxidable) [166,167]. A la misma vez, en ambas aleaciones se 

observa una reducción en el contenido de Cu, atribuido a su preferencial soldadura 

en frio con las paredes internas del contenedor y las bolas de molienda. Cabe 

mencionar que el contenido de Mn es el que presenta menor variación considerando 

ambas aleaciones. 
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Tabla 8. Composición elemental de los polvos molidos de las aleaciones Ni50 y 

Ni25. 

Elemento 

Ni50 Ni25 

Nominal 

% en peso 

Figura 20.(a) 

% en peso 

Nominal 

% en peso 

Figura 20.(b) 

% en peso 

Fe 25.2 37.2 27.0 35.9 

Co 26.6 23.2 28.5 28.3 

Ni 13.3 8.7 7.2 6.8 

Mn 6.2 6.5 6.6 5.5 

Cu 28.7 24.4 30.7 23.5 
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Figura 20. Distribución elemental EED a 2000x de los polvos de las aleaciones (a) 

Ni50 y (b) Ni25. 

4.3. Aleaciones de alta entropía sin carburo de silicio 

4.3.1. Microestructura sinterizada 

La Figura 21 muestra las imagenes MEB de las aleaciones sinterizadas Ni50 y Ni25. 

Se observa una microestructura heterogénea, en la cual se diferencian al menos 

tres fases, las que serán referencias como fase oscura, gris y clara. La fase gris es 

la más abundante, correspondiendo a la matriz de las aleaciones Ni50 y Ni25. Por 

el contrario, la fase oscura y clara están dispersas en esta, siendo más masivas y 

de mayor tamaño en la aleación Ni25 (Figura 21.(b)). En ambas aleaciones los poros 

(indicado con azul en la Figura 21) están preferencialmente distribuidos al interior 

de la fase oscura, característica que es más acentuada en la aleación Ni25. Por 

último, se observan fases oscuras con fase clara y/o gris en el centro de estas 

(indicado con rojo) en la Figura 21, similar a una morfología núcleo-anillo (core-rim). 

Esta morfología es característica en la mezcla de partículas con diferente 

composición, las que están en una etapa intermedia de disolución y homogenización 

posterior a los procesos de sinterización, así como en las microestructuras 

presentadas en los cermet de Ti(C,N) [168,169].  

 

Figura 21. Imágenes MEB a 2000x de las aleaciones (a) Ni50 y (b) Ni25 sinterizadas. 

La Figura 22 muestra imágenes MEB-EED de la microestructura de las aleaciones 

a 10000x, indicando las regiones a las cuales se realizó análisis EED puntual, 

mientras la Tabla 9 resumen la composición y la fase a la cual representan estos 



- 68 - 

análisis. En el caso de la aleación Ni50, la fase clara es altamente enriquecida en 

Cu, la cual presenta sobre 85 % en peso de este elemento. Por el contrario, la fase 

gris presenta la composición en peso más cercana a la de los polvos aleados 

(descritos en la Tabla 8) pero ligeramente con menor contenido de Cu. La fase 

oscura, por otro lado, destaca como una fase enriquecida en Mn, así como un 

superior contenido de O, lo que sugiere que esta fase corresponde a un oxido de 

Mn. En el caso de la aleación Ni25, se observa similar distribución elemental, con la 

diferencia que el enriquecimiento y depresión en Cu en la fase clara y gris, 

respectivamente, no es tan alta como en la aleación Ni50. De hecho, el contenido 

de Cu en la fase clara en la aleación Ni25 es alrededor de 65 % en peso. Cabe 

mencionar, que el elemento Cr es detectado in las tres fases ya mencionadas, a 

pesar de no ser agregado en los polvos elementales iniciales. Este elemento 

posiblemente fue incorporado a las aleaciones debido a contaminación por parte del 

medio de molienda, como se ha reportado en otros casos de estudio [170,171]. 

 

Figura 22. Imágenes MEB-EED a 10000x de las aleaciones (a)Ni50 y (b)Ni25 

sinterizadas. 

Tabla 9. Composición elemental de las aleaciones Ni50 y Ni25 sinterizadas. 

Aleación Ni50 Figura 22(a) (% en peso) Ni25 Figura 22.(b) (% en peso) 

Punto Fase Fe Co Ni Mn Cu O Cr Fase Fe Co Ni Mn Cu O Cr 

Nominal - 25.2 26.6 13.2 6.2 28.7   - 27.0 28.5 7.1 6.6 30.7   

1 Clara 8.5 5.8 
 

2.0 83.6 
  

Clara 14.4 10.3 5.5 2.9 65.4 
 

1.5 

2 Clara 4.8 3.7 
 

2.1 89.3 
  

Oscura 18.6 14.7 5.0 35.7 8.2 15.9 2.0 

3 Clara 6.1 4.5 
 

2.4 87.0 
  

Gris 38.5 28.1 9.8 2.8 19.2 
 

1.8 

4 Oscura 10.9 9.2 5.1 41.4 16.5 14.6 2.4 Oscura 11.9 10.0 3.0 50.0 3.7 21.3 
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5 Oscura 35.5 25.4 
 

25.4 
 

9.7 4.1 Oscura 16.0 13.4 3.7 57.1 6.3 
 

3.6 

6 Gris 39.0 28.5 16.2 3.5 11.3 
 

1.7 Clara 13.5 9.8 5.8 3.3 66.0 
 

1.7 

7 Gris 40.0 29.1 16.5 3.0 10.3 
 

1.2         

8 Gris 41.3 29.5 17.0 
 

12.2 
  

        

 

Respecto a la formación de óxidos de Mn, es bien conocido que el Mn tiene una 

gran afinidad con el O para formar óxidos desde los 400°C a 1200°C, además de 

sublimar a temperaturas más bajas que de la temperatura de fusión de la aleación 

[52,148,172,173]. Diferentes autores han reportado que el Mn se presenta como un 

oxido en poros llenos de contaminantes [174,175]. Además, suelen formar óxidos y 

carburos en la última región en solidificar (last-to-freeze), en la zona inter dendrítica 

y en los límites de grano [27,175]. Considerando la forma redondeada de las fases 

oscuras, en conjunto con la presencia de porosidad en ellas, es que es posible 

relacionarla a una fase rica en Mn que contiene los contaminantes de la aleación 

obtenidos por aleado mecánico, particularmente O, y que solidifica en los poros 

remanentes del proceso de compactación. Por el contrario, un problema serio del 

aleado mecánico es la potencial contaminación de los polvos con elementos 

intersticiales (tales como O, H, N o C), conduciendo a la formación no deseada de 

fases como óxidos, hidruros, nitruros o carburos en el estado sinterizado de la 

aleación [52,176–179]. Juarez et al. [177] reporta que el C y O presentes en la 

aleación es principalmente añadida por el PCA usado, específicamente, ellos 

detectaron al menos 2.9 % en peso de O, cuando usan acido esteárico como PCA 

en el proceso de aleado mecánico de la aleación Fe70(Ni7Zr3)15B15. La potencial 

contaminación de los polvos de Mn iniciales no puedes ser descartada 

completamente, sin embargo, esto no fue observado en las imágenes MEB (Figura 

10) o patrones DRX (Figura 11). 

El elevado contenido de Cu en la fase clara en ambas aleaciones es producto de 

evidente segregación durante el proceso de sinterización. Want et al. [61] and Zhou 

et al. [90] mencionan que el Cu segrega preferencialmente en las áreas inter 

dendríticas de las aleaciones CoCrCuFeNi y AlCoCrFeNiTi0.5Cux (x = 0, 0.25, 0.5 

mol), respectivamente, debido a su alta electronegatividad, haciendo al Cu menos 

estable al interior de la dendrita. Por otro lado, Wang et al. [180] indica que los pares 
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elementales que tienen una baja entalpia de mezcla (ΔHmix) tienden a segregar. Una 

ΔHmix negativa para el Ni y Mn indica una tendencia a atraerse o mezclarse, por el 

contrario, Fe y Co no tienden a mezclarse con Cu, debido a su ΔHmix positiva (ver 

Tabla 10) [181]. Verma et al. [94] reporta que la adición de Cu en la aleación 

CoCrFeNi promueve la formación de una fase con un parámetro de red 

isoestructural al del Cu puro (0.3606 nm), comportamiento atribuido a la ΔHmix 

positiva del Cu con los otros elementos de la aleación. Otros casos de segregación 

de Cu se presentan en la aleación CoCrCuFeNi [89] y AlxCoCrCuFeNi (x = 0, 3 

molar) [91], ambos producidos por arco eléctrico, y FeCoNiCrCu mecánicamente 

mezclado y usado como revestimiento [88]. Para la aleación NixCoCuFeCr(2-x) (x = 

1, 1.2, 1.5, 1.8 mol) estudiada por Wang et al. [93], una fase fcc con un patrón de 

difracción similar al Cu aparece cuando los polvos aleados son recocidos a 550°C 

por 1 h. Chen et al. [92] reporta que las aleaciones (CoCrCuFeNi)100-xMox (x = 0, 4, 

8, 12, 16 % en peso) presentan una única solución sólida fcc según análisis DRX, 

pero análisis microestructurales revelan fases ricas en Cu en los bordes de grano, 

y al interior del grano cuando Mo es añadido. Un factor común en las aleaciones de 

alta entropía presentadas es que el Cu tiene una (ΔHmix) positiva con los otros 

elementos constituyentes, excepto con el Al y Ti (ver Tabla 10). Por lo tanto, debe 

considerarse este fenómeno al momento de incluir Cu en futuras aleaciones. 

