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Motivacio de la tesi

En els darrers anys, el camp dels aliatges amb memoria de forma ha viscut un
canvi important, lligat al desenvolupament del aliatges amb memoria de forma
ferromagnetics (FSMA), els quals, mitjancant diferents mecanismes, sén capagos de
produir grans deformacions sota I’accié d’un camp magnétic. Aquest fet, per la seva
importancia en aplicacions tecnologiques, ha renovat I’interés en aquests materials i ha
motivat la incorporacié de nous grups de recerca interessats en aquest tema. EI Grup de
Fisica de Materials de la UIB treballa en FSMA des de I’ any 1994 (de fet, el primer
article del grup en aquest camp és de I’ any 1995), i en aliatges amb memoria de forma

convencionals des de molt abans.

Es ben conegut que I’ aliatge Ni-Mn-Ga ha estat a I’origen de I’ interés creixent
en els FSMA a partir de I’ any 1996, fet que ha significat que sigui un dels sistemes més
estudiats, i en el qual s’ han establert els fonaments per entendre el mecanisme de
reorientacio de variants de martensita per efecte del camp, aixi com les condicions

necessaries perqueé tingui lloc i les seves limitacions.

La fragilitat del sistema Ni-Mn-Ga ha estat una de les principals forces motrius
per la recerca de sistemes alternatius que, encara que potser amb propietats pel que fa a
la deformacié induida pel camp inferiors al Ni-Mn-Ga, puguin oferir una alternativa
més fiable i de major vida util. D’ entre els molts sistemes en qué diferents grups (inclos
el Grup de Fisica de Materials de la UIB) s’ han interessat, sobretot a partir dels anys
2002-2003, el Ni-Fe-Ga ofereix, “a priori”, bones perspectives en diferents aspectes:
Ampli domini de temperatures de transformacio, relativament bona estabilitat termica,
formacié de fases martensitiques modulades, anisotropia magnética no molt inferior a la
del Ni-Mn-Ga (en particular amb I’ajuda d’algunes addicions quaternaries), possibilitat
d’introduir precipitats d’ una segona fase que poden jugar un paper molt important en la

millora de la fragilitat, etc...

Apart de I’intereés tecnologic com a sensors o actuadors magneétics, no hem
d’oblidar el fet de que la transformacié martensitica d’aquests aliatges és molt

termoelastica, per la qual cosa aquests materials també poden resultar interessants per
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aplicacions de memoria de forma convencional (no activada per camp magnétic).
Curiosament, aquest aspecte ha estat molt poc tractat a la amplissima literatura

publicada.

Es per aix0 que aquest treball, i com una de les linies d’activitat del grup en
FSMA, s’ha centrat en I’estudi i caracteritzacié d’algunes propietats funcionals dels
aliatges de Ni-Fe-Ga. Sense oblidar la vessant magnetica, s’ha posat més emfasi en el
comportament pseudoelastic i en les propietats de memoria de forma (caracteritzades
mitjancant el ciclatge termomecanic) en mostres amb diferents distribucions de
precipitats. Aix0 ha permes obtenir unes guies generals per a evitar — o almenys
dificultar — la fractura del material, sense perjudicar massa les propietats funcionals.
Mereix destacar-se que de la caracteritzacié de I’efecte doble memoria, i particularment
dels esforcos de reorientacio en martensita - que han resultat sorprenentment baixos-, s’
ha pogut dissenyar una geometria que permet induir grans deformacions per efecte del
camp magnetic amb assisténcia d’ un esforg extern. Aixi es pot reduir el camp necessari,
i, el que és més important, obtenir deformacions en martensita no modulada, fet que
obre noves possibilitats a altres families d’ aliatges i/o composicions que permetin

actuacions a temperatures superiors a I’ ambient.
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Capitol 1

Introduccio

1.1. Origen de la transformacid martensitica. Aliatges amb

memoria de forma.

L’efecte memoria de forma és una propietat que exhibeixen determinats aliatges
que presenten transformacié martensitica termoelastica. Originariament el terme
martensita descrivia un constituent dels acers, que s’obtenia mitjangcant un rapid
refredament (tremp) des d’una fase estable a alta temperatura anomenada austenita. Les
primeres etapes cap al descobriment de I’efecte memoria de forma foren publicades en
1930. Segons Otsuka i Wayman [ref 1], A. Olander va descobrir el comportament
pseudoelastic en un aliatge Au-47.5 at.% Cd en 1932. Greninger & Mooradian

observaren la formacio i desaparicié de la fase martensitica, mitjancant refredament i
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escalfament, en un aliatge Cu-Zn. Els fenomens basics de I’efecte memoria de forma,
governada pel comportament termoelastic de la fase martensitica, foren ampliament
estudiats per Kurdjumov i Khandros (1949) i també per Chang i Read (1951). A
comencaments dels 1960°’s, Buehler i els seus col-laboradors de la U.S. Naval Ordnance
Laboratory varen descobrir I’efecte memoria de forma en un aliatge equiatomic de Ni-
Ti. Aquest aliatge, amb unes propietats de memaoria de forma excel-lents (actualment és,
de llarg, I’aliatge amb memoria de forma meés utilitzat), fou anomenat Nitinol (Nickel-
Titanium Naval Ordnance Laboratory). El descobriment d’aquest aliatge es considera
clau en el camp dels aliatges amb memoria de forma, ja que va desencadenar una intensa
investigacio sobre els mecanismes que donen lloc als singulars comportaments d’aquest

tipus d’aliatges.

En 1977 es va descobrir la possibilitat d’obtenir grans deformacions induides per
un camp magnetic, per Liebermann i Graham [ref 2]. En aquest treball es va aconseguir
induir deformacions reversibles d’un 3.4 % en un monocristall de Dy sota un camp de
100 kOe a una temperatura de 4.2 K. Aguestes temperatures, excessivament baixes,
suposen una limitacié de cara a possibles aplicacions. Per aix0 aquest descobriment no
va tenir gaire continuitat. En 1996, Ullako va aconseguir induir grans deformacions per
accio d’un camp magneétic en aliatges ferromagnétics tipus Heusler de composicid
propera a Ni;MnGa a temperatures properes a I’ambient [ref 3]. Aquest descobriment
desperta un gran interés en els aliatges amb memoria de forma ferromagnétics.
L’esmentat aliatge presenta unes excel-lents propietats de memoria de forma magnética,
pero per contra posseeix una resisténcia mecanica molt pobra. Aquest fet va promoure la
recerca de nous aliatges amb memoria de forma ferromagneétics, entre ells els aliatges

Ni-Fe-Ga, que és I’objecte d’estudi del present treball de recerca.

1.2 La transformacié martensitica.

La transformacié martensitica és el mecanisme caracteristic que déna lloc a les
propietats més rellevants dels aliatges amb memoria de forma, com sbn la

superelasticitat, I’efecte memaoria, I’efecte goma, etc.
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La transformacié martensitica és una transformacié de primer ordre, displaciva,
sense difusié i amb una deformacié homogeénia de la xarxa dominada per un mecanisme
de cisalla, en el que es passa d’una estructura d’alta simetria (austenita) a una de baixa
simetria (martensita) [ref 1]. El fet que la transformacié sigui de primer ordre implica la
preséncia d’una interfase, un canvi d’entalpia i la coexisténcia de les fases austenitica i
martensitica en equilibri termodinamic. La distorsio que té lloc durant la transformacid,
que es basa en un eixamplament de la base i una disminucio en I’alcada de la cel-la, o
viceversa, de manera que una estructura cubica (austenita) transforma a, habitualment,
una estructura aproximadament tetragonal (martensita) [Fig. 1. 1]. Aquesta distorsio de
la xarxa es coneix com a distorsié de Bain. Habitualment, des d’un punt de vista
cristal-lografic, per a descriure la nova fase —martensita- es consideren uns nous €ixos

cristal-lografics.

z
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A — __.l_ ) B - w - !
.'___ A L~ ._,:’_ ________ _____.," i
'-Jx | | e L ! ! |
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) ) : . N
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't 12%
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Fig. 1. 1 (a) Estructures de la fase austenita (punts blancs) i de la fase
martensita (punts negres) en el si de la fase matriu. (b) Representacio de la
distorsid de Bain, en la que, en aquest cas, la fase austenitica experimenta una

contraccid en I’eix ‘z” i una expansio en els eixos ‘X’ i ‘y’.

Les transformacions martensitiques tenen lloc mitjancant un mecanisme de
nucleacid i creixement. La nucleacié involucra la formacié d’embrions de martensita

dins la fase matriu. Aquests embrions, en un sistema en condicions de temperatura i
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esforc adequades, si arriben a assolir una grandaria critica, es fan inestables i creixen [ref
7]. Una vegada creat el nucli de martensita, aquest creix a expenses de la fase matriu. A
mesura que la fase martensitica creix, el pla d’habit, que relaciona ambdues fases, es
desplaca provocant el retrocés de la fase matriu.

>

Martensite Habit planes
growth
direction

Twinned martensite

Fig. 1.2 Mecanisme de creixement de la fase martensitica en detriment de
I’austenita durant la transformacié. En aquest cas es formen dues variants de

martensita unides per un pla de macla.

En el procés de creixement de la martensita, que ocorre a traves del pla d’habit,
el moviment de cisalla que acompanya el procés provoca la formacio de defectes

(dislocacions i vacants) en el cristall [ref 4] [ref 1].

Des d’un punt de vista cristal-lografic, la transformacio d’austenita a martensita
es pot explicar en dues parts: distorsio de la xarxa cristal-lina i cisalla de xarxa invariant.
La primera part, la distorsio de la xarxa cristal-lina, consisteix en tots el moviments
atomics necessaris per a produir una nova estructura a partir de la fase matriu. A mesura

que la interfase avanca cada capa d’atoms de la fase matriu es desplagca una petita
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distancia (inferior a una distancia interatomica). El resultat d’aquests petits moviments

coordinats és la nova estructura martensitica[ref 6][ref 5].

La segona part de la transformacié martensitica, la cisalla invariant de la xarxa,
és una etapa d’acomodament. La nova fase de martensita formada en el si de la fase
matriu, té diferent geometria/simetria i diferent volum que I’austenita circumdant. Per a
poder acomodar aquestes dues fases de diferent estructura, es produeix una alteracié de
la fase martensitica. Aquesta alteracio pot tenir lloc mitjangant dos mecanismes. Un
d’ells és maclat de la fase martensitica, que és un procés reversible i té lloc en les
martensites termoelastiques (les que donen lloc a les propietats de memoria de forma).
Laltre mecanisme possible és el lliscament, és un procés irreversible que succeeix en les
martensites no termoelastiques, i que és el procés observat tipicament en la

transformacio martensitica dels acers (Fig. 1. 2) [ref 5].

Slip
| J/fuw,f,uu'
[y
T
(a) (b)

Fig. 1. 2. Representacio esquematica del mecanisme de maclat i de lliscament,
en el procés d’acomodament de la fase martensitica. (a) representa la fase
martensitica abans d’acomodar la deformacid, (b) la martensita acomodada
per lliscament (no termoelastica) i (c) la martensita acomodada per maclat

(termoelastica).

D’aquesta manera, mitjancant el procés d’acomodament per maclat es generen
regions de martensita amb diferents orientacions, cadascuna amb el seu propi canvi de

forma associat. Cadascuna d’aquestes regions rep el nom de variant. Les diferents
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variants estan relacionades cristal-lograficament per macles, i algunes d’elles amb canvis
de forma practicament oposats, donant lloc als anomenats grups autoacomodats de
variants. La Fig. 1. 3 mostra un sistema autoacomodat de variants de martensita.
Cadascuna de les agulles correspon a una variant. La deformacié d’un conjunt de
variants autoacomodades és aproximadament igual a zero, per aquesta rad és possible
que la fase martensita coexisteixi en el si d’una fase de diferent simetria i volum —fase
matriu-. D’aquesta forma, a nivell macroscopic, el canvi de forma del material, en
aquestes condicions, és habitualment inapreciable. Les macles que relacionen les
diferents variants tenen una mobilitat relativament elevada, encara que depen en gran
mesura del tipus de martensita. Precisament aquesta elevada mobilitat de les macles, que
permet assolir grans deformacions macroscopiques reversibles, és la que confereix unes
propietats singulars als aliatges que presenten transformacions martensitiques
termoelastiques [ref 1][ref 7][ref 6].

Fig. 1. 3. Imatge d’un sistema autoacomodat de variants de martensita d’un

aliatge Ni-Fe-Ga-Co.
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1.3 Termodinamica de la transformacid martensitica.

Per la seva naturalesa de transformacio sense difusio, en una transformacio
martensitica no es produeixen canvis de composicio. El sistema termodinamic és,
aleshores, un sistema monocomponent amb dues fases solides de diferent estructura. La
Fig. 1. 4 mostra de manera esquematica I’estabilitat relativa de les fases austenitica i
martensitica en funcié de la temperatura. A temperatures superiors a T, (temperatura
d’equilibri entre ambdues fases) la fase austenitica és més estable termodinamicament,
mentre que a temperatures inferiors a Ty la fase més estable és la martensita [ref 1][ref
4].

Fig. 1. 4. Representacio esquematica de les corbes d’energia lliure de les fases
martensitica i austenitica, la relacié amb les temperatures M, i As (que es
definiran a continuacio), i sobrerefredament, AT,, necessari per a la

transfomacio.

La temperatura Ty és la temperatura en la que ambdues fases es troben en una
situacio d’equilibri termodinamic. Mentre que el terme AG,,." s la diferencia entre les

energies lliures quimiques de les fases matriu i martensitica (p: fase matriu —parent

phase-; m: martensita).



8 Capitol 1

AGP " (T,0)=G . (T,0)-G". (T,0) (eq.1.1)

quim quim quim

El terme AG”’" és, a més, la forca motriu que indueix la transformacié

quim
martensitica. En un cas ideal, la transformacio tindria lloc a la temperatura Ty, a la qual

s’anul-la AG.;". Pero en la transformacio martensitica existeixen altres contribucions

no quimiques que s’oposen a la transformacid: un terme d’acomodament elastic i un

terme de friccid. Aixi doncs, I’energia total del sistema és:

AG p—m — AG p—>m + E p—m + Ep—)ﬂ’l (eq 12)

quim elast friccié

Ateés que els termes no quimics s’oposen a la transformacid, és necessaria una
aportacio addicional d’energia per a vencer aquests termes no quimics, de manera que la
transformacio pugui transcorrer. Aquesta aportacio addicional d’energia es produeix
mitjancant un subrefredament, A4Ts, respecte de la temperatura d’equilibri, T, [Fig. 1. 4].
D’aquesta forma, quan es produeixi un decrement d’energia lliure quimica tal que
contraresti els termes no quimics, I’energia lliure total del sistema sera zero, i s’iniciara

la nucleacio de la fase martensitica.

AGP T +ELT+ERR =0 (eq. 1.3)

quim elast friccio

La temperatura a la que s’inicia la nucleacio, és a dir, a la que comenca la
transformacio, és igual a la temperatura d’equilibri, To, menys el subrefredament, AT, i

es coneix com a temperatura Ms (martensite start).

El termeES " esta relacionat amb [I’energia elastica acumulada durant la

elast
transformacio. Aquest terme ve originat per les tensions internes generades per la
diferencia de volum entre ambdues fases, i que al mateix temps causen una deformacié
elastica. Es diu que una transformacié martensitica és termoelastica quan aquesta
deformacio pot ser absorbida elasticament per la fase matriu que envolta la martensita.
El terme d’energia elastica és positiu en la transformacié directa (s’oposa a la
transformacio), mentre que és negatiu en la transformacio inversa (afavoreix la

retransformacio) [ref 8].
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El termeEf. ., esta vinculat a I’energia superficial en el pla d’habit, que
comprén I’energia dissipada per a moure I’interfase, per a la formacid i/o interaccio amb
defectes i en I’interacci6 entre diferents variants durant la transformacié. Aquest terme
de friccio superficial és positiu tant en la transformacié directa com en la inversa
(dificulta ambdos processos). En conseqliéncia, és el terme responsable de que existeixi
una histeresi térmica o mecanica (en la transformacié induida per esforg¢) de la

transformacio martensitica [ref 8].

/ *
100 % [~
e /!
3 M
£
By
“é = histeresi
S 3
=
Ne)
S g As
S < v
H S Qg [ a7
M To
Temperatura

Fig. 1. 5 Representacié esquematica de I’evolucio de la fraccié transformada
en funci6 de la temperatura. Es defineixen, aixi mateix, les temperatures

caracteristiques de la transformacio, Ms My, Aq i As.

A mesura que la transformacié progressa es continuen acumulant tensions i
deformacions elastiques i pérdues per friccio en les interfases i en la creacio de defectes.
Aixo significa que ambdos termes no quimics depenen de la fracci6 de material
transformada. Per tant, una vegada formats els nuclis de martensita, per a que la
transformacio pugui progressar es necessari continuar subrefredant per a poder véncer
els termes elastic i superficial. D’acord amb aquesta consideracid, la transformacié

comencara a una temperatura, Ms (martensite start), inferior a Ty, i finalitzara a una
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temperatura encara inferior, M (martensite finish). Aixi mateix, la transformacio inversa
tindra lloc entre les temperatures As (austenite start, >My), i As (austenite finish, >Mg)
(Fig. 1. 5).

La transformaci6 inversa té lloc en escalfar per un moviment de retrocés de la
interfases martensita-austenita, de manera que les variants de martensita desapareixen en
I’ordre invers a I’ordre d’aparicid. Es considera que en la transformacié inversa no hi ha

nucleacio de la fase matriu en el si de la martensita.

La temperatura a la que les fases austenitica i martensitica es troben en equilibri
termodinamic, Ty, no es pot determinar experimentalment. L’aproximacié més utilitzada

per a la seva determinacio és la proposada per Tong i Wayman [ref 9].

M, + A
T,=——— (eq.1.4)
2

Com s’ha vist en I’equacié 1.1, I’energia lliure de les fases matriu i martensitica

és funcid de la temperatura pero també de I’esforg, . Es a dir, que aplicant un esfor¢ es
modifica I’estabilitat relativa d’ambdues fases. En el cas de la transformacié
martensitica, I’aplicacio d’un esfor¢ provoca una davallada de la corba d’energia lliure
quimica respecte de la fase matriu. Dit en altres paraules, afavoreix I’estabilitat de la fase
martensitica en detriment de I’austenitica. D’aquesta manera, en aplicar un esforg I’inici
de la transformacié martensitica tindra lloc a temperatures més elevades. La variacio de
la tensio necessaria per a induir la transformacid, c®~™, amb la temperatura ve donada

per una equacio del tipus Clausius-Clapeyron,

p—m
do” ™ _PAH (e 1.5)
dT T,&

On p és la densitat del material, A4H és el canvi d’entalpia de la transformacio
martensitica, To la temperatura d’equilibri termodinamic a esfor¢ zero i ¢ la deformacio
associada a la transformacio. El terme do”~"/dT és caracteristic de cada aliatge i es
coneix com a constant de Clausius-Clapeyron [ref 4].
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1.4 Fenomens relacionats amb la transformacid martensitica

termoelastica.

Els materials que presenten transformacions martensitiques termoelastiques
posseeixen, en determinades situacions, comportaments molt diferents als metalls
convencionals. Tots aquests comportaments atipics estan relacionats amb grans

deformacions reversibles [ref 1][ref 6].

1.4.1 Efecte memoria de forma

En refredar un aliatge a una temperatura per sota de M;, aquest transforma a
martensita generant un sistema autoacomodat de variants, amb una deformacié
macroscopica inapreciable respecte de la fase austenitica. Si a aquesta temperatura
s’aplica un esforg, s’afavoriran unes determinades variants (aquelles que el seu canvi de
forma condueixin a una acomodacio de I’esforg) i creixeran a expenses de les altres
variants ja existents. La reorientacid de les variants és possible gracies a la relativament
alta mobilitat de les macles. Aquesta reorientacié de les variants causada per I’aplicacid
d’un esforg involucra una gran deformacio. La reversibilitat de la transformacié induida
per temperatura (mitjancant escalfament per sobre d’As) condueix a una total recuperacio
de la deformacio, donant lloc a I’efecte memoria de forma. La Fig. 1. 6 mostra les tres

etapes del procés de I’efecte memoria de forma.
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Martensite
(detwinned)

Stress

Rearreanging
of variants

Austenite
cooling _
y [/ .
) Mf MS AS Af L T S A W )
e *
Martensite Temperature
(twinned)

Fig. 1. 6 Representacio esquematica de I’efecte memoria de forma en un

diagrama esfor¢-temperatura.

Existeix una forma alternativa, mes simplificada en nombre d’etapes, de I’efecte
memoria de forma, que consisteix en un refredament i posterior escalfament de I’aliatge,
ambdds sota un esforg constant [Fig. 1. 7 a]. D’aquesta manera durant el refredament, en
transformar s’induiran directament les variants que acomoden la deformacid, és a dir,
s’induira un sistema amb unes variants preferencials (si la tensid és suficientment
elevada es generara un sistema monovariant) que donara lloc a una gran deformacié
macroscopica [Fig. 1. 7 b]. Com s’havia comentat anteriorment, d’acord amb I’equacié
de Clausius-Clapeyron, en aplicar un esfor¢ augmenta I’estabilitat relativa de la fase
martensitica respecte de la matriu. Com a consequéncia, la transformacié comencara a
temperatures més elevades que en abséncia d’esforg. La constant de Clausius-Capleyron,
do®~™/dT, acostuma a tenir uns valors entre 2 i 3 MPa-K™ per als diferents aliatges
estudiats en el present treball. Aixo significa que per cada 2-3 MPa d’esforg extern, la

temperatura d’inici de la transformacio es desviara 1 K cap a temperatures més elevades.
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Fig. 1. 7 Diagrames esforc-temperatura (a) i deformacio-temperatura (b)

corresponents a I’efecte memoria de forma sota carrega constant.
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1.4.2 Efecte doble memoria

Com s’ha vist anteriorment, en I’efecte memoria de forma, el sistema només
‘recorda’ la forma de la fase austenitica. Tanmateix, mitjancant un entrenament previ, €s
possible recordar la forma no només de la fase austenitica sind també de la fase
martensitica. El fenomen consisteix en que en refredar, quan la mostra transforma
d’austenita a martensita, es forma un sistema de variants amb una orientaci6 preferencial
espontaniament. D’aquesta manera es genera una deformacié macroscopica. En escalfar,
la mostra retransforma a austenita recuperant la forma inicial. Aquest procés es coneix
com a efecte doble memoria de forma (TWSME: Two Way Shape Memory
Effect)[Fig. 1. 8]. A diferencia de I’efecte memoria de forma, en I’efecte doble memoria
es generen grans deformacions durant la transformacié directa austenita—martensita

sense necessitat d’aplicar un esfor¢ extern en cap moment.

Stress

Martensite _
(detwinned) Austenite
i i
/' LA L Mf MS AS Af -
Temperature

Fig. 1. 8. Representacio esquematica de I’efecte doble memoria en un

diagrama esfor¢-temperatura..

