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Capitulo I. Introduccion

Arduas son las etapas, pero no son eternas,

lo que es eterno es el progreso, ubicando en el horizonte,
un nuevo ideal cuando el de ayer aun parecia una utopia....
-Louise Michel-






Capitulo I. Introduccion

1.1. Planteamiento General

Las aleaciones con memoria de forma SMAs (Shape Memory Alloys), presentan
unas propiedades termo-mecanicas Unicas como son el efecto memoria de forma simple,
la superelasticidad y la alta capacidad de amortiguamiento [Hum 02, Ots 02, Ots 98] las
cuales tienen su origen en la transformacion martensitica termoelédstica [Due 90].
Debido a sus Unicas propiedades termo-mecanicas las SMAs han atraido un gran interés
cientifico y tecnoldgico en las Ultimas décadas como asi lo demuestra la serie de
congresos internacionales ICOMAT, ESOMAT y SMST que periddicamente se
celebran en torno a ellas [ICO 14, ESO 12, SMST 15]. Este interés esta justificado por
el impacto que las SMA estan teniendo en aplicacione’s de alta tecnologia de muy
diversos sectores industriales destacando el sector biomédico y el campo de sensores y
actuadores [Due 90, Koh 04, San 06].

Las SMA comercialmente empleadas son principalmente las de la familia de Ti-
Ni y sus ternarias Ti-Ni-Cu y Ti-Ni-Fe cuyas temperaturas de transformacion
martensitica estan limitadas a <100°C. Sin embargo, existe actualmente una demanda de
SMAs que puedan operar a temperaturas mas elevadas especialmente en la industria de
la automocion y la industria aerospacial [Ma 10]. Con el fin de satisfacer esta demanda
se han desarrollado en los ultimos afios varias familias de aleaciones destacando las
aleaciones ternarias de base Ti-Ni en las que se han anadido diferentes elementos (Pd,
Pt, Hf, Zr) como sustitucion parcial del Ni o del Ti. Estas aleaciones presentan un
amplio rango de temperaturas de transformacion por encima de 100°C pero sus
componentes son caros y las aleaciones presentan en general una gran dificultad de
procesado.

Una de las alternativas son las aleaciones con memoria de forma de Cu-Al-Ni
que son capaces de exhibir el efecto de memoria de forma y la superelasticidad hasta
200°C de una forma reproducible incluso a micro y nano-escala [San 08, San 09]. Por
esta razon las aleaciones de Cu-Al-Ni consituyen una linea de investigacion importante
en nuestro laboratorio.

Como complemento a las aleaciones de Cu-Al-Ni han llamado nuestra atencion
las aleaciones con memoria de forma de Cu-Al-Be las cuales presentan la
transformacion martensitica termoelastica con una histéresis térmica pequefia, en un
amplio rango temperaturas el cual depende de la concentracion de Be. Este amplio
rango incluye temperaturas intermedias entorno a ambiente y bajas temperaturas [Bel
91, Bel 93] donde las aleaciones de Cu-Al-Ni presentan una transformacion menos
termoelastica y con mas histéresis térmica.



De este modo, el trabajo de investigacion que se presenta en esta memoria se
centra en el estudio y desarrollo de estas dos familias de aleaciones Cu-Al-Ni y Cu-Al-
Be. Con el fin de plantear los objetivos de este trabajo es intereseante presentar la
problematica de estas aleaciones.

Las aleaciones con memoria de forma provenientes del sistema Cu-Al presentan
unas muy buenas propiedades termomecanicas en estado monocristalino. Estas
propiedades son un alto amortiguamiento, el efecto memoria de forma y el efecto
superelastico hasta deformaciones del 18% en el Cu-Al-Ni [Ots 79] y del 27% en el Cu-
Al-Be [Ami 09]. Sin embargo, las aleaciones policristalinas presentan unas propiedades
mecanicas muy inferiores ya que son fragiles. Esta fragilidad es debida a que se produce
fractura intergranular para tensiones muy bajas o incluso durante la realizacién del
tratamiento térmico de templado como se observa en la siguiente figura 1.1 donde se
muestran dos aleaciones, una de Cu-Al-Ni y otra de Cu-Al-Be tras un tratamiento
térmico a altas temperaturas y un templado en agua a 0°C. Tras este templado la fase
austenita de aleacion de Cu-Al-Ni con un orden L2, sufre la fractura intergranular
mientras la fase austenita la aleacion de Cu-Al-Be con un orden DO;, no (una
descripcion completa de las fases se presentara en el Capitulo II).

b

Figura I.1. Aleaciones de Cu-Al-Be (a) y Cu-Al-Ni (b) que han sido sometidas a un
tratamiento de solucion térmica a 900°C durante 30 minutos y posteriormente se han templado
en agua a 0°C. En ambos caso se templa a 0 °C, temperatura a la cual la aleacion se encuentra en
austenita. La aleacion de Cu-Al-Ni con orden L2, ha sufrido fractura intergranular mientras la
de Cu-Al-Be con un orden D05 no.

El hecho de que se produzca la fractura intergranular es debido principalmente a
la alta anisotropia de estas aleaciones, por ejemplo para el caso del Cu-Al-Ni la
anisotropia elastica es de A=2c44/(c;;-c12)=13, a este hecho se le suma la tendencia que
tienen estos compuestos de generar granos grandes lo que agudiza el problema. Esta
anisotropia genera una fuerte concentracioén de tensiones en las juntas de grano debido a
la incompatibilidad de la deformacion plastica y eldstica entre granos. En la figura 1.2 se
presenta el modulo de Young [Hor 88] para diferentes orientaciones de la fase § de una
aleacion de Cu-Al-Ni donde se puede observar la gran anisotropia.
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Figura 1.2. Mddulo de Young para diferentes orientaciones de la fase § [Hor 88].

Un tamafio de grano fino disminuye la concentracion de tensiones en los puntos
triples de las juntas de grano donde actian las tensiones producidas por los granos con
diferentes orientaciones. Sin embargo, el elevado tamafio de grano que presentan estas
aleaciones, debido principalmente a su buena conduccion térmica la cual favorece el
crecimiento cristalino, favorece la acumulacion de tensiones en las juntas de granos.
Ademas durante los tratamientos a alta temperatura para homogeneizar la fase austenita
B, se produce un crecimiento de grano obteniéndose tamafios de grano del orden de
varios cientos de micras.

El hecho de que la aleacion de Cu-Al-Ni sufra fractura intergranular durante el
templado mientras las aleacion de Cu-Al-Be no, esté relacionado con el orden de la fase
austenita (orden L2, para la aleacion Cu-Al-Ni y DO; para la aleacion Cu-Al-Be). En la
estructura L2, que es una estructura fuertemente ordenada, la creacion y movimiento de
dislocaciones requiere de tensiones muy elevadas de manera que se produce antes la
decohesion de las juntas de grano que la relajacion de las tensiones por la creacion y
movimiento de las dislocaciones. En el caso de la estructura DO; se pueden formar
dislocaciones en la zona de concentracion de tensiones, relajando de este modo estas
tensiones antes de alcanzar la tension critica de fractura en las juntas de grano. Si bien
en las aleaciones policristalinas de Cu-Al-Be la fractura integranular no es tan critica, el
efecto superelastico y la respuesta al ciclado térmico de las aleaciones Cu-Al-Be [Mon
06, Mon 08] son sensiblemente inferiores a las que presentan las aleaciones
monocristalinas [Ami 09, Sir 00] tal como ocurre en las aleaciones Cu-Al-Ni [Sak 86,
Ots 79].



Con el fin de evitar la fractura intergranular y asi mejorar las propiedades
mecanicas de estas aleaciones hay que tratar de evitar o aliviar la concentracion de
tensiones en las juntas de grano. Para este proposito existen dos lineas de trabajo:
elaboracion de aleaciones con grano fino o la elaboracion de aleaciones monocristalinas.
El método mas convencional para la reduccion del tamafio de grano es afadir un cuarto
elemento aleante, en pequefias cantidades, que actie como afinador de grano. Sin
embargo, estos afinadores pueden causar graves efectos secundarios sobre la
transformacion martensitica y las propiedades termomecanicas de las SMAs. Como
alternativa a los afinadores de granos estan las técnicas de solidificacion rapida [Dut 97,
Sob 08] y pulvimetalurgia [San 95, Per 00].

Si bien se han realizado importantes mejoras en las aleaciones policristalinas de
base Cu las mejores propiedades termomecanicas se consiguen en estado
monocristalino como se puede apreciar en la tabla 1.1 [Per 00] donde se comparan las
propiedades de las aleaciones de Cu-Al-Ni elaboradas por distintos métodos.

Deformacion | Deformacion

maxima maxima a
recuperable | fractura (%)
(%)

Pulvimetalurgia+
conformado en
caliente

Tabla I.1. Propiedades termomecanicas de aleaciones de Cu-Al-Ni elaboradas mediante
diferentes métodos [Per 00].

Por otro lado cabe destacar que la supresion de las juntas de grano ayuda a
mejorar la estabilidad térmica de las aleaciones ya que las juntas de grano facilitan el
movimiento de defectos como vacantes y divacantes que son responsables de la difusion
atomica. El hecho de eliminar las juntas de grano dificulta la difusion atomica y por lo
tanto la creacion de precipitados estables que degradan las caracteristicas propias de las
SMAs. A modo de ejemplo cabe indicar que la descomposicion eutectoide comienza en
las juntas de grano [Rec 96]. Las mejores propiedades termomecanicas de las aleaciones
de base cobre: maxima deformacion recuperable, efecto supereléstico, resistencia a la
fractura, resistencia al sobrecalentamiento y efecto de memoria, se obtienen por lo tanto
para las aleaciones monocristalinas. Si bien el proceso de crecimiento monocristalino
encarece el producto sensiblemente, el alto valor afiadido de estos materiales justifica su
utilizacion en diferentes campos de actuacion. En efecto, en la industria aeroespacial y
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aerondutica existe una demanda de actuadores de estado sélido basados en aleaciones
con memoria de forma que simplifiquen los mecanismos actuales empleados y que
trabajen a temperaturas mayores de 100°C [Ma 10, Col 14]. Las aleaciones con
memoria de forma de Cu-Al-Ni muestran unas muy buenas propiedades en el rango de
100-200°C por lo que resultan muy atractivas para la industria aerospacial de cara a
satisfacer parte de la demanda existente. Por su parte las aleaciones de Cu-Al-Be
monocristalinas son prometedoras para actuadores que trabajan a temperaturas
criogénicas.

Otra caracteristica importante de las SMAs es la fuerte dependencia de las
temperaturas con la concentracion lo que dificulta considerablemente el proceso de
elaboracion. Esto sucede para la aleacion Cu-Al-Ni [Rec 99, Rec 02] y mas
especialmente para la aleacion Cu-Al-Be [Bel 90, Bel 91, Bel 93]. En el caso de las
aleaciones de Ti-Ni esta dependencia se puede controlar mediante un preciso control de
la precipitacion de las fases intermedias [Miy 90, Ots 05]. Sin embargo, para las SMAs
de Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be no se ha podido resolver el control de las temperaturas de
transformacion mediante la precipitacion de fases estables por lo que dicho control
recae exclusivamente en el proceso de elaboracion de la propia aleacion. Dicho proceso,
ademds, debe garantizar obtener las SMAs con una concentracion homogénea
determinada de antemano de una forma reproducible.

Las aleaciones de Cu-Al-Be presentan ademds una tendencia a estabilizar la fase
martensita lo cual puede llegar a impedir la transformacion inversa o hacer que ésta se
produzca a temperaturas muy elevadas, lo que afecta negativamente a las propiedades
termo-mecénicas de las aleaciones. Este fenomeno ha sido estudiado por diferentes
laboratorios [Gon 03, Kus 04] de investigacion pero no existia una solucion clara, a
modo de tratamiento térmico, que pudiera ser aplicada de forma satisfactoria a las
diferentes aleaciones de esta familia que transforman a diferentes temperaturas. Por ello
en el presente trabajo se dedica un esfuerzo importante en resolver el problema.

I.2. Objetivos y Estructura de la Tesis

Teniendo en cuenta el potencial de las aleaciones de Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be y el
contexto descrito brevemente en el apartado anterior, parece evidente el interés en
desarrollar una metodologia para elaborar y sintetizar monocristales de SMAs ternarias
basadas en el sistema Cu-Al. Por otro lado es interesante estudiar el comportamiento
termomecanico de las aleaciones ternarias con el fin de analizar su potencial para ser
empleadas en aplicaciones tecnoldgicas.

Los objetivos del presente trabajo vienen condicionados y marcados por el
interés mostrado por la empresa Arquimea Ingenieria S.L. en las SMAs de Cu-Al-Ni
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para trabajar como actuadores en la industria aerospacial en el rango de 100-200°C. De
este modo los objetivos generales planteados son los siguientes:

-Desarrollar la tecnologia y los procedimientos necesarios para elaborar
aleaciones monocristalinas con memoria de forma de un modo reproducible.

-Elaborar aleaciones monocristalinas de Cu-Al-Ni, de una forma reproducible,
capaces de presentar las propiedades de efecto memoria de forma vy
superelasticidad en el rango de temperaturas de 100-200°C y bajo las
condiciones requeridas por la industria aeroespacial.

-Estudiar las propiedades temormecanicas de efecto memoria de forma y
superelasticidad de las aleaciones Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be en los rangos de
temperatura de interés. Para ello nos hemos planteado realizar las siguientes
tareas:

-Estudiar un tratamiento térmico capaz de evitar la estabilizacion de la
martensita en las aleaciones Cu-Al-Be.

-Analizar la transformacion martensitica termoelastica de las aleaciones
Cu-Al-Be y Cu-Al-Ni.

-Estudiar la estabilidad térmica de la aleacién Cu-Al-Be asi como los
procesos de difusion a corto alcance.

-Disefiar, construir y poner en funcionamiento equipos experimentales
que permitan caracterizar el efecto memoria de forma bajo diferentes
condiciones incluso bajo ultra alto vacio, tal y como requiere la industria
aeroespacial.

A la vista de los objetivos marcados se han desarrollado equipos de elaboracién
de monocristales y tratamientos térmicos asi como equipos de medida que junto con los
estudios experimentales y en menor medida los estudios tedricos conforman este trabajo
de tesis. La presente memoria que recoge gran parte del trabajo realizado se estructura
en 6 capitulos.

Tras esta breve introduccion (Capitulo 1), en el Capitulo II se hace una revision
bibliografica sobre el estado del arte en las aleaciones de Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be
prestando especial interés a la microestructura de las fases estables y martenstiticas y en
los diferentes aspectos de la transformacion marentistica.

En el Capitulo III se hace una escueta presentacion de los conceptos generales
que controlan el crecimiento cristalino los cuales son ttiles para entender el disefio de
los sistemas de crecimientos desarrollados. Estos sistemas de crecimientos también se
presentan en este capitulo junto con los procedimientos desarrollados para la obtencion
de las aleaciones monocristalinas. Una informacion mas detallada de los conceptos
generales que controlan el crecimiento cristalino se muestran en al Apéndice A.
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En el Capitulo IV se realiza una breve descripcion las técnicas y equipos
experimentales empleadas, dedicando especial atencion a los equipos desarrollados en
este trabajo para caracterizar el efecto memoria de forma bajo diferentes condiciones.

En el Capitulo V se hace un estudio de las propiedades termomecénicas de las
aleaciones monocristalinas de Cu-Al-Ni en el rango de 100-200°C. Ademas se analiza la
reproducibilidad de la transformacion martensitica de los monocristales elaborados
mediante el control de las temperaturas de transformacion.

El Capitulo VI se dedica al estudio de la transformacion martensitica, estabilidad
y tratamientos térmicos de las aleaciones de Cu-Al-Be.

Finalmente se exponen las conclusiones alcanzadas.
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Capitulo II. Revision Bibliografica

1t is of great advantage to the student of any subject to read the original
memoirs on that subject, for science is always most completely assimilated

when it is in the nascent state...

-James Clarck Maxwell-
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Capitulo II. Revision Bibliografica

A lo largo de este capitulo se describe brevemente la transformacion
martensitica termoelastica, la cual es responsable de las propiedades de memoria de
forma, efecto superelastico y alto amortiguamiento [Due 90, Ots 98, Ots 02, Hum 02].
También se presentan las caracteristicas micro-estructurales de las aleaciones Cu-Al-Ni
y Cu-Al-Be con memoria de forma las cuales se basan en el sistema binario Cu-Al al
cual se le afiade un tercer elemento. Por esta razdn se presenta brevemente el sistema
binario y después se describiran los sistemas ternarios.

I1.1.Transformacion martensitica

La transformacion martensitica es una transformacion displaciva y de primer
orden entre dos fases solidas, la fase austenita de altas temperaturas y la fase martensita
de bajas temperaturas que tiene una estructura critalina con una simetria inferior. Las
transformaciones displacivas son transformaciones sin difusion donde los
desplazamientos atomicos son cooperativos y pequefios, menores que las distancias
interatomicas. En el caso de la transformacion martensitica ésta ocurre debido a un
cizallamiento de los planos atomicos. El hecho de ser una transformacion de primer
orden implica que existe una variacion de entalpia durante la transformacion asi como
una coexistencia de ambas fases en equilibrio termodindmico y por lo tanto una
interfase.

La transformacion martensitica se puede clasificar en dos categorias[Ots 98]:
transformacion martensitica termoeléstica y no-termoeldastica.

En la trasnformacion termoelastica se da una condicion de equilibrio entre la
variacion de la energia libre de Gibbs (de origen quimico) y otros términos de energia
de origen no-quimico [Wol 93, Ort 88, Kur 59]. Esta condicién es alcanzada en las
interfases que estdn en movimiento a una temperatura dada tanto para el enfriamiento
(transformacion directa) como para el calentamiento (transformacion inversa). Por lo
tanto un cambio de temperatura mueve el equilibrio haciendo que la plaqueta de
martensita crezca o se haga mas pequefia, de manera que enfriando y calentando se
consigue hacer avanzar y retroceder la interfase austenita/martensita. Las interfases
austenita/martensita son por lo tanto muy moviles en la transformacion martensitica
termoelastica [Lin 81], ademés la energia motriz necesaria para inducir la
transformacion es pequeia. Olson y Cohen [Ols 75] propusieron como condicion
necesaria y suficiente para que una transformacion martensitica se comporte
termoelasticamente que el cambio de volumen y forma asociada a la
transformacion no genere deformacion plastica. El equilibrio termoeléstico tiene un
caracter local lo que explica el orden secuencial del crecimiento y disminucion de las
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variantes de martensita, de manera que las primeras variantes en crecer en la
transformacion directa serdn por lo tanto las tultimas en desaparecer durante la
transformacion inversa [Ort 88]. Otra caracteristica es que la transformacion es
cristalograficamente reversible ya que la martensita transforma en la fase austenita con
la orientacion original mediante la transformacién inversa, segun lo que se denomina
efecto de memoria de forma [Ots 98]. En la figura II.1 se presenta un ciclo de
transformacion, obtenido de unas medidas de calorimetria realizadas en una aleacion de
Cu-Al-Ni, donde se definen las temperaturas de transformacion. Asi a la temperatura a
la cual comienza la transformacion directa se le denomina Mg (Martenstite Start
Temperature) y a la temperatura a la cual se completa la transformacion directa se le
denomina My (Martenstite Finish Temperature). Siguiendo el mismo criterio se
denomina A (Austenite Start Temperature) a la temperatura a la cual comienza la
transformacion inversa y la temperatura a la cual finaliza se define como Ar (Austenite
Start Temperature).

1,2

0,8

0,6

0,4

Transformed Fraction

0,2

40 60 80 100 120 140 160
Temperature (°C)

Figura IL.1. Fraccion transformada en funcion de la temperatura durante la transformacion
directa (en azul) e inversa (roja) de una aleacion de Cu-Al-Ni. La fraccion transformada se ha
obtenido a partir de la medidas de calorimetria tal y como se explica en el Capitulo V. Se
definen M y My como las temperaturas a las cuales comienza y termina la transformacion
directa y A; y Arcomo las temperaturas a las cuales comienza y termina la transformacion
inversa.

Ling y Owen [Lin 81] observaron dos caracteristicas importantes propias de la
transformacion martensitica termoelastica. La primera es la necesidad de que las
interfases sean muy moviles tanto en la transformacion directa como en la inversa como
ya se ha apuntado anteriormente. La segunda es la disminucion del valor de las
constantes elasticas de la red cristalina durante el enfriamiento cerca de la temperatura
M;. De esta forma la fuerza motriz necesaria para la nucleacion se reduce y la
acomodacion elastica del cambio de volumen asociado a la transformacion resulta mas
sencillo.
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Por el contrario la energia motriz para inducir una transformacion no-
termoelastica es grande y las interfases no son moviles una vez las plaquetas de
martensita han alcanzado un tamafio critico. En este caso la transformacion presenta una
histéresis térmica mayor que en el caso de la transformacion termoelastica. Por otro lado
la transformacion inversa ocurre por renucleacion de la austenita por lo que la
transformacion no es reversible [Nis 78].

A lo largo de este trabajo nos vamos a centrar en la transformacion martensitica
termoelastica que es la responsable de el efecto de memoria de forma, la
superelasticidad y la alta capacidad de amortiguamiento de las aleaciones con memoria
de forma.

I1.1.1. Transformacion martensitica termoelastica inducida
térmicamente

La martensita se produce a partir de un mecanismo de cizallamiento en fase
austenita, por lo que la austenita hace de matriz para la nucleacion de la martensita. Si
definimos Ty como la temperatura para la cual las energias libres de Gibbs de ambas
fases son iguales AGq=0 (figura 11.1), la transformacion martensitica comenzara para
una temperatura Mg menor que Ty. Es necesario por lo tanto un subenfriamiento AT= Mg
-To que genere una variacion de la energia libre de Gibbs negativa que actue como
energia motriz para la transformacion, ya que al menos se necesita compensar el
incremento de energia necesario para crear las interfases.

\G

AGa=GMm-Gp

—
Ms To T

Figura I1.2. Diagrama esquematico de energias libres de Gibbs de la fase martensita y la fase
austenita en funcion de la temperatura.
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Esta variacion de la energia libre de Gibbs se considera una energia de origen
quimico debido a que proviene de la diferente estructura atomica de la austenita y la
martensita. Es necesaria esta AGq para igualar la oposicion a la transformacion
producida por un término no quimico AGng como se observa en la siguiente condicion
de equilibrio local:

AGT:AGQ+AGNQ:0 (1)

La variacion de energia libre no quimica AGnyg, tiene el origen en dos términos.
El primer término esta relacionado con la acomodacion del cambio de forma y volumen
producido en la transformacion. En general en las aleaciones con memoria de forma esta
acomodacion se da de una forma elastica donde la energia elastica se almacena en la
muestra durante la transformacion directa y se libera durante la transformacion inversa.
Por lo que este término eldstico se opone a la transformacion directa y favorece la
inversa. Es interesante recordar que esta acomodacion eléstica es la condicidon necesaria
y suficiente para que se dé¢ el comportamiento termoeléastico [Ols 75]. La energia
elastica almacenada es la responsable de que la transformacion no se complete a la
misma temperatura que comienza M=My (y también As=Ay). Esto es debido a que a
medida que avanza la transformacion la energia eldstica almacenada se va haciendo
mayor (es mdas complicado acomodar las deformaciones) y se necesita mas
subenfriamiento que produzca una mayor AGq. El segundo término no quimico se
denomina trabajo interno [Wol 93] o trabajo de friccion [Ort 88] y tiene como origen la
energia disipada en el movimiento de las interfases durante la transformacion directa e
inversa. Este término de friccion es el responsable de la histéresis térmica que presentan
las transformaciones termoelasticas.

AGno= AG® +W' )

Teniendo en cuenta las relaciones (1) y (2) se obtiene las siguientes ecuaciones
[Ort 88] que representan el equilibrio local para una interfase austenita/martensita
durante la transformacion directa (3) y la transformacion inversa (4):

p—M AGq +AG+W''=0 (3)
M—p AGq -AG+W™ =0 4)

En estas ecuaciones AG. y Wr: >0 mientras AGo<0 para temperaturas inferiores
a To y AGo>0 para temperaturas superiores a To. Durante la transformacion directa la
variacion de la energia libre de origen quimico es negativa AGg<0 y hace de energia
motriz de la transformacion mientras los términos AG.+Wp; se oponen a ella. La
transformacion inversa es ligeramente diferente ya que el término eldstico AGe
contribuye a favorecer la transformacion actuando como energia motriz en los primeros
pasos de ésta. Debido a este factor la transformacion inversa puede comenzar a una
temperatura inferior a To donde AGg>0.
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La transformacion directa MT es una transformacion exotérmica (-AH-"<0)
mientras la transformaciéon inversa RT es endotérmica (AHY->0). Si bien existio
controversia respecto al calor intercambiado por la muestra con su entorno durante la
transformacion directa e inversa, el calor latente de transformacion, se puede expresar
de la siguiente forma [Wol 93]:

BQM AHQA—M :Q A-M — -AH A-M + Ee] + WFI' (5)
MQB AHQM—A :Q M-A — AH M-A _ Eel + W’ Fr (6)

Donde QZAHQA'M es el calor latente efectivo o entalpia efectiva de
transformacion, AH *™ es la variacion de la entalpia quimica durante la transformacion
y E¥ es la energia elastica que se almacena durante la transformacion directa y se libera
durante la transformacion inversa.