Tabla 10. Entalpía de mezcla binaria [182]. 

ΔHmix (kJ/mol) 

Elemento  Ti  Cr  Mn  Fe  Co  Ni  Cu  Mo 

Al -30 -10 -19 -11 -19 -22 -1 -5 

 
Ti -1 -8 -17 -28 -35 -9 -4 

  
Cr 2 -1 -4 -7 12 0 

   
Mn 0 -5 -8 4 5 

    
Fe -1 -2 13 -2 

     
Co 0 6 -5 

      
Ni 4 -7 

       
Cu 19 
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La Figura 23 muestra los patrones DRX de las aleaciones Ni50 y Ni25 sinterizadas. 

En ambas, dos conjuntos de peaks son observados en rango 2θ de 30° a 40°, 

indexados como dos óxidos de Mn, Mn3O4 de estructura tetragonal (grupo espacial: 

I14/amd, COD ID 1011262/PDF-011127) y MnO2 de estructura ortorrómbico (grupo 

espacial: Pbnm, COD ID 1514227/PDF-731539). Estos óxidos podrían ser 

clasificados como óxidos complejos y corresponden a las fases oscuras reportadas 

en la Figura 21 y Figura 22. En la aleación Ni50, dos soluciones sólidas fcc pueden 

ser indexadas, una con similar parámetro de red del Cu puro (a = 0.3607 nm, COD 

ID 9013014/PDF-021225) y FeNi3 (a = 0.3556 nm, COD ID 1524833/PDF-031109). 

En cambio, la aleación Ni25 no presenta esta última fase (fcc-FeNi3), también los 

picos de la fase fcc-Cu son menos intensos como en el patrón de la aleación Ni50. 

Por último, ambas aleaciones presentan peaks asociados con una fase bcc (a = 

0.2845, COD ID 9004229/PDF-441433), correspondiendo a los peak de bcc-CoFe. 
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Figura 23. Patrones DRX de las aleaciones Ni50 y Ni25 obtenidas mediante AM y 

sinterizado. 

La aleación equiatómica FeCoNiMnCu [107], exhibe en su microestructura fundida 

una fase dual fcc, con parámetros de red similares. Una fase predomina su 

contenido de Fe y Co, mientras que la otra consiste principalmente de Cu y Mn. En 

estudios previos hechos por Sonkusare et al. [108], presentan un amplio estudio en 

cuanto a la fase de equilibrio y estabilidad de esta aleación equiatómica. Fue 

observado que la fase fcc metaestable (a = 0.361 nm) se transforma a bcc (a = 

0.280 nm) a 650°C y en otra fase fcc (a = 0.362 nm) a 850°C, dirigiendo a la 

coexistencia de dos fases fcc y una bcc. Al realizar análisis mediante tomografía 

con sonda atómica, indican la presencia de clusters de Cu de 2 nm de tamaño en la 

fase metaestable fcc. En el estudio de Agarwal et al. [183], la presencia de nano-

clusters ricos en Cu incrementa la resistencia de la aleación FeCoNiMnCu con 

respecto a la aleación FeCoNiMn. La parcial disolución de estos nano-clusters luego 

de un recocido conduce a un mayor fortalecimiento de la solución sólida. Las 

predicciones del método CALPHAD (Calculation of Phase Diagrams) indica la 

tendencia hacia la separación de fases que involucran Fe/Co y Cu para separarse 

de la solución sólida equiatómica para formar la fase bcc y la segunda fase fcc, 

respectivamente [108,183]. 

Basado en los resultados previos, es posible establecer que la fase clara puede 

corresponder a la fase fcc-Cu indexada en los patrones DRX de las aleaciones 

sinterizadas, basado en el alto contenido de Cu de esta fase y el similar parámetro 

de red con el del Cu puro. Por otro lado, dado que la fase bcc-CoFe está presente 

en ambas aleaciones, es probable que esta corresponda a la fase gris. Por último, 

debido a la ausencia de la fase fcc- Fe0.64Ni0.36 en el patrón de la aleación Ni25, es 

posible concluir que una mayor cantidad de Ni en la aleación Ni50 promueve la 

formación de una segunda fase fcc, similar al del Cu puro, pero con un parámetro 

de red más bajo. 



- 73 - 

4.3.2. Análisis térmico de las partículas aleadas. 

La Figura 24 muestra el comportamiento de los polvos molidos de la aleación de 

alta entropía Ni50 cuando son calentadas desde 50 a 1200°C con un constante flujo 

de Ar (línea continua flujo de calor, línea segmentada variación % en peso). En la 

imagen se indican 6 eventos los cuales se relacionan a reacciones, fenómenos y/o 

procesos que requieren o liberan calor, debido a una variación positiva o negativa 

en entalpia, representando reacciones endotérmicos o exotérmicos, 

respectivamente [184]. Es importante indicar que solo los eventos 5 y 6 son 

observados durante el enfriamiento y segundo calentamiento, indicando que el resto 

de los eventos corresponden a reacciones irreversibles. 

 

Figura 24. Termogramas CDB/ATG de los polvos de la aleación Ni50. 

En el 1er evento, se observa una reducción de peso por debajo de 99.64 %, 

posiblemente atribuido a la presencia de humedad en los polvos (línea segmentada 

en Figura 24) [185,186]. Este está relacionado con un peak endotérmico ligeramente 
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observable en la curva del 1er calentamiento a 105°C. Sin embargo, este peak 

podría también estar relacionado a la degradación de PCA. Wang et al. [93] reporta 

un peak endotérmico cercano a 75°C, asociado con la absorción de energía para la 

evaporación de PCA residual, utilizado durante el proceso de molienda. Por el 

contrario, Juarez et al. [177] no reporta peaks relacionados a la volatización de 

diferentes PCA utilizados en su estudio. Ambos estudios presentan un amplio peak 

exotérmico en el rango de 100-300°C para Juarez et al. [177] y 100-400°C para 

Wang et al. [93], relacionado a la liberación de esfuerzos residuales en los polvos 

aleados mecánicamente. Este fenómeno es particularmente notorio con el uso de 

ácido esteárico como PCA [177]. De hecho, un pequeño peak exotérmico a 180°C 

es observado en la curva del 1er calentamiento, aunque no es tan amplio como lo 

observado en los estudios de Wang y Juarez. Probablemente, en el 1er evento estos 

procesos están ocurriendo simultáneamente, volatización de algún compuesto, y el 

comienzo de liberación de energía, debido al estado deformado de los polvos. 

El 2do evento está asociado con dos fenómenos exotérmicos solapados, ocurriendo 

entre 350 y 590°C. Ambos peaks, ubicados a 420 y 485°C pueden estar atribuidos 

a cristalización activada térmicamente, como consecuencia de la elevada 

deformación almacenada en los polvos durante el proceso de aleado mecánico 

[116,119,187,188]. Acorde a los resultados obtenidos por Geng et al. [119] en la 

aleación Fe32Ni52Zr3B13, el proceso de cristalización podría haberse desarrollado 

para formar dos diferentes fases fcc, Zr3Ni20B6 a 420°C y FeNi a 470°C, donde este 

último peak desaparece en los termogramas después de 1 h de molienda. Portnoi 

et al. [188] reporta dos peaks exotérmicos en la aleación CrFeCoNiAlTi a 400 y 

550°C, el primero atribuido a la cristalización de una fase amorfa en un intermetálico 

con estructura CsCl, y el segundo peak, a la disolución de esta fase en la solución 

sólida de alta entropía bcc. Para el sistema de alta entropía Fe-Co-Ni-Cr-Cu 

estudiado por Wang et al. [93], la segregación de una fase fcc ocurre desde 550°C, 

cantidad que incrementa en los polvos recocidos a 800, 900 y 1000°C. Entonces, el 

2do evento puede estar relacionado a dos diferentes procesos de cristalización. El 

primero correspondería a la transformación de la fase deformada remanente 

proveniente desde el proceso de aleado mecánico, y el segundo peak a la 
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segregación y formación de nuevas soluciones sólidas, en este caso atribuido a las 

fases fcc y bcc identificadas en las aleaciones sinterizadas de la sección previa. 