Per a que I’efecte doble memoria sigui possible, és a dir, per a que hi hagi una

deformacié espontania durant la transformacié directa, és necessari educar
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apropiadament I’aliatge. Existeixen nombrosos métodes d’educacié que condueixen a
I’efecte doble memoria [ref 10]. Mitjancant I’entrenament es creen conjunts de
dislocacions que afavoreixen la formacio de determinades configuracions de variants
(les configuracions induides en I’etapa d’entrenament) [ref 6]. A més, es crea un estat de
tensions internes que afavoreixen la formacio de I’esmentada configuracié de variants
[ref 11][ref 12]. EI que sempre es pretén aconseguir en el procés d’educacié és una

distribucio de variants de martensita reproduible que és el que déna lloc al TWSME.

Dels nombrosos processos d’entrenament que condueixen al TWSME, se’n
poden distingir quatre grans metodes. Els altres métodes sén combinacions dels anteriors
[ref 10][ref 13].

L’entrenament de mostres mitjancant I’efecte memoria de forma simple
consisteix en repetir cicles, de manera successiva, en els que es deforma el material en
fase martensitica i es recupera la forma escalfant per sobre d’As. Realitzant de manera
repetida aquest procés introdueixen defectes en la matriu que activen la nucleacio de les

variants amb una orientacio preferencial de manera espontania [ref 14].

Un altre metode d’entrenament consisteix en realitzar cicles induits per esforg, és
a dir cicles superelastics. En induir la transformacio per aplicacio d’esfor¢ a una
temperatura per sobre d’Ay, la martensita que creix en detriment de I’austenita ho fa en
una direccio preferencial, en les variants que millor acomoden I’esfor¢ extern. Igual que
en cas anterior, mitjancant la repeticio d’aquest procés s’introdueixen defectes que
afavoreixen la formacié de les mateixes variants induides en I’entrenament [ref 15][ref
16].

Hi ha un metode en que es combinen els dos anteriors, que consisteix en realitzar
cicles termomecanics. Refredant per sota d’M; sota una carrega constant (un esforg que a
la temperatura d’inici no indueixi la transformacio per esfor¢) s’indueix directament la
formacid d’unes variants amb una orientaci6 preferencial. De la mateixa manera que en
els casos anteriors, la generacio i ordenament de defectes, principalment dislocacions,
ajudaran a la nucleacid de les mateixes variants de manera espontania, sense necessitat

d’aplicar un esforg [ref 15][ref 17].
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Aquests tres primers metodes es realitzen a temperatures baixes, la qual cosa
significa que no hi ha processos de difusio atomica. El darrer métode d’entrenament, es
realitza en part a alta temperatura, per a forcar la difusio atomica. Segons aquest métode,
partint d’austenita, s’aplica un esfor¢ per a induir la formacié de martensita només en
una petita fraccio de volum del material. Aquesta martensita posteriorment s’estabilitza
mitjancant un envelliment a una temperatura elevada, pero no prou elevada com per a
que aquesta fraccié de martensita retransformi. D’aquest manera, en refredar el material
en absencia d’esforg, la fraccid de martensita orientada i estabilitzada actua de guia, i
provoca que la martensita creixi amb la mateixa direccio preferencial, generant aixi una

gran deformacié de manera espontania [ref 14][ref 18].

1.4.3 Pseudoelasticitat

El terme ‘pseudoelastitat’ abasta els mecanismes que impliquen la induccié de
grans deformacions reversibles per aplicacié d’un esforg, i que estan relacionats amb
I’orientacio preferencial de les variants de martensitica. Dos casos de comportament

pseudoelastic son la superelasticitat i I’efecte goma.

A temperatures per sobre d’As també és possible induir la transformacié
martensitica, mitjancant I’aplicacié d’un esforc extern (Fig. 1. 9 b). En aplicar I’esforg,
en primera instancia té lloc la deformacid elastica de I’austenita. En assolir un valor
d’esforg critic, "™, la fase martensitica esdevé més estable termodinanicament que la
fase austenitica tot i estar per sobre de la temperatura M, de manera que s’inicia la
transformacié martensitica. En iniciar-se la transformacié s’indueixen les variants de
martensita en una direccid preferencial (es formen les variants de martensita que millor
acomoden I’esforg) amb la qual cosa s’obtenen grans deformacions, de fins al 18 % en
monocristalls de Cu-Al-Ni [ref 1]. En descarregar, a un esfor¢ inferior al de la
transformacio directa, té lloc el procés de transformacié inversa (martensita —
austenita). Aquest fenomen es coneix com a superelasticitat, i analogament als cicles
induits per temperatura, presenten histeresi , pero en aquest cas en I’esforg, Ao (Fig. 1. 9

a).
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Fig. 1. 9 Diagrames esfor¢-deformacid (a) i esfor¢-temperatura (b) temperatura

constant, corresponents al comportament superelastic.
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Sota certes condicions, en aplicar un esfor¢ extern al material en fase
martensitica en forma multivariant, es produeix una deformacié deguda a la reorientacid
de les variants reversible. Es a dir, que en relaxar el material, aquest torna a la forma
multivariant, recuperant aixi la deformacié generada, ja que la forma reorientada no és
estable si no hi ha esfor¢ extern. Aquest efecte es coneix com a efecte goma, i
mecanicament es molt similar al fenomen de la superelasticitat, pero es produeix en estat

martensitic i no involucra canvis estructurals (Fig. 1. 10).

Martensite

(detwinned)
Martensite
(twmned)
2727773
f s s f

Temperature

Stress

Fig. 1. 10 Representacio esquematica de I’efecte goma en un diagrama esforg-

temperatura

L’aparicié de I’efecte goma implica que els dominis de martensita induits son
menys estables que la distribucié de variants inicial. En alguns casos aquesta major
estabilitat de la distribuci6 inicial de variants front a una nova distribucié es pot

aconseguir mitjancant un envelliment durant un determinat temps. Pero el mecanisme
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que provoca que la distribucio inicial sigui més estable que les noves distribucions, a

partir d’un envelliment, no es coneix amb total certesa [ref 6][ref 19].

1.5 Estabilitzacio de la martensita.

En certes ocasions, després d’algun tractament termic o mecanic, es produeix un
augment de les temperatures de la transformacié inversa (As i As), pero sense modificar
les temperatures de la transformacié directa. Aquest fenomen es coneix com
estabilitzacid de la martensita, i normalment succeeix nomes en el primer cicle
immediatament posterior al tractament. Si la transformacio es induida per esforg, el
fenomen d’estabilitzacié es manifesta com un desplacament cap a esforgos menors en la

corba o-¢ corresponent a la retransformacio [ref 13].

L’origen de I’estabilitzaci6 de la martensita pot ser de naturalesa termica o
mecanica. L’estabilitzacié termica pot ser provocada per un envelliment de I’aliatge en
fase martensitica, o bé, mitjancant un tremp a fase martensita des de fase austenitica [ref
20]. Dels mecanismes que expliquen aquest efecte n’existeixen dos amb una major
acceptacio. Un d’ells afirma que els efectes de I’envelliment produeixen canvis en
I’estabilitat relativa de les dues fases (canvis en les diferéncies d’energia lliure) per una
reorganitzacié atomica en la martensita. Segons I’altra hipotesi, la produccié d’anclatges
(pinning) estatics en les interfases en repos (ja siguin interfases austenita-martensita o
interfases entre variants martensita-martensita) que impedeixen I’aveng de les propies

interfases, sense que existeixi cap canvi en I’estabilitat relativa de les fases.

En un principi, el fet que I’estabilitzacié es produeixi Unicament en el primers cicles
indueix a pensar que el segon mecanisme és present en el cas d’estabilitzacid per
trempat. En canvi, s’han publicat diversos treballs en els que s’han observat efectes
derivats de reordenaments atomics en la martensita produides durant I’envelliment, aixi
com rapides recuperacions que tenen lloc en austenita immediatament després de la

retransformacio [ref 20].
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Tanmateix, posteriorment es va proposar un altre mecanisme, que consisteix en una
reordenacié atomica de curt abast (dins la subxarxa de I’aliatge desordenat) causada per
I’envelliment de la martensita [ref 21], en comptes de I’explicacié més tradicional que

inclou un reordenament de llarg abast.

El fenomen d’estabilitzacio també poc ser induit mecanicament. Existeixen diverses
hipotesis que expliquen el decrement d’esfor¢ durant la retransformacié en la descarrega

d’un cicle superelastic, o bé, un augment de la temperatura de retransformacio.

La primera hipotesis consisteix en que els defectes produits amb la deformacid
inhibeixen el moviment de les interfases martensita-austenita, mentre que la posterior
desaparicié de I’efecte és degut a I’aniquilacié de les vacants i la formacié d’una altra
estructura de la martensita Iliure de les dislocacions induides en la deformacié [ref 22].
La segona hipotesi afirma que I’estabilitzacié es deu a la relaxacié de I’energia elastica
acumulada a causa de la deformacié en la martensita autoacomodada o de les
dislocacions induides per deformacio [ref 23]. Finalment, segons una altra hipotesi, la
estabilitzacid mecanica es deu a un canvi en la configuracio de variants de martensita
causat per una deformacio, la qual cosa produeix variacions en I’energia elastica i en el

terme irreversible [ref 24].

La quantitat de desplacament en temperatura o esfor¢ és el que habitualment es
coneix com a grau d’estabilitzacio. Aquest parametre depen, en cada aliatge, del tipus de
tractament previ aplicat. Aixi, si el procés que es realitza és un envelliment en
martensita, la temperatura i el temps de tractament térmic sén els parametres que afecten
de manera important al grau d’estabilitzacio. En augmentar la temperatura i el temps de
I’envelliment augmenta el grau d’estabilitzacio, fins a arribar al punt d’assolir-se una

saturacio de I’esmentat fenomen.

En principi, la majoria d’aplicacions per a aliatges amb memoria de forma
requereixen unes temperatures de transformacié estables, de manera que I’aparicio
d’aquest fenomen pot representar un inconvenient. Gran part dels treballs relacionats
amb I’estabilitzacié de la martensita s’han realitzat en aliatges base Cu i en Au-Cd, ja

que aquest fenomen no s’observa en tots els aliatges amb memaria de forma.
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1.6 Deformacions induides per camp magnetic.

Els fenomens classics associats a la transformacié martensitica sén la resposta a
una combinacié d’estimuls de naturalesa mecanica i térmica. En els aliatges amb
memoria de forma ferromagnétics, en determinades condicions, també existeix la
possibilitat de hi hagi una resposta a un estimul de tipus magnetic. Aquesta resposta
consisteix en una reorientacio dels moments magnétics del cristall, que generara un

esfor¢ mecanic que en certes condicions pot provocar grans deformacions [ref 25].

Els materials magneétics (ferromagnétics, ferrimagnetics i antiferromagnetics) es
caracteritzen per tenir una magnetitzacié espontania. En absencia d’un camp magnetic
extern, la magnetitzacio té una direccid preferent respecte de I’estructura cristal-lina, que
es coneix com a direccid de facil imantacid. En una fase martensitica, en una estructura
maclada —autoacomodada-, cadascuna de les variants correspon a una orientacio
cristal-lografica diferent, de manera que cada variant té una direccié de magnetitzacio
també diferent. A cada variant el moment magnetic estara orientat en la direccié de I’eix

de facil imantacio [ref 26].

La Fig. 1. 11 representa de manera esquematica el procés de reorientacié de
variants per aplicacio d’un camp magnétic. En I’exemple es considera una martensita
d’estructura cristal-lina tetragonal de base axa (normalment sén aproximadament
tetragonals amb secci6 axb, amb b = a), i algada ¢, amb c/a>1, en la que I’eix a és el de
facil imantacié (en les fases martensitiques, normalment I’eix facil es correspon amb
I’eix curt). En aplicar un camp magnetic, les variants amb moments magnétics no
paral-lels al camp (variants A, Fig. 1. 11) experimenten un parell de forces que tendeix a
alinear els moments magnétics amb el camp extern. Les variants amb I’eix facil ja
orientat en la direccio del camp (variants B, Fig. 1. 11) no experimentaran cap canvi. Si
I’energia necessaria per a la rotacio del moment magnétic a través de la seva direccié de
facil imantacié dins cada variant (energia d’anisotropia magnetocristal:lina) és major que
I’energia per moure les macles, s’induira I’alineacié del moments magnétics amb el
camp mitjangant una reorientacio de la variant. En consequencia, previ compliment de
les condicions, s’induira el procés d’orientacioé de les variants de manera que I’eix facil

quedi en la direccid del camp extern. Aixi, el nombre de variants orientades en la
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direccio del camp (variants B, Fig. 1. 11) creixera a expenses de les altres variants
(variants A, Fig. 1. 11). Si es donen aquestes condicions, la ‘rotacié’ de la xarxa
provocara una deformacié macroscopica en el material, com a consequéncia de

I’asimetria de I’estructura martensitica [ref 25][ref 26][ref 27].
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Fig. 1. 11 Representacio esquematica del mecanisme de reorientacio de variants de

martensita per aplicacié d’un camp magnétic.

La condicié necessaria per a que la reorientacié de variants sigui possible és, com
s’ha dit anteriorment, que I’energia disponible per a la rotacié del moment magnétic cap
a la direccié del camp extern (MAE: magnetocrystalline anisotropy energy) sigui major
o igual a I’energia per moure les macles/reorientar les variants, AEq. Es a dir, MAE >
AEeq [ref 28]. La MAE es relaciona amb les constants d’anisotropia magnetocrystal-lina
mitjancant I’angle que formen I’eix de facil imantacio amb el moment magnétic, © [ref
29].

MAE(8) = K, sin* 8+ K, sin* 6 +... (eq. 1.6)
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On Kj i K, son les constants d’anisotropia magnetocristal-lina de segon i quart
ordre, respectivament. Aixi doncs, I’energia d’anisotropia magnetocristal-lina sera
maxima quan I’eix de facil imantacié i el moment magnétic siguin perpendiculars, és a
dir, quan O sigui igual a ©/2. En molts casos, els experiments de reorientacio de variants
per camp magnétic en monocristalls es realitzen disposant I’eix de facil imantacié
perpendicular al camp extern, és a dir, formant un angle © de n/2. Per tant, en aquests
casos es pot considerar que la MAE disponible sera maxima i igual a la constant
d’anisotropia magnetocristal-lina, K,. Cal indicar que normalment, el valor de K,
s’acostuma a avaluar com a Kj + Kj, negligint les contribucions de major ordre (Ks, Ka,
Ks, ...) [ref 29].

D’altra banda, I’energia necessaria per a la reorientacio de les variants, AEq, €s
determina a partir de la corba esforg-deformacio experimental, ja que depén de diferents
caracteristiques relacionades amb I’estat de la mostra (per exemple, el conjunt de
dislocacions generades durant I’entrenament sén determinants en la mobilitat dels plans

de macla). El valor de AEeq correspon a I’area de sota de la corba o-¢.

Una altra forma d’expressar la mateixa condicid, és que I’esfor¢ de cisalla generada
per la rotacio del moment magnétic, tmag, ha de ser superior o igual a I’esfor¢ de cisalla
requerit per al proces de reorientacio de variants, treq. Dit d’una altra manera, tmag > Treq.

El valor de tmag es calcula com s’indica a I’equacio 1.7

T :& (eq. 1.7)

mag S

On K, és la constant d’anisotropia magnetocristal-lina, i s és la corresponent
deformacio a cisalla, i depén de la tetragonalitat de la fase martensitica, és a dir, de la

relacio c/a [ref 30].

S =

Al
(eq. 1.8)
%

De I’equacio 1.7, es desprén que per a disposar d’una tmag elevada interessa que la

Ky sigui elevada i la relacio c/a sigui baixa. Per contra, una relacio c/a baixa comporta
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una deformacio associada a la transformacid reduida. Atés que I’objectiu sera poder
induir grans deformacions, es convenient en tot cas que el material posseeixi una Ky

elevada.

L’abast del procés de reorientacié mecanica de variants depen de I’esfor¢ de cisalla
produit per una carrega externa, la geometria de la estructura del cristall i de la
orientacio dels plans de Illiscament (plans de macla en el cas dels aliatges amb memoria
de forma) actius respecte als esforcos de cisalla [ref 31]. L’esfor¢ resolt, trq, és I’esforg
de cisalla efectiu que actua sobre el pla de lliscament actiu i que condueix al procés de
reorientacio, i ve determinat per I’esforg extern aplicat i pel factor d’Schmitd.

Tyeq = 0°COSA-COSQ (eg. 1.9)

On o és I’esforg aplicat, A és I’angle que forma la direccio de Iliscament amb la
direccio de I’esforg aplicat, i ¢ és I’angle entre el pla de lliscament i la direccié de
I’esforc aplicat [ref 31] [ref 30]. L esfor¢ de cisalla resolt és maxim quan A = ¢ = n/4,

amb la qual cosa,

Treqg = ;a (eg. 1.10)

Després de revisar els requeriments, es pot concloure que per a poder induir el
procés de reorientacid de variants, els aliatges potencialment interessants sén aquells que
posseeixen una elevada constant d’anisotropia magnetocristal-lina, K, i un reduit esforg
de reorientaci6. Aquest darrer fet, habitualment esta vinculat a les martensites
modulades, les quals presenten una major mobilitat dels plans de macla en comparacié

amb les martensites no modulades.

1.7 Aliatges amb memoria de forma convencionals.

Existeixen dos grans grups d’aliatges amb memoria de forma convencionals, els

base Cu i els NiTi. Generalitzant, els aliatges Ni-Ti presenten millors propietats d’efecte
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memoria i de resistencia a la corrosio que els aliatges de base Cu. Per contra, els aliatges
Ni-Ti tenen un cost considerablement més elevat a causa de les dificultats que presenten
durant la fabricacio. Els aliatges base Cu son interessants comercialment pel seu baix
cost i per les raonablement bones propietats de memoria de forma. Pero tenen algunes
limitacions com la baixa estabilitat térmica, una resisténcia mecanica pobra i una
elevada fragilitat. Segons alguns treballs la estabilitat termica d’aquest aliatges pot ser
millorada mitjancant I’addicio de Mn [ref 32][ref 33] o per tractaments termics [ref 34].
Aquests aliatges tenen al seu favor que posseeixen algunes propietats, com una bona
conductivitat eléctrica i termica i una elevada ductilitat, que poden ser requerides per a
determinades aplicacions.

1.7.1 Aliatges base Cu

Dins el grup dels aliatges base Cu existeixen dos grans subgrups, el corresponent al
sistema Cu-Zn-Al i al sistema Cu-Al-Ni. Els aliatges Cu-Zn-Al presenten unes
temperatures de transformacié martensitica entre -100 i +100 °C, mentre que els aliatges
Cu-Al-Ni transformen fins a 200 °C. Aquests aliatges pateixen el fenomen
d’estabilitzacio de la martensita i finalment acaben perdent les propietats termoelastiques
[ref 32][ref 33]. Entre els aliatges amb memoria de forma base Cu, els Cu-Al-Ni son els
que posseeixen una millor estabilitat termica i ofereixen la possibilitat de treballar a
temperatures més elevades, pero no son estables al ciclatge sota carrega [ref 5]. D’altra
banda, les aplicacions practiques dels aliatges Cu-Al-Ni policristal-lins es limiten a
aquelles que requereixen petits canvis de forma degut a que s6n molt susceptibles a
fallar per fractura fragil intergranular [ref 35]. El sistema Cu-Zn-Al no pateix aquesta
fragilitat, per aixo és forca utilitzat en aplicacions que requereixen un baix cost. Una
diferencia remarcable entre aquests dos sistemes és el seu grau d’histéresi. Els aliatges
Cu-Al-Ni pressenten una histeresi d’uns 30 °C, mentre que en els aliatges Cu-Zn-Al la

histeresi és molt menor, d’uns 10 °C [ref 5].

La transformacié martensitica en els aliatges base Cu ocorre des d’una fase 3
b.c.c. ordenada (ordenament B2 a primers veins, o bé ordenament L2; a segons Vveins),

pero no des de la fase B desordenada A2. Les fases martensitiques habituals son
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estructures amb un grau d’apilament de periode llarg, com la 3R, 9R i 2H, que
corresponen a les martensites o’, B’ i y’, respectivament. En general, la transformacié
austenita—martensita és una transformacié de p—p’, o bé p—y’. Les deformacions
pseudoelastiques associades a aquestes transformacions son habitualment entre el 4 i el 6
%. Per0 en alguns aliatges base Cu, pot tenir lloc una sequéncia de transformacions
intermartensitiques (B’—p’’—a’, 0 bé, y’—p’—a’) induides per esfor¢. D’aquesta
manera, en diferents etapes, es poden assolir deformacions reversibles de fins al 17 %
[ref 6].

En conjunt, els aliatges Cu-Al-Ni presenten millors propietats de memoria de forma
que els aliatges Cu-Zn-Al, pero I’elevada fragilitat —sobretot dels policristalls- i la
precipitaci6 de fases no susceptibles de transformar a martensita restringeixen

I’aplicabilitat dels aliatges Cu-Al-Ni.

1.7.2 Aliatges Ni-Ti

Per les seves propietats, els aliatges NiTi son els més utilitzats comercialment. De
fet, en els darrers temps, en el 90 % de les noves aplicacions s’utilitzen aliatges NiTi,
NiTi-Cu i NiTi-Nb [ref 5]. Aquesta familia d’aliatges és caracteritza per tenir unes bones
propietats de memoria de forma, una resisténcia mecanica excel-lent, una gran estabilitat
de la transformacié martensitica, un elevat grau de biocompatibilitat i una elevada

resisténcia a la corrosio.

L’aliatge Ni-Ti quasi equiatomic provinent d’un ‘annealing’ transforma des de una
fase austenitica B2 a una fase martensitica monoclinica B19’, en un domini de
temperatures entre -50 i 110°C [ref 5]. La deformacio associada a aquesta transformacio
és d’aproximadament un 8 % en la direccié [110]g,. En determinades condicions de
ciclatge termic o termomecanic, el mateix aliatge transforma des de la fase B2 a una fase
martensitica R (amb una deformacio associada d’aproximadament un 1 %) i d’aquesta a
la fase B19’. D’aquesta manera la deformacio total de la transformacié B2—R—B19’ és
al voltant d’un 9 %, també en la direcci6 [110]g,. La maxima deformacié associada a la
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transformaci6 B2—B19’ té lloc en la direccié [233]g2, amb un valor d’un 10.7 % [ref 1].

La histeresi en aquest aliatge és habitualment d’uns 30 °C.

Uns dels aliatges ternaris més importants és el Ni-Ti-Cu. L’addicié de Cu permet
millorar les propietats pseudoelatiques i de memoria de forma. Un dels efectes de
I’addicié de Cu és que redueix la histeresi sense modificar significativament la
temperatura Ms. Per contra, addicions de més del 10 % de Cu poden generar una gran

fragilitat en I’aliatge [ref 36].