Ortin y Planes [Ort 88] propusieron afadir también el término de trabajo de
friccion W'" a estas expresiones ya que asumian que el trabajo de friccion era disipado
en forma de ondas mecanicas que se liberan durante la transformacion. Sin embargo tal
como explican Wollants et al. [Wol 93], el trabajo de friccion es por definicion disipado
en forma de calor y transferido al entorno; ademas estas emisiones acusticas estdn
relacionadas con la liberacion brusca de energia elastica y son mds intensas durante la
transformacion inversa, mientras el trabajo de friccién es considerado igual para las
transformaciones inversa y directa.

Wollants et al. [Wol 93] concluyen que estas emisiones acusticas estan
relacionadas con la liberacion irreversible de la energia elastica, esta energia elastica
liberada se disipa casi completamente como calor irreversible en la muestra (y asi debe
medirse en el calorimetro como parte del calor latente de transformacion) y solo una
cantidad despreciable se disipa mediante ondas mecanicas. Por su parte el trabajo de
friccion interna W'' se disipa en la muestra y se transfiere al entorno en forma de calor y
no de trabajo mecanico; por lo tanto W' se mide como parte del calor latente de
transformacion Q.

I1.1.2. Transformacion martensitica termoelastica inducida por tension

La transformacion martensitica también puede ser inducida mediante una tension
ya que ambas magnitudes, la temperatura y la tension, estdn acopladas mediante una
relacion del tipo Clausius-Clapeyron [Chr 82]:

do ASel,B—>M AHel,B—>M -
dT, oM~ T, (0)eh~M )

Donde o es la tension mecéanica definida como fuerza por unidad de érea
aplicada, AH®~M y AH®LB~Mgon 1a entalpia y la entropia asociada a la transformacion
bajo tension, €*™ es la deformacion asociada a la transformacion y To(o) es la
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temperatura de equilibrio termodinamico. En la figura I1.3 se presenta un esquema de la
transformacion inducida por tension.

AL

c t— —D o

Figura IL.3. [lustracion esquematica de la geometria y las variables de una transformacion
o e . . A-M . L
martensitica termoelastica inducida por tension. Donde ¢ =AL/L y o es la tension mecanica
definida como la fuerza por unidad de area.

En principio esta relacion es valida en el equilibrio To(o) donde la austenita y
martensita estdn en equilibrio bajo tension. Sin embargo asumiendo que la diferencia
(M;s— Ty) es constante e independiente de o, la ecuacion (7) se puede expresar [Chr 82]:

dMg gh-M _ To(0)eb~M
do  ASelB=M —  apelp-M ()

O bien su inversa:

do AselB~M AHCLB-M
dMg  eB°M T (0)eB~M ©)

’ e 1,A-M . Iy ’
La entalpia de transformacidn en este caso AH**"™" es una variacion de entalpia
efectiva que incluye la variacion de entalpia quimica durante la transformacion y el

trabajo mecanico realizado por la deformacion bajo tension de la muestra [Wol 93, Chr
82]:

En este caso por lo tanto el calor latente de transformacion Q es igual a la
variacion de entalpia efectiva:

Q=AH"AM=AH*M _ge AM (11)

Comparando las expresiones (11) con (5) se puede observar que el calor latente
de transformacion que se puede obtener de la relacion del tipo Clausius-Clapeyron para
la transformacion inducida por tension, no se puede comparar directamente con el calor
latente de transformacion de la transformacion inducida térmicamente.

La variacion de entropia generada durante la transformacion inducida por
tension, también difiere de la AS-™ propia de la transformacion térmica, segun la
siguiente relacion [Woll 93]:

ASAM ASAM L ACG AM [Ty (0)/To(0)] (12)
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A-M s ey . ,
Donde ACo es la wvariacion de la capacidad calorifica durante la
transformacion.

Finalmente indicar que la fase austenita presenta una simetria superior que la
fase martensita, lo que da lugar a que existan diferentes posibles orientaciones de la fase
martensita respecto a la fase . Los dominios de martensita que tienen una misma
orientacion cristalografica respecto a la matriz se denominan variantes. En la
transformacion térmica todas las variantes son equivalentes y tienden a formar grupos
autoacomodantes que minimizan el cambio de formar macroscopico. En el caso de la
transformacion inducida por tension, la nucleacion y el movimiento de interfases son
mas favorables para las variantes con la orientacion adecuada con respecto a la tension
produciéndose una mayor deformacion macroscopica. De esta forma a tensiones
suficientemente altas la fase asutenita transforma completamente en una unica variante
de martensita. En este caso la deformacion macroscopica durante la transformacion

.y . 7 A-M
corresponde con la deformacion asociada a la transformacion € .

I1.2. Sistema Binario Cu-Al

I1.2.1. Introduccion

La mayoria de aleaciones con memoria de forma de base Cu provienen de los
sistemas binarios Cu-Zn y Cu-Al. Si bien las aleaciones provenientes del sistema Cu-Zn
como la aleacién Cu-Zn-Al presentan una mejor ductilidad y no son tan propensas a la
fractura intergranular, las aleaciones del sistema Cu-Al presentan una estabilidad
microestructural superior [Ots 98] y pueden presentar la transformacién martensitica
termoelastica en un rango mas amplio de temperaturas.

En las aleaciones de Cu-Al, y en general las aleaciones en base a un metal noble,
la transformacion martensitica se produce a partir de la fase austenita . La fase
austenita pertenece al tipo de aleaciones de Hume-Rothery, para estos sistemas la
estabilidad de las fases viene controlada por el nimero de electrones de conduccion (e)
por atomo (a): e/a.

I1.2.2. Diagrama de fases

En la figura 11.4 se presenta el diagrama de fases de la aleacion Cu-Al. La zona
de interés se situa en torno a la concentracion CusAl, donde la fase austenita 3 es estable
a altas temperaturas. Para el sistema Cu-Al la fase § desordenada, cubica centrada (c.c.),
es estable en un amplio rango de concentraciones a alta temperatura. Sin embargo el
rango de estabilidad se reduce a medida que baja la temperatura alcanzando un punto
eutectoide a 567°C, tal como se puede apreciar en el diagrama de fases del sistema [Mas
86] (figura 11.4), donde la fase austenita se descompone en la fase y rica en Al y la fase
a rica en Cu ((Cu) en el diagrama de fases). En la figura 11.5 se presenta el diagrama de
fases estables y metaestables [Duv 71].
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Figura IL.5. Diagrama de fases estables y metaestables para el sistema binario Cu-Al [Duv 71],

donde se puede observar que para concentraciones de Al mayores del 11% (peso) la fase p se

ordena en la fase [3; cuyo orden es DOs,
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I1.2.3. Fases estables

A continuacion se presentan las fases estables existentes en el diagrama de fases
[Duv 71] entorno a la concentracion de interés.

FASE B

La fase austenita presenta la estructura cubica desordenada A2 (Im-3m) que es
estable a altas temperaturas. Para inducir la transformacién martensitica en la aleacién
binaria Cu-Al y en el resto de aleaciones basadas en ella, es necesario congelar la fase
austenita de manera que quede retenida por debajo de la temperatura donde es estable.
Esto se consigue mediante un enfriamiento rapido desde la fase 3 a temperaturas altas
donde la fase P. El tratamiento térmico necesario para obtener la fase p metaestable
capaz de transformar martensiticamente es un tratamiento de solucion solida solida a
alta temperatura, donde la fase austenita es estable, y un posterior templado a bajas
temperaturas.

Fase

Enfriamiento
lento

Templado
Fases estables
(o BN

Procesos de <
ordenamiento
Sobrecalentamiento.

Procesos de
Fase ﬁ difusion
metaestable

Transf.&, Martensita

Martensitica

Figura I1.6. Esquema donde se muestran la posibles fases obtenidas a partir de la fase f§ a altas
temperaturas. Mediante un templado se obtiene la fase 3 metaestable capaz de transformar
martensiticamente evitando asi la formacion de las fases estables a y .

Durante este proceso de temple la fase austenita B desordenada sufre una
transicion desorden-orden entre la fase cibica A2 desordenada (Im-3m) y la fase cubica
DO; ordenada (Fm-3m) donde se duplica el parametro de red. Si bien existio
controversia, ya que también han sido propuestas dos transiciones orden-desorden A2
=B2= DO; [Sol 81], hoy en dia parece aceptado que existe una Unica transicion A2 =
DOj; entorno a los 527 °C [Lan 08].
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Figura IL.7. En la parte superior se presenta la estructura cubica desordenada A2 (Im-
3m), mientras en la parte inferior se observa la fase ctibica ordenada D03 (Fm-3m) donde se
duplica el pardmetro de red respecto a la fase A2 desordenada.

FASE a

La fase o es la fase del Cu, cubica centrada en las caras, donde entra el Al en
solucion solida sustituyendo los atomos de Cu. El parametro de red depende de la
concentracién de aluminio pero esta entre 3.66-3.61A y el grupo espacial es Fm-3m.
Desde el punto de vista mecadnico es muy maleable y su dureza aumenta al aumentar la
concentracion de aluminio.

FASE (05)

La fase o, es fundamentalmente una estructura cubica centrada en las caras,
ordenada con fronteras de antifase periddicas [Duv 71].

FASE v,

La fase y;, también conocida como Yy, por algunos autores, es una fase
intermetalica clibica compleja, la cual para el sistema binario Cu-Al presenta una
estequiometria proxima al CugAly.

I1.2.4. Fases martensiticas

En las SMAs provenientes de una fase § (c.c.) como la aleacién Cu-Al y sus
ternarias, la transformacion martensitica se produce a partir de la fase austenita
metaestable; cizallandose los planos {110} en la direccion [1-10] y provocando faltas de
apilamiento, figura I1.8. De este modo se generan las fases martensiticas que tienen
como plano basal los planos {110} de la austenita.
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Figura I1.8. Mecanismo de transformacion de las aleaciones con memoria de forma basadas en
el sistema binario Cu-Al, donde se cizallan los planos {110} en la direccion [1-10].

Existen tres tipos diferentes de martensitas segin la secuencia de apilamientos
de los planos {110} resultantes de los cizallamientos: o’, §” y y’. Como la martensita
hereda el grado de orden de la fase f a los simbolos de las diferentes martensitas (a’, B’,
v’) se les afiaden un subindice que indica el orden: 1 para el orden D03, 2 para el orden

B2, 3 para el orden L2, (aleaciones ternarias) y si no aparece subindice se refiere a la
fase desordenada [Del 94].

Mediante la transformacién martensitica inducida térmicamente se pueden
obtener las siguientes fases martensiticas como se deduce del trabajo de Duval [Duv
71]:

-Para una concentracion de Al entre el 9-10% en peso se induce una martensita
desordenada B’ (9R) con estructura monoclinica.

-Para una concentracion de Al en el rango del 10-11.6% en peso se inducen las
martensitas ” (9R) desordenada y B’ (18R) ordenada con estructura monoclinica.

-Para una concentracion de Al en el rango del 11.6-12.5 % en peso se induce la
martensita B;” (18R).

-Para una concentracion de Al en el rango del 12.5-13.2% en peso se inducen la
martensita f;’ (18R) y la martensita ordenada y;’ (2H) con estructura ortorrombica
formada por el apilamiento de 2 planos compactos.

-Para una concentracion de Al superior al 13.2% en peso se induce la martensita
Y1’ 2H).

Cabe indicar que se ha mantenido la notacion tradicional (18R por ejemplo) que
proviene del hecho de que la estructura estd formada por el apilamiento de 18 planos
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compactos empleando la descripcidon cuasi-ortorrombica. Sin embargo, siguiendo la
regla de cristalografia de emplear la celda mas pequefia posible, esta fase se ha de
describir con 6 planos compactos mediante una celda monoclinica. Por esta razon a lo
largo de este trabajo se ha conservardo la nomenclatura tradicional pero también se han
definido a las estructuras de acuerdo a las reglas cristalograficas.

Mediante la transformacidon martensitica inducida por tension también se pueden
obtener la martensita o’y (6R) con estructura monoclinica.

Esquemas de las diferentes estructuras y apilamientos de las martensitas
procedentes de la fase austenita pueden encontrarse en [Ots 93, Rec 97b]. La martensita
B1> (18R) es la mas termoelastica de forma que presenta una histéresis térmica mas
pequefia, por esta razon es la mas atractiva desde un punto de vista tecnologico.

I1.2.5. Transformacion Martensitica en Cu-Al

Las temperaturas de transformacion dependen fuertemente de la concentracion
de la aleacion como se puede observar en el diagrama de fases de la figura 11.5 donde la
linea discontinua indica la temperatura M; para las distintas concentraciones de Al.

Las temperaturas de transformacion son demasiado altas para la region
hipoeutectoide y para la composicion eutectoide (Ms entorno a los 400°C) ya que para
estas temperaturas de transformacion se produce la precipitacion de las fases estables las
cuales degradan la transformacién martensitica. Para concentraciones altas de aluminio,
donde las temperaturas de transformacion son inferiores, es complicado evitar la
precipitacion de la fase y; en la fase austenita [ que entorpece la transformacion
martensitica [Miy 89]. El sistema binario Cu-Al necesita por lo tanto un tercer elemento
que reduzca las temperaturas de transformacion y/o que obstaculice los procesos de
difusion del Cu y el Al para minimizar la precipitacion de las fases estables.

I1.3.Aleaciones con Memoria de Forma de Cu-Al-Ni

I1.3.1. Introduccion

En la actualidad se estd investigando con particular interés las aleaciones con
memoria de forma (SMAs) para ser empleadas en aplicaciones tecnologicas a altas
temperaturas, en el rango de 100-200°C o superiores, donde las SMAs comercialmente
empleadas de la familia de Ti-Ni, Ti-Ni-Cu y Ti-Ni-Fe no son adecuadas [Fir 04, Ma
10]. Entre las diferentes familias de aleaciones con memoria de forma susceptibles de
ser empleadas en ese rango de temperatura, las SMAs de Cu-Al-Ni se presentan como
una de las principales candidatas, debido a que presentan unas interesantes propiedades
termomecanicas, particularmente en estado monocristalino.

Las aleaciones Cu-Al-N1 se basan en el sistema Cu-Al donde se introduce una
cantidad de Ni entre 3%-6% (% en peso). La adicion del Ni al sistema binario trae
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consigo una reduccion de las temperaturas de transformacion de ~20°C por cada 1% de
Ni en peso [Rec 99, Rec 02]. Otra consecuencia importante de la adicion del Ni al
sistema binario es la reduccion de la difusion del Cu y el Al, lo que hace que la fase
sea mas estable en el Cu-Al-Ni que en el Cu-Al, de manera que la frontera entre la fase
Py ylafase (B y yi1) se desplaza hacia concentraciones mayores de Al [Mwa 85].
También se desplaza la concentracion eutectoide Cg hacia concentraciones mas altas de
Al, la variacion de la concentracion eutectoide Cg por la influencia del Ni viene descrita
en la siguiente relacion empirica [Muk 88]:

Ck (%Al)=11.65+0.39 %Ni (%Peso) (10)
I1.3.2. Diagrama de fases

Las aleaciones de Cu-Al-Ni presentan la transformacion martensitica
termoelastica en el rango de concentraciones en el cual la fase B se puede congelar
mediante un templado evitando la precipitacion de fases estables. Este rango de
concentraciones se da para concentraciones ricas en Cu, con concentraciones de Al y Ni
entorno a:

13-15 % Al (% en Peso)
3-6 % Ni (% en Peso)

En los compuestos ternarios los diagramas de fases tienen cuatro dimensiones
(sin tener en cuenta la presion): la temperatura y las concentraciones de los tres
elementos que constituyen el compuesto ternario. Con el fin de conseguir una
descripcion 1util de estos sistemas se emplean cortes isotermos para diferentes
temperaturas.

En la figura 11.9 [Pez 91] se muestran tres cortes isotermos de la aleacion Cu-Al-
Ni a 900°C, 700°C y 600°C; donde se puede observar como a 700°C y 600°C aparece la
fase Ni-Al. Por otro lado se puede ver que el rango de estabilidad de la fase austenita se
hace mas pequefio a medida que se reduce la temperatura.

Para estudiar el efecto de la temperatura sobre las aleaciones ternarias de una
manera mas efectiva son utiles los cortes a los diagramas que mantienen fija la
concentracion de uno de los elementos. De este modo se obtiene un diagrama de fases
pseudo-binario; en la figura I1.10 [Sun 90] se presenta uno de estos diagramas pseudo-
binario para la aleacion Cu-Al-Ni para un 3% de Ni en peso fijo, donde se observa la
forma de V de la fase austenita y las fases estables contiguas a ella.
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Figura I1.9. Cortes isotermos de la aleacion Cu-Al-Nia 900 °C y a 700 ° C [Pez 91]. Los

ejes marcan los porcentajes en peso mientras el enrejado marca los porcentajes en atomico.

Se puede observar que a esta temperatura la fase austenita [ es estable en un amplio rango
de concentraciones.
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Figura I1.9. Continuacion. Corte isotermo de la aleacion Cu-Al-Ni a 600°C [Pez 91]. Los
ejes marcan los porcentajes en peso mientras el enrejado marca los porcentajes en atomico.
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I1.3.3. Fases Estables

A lo largo de esta seccion se presentan las fases estables que aparecen entorno al
rango de concentraciones donde tiene lugar la transformacion martensitica termoelastica
de las aleaciones de Cu-Al-Ni.

FASE B

La fase austenita 3, es estable a altas temperaturas donde presenta una estructura
ctibica centrada desordenada A2 con un parametro de red a=2.91A [Rod 89] y un grupo
espacial Im-3m. Para obtener la fase austenita metaestable capaz de inducir la
transformacion martensitica termoelastica, el tratamiento tipico es un tratamiento de
solucion solida a 900 °C y posterior templado desde 900 °C en agua a 0°C. De este
modo se evita la precipitacion de las fases estables oy vy, figura I1.8.

@ Cu ALNi

@ Cu Ni

P24
E ® cun

@ Al
@ CuNi
@ cCu

Figura IL.11. Ilustracion de las distintas estructuras de la fase austenita. La estructura A2
desordenada, B, con grupo espacial Im-3m y pardmetro de red a=2.91A [Rod 89] se ilustra en la
parte superior de la figura. En la parte central se representa la fase 3, con estructura B2
ordenada a primeros vecinos con grupo espacial Pm-3m que mantiene el parametro de red.
Finalmente, en la parte inferior se muestra la austenita 3; ordenada a segundos vecinos con
estructura L21, grupo espacial Fm-3m donde se duplica el parametro de red a=5.8216 A [Per
02].
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En el proceso de templado se dan dos procesos de ordenamiento a diferencia del
sistema binario Cu-Al donde s6lo se da uno A2 = DO;. El primer ordenamiento es un
ordenamiento a primeros vecinos donde se obtiene una estructura B2 (Pm-3m) que se
denomina f,. El segundo proceso de ordenamiento es un ordenamiento a segundos
vecinos donde se duplica el pardmetro de red a=5.8216 A [Per 02] y donde se genera
una estructura L2; (Fm-3m) que se denomina (3;. Las medidas de estas temperaturas de
ordenamiento se puede encontrar en [Rec 97]. En la figura 11.11 se ilustran las distintas
estructuras.

FASE v,

La fase y; es una fase intermetalica ciibica compleja, la cual para el sistema
binario Cu-Al presenta una estequiometria CusAly. El pardametro de red es de 8.7350 A
[Per 03] que es practicamente 3 veces el pardmetro de red de la fase austenita f3
desordenada y su grupo espacial es P-43m. Los precipitados y; son coherentes con la
fase 3 en todas las direcciones [Gol 79]. Dentro del rango de concentraciones de interés
la fase y; aparece para concentraciones ricas en Al y es una fase fragil y dura.

o ¢ | cu
o @ 2 et

0% o. . - | @ Cu, Ni
; @ Al

Figura I1.12. Estructura ctbica de la fase y;, con un parametro de red a=8.7350 A [Per 03] y un
grupo espacial P-43m.

FASE a

La fase a es la fase del Cu, cubica centrada en las caras (fcc), donde entra el Al
y el Ni en solucion soélida sustituyendo los atomos de Cu. El parametro de red es
a=3.608 A [Sun 90] y el grupo espacial Fm-3m.
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Figura I1.13. Ilustracion de la fase o que es una estructura cubica centrada en las caras con un
pardametro de red a=3.608 A [Sun 90] y el grupo espacial Fm-3m.

FASE Ni-Al

La fase Ni-Al, también conocida como f3’,, es una fase intermetalica cubica con
un parametro de red a=2.89 A [Sun 90] y un grupo espacial Pm-3m, donde cierta
cantidad de Cu substituye al Ni. Existe una gran afinidad entre el Ni y el Al por lo que
tienden a formar la fase Ni-Al dentro del diagrama ternario y también ordenarse a
primeros vecinos en la fase  ordenada. Cabe destacar que es complicado diferenciar los
precipitados Ni-Al y los precipitados y; mediante microscopia Optica [Bre 82].

‘ Ni, Cu
@ A

Figura I1.14. Ilustracion de la fase intermetalica Ni-Al que es una estructura cubica centrada
con un parametro de red a=2.89 A [Sun 90] y un grupo espacial Pm-3m.
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11.3.4. Fases Martensiticas

Como bien se apuntd anteriormente existen tres tipos diferentes de martensitas
segun la secuencia de apilamientos de los planos {110} de la fase f resultantes de los
cizallamientos: o’, B’ y y’. Para el caso de las aleaciones ternarias Cu-Al-Ni, donde la
aleacion se ordena en una estructura L2, durante el proceso de temple, se utiliza el
subindice 3.

MARTENSITA f’5 (18 R)

La martensita 3’5 tiene una estructura monoclinica con los siguientes parametros
cristalinos [Iba 06]:

Grupo espacial C2/m
a=13.8017 A, b=5.2856 A, c=4.3987 A
p=113.6°

La martensita 3’3 es la que presenta la transformacion mas termoelastica y por lo
tanto una histéresis mas pequefia entorno 10-20°C.

Figura II.15. Ilustracion de la martensita 3’5 (18 R).
MARTENSITA y’; (2 H)

La martensita y’s tiene una estructura ortorrdmbica con los siguientes parametros
cristalinos los cuales se han obtenido del trabajo de Ye et al. [Ye 90]:
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Grupo espacial Pnmm
a=4.3896 A , b=5.3424 A, c=4.2244 A

| @ A
 @CuNi
| @ cu

Figura II.16. Ilustracion de la martensita y’; (2H).
MARTENSITA a’; (6R)

Para el caso de la transformacién inducida por tension y para tensiones elevadas,
se puede obtener la martensita a’; (6R) tal como se observa en la figura I1.14. La
martensita a’; (6R) tiene una estructura monoclinica [Ots 93]:

Grupo espacial [12/m
a=4.503 A, b=5.239 A, c=4.500 A
=108.8°

Existen varios pardmetros que influyen en la existencia de un tipo determinado
de martensita u otro: la composicion de la aleacion, el grado de orden y la tension
aplicada.

I1.3.5. Transformacion Martensitica en Cu-Al-Ni

Para inducir la transformacion martensitica termoelastica de estas aleaciones es
necesario obtener la fase austenita metaestable ;. El tratamiento tipico para obtener
esta fase austenita metaestable 3 es un tratamiento de solucién sélida a 900 °C durante
30 minutos y un posterior templado desde 900 °C en agua a 0°C. De este modo se
obtiene la fase austenita metaestable B3 evitando la precipitacion de las fases estables o
y Y1, figura 11.6.

En el proceso de templado se dan dos procesos de ordenamiento. El primer
ordenamiento es un ordenamiento a primeros vecinos donde se obtiene una estructura

B2 (Pm-3m) que se denomina 3. El segundo proceso de ordenamiento es un
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ordenamiento a segundos vecinos donde se duplica el parametro de red y donde se
genera una estructura L2; (Fm-3m) que se denomina (3. Debido a que el proceso de
templado es un proceso muy rapido, los procesos de ordenamiento no siempren tienen
tiempo de completarse y resulta conveniente realizar un tratamiento de envejecimento
en fase austenita § a bajas temperaturas para fomentar el orden L2;,. Mediante este
envejecimiento se favorece la reproducibilidad de la transformacion martensitica ya que
se evita que la evolucion del orden afecte a la transformacion durante las diferentes
medidas. Mediante el envejecimiento también se consigue reducir la sobresaturacion de
vacantes provenientes del templado. La duracion y la temperatura de envejecimento
dependera de la concentracion de la aleacion ya que en funcion de la composicion las
aleaciones tenderan mas facilmente o menos a producir las fases estables que degradan
la transformacion y que conviene evitar.

Una vez presentado el tratamiento térmico de templado necesario para obtener la
fase austenita 33 capaz de inducir la transformacién se va a proceder a presentar los
diferentes parametros que controlan la transformacion. La transformacion martensitica
de las aleacion Cu-Al-Ni, y en general de las aleaciones de base Cu, depende
fuertemente de varios factores: la composicion de la aleacion, el grado de orden de la
fase austenita (y por consiguiente de las fases martensiticas), la tension aplicada y, en el
caso de las aleaciones policristalinas, del tamafio de grano.

Influencia de la composicion en las temperaturas de transformacion

La composicion de la aleacion es el factor que mas influencia tiene en las
temperaturas de transformacidn ya que éstas son muy sensibles a pequeias variaciones
de concentracion de los elementos aleantes. Esta dependencia de las temperaturas de
transformacion con la concentracion esté relacionada con la dependencia de las energias
libres de Gibbs de la fase austenita y la martensita con la concentracion de la aleacion.