El 3er y 4to evento son percibidos en los termogramas como peaks endotérmicos 

ubicados a 720 y 930°C, y están relacionados con procesos de ganancia y perdida 

de peso, respectivamente. Santhiyamoorthi et al. [170] reporta un comportamiento 

similar en sus análisis CDB/ATG de la aleación CoCrFeNi preparada mediante 

aleado mecánico. Acorde a los autores, una gradual perdida en peso es observado 

entre 400 y 1000°C, seguido por una perdida en peso hasta el punto de fusión de la 

aleación. Esta tendencia fue relacionada con la absorción de O y formación de 

Cr2O3, y posteriormente a la volatización de este compuesto [171]. En las aleaciones 

en estudio, a pesar de que el Cr no fue añadido como parte de la aleación, este 

pudo haber sido incorporado durante el aleado mecánico como contaminante 

proveniente del medio de molienda. Por lo tanto, el 3er y 4to evento estan 

relacionados con fenómenos de oxidación y volatización. Aún más, estos 

fenómenos no son observados en el 2do calentamiento, indicando que no hay más 

Cr disponible para ser oxidado. 

Es posible que el contenido de Mn de la aleación en estudio también esté 

involucrado en las reacciones del 3er y 4to evento. Análisis exhaustivos se han 

desarrollado respecto al comportamiento del contenido de Mn en aceros, ya que 

sobre 600°C la sublimación de Mn toma lugar, cuya cinética incrementa con el 

aumento en temperatura [172,173,189]. De hecho, ha sido reportado que la mayor 

pérdida en peso durante la etapa de sinterización de las aleaciones Fe-28Mn-3Si 

[97,98] y Fe-25Mn-10Al-1C [99,190,191] se deben a la sublimación del Mn, 

comenzando desde 640°C y siendo severa a 1200°C. Como resultado de esto, y la 

presencia de óxidos de Mn en la microestructura de la aleación Ni50 en la Figura 

21.(a) y Figura 22.(a) es que la disminución en masa en la aleación después de 

813°C es atribuido a la sublimación del Mn, ocurriendo una variación severa en peso 

a 1075°C. Es posible notar que el 4to evento se extiende desde 818 a 1150°C, rango 

en el que presenta una clara diferencia con la 2da curva de calentamiento. 
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Como fue mencionado antes, los peaks endotérmicos del 5to (a 1075°C durante el 

1er calentamiento y a 1048°C para el 2do) y 6to (comenzando a 1140°C) evento son 

los únicos observados en los dos calentamientos. Ambos son reacciones 

reversibles, ya que durante el enfriamiento dos peaks exotérmicos son observados 

(a 1023°C y 1166°C), por lo tanto, estos dos eventos pueden corresponder a 

transformaciones de fases o fusión y solidificación de las fases en los polvos [192–

195]. Estas dos reacciones sobre 1000°C han sido reportadas en otras aleaciones 

de alta entropía conteniendo Cu, donde el 5to evento podría corresponder al proceso 

de fusión del Cu [93,95,108,196]. En cuanto al 6to evento, es importante mencionar 

que este no termina completamente a 1200°C (temperatura límite del análisis) y 

acorde a la literatura, este puede estar atribuido a la temperatura de fusión de la 

aleación [192]. En el caso de la aleación Al0.5CrFeCoNiCu [95], los peaks del 5to y 

6to evento fueron observados a 1150 y 1350°C, acompañado por la formación de 

una fase interdendrítica rica en Cu luego de un tratamiento térmico a 1000°C por 1 

h [196]. De la Obra et al. [95] identifico un fenómeno exotérmico a 1111.7°C durante 

el enfriamiento para la aleación CrFeCoNiCu, el cual fue atribuido a la segregación 

y solidificación de Cu. Por último, la diferencia entre el 5to evento en la Figura 24 

entre el 1er y 2do calentamiento está relacionado al cambio de composición de las 

fases que están segregando. Por ejemplo, para la aleación CoCrCuFeNi [61], la 

adición de Ti desplaza la temperatura de fusión a valores más bajos, relacionado a 

la solubilidad parcial del Ti en la aleación base. De la misma forma, Stryzhyboroda 

et al. [194] reporta la disminución en el punto de fusión debido a la disminución de 

la cantidad de Al en la aleación AlCoCrFeNi. 

Las fases identificadas en los patrones DRX de los polvos sinterizados de la 

aleación Ni50 (Figura 23) pueden estar atribuidos a eventos específicos ocurriendo 

durante el proceso de sinterización, como este ilustrado en el esquema propuesto 

de la Figura 25. Inicialmente, dos procesos a baja temperatura ocurren, 

correspondiendo a la volatización de ácido esteárico y deshidratación de las 

partículas molidas, seguido por la liberación de esfuerzos residuales. A 

continuación, dos procesos exotérmicos se manifiestas entre 350 y 590°C, 

potencialmente asociados con la cristalización de nuevas fases y a la segregación 
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del Cu y Mn en ellas. Este último, puede está ocurriendo en las partículas 

enriquecidas en Mn detectadas en las imágenes MEB de los polvos aleados 

mecánicamente (Figura 22.(a)) o al interior de los poros cerrados de las aleaciones 

compactadas. La presencia de la fase bcc es consecuencia de estos procesos y 

promueven su transformación desde la estructura fcc obtenida mediante el proceso 

de aleado mecánico. Este puede estar relacionado con el proceso reversible 

observado en la etapa final (S3) del proceso de molienda, en donde la estructura 

bcc-Fe se transforma en una estructura fcc isoestructural a la del Cu (fcc-HEA en 

Figura 15). Posteriormente, dos reacciones endotérmicas se presentan a 690 y 

750°C atribuidos a la formación de óxidos Mn y/o Cr, los cuales subsecuentemente 

podrían volatizar. En el análisis composicional de la microestructura de la aleación 

Ni50 (Tabla 9) permite la identificación de estas fases oxidadas alrededor de los 

poros, indicando que esta fase es la última en solidificar y, debido a su contracción 

volumétrica, contribuye a la formación de poros. Finalmente, después del proceso 

de sinterización, una microestructura heterogénea es obtenida, consistiendo en tres 

fases, indicadas como fase oscura, gris y clara en la Figura 25, enriquecidas en Mn, 

Fe y Co, y Cu, respectivamente.  
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Figura 25. Esquema del proceso desarrollado por la aleación Ni50 durante el 

proceso de sinterización, y la microestructura obtenida. 