El domini d’estabilitat de la fase NiTi en el diagrama abasta una regi6 forca estreta,
ja que es formen altres fases no susceptibles de transformar a martensita, com Ti,Ni 0
TiNig [ref 1]. Per aix0 el marge per a modificar les TTM’s, mitjancant variacions de
composicié al voltant de I’estequiomeétric, és petit. D’aquesta manera, per a poder
conformar aliatges amb unes temperatures de transformacio més elevades és necessari
afegir un tercer element, habitualment Pd, Hf o Zr [ref 36]. D’altra banda, si es vol
utilitzar per a aplicacions criogeniques, I’aliatge NiTi esdevé molt fragil a baixes
temperatures, amb la qual cosa s’acostuma a afegir Fe per a pal-liar aquest efecte [ref 5].

Per a determinades aplicacions es requereix una elevada histéresi, com sén alguns
sistemes d’acoblaments —brides- . En aquest cas I’addicié de Nb genera una dispersio de

particules que provoca un augment de la histéresi fins a 150 °C [ref 36].

1.8 Aliatges ferromagnétics amb memoria de forma.

Els aliatges ferromagnétics amb memoria de forma constitueixen el tercer gran
grup en el camp dels aliatges amb memoria de forma. Els aliatges amb memoria de
forma convencionals sén els materials utilitzats en actuadors que majors deformacions
poden assolir. La baixa frequéncia de treball dels aliatges amb memoria de forma
convencionals (de I’ordre dels Hz) suposa un inconvenient a I’hora d’utilitzar aquests
materials com a actuadors, degut a la lentitud dels processos d’escalfament i, sobretot, de

refredament. Els materials magnetostrictius convencionals permeten freqiéncies de
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treball més altes (de I’ordre de 10° Hz), perd, per contra, les deformacions que

s’assoleixen son notablement inferiors, de I’ordre del 0.2% [ref 37][ref 38].

El descobriment de grans deformacions induides per un camp magnetic extern
en aliatges Ni,MnGa tipus Heusler associades a la reorientacio de variants induida per
camp magneétic (MIR: magnetically induced reorientation) a temperatures al voltant
d’ambient, va generar un gran interés en els aliatges amb memoria de forma
ferromagnetics [ref 3]. La possibilitat d’induir grans deformacions, de fins al 10 % [ref
40], en monocristalls de Ni-Mn-Ga amb una bona reproductibilitat a elevades
frequéncies (de I’ordre de 10%-10° Hz) permetria utilitzar aquest aliatge en actuadors
magnétics d’alta freqliencia. A més, aquests materials presenten altres avantatges, com la
possibilitat de treballar a temperatures elevades amb una bona reproductibilitat, o bé un

efecte magnetocaloric elevat. [ref 39]

En un principi la deformacio de materials per aplicacié d’un camp magnetic tenia
lloc mitjancant el procés de reorientacié de variants, es a dir, en fase martensita. Pero
posteriorment, es va aconseguir obtenir les condicions necessaries per a induir
deformacions reversibles del 6 % -cicles superelastics- per accié d’un camp magneétic

també en un aliatge Ni-Mn-Ga [ref 41].

En els darrers anys s’ha desenvolupat un nou concepte relacionat amb I’induccio
de grans deformacions per accio d’un camp magnétic. Els sistemes Ni-Mn-In i Ni-Mn-
Sn es caracteritzen per presentar una magnetitzacié practicament nul-la en fase
martensitica i una elevada magnetitzacié de la fase matriu (la martensita és no
magneética i I’austenita és, en aquests aliatges, ferromagneética). En aquestes condicions
en aplicar un camp magnétic a una temperatura inferior a As (0 entre As i Ay¢), en fase
martensitica, es produeix una transicié metamagnetica en la que s’indueix la formacié de
la fase magnetica, en aquest cas de I’austenita. Partint d’una martensita autoacomodada,
en aplicar un esforg, es reorientara generant una gran deformacié. A continuacio, en
aplicar un camp magnetic a la mostra reorientada, aquesta transformara a austenita
recordant la forma inicial. Aquest fenomen es coneix com efecte memoria de forma
metamagneétic, mentre que els sistemes que presenten aquestes propietats és coneixen
com a aliatges metamagnétics amb memoria de forma [ref 42][ref 43][ref 44]. Aquest

seria un cas d’autéentic efecte memoria de forma magnétic (MSME) que, a diferéncia del
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MIR, involucra una transformacié de fase entre la martensita i I*austenita. Tant el proces
de MIR com el MSME, son casos de deformacié induida per camp magnetic (MFIS:

magnetic field-induced strain).

L’aliatge Ni-Mn-Ga és, de llarg, el que posseeix la millor combinacié de
propietats pel que fa a I’obtencio de grans MIR. Pero aquest aliatge té una desavantatge
molt important, que és la seva elevada fragilitat. Per aix0, s’esta investigant tot un
ventall de sistemes ferromagnétics amb memoria de forma alternatius, com per exemple
Co-Ni-Al, Fe-Pd, Fe-Pt 0 Ni-Fe-Ga. Alguns d’aquests sistemes son intrinsecament més
dactils, i en altres es pot millorar la seva ductilitat introduint precipitats d’una segona
fase [ref 59]. Fins ara, pero, en cap d’aquests sistemes s’ha assolit el grau de deformacio
aconseguit en Ni-Mn-Ga. A continuacié es revisen algunes de les caracteristiques

d’aquests sistemes ferromagnetics.

1.8.1 Aliatges Ni-Mn-Ga

El sistema Ni-Mn-Ga és el referent dins el camp dels aliatges amb memoria de
forma ferromagnetics. Perd com s’ha comentat anteriorment, la possibilitat d’obtenir
grans deformacions en un procés de MIR depen del tipus de martensita. En un treball
realitzat per Okamoto et al. es comparen diferents parametres que intervenen en el MIR
per a les diferents fases de martensita del sistema Ni-Mn-Ga utilitzant dos aliatges de
composicié propera a I’estequiometrica [ref 45]. A continuaci6 es detallen alguns dels

resultats que es recullen en I’esmentat treball.

La fase matriu de I’aliatge Ni,02,Mn109Gagge presenta un ordenament a segons
veins L2;. En transformar termicament , a 309 K, es forma una fase modulada 14M (amb
tetragonalitat c/a=0.92). Si es continua refredant, a uns 202 K es produeix una
transformacio intermartensitica 14M—10M (c/a=0.94). Amb una petita variacié de la
composicid respecte de I’estequiomeétrica, Nij14Mngg,Gaggs, S’aconsegueix que la
transformacio termica doni lloc a la formacié de la martensita no modulada 2M
(c/a=1.20) a una temperatura de 352 K [ref 45].
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Pel que fa a propietats magnetiques, en les martensites modulades 10M i 14M
I’eix de facil imantacio és I’eix ¢ , mentre en la martensita no modulada el pla facil és el
perpendicular a I’eix c [ref 45]. Un dels parametres determinants en la quantitat d’esforg
magnétic que es capa¢ d’exercir el camp magnétic sobre el material és la constant
d’anisotropia magnetocristal-lina, K,. Els valors d’aquesta constant per a I’aliatge Ni-
Mn-Ga sén de 3.0 x10° J.m™ per la martensita 10M a 200 K, 1.8 x10° J.m™ per la
martensita 14M a 300 K i 2.8 x10° J.m™ per la martensita 2M a 300 K [ref 45].

En el procés de reorientaci6 en martensita existeixen caracteristiques que
diferencien clarament aquestes tres fases. La diferéncia més significativa és que I’esforg
de reorientacié sota compressio de les martensites modulades és de 1.5-2 MPa —amb
esfor¢ aproximadament constant en tot el domini de deformacidé. Mentre que en la
martensita no modulada L1, I’esfor¢ de reorientacid, lluny de ser constant, inicialment és
d’uns 10 MPa i d’uns 20 MPa en el final del procés. En regim superelastic, les
deformacions maximes teoriques induides per esfor¢c en les diferents martensites son
similars a les del sistema Ni-Fe-Ga -que veurem més endavant-, amb aproximadament
un 4 % per la 10M, un 6 % per la 14M i un 14 % per la no modulada L1, sota esfor¢ de

tensid en la direccio [100] (calculat a partir dels parametres de xarxa donats en [ref 46]).

Analitzant en conjunt tot aquest recull de dades de naturalesa magnetica i
mecanica, es conclou que en les martensites modulades 10M i 14M I’esforc de cisalla
magnetic, tmag, €S superior a I’esfor¢ de cisalla mecanic de reorientacio, treq. En la
martensita 10M, a 200K, la treq és de 0.5 MPa i la tmag de ~3 MPa, mentre que en la 14 M
Treq €5 0.8 MPa i la tmag d” 1 MPa. Aix0 significa que es donen les condicions necessaries
per a que tingui lloc el procés de reorientacio per accié d’un camp magnetic (MIR) en
aquests dos tipus de martensita modulada. En la martensita no modulada L1, succeeix el
contrari. L’esfor¢ necessari per a reorientar les variants és excessivament alt (treq = 10

MPa) per a poder-se realitzar per accié d’un camp magnétic (tmag ~ 0.8 MPa) [ref 45].
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1.8.2 Aliatges base Co

Els aliatges base Co es varen comengar a estudiar en qualitat d’aliatges amb
memoria de forma convencionals, perd des del descobriment de les grans deformacions
associades a la reorientacié induida per camp magnétic varen ser reconsiderats com a
potencials aliatges amb memoria de forma ferromagnétics. Els sistemes base Co més
estudiats sén els Co-Ni-Al i Co-Ni-Ga [ref 47]. La fase matriu d’ambdos sistemes
presenta un ordenament B2 a primers veins, que, en transformar a martensita, déna lloc a
una fase no modulada L1,. Aquest tipus de martensita requereix un elevat esfor¢ per a la
reorientacid de variants en comparacio amb les fases modulades 10M i 14M. Per aixo,
malgrat que aquests aliatges tenen una constant d’anisotropia magnetocristal-lina molt
elevada, de 2.0 x 10° J.m™® a 300 K -del mateix ordre que el sistema Ni-Mn-Ga- les
deformacions induides per camp magneétic sén de I’ordre de 0.01 % i 0.06 % per al Co-
Ni-Ga en cintes texturades i per al Co-Ni-Al en monocristalls, respectivament. Aquests
valors, dos ordres de magnitud inferior als obtinguts en Ni-Mn-Ga, son excessivament

baixos per a aplicacions practiques.

Com a aliatges amb memoria de forma convencionals, els aliatges base Co
presenten unes propietats de resistencia mecanica molt millors que el sistema Ni-Mn-Ga,
i a més poden ser millorades si es provoca la precipitacio de la fase y. Per contra les
deformacions que s’obtenen en induir la transformacié per esfor¢ son un 30% menors
que en el sistema Ni-Mn-Ga. La deformacié maxima en I’aliatge CosNiz Alyg sota

compressio és d’aproximadament un 4 %, en la direcci6 [100] [ref 48].

1.8.3 Aliatges base Fe

Els aliatges base Fe son una opci0 interessant com a aliatges de memoria de
forma magnétics. El tret diferencial d’aquests aliatges amb els altres sistemes
ferromagnetics és que transformen a temperatures notablement més baixes. Els dos
sistemes base Fe més estudiats son el Fe-Pd amb composicions al voltant de FezoPdso i el
FesPt. La fase matriu dels dos aliatges presenta una estructura cubica (FCC) i en

transformar dona lloc a una estructura martensitica tetragonal (FCT). Ambdds sistemes
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tenen unes temperatures de transformacié martensitica baixes (230 K and 85 K,
respectivament) i unes temperatures de Curie molt elevades en comparacié amb el
sistema Ni-Mn-Ga (T *? ~600 K, front a T/N"™M™2 ~370 K) [ ref 49]. Les constants
d’anisotropia magnetocristal-lina son forca elevades (entre 1.8 i 3.5 -10° J-m®, en funci6
de la composicid i temperatura) [ref 50], gracies, en part, a les seves elevades
temperatures de Curie. En consequéncia la MAE disponible sera elevada. Aquest factor
juntament amb el fet que I’esforc de reorientacio de la martensita €s baix (oreor ~ 0.5-2.5
MPa [ref 51]) permet aconseguir deformacions de fins a 3.5%, que suposa un 100 % de
la deformacié possible, en el Fe-Pd, en un domini de temperatures de fins al 230 K [ref
50]. Mentre que per al sistema Fe-Pt s’han aconseguit deformacions de fins a 2.3 % a
4.2 K [ref 52].

Malgrat que els aliatges base Fe posseeixen unes propietats magnétiques i
mecaniques optimes per a la induccid de deformacions per camp magnetic, les baixes
temperatures de transformacié limiten I’aplicabilitat d’aquests aliatges a finalitats

criogeniques. Un altre factor en contra d’aquests aliatges és el seu elevat cost.

1.8.4 Aliatges Ni-Fe-Ga

El sistema Ni-Fe-Ga presenta forca analogies amb el sistema Ni-Mn-Ga, envers a
les fases que es formen tant en austenita (L2; i B2) com en martensita (10M, 14M i L1o)
[ref 53]. L’aliatge més estudiat d’aquest sistema no és I’estequiometric sind el de
composicid NissFej9Gayy ja que transforma al voltant de temperatura ambient i a més
Tc> M. La fase matriu presenta una transicié ordre-desordre, al voltant de 950 K, en la
qual en escalfar, la fase L2; (ordenament a segons veins) transforma a B2 (ordenament a
primers veins) [ref 54]. A partir d’ambdues fases austenitiques les fases de martensita
induides termicament son les modulades 10M i/0 14M, en funci6 de la composicio [ref
56]. Les fases de martensita induides mecanicament a esforcos baixos son també les
modulades, 10M i 14M, i a esforcos elevats s’indueix la martensita no modulada L1o. De
manera esquematica, la sequéncia de la transformacié induida per esfor¢ és
L2,(B2)—»10M—14M—L1, [ref 55]. D’altra banda el sistema Ni-Fe-Ga presenta
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I’avantatge de tenir una major ductilitat -respecte del sistema Ni-Mn-Ga-, causada per la

precipitacio de fase y.

El sistema Ni-Fe-Ga ofereix la possibilitat d’induir grans deformacions
reversibles en regim superelastic. En monocristalls, el grau de deformaci6 depén en gran
mesura de I’orientacié del cristall. Les maximes deformacions, en I’esmentat sistema
s’obtenen aplicant I’esfor¢ en la direccié <100>. En I’aliatge NissFe19Gay7, en induir per
esfor¢ la transformacié L2;—10M en aquesta direccid, la deformacié associada a la
transformacio és d’un 4.2 %, mentre que en induir la formaci6 de la martensita 14M, la
deformacio és del 6.2 %. La deformacid associada a la martensita no modulada L1,
depeén de si I’esforg s’aplica en mode tensié o en mode compressio. En induir la fase L1
sota compressio, I’eix ¢ (eix llarg) s’orienta en les direccions perpendiculars a I’esforc,
generant un sistema bivariant que dona lloc a una deformacié d’un 6.6%. En induir la
transformacio sota esforg de tensio I’eix ¢ s’orienta en la mateixa direccio de la tensio.

D’aquesta manera és possible assolir deformacions del 13.6 % [ref 55].

Pero de cara a obtenir deformacions induides per camp magnétic, el sistema Ni-
Fe-Ga parteix en desavantatge front al sistema Ni-Mn-Ga. La rad és que existeix una
gran diferéncia entre les constants d’anisotropia magnetocristal-lina, K,, d’ambdos
aliatges. No s’ha trobat bibliografia que indiqui el valor de la K, d’algun aliatge del
sistema Ni-Fe-Ga a temperatura ambient, pero en qualsevol cas, és molt inferior a 0.5 x
10° J-m™ [ref 30], molt per sota del llindar minim de K, per a poder induir deformacions
de magnitud raonable, que seria de I’ordre d” 1 x 10° J-m™>. Caldria refredar fins a 100 K
per a assolir una K, d” 1.2 x 10° J-m™ [ref 57].

1.9 Descripcio de les estructures cristal:-lines del sistema Ni-Fe-Ga

A nivell estructural existeixen molt pocs treballs realitzats sobre el sistema Ni-
Fe-Ga, en comparacid6 amb [I’elevat nombre de treballs centrats en I’estudi de les
diferents estructures del sistema Ni-Mn-Ga. Considerant que existeixen analogies
estructurals importants entre ambdds sistemes, bona part de la informacié estructural del
sistema Ni-Fe-Ga , s’obté a partir dels estudis realitzats sobre el sistema Ni-Mn-Ga.
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Noti’s que els parametres de xarxa que s’indiquen en els apartats vinents corresponen a

I’aliatge NissFei19Gayy,

1.9.1 Fase L2,

Com s’ha vist anteriorment existeixen dues fases possibles d’alta temperatura, és a
dir, de l'austenita. La fase L2; presenta una estructura tipus Heusler. Els aliatges tipus
Heusler son compostos intermetal-lics ternaris de composicio estequiometrica X,YZ, de
grup espacial Fm3m, amb ordre configuracional a segons veins i de natura
ferromagnetica. En referéncia als elements que formen habitualment aquest tipus
d’aliatges, I’element X acostuma a ser un metall de transicié (normalment Cu, Ni, Co o
Pd, entre d’altres). En el cas del sistema Ni-Fe-Ga és el Ni el que ocupa aquesta posicio.
La posicié Y normalment és ocupada per Mn, pero en I’aliatge estudiat en el present
treball és substituit per Fe. L’element Z acostuma a ser un semimetall del grup 1A, IVA
0 VA de la taula periodica (Al, Ga, In, Si, Ge, Sn, ...) [ref 58]. El parametre de xarxa
d’aquesta estructura cubica és a, (L2;) = 0.576 nm [ref 55] (Fig. 1. 12).

1.9.2 Fase B2

En escalfar un aliatge tipus Heusler a temperatures molt elevades (al voltant 950
K, en el cas del sistema Ni-Fe-Ga) I’estructura es desordena i passa a tenir una estructura
B2 (grup espacial Pm3m), en la que les posicions Y i Z de I’antiga estructura L2,
passen a ser ocupades arbitrariament per atoms de Fe o Ga, mentre que el Ni es manté en
el centre del cub. La fase B2, presenta, aleshores, un ordenament a primers veins.
Aquesta estructura derivada de la fase L2; també eés cubica, amb el parametre de xarxa,
que és la meitat de L2; (a, (B2) = 0.288 nm) [ref 55] (Fig. 1. 12).
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Fig. 1. 12 Estructures cristal-lines de les fases austenitiques L2, i B2, i la fase

martensitica L1, derivada de la fase L2;.

1.9.3 Martensita 10M (5-layered)

Partint de la cel-la de la fase matriu, quan aquesta transforma a martensita 10M

experimenta un escur¢cament d’un eix (eix c) i un eixamplament en dos eixos (eixos a).
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Segons alguns autors, entre els dos eixos a hi ha una diferéncia d’algunes mil-lesimes de
nanometre, per la qual cosa es podria considerar ortorombica, perd en general es
considera tetragonal. A més de la variacio de les distancies interatomiques, també hi ha
una petita alteracié de I’angle . La martensita 10M presenta, estrictament parlant, una
estructura monoclinica amb c/a<1 respecte dels eixos de I’austenita (Fig. 1. 14 a). Els
seus parametres de xarxa en els eixos monoclinics son a = 0.424 nm, b = 0.269 nm, ¢ =
2.088 nm, amb una distorsié monoclinica de g = 91.49° [ref 55]. Com es mostra a la Fig.
1. 13, la superxarxa d’aquesta fase té una modulaci6 de cinc cel-les, amb una sequéncia

d’apilament de (32 ),, segons la notaci6 de Zhdanov.

1.9.4 Martensita 14M (7-layered)

La transformacio d’austenita a martensita 14M consisteix en una distorsio de la
cel-la que causa un allargament de dos eixos en diferent grau (generant els eixos a i b, on
a#b) i un escurcament de I’altre eix (generant I’eix c). Aixi doncs, la distorsio que déna
lloc a aquesta fase també resulta en una relacié c/a<l. En la martensita 14M la distorsio
monoclinica de I’angle B és major que en la martensita 10M (Fig. 1. 14 b). Els
parametres de xara de la martensita 14M en els eixos monoclinics sén a = 0.424 nm, b =
0.269 nm i ¢ = 2.927 amb una distorsi6 monoclinica de g = 93.18° [ref 55]. La
superxarxa d’aquesta fase té una modulacié de set celles, amb una sequéncia
d’apilament de (52); (Fig. 1. 13).
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Fig. 1. 13 Projecci6 en dues dimensions de les martensites 10M i 14M.

1.9.5 Martensita L1, (2M)

La distorsio que condueix a la formacié de la martensita no modulada L1, es
oposada a les anteriors. En aquest cas, la fase matriu experimenta un escur¢cament de dos
eixos (eixos a) i un allargament de I’eix restant (eix c). En conseqiiencia, la distorsio de
la xarxa resulta en una relacié c/a>1 (Fig. 1. 14 c). La martensita L1y presenta una
estructura tetragonal de base axa amb a = 0.381 nm, i d’algada ¢ = 0.327 nm [ref 55].
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——  10M martensite —— 140 martensite
——————— austenite z’ - austenite
(a) (b)

——  L1; martensgite
——————— austenite

(©)

Fig. 1. 14 Representacio de la distorsio de la xarxa quan I’austenita transforma a
martensita 10M (a), 14M (b) i L1, (c).

1.9.6 Fase v: L1, (ordenada) i Al (desordenada)

La fase y no contribueix directament als fenomens relacionats amb propietats de
memoria de forma, en el sistema Ni-Fe-Ga, pero si contribueix a millorar la resistencia
mecanica, concretament la cohesio entre grans, dels aliatges policristal-lins. La
composicié quimica d’aquesta fase és diferent a la matriu, per tant requereix un procés

de difusio com és normal en tot procés de precipitacio. Respecte de la composicio de
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I’austenita, la fase y s’enriqueix Fe (fins a ~30%) en detriment de Ga (fins a ~17%),

mentre que el contingut de Ni és aproximadament constant. [ref 53].

La fase y a elevada temperatura presenta una estructura desordena de tipus Al
(ordenament a primers veins). A una temperatura d’uns 900 K aquesta fase pateix una
transformacio ordre-desordre que dona lloca la fase ordenada L1, (ordenament a segons

veins) [ref 53]. El parametre de xarxa d’aquesta estructura ctbica és a(y) = 0.361 nm.
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Equips de mesura

2.1 Equipament de caracteritzacio mecanica

2.1.1 Magquina d’assaigs mecanics Zwick Z100

La maquina d’assaigs mecanics permet enregistrar els diagrames esforc-
deformacié sota diferents modes de treball: tensié simple, compressié simple o bé
fatiga. En el present treball s’ha utilitzat en mode de compressio simple. En les mesures
realitzades s’enregistren les corbes d’esfor¢-deformacid, tant del procés de carrega com

de descarrega. Aix0 permet observar la histeresi corresponent a la transformacio
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martensitica, i determinar els esforcos critics de la transformacié directa i de la inversa,

aixi com la deformacio associada a la transformacio.