Desde un punto de vista tecnoldgico es muy interesante el conocer la relacién
entre las temperaturas de transformacion y la concentracion, es por ello que varios han
sido los autores que han estudiado dicha dependencia. V. Recarte et al. [Rec 97b, Rec
99, Rec 02] hicieron una revision de estos estudios donde se ha observado que al
aumentar la concentracion de Al se produce una fuerte disminucion de las temperaturas
de transformacion. Respecto al Ni, también reduce las temperaturas de transformacion
al aumentar su concentracion aunque el efecto no es tan fuerte como con el aluminio.

Debido a que hay mas factores a parte de la composicion que influyen en las
temperaturas de transformacién, es complicado determinar una relacion empirica
universal entre la composicion y la temperatura M. V. Recarte et al. [Rec 97b, Rec 02]
realizaron un estudio de las temperaturas para monocristales templados en agua a 0 °C
tras un tratamiento de solucion so6lida a 900 °C durante 30 minutos que se presenta en la
figura 11.17 [Rec 02]. A raiz de este trabajo se obtuvo la relacién (11) donde las M;
fueron determinadas mediante calorimetria al 2% de la transformacion.

Ms(°C)=2433-169.6 Al %-19.1 Ni (%en peso)  (11)
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Figura I1.17. Temperaturas Ms experimentales en funcion de la conentracion (puntos negros) a
raiz de los cuales se ha obtenido la relacion (11). Las temperaturas Ms obtenidas mediante la
relacion (11) se muestran en la figura mediante puntos grises [Rec 02].

En esta ecuacion (11) se puede apreciar la fuerte dependencia de las
temperaturas de transformacion con la concentracion de Al ya que un 0.1% (en
peso) varia la temperatura M; practicamente 17 °C. Esta caracteristica complica
considerablemente la elaboracion de estas aleaciones de cara a su comercializacion. En
primer lugar, el proceso de elaboracion ha de ser reproducible, de manera que garantice
obtener aleaciones con una precisa composicion, determinada de antemano. En segundo
lugar, la homogeneidad en concentracion de las aleaciones ha de ser muy buena para
obtener las propiedades termomecanicas deseadas en todo el material.

Por otro lado, esta fuerte dependencia con el Al tiene como aspecto positivo que
se pueden fabricar aleaciones que transforman en un amplio rango de temperaturas
variando ligeramente la concentracion de Al.

Influencia de la composicion en el tipo de martensita inducida

La composicion de la aleacion aparte de influir en las temperaturas de
transformacion también tiene influencia en el tipo de martensita que se induce. Asi, a
medida que aumenta la concentracion de Al, la martensita ys;’ se estabiliza frente a la
martensita 3’[Fr1 89, Fri 90, Rec 97b, Rec 99, Rec 02]. Existiendo una region de
concentraciones de coexistencia donde aparecen ambas martensitas como se puede
observar en el mapa de V. Recarte et al. donde se muestra el tipo de martensita en
funcion de la concentracion, figura 11.18 [Rec 97, Rec 99, Rec 02].
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Uno de los principales objetivos de este trabajo es la elaboracion de aleaciones
con memoria de forma de Cu-Al-Ni que transformen a altas temperaturas en el rango de
100-200°C. De acuerdo con la relacion (11) las temperaturas mas altas de
transformacion se obtienen para concentraciones pobres en Al y Ni. Estas
concentraciones coinciden con la regiéon de concentracion para la cual se induce la
martensita 3’3 tal y como se observa en la figura 11.18.

hipoeutectoide o hipereutectoide v,
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Figura I1.18. Mapa de fases martensiticas en funcion de la concentracion [Rec 97b, Rec 02].
Las lineas negras indican las fronteras entre las diferentes regiones de existencia de las
martensitas mientras la linea gris hace referencia a la concentracion eutectoide segun [Muk 88].

Influencia del grado de orden en las temperaturas de transformacion y en el tipo de
martensita inducida

Debido a que durante la transformacion martensitica no hay difusion, la
martensita hereda el orden de la fase austenita. Dicho orden afecta a las energias libres
de Gibbs de la austenita y la martensita y por lo tanto a las temperaturas de
transformacion. Se ha observado que el incremento de orden B2 disminuye las
temperaturas de transformacion en las aleaciones Cu-Al-Ni mientras que el aumento del
orden L2, produce el efecto contrario [Hum 89, Rec 97b]. La evolucion del grado de
orden con tratamientos de envejecimiento a temperaturas moderadas y su influencia en
la transformacion fue estudiado en [Rec 99b, Rec 99c¢].

Por otro lado el grado de orden también influye en el tipo de martensita
inducida, de manera que el ordenamiento L2, de la fase 3 favorece la transformacién
B3 < y3’ en pos de la martensita $;3 < 3’ [Hum 87, Rec 95, Sak 89].
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Influencia de la tension aplicada

Al inducir la transformacidon martensitica mediante tension se forma un tipo de
martensita u otro dependiendo de la tension aplicada y la temperatura. Por otro lado, si
se aplica una tensién a una martensita ésta puede transformar a otra martensita que
acomode mejor la tension es decir que sea mas estable bajo tension [Ots 79]. De este
modo la secuencia al incrementar la tension es y’, B’ y o’ [Ots 79, Sak 89]. Se puede
por lo tanto generar diagramas de tipos de martensita en funcion de la temperatura y la
tension aplicada tal y como se muestra en la figura 11.19.

Stress —>

Tensile

Temperature —

Figura I1.19. Diagrama de fases en funcion de la tension aplicada y la temperatura [Ots 79]
para las aleaciones Cu-Al-Ni. La martensita 3°” es una variante de la martensita 3’ que aparece
para tensiones altas. En este grafico se ha utilizado el subindice 1 aunque segun la notacion
propuesta en este trabajo el subindice seria 3.

I1.4 Aleaciones con Memoria de Forma de Cu-Al-Be

11.4.1. Introduccion

Las aleaciones ternarias de Cu-Al-Be fueron inicialmente desarrolladas por
Higuchi et al. [Hig 82, Hig 88] y posteriormente por Belkahla y Guenin [Bel 90, Bel 91,
Bel 93]. Estas aleaciones se basan en la aleacion binaria Cu-Al donde se afiade una
pequeiia cantidad de Be que reduce considerablemente las temperaturas de
transformacion. Son interesantes debido a que inducen en un amplio rango de
temperaturas la martensita B R18 con estructura monoclinica [Mor 95, Mor 98] la cual
es mas termoelastica y tiene un ciclo de histéresis pequefio (en torno a los 10-20°C).
Ademas, presentan una buena resistencia al envejecimiento por encima de los 200°C
[Flor 91].

Estas caracteristicas hacen que las aleaciones de Cu-Al-Be sean muy atractivas
para aplicaciones tecnologicas a bajas temperaturas.
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I1.4.2. Diagrama de fases

Las aleaciones de Cu-Al-Be presentan la transformacién martensitica

termoelastica en el rango de concentraciones en el cual la fase B se pueda congelar
mediante un templado evitando la precipitacion de fases estables. Este rango de
concentraciones se da para concentraciones ricas en Cu, con concentraciones de Al y Be

entorno al 10-13 % Al y 0.3-0.7 % Be (en Peso).

Figura I1.20. Cortes isotermos a 800°C (parte superior) y 500°C (parte inferior) de los
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diagramas ternarios de Cu-Al-Be [Gho 04].
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En la figura 11.20 se muestran dos cortes isotermos de la aleacion Cu-Al-Be a
800 °C y 500 °C [Per 03]; donde se puede observar como el rango de estabilidad de la

fase austenita y como ¢éste se reduce a medida que desciende la temperatura; al igual que
ocurre para las aleaciones Cu-Al y Cu-Al-Ni.

La cantidad del Be que se afiade a estas aleaciones no es muy grande es por ello
que el diagrama de fase del sistema binario Cu-Al puede resultar util para ilustrar las
fases de la aleacion ternaria Cu-Al-Be. Ademas, la adicion de Be al sistema binario Cu-
Al no varia la concentracion del punto eutectoide sin embargo la temperatura eutectoide
se ve reducida. Estas conclusiones fueron obtenidas de los estudios realizados por
Belkahla y Guenin [Bel 90, Bel 91, Bel 93] y se ven reflejados en el sistema pseudo-
binario de la figura 11.21.
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Figura I1.21. Diagrama de fases pseudo-binario del sistema Cu-Al-Be para una concentracion
de Be de 0.47% en peso [Bel 90, Bel 91, Bel 93]. La fase y, que aparece en el diagrama nosotros

la denominamos v;.

En la figura I1.21 se muestra el diagrama de fases pseudo-binario para una
concentracion de 0.47% Be fija y que fue determinado mediante DSC, dilatometria,
difraccion de rayos X y microscopia Optica. Al comparar este diagrama de fases con el
diagrama binario figura I1.4, se puede observar como la adicion del Be trae consigo un
descenso de unos 50°C de la temperatura eutectoide mientras la concentracién
eutectoide apenas sufre variacion. Por otro lado, la aleacion ternaria presenta una nueva
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region (o+B+y;) entre la temperatura eutectoide y la temperatura minima a la cual la
fase {3 es estable.

11.4.3. Fases estables

FASE B

A altas temperaturas la austenita es desordenada y presenta una estructura cubica
centrada tipo A2 con un grupo puntual Im-3m.

Durante el templado, de acuerdo con [Bel 91, Jur 95, Jur 97] la fase 3 sufre una
sola transicion desorden-orden pasando de una fase desordenada A2 a una fase con
orden a segundos vecinos DOj; de modo que se duplica el parametro de red. Aunque
existe controversia ya que el orden L2; también ha sido propuesto como orden a
segundos vecinos [Her 06, Tid 06]. En la figura 111.22 se presenta un diagrama de fases
que indica el orden de la austenita segin la concentracion de Be y la temperatura:

1000
1 A2
B0 T e .
600 |
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0 2 L 6 8 10
ot % Be

Figura I1.22. Diagrama de fases donde se indica el orden de la fase austenita en funcion de la
temperatura y la concentracion de Be. Los puntos rellenos indican las temperaturas de la
transicion desorden-orden y los puntos (o) indican las temperaturas Ms [Jur 95].

La fase austenita B desordenada presenta por lo tanto una estructura ctibica A2
con los siguientes parametros cristalograficos:
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Grupo espacial Im-3m
a=2.912 A

La fase austenita B; ordenada a segundos vecinos presenta una estructura cibica
DOs con los siguientes parametros cristalograficos [Mor 98]:

Grupo espacial Fm-3m

a=5.825 A

Las fases estables, o y y;, apenas muestran diferencia con las fases del sistema
binario Cu-Al.

@cuAiBe

@ Al
@ CuBe

Figura I1.23. En la parte superior se presenta la estructura ctibica desordenada A2 (Im-
3m), mientras en la parte inferior se observa la fase ctibica ordenada D03 (Fm-3m) donde se
duplica el pardmetro de red.

11.4.4. Fases martensiticas

Para el caso de las aleaciones ternarias Cu-Al-Be, donde la aleacion se ordena en
una estructura DO3 durante el proceso de temple, se utiliza el subindice 1. De entre las
diferentes martensitas a;’, B y yi’. La P;’ se induce en un amplio rango de
temperaturas y es practicamente la Unica que se induce térmicamente. Debido a esta
razon se tiene muy poca informacidn sobre la martensitay;” y o .
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MARTENSITA f,’ (18 R)

La martensita $;” (18 R) presenta una estructura monoclinica con los siguientes
parametros cristalograficos segun [Mor 98]:

a=4.46 A,b=12.75 A, c=5.22 A
0=90°, B=90°, y=83.6°

Partiendo de las posiciones atomicas determinadas por Moreau [Mor 98] y
empleando el programa Structure Data Converter & Editor del Bilbao Crystalographic
Server [BCS] se ha determinado el grupo espacial para una estructura equivalente y
compatible con las tablas cristalograficas, que se muestra en figura I1.24. Esta estructura
presenta un diagrama de difraccioén de rayos x idéntico al presentado por Moreau [Mor
98] y al igual que ocurria con la martensita (35> de la aleacion Cu-Al-Ni se representa
mediante una estructura monoclinica con una celda unidad compuesta por 6 planos
compactos (6R) como se observa en la figura 11.24. A continuacidn se presentan sus
parametro cristalograficos:

Grupo espacial Pm
a=4.46 A,b=5.22 A, c=12.75 A

0=90°, B=96.4°, y=90°

@ A
@ CuBe
@ cu

Figura I1.24. Ilustracion de la martensita 3’5 (18 R).
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MARTENSITA @’ (6R)

La martensita o;” (6R) presenta una estructura monoclinica con los siguientes
parametros cristalograficos segun [Mor 98]:

a=4.46 A, b=4.475 A, c=5.22 A

a=90°, =90°, y=70.5°

11.4.5. Transformacion Martensitica en Cu-Al-Be

Al igual que en las aleaciones ternarias de Cu-Al-Ni las temperaturas de
transformacion para la aleacion Cu-Al-Be, y en general de las aleaciones de base Cu,
depende de varios factores: la composicion de la aleacion, el grado de orden de la fase
austenita (y por consiguiente de las fases martensiticas), la tension aplicada y el tamafio
de grano. En este caso, no existe en la literatura una relacion evidente entre el aumento
del grado de orden y las temperaturas de transformacion sin embargo hay un nuevo
factor que puede influir en las temperaturas de transformacion: la estabilizacién de la
martensita.

Influencia de la composicion

La concentracion de la aleacion es el parametro que determina principalmente la
temperatura Mg; por lo que es importante conocer la relacion entre la Mg y las
concentraciones. El trabajo mas significativo en este aspecto fue realizado por Belkahla
y Guenin [Bel 90, Bel 91, Bel 93] que determinaron las temperaturas Mg en funcion de
la concentracion de Al manteniendo la concentracion de Be constante y viceversa; para
posteriormente, obtener la relacion entre M y las concentraciones de Al y Be, figura
11.25.

150

100

50

Temperature Ms (°C)

-50

A00+—————— T ———T——— T
10,0 10,5 11,0 115 12,0 12,5 13,0

% Al (poids)
Figura I1.25.a. Representacion de las temperaturas M; en funcion de la concentracion (% en
peso) de Al para un concentracion de Be de 0.47% en peso [Bel 90, Bel 91, Bel 93].
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Figura I1.25.b. Representacion de las temperaturas M; en funcion de la concentracion de Be (%

en peso) para un concentracion de Al de 11.7% en peso [Bel 90, Bel 91, Bel 93]

En este caso la temperatura M; fue calculada al 10% de la transformacion mediante
calorimetria, las concentraciones fueron analizadas mediante espectroscopia de emisioén
por plasma (ICP). Las muestras empleadas fueron policristalinas y fueron tratadas a
850°C durante 5 horas y templadas en agua a temperatura ambiente.

Partiendo de estos datos se obtuvo la siguiente relacion para la Mg en funcion de la
concentracion [Bel 90, Bel 91, Bel 93]

M;(°C)=1245-71%A1-893%Be (%en peso)

De ésta relacion se puede observar que las temperaturas de transformacion
dependen muy fuertemente de la concentracion, especialmente de la concentracion
de Be. Es importante destacar que la variacion de un 0.1 % de Be en peso trae consigo
una variacion de casi 90°C en la temperatura M. Debido a esta fuerte dependencia de
las temperaturas de transformacion con la concentracion de Be el control de las
concentraciones para estas aleaciones durante la elaboracion se hace todavia mas critico
que en el resto de SMAs.

Sin embargo, se puede observar en la figura 11.25 que variando ligeramente la
concentracion de Be se puede variar las temperaturas de la transformacion martensitica
en un amplio rango, desde -150°C hasta 150°C. Ademas este amplio rango de
temperaturas se consigue para la martensita §;° y para concentraciones cercanas a la
concentracion eutectoide donde la aleacion es mas estable.

Estabilizacion de la martensita

Uno de los mayores problemas que presentan las SMAs de Cu-Al-Be es su
fuerte predisposicion a la estabilizacion en la fase martensita. Esta estabilizacion tiene
asociada un incremento en las temperaturas de la transformacion inversa lo que
perjudica la reversibilidad de la transformacion martensitica y por lo tanto a las
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propiedades especificas de las SMAs. Aunque las aleaciones Cu-Al-Ni son menos
sensibles a este fendmeno, esta estabilizacion es un problema comun en las SMA de
base Cu y ha sido objeto de numerosos estudios especialmente en las aleaciones Cu-Zn-
Al [Kus 04, Kus 04b]. En cuanto a las aleaciones Cu-Al-Be este fenomeno de
estabilizacion ha sido observado [Gon 03, Sap 03], estudiado en monocristales y
policristales [Dun 04] y bajo diferentes condiciones como estabilizacion atérmica [Kus
04c], hiperestabilizacion [Kus 02, Kus 04d] y estabilizacion instantanea [Kus 04e].

La estabilizacion de la martensita se puede producir béasicamente por dos
factores:

-La reduccién de las energisa libres de la fase martensita y de la fase austenita
debido a cambios en el grado de orden.

-El bloqueo de las interfases de martensitas mediante los defectos congelados
durante el templado necesario para la obtencion de la fase austenita metaestable. El
hecho de que estos defectos, vacantes principalmente, fijen las interfases trae consigo
dos efectos que ayudan a la estabilizacion de la martensita [Kus 02]. El primero es que
la energia libre total del cristal se ve reducida por que los defectos congelados se
encuentran en las interfases ocupando posiciones energéticamente mas favorables. El
segundo efecto y mas relevante es que estos defectos reducen considerablemente la
movilidad de las interfases, de manera que se pierde parte del caracter termoelastico
siendo necesaria una mayor fuerza motriz para desbloquear las interfases e inducir la
transformacion inversa.

El mecanismo predominante en la estabilizacion de la martensita en aleaciones
de base Cu, es considerado segin varios autores [Man 87, Gue 87] el bloqueo de las
interfases debido a defectos. Este mecanismo se considera especialmente efectivo
cuando existe una alta concentracion de vacantes en sobresaturacion provenientes del
templado desde altas temperaturas. La estabilizacion de la martensita trae consigo un
aumento de las temperaturas de la transformacion inversa y puede incluso inhibir
parcialmente la transformacion, este fendmeno se denomina hiperestabilizacion de la
martensita [Kus 02]. En este caso la transformacion inversa se produce en dos estadios,
en el primero transforma la martensita sin hiperestabilizar y posteriormente transforma a
temperaturas elevadas la martensita hiperestabilizada. Esta transformacion se da, segin
la interpretacion de [Kus 02], por renucleacion de la fase austenita dentro de la
martensita y no por el movimiento de la interfase austenita/martensita, siendo esta una
caracteristica propia de la transformacion martensitica no termoelastica. La
estabilizacion de la martensita es por lo tanto un problema importante que puede
producir desde un incremento en las temperaturas de la transformacion inversa hasta
una pérdida del caracter termoeléstico de la transformacion.
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IV. Técnicas de Caracterizacion

En este capitulo se presentan las técnicas de caracterizaciéon empleadas para
estudiar las aleaciones con memoria de forma monocristalinas de base Cu. Estas
técnicas se han dividido en dos grupos, por un lado las técnicas de caracterizacion
microestructural y por otro lado las de caracterizacion de las propiedades fisicas.

IV.1. Técnicas de Caracterizacion Microestructural

Las técnicas de caracterizacion microestructural nos permiten estudiar y
determinar la microestructura de las aleaciones con memoria de forma con el fin de
optimizar las propiedades termomecéanicas de estas aleaciones. Para estudiar la
microestructura se han empleado la microscopia optica y la microscopia electronica de
barrido, ambas técnicas comparten gran parte del método de preparacion de muestras
que se describe a continuacion.

IV1.1. Preparacion de Muestras para Caracterizacion Microestructural

Tanto la microscopia Optica como la electronica de barrido requieren de una
muestra plana libre de rugosidades y lo menos deformada posible, esto se consigue
mediante un lijado, un pulido mecanico y, segun las necesidades, un pulido electrolitico.

El primer paso es cortar la muestra mediante una cortadora Buehler Isomet de
bajas revoluciones y disco de diamante que minimiza el dafio en la microestructura. Si
la muestra es pequefia o se quiere pulir en una determinada posicion la muestra es
embebida en una resina que funciona como soporte, en estos casos es necesario realizar
un contacto eléctrico si se quiere realizar microscopia electrénica y/o pulido
electrolitico.

Lijado y Pulido Mecanico

Mediante una pulidora Struers Abramin se realiza un lijado con las lijas de 800,
1200 y 4000. Posteriormente a este lijado se realiza el pulido mecanico, en el mismo
equipo, utilizando pafios impregnados con particulas de diamante de 6, 3 y lum. En
determinados casos se puede realizar un pulido mas fino con polvos de alumina con un
tamafo de 0.5 y 0.05 um.
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Pulido Electrolitico

Tras el pulido mecanico puede resultar conveniente realizar un pulido
electrolitico para eliminar las rayas del altimo pulido y conseguir de este modo estudiar
la estructura de la muestra mediante SEM a muchos aumentos o mediante le técnica
EBSD que requiere de una superficie sin rugosidad ni dafiada por deformacion. El
pulido electrolitico se ha realizado con el equipo Struers Lectropol-5.

Se han utilizado dos electrolitos, uno para las muestras de Cu-Al-Ni y otro para
las muestras de Cu-Al-Be. Para el Cu-Al-Ni se utiliza el siguiente electrolito con un
voltaje de entre 2-4 V a 12°C [And 83]:

500 ml de H,0 destilada
250 ml de acido fosforico
250 ml de metanol

50 ml de propanol

5 gr de urea

Para el Cu-Al-Be se ha empleado el siguiente electrolito con un voltaje entre 1-
3V a 12°C [Bel 90]:

500 ml de H,0 destilada
250 ml de acido fosforico
250 ml de metanol

IV.1.2. Microscopia Optica

La microscopia Optica resulta fundamental para un primer estudio de la
microestructura de las aleaciones ya que permite la identificacion de juntas de grano,
diferentes precipitados de las fases estables o diferentes fases martensiticas. Por otro
lado también nos permite comprobar la calidad del pulido antes de introducir la muestra
en el microscopio electronico de barrido.

El microscopio optico empleado en este trabajo, el cual se muestra en la figura
IV.1, es un microscopio Leica DMRXA 2 que permite trabajar en campo claro, campo
oscuro y en el modo de contraste interferencial Normarski.
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Figura IV.1. Fotografia del microscopio optico Leica DMRXA 2.

IV.1.3. Microscopia Electronica de Barrido

En la microscopia electronica de barrido se hace incidir un haz de electrones
acelerados sobre la muestra, estos electrones tienen una asociada una longitud de onda A
inferior a la luz oOptica por lo que permite discernir elementos de menor tamafio que la
microscopia optica.

El haz de electrones es capaz de ionizar la muestra y que ésta emita electrones
propios, estos electrones emitidos por la muestra se denominan electrones secundarios y
son fuertemente dependientes de la orientacion de la muestra respecto al haz incidente.
Por lo tanto estos electrones secundarios, que se detectan en un detector especifico,
ofrecen informacién topografica de la muestra. Por otro lado, algunos de los
electrones del haz incidente son retrodispersados elasticamente y son detectados por
medio de otro detector especifico. La distribucion angular e intensidad de los electrones
retrodispersados dependen tanto de la orientacién cristalina respecto al haz como del
numero atémico, por lo tanto permiten distinguir fases con distinta composicion
(diferencia en el nimero atdmico) y granos cristalinos (diferencia en la orientacion).

Los electrones incidentes no solo generan electrones secundarios o son
retrodispersados elasticamente por ella sino que también excitan electrones de la
muestra hasta orbitales mas energéticos. Una vez excitados, estos electrones se relajan a
un estado energético mas favorable emitiendo fotones (rayos X). Los rayos X (R-X) son
emitidos por cada uno de los elementos presentes en la muestra con una longitud de
onda caracteristica y su deteccion nos ofrece informacién composicional. En este
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trabajo se ha utilizado el método EDS para analizar los espectros de R-X emitidos por la
muestra, mediante este método se analiza la energia de los diferentes fotones y permite
estudiar la composicion de un modo cualitativo. Estos espectros de R-X son obtenidos
mediante un detector EDX INCA X-sight Serie Si(Li) pentaFET de Oxford que permite
la adquisicion y tratamiento de analisis composicionales puntuales, en linea o en mapa
mediante el programa INCA energy 350 de la empresa Oxford Instruments. También se
han realizado andlisis cuantitativos comparando los espectros emitidos por la muestra
con los emitidos por unos patrones de alta pureza de le empresa MAC (Micro-Analysis
Consultants Ltd) mediante el mismo programa INCA.

En este trabajo se han utilizado dos microscopios electronicos de barrido, que
originalmente fueron adquiridos por nuestro grupo de investigacion y que pertenecen a
los Servicios Generales de Investigacion de la Universidad del Pais Vasco (SGlker):

-Microscopio electronico JEOL JSM-6400 con una fuente de electrones
termoiodnica y resoluciéon maxima de 3.5nm.

Figura IV.2. Fotografia del microscopio electronico de barrido JEOL JSM-6400.