4.4. Aleaciones de alta entropía con carburo de silicio 

4.4.1.  Polvos de aleación mezclados con carburo de silicio 

Los polvos de las aleaciones de alta entropía Ni50 y Ni25 obtenidos a 200 y 230 h 

de aleado mecánico, respectivamente, fueron mezclados con 5 % en peso de SiC, 

las cuales serán referenciadas como Ni50+SiC y Ni25+SiC, respectivamente. La 

Figura 26 muestra los polvos aleados mezclados con SiC, cuyas partículas se 

diferencian a las de los polvos aleados debido a su forma facetada y con bordes 

afilados. Estas presentan un tamaño menor a 5 μm, resultando en reducción de 

tamaño de partícula respecto a los polvos sin mezclar, los cuales están en el rango 

de 30 a 10 μm. Se observa que las partículas de SiC están preferentemente 

rodeadas de las partículas de menor tamaño de los polvos aleados mecánicamente, 

lo que sugiera una correcta mezcla entre los polvos.  
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Figura 26. Imágenes MEB a 5000x de los polvos de las aleaciones (a) Ni50 y (b) 

Ni25, mezclados con SiC 

4.4.2. Microestructura sinterizada  

La Figura 27 muestra las micrografías MEB de las aleaciones sinterizadas Ni50+SiC 

y Ni25+SiC a 500x, en donde se observa una microestructura heterogénea con 

morfologías propias de la disolución de las partículas de SiC inmersas en la matriz, 

las cuales serán referenciadas como ZR (zona de reacción). La presencia de esta 

morfología es signo de la disolución efectiva del cerámico, pero, debido a la 

discontinuidad de esta fase, además de la presencia de una interfase con la matriz, 

no es posible asumir que los procesos difusivos hayan terminado. De hecho, en 

estas se identifican al menos tres morfologías, las cuales no están presentes en 

todas las ZR, aunque son propias de una reacción que produce carbono libre y 

siliciuros [16,17,54,55]. En primer lugar, se identifica una fase oscura masiva la cual 

será indicada como zona de carbono coalescido (ZCC), en la cual se concentra el 

carbono proveniente del SiC. Luego, se tiene una fase fibrosa, la cual se 

referenciará como zona con precipitados de carbono (ZPC), la cual se relaciona a 

una fase intermedia, en donde los productos de reacción del SiC con los elementos 

de la matriz metálica producen siliciuros con precipitados de carbono [16,17,197]. 

En tercer lugar, se presenta una fase continua libre de precipitados, indicada como 

ZLP. Si bien, esta distribución de fases se presenta en ambas aleaciones, se 

observa en la Figura 27.(a) para la aleación Ni50+SiC mayor cantidad de ZCC 

independiente del tamaño de la ZR a la cual se relaciona, en donde las partículas 
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de mayor tamaño presentan la ZPC en el centro de estas. Por el contrario, la 

aleación Ni25+SiC presenta esta morfología en mayor proporción. Acorde a la 

literatura, un mayor contenido de Ni en la aleación Ni50+SiC permitiría la 

disminución de la ZPC en la ZR, formando estructuras periódicas de siliciuros, 

promoviendo la difusión de Si hacia la matriz metálica, obteniendo una 

microestructura de siliciuros en el borde y carbono libre en el interior de la ZR 

[16,17,197].  
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Figura 27. Imágenes MEB a 500x de las aleaciones (a) Ni50+SiC y (b) Ni25+SiC 

sinterizadas. 

En la microestructura de ambas aleaciones, se presentan estructuras ZR con 

evidente aglomeración (presentes en el centro de las micrografías de la Figura 27) 

lo cual evidencia mala dispersión de las partículas de SiC en los polvos de aleación 

de alta entropía durante el proceso de compactación. 

La Figura 28 presenta mapeo composicional de la microestructura de la aleación 

Ni50+SiC, en donde se observa que entre los elementos que componen los polvos 

de las aleaciones Ni50, el Fe, Co y Ni están homogéneamente distribuidos en la 

microestructura. Por el contrario, el Mn y Cu están segregados, presentando similar 

comportamiento que el descrito en la sección 4.3.1 para las aleaciones sin SiC. Se 

infiere que la fase clara esta enriquecida en Cu. En cuanto al Mn, este se presenta 

en la interfase de la ZR, además de estar en algunas de las fases oscuras dispersas 

en la matriz, las cuales se han indicado como óxidos de Mn. De forma particular, el 

Mn se presenta en la interfase de la partícula de SiO2 con la matriz, como se observa 

en la Figura 28. Modelos termodinámicos sugieren que el comportamiento del Mn 

podría formar una capa circundante para reducir la energía de interface entre las 

partículas con Si y la matriz de aleación de alta entropía [198,199]. También, se ha 

detectado en acero 316L con un 0.8 % en peso de Si, producidos mediate 

metalurgia de polvos, la presencia de óxidos complejos de (Mn,Si) en la matriz, 

similar en morfología a los obtenidos en las microestructuras de las aleaciones del 

presente estudio [178]. De hecho, en algunas fases oscuras de la matriz en la Figura 

28 se detecta Si. El Si que se encuentra en la ZPC y ZLP, evidencia la formación de 

una solución sólida y/o intermetálico con el Fe, Co y preferentemente con el Ni. En 

menor medida, el Mn se presenta en algunos sectores en específicos en la ZR, 

indicados en la Figura 28, en la cual se detecta Ni, por lo cual se puede asumir que 

corresponde a un siliciuro de (Mn,Ni). Por último, no se detecta C en las fases 

dispersas en la matriz, por lo que no se pueden asociar estas a grafito. Por el 

contrario, el C está concentrado en la ZCC de la ZR, y en menor medida en la ZPC. 
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Figura 28. Distribución elemental EED a 1000x de la aleación Ni25+SiC sinterizada. 

La Figura 29 muestra imágenes MEB de la microestructura de las aleaciones a 

2000x, enfocado en las estructuras de SiC en disolución (ZR), indicando las 

regiones a las cuales se realizó análisis EED puntual, mientras en la Tabla 11 se 

encuentran los valores de composición de estos. En la microestructura de la 

aleación Ni50+SiC Figura 29.(a) la partícula en disolución presenta diferentes zonas 

en las cuales se concentró y difundió el C. Se observa que las partículas de SiC se 

transforman en al menos tres estructuras de transición que evidencian el proceso 

difusional que desarrollan el Si y C. Esto es más evidente en la microestructura de 

la aleación Ni25+SiC, Figura 29.(b), en donde la partícula de SiC en disolución 

presenta un menor tamaño que la observada en la imagen de la aleación Ni50+SiC. 

En esta, se observa una estructura alargada, con una ramificación central rodeada 

por la estructura identificada como ZCC y esta a su vez rodeada por la ZLP, en la 

cual se infiere, es el borde de la partícula de SiC antes de su disolución. La 

ramificación central en la ZR de la Figura 29.(b) se condice a la estructura ZPC, 

aunque es más evidente la presencia de precipitados y/o fases de menor tamaño 

en la Figura 29.(a), la cual también presenta estas ramificaciones orientadas hacia 

el centro de la estructura. Los análisis puntuales se realizaron intencionalmente en 

las tres estructuras de la ZR descritos anteriormente, en donde le punto 1 
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corresponde a la ZPC, la que presenta Fe, Co, Ni, Mn y Si, y un contenido apreciable 

de C de 30-36 % en peso, evidenciando la disolución de algunos elementos de los 

polvos de alta entropía en la partícula de SiC, formando una estructura enriquecida 

en Si. Por otro lado, el punto 2 corresponde a la ZCC y son las que mayor contenido 

de C presentan, sobre un 63 % en peso, en donde también se detecta Fe y Co. 

Según literatura, la forma y presencia de esta estructura en la ZR evidencia el inicio 

y/o formación de grafito, el cual pudo haberse desprendido debido al proceso de 

preparación metalográfica [17,18,40,54]. Es de destacar, que la estructura que limita 

la ZCC, asociada al punto 3, y la matriz, presenta menor contenido C y más Si, lo 

que evidencia la preferencia de C de difundir hacia el interior de la partícula de SiC 

en disolución. El punto 4 se corresponde a la fase clara enriquecida en Cu, 

identificada en las aleaciones sin SiC. 

 

Figura 29. Imágenes MEB-EED a 2000x de las aleaciones (a) Ni50+SiC y (b) 

Ni25+SiC sinterizadas. 

Tabla 11. Composición elemental de las aleaciones Ni50+SiC y Ni25+SiC 

sinterizadas. 