La maquina d’assaigs Zwick 2100, dels Serveis Cientifico-técnics de la UIB
consta d’un bastidor, una unitat de control i mesura de posicié (travessers), un sensor
de forca (cel-la de carrega), un extensometre digital, un controlador manual, una camera
de temperatura i un ordinador que controla I’instrument i permet enregistar les dades
[ref 1][ref 2].

Zwick J Z100

Fig. 2. 1 Imatge de la maquina d’assaigs Zwick 2100 dels Serveis Cientifico-

técnics de la UIB.



Equips de mesura 49

La maquina utilitzada treballa amb control de deformacio, és a dir, el travesser,
es desplaca a una velocitat de deformacié constant. EI moviment del travesser es realitza
mitjangant un vis sens fi. El sistema motor té una resolucié de 0.87 pm amb una

reproduibilitat de la posici6 de + 2 um [ref 1].

La forca maxima que pot fer aquesta maquina és de 100 kN tant en tensidé com
en compressid. La cel-la de carrega mesura la forca que el travesser aplica sobre la
mostra per a cada valor de deformacio. Amb aquesta cel-la de carrega la forca exercida
per la maquina —mitjancant I’electronica d’adquisicio- es transforma en senyal eléctric

analogic, que posteriorment a traves del software es converteix a forca o esforg.

Per a poder realitzar mesures a temperatures diferents a ambient, s’utilitza una
cambra que ‘tanca’ el conjunt capcals-mostra, i que refreda I’atmosfera mitjancant N,
liquid, o bé I’escalfa mitjancant una resistencia eléctrica. La cambra de temperatura
permet treballar en un domini de temperatures entre -150 i 400 °C segons les
especificacions [ref 1] (a la practica permet treballar entre -40 i 400 °C
aproximadament). Les mesures es fan a temperatura constant. Mitjancant el sistema de
control de temperatura s’aconsegueix una gran estabilitat en la temperatura a I’interior
de la cambra, amb variacions menors a 1 °C. La cambra disposa d’un sensor en la ruta
de la circulacio de I’aire, pero addicionalment s’adapta un termoparell en un punt proper

a la mostra per a disposar d’un mesura més fiable de la temperatura de la mostra.

En realitzar un esforg els travessers també pateixen una certa deformacio
elastica. A pesar de que aquesta deformacié elastica és molt petita en tant per cent, la
llargaria dels travessers és d’aproximadament 1 m, de forma que la deformaci6 total que
pateixen els travessers pot ser de I’ordre de 10* um per als esforcos utilitzats en les
mesures dels aliatges estudiats en el present treball. La deformacié que adquirim es
mesura directament mitjancant la posicio dels travessers, i també s’inclou la deformacid
elastica dels travessers. Per aix0, per a construir les corbes esfor¢-deformacio s’aplica
un correccio de la deformacio d’acord amb el calibratge que es detalla en I’apendix 1 de

la tesi.
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2.1.2 Maquina d’assaigs Adamel-Lomarghy DY 30

L’Adamel-Lomarghy DY30 (Fig. 2. 2) és una maquina d’assaigs de menors
prestacions que la Zwick 2100, ja que només permet assolir forces de fins a 1 kN. Pero
presenta certs avantatges respecte de I’anterior. D’una banda, disposa de més espai en la
zona dels capcals de la mostra per a poder col-locar diferents accessoris. D’altra banda,
és una maquina més versatil en el sentit que ofereix la possibilitat de poder canviar el
sentit del moviment del travesser en qualsevol moment durant I’assaig. Dit en altres
paraules, permet elegir el moment en que es vol iniciar la descarrega a partir del que es
pot veure en la corba esfor¢-deformacié que es va mostrant a temps real (a través del
monitor de I’ordinador).

Fig. 2. 2 Imatge de la maquina d’assaigs Adamel-Lomarghy DY30



Equips de mesura 51

Aquesta versatilitat fa que la DY30 sigui més util per a realitzar assaigs de
reorientacio de mostres entrenades a doble memoria, 0 bé per a realitzar cicles de
tensié/compressi6 com a meétode d’entrenament per a educar mostres. L’Adamel-
Lomarghy DY30 també permet treballar tant en condicions de tensi6 com de

compressio.

L’adquisicié de dades es du a terme a través d’un ordinador que pren les dades
de forca i de deformacio mitjangant dos multimetres digitals HP 10833B connectats a
I’ordinador pel bus GP-IB 10833B. Les mesures de forca es prenen a partir de la cel-la
de carrega, mentre que per a poder determinar les deformacions de la mostra amb una
bona precisio es va adaptar un sensor LVDT (transductor diferencial variable lineal) als

capcals de la maquina.

2.1.3 Equip de ciclatge termomecanic

Per a dur a terme els cicles termomecanics i mesures de dilatometria, s’ha
utilitzat un dispositiu construit al laboratori. La tecnica d’aquest consisteix en la mesura
de la variaci6 de la llargada de la mostra en funcié de la temperatura, durant el
refredament i escalfament en el domini de temperatures de la transformacié, sota un

esforg constant.

El sistema de premsa esta format per un conjunt cilindre-pisto, on el cilindre és
mobil, i el pistd esta fixat amb I’estructura. Sobre el cilindre és on s’aplica I’esforg i,
també, sobre on es mesura el desplacament causat per la transformacid. L’esforg extern
s’aplica mitjancant un pes que transmet I’esforg al cilindre a través d’un fil mitjancant
un sistema de politges. La variacié de la posicio del capcal es mesura amb un sensor
laser “micro-Epsilon optoNCDT 1404” (Fig. 2. 3). Tal i com s’indica en aquesta figura,
la posicid de la mostra correspon a I’aplicacié d’un esfor¢ de compressio, que és la

configuracié emprada en els experiments realitzats.

Cal destacar que el cilindre i el pistd estan fabricats en INVAR (FegsNisg).
Aquest material té un coeficient d’expansi6 lineal molt baix, aproximadament 1.2.10°

K és a dir unes 10 vegades inferior als acers. La finalitat de construir aquests
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components en INVAR és minimitzar I’error que causa la dilatacio termica de
I’estructura de I’equip en variar la temperatura durant les mesures de deformacid
associada a la transformacié martensitica. L’equip en conjunt té un sensibilitat

suficientment elevada com per mesurar variacions de longitud inferiors a 10 yum.

( %
Sensor 1
LASER
@)
1 —I_

Cilindre

Pist6

Bany térmic

Mostra

Fig. 2. 3 Representacié esquematica del dispositiu utilitzat en el ciclatge

termomecanic.
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Els processos de refredament i escalfament es duen a terme a través d’un bany
en el que s’hi troba submergit el conjunt premsa-mostra. Depenent del rang de
temperatures de treball (en funcié de la temperatura de transformacié del material a
estudiar) s’utilitza un bany d’alcohol etilic (de -70 fins a +70°C) o bé de
polidimetilsiloxa (amb agents estabilitzants, Julabo Labortechnick) (de -40 fins a +250
°C). El refredament del bany es du a terme refredant amb N liquid el recipient que
conté el bany, mentre que I’escalfament es du a terme mitjancant dues resisténcies
submergides en el bany. Durant tot el procés el bany es troba en continua agitacio per
tal d’homogeneitzar la temperatura. Les velocitats, tant del refredament com de
I’escalfament, son d’aproximadament 4 K/min. El control de la temperatura es du a
terme mitjancant un termoparell tipus K submergit en el bany en una posici6é propera a
la mostra. Per a I’adquisici6 de les dades, els senyals del sensor de posici6 i del
termoparell es mesuren amb dos multimetres digitals HP 10833B connectats a un
ordinador PC pel bus GP-1B. L’adquisicio de dades es realitza cada quatre segons. A la
imatge que es mostra a continuacio (Fig. 2. 4) es pot observar I’aspecte real de I’equip

de ciclatge termomecanic.

Recentment, es va fer una adaptacié al sistema per a poder realitzar cicles
termomecanics sota esfor¢ de tensid. Les mordaces/capgals per a mostres tipus “os de
ca” han estat construides en Ilautdé també en el propi laboratori. La ubicacio6 dels capgals
de tensid i disposicié de la mostra és la mateixa que en I’equip adaptat per a mesures de

deformacio sota camp magneétic que s’explica mes endavant (Fig. 2. 5).
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Fig. 2. 4. Imatge de I’equip de ciclatge termomecanic.

2.1.4 Equip de mesura d’MFIS

Per a procedir a la induccié i mesura de la deformacié de la mostra mitjancant
camp magnetic, s’ha utilitzat un equip fabricat en el propi laboratori —equip d’MFIS-,
que consta d’un sistema per a aplicar un esfor¢ de tensié constant, un electroimant
GMW-3470 i un sensor laser de posici6 “optoNCDT micro optronic”. La part
mecanica/estructural d’aquest equip és, en realitat, una adaptacié de I’equip de ciclatge

termomecanic sota tensio (vist anteriorment) al qual s’hi ha acoblat un electroimant que
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generara el camp magnétic i s’ha eliminat el bany termic. L’equip en conjunt té un

sensibilitat suficientment elevada com per mesurar variacions de longitud inferiors a 10

pm.

4

Sensor
LASER
0)

Pisté .
(fixe) «— C|I|nc_ire
(mobil)
Mostra
* I
Electroimant Electroimant

Fig. 2. 5 Representacid esquematica de I’equip utilitzat en el deformaci6 indida per

camp magneétic (MFIS) assistida per esfor¢ de tensio.
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En aquests experiments, la mostra es sotmet a un esfor¢ de tensié constant i a
continuacio s’aplica el camp magnetic. El sistema d’aplicacié de tensié consta d’un
capcal fix i un mobil, fabricats en llauté —no ferromagnetic-, adaptats per a la subjeccio
de mostres tipus “os de ca”. El capcal mobil esta unit a un sistema pisté cilindre que
actua de guia i que només permet desplacaments en la direcci6 d’aplicacié de la carrega
(Fig. 2. 5).

Les rampes de pujada i baixada d’intensitat de camp magneétic es controlen amb
un font d’alimentacio KEPCO BOP (bipolar operational power) 50-4M que controla la
intensitat de corrent subministrat a I’electroimant. D’aquesta manera, s’aconsegueix que
I’augment i disminuci6 del camp magnetic sigui a velocitat constant. EI valor maxim de

camp que es pot assolir és de 14 kOe.

2.2 Caracteritzacio6 termica.

2.2.1 Calorimetria diferencial de rastreig (DSC)

Les mesures de Calorimetria Diferencial de Rastreig (DSC) s’han dut a terme en
un calorimetre TA Instruments DSC 2920 dels Serveis Cientifico-técnics de la UIB.
Aquesta tecnica és ampliament utilitzada per a fer una primera caracteritzacio dels
aliatges amb memoria de forma, en la qual es determinen les temperatures de la
transformacio, calor bescanviat i la histeresi de la transformacid. Aquest equip permet
treballar en un domini de temperatures d’entre -70 i 700 °C. El calorimetre disposa d’un
espai on es col-loca la mostra i un altre on es posa una referencia que no transformi en el

domini de temperatures a estudiar.

Existeixen dos tipus de DSC’s. D’una banda, els de compensacio de poténcia, en
els que el parametre mesurat és la quantitat d’energia bescanviada amb la mostra per a
mantenir a zero la diferéncia de temperatura respecte a la referéncia durant una rampa
d’escalfament o refredament. L’equip de calorimetria que es disposa en els Serveis
Cientifico-técnics de la UIB és del tipus flux de calor. El principi de funcionament

d’aquest tipus de calorimetre és el seguent. Durant el procés de refredament o
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d’escalfament, si la mostra no experimenta cap transicio, es manté a la mateixa
temperatura que la referéncia, de manera que la diferencia de temperatura entre la
mostra i la referencia, AT, és zero. Perd quan la mostra experimenta una transformacié
allibera o bé absorbeix calor, amb la qual cosa es refreda o escalfa. D’aquesta forma es
genera una diferencia de temperatura entre la mostra i la referéncia, que és detectada pel
sistema com una diferencia de potencial eléctric, AV. Finalment, el senyal de sortida del

DSC s’obté a partir del AV mitjancant un factor de calibratge.

v £ 5
J|—2 S n },_
la—.ﬁ fﬂ !1 Faﬁ /J(! T{I” }
\!—r {\’///-Q}& -
s 4 o E ¥
N {
NN N
.. | Com- Rerorder
AT << “ | puter g’h @ (T}
ralibrotion
KT

Fig. 2. 6. Representacid esquematica del funcionament d’un calorimetre de flux
de calor.l suport, 2 forn,3 coberta, 4 termoparells, 5 programador i
controlador, S gresol per a la mostra, R gresol per a la referencia, @5 flux de
calor del forn cap a la mostra, @gr flux de calor del forn cap a la referencia,

@y, flux de calor mesurat, K factor de calibratge.

Els cicles duts a terme amb aquest aparell consisteixen en realitzar rampes de
refredament i escalfament a un ritme de variaci6 de la temperatura constant
(habitualment 5 °C/min) i I’aparell enregistra, en funcié de la temperatura, el senyal
proporcional a la potencia dissipada/absorbida per la mostra. Aixi doncs, en el
termograma final apareix un pic associat a la potencia calorifica, 6Q/dt, en el domini de

temperatures en les que té lloc la transformacio.
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En estudiar una transformacié de fase de primer ordre qualsevol i, concretament,
la transformacié martensitica, és possible determinar el canvi d’entropia de la
transformacio, directament a partir dels termogrames obtinguts pel calorimetre. EI canvi
d’entropia des de I’inici de la transformacié/retransformacié fins a una temperatura

intermedia, T, es determina mitjancant la seguient expressio:

.
As(ry= [ R4t dT
Tinici dt |dT| T

En la transformacié martensitica es possible trobar la fracci6 de material
transformat, ja que aquesta és proporcional al canvi d’entropia de transformacio, que,

per exemple en la transformacié directa, es pot aproximar com:

J.T-:nici':::é(;l(tQ (;j'|t' dT
X(T) = AS p—m

2.3 Caracteritzacio microscopica

En el present treball, que essencialment es centra en I’estudi de propietats
mecaniques dels aliatges amb memoria de forma, la caracteritzacié microscopica permet
coneixer alguns aspectes basics tant a nivell estructural com microestructural, com per
exemple I’efecte dels cicles mecanics sobre el material. El protocol que es segueix
habitualment consisteix en, inicialment, determinar aspectes microestructurals de
I’aliatge com son la presencia o no de precipitats de segona fase, forma i grandaria dels
grans en aliatges policristal-lins. Una vegada realitzada la caracteritzacid mecanica,
s’estudia I’efecte dels cicles mecanics sobre la xarxa, com per exemple la quantitat de
dislocacions introduides i la seva orientacio, aixi com es caracteritzen els diferents tipus
de martensita que es formen i la seva morfologia (variants), I’interaccio entre precipitats
de segona fase i la fase martensitica, etc. A les instal-lacions de la UIB es disposa de

microscopis electronics de transmissio i de rastreig, i de microscopis optics.
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2.3.1 Microscopia electronica de transmissio

S’han utlitzat els equips Hitachi H600 (Fig. 2. 7) i el Jeol 2010 (Fig. 2. 8) dels
Serveis Cientifico técnics de la UIB. Aquest ultim és d’alta resolucio i a més esta dotat

d’un accessori de microanalisi EDX Oxford Inca.

Fig. 2. 7 Imatge del microscopi electronic de transmissié Hitachi H-600 dels Serveis

Cientifico-tecnics de la UIB.
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Quan un feix d’electrons rapids incideix en una mostra, aquests perden energia a
mesura que penetren en el material, com a conseqliencia de les interaccions que
pateixen. Si s’utilitzen mostres molt primes, el feix d’electrons és capag¢ de travessar la
mostra, sortir per la cara posterior, i ser detectat. Si la mostra és prima (menor a 200
nm) i cristal-lina, les interaccions elastiques (sense perdua d’energia) donen lloc a la
difraccio d’electrons en la que els electrons incidents, una vegada travessada la mostra,
queden desdoblats en diversos feixos: un que no pateix cap desviacio respecte del feix
incident (feix transmes) i altres que queden lleugerament desviats (feixos difractats).
Aquesta és la base del funcionament d’un microscopi electronic de transmissio [ref 4].

La majoria dels elements més importants del microscopi electronic de
transmissio s’ubiquen a la columna, que és, precisament per on viatgen els electrons.
Aquesta columna es manté en un elevat buit mitjancant dues bombes difusores i dues
rotatories. EI microscopi d’alta resolucié Jeol 2010 disposa, a més, d’una bomba ionica
que permet assolir un buit més elevat. Tant les bombes de buit com la font d’alta tensio
-que no es poden veure en la imatge (Fig. 2. 7)- es refrigeren mitjangant un corrent

d’aigua .

El cand electronic, que genera el feix d’electrons que forma I’imatge, esta situat
a la part superior de la columna. El cano esta format per tres eléctrodes (sistema triode).
El primer eléctrode, el catode, opera a un potencial negatiu que correspon a la tensid
d’acceleracié dels electrons i esta format per un filament emissor d’electrons. En
I’Hitachi H600 la tensid és de -100 kV (pot treballar també a menor tensio: 25, 50 0 75
kV), el catode esta format per un filament de wolframi. En el Jeol 2010, el catode,
format per un filament de LaBs, pot treballar a una tensié fins a -200 kV. En escalfar
aquest filament per corrent eléctric (assoleix fins a 2200 °C) emet electrons per efecte
termoionic. El segon eléctrode és un cilindre de Wehnelt que envolta el filament, amb
un potencial controlable de I’ordre de 200 a 400 V més negatiu que el filament. La
funcié del cilindre de Wehnelt és focalitzar el feix d’electrons emes pel filament. El
tercer eléctrode és I’anode a potencial de terra (0 kV). El feix d’electrons que emet el

cano té un diametre d’algunes desenes de micrometre.
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Fig. 2. 8. Imatge del microscopi electronic de transmissié Jeol 2010 dels Serveis

Cientifico-técnics de la UIB.

L’eix oOptic de tot el sistema coincideix amb I’eix de la columna. El sistema
d’iluminacio electronica del microscopi esta format per diverses lents condensadores
(tres a I’Hitachi i cinc al Jeol) que concentren el feix d’electrons sobre la zona de la
mostra a observar i permeten ajustar la il-luminacié. El sistema de formaci6é d’imatges
esta format per la lent objectiu, i diverses lents intermeédies i projectores. La lent
objectiu és la més important de I’equip, ja que la resoluci6 de I’imatge depén
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fonamentalment de la qualitat d’aquesta lent i de la bona correccio de les aberracions. El
feix de raigs paral-lels projectats per el sistema de lents condensadores travessa la
mostra. La lent objectiu forma una primera imatge (distribucio espacial d’intensitats)
real i invertida de la mostra. Aquesta imatge serveix d’objecte per a les lents
intermedies i projectores. El corrent de les bobines d’aquestes lents pot variar dins un
ampli marge, la qual cosa controla la magnificacié de la imatge. Finalment, les lents
projectores augmenten I’imatge produida per la lent intermédia i la projecten sobre la
pantalla d’observaci6. Aquesta pantalla esta recoberta amb un material fosforencent
que, en ser exposada al feix d’electrons emet un llum verd d’intensitat proporcional a
I’intensitat del feix. D’aquesta forma és possible “veure* I’imatge. Aquest és el mode
d’operacié en il-luminaci6 normal o mode imatge. ElI microscopi Hitachi és
convencional, amb una resolucié maxima de 4.5 A. El Jeol té una lent objectiu d’alta

resolucié que permet arribar a 1.9 A [ref 2][ref 4].

D’altra banda, els feixos difractats per la mostra son focalitzats per la lent
objectiu sobre el seu pla focal imatge. Fent que les lents intermédies i projectores
focalitzin sobre aquest pla, s’obté sobre la pantalla d’observaci6 el diagrama de
difraccio d’electrons. Aquest és el mode difraccid. El control de les lents és totalment
automatic, mentre el canvi de mode d’operacié (imatge o difraccid) es realitza

simplement activant una tecla.

Aixi mateix, es disposa de diversos portamostres, entre els que cal destacar el de
doble inclinacid, el qual permet cercar una orientacid Optima per a poder observar
diagrames de difraccio adequats, i, en el microscopi Hitachi, els bracos d’escalfament i
de refredament, amb els que es pot induir la transformacié i retransformacio a I’interior
de I’aparell, i fer observacions in situ. Algunes de les tecniques d’observacio que s’han
utilitzat son el camp clar (especialment cercant la condicio de dos feixos), el camp fosc i

la difraccio d’electrons d’arees seleccionades de la mostra.

2.3.1.1 Preparaci6 de la mostra per a TEM

La preparacid de les mostres per a poder ser utilitzades en microscopia

electronica de transmissié consta de diferents etapes. La primera consisteix en
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mecanitzar un disc de tres mil-limetres de diametre mitjancant la maquina d’electro-
erosio. En la segiient etapa, la mostra es desbasta fins a assolir un gruix d’unes 100 pm.
En aquesta etapa s’utilitzen diferents numeracions de paper abrasiu comencant pel més
gruixat i acabant amb el de graduaci6é 4000, amb el proposit de deixar la superficie el
mes regular/llisa possible.

La darrera etapa consisteix en realitzar un atac electroquimic amb el qual
s’aconsegueix obtenir algunes zones suficientment primes (aproximadament 100 nm) de
forma que el feix d’electrons del microscopi pugui travessar la mostra amb un ratio
d’electrons transmesos suficientment elevat per a poder formar una imatge o un
diagrama de difraccio. L’instrument utilitzat per a realitzar I’atac electroquimic és el
Struers Tenupol-2, utilitzant una dissolucio acid percloric en etanol (HCIO4 20 % vol. —
EtOH 80 % vol.).

2.3.2 Microscopia electronica de rastreig

El microscopi electronic de rastreig, amb un voltatge accelerador de fins a 20
kV, obté imatges d’elevada resoluci6 de la superficie del material. L’avantage front al
microscopi optic estriba, a més de la major resolucio, en que té una gran profunditat de
camp, la qual cosa permet obtenir imatges del relleu de la superficie (com per exemple
imatges de superficies fracturades). Disposa de dos detectors per a la formacid
d’imatges: detector d’electrons secundaris (SE) i detector d’electrons retrodifosos
(BSE). Té acoblat, a més, un sistema de microanalisi per espectrometria de raigs X de
dispersio d’energia (EDX), Oxford ISIS, que permet fer una analisi qualitativa (entre el
sodi i I'urani) i una aproximacié quantitativa (+3 %) amb I’avantatge que no és un

metode destructiu.

2.3.3 Microscopia optica

La microscopia optica és una tecnica senzilla, pero molt atil per a realitzar una

primera caracteritzacio de la microestructura de la mostra. A mes té I’avantatge, per
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exemple en comparacio amb la microscopia electronica de transmissio, que la

preparacio de la mostra és molt més rapida i senzilla.