-Microscopio electronico JEOL JSM-7000F con una fuente de emision de

campo tipo Schottky con resolucion maxima a 30KV, en modo electrones secundarios,
de 1.2nm.
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Figura IV. 3. Fotografia del microscopio electronico de barrido JEOL JSM-7000F.

El equipo JEOL JSM-7000F tiene ademas un detector de EBSD (Electron Back-
Scattering Diffraction) Nordlys II HKL premium que permite detectar y analizar,
mediante el programa Flamenco de Oxford Instruments, la difraccién de los electrones
retrodispersados. Mediante esta técnica, donde la muestra se inclina 70° sobre la
posicion horizontal para aumentar la intensidad de la difraccion, se consigue determinar
la estructura cristalina y la orientacion de los granos en la superficie de la muestra.

IV.2. Técnicas de Caracterizacion de las Propiedades Fisicas

IV.2.1. Calorimetria Diferencial de Barrido (D.S.C.)

La transformacion martensitica, tal y como se comento6 en el Capitulo II, es una
transformacion de primer orden lo que implica la existencia de un calor latente de
transformacion. Dicho calor latente se mide mediante calorimetria tanto para la
transformacion directa la cual es exotérmica como para la transformacion inversa que es
endotérmica. Las medidas de calorimetria nos ofrecen informacion sobre las
temperaturas y la entalpia de transformacion.
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Las medidas de calorimetria se han realizado mediante un calorimetro DSC TA
Q2000, cuya vista general se presenta en la figura V1.4. El fundamento principal de los
calorimetros de barrido (DSC) consiste en variar la temperatura de la muestra y una
referencia que no sufre transformaciones en el rango de temperatura donde se realiza la
medida, de modo que ambas se mantengan a la misma temperatura en todo momento.
En las temperaturas en las cuales se produce una transformacion de fase la muestra
necesitara mas flujo de calor o menos, segin si la transformacioén es endotérmica o
exotérmica, que el flujo de calor necesario por la referencia. Mediante el calorimetro se
mide el flujo de calor que se suministra o se desprende de la muestra y de la referencia,
midiendo la diferencia en ese flujo de calor entre la muestra y la referencia se puede
determinar el calor absorbido por la muestra en una transformacion endotérmica o el
calor expulsado por la muestra durante una transformacion exotérmica.

Figura VI1.4. Fotografia del calorimetro DSC TA Q2000.

En la figura IV.5 se muestra una medida bruta obtenida directamente del
calorimetro durante un ciclo de enfriamiento-calentamiento.

El calor latente de transformacion Q también denominado entalpia de
transformacion AHq se calcula a partir del flujo de calor medido en el calorimetro
mediante la siguiente expresion:

Tf TfdQ -1
Q=AHq = [ do = [y B (5) T ()
Donde,
dQ/dt es el flujo de calor suministrado o expulsado por el sistema.

dT/dt es la velocidad de calentamiento/enfriamiento del sistema.
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Figura IV.5. Medida de calorimetria DSC durante un ciclo térmico completo constituido por la
transformacion directa durante el enfriamiento y la transformacién inversa durante el
calentamiento.

Para determinar esta entalpia de transformacion, asi como la fraccion de masa
transformada y temperaturas de transformacion (como se vera a continuacion), es
necesario determinar y restar la /inea de base a la sefial suministrada por el calorimetro
figura IV.5. La linea de base es el flujo de calor que no proviene de la transformacion.
Esta linea de base es la suma de dos términos, la diferencia de capacidad calorifica entre
la muestra y la referencia y la linea cero. La linea cero es el flujo de calor medido con
el instrumento vacio o con los contenedores sin muestra. El origen de esta contribucion
es la asimetria térmica del instrumento por lo que la /inea cero muestra el
comportamiento del calorimetro.

La eleccion de la linea de base es un punto delicado que tiene una gran
influencia en el posterior estudio de las entalpias y de las temperaturas de
transformacion. Ademas, resulta complicado estimar el error que se comete eligiendo
una linea de base en el calorimetro. En el presente trabajo se ha decidido ajustar la linea
de base a un polinomio de orden 4:

dQ

ELB = alT + asz + a3T3 + a4T4 (2)
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Figura IV.6. Esquema de una transformacion endotérmica donde se muestra la linea de base asi
como la linea cero [Hoh 03].

En la figura IV.7 se presentan las curvas de calorimetria durante la
transformacion martensitica directa e inversa donde también se muestran las lineas de
base determinadas mediante un polinomio de orden 4.
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Figura IV.7. Medidas de calorimetria durante la transformacion directa (izquierda) e inversa
(derecha) donde se muestran las lineas de base determinadas para tales curvas mediantes el
polinomio de orden 4.

En la figura 1V.8 se muestran las curvas obtenidas para la transformacion directa
e inversa una vez restada la linea de base, donde también se muestran las variaciones de
la entalpia (J/g) correpondientes a cada transformacion. Es importante comentar que los
programas de medida y de analisis de datos de la compafiia TA muestran los picos de
transformacion exotérmica mediante valores positivos del flujo de calor (pico hacia
arriba) y los picos endotérmicos mediante valores negativos (pico hacia abajo). En este
trabajo se ha mantenido tal representacion grafica, sin embargo al calcular la variacion
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de la entalpia durante la transformacion se ha empleado el criterio convencional de que
las transformaciones exotérmicas presentan una variacion de la entalpia negativa
(AH<0) mientras las transformaciones endotérmicas presentan una variacion de la
entalpia positiva (AH>0), y asi se han presentado los valores numéricos

correspondientes.
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Figura IV.8. Medida tipica de calorimetria D.S.C. para una aleacion con memoria de forma.

La fraccion de masa transformada es proporcional a la variacion de entalpia
durante la transformacion, por ello se puede definir de la siguiente manera:

1 (TdQ[dT\ !
X(T) == [n (%) ~dT 3)

Esta expresion de la fraccion de masa transformada en funcion de la temperatura
se determina para la transformacion directa e inversa obteniendo de esta manera el ciclo
de histéresis de la transformacion. La fraccion de masa transformada permite estudiar la
evolucion de la transformacion con la temperatura por lo que es muy util para obtener
las temperaturas de inicio y final, asi como la histéresis térmica, de la transformacion de
una forma sistematica. Se denomina M; (martensite start) a la temperatura a la cual
comienza la transformacion directa y My (martensite finish) a la temperatura a la que
finaliza, para el caso de la transformacion inversa las temperaturas de inicio y final se
denominan A (austenite start) y Ar (austenite finish). En general a lo largo de este
trabajo las temperaturas de transformacion se han calculado para un porcentaje fijo del
2% y 98% de la fraccion transformada ya que este método es mas reproducible y
adecuado para las SMAs que el empleado por el software incorporado en el calorimetro.
La histéresis térmica por su parte se ha determinado al 50% de la fraccion transformada.
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En la figura V.9 se muestra un ejemplo de la fraccidon transformada para la
transformacion directa e inversa:
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Figura V.9. Fraccion de masa transformada en funcion de la temperatura durante la
transformacion martensitica directa e inversa.

En las aleaciones de base Cu las martensitas que se pueden inducir
térmicamente son la y’ y 3°, la transformacion asociada a la primera de ellas presenta
una histéresis de alrededor de 40°C mientras en el segundo caso la histéresis es
considerablemente inferior <15°C [Rec 99]. Por lo tanto la calorimetria, aparte de
ofrecernos informacion sobre las temperaturas de transformacion, también permite
identificar qué tipo de martensita se induce mediante el analisis de la histéresis térmica.

1V.2.2. Friccion Interna
Introduccion

Las medidas de friccion interna (FI) son medidas relacionadas con la
anelasticidad que muestran los materiales y se utilizan fundamentalmente para estudiar
procesos de relajacion asociados al movimiento de defectos cristalinos [Now 72, Bat 72,
Sch 01], si bien también son utiles para el estudio de transformaciones de fase [Per 98,
San 01b].

Antes de definir la anelasticidad es conveniente definir la elasticidad. Al aplicar
una tension o sobre un solido cristalino éste se deforma una deformacion €, se dice que

el solido presenta un comportamiento elastico cuando la relacion entre o y € se describe
por la ley de Hook:
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o = Me (4)

Donde M es el modulo elastico y es constante, que sera el mdédulo de Young E
para un ensayo de tensidon uniaxial o el mddulo de dizalladura w para un ensayo de
torsion puro. Las tres condiciones que definen el comportamiento elastico ideal se
pueden resumir como [Now 72]:

-Para cada valor de tension aplicada existe un Unico valor de deformacion y
viceversa.

-La relacion entre la tension y la deformacion es lineal.
-La respuesta del material es instantanea.

En el caso del comportamiento anelastico se cumplen las dos primeras
condiciones pero la respuesta en forma de deformacion del material no es instantdnea
sino que se produce con un cierto retardo, debido a la relajacion de los elementos
microestructurales hacia su nuevas posiciones de equilibrio.

Si se aplica una tension armonica,
o(t) = o,e™'t (5)

Donde oy es la amplitud de oscilacion de la tension, w es la frecuencia angular
de oscilacion y t es el tiempo, la respuesta de la deformacidén también serd armonica y
estara en fase con la tension si el comportamiento del material es elastico:

e(t) = goe™iot (6)

Para el caso mas general de materiales con comportamiento aneldstico la
respuesta en deformacion no es instantanea sino que se produce con cierto retardo, en
este caso la deformacion se puede expresar:

g(t) = goe~(0? (6)

Donde ¢ es el desfase entre la tension aplicada y la deformacion. Este retraso
esta ligado al movimiento de defectos cristalinos tales como dislocaciones, defectos
puntuales, juntas de grano o interfaces los cuales necesitan un tiempo de relajacion. El
movimiento de dichos defectos produce una disipacion de energia debido a la friccion
interna.
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Figura V.10. Debido al movimiento de defectos cristalinos existe un retardo ¢ entre la tension

aplicada y la deformacion.

.y, . -1 . , .. .

La friccién interna Q' es una medida de la energia disipada por ciclo y por

unidad de volumen en un material sometido a una tension oscilatoria y se define
formalmente como:

-1 — [ = AW
Q" =Fl= 2mW )
Siendo AW la energia disipada por unidad de volumen en un ciclo de oscilacion
y siendo W la energia médxima por unidad de volumen almacenada en el material

durante la oscilacion. La friccion interna también se puede expresar como [Now 72]:

_ AW
Q 1=Fl=m=tan((25) (8)

La FI se puede definir por medio de diferentes pardmetros y medir mediante
diferentes métodos. En el presente trabajo se ha utilizado un péndulo de oscilacién
forzada que se hace oscilar a frecuencias muy inferiores a la frecuencia de resonancia.
En este caso se mide directamente el desfase ¢ entre la tension oscilante aplicada y la
deformacion generada por dicha tension, por lo que la FI se determina mediante la

expresion (8).

Una breve revision de los diferentes métodos para determinar la FI asi como de
las distintas definiciones de la friccion interna se pueden encontrar en [Fan 01, San
Ola].

Péndulo de Oscilacion Forzada

Los péndulos de oscilacién forzada, o péndulos subresonantes, trabajan en un
amplio rango de frecuencias siempre muy por debajo de su frecuencia de resonancia que
es del orden de los 100 Hz. Estos péndulos permiten trabajar a temperatura constante y
variar la frecuencia o bien mantener la frecuencia constante y variar la temperatura, por
esta razoén son muy versatiles. Por otro lado, como trabajan a frecuencias bajas en
general resultan interesantes para estudiar procesos activados térmicamente ya que a
menor frecuencia el pico de FI asociado a estos procesos se desplaza a bajas
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temperaturas. Ademas, resultan idoneos para medidas de friccion interna altas. Sin
embargo, la mayor desventaja de este tipo de péndulos es que no son adecuados para
medir valores de friccidén interna muy pequefios, ya que trabajan con amplitudes de
oscilacion relativamente altas.

Si bien no se conoce el valor de la tension que se aplica a la muestra el cual
requiere una calibracion compleja, se conoce que la amplitud de esta tension es
constante Oy, por otro lado la deformacion se mide con precision durante las medidas de
FI. Esto nos permite obtener informacion sobre el médulo dindmico M, ya que aunque
no somos capaces de calcular su valor si que es posible medir su variacién a lo largo de
la medida.

El péndulo empleado en este trabajo es un péndulo de torsién subresonante que
trabaja en un régimen de oscilacion forzada en un rango de frecuencias entre 10™ y 10
Hz, figura 1V.11. Por otro lado el sistema permite trabajar en un amplio margen de
temperaturas entre 80 y 1250 K, una descripcion detallada del equipo desarrollado en el
marco de una colaboracion entre nuestro grupo de investigacion GIMF y el grupo de
Mechanical Spectroscopy de la EPFL se puede encontrar en [Gut 04].

t 9

Figura IV.11. Vista general del péndulo de torsién subresonante.

Espectro de Friccidn Interna Durante la Transformacién Martensitica

Ademas de los procesos de relajacion asociados a movimientos de defectos la
medida de la FI es también muy util para el estudio de las transformaciones de fase
[Ben 01]. Durante la transformacién martensitica termoelastica se obtiene un pico
abrupto en el espectro de friccion interna, asi como una fuerte variaciéon del modulo,
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debido al movimiento de las interfaces austenita/martensita que son muy moviles y que
disipan energia en dicho movimiento.

Existen tres contribuciones al espectro de friccion interna durante la
transformacion [Bid 85, Per 98, San 01b]:

IF = IF7(T) + IFpr(T) + IF1(T) ©)

Donde IFr(T) es un término transitorio que aparece para velocidades de
calentamiento y enfriamiento no nulas y que estd relacionado con la cinética de
transformacion. Dicho término depende de la velocidad de enfriamiento o
calentamiento, de la amplitud de oscilacion y de la frecuencia de oscilacion. Es el
término mas importante del espectro para frecuencias bajas (1Hz).

IFp(T) es el término isotermo también denominado el término propio de la
transformacion de fase.

IF1n(T) es la contribucion intrinseca de cada fase, la cual depende unicamente de
la estructura cristalina.

Una revision de los diferentes modelos propuestos para describir el término
transitorio e is6termo se presentan en [Per 98].
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Figura IV.12. Ejemplo de medida de la friccion interna y la variacion del médulo durante la
transformacion directa e inversa de una muestra de Cu-Al-Be.
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1V.2.3. Medida de la resistividad y deformacion bajo carga
Introducciéon

Una de las propiedades mas importantes de las aleaciones con memoria de forma
es su capacidad de trabajar como actuadores debido al efecto memoria simple. Un
actuador es un dispositivo mecéanico cuya funcidn es proporcionar fuerza para mover o
actuar otro dispositivo mecanico.

En el caso de las SMAs la aleacion se deforma en fase martensita, donde es muy
facilmente deformable debido a la gran movilidad de las interfaces, y se calienta
mediante una sefial eléctrica por efecto Joule. Al calentar se induce la transformacion
inversa y la aleacion tiende a recuperar su forma original por el efecto de memoria de
forma produciendo de este modo una fuerza importante a lo largo de un amplio
recorrido, en suma es capaz de realizar un trabajo. Cabe aqui indicar que las SMAs son
los materiales inteligentes que ofrecen el mayor trabajo por unidad de volumen [Hum
01]. Es por lo tanto importante estudiar la transformacion martensitica termoeléstica
inducida térmicamente bajo carga que permite estimar este trabajo y a su vez observar el
comportamiento del material en condiciones similares a un actuador real. Con este
objetivo se ha desarrollado un equipo experimental que permite realizar
simultdneamente medidas de resistividad y deformacion bajo carga a distintas
temperaturas. Esto permite estudiar la transformacion martensitica inducida
térmicamente y bajo carga, asi como determinar las temperaturas de la transformacion
martensitica para distintas tensiones y obtener la relacion de Clausius-Clapeyron.

Debido a que existe una estrecha relacion entre la propiedad de transporte de los
electrones de conduccion, la resistividad, la microestructura los diferentes defectos en la
red cristalina la medida de resistividad eléctrica es una técnica muy util para estudiar
transfomaciones de fase [Ji 06, Chu 05] y ha sido tradicionalmente empleada para el
estudio de la transformacion martensitica en diferentes aleaciones [Kau 58, Ton 74, Mat
76, Hon 80, Hwa 83, Miy 86, Miy86b, Lin 90, Har 90, Nam 90].

Por otro lado, la austenita y la martensita austenita presentan un comportamiento
bien diferenciado en deformacion bajo carga, como también se puede observar en los
ensayos superelasticos. Es por ello que la medida de la deformacion bajo carga, al igual
que la medida de la resistividad, permite estudiar la transformacion martensitica
termoelastica bajo tension.

Equipo de medida de la deformacion vy la resistividad bajo carga

Se va a describir a continuacion el equipo experimental cuya vista se muestra en
la figura IV.13.
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Figura 1V.13. Fotografias del equipo de medida de la resistividad y la deformacion durante la
transformacion térmica bajo carga. En la imagen de la izquierda se muestra en un primer plano
parte del sistema mecanico mientras al fondo se puede observar parte de la electronica del
sistema. En la imagen de la derechas se muestra el detalle del sistema mecanico de mordazas y
muestra.

En la figura IV.14 se presenta un esquema del sistema mecénico del equipo. La
muestra se fija entre dos mordazas, la mordaza inferior va unida al soporte y es fija
mientras la mordaza superior esta unida una la varilla movil y se mueve solidaria a ésta.
La varilla por su parte va unida a un portapesas mediante una polea lo que genera una
tension en la varilla y en la muestra la cual se deforma; el desplazamiento de la varilla
por lo tanto indica la deformacion de la muestra. Dicho desplazamiento se mide
mediante un sensor inductivo de desplazamiento Schaevitz MHR 500, la sefial generada
por el sensor es amplificada mediante un amplificador ATA-2001 LVDT y enviada a un
canal del Multiplexor Agilent 34970 A que se conecta a un PC mediante un bus de
datos GPIB. En la figura IV.15 se puede ver un diagrama de bloques del equipo.

Por otro lado la tension que se aplica a la muestra se mide mediante una célula
de carga Entran ELFM Ila cual se encuentra en el extremo superior de la varilla y va
unida a una pieza ceramica que aisla la varilla y las mordazas del resto del equipo. El
voltaje generado por la célula de carga es amplificado mediante un amplificador Entran
MSC 6 y enviado a otro canal del Multiplexor Agilent 34970 A.
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Figura 1V.14. Esquema del dispositivo mecanico del equipo de medida de resistividad-
deformacion bajo carga.

Para medir la resistividad se hace pasar corriente continua por la muestra y se
mide la resistencia entre los extremos de las mordazas mediante un nanovoltimetro
Keithel 181. La corriente se obtiene mediante una fuente de corriente continua Hewlett
Packard 6625 A. Para conocer la intensidad que circula por la muestra se utiliza una
resistencia patron YEW 2792 de 100 Ohms entre la fuente de alimentacion y las
mordazas y mediante un multimetro Hewlett Packard 34401 se mide la caida de
potencial en dicha resistencia patron. Tanto la fuente de alimentacion Hewlett Packard
6625 A, como el nanovoltimetro Keithel 181 como el multiplexor Agilent 34970 A se
conectan al PC mediante conexion GPIB.
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Figura IV.15. Diagrama de bloques del equipo de medida de resistividad-deformacion bajo
carga.

La muestra se encuentra sumergida en un bafio de aceite Lauda RP 890 que
permite hacer barridos en temperatura a diferentes velocidades en el rango de
temperatura desde -80°C hasta 200 °C e inducir de esta forma la transformacion
martensitica directa en inversa. Para controlar la temperatura de la muestra se utiliza un
termopar que se coloca en contacto con ¢sta. La senal del termopar se toma con otro
canal del Multipexor Agilent 34970 A y el bafio Lauda por su parte se conecta al PC
mediante una interfaz RS 232.

Cada punto de medida consta de la adquisicion del voltaje entre los dos extremos
de la muestra, la temperatura del termopar, el desplazamiento (deformacion), la carga y
la caida de voltaje en la resistencia patron. La adquisicion de medidas se controla
mediante un PC con un programa Labview de National Instruments, desarrollado
especificamente para el sistema.
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Figura IV. 16. Ejemplo de medida de la deformacion (azul) y resistividad (rojo) de la
transformacion martensitica termoelastica bajo carga inducida térmicamente.

El equipo también permite otro método de trabajo que consiste en trabajar a una
temperatura determinada e inducir la transformacion inversa calentado la muestra
mediante un pulso eléctrico que circula por ella. La muestra se encuentra en martensita
bajo carga y por lo tanto se encuentra deformada, al calentar la muestra por efecto joule
ocurre la transformacion inversa bajo carga. Este método nos permite simular las
condiciones de trabajo de una muestra que funcione como actuador, si bien la medida de
la temperatura no se puede considerar en este caso ya que la transformacidn inversa se
produce muy rapidamente y calentdndose s6lo la muestra, la deformacion ofrece
informacion sobre la transformacién. Es importante destacar que este modo de trabajo
es el idoneo para estudiar el efecto del ciclado sobre estos materiales, ya que permite
ralizar medidas durante sucesivos ciclos de una forma répida..

Las muestras en general tienen forma de paralepipedos de 52 mm de longitud y
una seccion aproximada de 0.8 mm x 0.8 mm si bien también se pueden medir muestras
cilindricas de entorno a 1 mm de didmetro y 52 mm de longitud.
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IV.2.4. Medida de la resistividad y deformacion bajo carga y bajo ultra
alto vacio

Introduccion

Una de las aplicaciones mas importantes de estas aleaciones es la de actuadores
de estado solido para la industria aeroespacial. Para poder caracterizar estas aleaciones
bajo las condiciones de trabajo requeridas por la industria aeroespacial se ha disefiado y
puesto en marcha un equipo que permite medir la resistividad y la deformacion durante
un ciclo térmico bajo carga y bajo ultra alto vacio (UAV). Este equipo nos permite
estudiar la transformacidon martensitica termoeléstica bajo carga y bajo las condiciones
de ultra alto vacio. Como ya se ha comentado, el interés de desarrollar esta instalacion
proviene del hecho de que los materiales elaborados en este trabajo se han comenzado a
utilizar en actuadores espaciales desarrollados para la Agencia Espacial Europea (ESA),
que requieren verificar las propiedades de las SMAs bajo vacio espacial.

Equipo de medida de la deformacion vy la resistividad bajo carga

El equipo, cuya fotografia se muestra en la figura IV.17, estd basado en el
funcionamiento del equipo de medida de la resistividad y deformacion bajo carga
durante ciclos térmicos descrito en el apartado anterior; sin embargo, el requerimiento
de UAV hace este disefio mucho mas complicado. La muestra se fija mediante dos
mordazas, la mordaza inferior es fija mientras la superior es mévil y se mueve solidaria
con una varilla que se desplaza verticalmente figura IV.18. Mediante un balancin (figura
1V.18), donde se cuelgan diferentes pesos, se transmite una tension de traccion sobre la
varilla lo que genera una tension en la muestra. La muestra en fase martensita se
deforma muy facilmente y si se calienta a fase austenita recupera su forma original
desplazando la varilla, el desplazamiento de la wvarilla por lo tanto nos ofrece
informacion directa sobre la recuperacion de la deformacién de la muestra. Dicho
desplazamiento se mide mediante un sensor inductivo de desplazamiento Schaevitz
MHR 500, la sefal generada por el sensor es amplificada mediante un amplificador
ATA-2001 LVDT y enviada a un canal del Multiplexor Agilent 34970 A que se conecta
a un PC mediante un bus de datos GPIB. Por su parte la carga se mide mediante una

c€lula de carga cuya senal eléctrica es amplificada y enviada a otro canal del
Multiplexor Agilent 34970 A.

La muestra se encuentra en el final de un tubo de acero inoxidable, proxima al
extremo cerrado de éste (en la parte inferior). Por su parte el tubo se puede introducir en
un criostato de helio y/o nitrogeno liquido o calentar a diferentes temperaturas hasta
210°C mediante cintas calefactoras, lo que permite trabajar a diferentes temperaturas.
En este caso el equipo so6lo acepta un modo de trabajo que consiste en calentar la
muestra mediante pulsos eléctricos.
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Figura 1V.17. Fotografia de la instalacion de medida bajo UAV [Lop 14].

La parte superior del tubo donde se encuentra la muestra es abierta y va
conectada a la base del sistema. La base del sistema tiene un agujero central de manera
que la varilla mévil pueda deslizarse por él mientras que el extremo abierto del tubo y la
camara de vacio, la cual descansa sobre la base, estan conectados. La camara de vacio
estd a su vez conectada a un equipo de vacio compuesto por una bomba rotatoria y una
bomba turbo-molecular. La varilla mévil se mueve por el sistema de vacio compuesto
por el tubo, base del sistema y camara de vacio. Sin embargo, el balancin mediante el
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cual se transmite la carga a la varilla se encuentra fuera del sistema de vacio de manera
que para variar la carga sobre la muestra no se necesita romper el vacio. La unién entre
la varilla moévil y el balancin se realiza por medio de dos fuelles que compensan la
fuerza producida por la diferencia de presion entre el exterior y la cdmara de vacio.

Figura V.18. Detalle del sistema de mordazas (izquierda) donde se observa la muestra fijada
por una mordaza inferior, la cual es fija, y una mordaza superior, la cual es mévil. A la derecha
se observa el sistema de balancing que permite aplicar una tension constant a la muestra a traves

de una varilla movil.