Aleación Ni50+SiC Figura 29.(a) (% en peso) Ni25+SiC Figura 29.(b) (% en peso) 

Punto Fase Fe Co Ni Mn Cu Si C Fe Co Ni Mn Cu Si C 

1 ZPC 22.6 20.7 11.1 2.6 
 

7.1 35.9 25.1 18.8 7.5 4.5 
 

9.3 34.7 

2 ZCC 10.1 8.9 8.0 
  

6.1 66.9 15.3 10.7 
 

3.4 
 

7.4 63.2 

3 ZLP 29.6 27.1 18.3 4.9 
 

10.2 9.9 45.7 31.1 
 

4.0 
 

12.5 6.7 

4 Clara 3.7 3.0 
 

2.2 91.1 
  

6.3 4.8 
 

3.1 85.8 
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Acorde a la composición elemental de los puntos analizados en la Figura 29 e 

indicados en la Tabla 11 se podría inferir que las fases metálicas en la ZLP tienen 

una solubilidad limitada respecto al C. Al considerar que las fases ricas en C en la 

ZPC y ZCC contienen todo este elemento, se podría establecer la estructura 

química de las fases metálicas presentes en estas estructuras de la ZR. Para la 

ZPC (punto 1) y ZLP (punto 3) se asume una estructura simplificada del tipo M4Si y 

M3Si, para la primera, su composición química corresponde a 

(Fe0.41Co0.35Ni0.19Mn0.05)4Si y (Fe0.42Co0.31Ni0.17Mn0.10)3Si, y para la segunda 

(Fe0.38Co0.33Ni0.22Mn0.06)4Si y (Fe0.58Co0.37Mn0.05)3Si, en la aleación Ni50+SiC y 

Ni25+SiC, respectivamente. Por el contrario, para la ZMC (punto 2) la estructura es 

del tipo M2Si para ambas aleaciones, con una composición química de 

(Fe0.39Co0.32Ni0.29)2Si y (Fe0.53Co0.35Mn0.12)2Si, para la aleación Ni50+SiC y 

Ni25+SiC. Debido a la composición en Si, sobre 10% en mol, estas estructuras 

corresponden a siliciuros metálicos [197]. Los patrones DRX de las aleaciones 

Ni50+SiC y Ni25+SiC en la Figura 30 dan cuenta de pequeños peaks a bajos 

ángulos, los cuales corresponden a dos estructuras cristalinas que han presentado 

distintos siliciuros metálicos. Estas están indicadas como cúbica-S1 y fcc-S2, 

relacionada al grupo espacial P213 (cúbica con simetría tetraédrica) y Fm3̅m (cubica 

centrada en las caras), de las cuales se han identificado al menos dos parámetros 

de red distintos para cada una. Para la fase cúbica-S1 los peaks hacen alusión a 

parámetros de red de 0.6292 y 0.4473 nm, correspondiente a un siliciuro metálico 

(Mn4.62Ni1.42)Si (COD ID 9011198) y (Co0.3Fe0.7)Si (COD ID 2300621), 

respectivamente. Para la fcc-S2 las referencias son los siliciuros metálicos 

(Fe2.97Mn0.024Ni0.027)Si (COD ID 9015337) y (Mn0.86Ni2.29)Si (COD ID 4031670) con 

un parámetro de red de 0.5670 y 1.1154 nm, respectivamente. Estas estructuras 

cristalinas de siliciuros se han identificado en distintos estudios, tales como CoSi 

(grupo espacial P213 y a = 0.4446 nm) y CoSi2 (grupo espacial Fm-3m y a = 0.5365 

nm) [56] Fe3Si (grupo espacial Fm-3m y a = 0.564 nm) [54]. 
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Figura 30. Patrones DRX de las aleaciones Ni50, Ni25, Ni50+SiC y Ni25+SiC 

obtenidas mediante AM y sinterizado. 

Se observa en los patrones DRX en la Figura 30 que la diferencia entre las 

aleaciones sin y con SiC se relacionan directamente a la presencia de los siliciuros 

complejos ya mencionados. Cabe mencionar que peaks relacionados a partículas 

de SiC, grafito y/o carburos no son claramente identificados y pueden estar 

solapados con los peaks ya indexados, entonces no es posible confirmar la 

presencia de estos en la microestructura de las aleaciones Ni50+SiC y Ni25+SiC. 

En contraparte, se ha desarrollado un análisis extenso a los productos de reacción 

de la disolución de SiC en una matriz de aleación de alta entropía. Una mayor 

cantidad de Ni en la aleación Ni50 promueve la formación de siliciuros con menor 

cantidad de Si (M4Si), además de aumentar la proporción de estructura ZCC, 

indicando un mayor grado de disolución de las partículas de SiC. El Ni presenta una 
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gran afinidad con el Si, en relación con los otros elementos, el cual promueve la 

disolución de la partícula de SiC [19]. Las estructuras identificadas permiten inferir 

que la reacción de las partículas de SiC es del Tipo I, formando siliciuros y fases 

enriquecidas en carbono, relacionadas principalmente a grafito, como precipitados 

o morfologías masivas.  

4.4.3.  Caracterización de aleaciones mediante espectroscopia micro-Raman 

Desde 1970 que se ha estado utilizando la técnica de caracterización mediante 

espectroscopia Raman para identificar y caracterizar grafito mono y policristalino al 

incitar diferentes bandas electrónicas en material grafitico [200]. Para un monocristal 

con un gran tamaño, una único peak es observado a 1575 cm-1 denominado banda 

G, indicado en los espectros Raman de Figura 31 de las aleaciones Ni50+SiC y 

Ni25+SiC. Esta banda está relacionada a la distancia interatómica entre los átomos 

de C en el plano basal de la estructura hexagonal propia del grafito (grupo espacial 

P63/mmc), por lo tanto, está estrechamente vinculada a la cristalinidad de estos 

(cristalinidad bidimensional). Además, se presenta la peak relacionado a la banda 

2D a 1700 cm-1 siempre observado en las muestras con grafito [201,202]. La banda 

2D se puede presentar con un peak o múltiples peaks en el rango de 2500-2800 

cm-1, dependiendo de la energía del láser, la cual está relacionada al orden de 

apilamiento y/o número de planos que presenta el grafito [202,203]. En la Figura 31 

se presenta como un único peak a 2700 cm-1 propio de un grafito turbostrático. 

Debido a ello es posible confirmar la presencia de grafito en las aleaciones Ni50+SiC 

y Ni25+SiC, el cual fue obtenido mediante la disolución de SiC en polvos de aleación 

de alta entropía. Otras peaks relacionados a la presencia de grafito son indicados 

en la Figura 31, las cuales permiten caracterizar el grafito formado. 
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Figura 31. Espectroscopia micro-Raman de las aleaciones Ni50+SiC y Ni25+SiC. 

La presencia de la banda D (1355 cm-1), D’ (1620 cm-1), G* (2450 cm-1) y D+G (2950 

cm-1) en los espectros Raman, estos dos últimos relacionadas a los modos de 

vibración de segundo orden, indican la presencia de defectos y desorden en la 

estructura cristalina del grafito, confirmado por la forma de la banda 2D (2695 cm-

1), el cual no corresponde con un grafito perfectamente cristalino [10,204–206]. Las 

bandas D son consecuencia de la discontinuidad y disrupción de la simetría debido 

a la presencia de defectos en el plano basal del grafito, tales como dopantes, 

vacancias y bordes [204]. Es notable que la banda D’ puede o no estar presente en 

los espectros de la Figura 31, cuya discrepancia es indicativo de la inducción de 

mayor cantidad de defectos cristalinos en el grafito[207]. El peak G* se ha 

presentado en espectros Raman de grafito obtenido mediante la disolución de SiC 

en una matriz de Fe [14] y síntesis no catalítica en SiC [208],aunque no se ha 

realizado un análisis más detallado respecto a este. 

Para cada aleación se presentan dos espectros Raman con una destacada 

diferencia en la intensidad de los peaks G y D. El desplazamiento a más altas 

frecuencias de la banda G y el incremento en la razón de intensidad del peak D e 

intensidad del peak G (ID/IG) significan la exfoliación y subsecuente reducción de 
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tamaño de cristalita del grafito [66]. Ferrari y Robertson [209] encontraron que estos 

fenómenos también pueden estar relacionados a la fracción de hibridación sp3 

(estructura tetragonal) del átomo de C, respecto a la hibridación sp2 (estructura 

hexagonal). El cambio del estado de hibridación de sp2 a sp3 en el átomo de C se 

desarrolla introduciendo defectos en la estructura cristalina del material, proceso de 

transición entre un grafito ordenado, a una estructura amorfa del C, llamado como 

trayectoria de amorfización. Los volares de intensidad y número de onda están 

indicados en la Tabla 12, los cuales revelan un aumento en el número de onda de 

la banda G y razón ID/IG respecto al espectro (1) y (2) para cada aleación, la cual 

nos indica la presencia de grafito nano cristalino (<100 nm) [209]. Notar, que la 

banda 2D presenta menor intensidad para los espectros (2) de cada aleación, lo 

que se relaciona con la característica de grafito nano cristalino en este espectro, 

además de mayor presencia de grafeno [201]. 

Tabla 12. Número de onda e intensidad de las bandas G y D de los espectros 

Raman de la Figura 31. 