El microscopi de que es disposa en el laboratori és un Olympus BH2 de tipus
metal-lografic. En aquest tipus de microscopis el feix de Ilum polaritzada que surt de la
lampada mitjancant un mirall i dos prismes es fa passar a traves de la lent objectiu i
incideix en la mostra. Finalment la llum reflectida en la mostra torna a passar a través de
la lent objectiu i a continuacié per la lent ocular en la que I’operari pot observar la
imatge. Per que aix0o sigui possible, la superficie de la mostra ha d’estar ben
perpendicular al feix de llum incident. Cal destacar que la llum polaritzada es reflecteix
de diferent manera en funcié de la orientacio cristal-lografica, la qual cosa permet
obtenir un millor contrast per a les diferents fases o variants de martensita, en el cas que
ens ocupa. La lent ocular té una magnificacié de x10, mentre que en les lents objectiu
les magnificacions son de x2.5, x5, x10, x20 i x50, de manera que permet treballar en

un domini d’augments entre x25 i x500.

2.3.3.1 Accessoris del microscopi optic

El microscopi disposa d’un dispositiu de refredament/escalfament Linkam
THMS 600, que permet treballar en un rang de temperatures entre -190 i 600°C amb una
estabilitat de I’ordre de = 0.1 °C (Fig. 2. 9). El refredament s’aconsegueix bombejant N,
provinent de I’ebullicié de N, liquid a I’espai on es troba la mostra i I’escalfament
mitjancant una resisténcia eléctrica. La velocitat de refredament i escalfament, de

manera controlada, varia entre 0.01 i 100 °C/min.

La mostra es col-loca sobre un element de plata que garanteix una molt bona
transmissio del calor. El dispositiu esta dotat d’un sensor de temperatura de plati amb
una sensibilitat de 0.01 °C, que permet controlar I’estabilitat de la temperatura de
manera acurada. La cavitat on s’ubica la mostra té un diametre de 22 mm. El dispositiu
esta dotat d’un posicionador en X-Y que permet moviment de fins a 16 mm en ambdues

direccions.
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Fig. 2. 9 Dispositiu de refredament i escalfament Linkam THMS 600

El dispositiu de refredament/escalfament és molt interessant, no només per a
poder observar les variants que es formen una vegada completada la transformacid, sind
perquée permet analitzar la sequéncia de la transformacié entre As i M, com per exemple
quins grups de variants transformen , o bé retransformen, en primera instancia i quins en

etapes posteriors.

Finalment, al microscopi s’hi ha acoblat una camera de video JVC model TK-
1381EG que, mitjancant un ordinador, permet capturar imatges en format digital a
través del programa WinTV2000.

2.3.4 Preparaci6 de mostres per a SEM i MO

La preparacio de les mostres per a microscopia electronica de rastreig (SEM) i
microscopia optica (MO) consta de dues etapes: el polit mecanic i atac electroquimic.
En aquestes dues técniques de microscopia el polit mecanic és fonamental per a poder
obtenir bones imatges. El polit mecanic es du a terme amb paper abrasiu de diferents
numeracions (de més gruixat a més fi) acabant amb el 4000. A continuacidé es pot
millorar el polit mecanic utilitzant una suspensio de particules de diamant de 3 i 1 pum.
D’aquesta manera, s’obté una superficie amb ratlles d’una profunditat que ve
determinada per la grandaria de les particules del paper de vidre o de la pols de diamant.
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Aquestes ratlles es poden eliminar total o parcialment mitjancant un atac electroquimic.
Aquest atac es realitza aplicant un corrent al voltant d” 1.1-1.3 A (que es controla amb
una font d’alimentacid) durant uns 6-8 segons, utilitzant una barreja d’acid percloric-
etanol (20%/80% vol.) com a reactiu d’atac [ref 5]. A més, en I’atac electroquimic,
s’ataquen preferentment les zones més reactives com son els limits de gra o limits de
fase y-fase matriu. En els aliatges estudiats, la fase y és més reactiva que la fase matriu

de manera que hi ha un atac preferencial sobre els precipitats.

Cal indicar que per a I’observacio en SEM de superficies fracturades , no és
necessari cap tipus de preparacio de la mostra.



Equips de mesura 67

Referencies

[ref 1] Zwick Materialprufung. Instruction Manual. Zwick Testing Mechanics Ltd
(1998)

[ref 2] R. Santamarta. Tesis Doctoral. Universitat de les Illes Balears (2001)

[ref 3] G. HoOhne, W. Hemminger, H.J. Flammersheim. Differential Scanning

Calorimetry. Springer (1996)

[ref 4] J. Pons. Tesis Doctoral. Universitat de les Illes Balears (1992)

[ref 5] T Omori, N Kamiya, Y Sutou, K Oikawa, R Kainuma, K Ishida. Phase
transformations in Ni-Ga—Fe ferromagnetic shape memory alloys. Mat. Sci. & Eng. A
378 (2004) 403-408






Capitol 3

Comportament mecanic sota compressio

d’aliatges policristal-lins Ni-Fe-Ga

3.1 Introduccio.

La possibilitat d’obtenir grans deformacions induides per camp magnétic en un
aliatge proper a I’estequiometric Ni,MnGa [ref 1] va despertar un gran interés en els
aliatges amb memoria de forma ferromagnétics (FSMA). Actualment s’esta promovent el
desenvolupament d’altres sistemes alternatius com per exemple, Ni-Fe-Ga, Co-Ni-Al, ...
[ref 2][ref 3]. Un dels principals problemes en molts dels aliatges amb memoria de forma
ferromagnetics, sobretot en els policristal-lins, és la seva elevada fragilitat. Alguns estudis
realitzats en aliatges amb memoria de forma policristal-lins de Co-Ni-Al i Ni-Al [ref
4][ref 5] proposen que I’elevada fragilitat d’aquests aliatges pot disminuir provocant la
precipitacié d’una segona fase, que pot ser introduida elegint la composicié i tractament

termic idonis [ref 6].
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Existeixen alguns treballs centrats en les propietats mecaniques dels aliatges amb
memoria de forma Ni-Fe-Ga, pero essencialment en monocristalls [ref 7][ref 8][ref 9][ref
10]. En el present treball, s’ha dut a terme un estudi de I’efecte del contingut i ubicacié de
precipitats de fase y en el comportament esfor¢-deformacié sota compressié de tres
aliatges policristal-lins Ni-Fe-Ga. En funcio de la composicid de I’aliatge i del tractament
termic, la distribucié de precipitats sera diferent, i conseqliientment modificara les
propietats mecaniques de I’aliatge. Les mesures s’han realitzat en aliatges Iliures de fase
v, aliatges amb preséncia de precipitats intergranulars i aliatges amb preséncia de
precipitats inter- i intragranulars. Com era d’esperar, els aliatges que contenen precipitats
de fase vy poden arribar a resistir esforcos molt més elevats abans de col-lapsar per

fractura intergranular.

3. 2. Procediment experimental

Es varen produir, en dues colades diferents, tres aliatges policristal-lins de
composicié nominal NissxFeig«xGazzy (X = 0, 1, 1.5) mitjancant “induction melting”, i a
continuacio6 foren sotmesos a diferents tractaments termics. Després de la fabricacio, els
aliatges de la primera série —colada- es varen sotmetre a un envelliment a 1270 K
durant 2 h, en flux d’argd. Aquest tractament térmic sera anomenat T2. Per a la segona
serie d’aliatges fabricats, una part del lingot es va mantenir en les condicions inicials
(TO), i una altra part va ser sotmesa a un envelliment a 1270 K durant 6 h (T6), també
en flux d’argd. Ambdos tractaments térmics, T2 i T6, varen anar seguits d’un

refredament lent.

La composicié nominal dels aliatges, aixi com les temperatures de transformacio
martensitica (TTM) Ms i Af, mesurades per calorimetria diferencial de rastreig

(DSC),vénen indicades a la Taula 3.1.
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Aliatge -TT | A-TO | A-T2 | A-T6 | B-TO | B-T2 | B-T6 | C-TO | C-T2 | C-T6
Comp (at.%) Nis3sFe195Gayy NissFe19Gayy NissFe1sGayy

M; (K) 248 249 250 275 269 270 321 309 311
Mt (K) 242 239 241 267 259 260 313 293 301
As (K) 250 250 246 274 271 269 320 307 314
At (K) 256 258 256 281 282 281 327 321 323

Taula 3.1 Composicions i temperatures Ms M A i As dels aliatges estudiats,

per als diferents tractaments termics.

Les mostres utilitzades en els assaigs de compressid, d’aproximadament 9x3x3
mm? es varen tallar mitjancant electro-erosié. Els tests es varen dur a terme amb una
maquina d’assaigs Zwick Z100 (amb una velocitat de desplagament de 0.1 mm/min) en
un rang de temperatures entre temperatura ambient (291 K) i 373 K en els aliatges A i
B, i fins a 403 K en I’aliatge C. La temperatura de la cambra s’ha mesurat amb un
termoparell situat al costat de la mostra. Una vegada assolida la temperatura desitjada
de la cambra, s’ha esperat 1 hora, abans de comencgar les mesures, per a assegurar la
uniformitat de la temperatura a tota la cambra. D’aquesta forma, els aliatges A i B
varen ser estudiats a temperatures per sobre de I’ A nominal, en fase austenitica, mentre
que I’aliatge C va ser estudiat també a temperatures per sota d’ Mf, entre Mf i Af, i per
sobre Af. Despres de realitzar cada cicle de compressié la mostra era sotmesa a un
escalfament a 470 K durant tres minuts, per tal de fer retransformar possibles restes de

martensita retinguda.

La microestructura de les mostres ha estat determinada inicialment mitjancant
microscopia optica. Per a la preparacio de la mostra s’ha realitzat un atac electroquimic
utilitzant una barreja d’acid percloric-etanol (20%-80% Vol.) com a reactiu d’atac.
També s’ha fet una caracteritzacio estructural/microestructural mitjancant microscopia
electronica de transmissio (TEM) prévia i posterior als assaigs mecanics. La
caracteritzacid microscopica de les fractures de les mostres col-lapsades es va dur a
terme mitjancant microscopia electronica de rastreig (SEM). En aquest cas no es

requereix preparacio de la mostra.
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Després dels cicles mecanics de compressio, es varen realitzar mesures de
dilatometria (aplicant una carrega de 0.5 MPa) mitjancant I’equip de ciclatge
termomecanic —utilitzat en el Capitol 4 i que es detalla en el Capitol 2-, per a avaluar un
possible procés d’educacié de les mostres causat pel ciclatge mecanic.

3.3. Resultats i1 discussio.

3.3.1 Caracteritzacié estructural/microestructural inicial dels aliatges

estudiats.

La microestructura de les diferents mostres depén tant de la composicié com del
tractament termic al que s’ha sotmeés I’aliatge. Els aliatges de la segona série en estat
*as-cast” (tractament T0O) son completament Iliures de precipitats de fase vy, mentre que
les mostres envellides presenten diferents distribucions de precipitats. Les mostres A-
T2/T6 i B-T2/T6 contenen particules de fase y nomeés en els limits de gra. La quantitat
de precipitats inter-granulars en aquests aliatges és similar en totes elles, excepte en I’A-
T6, en la qual la concentracié és inferior. En els aliatges C-T2 i C-T6 la quantitat de
precipitats inter-granulars és major que en els anteriors. Per0 aquests aliatges, a més,
presenten, precipitats intra-granulars. En I’aliatge C-T2 la concentracio de precipitats de

fase y és molt elevada en relacio a I’aliatge C-T6 (Fig. 3. 1).

Els aliatges C-T2 i C-T6 mostren una distribucid de precipitats forca diferent si es
té en compte que la composicié nominal d’ambdoés aliatges aixi com la temperatura del
tractament térmic és la mateixa. La diferéncia entre els dos aliatges €s que provenen de
colades diferents, i a més, els tractaments termics s’han efectuat en forns diferents. Les
TTM no mostren grans canvis amb els diferents tractaments térmics aplicats (veure
Taula 3.1). Ates que tots els tractaments termics anaven seguits d’un refredament lent,
el grau d’ordenament atomic de la fase matriu, el qual afecta de forma important les
TTM [7], és aproximadament igual en tots els casos. D’aquest forma, es pot dir que la
presencia de precipitats en les quantitats/distribucions que es tracten en aquest treball,

no afecta de manera molt important a les temperatures de pic. No obstant aixo, els pics
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de DSC esdevenen més amples en els aliatges que contenen fase y, com es veura més

endavant.
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Fig. 3. 1 Imatges de la microestructura dels aliatges A-T2, B-T2, C-T2 i C-T6,

obtingudes mitjancant microscopia optica.

Mitjancant microscopia electronica de transmissido s’han determinat les
estructures cristal-lines presents tant de la fase matriu com de la martensita (Fig. 3. 3).
El diagrama de difraccio de I’aliatge B (imatge a) correspon a una estructura cubica
d’ordenament L2;. Encara que no se’n mostra cap diagrama de difraccid, la fase matriu
dels aliatges A i C també presenten un ordenament L2;. Els diagrames de difraccio dels
tres aliatges en fase austenita mostren, en I’eix [011], la preséncia dels maxims de
difraccid tipus 111 caracteristics de I’ordenament L2; (veure, com exemple, la imatge a
corresponent a [I’aliatge B). Com es conegut, aquests aliatges presenten una
transformacio ordre-desordre a una temperatura al voltant dels 930 K [ref 11] entre les

fases B2 i L2;, observable mitjancant mesures de calorimetria (Fig. 3. 2).
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Fig. 3. 2 Transici6 ordre-desordre entre les fases L2; i B2, determinada per

calorimetria en I’aliatge C-TO.

La microestructura inicial de les mostres, a més dels precipitats de fase vy
esmentats, presenten algunes dislocacions aillades (Fig. 3. 3 b) i petites inclusions
disperses dins la matriu (Fig. 3. 3 c¢). EI microanalisi EDX (energy dispersive X-ray
analysis) d’aquestes inclusions mostra una preséncia important d’oxigen, per la qual
cosa es dedueix que es tracta d’oxids dels elements dels aliatges, formats probablement
durant la seva produccié Els diagrames de difraccio de la fase y (Fig. 3. 3 d) mostren
maxims de difraccié de I’estructura FCC ordenada L1, (encara que sén de baixa

intensitat). Es tracta doncs de I’anomenada fase y’ amb ordenament L1,.

La fase martensitica induida per temperatura presenta la coexistencia de fins a
tres estructures modulades, en els aliatges estudiats. En linies generals, les fases
predominants son les martensites 10M o bé 14M, pero també s’ha observat la preséncia
d’una nova fase de periode 6, la fase 6M, amb una seqiiencia d’apilament (42) [ref 12].
Exemples de diagrames de difraccio de les fases 10M, 14M i 6M es mostren a les

imatges e, fi g de la Fig. 3. 3, respectivament.
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Fig. 3. 3 Imatges i diagrames de difraccio obtingudes mitjangcant microscopia

electronica de transmissio dels aliatges A, B i C.
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En els aliatges B i C la fase martensitica predominant és la 14M, tot i que també
s’observen algunes regions de martensita 10M i també 6M. En I’aliatge A succeeix el
contrari, la major part de la martensita en la zona observable amb el microscopi és 10M,
mentre que també s’ha pogut observar la presencia de regions de martensita 14M i 6M.
Finalment en la Fig. 3. 3 h es pot apreciar un sistema de variants autoacomodades de

martensita termica corresponents a I’aliatge C.

3.3.2 Caracteritzacido mecanica

El comportament mecanic d’aquests aliatges policristal-lins mostra una gran
dependencia amb la microestructura. La presencia i la ubicacio de precipitats de fase y
té un efecte molt rellevant en la ductilitat del material, aixi com en alguns parametres
caracteristics dels aliatges amb memoria de forma, com per exemple la deformacio

associada a la transformacio i I’enduriment del “‘plateau’ de transformacio [ref 13].

3.3.2.1 Mostres amb molt baix contingut de fase y

Les mostres lliures de fase y (aliatges A, B i C després del tractament TO)
presenten una elevada fragilitat. En aquestes mostres les fissures comencen a propagar
des del primer cicle mecanic, i després de 4 0 5 cicles la mostra col-lapsa per fractura
intergranular. EI maxim esfor¢ que aquestes mostres son capaces de suportar és al
voltant de 250 MPa, per a qualsevol de les tres composicions, indiferentment de si es
troben en austenita (aliatges A i B) o en martensita (aliatge C). La deformacio6 total que
assoleixen aquestes mostres és de I’ordre del 3.5-4 %, amb una total recuperacid en
descarregar, quan s’indueix la transformacio per esfor¢ per sobre d’As. Per a donar una
referéncia de la fragilitat dels aliatges lliures de fase vy, es pot avangar que els aliatges
amb fase y intergranular son capacos de suportar tensions de compressio de 500 MPa i
un major nombre de cicles (al voltant de 50) sense provocar propagacio de fissures.
Aixi doncs, la presencia de precipitats intergranulars millora la cohesid entre grans, i en

conseqiiéncia, incrementa la ductilitat del material.
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En I’aliatge A-T6, amb un baix contingut de precipitats intergranulars, va ser
possible realitzar cicles a només dues temperatures diferents per sobre d’As (4 cicles en
total), abans del col-lapse de la mostra. A 290 K comencen a propagar algunes fissures,
pero, tot i aixi, el cicle esfor¢-deformacio presenta un comportament normal, amb una
deformaci6 associada a la transformacio bastant elevada i amb un enduriment reduit
(Fig. 3. 4). La corba enregistrada a 303 K, partint amb una mostra ja amb fissures,
presenta algunes diferencies. La zona elastica té un pendent menor que en el cicle a 290
K. L’existéncia de fissures provoca que en comprimir la mostra hi pugui haver un facil
lliscament en els limits de gra descohesionats, la qual cosa condueix a grans
deformacions en régim aparentment elastic, és a dir, un baix modul de Young. De la
mateixa manera es justifica, que la deformacio total sigui major que en la primera
corba, pero, tot i aixi, la mostra recupera tota la deformacié després de la descarrega.
Val la pena notar que en els valors més alts de carrega de la corba a 303 K s’observen
petites caigudes de I’esfor¢ causades per la propagacié de fissures, fet que demostra

I’imminent col-lapse de la mostra.
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Fig. 3. 4 Corbes esfor¢-deformacid enregistrades a diferents temperatures en
I’aliatge A-T6. En aquesta figura, de la mateixa manera que en els altres

grafics o-¢, I’esforg i la deformacio s’expressen en valor absolut.
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La caracteritzaci6 microscopica, mitjancant SEM, permet estudiar els
mecanismes de fractura de les mostres més fragils. En les mostres lliures de precipitats
(Fig. 3. 5 a i b) la fractura separa els grans de forma neta —la superficie dels grans esta
intacta-, fet que denota que la unié entre grans és molt feble en absencia de precipitats.
A més, aparentment tampoc hi ha deformacié per part dels grans. Els aliatges que
contenen una petita quantitat de fase y intergranular també col-lapsen després de pocs
cicles mecanics, pero en aquest cas hi ha evidéncies de que la cohesi6 entre grans és

més elevada.

Fig. 3. 5 Imatges obtingudes per SEM de fractures generades per cicles

mecanics de compressio. Les imatges ‘a’ i ‘b’ corresponen a I’aliatge A-TO,
lliure de fase y, mentre que les imatges ‘c’ i “‘d’ corresponen a I’aliatge A-T2,

amb una baixa quantitat de precipitats.

Les imatges ‘c’ i “‘d” de la Fig. 3. 5 corresponen a fractures de mostres amb baix
contingut de fase y. En ambdues imatges s’observa les superficies del grans intactes

amb particules de fase y incrustades, perd a més s’observen fissures intragranulars
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importants en alguns dels grans (marcades amb fletxes a la Fig. 3. 5 d). Aixo significa
que la cohesid entre grans, en presencia de precipitats, millora fins a tal punt que en
alguns grans, en no poder acomodar la deformacio6 -no poden lliscar a través dels limits
de gra- es produeixin unes tensions de cisalla que condueixen a la generacid i

propagacié de fissures intragranulars.

3.3.2.2 Mostres amb major contingut de fase y

La Fig. 3. 6 mostra algunes de les corbes esfor¢-deformacio enregistrades en la
mostra A-T2 a diferents temperatures per sobre d’Af, per tant, partint de la fase
austenita L2;. En tot el domini de temperatures estudiat el material mostra un
comportament superelastic amb una total recuperacié de la deformaci6 després de la
descarrega. Totes les corbes mostren una Unica etapa, en la qual s’assoleixen
deformacions associades a la transformacié Ileugerament superiors al 2 % a

temperatura ambient.
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Fig. 3. 6 Algunes de les corbes esfor¢-deformacié enregistrades a diferents

temperatures en I’aliatge A-T2.
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El comportament mecanic sota compressio de I’aliatge B-T2 és molt similar al de
I’A-T2, tal i com es podia esperar a causa de la similitud de les seves microestructures
(Fig. 3. 7). En la corba enregistrada a temperatura ambient s’observa que no hi ha una
total recuperacid de la longitud inicial, quedant una certa deformacié romanent. Aquest
fet s’associa a que no hi ha una total retransformacié a austenita, tot i que la
temperatura d’assaig esta per sobre d’A:. Aixi, la fase martensitica romanent, que es
troba en la forma reorientada és la causa de que no hi hagi una total recuperacio de la

deformacié.

L’increment d’esfor¢ des de I’inici fins al final de la transformacié induida per
esforg és el mateix a qualsevol temperatura, pero la deformacié de transformacié va
disminueix amb la temperatura. Com a resultat el pendent del “‘plateu’ augmenta amb la
temperatura. Cal indicar que en els aliatges A-T2 i B-T2 no es varen fer assaigs a
temperatures per sobre de 353/363 K (en els aliatges C-T2/T6 s’arriba a 403 K) perque
a temperatures més elevades a I’enduriment €s tan gran que practicament no es pot

distingir el “plateau’ de la regi¢ elastica —carrega en austenita-.
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Fig. 3. 7 Algunes de les corbes esfor¢-deformacio enregistrades a diferents

temperatures en I’aliatge B-T2.
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La Fig. 3. 8 presenta algunes de les corbes esfor¢-deformacio corresponents a
I’aliatge C-T6. Les mesures realitzades a temperatura ambient -291 K-, en fase
matensitica, corresponen a la reorientacié de variants. En descarregar, aquesta
reorientacié dona lloc a una deformaci6é romanent d’un 2.4 %. Fins i tot a 333 K, a prop
d’ A;, s’observa una deformacié romanent després de la descarrega. A temperatures
més elevades, I’aliatge presenta un comportament superelastic, tot i que les
deformacions associades a la transformacié martesitica son menors que les observades

en els aliatges A i B, a causa de la preséncia de precipitats de fase y intragranulars.
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Fig. 3. 8 . Algunes de les corbes esfor¢-deformacid enregistrades a diferents

temperatures en I’aliatge C-T6.