La medida de la resistividad se hace de la misma forma que con el equipo de
medida de resistividad y deformacién bajo carga sin la restriccion del vacio, por lo que
el diagrama de bloques de la figura IV.15 es valido para este equipo a excepcion del
bafio Lauda que no se emplea.
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Figura IV.19. Ejemplo de la medida de la deformacion bajo carga en el equipo de ultra alto
vacio. Se muestran 50 ciclos de transformacion donde la muestra que se encuentra cargada con
60 MPa en fase martensita y por lo tanto deformada, se calienta mediante un pulso eléctrico
hasta que recupera su forma en austenita, una vez se retira el pulso eléctrico la muestra se enfria
de nuevo y transforma a martensita deformandose de nuevo.

IV.2.5. Ensayos mecanicos

Tal y como se comentd en el Capitulo II, es posible inducir la transformacion
martensitica termoeléastica mediante tension. El estudio de esta transformacion inducida
por tension, el efecto superelastico, se ha realizado mediante una méaquina de traccion
Instron 4400, cuya vista general se muestra en la figura IV.20.

La méquina de traccion incorpora una camara de calentamiento Instron que
permite trabajar a distintas temperaturas desde temperatura ambiente hasta 600°C, sin
embargo el utillaje no permite temperaturas por encima de 350°C. La deformacion por
su parte se mide mediante un extensometro y dicho extensémetro no puede trabajar por

encima de los 200 °C por lo que la temperatura méxima a la que pueden trabajar el
equipo en estas condiciones queda limitada a 200 °C.
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Figura 1V.20. Fotografia de la maquina de traccion Instron 4400.

Con el fin de estudiar el efecto superelastico se ha utilizado en general el modo
de control de desplazamiento hasta una determinada deformacion, la velocidad de
deformacion empleada ha sido 107 s™.

Las muestras empleadas son planas con un espesor de 1 mm y las siguientes que
se especifican en la figura IV.21. En la figura IV.22 se muestra un ejemplo de medida
del efecto superelastico de una muestra monocristalina de Cu-Al-Ni a 190°C y hasta una
deformacion del 6%. En la curva se aprecia claramente la tension critica a la que la
transformacion martensitica es inducida por tension, su progreso a lo largo del palier a
velocidad de desplazamiento constante y su completa recuperacion en la descarga de la
maquina.
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Figura IV.20. Dibujo esquematico de la forma y dimensiones de las muestras utilizadas en los
ensayos mecanicos.
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Figura IV.21. Curva de tension-deformacion durante un ensayo superelastico de una aleacion
de Cu-Al-Ni.
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VI. Resultados experimentales:
Aleaciones de Cu-Al-Be

Si me cai, es porque estaba caminando.
Y caminar vale la pena, aunque te caigas.

-Eduardo Galeano-
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V1. Resultados experimentales: Aleaciones de Cu-
Al-Be

A lo largo de este capitulo se han estudiado las aleaciones con memoria de
forma de Cu-Al-Be. Por un lado se ha estudiado la transformaciéon martensitica
termoelastica, la cual es responsable de las propiedades interesantes de estas aleaciones,
mediante calorimetria DSC y medidas de friccion interna. Por otro lado se ha realizado
un estudio de la estabilidad de estas aleaciones con la temperatura mediante friccion
interna. Finalmente, se han estudiado las propiedades mecanicas de superelasticidad y
efecto de memoria de forma mediante ensayos de traccion y medidas de deformacion
bajo carga respectivamente.

VI.1. Estudio de la Transformacion Martensitica mediante
Friccion Interna

A lo largo de esta seccion se ha estudiado la transformacion martensitica
termoelastica y su capacidad de amortiguamiento mediante friccidbn interna.
Posteriormente se han estudiado diferentes tratamientos térmicos sobre 3 aleaciones con
diferentes composiciones que transforman en distintos rangos de temperatura, de esta
manera se ha podido determinar un tratamiento térmico ideal para inducir la
transformacion en un amplio rango de temperaturas evitando la estabilizacion de la
martensita.

Las aleaciones de Cu-Al-Be empleadas en este trabajo son hilos monocristalinos
orientados de manera que el eje del cilindro coincide con la direccion [001] de la fase
austenita 3. Las concentraciones de estos monocristales se presentan en la tabla VI.1:

% Al en peso | % Be en peso
(% at.) (% at.)
GVPI 11.33(22.60)  0.46(2.74)

[VEII  11.58 (23.16) 0.34 (2.03)
CAB 400 | REEERGREO

Tabla VI.1. Concentraciones de las aleaciones monocristalinas de Cu-Al-Be.

Para inducir la transformacién martensitica termoelastica, estas muestras han
sido sometidas a un tratamiento de solucion solida a 750°C durante 30 minutos y un
posterior templado en agua a 0°C, seguido de un envejecimiento durante 24h a 180°C.

VI1.1.1. Introduccion

Las aleaciones con memoria de forma debido a la gran movilidad de las
interfaces austenita/martensita, presentan un gran coeficiente de amortiguamiento
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durante la transformacion. Por esta razon la friccion interna resulta en general una
técnica muy sensible para estudiar la transformaciéon martensitica termoelastica,
obteniéndose un pico muy abrupto de transformacion.

En los espectros de friccion interna de las SMAs se distinguen claramente tres
regiones caracteristicas [San 01b]:

-Region austenitica a altas temperaturas, en esta zona la muestra presenta una FI
débil y practicamente constante.

-Region martensitica a bajas temperaturas, esta zona también se caracteriza por
una FI casi constante pero con unos valores ligeramente superiores a los valores propios
de la region austenita.

-Region de transformacion, esta zona se caracteriza por la presencia de un
maximo de FI. Este pico no aparece a la misma temperatura durante la transformacion
directa y la inversa sino que aparece desplazado debido a la histéresis térmica de la
transformacion de fase.

CAB300-1K/min-1Hz
.,...,...,...,...,...,._1,2

0,08

Internal Friction
Modulus variation

0,04

0 M e PR W TR NN TR THNNY TR NN TR W 1 1
200 240 280 320 360 400

Temperature (K)

Figura VI.1. Medidas de friccion interna y variacion de modulo de la aleacion CAB 300
durante la transformacion directa e inversa para una frecuencia de oscilacion f=1Hz, una
amplitud de oscilacién de 10” y una velocidad de enfriamiento /calentamiento de 1 K/min.

Un ejemplo de estas medidas de la friccion interna y de la variacion de modulo
durante transformacion directa e inversa se muestra en la figura V1.1, donde se puede
observar la alta capacidad de amortiguamiento que presentan estas aleaciones durante la
transformacion. Durante el enfriamiento se observa una fuerte caida del modulo elastico
asociada a la transformacion directa y durante el calentamiento se puede apreciar como
el material recupera su rigidez inicial durante la transformacion inversa. Por otro lado
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las curvas de la variacion de modulo ponen de manifiesto la pequefia histéresis térmica
de transformacion de una forma muy visual.

En el caso mas general existen tres contribuciones al espectro de friccion interna
durante la transformacion martensitica [Bid 85, Per 98]:

IF = IF7;(T) + IFpr(T) + IFy(T) (1

Donde IFr(T) es un término transitorio que aparece para velocidades de
calentamiento y enfriamiento no nulas y que estd relacionado con la cinética de
transformacion. Dicho término depende de la velocidad de enfriamiento o
calentamiento, de la amplitud de oscilacion y de la frecuencia de oscilacion. Es el
término mas importante del espectro para frecuencias bajas entorno a 1Hz que son las
propias del péndulo empleado en este trabajo.

IFpr(T) es el término isotermo también denominado el término propio de la
transformacion de fase.

IFin(T) es la contribucion de cada fase, la cual depende unicamente de la
estructura cristalina.

Se ha estudiado este espectro en funcion de la velocidad de
enfriamiento/calentamiento y la frecuencia de oscilacion durante la transformaciéon
directa e inversa para las aleaciones CAB 200 y CAB 300 haciendo un especial
seguimiento a la aleacion CAB 300, que se ha considerado como la aleacion de
referencia. Las medidas se han realizado en el péndulo de friccion interna descrito en el
Capitulo IV empleando diferentes velocidades de calentamiento/enfriamiento asi como
distintas frecuencias y amplitudes de oscilacion.

VI.1.2. Estudio del pico de la transformacion martensitica en funcion
de las velocidades de enfriamiento

El espectro de friccion interna y mas concretamente el término transitorio [Fr(T)
presenta una fuerte dependencia con la velocidad de enfriamiento/calentamiento durante
la transformacién tal y como se observa en la figura V1.2 donde se presenta la
transformacion directa para diferentes velocidades de enfriamiento de la aleacion CAB
300. Durante la transformacion directa se observa claramente que el pico de FI aumenta
al emplear velocidades de enfriamiento mas altas, este comportamiento es general en las
SMAs cuando se mide la FI a frecuencias cercanas a 1Hz.

Otro ejemplo de este comportamiento se ha observado para la aleacion CAB 200
tal y como se muestra en la figura VI.3.
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Figura VI.2. Espectro de friccion interna de la aleacion CAB 300 durante la transformacion
directa empleando distintas velocidades de calentamiento/enfriamiento (0.5 K/min, 1 K/miny 2
K/min), una frecuencia de oscilacion de 1Hz y una amplitud de oscilacién de 107,
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Figura V1.3. Espectro de friccion interna de la aleacion CAB 200 durante la transformacion

directa empleando distintas velocidades de calentamiento/enfriamiento (0.5 K/min, 1 K/miny 2
K/min), una frecuencia de oscilacion de 1Hz y una amplitud de oscilacién de 107,
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VI.1.3. Estudio del pico de la transformacion martenstitica en funcion
de la frecuencia de oscilacion

En cuanto a la dependencia con la frecuencia se refiere, el término transitorio
aumenta de una forma notoria al disminuir la frecuencia. Este comportamiento se puede
observar en la figura V1.4 donde se presentan diferentes espectros de FI en funcion de la
frecuencia de oscilacion durante la transformacion de la aleacion CAB 300.

0,2 T T T T T 0,2 T T T T T

—e—4Hz 1 - ——4Hz

——1Hz ——1Hz

——0,5Hz L 3 ——0,5Hz

0,15 |-

0,1 |

Internal Friction

0,05 -
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150 200 250 300 350 400 450 150 200 250 300 350 400 450
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Figura VI1.4. Espectro de friccion interna de la aleacion CAB 300 durante la transformacion
directa (izquierda) y durante la transformacion inversa (derecha) empleando diferentes
frecuencias de oscilacion, una velocidad de enfriamiento calentamiento de 1 K/min y una
amplitud de oscilacion de 107,

VI.1.4. Estudio del pico de la transformacion martenstitica en funcion
de la amplitud de oscilacion

En la figura VI.5 se han representado diferentes espectros, durante la
transformacion de la aleacion CAB 300, obtenidos a diferentes amplitudes de
oscilacion. Al aumentar la amplitud de oscilacion de 10™ a 2x107 el pico de FI se hace
considerablemente mas pequefio. Sin embargo para amplitudes de oscilacion superiores
a 2x10” no parece haber dependencia del pico de FI con la amplitud de oscilacién. Un
comportamiento equivalente fue descubierto para aleaciones de Cu-Zn-Al por Morin et
al. [Mor 80] donde observé que para amplitudes mayores de un cierto valor (2.5x107)
no existia una dependencia significativa, mientras que para valores inferiores de
amplitud aparece un fuerte aumento del pico de FI al disminuir la amplitud. Este
resultado por lo tanto concuerda con lo observado por Morin et al. y los trabajos
posteriores de Stoiber [Sto 92] y Xiao [Xia 93] para aleaciones de Cu-Zn-Al y por
Bideaux [Bid 88] en el Co.
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Por lo tanto se puede concluir que el término transitorio de la FI disminuye al
aumentar la amplitud de oscilacion hasta que la amplitud alcanza un valor critico, a
partir del cual no existe una dependencia significativa entre el pico de FI y la amplitud
de oscilacion.

0,2 r—r—r—r—r—r—r—r—

0,2 ==t

—e— Strain 8e-5 —e— Strain 8e-5

———— Strain 1e-5 ——— Strain 1e-5

Internal Friction

Akl P " " " i i A 1
150 200 250 300 350 400 450 150 200 250 300 350 400 450

Temperature (K) Temperature (K)

Figura VLS. Espectro de friccion interna de la aleacion CAB 300 durante la transformacion
directa (izquierda) y durante la transformacion inversa (derecha) empleando diferentes
amplitudes de oscilacion, una velocidad de enfriamiento calentamiento de 1 K/min y una
frecuencia de oscilacion de 1Hz.

Por otro lado la dependencia con la amplitud no solo se limita a la zona de la
transformacion ya que al aumentar la amplitud se observa que la FI aumenta
considerablemente en la regiéon martensitica. Esto es debido a que al aumentar la
amplitud de oscilacion se produce el movimiento de las interfases de martensita o lo que
da lugar al alto amortiguamiento de las SMA en fase martensita.

VI1.1.5. Estudio isotermo de la transformacion

En el caso mas general, en el cual los espectros de FI durante la transformacion
se estudian en condiciones no isotermas con una cierta velocidad de
enfriamiento/calentamiento no nula, el espectro de friccion interna esta compuesto de
tres términos tal y como se apuntd anteriormente. Sin embargo, en los espectros
realizados en condiciones isotermas (velocidades de calentamiento o enfriamiento
nulas) solo contribuyen el término isotermo y el intrinseco ya que en tales condiciones
el término transitorio es nulo. Por esta razén es muy interesante la realizacion de
espectros isotermos para el estudio de las diferentes contribuciones del espectro de
friccion interna.

Se han realizado medidas en condiciones isotermas lo que nos ha permitido
comparar el pico de friccion interna obtenido en condiciones no isotermas y el obtenido
en condiciones isotermas, figura VI1.6. El espectro isotermo ha sido obtenido realizando
paradas en la rampa de calentamiento/enfriamiento y manteniendo estas paradas el

202



tiempo necesario (30 min) para que la temperatura sea totalmente estable. En el espectro
obtenido en condiciones isotermas la contribucion del término transitorio IFr(T) es nula
ya que la velocidad de calentamiento/enfriamiento es cero y solo contribuyen las
componentes isotermas o de cambio de fase IFpr(T) y la componente intrinseca de cada
fase IFi(T). Por lo tanto, la diferencia entre ambos espectros radica en el término
[F1«(T), el cual en el rango de frecuencias de oscilacion y de velocidad de
enfriamiento/calentamiento empleadas es el término mas importante en condiciones no
isotermas tal y como se esperaba.

0,16 —r——————T—T————— 11—

—e— 2 K/min, 1 Hz
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Figura VI.6. Espectro de friccion interna de la aleacion CAB 300 durante la transformacion
inversa en condiciones isotermas y en condiciones no isotermas 1 K/min.

El espectro obtenido en condiciones isotermas ha sido estudiado a diferentes
frecuencias tal y como se muestra en la figura V1.7, donde se puede observar que el
término de IFpr(T) presenta una dependencia con la frecuencia de oscilacion. Este es un
resultado importante porque algunos de los modelos tedricos no predicen este
comportamiento mientras otros si lo hacen por lo que existia cierta controversia y no
existian en la literatura resultados al respecto que pudieran aclararlo. Una revision sobre
los diferentes modelos tedricos para el término isotermo se encuentra en [Per 98].
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Figura V1.7. Espectro de friccion interna de la aleacion CAB 300 durante la transformacion
inversa en condiciones isotermas a diferentes frecuencias de oscilacion.

VI.1.6. Comparacion de los resultados con los modelos tedricos

Con el fin de comparar los resultados experimentales obtenidos en este trabajo
con los modelos tedricos desarrollados para los espectros de friccion interna de la
transformacion martensitica termoelastica, se han representado en la figura V1.8 el valor
del pico de FI de la transformacion directa de la aleacion CAB 300 en funcion del
parametro T/w. Donde T es la velocidad de calentamiento/enfriamiento y w=2nF es la
frecuencia angular de oscilacion.

Se puede apreciar que la dependencia de la FI con el parametro T/m no es lineal
para valores pequefios de T/w. Para valores mas altos la FI si parece que muestra una
dependencia mas lineal con el parametro T/ si bien no se han podido estimar muchos
puntos en esta region del diagrama. Esta falta de puntos es debida a que para w bajas el
tiempo necesario para que se completen los ciclos de oscilacion y asi medir la FI es
elevado y sumado a que las velocidades de calentamiento/enfriamiento T son elevadas
la temperatura puede variar durante la medida si se consideran muchos ciclos para
determinar el valor de la FI. Por esta razon se hace necesario considerar sélo uno o unos
pocos ciclos en cada medida lo que genera una medida menos precisa de la FI.
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Figura VI1.8. Valores de FI del pico durante la transformacion direta en funcion del cociente
T/o sobre la muestra CAB 300. Donde T es la velocidad de enfriamiento y w=2xF es la
frecuencia angular de oscilacion.

Entre todos los métodos propuestos en la bibliografia los cuales se han resumido
en [Per 98, San 01] todos los modelos que relacionan la FI con T/m solamente de una
forma lineal [Bel 69, Del 71, Del 73, Dej 76, Xia 93] quedan descartados. Por otro lado
observando el diagrama de la figura V1.8 se puede apreciar que existen dos regimenes
uno no lineal y el otro lineal lo que descarta los modelos no lineales que proponen un
solo régimen [Wan 90, Zha 90]. Por lo tanto sélo el modelo de Gremaud et al. [Gre 87,
Bid 88, Bid 93] el cual propone tres regimenes es consistente con el comportamiento de
la transformacion martensitica de la aleacion CAB 300.

El modelo de Gremaud et al. [Gre 87] se caracteriza por introducir el efecto de
una tension en el equilibrio termodinamico durante una transformacion de primer orden.
Este efecto se describe por medio de una ecuacion del tipo Clausius-Clapeyron:

As-dT=¢*M-do Q)

Donde As es la variacion de entropia por unidad de volumen asociada a la
(% A-M .y . , .
transformacion, T es la temperatura, ¢ es la deformacion cristalografica asociada a la
transformacion y o es la tension aplicada.

Ademas, el modelo supone que la deformacion producida por la transformaciéon
es proporcional a la fraccion transformada n(T):

de=¢"™M-dn (3)
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Combinando las expresiones (2) y (3) y considerando que la fraccion
transformada es funcion de T y o se obtiene:

¢ = gAM j—T (T + a6) (4)

A-M

Donde a@ = = = % es el factor de Clausius-Clapeyron.

As

Por otro lado, debido a la histéresis térmica caracteristica de este tipo de
transformaciones, la tension aplicada va a hacer que la transformacion progrese en una
sola direccion o lo que es lo mismo la muestra se va a deformar en una sola direccién
(¢ > 0). La deformacion sélo se produce durante una parte del ciclo (At) y no durante
todo el ciclo de oscilacién t. Dependiendo si At < /4, t/4 < At < 1/2 0 At > 1/2 se
obtienen diferentes expresiones para la FI, por lo que se distinguen 3 regimenes.
Suponiendo la tension aplicada triangular (en vez de sinusoidal) y empleando la
definicion de la FI se obtienen las siguiente expresiones:

n T

_ 2eA"Mpn 1_ﬁw—go T . T 2a
I) FI = ] 0T 1+£i WOy St WOy < 3T (5)
20 wog
A Mon[ T 20 . 20 T 20
IT) FI = 2 G_T[w_oo-l-? S1 ;<w_0'0<? (6)
eAMon T . T 2a
IT) FI = 2] 9T wog S1 w0y > P (7)

Donde J es la flexibilidad elastica.

En la figura VI.8 se han ajustado los valores de FI en funcién de T/w con la
expresion (5) para valores bajos de T/w y se puede apreciar que el ajuste es bueno. Se
puede concluir que el modelo de Gremaud et al. [Gre 87] es valido para la descripcion
de la transformacion martensitica termoelastica de las aleaciones con memoria de forma
de Cu-Al-Be. Este resultado es consistente con el observado por R.B. Pérez-Séez [Per
98] para aleaciones de Cu-Al-Ni policristalinas donde este modelo también describe el
comportamiento de la transformacion.
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VI1.2. Estudio de los tratamientos térmicos para optimizar la
transformacion martenstitica termoelastica. Estabilizacion de
la Martensita

Uno de los mayores problemas de las aleaciones con memoria de forma de Cu-
Al-Be es su tendencia a la estabilizacion la cual puede llegar a impedir la
transformacion inversa o hacer que ésta se produzca a temperaturas muy elevadas, lo
que afecta negativamente a las propiedades termo-mecanicas de las aleaciones. Si bien
en las aleaciones de Cu-Al-Ni la estabilizacion de la martensita no constituye un
problema grave, esta estabilizacion es un problema comun en las aleaciones de base Cu.
Por esta razon muchos trabajos se han centrado en estudiar este fendmeno
especialmente en el sistema Cu-Zn-Al [Kus 04, Kus 04b]. En el sistema ternario Cu-Al-
Be este comportamiento de estabilizacion ha sido estudiado en monocristales y
policristales [Dun 04], después del templado [Gon 03, Sap 03] y bajo diferentes
condiciones como la estabilizacion atérmica [Kus 04c], hiperestabilizacion [Kus 04d] y
la estabilizacion instantanea [Kus 04d]. Sin embargo a pesar de los numerosos trabajos
sobre la estabilizacion no existe todavia una solucion clara para resolver este problema.

En este trabajo se han estudiado cuatro tratamientos térmicos diferentes en tres
aleaciones de Cu-Al-Be con diferentes composiciones que transforman en diferentes
rangos de temperatura. El analisis de estos resultados ha permitido disenar el
tratamiento térmico Optimo para inducir la transformacion martensitica para diferentes
aleaciones que transforman en un amplio rango de temperaturas [Lop 13].

Tratamientos térmicos

Los 4 tratamientos térmicos coinciden en un primer tratamiento térmico de
solucion sélida que consiste en mantener a 1023 K (750°C) durante 30 minutos la
muestra bajo atmosfera de argon. Posteriormente se realiza un templado el cual varia
segun el tratamiento:

-Tratamiento IQ: Temple en agua a 0°C.

-Tratamiento IQA: Temple en agua a 0°C y envejecimiento de 24 h a 180°C.
-Tratamiento BQ: Temple en agua a 100°C.

-Tratamiento BQA: Temple en agua a 100°C y envejecimiento de 24 h a 180°C.

El tratamiento IQ es un tratamiento con un templado muy rapido lo que hace
que un gran numero de vacantes provenientes de las fase f§ de altas temperaturas se
congelen. Este templado al ser tan rdpido puede inhibir parcialmente el proceso de
ordenamiento A2=DOs; por lo que resulta interesante realizar un posterior
envejecimiento en fase austenita para fomentar el ordenamiento DOs; y eliminar la
sobresaturacion de vacantes provenientes del templado, tratamiento IQA.

El templado del tratamiento BQ por su parte es un templado mas lento que el 1Q,
de hecho los resultados sobre templados [Hum 89] permiten estimar, para una muestra
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de Imm de espesor, que el templado en agua a 100°C (BQ) es unas 20 veces mas lento
que un templado en agua a 0°C (IQ). Por lo tanto es razonable esperar que este templado
BQ congele menos vacantes y promueva el ordenamiento DOs; antes de la
transformacion. Sin embargo, tras el templado BQ es probable que la muestra presente
una sobresaturacion de vacantes y que el ordenamiento DO; no se haya completado, por
lo que resulta interesante un envejecimiento en fase austenita que eliminé el exceso de
vacantes y promueva el ordenamiento, tratamiento BQA.

Se ha estudiado la transformacion martensitica para las tres aleaciones CAB 200,

CAB 300 y CAB 400 tras los diferentes tratamientos térmicos mediante calorimetria
DSC.

VI.2.1.Tratamiento 1Q

En la figura V1.9 se presentan las curvas de DSC correspondientes a la
trasformacion directa e inversa de las aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400
después del tratamiento 1Q. Las muestras con unas temperaturas de transformacion
bajas o intermedias (CAB 200 y CAB 300) muestran una transformacion martensitica
aparentemente buena, sin embargo la transformacion de la CAB 400 resulta
practicamente inhibida. Este es un resultado esperado ya que un templado rapido en fase
martensita, donde se congelan un gran numero de vacantes, produce la estabilizacion
instantdnea de la martensita tal y como se ha estudiado anteriormente [Gon 03, Kus 04,
Sap 08].

T
0,06 F ]
CAB200-1Q  CAB300-1Q CAB400-1Q
0,04 F .
0,02 |
of

-0,02 F
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-0,04 F
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Figura V1.9. Medidas de DSC correspondientes a la trasformacion directa e inversa de las
aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400 después del tratamiento 1Q.

Con el fin de determinar las temperaturas de transformacion se han obtenido las
curvas de fraccion transformada, figura VI.10.
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Figura VI1.10. Curvas de fraccion transformada correspondientes a la trasformacion directa e
inversa de las aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400 después del tratamiento 1Q.

Las temperaturas y las entalpias de transformacion de las 3 aleacion para los 4
tratamientos térmicos estudiados se presentan en la tabla VI.2.