Aleación 
Número de onda (cm-1) Intensidad (-) 

Razón ID/IG 
Peak G Peak D Peak G Peak D 

(1)Ni50+SiC 1582 1344 20376 15813 0.78 

(2)Ni50+SiC 1595 1346 9317 11662 1.25 

(1)Ni25+SiC 1580 1345 19778 11868 0.60 

(2)Ni25+SiC 1588 1367 12724 16147 1.27 

 

El espectro indicado a 1720 cm-1 corresponde a un distintivo peak doble conocido 

como banda M [205,210]. La activación de esta banda se ha identificado en el 

grafeno (estructura bidimensional relacionado al plano basal del grafito), esta 

estrictamente relacionada al apilamiento AB del grafeno (grafeno de bicapa) 

[211,212]. De hecho, Cong et al. [212] declara su utilidad para identificar distintos 

tipos de grafeno, en donde la ausencia del peak M hace alusión a una única capa 

de grafeno y/o grafeno de bicapa inconmensurables (no presentan un apilamiento 

regular, en donde las capas de grafeno estar rotadas con un ángulo arbitrario). Es 
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de destacar que la aleación con menor contenido de Ni (Ni25+SiC) presenta mayor 

intensidad en el peak de la banda M, lo que nos inclina a concluir una mayor 

presencia de precipitados de grafeno de bicapa (estructuralmente el grafito consiste 

en múltiples capas de grafeno apiladas unas sobre otras). 

La presencia de peaks relacionados a las bandas electrónicas del SiC (circulo negro 

en la Figura 31), a 782, 1000 y 1510 cm-1, este último relacionado a su propia banda 

G [208,213–215], nos permite deducir la presencia de SiC en las aleaciones 

Ni50+SiC y Ni25+SiC. En este último se presentan con mayor intensidad, por lo que 

se puede concluir que en la aleación con menor cantidad de Ni la disolución de SiC 

es menos efectiva. Los peaks situados a bajo número de onda, 650-800 cm-1 (circulo 

gris), se atribuyen a distintos tipos de óxidos [216–218]. Por último, el peak 

identificado a 2330 cm-1 (circulo azul), se debe a la presencia de N2 gas, debido al 

aire alrededor de la muestra durante el ensayo [202,206]. 

4.5. Caracterización mecánica y tribológica 

En la Tabla 13 se presenta la densidad geométrica (ρg Ec. 6) y porosidad (Pg) de 

las aleaciones compactadas y sinterizadas. La diferencia en ellas se debe 

principalmente al proceso de contracción volumétrica y/o densificación desarrollada 

durante el proceso de sinterizado de las aleaciones, de 18-20 %. Considerando la 

densidad volumétrica (ρv Ec. 7) de las aleaciones sinterizadas, se presenta una 

diferencia respecto a la ρg de estas mismas, lo cual sugiere la presencia de 

porosidad cerrada en las aleaciones consolidadas, la cual puede afectar en las 

propiedades mecánicas y el comportamiento tribológico de las aleaciones. Las 

aleaciones con SiC presentan un aumento de 12.9% en la dureza de las aleaciones, 

la cual puede estar relacionada a la formación de siliciuros metálicos debido a la 

disolución de las partículas de SiC. 

Tabla 13. Densidad, porosidad y dureza de las aleaciones Ni50, Ni50+SiC, Ni25 y 

Ni25+SiC. 

Estado de polvos Compactado Sinterizado 

Aleación 
ρTeo 

[g/cm3] 

ρg 

[g/cm3] 

Pg 

[%] 

ρg 

[g/cm3] 

Pg 

[%] 

ρv 

[g/cm3] 

Pv 

[%] 

Dureza 

[HV0.2] 
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Ni50 8.54 5.89 31.0 7.08 17.1 7.74 9.4 177 +/- 18.9 

Ni50+SiC 8.11 5.65 30.3 7.10 12.5 7.38 9.0 202 +/- 35.7 

Ni25 8.52 5.84 31.5 6.89 19.1 7.71 9.5 177 +/- 16.3 

Ni25+SiC 8.09 5.51 31.9 6.94 14.2 7.22 10.8 200 +/- 24.4 

 

La Figura 32 indica la evolución de los COFs respecto al tiempo del ensayo 

tribológico. En estos se observa una clara disminución del COF promedio respecto 

a las HEAs con SiC, probablemente por la lubricación del grafito disperso en la 

microestructura, induciendo un menor COF [42,46]. Particularmente, las aleaciones 

Ni50 y Ni25 presentan una similar evolución del COF durante el ensayo tribológico, 

los cuales no parecen presentar grandes fluctuaciones, alcanzando rápidamente la 

estabilidad en el deslizamiento de las superficies en contacto durante el ensayo, al 

igual que las aleaciones Ni50+SiC y Ni25+SiC [122]. Lo anterior se relaciona a un 

contacto estable durante el ensayo. Por el contrario, para el pin de acero AISI 4340 

(material del disco utilizado en el ensayo), se presenta una evolución rugosa, 

esperable para la formación de tribocapas inestables, que son removidas 

constantemente durante el ensayo tribológico. Los altos valores de COF de las 

aleaciones ensayadas, son comparables a los obtenidos por Kato et al. [48] para un 

contacto del pin similar al realizado en la presente tesis. Las aleaciones estudiadas 

por H. Kato, presentaron una disminución del COF de 0.70 a 0.45 y 0.13 al añadir 5 

y 45 % en volumen de grafito a la aleación Cu-10Sn, indicados previamente en la 

Tabla 2. 
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Figura 32. Evolución de los COFs del sistema respecto al tiempo del ensayo 

tribológico pin-on-disk, en función del material del pin. 

En la Tabla 15 (Anexos) están señalados los valores de pérdida de masa de los 

pines ensayados tribológicamente, en los cuales, mediante la Ec. 9 y Ec. 10, se 

obtuvo su respectiva perdida volumétrica y tasa de desgaste. De acuerdo a estos 

valores, las aleaciones con SiC presentan una disminución del 77% en la tasa de 

desgaste, lo que condice con los valores obtenidos de COF. Tal parece, no hay 

grandes diferencias entre las aleaciones Ni50 y Ni25 respecto a la resistencia a la 

fricción y a las perdidas por desgaste (Figura 33), aunque la adición de SiC y 

posterior disolución mediante procesos de sinterización, permite una mejora en su 

comportamiento tribológico, aunque, la aleación Ni25+SiC, es la que tiene un mejor 

desempeño. 
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Figura 33. Tasa de desgaste y COF de las aleaciones Ni50, Ni50+SiC, Ni25 y 

Ni25+SiC. 

4.5.1. Análisis del comportamiento tribológico 

La Figura 34 muestra fotografías de las superficies desgastadas de los pines 

ensayados. Claramente, el daño en la superficie de las aleaciones con SiC fue 

mucho menor, en donde no se observa continuidad de los surcos provocados por el 

disco durante el contacto. Las superficies desgastadas de las aleaciones Ni50 y 

Ni25 presentaron morfologías de arado y evidente deformación plástica [40]. En 

estas se observó zonas con presencia de un filme escurriendo en la superficie 

desgastada. Sus características sugieren que durante el deslizamiento se formó una 

tribocapa con características lubricativas. Tal comportamiento se ha observado en 

otras aleaciones auto lubricante en donde la fase enriquecida en Cu de la 

microestructura de la aleación forma una tribocapa de óxido de Cu con propiedades 

lubricativas [129,132]. Verma et al. [94] relaciona la formación de esta capa debido 

a la delaminación en la superficie, el cual es característica de desgaste adhesivo. 

Las zonas oscurecidas en las imágenes de las aleaciones con SiC pueden también 

estar relacionadas a este filme, principalmente en la aleación Ni25+SiC (Figura 

34.(d)), las cuales se observan dispersas en la zona desgastada con menor 

deformación que las aleaciones sin SiC. Prabhu et al. [129] exploró las 

características de oxidación de superficie como un proceso térmico inducido por 
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fricción, identificando distintos óxidos formados con los componentes de la HEA 

FeNiCrCuMo, en donde los óxidos de Cu y Fe son los que tienen propiedades 

lubricativas. Los estudios realizados por Zhang et al. [122–124] utilizando la aleación 

FeCoNiCr con distintos lubricantes sólidos reportan la formación de estas capas de 

óxidos complejos, las cuales mejoran las propiedades anti-desgaste de las HEAs, 

teniendo un efecto central en reducir el COF. 

 

Figura 34. Superficie desgastada de las aleaciones (a) Ni50, (b) Ni25, (c) Ni50+SiC 

y (d) Ni25+SiC sinterizadas. 