Algunes de les corbes esfor¢-deformacio, corresponents a I’aliatge C-T2 es
mostren en la Fig. 3. 9. Igual que succeia en I’aliatge C-T6, la corba enregistrada a 291
K —per sota d’Ms-, que correspon a la reorientacio de les variants de martensitica
preexistents, condueix a una deformacioé romanent del 2.0 % després de la descarrega.
A temperatures superiors a 333 K, és a dir per sobre d’ Ay I’aliatge mostra un
comportament superelastic, amb una total recuperacié de la deformaci6 després de la
descarrega. La deformacid associada a la transformacié martensitica, en aquest aliatge,
és menor que en la mostra C-T6, fet que s’atribueix a la major quantitat de precipitats

intragranulars de fase y.
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Fig. 3. 9 Algunes de les corbes esfor¢c-deformacié enregistrades a diferents

temperatures en I’aliatge C-T2.

En alguns treballs basats en les propietats mecaniques de monocristalls Ni-Fe-Ga
en assaigs de compressio [ref 7][ref 8][ref 9][ref 10], s’ha pogut fer assignacio de les
fases de martensita induides en els cicles esfor¢-deformacid realitzats a diferents
temperatures, basant-se en la deformaci6 associada a la transformacid i en la histésresi
dels cicles. Tots ells, coincideixen en que a esforgos baixos s’indueixen les martensites
modulades 10M i 14M i, a esforgos més elevats, la martensita no modulada, L1y. Pero
el llindar d’esfor¢ pel qual es formen les martensites modulades o no modulada, varia
substancialment segons I’autor (uns 70 MPa en un cas [ref 8] i per sobre dels 200 MPa
en un altre cas [ref 7], en condicions de tensié en la direccié [100]). En agregats
policristal-lins, en els que cada gra presenta una orientacié diferent, les deformacions
assolides son llunyanes a les maximes teoriques i la histéresi de les corbes esforc-
deformacio no varia significativament amb la temperatura. D’aquesta manera, resulta
extremadament dificil establir les seqliencies de transformacid per a cada temperatura.
Mitjancant TEM s’ha determinat que en els aliatges estudiats hi ha coexistencia de les
martensites modulades 10M, 14M i 6M en induir la transformacio termicament. Podem
pensar que en induir la transformacié a esfor¢os baixos, s’indueix una barreja de les
esmentades martensites modulades. Pero no es pot establir amb certesa si s’assoleixen

esforcos suficientment elevats com per a induir la formacio de la martensita no
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modulada, L1, -sota compressié I’esforg critic per a induir la fase L1y és d’uns 450
MPa en la direcci6 [100] [ref 7]-.

3.3.3 Efecte de la microestructura en les propietats mecaniques

La Fig. 3. 10 mostra corbes esfor¢-deformacié d’alguns dels aliatges i
tractaments termics estudiats, enregistrades a la mateixa distancia en temperatura
respecte d’ Ms (50 K per sobre d’Ms aproximadament). EI grafic permet comparar
I’efecte dels precipitats en funcié de la seva quantitat i ubicacié [ref 13]. L’aliatge A-TO
(totalment lliure de fase y) presenta un llarg ‘plateau’, la qual cosa significa una gran
deformaci6 associada a la transformacié martensitica. Els aliatges exhibeixen un
enduriment creixent en augmentar el contingut de particules de fase vy, fet que es
manifesta mitjancant un increment del pendent del ‘plateau’ de transformacio.
D’aquesta forma, en I’alitge A-TO el pendent del “plateau’ és baix, mentre que en els
aliatges B-T6, C-T6 i C-T2 —amb un contingut creixent de precipitats- el pendent del

‘plateau’ augmenta amb el contingut de precipitats.

El modul elastic, a una mateixa distancia en temperatura respecte d’Ms, és molt
similar en els aliatges que contenen precipitats, ja sigui Gnicament intergranulars (A-T2,
B-T2 i B-T6), o bé inter- i intragranulars (C-T6 i C-T2). En canvi en els aliatges lliures
de precipitats (A/B/C-T0) el modul elastic del material disminueix, possiblement a
causa de les fractures en els limits de gra, amb una cohesié molt pobra, les quals

permeten una mobilitat important.

Tal i com s’havia comentat anteriorment, el comportament mecanic sota
compressio dels aliatges A-T2 i B-T6 és molt similar, a pesar de que el contingut de
precipitats intergranulars és lleugerament major en I’aliatge B-T6 que en I’A-T2. El
modul elastic aixi com la deformacid de transformacié i I’enduriment del “‘plateau’ s6n
practicament identics. En els aliatges A-T2 i B-T6 la deformaci6 de transformacio és
Ileugerament inferior a I’aliatge B-T2, aquest darrer amb major quantitat de particules
de fase vy intergranular. Aquest fet es deu a que, la millor unié entre grans causada per
major quantitat de precipitats intergranulars, provoca una creixent dificultat per a

acomodar la deformaci6é amb els grans adjacents.
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Fig. 3. 10 Efecte de la distribucié de precipitats en el comportament esforc-
deformacio. Totes les corbes o-¢ corresponen a un temperatura

d’aproximadament 50 K per sobre d’M..

Els aliatges amb preséncia de precipitats intragranulars (C-T6 i C-T2) es
caracteritzen per la reduida deformacio i I’elevat enduriment associat a la transformacio
martensitica. Els precipitats intragranulars, d’una grandaria d’unes 10 pm, soOn
excessivament grans per a quedar inclosos dins les plaques de martensita, de forma que
interrompen la continuitat de les plaques. Per aquest motiu la longitud d’aquestes
plaques de martensita ve limitada per la distancia entre precipitats. A causa de la relacié
que existeix entre la longitud de les plaques i la seva deformacio associada, els aliatges
que contenen precipitats intragranulars presenten una deformacio de transformacio
menor que la dels aliatges que contenen Unicament particules intergranulars. En les
tranformacions induides per esforg, els camps d’esforgos inhomogenis al voltant dels
precipitats, podria promoure, també, la formacié de variants diferents a aquelles
seleccionades per I’esfor¢ extern, la qual cosa reduiria la deformacié macroscopica

aconseguida.

Els aliatges B-T2 i B-T6, d’igual microestructura, tot i que provenen de diferents

colades, donen idéntics resultats en les corbes esfor¢-deformacid. Cal afegir que de
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cada aliatge s’han provat com a minim 2 mostres, amb uns resultats totalment

reproductibles.

3.3.4 Efecte dels precipitats en la transformacié martensitica térmica

El fet de que la transformacié martensitica transcorri en un domini d’esforgos
més ampli en aliatges amb un alt contingut en precipitats intragranulars que en aliatges
lliures de fase vy, s’observa analogament en termes de temperatura també en les mesures
de calorimetria (DSC). Les mesures de calorimetria dels aliatges A-T2, B-T2, C-T6 i C-
T2 (amb ordre creixent de quantitat de fase y) es mostren a la Fig. 3. 11. En el diagrama
es representa el flux de calor per unitat de massa —de la mostra- en funcié de la
temperatura. Tal i com mostra la figura, la transformacio transcorre en un ampli rang de
temperatures en el cas de la C-T2, que presenta un pic més ample, mentre que per a la
B-TO (lliure de fase vy), transforma en un rang de temperatures molt més reduit. La causa
d’aquest eixamplament és la preséncia de precipitats de fase y a I’interior dels grans. La
formacio d’aquests generen una heterogeneitat de composicio i un estat de tensions
residuals que provoquen que el subrefredament necessari per a induir térmicament la

transformacio sigui diferent a les diferents regions del material.

L’area dels pics de les mesures de calorimetria és equivalent al calor associat a
la transformacié martensitica. D’acord amb aquestes mesures, el calor per unitat de
massa corresponent a la transformacio en I’aliatge B-TO és de 5.1 J/g, en el B-T2 de 4.2
J/g, en el C-T6 és de 3.8 J/g, i en el C-T2 disminueix fins a 3.4 J/g. Com es pot apreciar,

en augmentar el contingut de fase vy, el calor de transformacio disminueix.

En comparar el termograma de I’aliatge C-T2 amb el C-T6, o bé, el B-TO amb el
B-T2, es veu com per a una mateixa composicié les TTM’s es desplacen lleugerament

cap a temperatures mes baixes quan el contingut de fase y augmenta.
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Fig. 3. 11 Diagrama de calorimetria dels aliatges A-T2, B-T2, C-T6 i C-T2,
amb ordre creixent de quantitat de fase y. Els pics corresponen a les

transformacions directa (pic exotérmic) i inversa (pic endotermic).

La microestructura de I’aliatge C-T2, com s’ha vist abans, presenta una gran
dispersié de precipitats a I’interior del gra. Les imatges de microscopia electronica de
rastreig (SEM) revelen que aquests precipitats interrompen la continuitat de les plaques
de martensita. La fase y dels precipitats és, en comparacié amb la matriu —fase -, rica
en Fe i pobra en Ga, mentre que la concentracid de Ni es manté aproximadament
constant. Durant el creixement dels precipitats els atoms de Fe de la matriu difonen cap
al precipitat, de forma que la zona de la matriu que envolta el precipitat és pobra en Fe
(Fig. 3. 12). Les mesures de composicio al voltant dels precipitats de fase y, mitjancant

EDX, confirmen aquest fet.
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Fig. 3. 12 La concentracio de Fe és diferent per a la fase y (precipitat) i la fase
S (matriu). La figura mostra com varia el contingut en Fe a les zones proximes
a la interfase. La imatge de TEM de I’aliatge A indica els punts sobre els que

s’ha determinat la composicio.
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Aixi, en aquesta regid, en ser mes pobra en Fe, la relacié electré/atom disminueix
—els atoms de Fe aporten un nombre d’electrons major que els de Ga- de forma que les

temperatures de transformacié disminueixen [ref 16].

La formacié de precipitats de fase y comporta un canvi en I’estructura cristal-lina.
En ser els parametres de xarxa diferents a la matriu, el volum que ocupa el precipitat
varia, de forma que a la regio colindant entre ambdues fases es generen esforcos
residuals, de tensié o bé compressid, depenent del signe de I’increment de volum|[ref
16].

Les tensions que generen els precipitats al seu voltant, i, sobretot, el gradient de
composicio al voltant del precipitat fan que la transformacié martensitica en aquesta
regié no tingui lloc en el mateix domini de temperatures que la resta de la matriu. La
Fig. 3. 13 -obtinguda per SEM-, que il-lustra aquest fet, mostra un precipitat
intragranular a I’aliatge C-T2 a temperatura ambient —en fase martensitica- en la que
s’observa com les plaques de martensita no creixen fins a ocupar tota la fase matriu,

sind que s’aturen a una certa distancia del precipitat.

Fig. 3. 13 La micrografia de I’aliatge C-T2, obtinguda per SEM, mostra una
regio de la fase matriu al voltant d’un precipitat de fase y on no hi té lloc la

transformacié martensitica.
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Aixi, hi ha una fraccio del material que pot arribar a no transformar, i que per tant
no es deforma per efecte del canvi de fase. Aquesta fraccid de material inclou el
precipitat i una regid —de la fase matriu- d’uns micrometres al seu voltant. Atesa
I’elevada concentracié de precipitats a I’interior dels grans en aquest aliatge (Fig. 3.
14), la disminuci6 de la deformaci6 provocada per la presencia de precipitats de fase y
és forca important. A més, els precipitats, aixi com qualsevol altre discontinuitat,
dificulten el pas de la forma multivariant a un sistema aproximadament monovariant en
aplicar una carrega, ja que per a acomodar I’esfor¢ extern en aquest sistema irregular
és necessaria la ‘generacio’ de diferents variants al voltant dels precipitats.

Fig. 3. 14 La micrografia, obtinguda per SEM, mostra I’elevada concentracid

de precipitats de fase y intragranulars a I’aliatge C-T2.

3.3.5 Dependencia de la deformacio de transformacio amb la temperatura

Com s’ha pogut apreciar anteriorment, en els grafics o-¢ dels diferents aliatges
estudiats, existeix una dependéncia de la deformacioé associada a la transformacié amb
la temperatura. Tal i com mostra la Fig. 3. 15, a mesura que la temperatura d’assaig
augmenta la deformaci6é associada a la transformacié disminueix. Aquest fenomen

sembla estar associat a la dependéencia dels parametres de xarxa (relacio c/a ) de la
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martensita amb la temperatura. D’acord amb I’estudi realitzat per Glavatska et al. en
aliatges Ni-Mn-Ga [ref 17][ref 18] existeix una dependencia lineal entre la
tetragonalitat (c/a) de la martensita 10M i la temperatura, segons la qual la relaci6 c/a
augmenta (es fa més propera a 1) en augmentar la temperatura. D’acord amb aquesta
dependéncia i partir dels parametres de xarxa de I’aliatge NioMnGa [ref 19], es poden
justificar variacions de deformacié de 0.025% per cada grau kelvin de temperatura en
aquest aliatge. Donades les analogies cristal-lografiques entre els aliatges Ni-Mn-Ga i
els Ni-Fe-Ga —en ambdos aliatges es formen els mateixos tipus de martensita-, es pot
considerar la mateixa variacio en els parametres de xarxa (c/a) amb la temperatura en
els aliatges tipus Heusler de Ni-Fe-Ga. En els aliatges policristal-lins estudiats, les
variacions son de 0.016%/K pels aliatges A-T2 i B-T2 i de 0.005 %/K en els aliatges C-
T2/T6. Aquestes variacions queden per sota de les corresponents als canvis de c/a (de
0.025 %/K), pero cal considerar que aquests aliatges sén policristal-lins, amb la qual
cosa les deformacions macroscopiques son molt inferiors a les que s’obtenen en
monocristalls, de manera que és d’esperar que la variacié de la deformaciéo amb la

temperatura també sera menor, de forma proporcional.
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Fig. 3. 15 Dependencia de deformacié associada a la transformacié

martensitica amb la temperatura per als aliatges A-T2, B-T2, C-T2 i C-T®6.
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Com es veura en el capitol 5, en un treball realitzat amb monocristalls, s’ha trobat
uns valors experimentals de deformacié coincidents amb els previstos segons la

variacio dels parametres de xarxa amb la temperatura.
3.3.6 Dependencia de I’esforg critic amb la temperatura

Els assaigs realitzats a diferents temperatures confirmen la dependéncia lineal de
I’esforg critic per a induir la transformacié amb la temperatura (Fig. 3. 16). Els esforcos
critics han estat determinats com el punt de creuament entre la tangent a la regié de
carrega elastica de I’austenita i la tangent al ‘plateau’ de transformacié. Els valors
experimentals de les constant de Clausius-Clapeyron, do/dT, sén molt similars per als
diferents aliatges: 2.4 MPa/K per a I’ A-T2, 2.1 MPa/K per al B-T2/T6, 2.3 MPa/K per
al C-T21 2.1 MPa/K per al C-T6. D’aquesta forma, els valors de les constants semblen

no dependre fortament de la microestructura, almenys en els casos estudiats.
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Fig. 3. 16. Dependencia de I’esfor¢ critic per a induir la transformacio

martensitica amb la temperatura per als aliatges A-T2, B-T2, C-T2 i C-T6.

A partir dels valors de deformacié associada a la transformacio martensitica, &, i
de les seves variacions d’entalpia (calor de transformacio) associades, aplicant

I’equacidé del tipus Clausius-Clapeyron [ref 20],
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do. _  pAS 31
aT £, (eq. 3.1)

r

es pot obtenir una estimacio dels valors teorics de les constants de Clausius-Clapeyron,

per a les mostres estudiades. El quocient:

AH
AS =—— (eq. 3.2)
TO

es calcula considerant AH igual al calor de transformacio, mentre per a To €s pren com a
valor la temperatura de pic de la transformacié (els valors de 4AH i de Ty han estat
obtinguts, en aquest cas, mitjancant calorimetria —DSC-). Aixi doncs, els valors de
variacio d’entropia associada a la transformacié martensitica son els seguents (Taula 3.
2).

Mostra To/ K AH/J-g? AS/ J.gtK?
A-T2 236 -3.4 -0.015
B-T2 265 -4.0 -0.015
C-T2 304 -3.6 -0.012
C-T6 307 -4.1 -0.013

Taula 3. 2 Valors de I’entropia de la transformacid, calculats a partir de entalpia i les
temperatures de pic de la transformacid, aquestes Ultimes determinades per

calorimetria.

Per tal de comprovar la bondat de AS en I’aproximacio donada per I’equacio 3.2,
per un dels casos estudiats —mostra C-T6- s’ha realitzat el calcul d’una forma més
acurada (utilitzant I’equacid 3.3). El resultat obtingut és el mateix en les tres primeres

xifres significatives. D’aquesta forma I’aproximacié inicial es pot donar per valida.

W (t)dt
T(t)

AS = j (eg. 3.3)
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Com a valor de deformacio, &y, es pren I’obtingut per extrapolacié a la
temperatura Mg a partir dels valors de deformacid dels assaigs de compressio, i la
densitat del material, p, d’aquest aliatges és de 7.9 g-cm™. Els valors tedrics, obtinguts
per aplicacid de I’equaci6 3.1, aixi com els experimentals, de les constants de Clausius-
Clapeyron per als tres aliatges es detallen a la Taula 3. 3.

Mostra | AS/J.gtK™? £ de/dT teoric de/dT exp.
MPa-K™ MPa-K™
A-T2 -0.015 -0.030 -3.9 2.4
B-T2 -0.015 -0.030 -3.9 2.1
C-T2 -0.012 -0.020 4.7 2.3
C-T6 -0.013 -0.024 43 2.1

Taula 3. 3 Resultats dels calculs de les constants do/dT a partir de I’equacié

Clausius-Clapeyron, en comparacié amb els valors experimentals.

El métode utilitzat per a determinar I’esforg critic pot ser el causant de que les
constant de Clausius-Clapeyron experimentals siguin més baixes que les teoriques. Cal
recordar que els esforcos critics han estat determinats com al punt de creuament entre la
tangent a la regio de carrega elastica de I’austenita i la tangent al ‘plateau’ de
transformacio. Com s’ha discutit préviament, a mesura que la temperatura d’assaig
augmenta, el pendent del ‘plateau’ és més elevat. Per aquesta rao, el punt de creuament
de les tangent disminuira a mesura que el pendent del ‘plateau’ augmenta. Per tant, a
temperatures elevades I’esfor¢ critic mesurat sera inferior al real. En conseqlencia, el
pendent de I’esforg critic amb la temperatura, és a dir la constant de Clausius-Clapeyron,

determinat experimentalment és inferior al real.

En ser un agregat policristal-1i, s’espera que el valor de la constant sigui un valor
intermedi entre els valors les constants en les diferents direccions cristal-lines. D’acord
amb la bibliografia, per aquest aliatge pot variar entre 1.3 i 3.3 MPa/K, considerant les
direccions [100], [110], [111] i [112] [ref 7][ref 8][ref 9][ref 10].
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3.3.7 Efecte doble memoria

Després de sotmetre les mostres a cicles de compressio, les mesures de
dilatometria a temperatures al voltant de les TTM, permeten avaluar un possible efecte
doble memodria. En realitzar les mesures de dilatometria les mostres tipus A i B
acumulaven poc més de 20 cicles a temperatures entre 291 i 363 K, i les mostres tipus C
acumulaven gairebé 40 cicles a temperatures entre 291 i 413 K. El primer fet a destacar

és que totes les mostres ciclades mitjancant assaigs de compressio presenten un cert grau
d’efecte doble memoria (Fig. 3. 17).
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Fig. 3. 17. Avaluacio de I’efecte doble memoria, mitjangant dilatometria, de les mostres
A-T2, B-T2, C-T2i C-T6. L’esforc aplicat en les mesures de dilatometria és de 0.5 MPa.

D’acord amb el comportament d’aquests aliatges sota compressio, era d’esperar
que el grau de deformacid espontania dels aliatges amb precipitats intragranulars (aliatges
C-T2 i C-T6) seria menor que els aliatges lliures de precipitats intragranulars. Perd no
succeeix aixi. El grau de deformacié en I’aliatge C-T2 és del mateix ordre que en els
aliatges A-T2 i B-T2, al voltant de 0.7-0.8 %, mentre que en I’aliatge C-T6 la deformacio
assolida és significativament més elevada, de I’ordre d’ 1.1 %. La causa és que les

mostres C-T2 i C-T6 acumulen practicament el doble de cicles de compressio que els
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aliatges A-T2 i B-T2 (aliatges C, gairebé 40 cicles; aliatges A i B, poc més de 20 cicles).
En tenir els aliatges C unes TTM meés elevades, s’ha pogut realitzar un nombre de cicles
més elevat dins un domini de temperatures més gran, amb la qual cosa el grau
d’entrenament és molt major. Per tant, no es poden treure conclusions sobre el grau de
deformacio assolit en efecte doble memoria en funcié del contingut de precipitats
intragranulars, ja que les mostres no es troben en igualtat de condicions. Pero si és
possible establir una comparacio entre els aliatges A-T2 i B-T2, d’una banda, i els
aliatges C-T2 i C-T6, per una altra banda. En els assaigs de compressio s’havia observat
que els aliatges C-T6, amb un baix contingut de precipitats intragranulars poden assolir
una deformacido mes elevada que I’aliatge C-T2, amb major quantitat de precipitats
intragranulars. En les mesures de dilatometria succeeix el mateix, la deformacio de la
mostra C-T6 en I’efecte doble memoria és de I’ 1.1 %, mentre que la mostra C-T2
deforma fins a un 0.7 %. D’altra banda, respecte dels aliatges A-T2 i B-T2, com es podia
preveure, per al mateix grau d’entrenament, la deformacio en transformar a martensita €s
del mateix ordre. Cal afegir també, que el grau de deformacié en I’efecte doble memoria
és lleugerament major en les mostres entrenades mitjangcant assaigs de compressio que

per ciclatge termomecanic (com es discutira en el capitol 4).

En referéncia a la forma de les corbes, existeix una clara analogia entre el
comportament esfor¢-deformacié  (assaigs compressio) i deformaci6-temperatura
(dilatometria), en funcié de la microestructura de I’aliatge. La preséncia de precipitats
causa un augment creixent de I’enduriment durant la transformacio, és a dir, que per a
completar la transformacid és necessari un major interval d’esfor¢ o temperatura —forga
motriu-. Analogament, en les corbes deformacid-temperatura, la presencia de precipitats

causa un augment en I’interval de temperatura en la transformacio.