VI1.2.2.Tratamiento IQA

El tratamiento IQA el cual afiade un envejecimiento de 24 h a 180°C al templado
en agua a 0°C no consigue acabar con la estabilizacion de la muestra CAB 400°C tal y
como se observa en la figura VI.11. En la figura VI.12 se presentan las curvas de

fraccion transformada, empleada para determinar las temperaturas de transformacion
(Tabla V.1.2).
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Figura VI.11. Medidas de DSC correspondientes a la trasformacion directa e inversa de las
aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400 después del tratamiento IQA.
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Figura VI1.12. Curvas de fraccion transformada correspondientes a la trasformacion directa e
inversa de las aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400 después del tratamiento 1Q.
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Figura VI1.13. Medidas de calorimetria (arriba) y friccion interna durante la transformacion
directa e inversa de la aleacion CAB 200 después de los tratamiento IQ y IQA. Estas medidas
dejan de manifiesto el desplazamiento de la transformacion hacia bajas temperaturas por el

efecto del envejecimiento.
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Por otro lado este envejecimiento desplaza la transformacion de la aleacion CAB
200 hacia bajas temperaturas (unos 8 K) tal y como se puede observar en la figura VI.13
donde se comparan los tratamientos térmicos 1Q y IQA sobre la aleacion CAB 200, es
decir el efecto del envejecimiento. Este estudio del efecto del envejecimiento se ha
realizado mediante calorimetria DSC y mediante medidas de FI las cuales confirman el
desplazamiento en temperaturas de la transformacion por el efecto del envejecimiento.

Sin embargo este efecto no se repite en la aleacion CAB 300 y no se puede analizar en
la aleacion CAB 400.

Una posible explicacion de este efecto es que el envejecimiento promueve el
ordenamiento atomico DOj3, el cual estaba parcialmente inhibido por un templado tan
répido. Este proceso reduce la energia libre de Gibbs de la fase austenita 3 haciéndola
mas estable y desplazando la transformacion hacia bajas temperaturas. En el caso de la
aleacion CAB 300 se templa ya a fase martensita por lo que las vacantes se aniquilan
preferentemente en las interfaces de martensita tras lo cual no tendremos ni la
sobresaturaion de vacantes ni la configuracién atdbmica que permita un ordenamiento
DOs que minimice la energia libre de la austenita f3.

VI1.2.3.Tratamiento BQ

En la figura VI.14 se presentan las curvas de DSC correspondientes a la
transformacion directa e inversa de las tres aleaciones después del templado BQ en agua
a 100°C. En este caso, a diferencia de los tratamientos 1Q ¢ IQA donde la martensita
quedaba estabilizada, la aleacion CAB 400 presenta un buena transformacion, con una
entalpia de transformacion de 10 J/g (tabla VI.2).
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Figura VI1.14. Medidas de DSC correspondientes a la trasformacion directa e inversa de las
aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400 después del tratamiento BQ.
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En la figura VI.15 se presentan las curvas de fraccion transformadas obtenidas
de las medidas de DSC durante la transformacion directa e inversa de las tres aleaciones

después del templado BQ en agua a 100°C.
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Figura VI.15. Curvas de fraccion transformada correspondientes a la trasformacion directa e
inversa de las aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400 después del tratamiento BQ. Estas

curvas dejan de manifiesto la baja histéresis térmica de estas transformaciones.

VI1.2.4.Tratamiento BQA

El ultimo tratamiento BQA consiste en afadir un envejecimiento de 180°C
durante 24 h al templado en agua a 100°C (BQ). Las curvas de DSC y de fraccién
transformada de la trasformacion directa e inversa de las aleaciones CAB 200, CAB 300
y CAB 400 después del tratamiento BQA se presentan en la figura VI.16 'y figura VI.17

respectivamente.
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Figura VI1.16. Medidas de DSC correspondientes a la trasformacion directa e inversa de las

aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400 después del tratamiento BQA.

212



1,2 r—r—r————r——r— T[T
CAB200-BQA CAB300-BQA CAB400-BQA

Heat Flow (W/g)

PP BPEPEPEE SRR S BPEPETETE S
150 200 250 300 350 400 450
Temperature (K)

Figura VI.17. Curvas de fraccion transformada correspondientes a la trasformacion directa e
inversa de las aleaciones CAB 200, CAB 300 y CAB 400 después del tratamiento BQA.

El efecto del envejecimiento es similar al observado en el templado en agua a
0°C (IQA), esto es un ligero desplazamiento de la transformacion hacia bajas
temperaturas en el caso de la aleacion CAB 200 tal y como se observa en la figura
VI.19. Este fendmeno no se repite para la aleacion CAB 300 ni para la aleacion CAB
400 en las cuales la mayor parte de la transformacion ocurre a una temperatura muy
similar antes y después del envejecimiento, tal y como se observa en la fabla VI.2. La
aleacion CAB 200 es también la inica que presenta unas curvas de DSC mas abruptas
durante la transformacién martensitica tal y como se observa en la figura VI.18. Este
comportamiento nos recuerda a la y’; martensita 2H ortorrémbica que tiende a generarse
en grandes plaquetas de martensita por lo que sus curvas de DSC presentan picos
abruptos que corresponden a variantes individuales. Sin embargo la histéresis térmica es
muy pequefia (entorno a los 10°C) mas propia de la martensita 3’} que es la propia de
las transformaciones térmicamente inducidas, por lo que parece que el comportamiento
abrupto puede ser debido a la formacion de grandes variantes 3’;.

Aparte de conseguir inducir la transformacion martensitica en las tres aleaciones,
las cuales cubren una amplio rango de temperaturas, el tratamiento BQA promueve el
ordenamiento completo DO; de la fase austenita y reducir la concentracion de vacantes
proveniente del templado mediante su envejecimiento. Obviamente este ordenamiento y
reduccion de vacantes va a evitar la evolucion de la transformacion durante las medidas.
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Figura VI.18. Medidas de calorimetria durante la transformacion directa e inversa de la
aleacion CAB 200 después de los tratamiento BQ y BQA (arriba). Estas medidas dejan de
manifiesto el desplazamiento de la transformacion hacia bajas temperaturas por el efecto del
envejecimiento. En la imagen de abajo se muestra en mas detalle la transformacion directa de la
aleacion CAB 200 para ambos tratamientos térmicos BQ y BQA donde se puede observar el
comportamiento abrupto de la transformacion.

VI1.2.5. Tratamientos térmicos: Conclusiones

En la tabla V1.2 se presentan las temperaturas y las entalpias de transformacion
para las tres aleaciones tras ser sometidas a los 4 tratamientos térmicos estudiados.

Tras el tratamiento BQ las aleaciones CAB 200 y CAB 300 presentan una
transformacion bien desarrollada con una entalpia de transformacién superior a las que
presentaban tras los tratamientos 1Q e IQA, tabla VI.2. Esto significa que tras los
tratamientos IQ e IQA la martensita también estaba estabilizada parcialmente en las
aleaciones CAB 200 y CAB 300 y no s6lo en la CAB 400. La estabilizacion parcial de
la transformacion en la muestra CAB 300 tras los templados 1Q e IQA, se podia esperar
y comprender ya que la temperatura de templado (0°C) es inferior a Mg por lo que la
martensita transformada durante el temple puede quedar facilmente estabilizada por el
bloqueo de las interfases por las vacantes de templado [Kus 04, Kus 04b]. Para la
aleacion CAB 200 sin embargo la temperatura del temple es superior a la temperatura
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M; y la explicacion no es tan sencilla. Una posible explicacion puede ser la formacion
de defectos complejos producidos por vacantes provenientes del templado, las cuales se
aglomeran generando defectos mas extensos, como por ejemplo bucles prismaticos de
dislocacion, que tengan efectos negativos en la transformacion.

Ms Mf s Af TPicoenf TPicocaI AH
(K) (K) (K) K) (K) J/g)

-------
255
-------
226

I -——————
325
-------
320
-------
I

-------
360
-------
408 320 384

Tabla VI.2. Temperaturas y entalpia de transformac10n de las tres aleacwnes tras ser sometldas

a los 4 tratamientos térmicos estudiados. Las temperaturas de transformacion Ms, Mf, As y Af
se han determinado al 2% y 98% de la transformacion. También se han determinado las
temperaturas del pico de la transformacion directa e inversa que nos dan una informaciéon mas
representativa de toda la transformacion. La entalpia se han tomado como la media de la
entalpia de la transformacion inversa y directa. *Las aleacion CAB 400 tras el tratamiento 1Q e
IQA se encuentran fuertemente estabilizadas por lo que sus temperaturas de transformacion no
se pueden comparar con las obtenidas para los tratamientos de BQ y BQA.

Teniendo todos estos aspectos en cuenta se puede concluir que el tratamiento
térmico BQ consistente en un tratamiento de solucion solida a 750°C durante 30
minutos seguido de un templado en agua a 100°C es un tratamiento que garantiza una
buena transformacion para las aleaciones de Cu-Al-Be que transforman en un amplio
rango de temperaturas. Ademds un posterior envejecimiento, BQA, de 24 horas a
180°C fomenta una aumento del orden DOs de la fase austenita y la eliminacion de la
sobresaturacion de vacantes provenientes del templado.

Por otro lado resulta llamativo que en todas las aleaciones se observa unos
“hombros” en las curvas de DSC en las zonas de alta temperatura tanto en la
transformacion directa como en la transformacion inversa. Estos hombros revelan que
una cierta cantidad de martensita transforma a unas temperaturas mas elevadas.
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Con el fin de clarificar el origen de este comportamiento se ha estudiado la
aleacion CAB 300 BQ antes y después de un lijado superficial, este estudio que se
presenta en la figura VI.19 muestra que el hombro disminuye al lijar la muestra. Este
hecho nos indica que el origen del hombro esta ligado a un efecto de superficie, muy
probablemente a una oxidacion del Be, el cual tiene mucha tendencia a la oxidacion,
durante el tratamiento de solucion sélida a alta temperatura. La oxidacion del Be en la
superficie genera un gradiente de concentracion de Be y una region del material con una
composicion mas pobre en Be justo en las inmediaciones de la superficie. Esta region
con menos cantidad de Be transforma a mas altas temperaturas produciendo el hombro
que se observa en las curvas de DSC. Una vez identificado el problema, es facil
serolverlo prestando especial atencion a la atmodsfera inerte bajo la que se realizan los
tratamientos térmicos.

_ " cAB300-BQ
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Heat Flow (W/g)
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0,16 3 M T TP TP ;
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Figura VI.19. Curvas de DSC para la aleacion CAB 300 BQ antes (arriba) y después del lijado
(abajo). El hecho de que la muestra lijada presente un “hombro” menor nos indica que es el
origen de este hombro es un problema generado en la superficie de la muestra, por la oxidacion.
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V1.3. Estabilidad Térmica de las Aleaciones de Cu-Al-Be

El hecho de trabajar con aleaciones con memoria de forma provenientes del
sistema binario Cu-Al implica que estamos empleando aleaciones que se presentan en
sus fases metaestables y que un sobrecalentamiento puede dar lugar a los procesos de
difusién que conducen a la precipitacion de las fases estables las cuales degradan la
transformacion martensitica. Debido a esta razon es importante estudiar los procesos de
difusién y la estabilidad de estas aleaciones con la temperatura.

A pesar de ello existen pocos trabajos en la bibliografia respecto a la difusioén
atomica en la fase austenita de estas aleaciones basadas en el sistema binario Cu-Al y
los pocos trabajos existentes son contradictorios [Asu 66, Rom 83]. Romig IJr.
determin6 una energia de activacion de la difusion del Al en la fase austenita f§ de
E,=1.69+0.02¢V en el rango de temperaturas 800-950°C (1073-1223K) mientras de los
datos obtenidos del trabajo de Asundi y West [Asu 66] se puede estimar una energia de
activacion de E,=1.198+0.005eV en el rango de temperaturas 400-550°C (673-823K).
Este ultimo dato no fue determinado por Asundi y West pero si los valores de la
difusividad del Al en la fase austenita del sistema binario Cu-Al. En la tabla VI.3 se
presentan dichos valores y a partir de ellos se obtienen la energia de activacion, figura
V1.20.

T (°C) D.,, (cm’/s)
550 9.4x 107
540 7.6x 107
520 50x 107
500 32x 107
480 1.9x10”
460 12x 107
440 6.9x 10"
420 39x 10"
400 2.2x10™"°

Tabla VI.3. Datos experimentales de difusividad del Al en fase (3 del sistema binario Cu-Al
obtenidos por Asundi y West [Asu 66].

Mediante la siguiente expresion para la difusividad se puede obtener la energia
de activacion:

Ea
D = Dye kr (8)
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Donde D es el coeficiente de difusividad, Dy constante de proporcionalidad, Ea
es la energia de activacion de la difusion, k la constante de Boltzman y T la temperatura.

En la figura V1.20 se ha representado el Dey, (izquierda) y In(Deyp) (derecha) en
funcion de 1/T, asi de la regresion lineal se obtiene el valor de la energia de activacion
E.=1.198+0.005¢V asi como la constante de proporcionalidad Dy=2.05+0.02m?/s:

Arrhenius
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Figura VI1.20. Se ha representado los datos obtenidos por Asundi y West Dexp (izquierda) y
In[Dey,] (derecha) en funcion de 1/T para determinar los valores E,=1.198+0.005¢V y
D(=2.05+0.02m?/s mediante la regresion lineal.

El estudio de la difusion en la fase austenita del sistema binario Cu-Al es
complicado cuando la fase austenita proviene de un templado y es metaestable: ya que
las temperaturas de transformacion martensitica en estas aleaciones son elevadas para
concentraciones cercanas a la composicion eutectoide. Este hecho provoca que se
produzca la difusion y la precipitacion de las fases estables a temperaturas cercanas a la
transformacion y resulte complicado su estudio. Por otro lado incrementando la
concentracion del Al se consiguen reducir las temperaturas de transformacion. Sin
embargo eso impone aproximarse a la frontera del dominio de estabilidad de la fase 3, y
entonces resulta dificil evitar la precipitacion de las fases estables incluso a altas
temperaturas o durante el templado. Por estas razones es muy complicado y poco
practico controlar la transformacion martensitica en el sistema binario y se opta por
afadir un tercer elemento en la aleacion que reduzca las temperaturas de transformacion
y que de mas estabilidad a las fases austenita y martensita. Tal como se coment6 en el
Capitulo II el Be reduce fuertemente las temperaturas de transformacion, asi una
pequefia cantidad permite obtener las temperaturas de transformacion lo suficientemente
alejadas de las temperaturas de difusion atomica para poder realizar un estudio de este
ultimo proceso.
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VI1.3.1. Estudio del Pico de Relajacion de la Fase 3 en las Aleaciones de
Cu-Al-Be

Los procesos de difusion a larga distancia que dan lugar a la precipitacion de
fases estables, vienen precedidos por procesos de difusion a corta distancia. Tales
procesos, como por ejemplo la relajacion Zener, son responsables de una relajacion
anelastica que se puede estudiar mediante FI. La relajacion Zener es un proceso
térmicamente activado de difusion a primeros vecinos que obedece una ley de
Arrhenius, lo que permite determinar la energia de activacion y el tiempo de relajacion
caracteristico del proceso el cual estd estrechamente relacionado con la difusion a larga
distancia.

Con el fin de estudiar los procesos de difusion de las aleaciones ternarias de Cu-
Al-Be mediante friccion interna se han empleado las aleaciones CAB 300 y CAB 400
cuya composicion se muestra en la fabla VI.I. Las aleaciones son varillas
monocristalinos con el eje [001] a lo largo del eje del cilindro. Ambas aleaciones han
sido sometidas al mismo tratamiento térmico BQ descrito en la seccion anterior y que
consiste en:

Tratamiento de solucion solida 750°C
_l’_

Templado en agua a 100°C

Las medidas de friccion interna se han realizado en un péndulo de torsion
invertido que trabaja en modo subresonante, empleandose una amplitud de oscilacién
=107 para evitar producir deformaciones plésticas.

VI1.3.1.1 Pico de relajacion en la aleacion CAB 400

En la figura VI.21 se muestra las medidas de friccion interna y variacién de
modulo en funcion de la temperatura para la aleacion CAB 400. Esta figura VI1.21,
corresponde al calentamiento y se observa un primer pico en la friccion interna a una
temperatura de 400K que pertenece a la transformacion martensitica inversa y que tiene
asociado un endurecimiento de la aleacion y por lo tanto un incremento del modulo
dindmico. Esta medida concuerda bien con las temperaturas de transformacion
obtenidas mediante calorimetria DSC [Lop 13] en la seccion anterior.

A temperaturas mas elevadas en torno a los 500 K se observa un pico
considerablemente mas pequeifio que precede a un aumento del fondo de friccion
interna. Se ha estudiado dicho pico en funcién de la frecuencia como se muestra en la
figura V1.22 donde se aprecia como el pico se desplaza hacia altas temperaturas a
medida que la frecuencia se hace mas grande lo que nos indica que nos encontramos
ante un proceso de relajacion térmicamente activado.
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Figura V1.21. Medidas de friccion interna (azul) y variacion del modulo dindmico (rojo)
durante el calentamiento de la aleacion CAB 400. La velocidad de calentamiento empleada es
de 1 K/min mientras la frecuencia de oscilacion es de 1 Hz.
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Figura VI1.22. Medidas de friccion interna a diferentes frecuencias durante el calentamiento a 1
K/min de la muestra CAB 400. Se puede observar como los picos de friccion interna se
desplazan en temperatura en funcién de la frecuencia.
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Los procesos de relajacion térmicamente activados obedecen una ley de
Arrhenius:

_Ea
T = Tg€e kT 9)
Donde T es el tiempo de relajacion, Ty es el tiempo caracteristico de relajacion o

tiempo limite de relajacion, E, es la energia de activacion del proceso de difusion, k es
la constante de Boltzman y T la temperatura.

En la figura V1.23 viene representado el diagrama de Arrhenius del cual se ha
obtenido una energia de activacion del proceso de E,=1.38+0.05 eV y un tiempo de
relajacion caracteristico de tg=(5.11+0.07)10"s.

Arrhenius
3 P
[ Ea=1.38+0.05 eV
2T 7 =(3.020.09) x 10"
—~ 1F
T
c I
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Figura V1.23. Diagrama de Arrhenius, para el proceso de relajacion observado en la aleacion
CAB 400, mediante el cual se determina la energia de activacion y el tiempo de relajacion
caracteristico.

Con el fin de conocer el proceso microscopico responsable de esta relajacion se
ha comparado, en la figura VI.24, el pico de relajacion experimental con un pico de
Debye que corresponde a un pico producido por una relajacion con un unico tiempo de
relajacion (por ejemplo un defecto puntual intersticial). De esta manera la anchura
relativa del pico de friccion interna respecto a la anchura del pico de Debye es un
indicativo importante para determinar la naturaleza del proceso de relajacion.
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El pico de Debye se describe mediante la siguiente relacion [San 01]:

1

cosh ey conl7 7, )|

Donde tan¢g es la friccion interna, tangmax €s €l maximo del pico de friccion

FI = tanB(T™1) = tan0,,,, [10]

interna y 12(p) es la anchura relativa del pico.

En la figura V1.24 se observa que el pico experimental ajusta bien con el pico de
Debye con un pequefio parametro de correccion de r=1.25 lo que indica que el proceso
esta relacionado con la relajacion de un defecto puntual. Debido al tamafio de los
atomos se pueden descartar los defectos intersticiales como causantes de la relajacion,
por lo que todo apunta a que el proceso observado es una relajacion Zener.
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Figura VI1.24. Pico de relajacion para una frecuencia de oscilacion de 1Hz, al que se le ha
restado el fondo de altas temperaturas y se ha comparado con el pico de Debye.

VI1.3.1.2 Pico de relajacion en la aleacion CAB 300

La relajacion tipo Zener también se da en la aleacion CAB 300 que contiene mas
Be y unas temperaturas de transformacion inferiores, en la figura VI.25 se presenta el
estudio del pico en funcion de la frecuencia.

Es importante destacar que los picos de FI correspondientes a la relajacion tipo
Zener son menos intensos para la aleacion CAB 300, con una concentraciéon Cu-Al
23.16%-Be 2.03% (%At), que para la aleacion CAB 400 con una concentracion Cu-Al
22.79%- Be 1.80% (%ALt).
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El diagrama de Arrhenius correspondiente a la relajacion de la muestra CAB 300
se presenta en la figura V1.26. La energia de activacion en este caso, Ea=1.24+0.10 eV,
es sensiblemente inferior a la obtenida para la muestra CAB 400, Ea=1.38+0.05 eV, sin
embargo ambos resultados son compatibles ya que los intervalos abarcados por el
margen de error se solapan. Merece la pena comentar que el error en la Ea de la aleacion
CAB 300, diagrama figura VI1.26, es bastante mayor que en el caso de las aleacion CAB
400 figura VI1.26. Esto es debido a la dificultad de precisar las temperaturas del maximo
del pico como consecuencia de su baja intensidad y de que los picos en este caso, CAB
300, no estan tan bien definidos. Por estas razones entendemos que la medida de la
energia de activacion sobre la muestra CAB 400 (Ea=1.38+0.05 eV) es mas fiable.

Por otro lado la comparacién con el pico de Debye, figura V.27, vuelve a dejar
de manifiesto que la relajacion es producida por un defecto puntual.
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Figura VI1.25. Medidas de friccion interna sobre la muestra CAB 300 a diferentes frecuencias
de oscilacion durante el calentamiento a 1 K/min. Se puede observar como los picos de friccion
interna se desplazan en temperatura en funcion de la frecuencia.
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Figura VI1.26. Diagrama de Arrhenius del proceso de relajacion observado en la aleacion CAB
300, mediante el cual se determina la energia de activacion y el tiempo de relajacion
caracteristico.
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Figura VI1.27. Pico de FI, correspondiente a una relajacion de la aleacion CAB 300, para una
frecuencia de oscilacion de 1Hz. A este pico se le ha restado el fondo de altas temperaturas y se
ha comparado con el pico de Debye.
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V1.3.1.3 Modelo atomico del proceso de relajacion

La relajacion Zener fue observada por primera vez en 1943 por C. Zener [Zen
43], para la soluciéon sélida de Cu-Zn (latébn o) con estructura cubica centrada en las
caras (fcc). Unos afios mas tarde el propio Zener sugirid un modelo para explicar este
fenomeno [Zen 47], basado en la reorientacion de una pareja de a&tomos de soluto por la
accion de una tension aplicada.

En el caso de las soluciones sélidas un solo defecto puntual en la red cristalina
de los sistemas ctbicos genera una distorsion que tiene la misma simetria que la propia
red, por lo que el movimiento de este defecto puntual no genera ningin tipo de
relajaciéon [Now 72]. En cambio una pareja de defectos puntuales en configuracion de
primeros vecinos actia como un dipolo eldstico, siendo la direccion del dipolo la
direccidén que une ambos elementos de la pareja. En ausencia de una tension aplicada las
diferentes orientaciones p de los dipolos elasticos tienen la misma energia en la red
cristalina por lo que son igual de probables. Por otro lado, si se aplica una tensioén
suficiente, la degeneracion se puede romper y algunas de las orientaciones del dipolo
elastico pueden reducir la energia local de la red respecto a otras orientaciones. En este
caso, se produce una reorientacion o relajacion aneldstica del dipolo hacia la
configuracion energéticamente mas favorable generando un pico de friccion interna.

Sin embargo, existen restricciones para la observacion de esta relajacion
anelastica impuestas por el hecho de que la simetria del defecto (dipolo elastico) debe
ser inferior a la simetria de la red. Para las estructuras clbicas centradas en las caras
(fce) solo defectos con una simetria ortorrdmbica en configuracion de primeros vecinos
y con simetria tetragonal en posicion de segundos vecinos son capaces de producir una
relajacion observable [Now 72]. En el caso de la red cubica centrada en el cuerpo (bcc)
solo defectos con una simetria trigonal en la configuracion de primeros vecinos y
defectos con una simetria tetragonal en la configuracion de segundos vecinos pueden
producir una relajacion observable [Now 72].

En el caso de las aleaciones de Cu-Al-Be que hemos estudiado, el pico de
relajacion se produce en la fase 3 que es una fase cubica con un orden DO3, un grupo
puntual Fm-3m y un pardmetro de red de a=5.825A, figura V1.28. Por lo tanto, las
reglas de seleccion de la anelasticidad en la austenita son las reglas de seleccion de un
cristal bce. En un sistema ctiibico un defecto presenta una simetria trigonal cuando uno
de los ejes [111] del cristal permanece como un eje ternario de rotacidon en presencia del
defecto. Por su parte un defecto presenta una simetria tetragonal cuando se encuentra
posicionado en uno de los ejes [100] del cristal.
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Figura VI1.28. Estructura cristalina de la fase austenita con un orden DOs, un grupo puntual Fm-
3m y un pardmetro de red de a=5.825 A. Los 4tomos azules corresponden a dtomos de Al
mientras los verdes y negros son atomos de Cu (y Be que entra en pequeiias cantidades
sustituyendo al Cu). Los atomos de Al se encuentran en la subred § mientras los atomos de
Cu(Be) se dividen en dos subredes la a y y. Los de la subred y se han representado mediante un
color verde claro mientras los atomos de las subred o se han representado en color negro.

En nuestro caso, como estamos empleando un péndulo de torsion sobre una
muestra cilindrica y monocristalina la cual estd orientada de manera que la direccion
cristalografica [001] coincide con el eje del cilindro, estamos aplicando la tension solo
en el plano {001}. Esto significa que no es posible observar la relajacion aneléstica
producida por un defecto trigonal en la configuracion de primeros vecinos por que no
hay ninguna fuerza en la direccion [111] que rompa la degeneracion de los niveles
energéticos de los cuatro posibles dipolos eléasticos [111]. El tipo de defecto causante de
la relajacion debe ser por lo tanto el defecto tetragonal en la configuracion de segundos
vecinos.