En la Figura 35 se presentan imágenes MEB a distintos aumentos de las superficies 

desgastadas de las aleaciones Ni25 y Ni25+SiC, en donde se observa que la 

morfología de estas es ampliamente diferente. El proceso de desgaste dominante 

fue el de flujo plástico, debido a las condiciones del ensayo, sin embargo, se 

observaron indicios de fractura dúctil. Los modos de desgaste pueden estar 

relacionados al adhesivo y fractura, formando amplios surcos en la superficie 

desgastada [34,39,122]. El desgaste adhesivo es dominante para las aleaciones sin 

SiC, así como lo plantea G. W. Stachowiak [34]. En estos se observaron un alto 

grado de deformación plástica, en donde inicialmente pequeñas grietas son 

iniciadas en la superficie desgastada debido a los ciclos de esfuerzo y deformación 

plástica durante el ensayo de deslizamiento, lo que conduce al desprendimiento de 

la capa deformada [39,129]. Acorde al análisis de Prabhu et al. [129] esta morfología 
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se presenta en mecanismos de desgaste adhesivo en donde las capas de óxidos 

formadas durante el ensayo crecen hasta un espesor crítico, llegado a este punto, 

las capas son expulsadas debido al crecimiento de grietas de la tribocapa como 

debri, dejando al descubierto metal fresco e iniciando nuevamente el ciclo de 

desgaste.  

Las aleaciones con SiC no presentaron altos indicios de deformación debido a una 

mejora en la lubricación del contacto. Sin embargo, se observaron distintas grietas 

en las superficies desgastadas, por lo que el principal mecanismo de desgaste 

fractura por inicio de grietas, la cual pudo estar iniciado por los siliciuros presentes 

en la aleación. Las superficies desgastadas se pueden relacionar a las reportada 

por Shi et al. [50] para la aleación NiAl ensayada en configuración pin-on-disk a 

800°C. Tal estructura se relaciona a desgaste por fractura debido al inicio y posterior 

propagación de grietas debido a los esfuerzos hessianos desarrollados en la capa 

subsuperficial [34]. No se observa claramente la exfoliación de grafito en la 

superficie, así como se ha observado en otros materiales auto lubricados [46,127]. 
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Figura 35. Imágenes MEB de las superficies desgastadas de las aleaciones Ni50 a 

(a) 500X y (b) 1000X, y Ni50+SiC a (c) 500X y (d) 1000X de aumento. 
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5. Conclusiones 

En base a los resultados obtenidos en este estudio, las siguientes conclusiones 

principales son indicadas: 

a. Durante el proceso de aleado mecánico de las aleaciones de alta entropía 

FeCoNi0.5Mn0.25Cu y FeCoNi0.25Mn0.25Cu se desarrollaron fenómenos de 

cristalización mecánica de una fase isoestructural a la del Cu cristalino, la cual 

parece actuar como solvente de los otros componentes en las aleaciones. 

b. Se obtuvo una mayor cinética de molienda para la aleación FeCoNi0.5Mn0.25Cu, 

la cual formó una única solución sólida fcc a 200 h de aleado mecánico. Por el 

contrario, la aleación FeCoNi0.25Mn0.25Cu obtuvo similar estructura a 230 h de 

aleado mecánico. Tal diferencia se relaciona a los mecanismos iniciales del 

aleado mecánico, asociado con la mezcla y disminución del tamaño de cristalita 

de los polvos elementales. 

c. Durante la consolidación de los polvos de aleación mediante la aplicación de 

temperatura, se desarrollaron distintas reacciones en estado sólido que 

promovieron una microestructura heterogénea con tres fases, identificadas 

mediante análisis MEB-EED y DRX: (i) solución sólida fcc enriquecida en Cu, 

(ii) solución sólida bcc enriquecida en Fe, Co y Ni, (iii) fases de óxidos de Mn, 

los cuales preferentemente se depositaron en los poros de la aleación. Se 

plantea que las soluciones sólidas cristalizaron posterior a un proceso de alivio 

de tenciones a 400°C. Por el contrario, el Mn pudo haber segregado 

preferentemente a los poros cerrados de los polvos compactados, sublimando 

y reaccionando con el O2 disuelto en los polvos y/o presente en la atmosfera de 

los poros. 

d. No fue posible identificar grafito en la microestructura de las aleaciones de alta 

entropía mezcladas con 5 % en peso de carburo de silicio, aunque las 

estructuras obtenidas debido a la disolución de las partículas cerámicas 

sugieren la presencia de precipitados de grafito coalesciendo en el interior de 

esta. 
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e. Los productos de reacción entre las partículas de carburo de silicio y los polvos 

de aleación fueron distintos siliciuros metálicos, en donde, la aleación 

FeCoNi0.25Mn0.25Cu promovió la formación de siliciuros con mayor cantidad de 

Si, respecto a la aleación FeCoNi0.25Mn0.25Cu. 

f. Mediante espectroscopia micro-Raman fue posible confirmar la presencia de 

grafito cristalino y grafeno (plano basal del grafito), pues se ha identificado los 

peaks G y 2D, relacionado a las bandas electrónicas características de un 

material grafitico. La presencia de un único peak en la banda 2D es posible 

relacionarla a grafito turbostrático. Además, se identificaron peaks relacionados 

a las bandas de excitación del carburo de silicio, lo que sugiere la disolución 

incompleta del cerámico. 

g. Una substancial mejora es lograda en el desempeño tribológico de las 

aleaciones con SiC, en donde se obtiene una reducción de coeficiente de 

fricción de 21.5 y 27.0 % para la aleación FeCoNi0.5Mn0.25Cu y 

FeCoNi0.25Mn0.25Cu, además de disminuir en 77 % en su tasa de desgaste. Tal 

mejora se atribuye a la formación de grafito debido a la disolución de carburo 

de silicio en los polvos de aleación de alta entropía. Es de destacar que la 

evolución del COF durante el ensayo tribológico es estable para todas las 

aleaciones sintetizadas. 

h. Las superficies desgatadas mostraron evidencias de mecanismos de desgaste 

adhesivo y de fractura para las aleaciones sin y con SiC, respectivamente. Este 

cambio fue consecuencia del efecto lubricante del grafito en la estructura de las 

aleaciones con SiC. En estas se observaron distintas grietas en su superficie de 

desgaste, que podrían haber iniciado la fractura y desprendimiento de la 

tribocapa formada. Las aleaciones sin SiC presentaron alto grado deformación 

plástica y surcos, consecuencia de un sistema sin componentes lubricantes. 
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7. Anexos 

7.1. Procedimiento experimental  

7.1.1. Estudio de molienda 

Los pasos desarrollados, se describen a continuación. 

1. Se masan 100 bolas de 6 mm, y 16 bolas de 10 mm. 

2. Se ingresan los polvos elementales, acido esteárico, contenedores y bolas a 

la cámara de guantes con atmosfera de argón. 

3. Se añaden los polvos a los contenedores, según la proporción en peso 

correspondiente, según se indica en la Tabla 6, para las aleaciones Ni50 y 

Ni25. 

4. Se añade 2 % en peso de ácido esteárico, según corresponda para cada 

aleación. 

5. Los contenedores son cerrados con parafilm y cinta adhesiva, y luego 

extraídos de la cámara de guantes. 

6. Se pesan los recipientes y se añaden pesos según corresponda, para que 

estos tengan mismo peso al momento de ingresar al molino. 

7. Se programa el molino con las condiciones indicadas anteriormente, en 

donde el tiempo para la primera extracción de muestras corresponde a 2 

horas de molienda efectiva. 

8. Se ingresan los viales a la cámara de guantes, donde se retiran los sellos y 

se extraen 0.25 gramos de muestra en tubos Eppendorf. 

9. Se repiten los pasos 5, 6, 7 y 8, para obtener muestras a las 5, 10, 15, 30, 

50, 75, 100, 130, 160, 200 y 230 horas de molienda efectiva. 

7.1.2. Mezclado y compactación 

Los pasos desarrollados, se describen a continuación: 

1. Los polvos aleados son molidos por 1 hora a 250 rpm con los mismos 

contenedores y bolas utilizados en el estudio de molienda. Proceso realizado 

en ambiente de argón. 
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2. Se realiza la mezcla de polvos aleados con 5 % en peso de SiC en recipientes 

de vidrio de 50 ml, a 76 rpm por 30 minutos. 

3. Se pesan 1.8 gramos de polvos mezclados y no mezclados en tubos 

Eppendorf. 