En les corbes corresponents a les mostres A-T2 i B-T2, la transformacio
transcorre en un interval de temperatura d’uns 25 K, mentre que en la mostra C-T6 és
d’uns 32 K i per la mostra C-T2 és d’aproximadament 47 K —determinat com la
diferencia de temperatura entre el punt de creuament de les rectes tangents a la zona de
maxim pendent en els cicles deformacié temperatura amb la tangent a la zona de
refredament en austenita i en martensita, respectivament-. A partir de la Fig. 3. 10 es pot
determinar I’increment d’esforg entre I’inici i el final de la transformacio per als diferents

aliatges. Per als aliatges A-T2 i B-T2 s’estima que és d’uns 80 MPa, per a I’aliatge C-T6
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d’uns 110 MPa i per a l’aliatge C-T2 s’estima d’uns 170 MPa. Existeix una
proporcionalitat entre I’interval d’esfor¢ en el que transcorre la transformacio induida
mecanicament i I’interval de temperatura en el que transcorre la transformacié induida
termicament. Per a un mateix aliatge es pot relacionar els dos intervals mitjangant la
constant de Clausius-Clapeyron, interpretant que és un ‘factor de conversio’ entre
intervals de temperatura i d’esfor¢. El quocient de I’interval d’esfor¢ amb I’interval de
temperatura, resulta en tots aquests casos entre 3.2 i 3.4 MPa/K. Es pot considerar que
aquest quocient serveix també com a una primera estimacié de la constant de Clausius-

Clapeyron.

3.3.8 Efecte dels cicles mecanics en la transformacio martensitica

El ciclatge mecanic causa alguns efectes en certes caracteristiques de la
transformacio martensitica induida per temperatura (Fig. 3. 18). En comparar les corbes
de calorimetria previa i posterior al ciclatge d’una mateixa mostra, s’observa que
existeixen petits desplagcaments en temperatura, perd no existeix una tendencia clara en
quant a que el desplacament global de la transformacié sigui cap a temperatures més altes
0 més baixes. Com a resultat d’aquests desplagcaments hi ha una disminucié de la histeresi
d’entre 2 i 3 K en els quatre casos estudiats. Aquesta reduccio, tot i ser petita, €s
important si es té en compte que la histéresi inicial és d’uns 10 K, ja que suposa una
disminucié del 20 ¢ el 30 %. Aquesta disminucié s’associa a una reduccié del treball de
fregament que acompanya a la transformacié martensitica, com s’ha vist en I’apartat de
‘Termodinamica de la transformacid¢’ del Capitol 1. Durant els cicles mecanics s’han anat
generant dislocacions que faciliten la transformacié a un determinat sistema de variants
(recordem que les mostres entrenades presenten efecte doble memoria amb una
deformacio al voltant d’un 30 % respecte a la deformacié maxima induida per esforc).

D’aquesta manera, es pot pensar que les dislocacions generades per ciclatge mecanic

contribueixen a reduir els termes de friccié de la transformacié martensitica, Ef.= i
m—p
Efricci(’)'
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Fig. 3. 18. Comparacio de les mesures de calorimetria —DSC- de les mostres

A-T2,B-T2, C-T2 i C-T6 prévia i posterior als cicles de compressio.

D’altra banda, en tots els casos estudiats s’observa un eixamplament dels pics
associats a la transformacio martensitica. Pel que fa al descens d’ My, aquest fet indica que
el grau de sobrerefredament necessari per a completar la transformacié és més ampli, la
qual cosa s’associa a una major inhomogeneitat de I’energia elastica que acompanya a la
transformacio martensitica. D’altra banda, també s’observa un augment d’Ms en les
mostres ciclades. Alguns dels defectes creats pel ciclatge poden també afavorir I’inici de
la transformacié com succeeix, per exemple, en els aliatges base Cu [ref 21]. En realitzar
cicles mecanics on es superen els 450 MPa, algunes regions dels grans poden patir una
certa deformacio plastica. Aquestes regions venen acompanyades de tensions residuals,
amb la qual cosa, en el global de la mostra, es genera un camp inhomogeni de tensions.
La variacio d’energia elastica i per tant I’eixamplament del pic, probablement és causada
per aquestes tensions internes residuals. La rad és que a cada regié del gra el grau de
sobrerefredament necessari per a induir la transformacié martensitica variara notablement
en funcio de la tensid interna del lloc en questid, aixi com podem afavorir en certs llocs

I’inici de la transformacio.
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Fig. 3. 19. La imatge sobreenfocada de microscopia optica de la mostra C-T2

mostra restes de martesita retinguda a I’interior dels el-lipses. L’ imatge s’ha

realiatzat a una temperatura de 343 K, es a dir, per sobre d’As.

En els aliatges A-T2 i B-T2 el calor de transformacié mesurat per calorimetria no
varia després de I’entrenament. Per0 en les mostres amb precipitats intragranulars,
aliatges C-T6 i C-T2, si s’observa una disminucio, al voltant del 20 %, de I’energia en les
mostres ciclades. La causa és que la fraccié de material que transforma a martensita és
menor a causa de la preséncia de martensita retinguda generada pel ciclatge
termomecanic (Fig. 3. 19). Aquesta fraccié de martensita retinguda s’ha observat a una
temperatura de 343 K, que és la temperatura maxima que s’ha assolit en el cicle termic de
la mesura de calorimetria. Agquestes mateixes plaques de martensita a uns 400 K deixen
de ser visibles a la vista del microscopi optic, la qual cosa significa que retransformen a
austenita. En generar-se martensita retinguda -una fraccié de volum que no transforma
en el domini de temperatures habitual- per efecte dels cicles mecanics, la quantitat
d’energia de transformacié mesurada mitjancant calorimetria és inferior que en I’estat

inicial, en el qual no hi ha martensita retinguda.
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3.3.9 Estudi microestructural despres del ciclatge mecanic

El canvi microestructural més important observat després del ciclatge mecanic és
una generaci6 molt abundant de dislocacions (Fig. 3. 20) en comparacié amb I’estat
inicial (Veure Fig. 3. 3 b). La distribucio és poc homogénia. En algunes zones de la
mostra la concentracié dislocacions és molt elevada formant-se arranjaments molt
complexes en els quals gairebé no es distingeixen les dislocacions individuals (Fig. 3. 20
a), mentre en altre zones la concentracié no és tant elevada (Fig. 3. 20 b). La imatge ¢
mostra també una elevada concentracié de dislocacions en una regi6 situada entre dues

variants de martensita.

Fig. 3. 20. Imatges de TEM de la mostra B-T6 ciclada sota compressio simple.
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Aquestes dislocacions son les responsables dels canvis observats a la
transformacio martensitica després del ciclatge. Un estudi més detallat d’aquestes

dislocacions s’ha realitzat en monocristalls i sera presentat en el Capitol 5.

A les mostres amb TTM per davall de temperatura ambient, tals com la B-T®6, es
pot observar la preséncia de plaques de martensita retinguda pel ciclatge mecanic (Fig. 3.
20 d).

3.4 Conclusions

La preséncia de precipitats de fase y té un efecte molt important en el
comportament mecanic dels aliatges Ni-Fe-Ga. Els aliatges lliures de precipitats
intergranulars, o bé amb un contingut molt baix, mostren una gran fragilitat a causa de la
reduida cohesid entre grans adjacents. Els precipitats de fase y tenen diferents efectes
depenent de la seva ubicacio: intergranular o intragranulars. Els precipitats intergranulars
milloren la cohesid entre grans, causant un augment de la ductilitat de I’aliatge. A mesura
que augmenta el contingut d’aquestes particules, la deformacio associada a la
transformacié disminueix i I’enduriment del ‘plateau’ de transformacié esdevé més

elevat.

La preséncia de precipitats intragranulars redueix de forma més important la
fraccid de volum d’austenita susceptible de transformar a martensita. A més, a causa de
canvis de composici6, existeix una regié al voltant dels precipitats no susceptible de
transformar en el mateix domini de temperatures que la resta de la matriu. Les particules
situades a I’interior del gra provoquen la formacié de plaques de martensita de
dimensions reduides, com a consequéncia de I’acomodacié elastica dels camps de
tensions inhomogeénies al voltant dels precipitats. Aquests fets provoquen una disminucid
en la deformacid6 macroscopica associada a la transformacié. Els precipitats
intragranulars causen, també, un augment del modul elastic de I’austenita i un increment

en I’enduriment durant la transformacié martensitica o la reorientacié de variants.

L’entrenament de les mostres efectuat mitjancant cicles de compressio condueix a

I’efecte doble memoria, amb una deformaci6 associada d’entre el 0.7 i I’ 1.1 %. El grau
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de deformacié en I’efecte doble memoria depén del nombre de cicles mecanics
acumulats, aixi com de la distribucio de precipitats. En els aliatges A-T2 i B-T2 —amb
uns 20 cicles-, la deformacio és inferior a I’aliatge C-T6 —amb uns 40 cicles-. I, com
també s’observa en els cicles esfor¢-deformacio, la deformacié espontania de doble

memoria disminueix en augmentar la quantitat de precipitats intragranulars.

Els cicles mecanics a compressid tenen altres efectes sobre la transformacid
martensitica induida per temperatura. Les dislocacions creades al voltant dels precipitats
donen lloc a una disminucié de la histéresi d’entre un 20 i un 30 %, respecte de I’estat
inicial. D’altra banda, els elevats esforcos assolits en els cicles de compressio —superiors
a 450 MPa- generen un camp inhomogeni d’esforcos residuals que provoquen un
eixamplament del domini de temperatures de transformacio. Finalment, la martensita
retinguda en els aliatges que contenen precipitats intragranulars condueix a una

disminucié de I’energia mesurada en el pic de la transformacié martensitica.

Tots els aliatges estudiats presenten una dependéncia lineal de I’esfor¢ critic amb
la temperatura. La presencia de precipitats, pel que fa a les distribucions estudiades,
sembla no influir significativament en les constants de Clausius-Clapeyron, que son
d’entre 2.1 i 2.4 MPa/K, determinant els esforcos critics com el punt de creuament de
rectes tangents a la carrega elastica i al “plateau’ de transformacio.
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Capitol 4

Ciclatge termomecanic d’aliatges

policristal-lins Ni-Fe-Ga

4.1 Introducci®.

La caracteritzacid, de tipus mecanic, més habitual en els aliatges amb memoria
de forma, com és el sistema Ni-Fe-Ga, es basa en els assaigs de tensid o de compressio,
tal i com reflexa el gran nombre de treballs realitzats en aquest camp. Aquesta
caracteritzacié permet estudiar fenomens com la superelasticitat, I’efecte goma (si la
mostra es troba inicialment en fase martensitica) o bé, determinar parametres com son la
constant de Clausius-Clapeyron, la deformaci6 associada a la transformacio

martensitica, etc.
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Mitjancant el ciclatge termomecanic (técnica explicada en el Capitol 2) es pot
avaluar I’efecte memoria de forma. Aquesta técnica permet mesurar la deformacié que
té lloc en el material durant la transformacié i la recuperacié d’aquesta durant la

transformacio inversa, sota una carrega constant.

Com s’ha vist en capitols anteriors la transformacié martensitica induida per
temperatura condueix a la forma multivariant, per tant amb una deformacié associada
macroscopicament inapreciable. Pero si la transformacio induida per temperatura té lloc
sota esfor¢ (constant), s’afavoreix la generaci0 de variants segons una direccio
preferencial, per tal d’acomodar el material a les condicions d’entorn. D’aquesta forma
s’obté una certa deformacié durant la transformacié —en el cas de carrega a compressio
la mostra s’escurca-. Quan I’esfor¢ aplicat és suficientment gran, la transformacié
condueix a una forma aproximadament monovariant a cada gra, i s’arriba a la saturacio
de la deformacio de transformacié mesurada. Per a valors d’esfor¢ superiors, la

deformacio del material ja no augmenta significativament.

Durant I’escalfament, la martensita orientada retransforma a austenita. En aquest
procés el material és capac de realitzar un treball, de forma que, vencent la carrega que

suporta, recupera la seva forma inicial [ref 1].

L aplicacid d’un esforg durant la transformacid induida termicament, suposa una
aportacio d’energia extra que permet que la transformacio tingui lloc a una temperatura
més elevada. Es el mateix principi que fa que sigui possible la inducci6é de martensita a
temperatures superiors a M, mitjancant I’aplicacio d’esfor¢ de tensié o compressio. A
partir de cicles realitzats a diferents valors de carrega tambe és possible obtenir un altre
dels parametres relacionats amb la transformacié martensitica: la constant de Clausius-
Clapeyron. Aquesta constant relaciona la dependencia de la temperatura de la

transformacio martensitica amb I’esfor¢ aplicat.

D’altra banda, el ciclatge termomecanic és una forma d’entrenament de la
transformacié martensitica, que permet que la deformaci6 associada a la transformacid,
sota un mateix valor d’esforg, augmenti a mesura que es sotmet a més cicles [ref 2][ref

3][ref 4]. Depenent de les caracteristiques de la martensita que es formi, I’entrenament
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generat per ciclatge termomecanic també pot arribar a conduir a I’efecte doble memoria
[ref 1] [ref 5].

Aixi doncs, el ciclatge termomecanic permetra quantificar, entre d’altres, els
valors de la constant de Clausius-Clapeyron, de la deformacié maxima (deformacié de

saturacio) per als diferents aliatges, i determinar la induccio de I’efecte doble memoria.

4.2 Procediment experimental.

Per a dur a terme els cicles termomecanics, s’ha utilitzat un equip construit al
laboratori que es descriu detalladament en el Capitol 2 (subapartat Equip de ciclatge
termomecanic). Aquesta tecnica experimental consisteix en la mesura de la variacio de
la distancia entre els capcals de la premsa, on s’ubica la mostra, en funcié de la
temperatura durant el refredament i escalfament de tot el conjunt i sota una carrega

constant.

En aquest treball s’han estudiat tres aliatges policristal-lins Niss.«Feig+xGazz, amb
x=1.5,1.0, 0, anomenats aliatges A, B i, C respectivament (els mateixos aliatges del
capitol 3 de la tesi) Aquests aliatges han estat sotmesos a tractaments térmics per a
provocar la precipitacio de la fase y. En els aliatges A i B, un envelliment a 1270 K
durant 2 hores provoca la precipitacié de la fase y Unicament en els limits de gra
(aliatges A-T2 i B-T2). El mateix tractament termic en I’aliatge C, produeix una
precipitacié massiva de fase vy, tant en els limits de gra com en I’interior del gra (aliatge
C-T2). Finalment, sotmetent I’aliatge C a un tractament de 1270 K durant 6 hores (C-
T6) es genera una microestructura amb precipitats en els limits de gra i també en
I’interior del gra, perd en menor quantitat que I’aliatge C-T2. Tots aquests tractaments
termics es varen realitzar introduint el lingot en un tub de quars i en flux d’argo, seguit
d’un refredament lent a I’interior del tub. D’aquesta forma es podra estudiar I’efecte de
les diferents distribucions de precipitats (només intergranulars, inter i intragranulars,
diferents grandaries dels precipitats) en el comportament en ciclatge termomecanic. La
caracteritzacid estructural/microestructural inicial d’aquests aliatges ve detallada en el

capitol 3 del present treball.
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A la Taula 4. 1 es detallen les composicions dels aliatges estudiats, aixi com les
seves temperatures Ms M; A, i Ax. Aquestes temperatures han estat determinades

mitjancant mesures de calorimetria (DSC).

ALIATGE A-T2 B-T2 C-T2 C-T6
Comp. (at%) | NiszsFeigsGayy NissFe19Gagy NissFe1sGayy NissFeisGagy
M (K) 249 269 309 311
Mt (K) 239 259 293 301
As (K) 250 271 307 314
As (K) 258 282 321 323

Taula 4. 1 Composicié i temperatures de transformacié martensitica, Ms, M,

As 1 A, obtingudes per DSC, de les mostres estudiades.

Les mostres utilitzades, de dimensions 1.5x1.5x7.5 mm?®, aproximadament,
varen ser tallades amb la maquina d’electroerosié a partir del lingot (ja sotmes al

corresponent tractament termic).

Com s’ha dit anteriorment, els assaigs s’han dut a terme sota esfor¢ de
compressiO. Per a cadascun dels aliatges, s’han realitzat diverses —normalment dues, i
en alguns casos tres- series de cicles a diferents esforcos, entre 4 i 115 MPa, seguint un
ordre creixent d’esfor¢. L’aplicacié de la carrega es realitza sempre en austenita, a
temperatures superiors a Ax. A continuacio es procedeix a refredar per sota d’My, on té
lloc la transformacio directa —amb microestructura no autoacomodant-, i posteriorment
a escalfar fins a sobrepassar la temperatura A;, on s’observa la recuperacié de la

contraccio de la mostra.

Finalment, per a completar I’estudi, s’ha realitzat una caracteritzacio estructural
mitjancant microscopia optica i electronica de transmissio, aixi com una caracteritzacio

termica mitjangant DSC.
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4.3 Resultats i discussio.

4.3.1. Mesures de ciclatge termomecanic

La Fig. 4. 1 mostra les corbes deformacio-temperatura per a I’aliatge A-T2,
obtinguts en la primera serie de mesures. Com es pot apreciar en la figura, en el primers
cicles, realitzats a un valor de carrega molt baix (7 MPa), s’observa un petit increment
de la longitud de la mostra, quan per a esforcos de compressio caldria esperar
deformacions de signe negatiu, és a dir, la deformacié associada a la transformacio
martensitica va en sentit oposat al sentit de I’esforc aplicat. En aquest cas en el que
I’esforc aplicat és molt baix, la transformacié condueix a un sistema de variants no
totalment autoacomodades, que dona lloc a un increment en la llargada de la mostra.

L’origen d’aquesta deformacié podria ser I’existéncia de textura favorable a

I’allargament.
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Fig. 4. 1 Corbes deformacio-temperatura, obtingudes mitjancant ciclatge

termomecanic, per a la primera série de mesures de I’aliatge A-T2-m11.

En el seguent cicle, a un esforg lleugerament més elevat (12 MPa), la mostra en
transformar, tot i que encara deforma en sentit oposat a I’esfor¢ aplicat, el valor de la
deformaci6 és menor, la qual cosa significa que les variants es comencen a generar

segons la direccié de I’esfor¢ extern. En el cicle realitzat a 18 MPa, les deformacions,
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tot i que de baix valor, sén de compressio (contraccio de la mostra). Els seguents cicles,
realitzats a esfor¢os majors, el valor de la deformacié en compressio augmenta fins a
assolir aproximadament un 2.3 % a 115 MPa (valor mesurat com a la diferéncia de
posicio —d’algada- de les rectes de refredament anterior i posterior a la transformacio).

La forma de les corbes varia en funcio de I’esforc aplicat. Aixi, per a esforgcos
baixos, I’inici de la transformaci6 coincideix amb un elevat pendent a la corba de la
deformacio. En canvi, per a esforgos més alts, a la part inicial de la corba la deformacid
canvia més gradualment amb la temperatura, i a partir d’una certa temperatura, la

mostra ja es deforma de manera abrupta.

El que succeeix en augmentar la carrega és que I’interval de temperatures de la
transformacio i de la retransformacio (des de I’inici fins al final dels processos) esdevé
més ampli. No es tracta, simplement, d’un desplacament de la corba cap a temperatures
més elevades, sin0 que la transformacié comenca a temperatures mes elevades, pero
acaba aproximadament a la mateixa temperatura per a qualsevol valor de carrega. En
augmentar la carrega, un descens addicional de temperatura per davall d’M; és capag de
seguir fent progressar la transformacio i, per tant, la deformacié associada. Aquest
sobrerefredament contribueix a véncer I’efecte de I’acomodament al limit de gra —en
aquesta zona, I’acomodament de les variants ve limitat per les tensions que generen els
grans veins sobre aquest-. D’aquesta forma, cada vegada que s’augmenta la carrega, la
mostra és capa¢ d’orientar una mica més les variants en les zones properes al limit de

gra, tendint a la forma monovariant, generant un increment de deformacio.

S’observa, també, que la histeresi augmenta en fer-ho I’esfor¢ aplicat, fet que
s’atribueix, almenys en part, a un efecte del fregament de la part mecanica de
I’instrument entre el capcal fix i el capcal mobil. Aixi, durant el refredament, el
fregament que ha de vencer la mostra per a poder deformar-se provoca un desplagament
de la corba cap a temperatures més baixes. Durant I’escalfament, el desplagament de la
corba, causat per la friccio, té lloc cap a temperatures més elevades. Com a resultat,
s’observa un distanciament entre les corbes d’anada i de retorn, és a dir, un augment de

la histéresi.
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Com s’havia vist en el capitol introductori, el fet d’aplicar un esfor¢ extern
suposa una aportacié extra d’energia al sistema, de forma que la transformacié tindra
lloc a temperatures lleugerament més elevades, tot seguint I’equacié de Clausius-
Clapeyron. Aquest fet es manifesta en els grafics deformacio-temperatura (Fig. 4. 1 i
Fig. 4. 2), mitjancant un desplacament cap a la dreta (T més elevades) de les corbes, a
mesura que s’augmenta I’esforg extern.

En la segona série de mesures (Fig. 4. 2), a causa de I’entrenament que ha sofert
la mostra en els cicles anteriors, a esfor¢cos molt baixos (7 MPa) la transformacio ja
dona lloc a una deformacio negativa de I’ordre d’aproximadament 0.5%. A mesura que
s’augmenta la carrega, la deformacié augmenta progressivament fins a assolir un 2.6 %,
que sembla ser un valor proper al maxim grau de reorientacié possible per a aquest

aliatge policristal-li amb presencia de precipitats intergranulars.
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Fig. 4. 2 Corbes deformacié-temperatura, enregistrades a diferents valors

d’esforg, per a la segona série de mesures de I’aliatge A-T2-11.

Aixi, la Fig. 4. 3 mostra la dependéncia de la deformacié amb la carrega externa
aplicada en les dues séries realitzades per a la mostra A-T2-m11.
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Fig. 4. 3 Dependéncia de la deformacié amb la carrega aplicada per a les
dues tandes mesurades mitjangant ciclatge termomecanic per a la mostra A-
T2-m1l. S’han considerat deformacions i esforcos de compressio de signe
positiu i deformacions i esforcos de tensié de signe negatiu, de la mateixa
manera que es fara en la resta de grafics ¢-o.

Tal i com s’havia comentat anteriorment, en la primera serie de mesures, el
primer cicle, realitzat sota una carrega de 7 MPa, la transformacié martensitica déna
lloc a una sistema de variants no del tot acomodades autoacomodades que resulta en una
elongacié de la mostra. Si es compara amb el cicle fet sota la mateixa carrega en la
segona série, en el qual la hi ha una deformacié de compressio del 0.5 %, es posa de
manifest que després dels cicles realitzats en la primera série, la mostra s’educa i

transforma segons un nou cami, que ve determinat per les dislocacions generades durant
la primera série de mesures.



Ciclatge termomecanic d’aliatges policristal-lins Ni-Fe-Ga 113

Esfor¢/MPa Deformaci6/%
Seérie 1 Seérie 2

-7 +0.1 -0.5
-12 +0.1 -0.8
-18 -0.2 -1.1
-33 -0.8 -1.7
-60 -1.6 -2.2
-88 -2.0 -2.3
-115 -2.3 -2.6

Taula 4. 2 Valors de deformacid, en ciclatge termomecanic, a cada esforg per

a cadascuna de les dues séries per a la mostra A-T2-m11.