Analizando los espectros de la figura VI1.21 y figura VI.22, correspondientes a la
aleacion CAB 400, se puede observar que la relajacion es ligeramente mas intensa en la
primera medida realizada tras el templado, figura V1.21. Este hecho nos hace pensar que
las vacantes y/o el desorden juegan un papel importante en el proceso de relajacion, ya
que tras la primera medida en la cual la concentracion de vacantes alcanza su equilibrio,
la altura del pico se reduce y posteriormente ya no varia significativamente.

Otro aspecto importante es que la intensidad de la relajacién Zener aumenta al
incrementar la concentracion del atomo de soluto responsable de dicha relajacion y en
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este caso la aleacion con una concentracion de Be mayor, la CAB 300, no presenta un
pico de relajacion mayor. Ademas no hemos encontrado en la literatura referencia
alguna al pico Zener del Be en la solucion solida del Cu la cual es una aleacion
comercial muy estudiada lo que nos indica que el Be no tiene tendencia a producir una
distorsion suficiente en las aleaciones de base Cu como para generar la relajacion Zener.
Las concentraciones indican que existe un ligero déficit de atomos de Al para ocupar
todas las posiciones en la estructura con orden DOs por lo que parece 16gico que las
posibles vacantes se encuentren sustituyendo los a&tomos de Al. Sin embargo el estudio
realizado por S. Dennler y J. Hafner [Den 06] para la estructura DOs de la aleacion
Fes;Si pone de manifiesto que el este defecto es energéticamente muy poco favorable.
Por ello consideramos que es mas probable paliar esta falta de atomos de Al con un
atomo de Cu(Be) en posicion de “antisite” (As) en la subred 8 del Al. Las vacantes por
su parte segun el andlisis de S. Dennler y J. Hafner encontrarian la posicién
energéticamente mas favorable sustituyendo al Cu(Be) en la red subred o, ver figura
VI1.29.

Figura V.29. Estructura DO5 donde se ha representado media celda unidad més en la direccion

[010] para una mejor visualizacion de ésta con la vacante. Los 4&tomos de Al se han representado

mediante una esferas azules, los atomos de Cu(Be) se han representado mediante esferas verdes
y negras y la vacante mediante una esfera roja.

Teniendo todo lo anterior en cuenta se propone el siguiente modelo de relajacion

anelastica para la fase austenita intermetalica con una estructura proxima a la estructura
DO:s.
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Los atomos en torno a la vacante colapsaran ligeramente hacia el hueco
producido por la vacante en su posicion de reposo la cual se describe en la figura
V.31.a. En esta figura V.31.a se ha representado el plano {0,0,1/2} y el plano {0,0,3/4}
de la estructura DOj; superpuestos, con un atomo de Cu(Be) en la subred 3 del Al
(posicién antisite As) y una vacante en la subred o del Cu(Be). Estos dos defectos en
posicion de primeros vecinos, la vacante junto con el atomo de Cu(Be) en la subred del
Al, generan una distorsiéon que se puede describir mediante un dipolo eldstico. Al
aplicar una tension de torsion perpendicular a la direccion [001] el dipolo se reorienta,
en funcion de la tension aplicada, en el plano {001} (que es del papel) mediante un
intercambio de un 4tomo de Cu(Be) en posicidon y con la vacante en una posicion o
figura V.30.ay figura V.30.b.

Cuando la tension oscilante complete medio ciclo y alcance el valor cero el
sistema tendera a evolucionar hacia la configuracion de reposo, figura VI1.30.c. Durante
la segunda parte del ciclo, la tensidon que toma valores negativos reorienta de nuevo el
dipolo figura VI1.30.d. Finalmente al concluir el ciclo cuando la tension sea 0 el sistema
tenderd a evolucionar hacia la configuracion de reposo nuevamente. Durante el ciclo
completo por lo tanto el dipolo elastico rota y vuelve a su posicion inicial (o una
equivalente energéticamente) produciendo la anelasticidad que observamos mediante las
medidas de FI.

Por lo tanto el pico de relajacion observado en estas aleaciones de Cu-Al-Be se
puede considerar como un proceso de difusion del Cu(Be) a corto alcance en la fase
austenita con orden DOs. Esta difusion a corto alcance es el primer paso de la difusion a
largo alcance por lo que la energia de activacion asi como el tiempo de relajacion
caracteristico se pueden vincular a los procesos de difusion a larga distancia de Cu(Be)
en la fase intermetalica f3.

Por otro lado esta relajacion tiene las mismas caracteristicas que una relajacion
Zener, pero esta ultima se define para soluciones solidas y en este caso se ha estudiado
una fase intermetélica siendo los mecanismos de relajacion diferentes. Por esta razon
emplear el término relajacion Zener en este caso puede ser discutible por lo que
emplearemos el término relajacion tipo Zener.
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Figura V1.30.(a) Plano {0,0,1/2} y el plano {0,0,3/4} de la estructura DO; superpuestos, con un
atomo de Cu(Be) en la subred 3 del Al y una vacante en la subred a del Cu(Be). Bajo el efecto
de la tension la vacante intercambia la posicion con un atomo de Cu (Be) de la subred y
orientandose el dipolo en la direccion [010] (b) o la direccion [100] (d). Al retirar la tension la
vacante tiende a volver a su posicion de reposo en la subred o ya que le es mas favorable
energéticamente (c=a).
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VI1.3.2 Estudio de la precipitacion de las fases estables

Con el fin de comprobar que efectivamente la relajacion observada en el
apartado anterior es un proceso de difusion a corto alcance, previo a la difusion a larga
distancia, se han realizado medidas de FI sobre la aleacion CAB 300 hasta temperaturas
superiores al pico tipo Zener.

Tras el estudio de la relajacién tipo Zener se ha medido la transformacion
martensitica termoelastica de la aleacion CAB 300 la cual no ha sufrido cambios
aparentes por el hecho de subir en temperatura hasta 630 K en repetidas ocasiones,
figura VI1.32.a. Sin embargo, tras mantener la aleacion a 730 K durante 1 hora la
transformacion comienza a deteriorarse tal y como se ve en la figura V1.32.h donde se
puede observar como los picos de transformacién disminuyen considerablemente de
tamafo y la transformacion se desplaza hacia bajas temperaturas, el ciclo de histéresis
por su parte se hace mayor. Tras 2 horas a 730 K, figura VI.31.c, las temperaturas no
evolucionan respecto al estadio anterior (lh a 730K) pero los picos si se hacen
ligeramente menos intensos sefial de que la transformacion se esta deteriorando. Por
otro lado el nivel del fondo de FI aumenta en la fase austenita.

Estos efectos se pueden justificar con la existencia de precipitados de fases
estables, los cuales deterioran la transformacion y varian la concentracion de la fase
austenita desplazando las temperaturas de transformacion. El aumento del ciclo de
histéresis también es efecto de los precipitados al igual que el aumento de la FI en la
fase austenita. La presencia de diferentes fases en la aleacion CAB 300 tras 2h a 730K,
se ha comprobado mediante microscopia electronica de barrido, figura VI.32.
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Figura V1.31. Medidas de FI y variacion de modulo durante la transformacién martensitica
directa e inversa de la aleacion CAB 300 obtenidas empleando una amplitud de oscilacion de
107, una frecuencia de oscilacion de 2Hz y una velocidad de enfriamiento/calentamiento de
2K/min. Las medidas de la figura a corresponden a la transformacion tras el estudio de los picos
tipo Zener (donde la muestra ha alcanzado los 630K repetidas veces).
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Figura VI1.31. Las figura b y ¢ corresponden a la transformacion después de que la muestra
haya estado 1 y 2 horas respectivamente a 730 K.
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Figura V1.32. Imagen de electrones retrodispersados (1.2 nA) que muestra la microestructura
de la aleacion CAB 300 tras 2 horas a 730 K. Se puede observar que la microestructura la
componen 3 fases diferentes.

Se han realizado analisis EDS cuantitativos sobre la muestra en las regiones que
se indican en la figura VI.33. Los resultados de estos analisis, que se presentan en la
tabla V1.3, confirman la presencia de tres fases: fase austenita 3, fase y y fase a. La fase
[ es la matriz donde ha precipitado la fase estable y con una cantidad ligeramente mayor

de Al (mas oscura en las imagenes) y la fase o con una cantidad menor de Al (mas clara
en las imagenes).
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Figura VI1.33. Imagen de electrones retrodispersados (0.7 nA, WD 15, 2000x) que muestra la
microestructura de la aleacion CAB 300 tras 2 horas a 730 K y los puntos donde se han
realizado las medidas de EDS cuantitativas.

En la tabla V.3 se presentan los analisis cuantitativos realizados en los puntos
senalados en figura V.33, s6lo se consideran validos los puntos en los cuales la suma de
todos los componentes esté entre 98%-102% (% en peso).

Puntos Cu (% Peso) Al (% Peso)
1 88.47 11.53
2 88.58 11.42
3 85.66 14.23
4 85.64 14.37

Tabla VI.3. Composiciones normalizadas en la aleacion CAB 300 obtenidas mediante analisis
EDS cuantitativos. La composicion del Be no se ha representado por que no es posible analizar
mediante EDS debido a que es un elemento muy ligero.

En la figura VI.34 se presenta la transformacion de la aleacion CAB 400 antes y
después de subir varias veces hasta 630 K para estudiar la relajacion tipo Zener. En este
caso los procesos de precipitacion se han producido durante el estudio del pico
correspondiente a la relajacion aneléstica, sin necesidad de un tratamiento a
temperaturas superiores como ocurre con el caso de la aleacion CAB 300. Por lo tanto
parece que el Be, ademas de desplazar las temperaturas de transformacion hacia bajas
temperaturas, frena los procesos de difusion dando estabilidad a la fase austenita. Esto
se podia entender si consideramos que el Be pudiese frenar el movimiento de las
vacantes a larga distancia debido a una cierta energia de enlace Be-vacante que hiciese
que las vacantes roten en torno a los atomos de Be. Si ello fuese asi, podriamos concluir
que el atomo en posicion antisite As de la figura VI.30, fuese de Be.
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Figura VI1.34. Medidas de FI y variacion de modulo durante la transformacién martensitica
directa e inversa de la aleacion CAB 400 obtenidas empleando una amplitud de oscilacion de
107, una frecuencia de oscilacion de 1Hz y una velocidad de enfriamiento/calentamiento de
1.5K/min. Las medidas de la figura a corresponden a la transformacion antes del estudio de los
picos tipo Zener (donde la muestra ha alcanzado los 630K repetidas veces) mientras en la figura
b se corresponden a la transformacion después del estudio, donde se puede apreciar que la
transformacion se ha desplazado y el ciclo de histéresis se ha hecho mas grande.

VI1.4. Propiedades termomecanicas de las aleaciones Cu-Al-Be

Una vez estudiado el tratamiento térmico idoneo para inducir la transformacién
martensitica y tras haber analizado la estabilidad térmica de las aleaciones de Cu-Al-Be
se han estudiado sus propiedades termomecénicas. En este apartado se han realizado
medidas de deformacion bajo carga y ensayos superelasticos sobre la muestra CAB 300
obteniendo la linea de Clausius-Clapeyron. Finalmente se ha realizado una discusion de
los resultados obtenidos para las aleaciones de Cu-Al-Be asi como una comparacion de
ciertas caracteristicas con las aleaciones de Cu-Al-Ni.

VI.4.1. Transformacion térmica bajo carga

La transformacion martensitica inducida térmicamente bajo carga ha sido
estudiada bajo diferentes tensiones en la aleacion CAB 300 tal y como se muestra en la
figura V135 donde se muestran las medidas de deformacion bajo carga durante la
transformacion directa e inversa. Tal y como era de espera se aprecia un claro
desplazamiento de las temperaturas por el efecto de la tensioén aplicada acorde con la
relacion de Clausius-Clapeyron. Por otro lado la aleacion CAB 300 monocristalina
presenta una gran deformacion asociada a la transformacion directa bajo tension asi
como una gran recuperacion durante la transformacion inversa también bajo tension.
Para tensiones altas, de unos 51 MPa, la deformacion durante la transformacion directa
alcanza el 10.5% que se recupera practicamente en su totalidad durante la
transformacion inversa.
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Figura VI1.35. Medidas de deformacion durante diferentes ciclos térmicos a distintas cargas
sobre la muestra CAB 300. La velocidad de enfriamiento /calentamiento empleada es de
1.5°C/min.

En la figura V1.36 se muestran 5 ciclos térmicos bajo una tension de 45MPa que
muestran la buena reproducibilidad de estas aleaciones ya que practicamente todos los
ciclos se superponen. En este caso ademas no se observa un desplazamiento
significativo de parte de la transformacion inversa bajo carga como ocurria en las
aleaciones de Cu-Al-Ni por el efecto de la estabilizacion de la martensita. Si bien hay
que tener en cuenta que en este caso la muestra es cilindrica con un diametro de Imm y

en el caso de las aleaciones de Cu-Al-Ni las muestras era paralepipedos con una seccioén
de 0.8x0.8 mm”.
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Figura V1.36. Medidas de deformacion durante diferentes 5 ciclos térmicos bajo 45 MPa sobre
la muestra CAB 300 donde se aprecia la buena reproducibilidad de la aleacion. La velocidad de
enfriamiento /calentamiento empleada es de 1.5°C/min.

Teniendo en cuenta la gran deformacidn asociada a la transformacion bajo carga,
la excelente recuperacion bajo carga durante la transformacion y la buena
reproducibilidad de la transformacién bajo carga se puede concluir que esta aleacion
CAB 300 monocristalina presenta un excelente efecto memoria de forma. Este excelente
comportamiento unido a la pequefia histéresis que presentan, hacen de estas aleaciones
ideales para trabajar como actuadores.

VI.4.2. Transformacion inducida por tension

Con el objetivo de caracterizar la transformacion martensitica inducida por
tension se han realizado ensayos supereldsticos a diferentes temperaturas y hasta
diferentes deformaciones maximas sobre la aleacion CAB 300 monocristalina. En la
figura VI.37 se muestran las medidas de tension-deformacion realizadas durante varios
ciclos superelasticos de las aleacion a diferentes temperaturas donde se aprecia como
evoluciona la tension critica necesaria para inducir la transformacion martensitica en
funcion de la temperatura tal y como se esperaba por la relacion de Clausius-Clapeyron.
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Figura VI1.37. Ensayos superelasticos hasta un 6% de deformacion para la aleacion CAB 300 a

diferentes temperaturas.

En ninguno de los ciclos realizados a diferentes temperaturas aparece
deformacion remanente o residual. Por otro lado los ciclos son bastante repetitivos tal y

como se puede apreciar en la figura VI1.38.
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Figura V1.38. Ensayos superelasticos hasta distintas deformaciones maximas para la aleacion
CAB 300 a una temperatura constante de 398 K.
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VI.4.3. Diagrama de Clausius-Clapeyron

Empleando las medidas de deformacion bajo carga y los ensayos superelasticos
se han construido los diagramas de Clausius-Clapeyron (C-C) para la aleacion CAB
300. A partir de este diagrama, que se muestra en la figura VI1.39, se ha determinado la
linea de C-C la cual presenta una pendiente de 2.09+0.02MPa/K. Estas medidas
también muestran la buena correlacion entre las medidas térmicas bajo carga y las
medidas del efecto superelastico donde la transformacion es inducida por tension.
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Figura VI1.39. Diagrama de Clausius-Clapeyron de la aleacion CAB 300 donde se han
representado las temperaturas Ms en funcion de la tension aplicada para el caso de la
transformacion térmica bajo tension y las tensiones criticas en funcion de la temperatura para el
caso de la tension inducida por tension.

V1.4.4. Discusion de los resultados

La aleacion CAB 300 monocristalina muestra una gran deformaciéon durante la
transformacion directa bajo carga asi como un excelente efecto memoria de forma capaz
de recuperar mas del 10% de deformacion. Ademés en este caso no se observa un
aumento de las temperaturas de la transformacién inversa como ocurre con las
aleaciones de Cu-Al-Ni estudiadas, si bien estos resultados no son estrictamente
comparables por que la muestra de Cu-Al-Be (cilindro) no tiene la misma forma que la
de Cu-Al-Ni (paralepipedo) lo que puede afectar a la relajacion de tensiones en la
superficie.

Por otro lado el efecto supereléstico es reproducible y no produce deformacién
remanente significativa hasta deformaciones del 6%. La histéresis mecénica entre las
curvas de carga y descarga es mas grande que en el caso de las aleaciones de Cu-Al-Ni
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tal y como se puede apreciar en la figura V1.40 a pesar de que la histéresis térmica es
muy parecida entorno a los 10-15 K. El hecho de que la histéresis mecanica sea superior
significa que la capacidad de disipar energia por el efecto superelastico es también
mayor siendo el area encerrada entre las curvas de carga y descarga también mayor.
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Figura VI1.40. Ensayos superelasticos de la aleacion CAB 300 a 368 K y la aleacion AK 17TE a
473 K, donde se puede apreciar que la histéresis mecanica es muy superior en el caso de la
aleacion de Cu-Al-Be.

Asi pues las aleaciones de Cu-Al-Be parecen mas apropiadas para aplicaciones
que impliquen disipacion de energia. Por otro lado su excelente efecto memoria de
forma las hace muy interesantes para trabajar como actuadores a temperaturas bajas e
intermedias por debajo de 100°C. Sin embargo para temperaturas mas altas, en el rango
de 100-200°C, las aleaciones de Cu-Al-Ni muestran mayor potencial debido a su mejor
estabilidad térmica.

VI.5. Conclusiones del capitulo

En el presente capitulo se han estudiado las aleaciones con memoria de Cu-Al-
Be desde distintas perspectivas. Los aspectos mas relevantes se pueden resumir en los
siguientes puntos:

-Se ha realizado un estudio experimental mediante friccion interna de la
transformacion martensitica termoelastica en funcion de diferentes pardmetros:
frecuencia de oscilacion F (w=2aF), velocidad de calentamiento enfriamiento T y
amplitud de oscilacion a,. Estos valores describen dos regimenes uno no lineal y el otro
lineal.

-Con el fin de comparar los resultados experimentales con los modelos teodricos
desarrollados para los espectros de friccion interna de la transformacion martensitica, se
ha estudiado el valor del pico de FI de la transformacion directa en funcion del
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parametro T/m. El modelo que mejor se ajusta los valores experimentales es el modelo
de Gremaud et al. [Gre 87].

-Se han estudiado, mediante calorimetria, 4 tratamientos térmicos para inducir la
transformacion martensitica en aleaciones con 3 composiciones diferentes que abarcan
un amplio rango de temperaturas de transformacion. El tratamiento BQA, que consiste
en un tratamiento de solucion solida a 1073 K (750°C) durante 30 minutos bajo
atmosfera de argon con posterior templado en agua a 373 K (100°C) seguido de un
envejecimiento de 24 h a 180°C, ha resultado el idoneo para inducir al transformacion
de una forma reproducible sin problemas de estabilizacion de la martensita.

-Se ha identificado, mediante friccion interna, un pico de relajacion anelastica
tipo Zener en la fase austenita DO3; (1Hz, ~510 K). Esta relajacion, la cual es producida
por un proceso de difusion a corto alcance de atomos de Cu(Be), presenta una energia
de activacion E,=1.38+0.05eV para la aleacion CAB 400. También se ha propuesto un
modelo atomico que sugiere que la relajacion es producida por la reorientacion del
dipolo elastico generado por una vacante y un atomo de Cu(Be). El breve estudio de la
precipitacion es consistente con el proceso de relajacion observado, el cual es un
mecanismo de difusion a corta distancia siendo é€ste el primer paso para la difusion a
larga distancia. La aleacion CAB 400 con mas Be que la aleacion CAB 300 muestra
mas predisposicion para precipitar por lo que se puede concluir que el Be tiene
tendencia a inhibir la difusion y dar mayor estabilidad a la fase f3.

-Finalmente se han estudiado las propiedades termo-mecanicas de
superelasticidad y efecto memoria de forma en la aleacion CAB 300. El efecto de
memoria de forma simple se ha estudiado mediante medidas de deformacion durante la
transformacion térmica bajo carga donde esta aleacion ha mostrado una gran
deformacion asociada a la transformacion (incluso superior al 10% bajo 50 MPa) con
una excelente recuperacion durante la transformacion inversa. Los ensayos
superelasticos muestran una buena reproducibilidad sin deformaciéon remanente
apreciable. Estos ensayos supereldsticos muestran una gran histéresis mecanica y por lo
tanto una mayor capacidad de amortiguamiento que las aleaciones Cu-Al-Ni que las
hace muy interesantes para la aplicaciones que requieran disipar energia mecénica. Por
otro lado existe consistencia entre la transformacion térmica bajo carga y la
transformacion inducida por tension en el diagrama de Clausius-Clapeyron donde se ha
obtenido una pendiente de 2.09+0.02 MPa/K.
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Conclusiones

A raiz del trabajo presentado a lo largo de la presente memoria se pueden
establecer las siguientes conclusiones:

-Se ha llevado a cabo una completa revision bibliografica sobre la
transformacion martensitica termoelastica en aleaciones de Cu-Al-Ni y Cu-Al-Be asi
como de sus fases estables y metaestables y diagramas de fases. Ademas se ha
justificado la necesididad de elaborar aleaciones monocristalinas para evitar la
fragilidad intergranular y obtener las mejores propiedades termo-mecanicas.

Nuevas Metodologias y Equipamentos

-Se han desarrollado procedimientos para elaborar aleaciones con memoria de
forma ternarias basadas en el sistema binario Cu-Al. Las aleaciones elaboradas
mediante este método presentan la transformacion martensitica termoelastica en los
rangos de temperaturas deseados de una manera completamente reproducible. La
calorimetria DSC permite detectar problemas de homogeneidad y de temperaturas de
transformacion generados en la elaboracion de aleaciones y de monocristales.

-Se ha disefiado, construido y puesto en marcha un sistema de crecimiento de
monocristales mediante el método Bridgman, que permite obtener aleaciones
monocristalinas con memoria de forma de una manera reproducible en cuanto a
propiedades termomecénicas y temperaturas de transformacion se refiere. Las
temperaturas de transformacion martensitica se pueden ajustar con una diferencia menor
de 10°C entre un extremo y otro del monocristal y un margen de +6°C respecto a la Ms
deseada.

-Se ha disenado, construido y puesto en marcha un sistema de crecimiento por el
método micro-Pulling-Down, con horno de induccion, que ha permitido sintetizar con
velocidades de crecimiento elevadas monocristales muy homogéneos que directamente
crecen con su forma final lo que evita tratamientos térmicos de homogeneizacion y el
mecanizado por electroerosion. Sin embargo, el método no es reproducible, por el
momento, debido a una alta sensibilidad de las condiciones de crecimiento con el
gradiente térmico en torno al orificio del crisol. En cualquier caso el u-PD, debido a sus
caracteristicas, es una técnica muy prometedora que entendemos que en un futuro se
puede emplear en un proceso industrial para sintetizar estos materiales.

-Con el fin de estudiar la transformacion bajo carga y analizar la capacidad de
trabajar como actuadores mediante el efecto de memoria de forma se han desarrollado
dos equipos que permiten medir la deformacion y la resistividad durante ciclos térmicos
bajo carga. El primero trabaja con la muestra en un bafio de aceite o al aire mientras el
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segundo permite trabajar bajo ultra alto vacio recreando asi las condiciones de trabajo
impuestas por la industria aerospacial.

Aleaciones Cu-Al-Ni

-Las aleaciones de Cu-Al-Ni con una composicion cercana a la concentracion
eutectoide que presentan las propiedades de memoria de forma y superelasticidad en el
rango de temperaturas entre 100°C y 200°C. Estas propiedades se han caracterizado
obteniendo la relacion de Clausius-Clapeyron que permite determinar la evolucién de
las temperaturas de transformacion con la tension aplicada asi como la tension critica
necesaria para inducir el efecto superelastico en funcion de la temperatura. Los
diagramas de Clausius-Clapeyron, donde se han obtenido unas pendientes de 2.04+0.04,
2.31£0.07 y 2.48+0.07 MPa/K para las aleaciones AK 15, AK 16 y AK 17, muestran
una buena consistencia entre la transformacion inducida térmicamente bajo carga y la
transformacion inducida por tension.

-El efecto memoria de forma ha sido ademads testeado con €xito en condiciones
de ultra alto vacio y a diferentes temperaturas de trabajo, incluidas altas temperaturas,
presentando un buen comportamiento en ciclado.

-A raiz de este trabajo las SMAs de Cu-Al-Ni elaboradas mediante los métodos
descritos en este trabajo han sido cualificados para ser testeados en la industria
aeroespacial por la Agencia Espacial Europea. En este sentido, estd programado probar
en la Estacion Espacial Internacional (ISS), en el marco del Proyecto Europeo (Horizon
2020 Programme, Call-1 Space, Grant Agreement-640241), actuadores basados en estos
materiales.

-Se han realizado ensayos superelasticos hasta una deformacion del 24%
induciendo una doble transformacion Ps;<>f’; y P’3<>a’s;, mediante las cuales se
produce una gran disipaciéon de energia por ciclo. Esta disipacion hace que estas
aleaciones presenten un factor de pérdidas de n=0.220+0.009 y una figura de mérito
de 5.3+0.2 GPa a 190°C.