4. Se realiza limpieza con etanol de los componentes de compactación que 

están en contacto con los polvos a compactar, punzones, esclavos y cavidad 

de la matriz de 8 mm, para luego lubricar sus superficies con estearato de 

zinc. 

5. Se dispone los polvos y el equipo de compactación según está indicado en 

la Figura 8, en donde la secuencia de armado corresponde a, punzón inferior, 

matriz, esclavo inferior, polvos, esclavo superior y por último el punzón 

superior. Los polvos son añadidos utilizando un embudo de vidrio. 

6. La secuencia de compactación corresponde a una precarga de 10 MPa, 

luego a 200 MPa por 1 minuto, por último, se ejerce una presión de 450 MPa 

por 5 minutos. El proceso de carga se desarrolla a una velocidad de 0.5 

mm/min. 

7. Las aleaciones compactadas son extraídas por la parte superior de la matriz, 

utilizando el punzón inferior 

7.1.3. Sinterización 

Los pasos desarrollados, se describen a continuación: 

1. Se depositaron las aleaciones compactadas en el interior del horno, en un 

recipiente de alúmina, tipo bote. 

2. Se cierra la cámara del horno, y luego se activa el sistema de enfriamiento el 

cual solo actúa en las tapas del crisol tubular tubular del horno. 

3. Se realizan 5 purgas en la cámara tubular del horno, con argón mezclado con 

5 % en volumen de gas hidrogeno. 

4. Se abre la salida de gases del horno tubular, y se ajusta el flujo de gas a 30 

ml/min, con una presión de 1.01 bar. 

5. Se inicia el ciclo de sinterizado, programado según se muestra en la Figura 

36. 
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6. Una vez terminado el proceso de sinterización, se apaga el sistema de 

enfriamiento del horno y se cierra el ingreso de gas a la cámara tubular. 

7. Se abre la tapa del horno y se extraen las muestras. 

 

Figura 36. Ciclo de sinterización. 

7.2. Cálculo de energía transferida en el proceso de molienda 

La energía transferida (Et) a los polvos puede ser determinado utilizando el método 

propuesto por Burgio et al. [219], Ec. 11, donde f es la frecuencia de impacto de las 

bolas [219,220], ΔEb
* es la energía liberada por todas las bolas, Nb es el número de 

bolas, t es el tiempo de molienda, y wp la masa de polvos en el vial. 

Et =
f∆Eb

∗ Nbt

wp
 Ec. 11 

La frecuencia de impacto de las bolas (f) puede ser determinado a partir de la 

velocidad angular, Ec. 12 [220], donde Ω es la velocidad angular del plato, ω es la 

velocidad angular del vial y k es la constante de proporcionalidad y es 

aproximadamente a 1. La razón de velocidad angular (VR) de la molienda, 

específico para cada molino, está dado por la Ec. 13. 

f = k (
Ω − ω

2π
) Ec. 12 
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VR =
Ω

ω
 Ec. 13 

La energía liberada por todas las bolas ΔEb
* puede ser calcula por la Ec. 14, donde 

φb es el factor de correlación para diferentes grados de llenado de vial [155,219], y 

ΔEb es la energía de impacto liberada por cada bola individual.  

∆Eb
∗ = φb∆Eb Ec. 14 

El ΔEb puede ser calculado por la Ec. 15 [219], donde Eb es la energía que posee 

la bola cuando es lanzada y Es es la energía residual de la bola después de una 

sucesión corta de golpes. El Eb se calcula mediante la Ec. 16 donde mb es la masa 

de una bola y Vb es la velocidad residual de una bola al separarse de las murallas 

del vial [155,219]. La Es es obtenida usando la Ec. 17, donde Vs es la velocidad de 

la bola después del golpe [219,221]. En las Ec. 18 y Ec. 19, Rp es el radio del plato, 

Rv el radio del vial y rb es el radio de la bola. 

∆Eb = Eb − Es Ec. 15 

Eb =
1

2
mbVb

2 Ec. 16 

Es =
1

2
mbVs

2 Ec. 17 

Vb = ((ΩRp)
2

+ ω2(Rv − rb)2 (1 − 2
ω

Ω
 ))

1/2

 Ec. 18 

Vs = ((ΩRp)
2

+ ω2(Rv − rb)2 + 2ΩωRp(Rv − rb))
1/2

 Ec. 19 

El φb puede ser obtenido desde medidas experimentales, pero hay una forma 

sencilla de calcularlo mediante la Ec. 20, donde nv es la fracción de 

empaquetamiento del vial en un arreglo cubico simple de bolas y es dado por la Ec. 

21 [219] y Nb,v es el número total de bolas que el vial puede acomodar en un arreglo 

cubico simple. Este parámetro es obtenido mediante la Ec. 22, donde Dv es el 

diámetro interno del vial, Hv es la altura del vial y db es el diámetro de bola. 

φb = 1 − nv
ε Ec. 20 
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nv =
Nb

Nb,v
 Ec. 21 

Nb,v =
πDv

2Hv

4db
3  Ec. 22 

Para encontrar el parámetro ε en la Ec. 20, Burgio et al. [219] introdujo el parámetro 

ns de la Ec. 23, donde nb,s es el número de bolas necesarias para cubrir, en un 

arreglo cubico simple, un tercio de la superficie interna del vial y puede ser calculado 

mediante la Ec. 24. Las condiciones de borde para el parámetro φb son: (i) φb = 1 

cuando nv = 1, el vial está completamente vacío, (ii) φb = 0 cuando nv = 1, el vial está 

completamente lleno y (iii) φb es cercano a 1 (por ejemplo 0.95) para nv = 1, donde 

se asume que la tercera parte de la superficie interna del vial está llena (la 

obstaculización reciproca de la bola es despreciable). Finalmente, el parámetro ε 

puede ser calculado usando la (iii) condición de borde, utilizando la Ec. 25. 

ns =
Nb

Nb,s
 Ec. 23 

Nb,s =
π(Dv − db)Hv

3db
2  Ec. 24 

0.95 = 1 − (
Nb,s

Nb,v
)

ε

 Ec. 25 

La energía total transferida Et obtenida en la Ec. 11 es función del tamaño de bola, 

por lo tanto, se debe estimar un valor promedio de energía cuando se utilizan 

diferentes tamaños de bolas en el proceso de aleado mecánico. La energía 

promedio transferida, EP, es calculada según la Ec. 26, en donde 𝑖 corresponde al 

conjunto de las bolas con diferente tamaño, Nb,i es el número de bolas 

correspondiente al tamaño de bolas 𝑖, Nt es el número de bolas total y Et,i es la 

energía total transferida correspondiente al tamaño de bolas 𝑖. 

EP = ∑
Nb,i

Nt
Et,i

i

 
Ec. 

26 

Los parámetros y condiciones de molienda están indicados en la Tabla 14. 
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Tabla 14: Lista de los parámetros operacionales del estudio de molienda. 

Marca Across international 

Modelo PQ-N04.220 

Diámetro efectivo del plato (mm) 170 

Diámetro interno del vial (mm) 52 

Altura del vial (mm) 48 

Razón de velocidad angular -1 

Velocidad angular del plato (rpm) 350 

Cantidad de polvos (g) 15.7 

Número de bolas de 6mm 100 

Número de bolas de 10mm 16 

7.3. Patrones DRX analizados mediante tratamiento de 

Rietveld 
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Figura 37. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Fe. 

 

Figura 38. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Co. 
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Figura 39. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Ni. 

 

Figura 40. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Mn. 
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Figura 41. Tratamiento de Rietveld de los patrones de DRX de los polvos de Cu. 

7.4. Datos de desgaste de los ensayos tribológicos 

Tabla 15. Pérdida de masa, volumen perdido y tasa de desgaste de los pines 

ensayados. 

Aleación 
Pérdida de masa 

Volumen 
perdido 

Tasa de 
desgaste 

[g] [mm3] x10-5 [mm3/Nm] 

Ni50 0.0526 +/- 0.0104 6.79 +/- 1.34 29.44 +/- 5.81 

Ni50+SiC 0.0145 +/- 0.0026 1.96 +/- 0.35 8.5 +/- 1.5 

Ni25 0.0529 +/- 0.0126 6.86 +/- 1.64 29.74 +/- 7.09 

Ni25+SiC 0.0145 +/- 0.0071 2.01 +/- 0.98 8.73 +/- 4.24 

 