Aleaciones Cu-Al-Be

-Se han estudiado, mediante calorimetria, 4 tratamientos térmicos para inducir la
transformacion martensitica en aleaciones con 3 composiciones diferentes que abarcan
un amplio rango de temperaturas de transformacion. El tratamiento BQA, que consiste
en un tratamiento de solucion solida a 1073 K (750°C) durante 30 minutos bajo
atmosfera de argon con posterior templado en agua a 373 K (100°C) seguido de un
envejecimiento de 24 h a 180°C, ha resultado el idoneo para inducir al transformacion
de una forma reproducible sin problemas de estabilizacion de la martensita.

-Se ha realizado un estudio experimental mediante friccion interna de la
transformacion martensitica termoelastica de las aleaciones de Cu-Al-Be en funciéon de
diferentes pardmetros: frecuencia de oscilacion F (w=2nF), velocidad de calentamiento
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enfriamiento T y amplitud de oscilacién o,. Estos valores describen dos regimenes uno
no lineal y el otro lineal. Con el fin de comparar los resultados experimentales con los
modelos teoricos desarrollados para los espectros de friccion interna de la
transformacion martensitica, se ha estudiado el valor del pico de FI de la transformacion
directa en funcién del parametro T/w. El modelo que mejor se ajusta los valores
experimentales es el modelo de Gremaud et al. [Gre 87].

-Se ha identificado, mediante friccion interna, un pico de relajacion anelastica
tipo Zener en la fase austenita DO3; (1Hz, ~510 K). Esta relajacion, la cual es producida
por un proceso de difusion a corto alcance de atomos de Cu(Be), presenta una energia
de activacion de E,=1.38+0.05 eV. El modelo atomico propuesto para explicar la
relajacion sugiere que la relajacion es producida por la reorientacion del dipolo eléstico
generado por una vacante, un atomo de Cu(Be) en posicion “antisite” y un atomo de Al
por lo que las energias de activacion determinadas corresponden a la difusion del
Cu(Be) en la fase 3 intermetélica con orden DOs. El breve estudio de la precipitacion es
consistente con el proceso de relajacion observado, el cual es un mecanismo de difusioén
a corta distancia siendo €ste precursor de la difusion a larga distancia. La aleacion CAB
400 con mas Be que la aleacion CAB 300 muestra més predisposicion para precipitar
por lo que se puede concluir que el Be tiene tendencia a inhibir la difusion y dar mayor
estabilidad a la fase 3.

-Finalmente se han estudiado las propiedades termo-mecanicas de
superelasticidad y efecto memoria de forma en la aleacion CAB 300. El efecto de
memoria de forma simple se ha estudiado mediante medidas de deformacion durante la
transformacion térmica bajo carga donde esta aleacion ha mostrado una gran
deformacion asociada a la transformacién (incluso superior al 10% bajo 50 MPa) con
una excelente recuperacion durante la transformacion inversa. Los ensayos
superelasticos muestran una buena reproducibilidad sin deformacion remanente
apreciable. Estos ensayos superelasticos muestran una mayor histéresis mecéanica que
las aleaciones Cu-Al-Ni. lo que las hace muy interesantes para la aplicaciones de
amortiguamiento. Por otro lado existe consistencia entre la transformacion térmica bajo
carga y la transformacion inducida por tension en el diagrama de Clausius-Clapeyron
donde se ha obtenido una pendiente de 2.09+0.02 MPa/K.
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Apéndice A. Teoria de Solidificacion. Nucleacion
y Crecimiento Cristalino

La solidificacion se puede definir como una transformacion de fase de primer
orden entre una fase liquida no cristalina y una fase solida cristalina. El proceso de
solidificacion ocurre mediante la creacion de pequenios cristales en el interior de la fase
liquida, la nucleacion, y el posterior crecimiento cristalino de estos estos nucleos.

A.1.1. Nucleacion en Metales Puros

Al enfriar un metal en estado liquido una temperatura AT por debajo de su
temperatura de fusion T, se genera una energia motriz AG que promueve la
solidificacion. AT=T,-T se denomina subenfriamiento y AG es la energia motriz de
solidificacion producida por la diferencia de energia libre de Gibbs entre la fase liquida
y solida. La temperatura de fusion Ty, es la temperatura de equilibrio entre las dos fases,
donde:

AG(T)=Gs- GL=AH-TAS=0 (1)
AS(Tum)= AH/Ty=L/Tp, )

Donde L es el calor latente de fusion por unidad de volumen.

La energia motriz de solidificacion, para subenfriamientos pequeios, se puede
aproximar a la siguiente expresion:

AG (T)=Gs- GL.=AH-TAS= L-LT/T,= LAT/Ty, 3)
La nucleacion de la fase solida en el liquido se puede clasificar en dos tipos: la
nucleacion homogénea y la nucleacion heterogénea. En la nucleacion homogénea los

nucleos solidos se generan espontaneamente en el liquido mientras en la nucleacion
heterogénea existen puntos de nucleacion preferente que catalizan la nucleacion.
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AG

AG=Gs-GL

AG

AT

=T
Tm
Figura A.1. Diagrama esquematico de las energias libres de Gibbs en funcién de la
temperatura.

En el caso de la nucleacion homogénea AT puede llegar a ser muy grande para
que se complete la solidificacion, hasta 250 K para el caso del Ni en las condiciones
apropiadas [Por 81]. Para la nucleacion heterogénea AT son mucho mas pequefos. Si
bien la nucleacion homogénea apenas se obtiene en la practica sus principios basicos
son muy utiles para comprender numerosos procesos en la ciencia y tecnologia de
materiales.

A.1.1.1 Nucleacion Homogénea

La nucleacion homogénea se da cuando el metal fundido no interactia con
ningun punto de nucleacion preferente como pueden ser las paredes de un molde o
impurezas. Consideremos un liquido a una temperatura AT por debajo su temperatura
de fusion Tn con una energia libre de G;=(Vs+V1)G'L, si unos atomos se unen
formando un nucleo solido la energia libre cambiara a G, = Ag ys. + VsG's+ViG'L

Doénde:

Vi:  Volumen del liquido

Vs: Volumen del sélido

G'L: Energia libre del liquido por unidad de volumen

G's:  Energia libre del solido por unidad de volumen

Agi:  Area de la interfase solido/liquido

ysL:  Energia de la interfase s6lido/liquido por unidad de area
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Liquido
Solido
Liquido Peitien)
G,=(V +V5)GYy G,=V GV, +VsGVs+Ag Vg

Figura A.2. Esquema del proceso de nucleacion, a la izquierda se muestra el metal en fase
liquida con su correspondiente energia libre y a la derecha se muestra un nucleo sé6lido y la fase
liquida que le rodea con su correspondiente energia libre. Se considera que el volumen total se
mantiene constante.

La formacién del sélido, la nucleacion, genera una variacion de la energia libre
AG:

AG =G2-G1= AsrysL — Vs (GVL'GVS) 4)

Para subenfriamientos pequefios combinamos la aproximacion (3) con la
ecuacion (4):

AG :ASLVSL — VS (LVAT/Tm) (5)
Para el caso de un nucleo redondo de radio r:

4 LyAT 4
AG, = 4mriyg - 51'[1'3 (¥—m) = 4mrlyg - Enr3 (AGy) (6)

El término de interfase depende de r* mientras el término de volumen decrece
con 1. En la figura A.3 se muestran estas dependencias asi como la dependencia de la
suma de los dos términos, que componen la variaciéon de la energia libre en la
nucleacion, en funcion de r. La funcion AG, presenta un maximo para un radio critico
r*, AG(r*)=AG,* como se puede apreciar en la figura A.3.

El radio critico r* y AG,* se pueden obtener diferenciando la ecuacion (6):

=) w g

« _ lémyd  [16my3 Th\ 1
AGT = 3(AGy)? _( 3Ly? )(AT)2 ®)
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AG

Figura A.3. Variacion de la energia libre, curva azul, debido al proceso de nucleacion en
funcion del radio del nucleo r. La curva negra representa la energia asociada al término de
interfase mientras la curva roja representa el energia asociada al término de volumen (k; y k;
son dos constantes).

En el liquido los 4tomos tienen una gran libertad de movimiento si se compara
con el solido. Si se promedian las posiciones atomicas a lo largo de un periodo de
tiempo en la fase liquida estas posiciones atomicas son totalmente aleatorias. Sin
embargo, si que existen clusters solidos que estan temporalmente en el mismo estado
cristalino.

El nimero de clusters esféricos n, con un radio r viene dado por la siguiente
ecuacion:

n, = noexp (=) ©)
Donde,
ngp es el numero total de atomos
AG; es la energia libre asociada al cluster
T es la temperatura
k es la constante de Boltzman

Para clusters con un radio r < r* el sistema rebaja su energia libre disolviendo
estos embriones o clusters solidos en el liquido. Cuando r > r* el sistema disminuye su
energia libre si el solido crece, por lo tanto son nucleos estables.

Si consideramos Cy como el nimero de atomos en el liquido por unidad de

volumen, el nimero de clusters por unidad de volumen que ha alcanzado el tamafio
critico se puede expresar como:
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C* = Coexp () (10)

Si se anade un atomo o mas al cluster éste se convierte en nucleo estable, si esto
ocurre con una frecuencia fj la velocidad de nucleacion homogénea se define como:

—AGE —
Nhom = foCoexp (S¢) = foCoexp () (11)
_ 16my3iTh
Donde a = SL2KT

El hecho de tener el término de subenfriamiento al cuadrado (AT)* en el

denominador de un exponente negativo hace que la velocidad de nucleacion Nyom
alcance unos valores muy elevados en un rango muy estrecho de temperaturas. Existe
por lo tanto un subenfriamiento critico para la nucleacion ATy donde el nimero de

nucleos crece varios 6rdenes de magnitud:

A Nhom

=T

Figura A.4. Velocidad de nucleacion homogénea en funcion del subenfriamiento AT. ATy es el
subenfriamiento critico para la nucleaciéon homogénea.

A.1.1.2 Nucleacion Heterogénea

En la practica la mayoria de las nucleaciones no son homogéneas si no que son
procesos de nucleacion heterogénea. En la nucleacion heterogénea existen particulas
(impurezas) o las propias paredes del molde o del crisol que catalizan el proceso debido

a que reducen la energia libre de la interfase solido/liquido.
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Si consideramos una pared plana de un molde en contacto con el metal fundido y
con un cluster solido se puede demostrar que la energia total de interfase se reduce en el
sistema si el cluster tiene forma de casquete esférico figura A.5.

Liquido

Solido

X
>
e

Pared del molde o crisol

Figura A.5. Esquema de la nucleacion heterogénea de un casquete esférico en la pared de un
molde o crisol.

Las tensiones en la interfase ymr, Ysm Y Ys. s€ compensan en el plano de la pared
del molde:

YML = Ysm t YsL cos© (12)

La variacion de la energia libre para la nucleacion heterogénea:

AGper = —VsAGy + Agrysy, + AsmYsm — AsmYmL (13)

Donde;

Vs es el volumen del casquete esférico

Asp y Agm son las areas de las interfaces solido/liquido y s6lido/molde

YML, YsmM Y YsL son las energias libre de interfase por unidad de area de
molde/liquido, s6lido/molde y solido/liquido respectivamente.

La ecuacion (13) se puede expresar en funcion del angulo 6 y el radio r del
casquete esférico:

AGher = |~ 2Tr3AGy + 4mr?ys, | S(6) (14)

(2+cos 9)il—cos 6)2 <1

Donde S(0) =
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La expresion (14) es muy similar a la expresion asociada a la nucleacion
homogénea (6) solo se diferencian en el término S(0) el cual es siempre menor o igual
que 1:

AGhet = S(B)AGhom (15)

Por lo que la variacion de la energia libre para la nucleacion heterogénea serd
siempre igual o inferior a la variacion de la energia libre de para nucleacion homogénea.
Diferenciando la ecuacién (14), al igual que se hizo con la ecuacion (6) para el caso de
la nucleacion homogénea, se pueden obtener el radio critico 1y, y la barrera de energia
libre para la activacion de la nucleacion heterogénea AGy,q.:

2YSLTm) 1

) (16)

* —_ * —

. 16my3 16myS TZ\ 1 A
AGhet = 35,92 5(®) = ( L )(AT)Z S(8) = AGemS(®) (17

La barrera de energia libre para la activacion de la nucleacion es por lo tanto mas
pequefia en el caso de la nucleacion heterogénea que en la nucleacion homogénea, lo
que supone que es mas facil producir la nucleacion heterogénea. Por esta razon la
nucleacion heterogénea requiere de subenfriamientos inferiores a la nucleacion
homogénea (menos energia motriz). Por otro lado el radio critico para el nicleo no se ve
afectado por las paredes del molde. En la siguiente figura se muestran las variaciones de
energia libre durante la nucleacion homogénea y heterogénea en funcion del radio del
ntcleo:

A G;IOI‘I]

AGhe

r¥

A Ghet

A Ghom

Figura A.6. Variacion de la energia libre durante la nucleacion homogénea y heterogénea en
funcién del radio del nticleo [Por 81].
El nimero de clusters por unidad de volumen que han alcanzado el tamafio
critico se expresa de la siguiente manera:

C* = Cyexp (Fher) (18)
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Donde C; en este caso es el nimero de 4&tomos por unidad de volumen que esta
en contacto con los lugares de nucleacion heterogénea. Por lo tanto la velocidad de
nucleacion heterogénea viene dada por la siguiente expresion:

Npet = f;C1exp Z2Cher) = f, Cexp [ —— S(8) (19)
KT T

Donde f; es un factor de frecuencia similar a f; en la expresion (11). A pesar de
que C; es inferior a Cy, la velocidad de nucleacion heterogénea, para un mismo
subenfriamiento AT, es mucho mayor a la homogénea debido al término S(6) < 1.

A
\
\ *
\‘ AGhom
Y \\ Critical value
0 A for detectable
\ *
< % AGhet nucleation
% F___
(a) A AT
Npet Niom
2
0 < >
(b) AT

Figura A.7. (a) Comparacion de la variacion de AG en funcion del subenfriamiento AT para la
nucleacion homogénea y heterogénea. (b) Comparacion de las velocidades de nucleacion
homogénea y heterogénea en funcion del subenfriamiento [Por 81].

A.1.2. Crecimiento Cristalino en Metales Puros

Existen basicamente dos tipos de mecanismos de crecimiento cristalino, el
crecimiento continuo 'y el crecimiento lateral.

El crecimiento continuo tiene asociado una interfase solido/liquido rugosa y el
movimiento de ésta es gobernado por la difusion atomica; este tipo de crecimiento se da
en metales. En el caso del crecimiento lateral las interfaces son lisas y el proceso de
crecimiento requiere de escalones. Los atomos del liquido se incorporen a estos
escalones o cornisas mas facilmente que a la interfase totalmente plana. El crecimiento
lateral se produce en materiales con una alta entropia de fusion. Los escalones no son
propios del equilibrio termodindmico por lo tanto el crecimiento depende del modo en
que estos escalones se producen, por esta razon H. Biloni [Cah 83] diferencia tres
modos de crecimiento cristalino: crecimiento continuo, crecimiento en espiral y

256



crecimiento por nucleacion bidimensional siendo estos dos ultimos subgrupos del
crecimiento lateral en nuestra clasificacion.

En este trabajo nos vamos a centrar en el crecimiento continuo que es el propio
de los metales. Para describir este crecimiento continuo vamos a considerar la
solidificacion direccional y una interfase solido/liquido macroscdpicamente plana como
se observa en el esquema de la figura 111.8. Este tipo de configuracion es el que se busca
para producir la solidificacion controlada de monocristales como se vera mas adelante.

AT

Sélido Liquido

- =X
Figura A.8. Esquema de la interfase s6lido/liquido durante el proceso de crecimiento
cristalino.

El crecimiento cristalino en este caso viene controlado por la velocidad a la cual
el calor latente de solidificacion es conducido a través de la superficie sélido/liquido:

K (j—i)s =K, (g)L +vLy (20)
Donde,

Ks y Ky son la conductividad térmica de la fase s6lida y liquida respectivamente.

(d—T) y (d—T) son los gradientes de temperatura en la fase solida y liquida en las
dX/g dX/y,

inmediaciones de la intefase solido/liquido.
v es la velocidad de crecimiento.
L, es el calor latente de solidificacion por unidad de volumen.

La ecuacidn (20) se puede rescribir de la siguiente manera;

d d
, = sl (@), o1
Ly
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Estas ecuaciones (20) y (21) son generales para una interfase solido/liquido
plana. En un sistema como el descrito en la figura A.8, donde el liquido se encuentra a
una temperatura superior a la fase sélida, el gradiente (dT/dx).>0 es considerablemente
mas pequeiio que el gradiente (dT/dx)s que también es positivo. De la ecuacion (21) se
puede concluir que cuanto mayor sea la conductividad térmica y el gradiente térmico
del solido mayores velocidades de crecimiento se pueden alcanzar. De lo que se traduce
que cuanto mayor sea la conductividad térmica y el gradiente térmico del so6lido mas
estable es el proceso de crecimiento.

A lo largo del Capitulo II se apuntaba que las aleaciones con memoria de forma
de base Cu eran fragiles en estado policristalino y que su gran tamafio de grano
fomentaba esta fragilidad. Una de las razones por la que estas aleaciones de base Cu,
elaboradas por métodos convencionales, presentan un tamafio de grano grande es la alta
conductividad térmica del cobre que como describe la ecuacion (21) favorece el
crecimiento cristalino.

A.1.3. Solidificacion de Aleaciones

Para estudiar la solidificacion de una aleacion hay que desarrollar la teoria un
paso mas y tener en cuenta la difusion del soluto y su distribucion en la fase liquida y en
la fase solida. El modo en que una aleacion solidifica en la practica es complejo en
general. Con el fin de simplificar vamos a considerar una aleacion binaria con una
concentracion de soluto Xy que solidifica en una unica fase como se muestra en la
figura A.9 [Por 81] y la solidificacion sera una solidificacion direccional, que es la
propia en los métodos de crecimiento monocristalino empleados en este trabajo. Por lo
tanto la interfase solido/liquido se asume plana.
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Figura A.9. Diagrama de fase idealizado con k=Xs/X; =constante<1.

Se define el coeficiente de particion k:

_Xs
k=22 (22)

Donde,

Xs es la fraccidn molar de soluto en fase sélida.
Xy es la fraccion molar de soluto en fase liquida.

El coeficiente de particion para el sistema descrito en la figura 4.9 es k<l ya que
las lineas so6lidus y liquidus tienen pendiente negativa y constante ya que estas curvas
estan idealizadas a lineas rectas. En la mayoria de casos k<I, sin embargo también
existen sistemas con k>1.

Vamos a estudiar tres casos limite:
-Solidificacion infinitesimalmente lenta, solidificacion de equilibrio.
-Solidificacion sin difusion en el so6lido pero una mezcla perfecta en el liquido.

-Solidificacion sin difusion en el solido y solamente mezcla por difusion en el
liquido.
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A.1.3.1. Solidificacion de equilibrio

La aleacién comienza a solidificar a T; (figura A.9) con la formacion de solidos
con la composicion kXy. Como kXy<Xy, el solido tendrd menos cantidad de soluto que
Xo por lo que el soluto es expulsado del solido y va a parar al liquido el cual aumenta su
concentracion de soluto por encima de Xy. Al aumentar la concentracion de soluto en el
liquido la temperatura de la interfase tiene que descender por debajo de T, para que
continue el proceso de solidificacion, y la siguiente capa de soélido presentard una
composicion ligeramente superior a kX,. Siguiendo esta secuencia de eventos, el liquido
se enriquece progresivamente y la solidificacion se produce a temperaturas cada vez
mas bajas. En la solidificacion de equilibrio el enfriamiento es lo suficientemente lento
para permitir la difusion en fase solida por lo que tanto el liquido como el solido tendran
una composicion homogénea siguiendo las lineas solidus y liquidus. A la temperatura
T; la ultima gota de liquido tendra una composicion Xo/k y el solido presentard una
composicion homogénea X,.

X
A

(a)
Solido Liquido
XL
NN
- 7/77//-77/&
(b) Solido

=L

Figura A.10. Perfiles de concentracion de una aleacion binaria, con una concentracion X,
durante la solidificacion en equilibrio a la temperatura T, (a) y a una temperatura T; o inferior
(b). X representa la concentracion mientras L es la longitud. A una temperatura T; o inferior el

material se encuentra totalmente solidificado con una concentracién uniforme de X,. La
concentracion de soluto requiere que las dos areas sombreadas sean igual.
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A.1.3.2 Solidificacion sin difusion en el solido y mezcla perfecta en el liquido

Ocurre frecuentemente que la velocidad de enfriamiento no es lo
suficientemente lenta para que la difusion en el solido pueda homogeneizar la fase
solida. En estos casos se asume que la interfase solido/liquido se encuentra en equilibrio
local en todo momento y la composicion del solido y el liquido en contacto viene
determinada por el diagrama de fases en equilibrio. Sin embargo debido a que no hay
difusion en el so6lido, las capas de solido retienen su composicion original por lo que el
solido no es homogéneo. La composicion media del soluto en el sélido Xg es siempre
inferior a la composicion en la interfase solido/liquido, como se observa en la figura
A.11, por lo que el liquido puede alcanzar concentraciones superiores a Xo/k, incluso
alcanzar la concentracion eutectoide Xg.

AT

Liquidus

E : —
kKXo Xo Xusx  Xolk Xe Xsonuto

Figura A. 11. Diagrama de fase idealizado con k=Xs/X| constante, donde se puede ver la
concentracion media del sélido en funcién de la temperatura. Se incluye la concentracion media
del solido Xs.

La variacion de la composicion del soluto a lo largo del sélido Xs a medida que
avanza el proceso de solidificacion, se puede obtener resolviendo la siguiente ecuacioén
diferencial, que se obtiene al igualar la pequena cantidad de soluto que se expulsa al
liquido cuando se formar una cantidad infinitesimal de so6lido con el incremento de
soluto que sufre el liquido:

Xy — Xs)dfs =1- fS)dXL (23)
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Donde fs es la fraccion solidificada y donde se ha despreciado la diferencia de
volimenes entre el liquido y el solido. Teniendo en cuenta la relacion (22) y que cuando
fs=0 =>Xs=kXj se resuelve la ecuacion (23) obteniéndose:

Xs = kXo(1 — f)** 24)
XL, = Xoft (25)
Estas ecuaciones son conocidas como las ecuaciones de Scheil. En la siguiente

figura A.12 se muestra un perfil de concentraciones del soluto para diferentes
temperaturas durante el proceso de solidificacion:

X

A (a)

~_Sdlido Liquido
Xo
Xs :
(b)
Sélido Liquido
XL

Xo ——
kXol Xs

()

Solido r Xe
- -1 XMax

Xo ——
kXo

=L

Figura A.12. Perfil de concentraciones a diferentes temperaturas durante el proceso de
solidificacion, de un sistema donde el liquido es totalmente homogéneo pero no hay difusion en
el solido. (a) Perfil de concentracion justo a una temperatura ligeramente inferior a T1. (b) Perfil
de concentracion a una temperatura T. (¢) Perfil de temperatura a una temperatura T o inferior.
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A.1.1.3. Solidificacion sin difusion en el sélido y mezcla por difusion en el liquido

Si no hay conveccion en la fase liquida el soluto expulsado del solido solo se
transporta a lo largo del liquido por difusion y esto puede resultar insuficiente para
homogeneizar la composicion en toda la fase liquida. En este caso, el liquido alrededor
del solido se enriquece rapidamente de soluto y se produce un enriquecimiento
progresivo en el solido a medida que avanza la solidificacion; lo que se conoce como
estadio transitorio inicial. Si la solidificacion se da a una velocidad constante v, se
alcanza un estadio constante a la temperatura Tz (figura A.9.) cuando el liquido
adyacente al solido tiene una composicion Xy/k, en este estadio el solido se forma con
una composicion Xj.

Durante el crecimiento en el estadio constante, el gradiente de concentracion en
el liquido tiene que ser tal que la velocidad a la cual los atomos difunden sobre el
liquido tiene que ser igual a la velocidad a la que el soluto es expulsado del sélido:

dCp,

D5

= v(Cy, — Cs) (26)
Doénde:

Dy es la difusividad del soluto en el liquido.

dCy/dx es el gradiente de concentracion del liquido en la interfase.

CL y Cs son las concentraciones de soluto del liquido y del s6lido
respectivamente.

Resolviendo la ecuacion (26) se obtiene:

X, = X, [1 + X exp (— ﬁ)l 27)

En los ultimos pasos de la nucleacion, cuando la interfase solido/liquido se
encuentra a una distancia ~Di/v del extremo final del solido, la concentracion de soluto
es confinada en un volumen muy pequeio y la interfase se enriquece rapidamente
alcanzando el estadio transitorio final donde el solido se forma con concentraciones
eutécticas.
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Figura A.13. Perfiles de concentracion a diferentes temperaturas durante la solidificacion
asumiendo que no hay difusion en el sélido y que en el liquido no hay una mezcla perfecta. (a)
Solidificacion a una temperatura intermedia entre T, y Ts. (b) Estadio constante de
solidificacion a una temperatura T; (¢) Perfil de concentracion a una temperatura Tg.

En la practica la solidificacion presenta caracteristicas de los tres casos limite de
solidificacion. Incluso cuando la solidificacion no es direccional las ideas descritas se

pueden aplicar frecuentemente a nivel microscopico.
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