El cicle de la segona serie realitzat sota 7 MPa de carrega (un valor molt baix),
que es pot observar a la Fig. 4. 2, revela que després del ‘trainning’ introduit en la
primera serie de cicles existeix I’efecte de doble memoria. Induint la transformacio
termicament la mostra es contrau en la direccio que se li ha aplicat la carrega durant el
ciclatge termomecanic, fet que no succeia abans de sotmetre la mostra a ciclatge. El
resultat de la dilatometria posterior a les dues séries de mesures (Fig. 4. 4), confirma
que la deformaci6 en compressio assolida durant el refredament, sota una carregad’ 1 N
(equivalent a 0.5 MPa), és del 0.5 %, mentre que en I’escalfament s’observa una total

recuperacio de la llargaria de la mostra.

Draltra banda, les tres tandes de mesures realitzades amb la mostra A-T2-m10
(d’igual microestructura que la A-T2-m11) permeten valorar I’efecte del nombre de
cicles en el ‘trainning’ (Fig. 4. 5). Després de la primera série de cicles, les
deformacions sén relativament més baixes. Les deformacions mesurades en la segona i
en la tercera série de cicles son molt semblants entre si tal i com mostra la Fig. 4. 5.
Aixi doncs, sembla que el procés de ‘trainning’ té lloc, essencialment, en la primera
tanda, mentre que en les tandes consecutives (en passar de la segona a la tercera tanda)

les deformacions assolides sota cada esfor¢ son ja molt similars.
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Fig. 4. 4. Dilatometria de la mostra A-T2-m11, sota un esfor¢ de 0.5 MPa,

després dels cicles termomecanics. La corba deformacié-temperatura mostra
I’efecte doble memoria de la mostra entrenada.
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Fig. 4. 5 Dependéncia de la deformacié amb la carrega aplicada per a les tres

tandes mesurades mitjangant ciclat termomecanic per a la mostra A-T2-m10.
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A la taula Taula 4. 3, es resumeixen els valors de les deformacions assolides en

les tres séries de cicles realitzats amb la mostra A-T2-m10.

Esfor¢c/MPa Deformaci6/%
Série 1 Série 2 Série 3

-5 - -0.4 -

-9 - -0.6 -0.7
-13 - -0.8 -
-18 - -0.9 -1.0
-33 -11 -1.6 -1.7
-61 -1.7 2.1 2.1
-88 -1.8 -2.3 -2.4
-116 -2.3 -2.5 -2.5

Taula 4. 3 Valors de deformaci6 a cada esforg per a cadascuna de les tres

series per a la mostra A-T2-m10.

El comportament per a I’aliatge B-T2 és forca similar al de I’A-T2. La Fig. 4. 6
mostra la primera de les tres séries de mesures realitzades amb la mostra B-T2-m11. Al
igual que en l’aliatge A-T2, en el B-T2 hi té lloc un eixamplament del domini de
transformacio en augmentar I’esfor¢. Com s’havia comentat anteriorment, tot i que la
temperatura d’acabament de la transformacio és aproximadament la mateixa per als
diferents valors d’esforg, a carregues elevades la transformacié s’inicia a temperatures
més altes. També en aquest cas, el cicle a 5 MPa, que dona lloc al sistema de variants

quasi autoacomodades, la deformacié associada a la transformacié és positiva.

En la primera serie de mesures, I’inici de la transformacié és forca abrupte,
sobretot en les corbes corresponents a esfor¢os inferiors a 60 MPa. Pero a mesura que la
mostra s’entrena, ja en la segona i tercera séries de cicles (Fig. 4. 7), els nous grups de
variants generats fan que la transformacio comenci d’una forma molt suau i a
temperatures 25 K per sobre de la temperatura esperada. Després d’aquest suau
comencament, la transformacié continua amb un allargament més abrupte, tot i que amb

un pendent inferior als primers cicles de la primera serie. La sequéncia d’esforcos és la
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mateixa en les tres series de cicles. Els valors de la deformacidé obtinguts en cadascun
dels cicles es detallen a la Taula 4. 4.

0.3
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221 88MPa
115 MPa -
-2.7 T T T T T T T
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T/°C
Fig. 4. 6 Primera série de corbes deformacié-temperatura, enregistrades a
diferents valors d’esforg, obtingudes mitjancant ciclat termomecanic per a
I’aliatge B-T2-m11.
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Fig. 4. 7 Tercera serie de corbes deformacio-temperatura per a la mostra B-
T2-ml1l.
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De la mateixa manera, a mesura que la mostra s’entrena, en el darrer tram de la
retransformacio, s’observa el mateix. Quan la temperatura s’acosta a Ay, la corba es

suavitza i la deformacio es recupera lentament (en un rang de temperatures molt ampli).

Pel que fa a la histéresi dels cicles, no s’observen canvis significatius entre les
diferents series, pero si entre cicles a diferents esforcos dins una mateixa série. A
esforcos elevats la histéresi augmenta notablement. Aquest fet, com ja s’ha dit,
s’atribueix en part a I’augment del fregament entre el pisto i el cilindre, que conformen

el sistema de compressio de I’aparell, a mesura que s’ incrementa la carrega aplicada.

En totes tres series de mesures, la deformacié que es genera al maxim esforg,
115 MPa, és en tots els casos de I’ordre del 2.5 %, mentre que és a les deformacions a
esforcos baixos on s’observa una important evolucio en passar de la primera série a la
tercera, és a dir, a mesura que la mostra s’entrena. Tal i com mostra la Fig. 4. 8, les
deformacions a esforgos baixos de la segona série sén notablement superiors a les de la
primera serie. Mentre que en passar de la segona a la tercera série, tot i que les
deformacions continuen augmentant, I’increment és minim, com ja succeia en les

mostres A-T2.

Un altre efecte del ciclatge termomecanic és que com més educada esta una
mostra (major nombre de cicles acumula), menor es I’esfor¢ estern necessari per a
assolir la deformacié maxima (de saturacio). Aixi com en la primera série el maxim de
deformacio no s’obté fins a carregues de 115 MPa, en la tercera serie a 60 MPa (gairebé

la meitat d’esforg) ja practicament s’assoleix el maxim de deformacio.
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Fig. 4. 8 Dependéncia de la deformacié amb la carrega aplicada per a les tres

tandes mesurades mitjancant ciclat termomecanic per a la mostra B-T2-m11.

Esfor¢/MPa Deformaci6/%
Seérie 1 Seérie 2 Seérie 3

-4 +0.1 -0.6 -0.7

-9 -0.2 -0.7 -0.9
-13 -0.4 -0.9 -1.0
-18 -0.6 -1.2 -1.3
-33 -1.0 -1.6 -1.8
-60 -1.7 -2.2 -2.4
-88 -2.3 -2.4 -2.5
-115 -2.5 -2.5 -2.5

Taula 4. 4 Valors de deformacid a cada esfor¢ per a cadascuna de les tres

series per a la mostra B-T2-m11.

La Fig. 4. 9 permet visualitzar I’efecte de I’entrenament en la mostra B-T2-m11.

En aquesta figura es compara el primer cicle de la primera série de mesures, amb un
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cicle posterior a les tres séries de mesures, ambdos realitzats sota 4 MPa, una carrega

molt baixa, que fa que la mesura vingui a ser equivalent a una dilatometria.

La diferencia més evident és la deformacié associada a la transformacio
d’ambdos cicles. En el cicle previ al ciclatge, quan es forma un sistema quasi-
autoacomodat de variants, la deformacio que té lloc va en sentit oposat al de I’aplicacio
de I’esfor¢ i té un valor molt baix. En canvi, en la mostra entrenada, la transformacio
termica condueix a una deformacio del 0.7 %, la qual cosa posa de manifest I’efecte
doble memoria en la mostra B-T2-m11. Com es pot comprovar, aquest valor de
deformacio és igual al del cicle realitzat sota 4 MPa en la tercera serie de mesures. Aixi,
es pot pensar que després de dues séries de mesures la mostra ja ha assolit el maxim

grau de deformacio en I’efecte doble memaria.
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Fig. 4. 9 Corbes deformacio-temperatura de la mostra B-T2-m11, prévia i posterior a

les tres series de cicles termomecanics realitzats sota 4 MPa de carrega.

Un altre efecte comentat anteriorment, és que en la mostra entrenada I’inici de la
transformacio té lloc a una temperatura 25 °C superior a la mostra no entrenada resultat
també observat en altres aliatges amb memoria de forma [ref 6]. A més, en la mostra
entrenada, I’inici de la transformacié és molt progressiu, en contrast amb la mostra no

entrenada, en la que I’inici de la deformacio és més abrupte. Com es veura més
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endavant, aquest inici suau de la deformacio correspon a la transformacié dels nous

grups de variants afavorits per I’entrenament.

L’ aliatge C-T2 presenta una microestructura molt diferent als aliatges A-T2 i B-
T2 esmentats anteriorment, ja que té un elevat contingut en precipitats tant
intergranulars com intragranulars. La Fig. 4. 10, on es presenten les corbes de la primera
serie de mesures de la mostra C-T2-m10, no mostra els cicles obtinguts a esforcos
baixos (4-9 MPa) ja que en aquests casos les corbes enregistrades no permeten distingir
on te lloc la transformacié (no s’observa cap deformacio associada a la transformacio:
les mesures de dilatometria prévies al ciclat termomecanic mostren un allargament d’un
0.02%).

El cicle registrat a 13 MPa de carrega ja permet detectar una deformacio de
compressio d’aproximadament un 0.05 %, i va augmentant progressivament a mesura

que s’augmenta la carrega assolint una deformacié de 1’1.6 % sota 115 MPa.
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Fig. 4. 10 Corbes deformacié-temperatura, enregistrades a diferents valors
d’esforg, obtingudes mitjangant ciclatge termomecanic en la primera tanda de
mesures per a I’aliatge C-T2-m10.
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Fig. 4. 11 Segona série de cicles deformacié-temperatura, enregistrats a

diferents valors d’esfor¢ en I’aliatge C-T2.
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Fig. 4. 12 Dependencia de la deformaciéo amb la carrega aplicada per a les

dues tandes mesurades mitjancant ciclat termomecanic per a la mostra C-T2-

m10.

El cicle realitzat sota 4 MPa de carrega, que en la primera tanda no donava lloc a
cap deformacié apreciable, en la segona tanda (Fig. 4. 11) ja genera una deformacio del
0.5 %. S’observa, també, que en els cicles enregistrats a carregues superiors, entre 4 i 13
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MPa, practicament no hi ha diferéncies en el valor de la deformacié obtinguda, i és a
partir dels 18 MPa on la deformacié comenca a augmentar, fins arribar un cop més a
una deformacio de 1.6 % sota 115 MPa (Fig. 4. 12,

Taula 4. 5).

Esfor¢/MPa Deformaci6/%
Série 1 Série 2

-4 0 -0.5
-9 0 -0.5
-13 -0.1 -0.5
-18 -0.2 -0.6
-33 -0.4 -0.7
-60 -0.9 -1.2
-88 -14 -15
-115 -1.6 -1.7

Taula 4. 5 Valors de deformacié a cada esforg per a cadascuna de les dues

séries per a la mostra C-T2-m10.

En I’aliatge C-T6, en el que el contingut de precipitats de fase gamma
intragranulars és molt menor que en I’aliatge C-T2, la forma de les corbes és molt
similar al dels aliatges A-T2 i B-T2 (lliures de precipitats intragranulars). En la
transformacio, que transcorre en un breu interval de temperatura, d’uns 20 °C, el

pendent del “plateau’ és molt elevat en comparacio amb I’aliatge C-T2 (Fig. 4. 13).

L’evolucié de la deformacid associada a la transformacio i de la forma de les
corbes ve a ser igual que en els casos anteriors. En els primers cicles a esfor¢cos molt
baixos la deformacid és propera a zero i en la segona serie (Fig. 4. 14), després del
‘trainning’, a esforcos baixos presenta una deformacié d’un 0.5 %, és a dir, genera
efecte doble memoria. A esforcos elevats tendeix a assolir una deformacié de saturacio,

que en aquest cas es del 2 %.



Ciclatge termomecanic d’aliatges policristal-lins Ni-Fe-Ga 123

0.5
O n
13 MPa
18 MPa
-0.5 A

33 MPa

Strain/%
AR

60 MPa
-1.5 4
88 MPa
-2 115 MPa
_2.5 T T T T T T T
-40 -20 0 20 40 60 80 100 120

T/°C

Fig. 4. 13 Primera série de corbes deformacié-temperatura per a I’aliatge C-

T6-m12.
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Fig. 4. 14 Segona serie de corbes deformacio-temperatura per a I’aliatge C-
T6-m12.

La Fig. 4. 15 mostra la deformacié assolida per a la mostra C-T6-m12 sota cada
esforc per a les dues tandes realitzades. Com s’observa, la deformacié maxima assolida
és d’aproximadament 2 % a 115 MPa, un valor superior a I’obtingut per a la C-T2-m10,
d’” 1.6%, pero inferior a I’obtingut per a la A-T2-m11, del 2.6 %, o per la B-T2-m11, del
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2.5 %. Aquestes dades reflecteixen la influencia de la preséncia de precipitats

intragranulars sobre la deformacio associada a la transformacio.

3
2.5 1
2 n
X |
= 1.5
©
& 1
0.5
—@— C-T6-m12 serie 1
0 —O0— C-T6-m12 série 2
-0.5 T T T T T T
0 20 40 60 80 100 120
Stress/MPa

140

Fig. 4. 15 Dependéncia de la deformacié amb la carrega aplicada per a les

dues tandes mesurades mitjangcant ciclatge termomecanic per a la mostra C-

T6-m12.

Esfor¢c/MPa Deformaci6/%
Seérie 1 Série 2

-4 0 -0.5
-9 0 -0.7
-13 -0.2 -0.8
-18 -0.4 -0.9
-33 -0.7 -1.2
-60 -1.3 -1.6
-88 -1.7 -1.8
-115 -2.0 -2.0

Taula 4. 6 Valors de deformacié a cada esforg per a cadascuna de les dues

series per a la mostra C-T6-m12.
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4.3.2 Efecte de la microestructura en el comportament sota ciclatge
termomecanic

La Fig. 4. 16, on es mostren les corbes mesurades en les primeres series sota una
carrega de 60 MPa, permet comparar I’efecte de les diferents microestructures en el
comportament en ciclatge termomecanic. La preséncia de precipitats de fase y déna lloc
a dos efectes importants en els cicles enregistrats. D’una banda s’observa que a I’aliatge
amb major contingut de precipiatats intragranulars, el C-T2, I’interval de temperatures

en el que transcorre la transformacié és molt més ampli.
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Fig. 4. 16 cicles termomecanics mesurats sota 60 MPa de carrega enregistrats
en la primera série de mesures, per als aliatges A-T2, B-T2, C-T2 i C-T6.

D’altra banda, existeix una clara dependencia de la deformacié associada a la
transformacié amb el contingut de precipitats intragranulars de fase y. De la mateixa
forma que succeeix en la transformaci6é induida per esfor¢ (Capitol 3 i [ref 7] ), a
mesura que la concentracid6 de precipitats intragranulars augmenta, el grau de
deformacié decau progressivament. Aixi, els aliatges A-T2 i B-T2, lliures de precipitats
intragranulars, assoleixen una deformacio maxima de I’ordre del 2.5 % en ambdds
casos. En I’aliatge amb un baix contingut de precipitats intragranulars (C-T6) la
deformacio maxima es veu reduida fins a un 2 %, i per a un alt contingut de fase vy

intragranular (C-T2) el valor de la deformacio6 decau fins a un 1.6%.
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A la Taula 4. 7 es resumeixen els valors de deformacié obtinguts en la
transformacio induida per esfor¢ (Capitol 3) i els obtinguts en ciclatge termomecanic,
dels aliatges estudiats. En comparar els resultats obtinguts mitjancant les diferents
tecniques, s’observa que les deformacions corresponents als cicles superelastics son al
voltant d’un 15-20 % més grans que les obtingudes en ciclatge termomecanic, per

cadascun dels aliatges estudiats.

Idealment, es podria esperar que les deformacions obtingudes mitjancant les
diferents técniques fossin iguals, perd a la practica no succeeix aixi. Per a entendre
aquest resultat s’ha de partir del fet que, com veura més endavant, en aquests aliatges
policristal-lins a cada gra es formen diversos dominis de variants que acomoden la
I’esforg extern, i a mateix temps adaptant-se a les deformacions dels grans adjacents.
Aiixi, en tots els cicles superelastics, en els que sempre s’indueix la deformacié maxima,
s’entrenen els mateixos grups de variants que donen lloc a la maxima deformacié. En
canvi, en les series de cicles termomecanics s’han realitzat uns primers cicles sota
carregues baixes, en els quals es genera un sistema de variants que déna lloc a la
maxima deformacid, amb la conseqlient creacio de dislocacions i tensions interne. En
realitzar cicles termomecanics sota carregues elevades, aquestes dislocacions creades
previament no permeten la formaci6 d’un sistema de variants similar al generat en els
cicles superelastic, que condueixi a deformacions tant grans com en ciclatge

superelastic.

Aliatge Deformacio induida per Deformacio en ciclatge
esforc (%) termomecanic (%)
A-T2 -3.0 -2.5
B-T2 -3.0 -2.5
C-T2 -2.0 -1.7
C-T6 -2.4 -2.0

Taula 4. 7 Comparacié entre deformacions obtingudes en la transformacio
induida per esfor¢ (cicles superelastics) i les obtingudes en ciclatge

termomecanic, dels aliatges estudiats.
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Tal i com s’ha discutit ampliament en I’anterior capitol del comportament de la
transformacio induida per compressio dels mateixos aliatges estudiats en el present
capitol, la preséncia de precipitats d’una segona fase provoca una disminucié de la
deformacio associada a la transformacié martensitica. Aquest fet té dues causes. D’una
banda, els precipitats interrompen la continuitat de les plagues de martensita, de manera
que només es poden formar grups de petites variants amb un major grau

d’autoacomodament i que en conseqtiéncia donen lloc a deformacions no molt elevades.

D’altra banda, els precipitats presents en el si de la matriu, redueixen la fraccio
de volum de material susceptible de transformar a martensita. Aquesta fraccio de volum
no correspon només al volum dels precipitats propiament, si no que també existeix una
regi6 al voltant del precipitat que no transforma, com a minim en el mateix domini de
temperatures que la resta de la matriu. Existeixen dues causes, una composicional i una
altra d’esforcos residuals, per les quals aquesta regié del material no es susceptible de

transformar.

La fase y dels precipitats és, en comparacié amb la matriu —fase p-, rica en Fe i
pobra en Ga, mentre que la concentracié de Ni es manté aproximadament constant.
Durant el creixement dels precipitats els atoms de Fe de la matriu difonen cap al
precipitat, de forma que la zona de la matriu que envolta el precipitat és pobra en Fe.
Aixi, en aquesta regio, en ser més pobra en Fe, la relacio electro/atom disminueix —els
atoms de Fe aporten un nombre d’electrons major que els de Ga- de forma que les

temperatures de transformacié disminueixen [ref 8].

La formacié de precipitats de fase y comporta un canvi en I’estructura
cristal-lina. En ser els parametres de xarxa diferents a la matriu, el volum que ocupa el
precipitat varia, de forma que a la regio colindant entre ambdues fases es generen
esforcos residuals, de tensio o bé compressio, depenent del signe de I’increment de
volum [ref 9]. Aquestes tensions residuals poden facilitar o bé dificultar la

transformacio a martensita, en funcié del signe de I’esfor¢ extern aplicat.
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4.3.3 Efecte del ciclatge en la formacio de variants de martensita

S’ha comentat repetidament que el ciclatge termomecanic és una de les possibles
formes per a entrenar mostres, és a dir, per a generar nous grup de variants de martensita
que donin lloc a una deformaci6 preferent en una direccidé. Mitjancant microscopia
optica s’ha fet un estudi dels sistemes de variants existents en mostres entrenades i en

mostres no entrenades en els aliatges A-T2 1 C-T2.

En primer lloc, amb el microscopi optic s’ha comparat la microestructura de la
mostra A-T2-m10 amb una mostra A-T2 sense cap cicle mecanic. La mostra A-T2-m10
ha estat sotmesa a uns vint cicles termomecanics, i després d’aquest procés d’educacio,

presenta efecte doble memoria amb una deformaci6 d’aproximadament un 0.5 %.

En un mateix gra de la A-T2-m10 entrenada s’ha observat durant el refredament,
mitjancant microscopia optica, com les variants resultat del ‘training’ transformen abans
(a temperatures més elevades) que les variants d’origen (autoacomodades). Precisament
aquest fet justifica que, en una mostra ja entrenada, en les corbes deformacio-T
obtingudes per ciclatge termomecanic I’inici de la transformacid sigui més progressiu

gue en la mateixa mostra abans de ser entrenada.

En la A-T2 no entrenada (Fig. 4. 17 a i b) hi ha molt grans amb quatre variants
que formen un grup autoacomodat que ocupa tot el gra. En canvi, en la mostra ciclada
s’observa un elevat nombre de grans amb dominis de variants orientades en diferents
direccions. Tal i com mostra la Fig. 4. 17 c i d, aquests diferents grups normalment
venen delimitats/condicionats per les fronteres de gra dels grans veins. Per exemple, en
la imatge c, el grup de noves variants generades pel ciclatge en el gra ‘1’, ve enmarcat
per la linia discontinua. Aquesta regio de noves variants ve delimitada pels limits de gra
dels grans ‘2’ i *3” i dels grans ‘6’ i “7’. En la imatge d, s’observen dos dominis de
variants amb diferents orientacions —cada domini ve descrit per linies discontinues- que
queden alineades amb la junta de gra de dos grans veins. Un dels dominis —domini a-
queda alineat amb els limits de gra dels grans 2 i 3, per una banda, i pels grans 5 i 6 per
I’altra banda. L’altre domini de variants —domini f- queda alineat amb la junta dels
grans 7 i 8, mentre que per I’altre banda topa amb el primer grup de variants. Aixo

significa que la deformacioé que pateix cada gra, a part de la direccio d’aplicacio de
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I’esforg extern, ve determinada per com s’acomoda amb els grans veins. Aquests nous
grups de variants son els generats i entrenats durant el ciclatge sota carrega, i son els
que donen lloc a la deformacié macroscopica quan la mostra transforma térmicament, és

a dir, a I’efecte doble memoria.

Cal recordar que la mostra A-T2-m10, tot i que en transformar doéna lloc a una
certa deformacio -efecte doble memoria-, sense aplicar un esfor¢ extern el grau de
reorientacié no és el maxim que pot assolir sota carrega (aproximadament del 2.5%).
Per tant no s’ha d’esperar que la martensita es trobi totalment reorientada.

Fig. 4. 17. Microscopia optica de les mostres A-T2 no entrenada (‘a’ i ‘b’) i A-
T2-m10 (“c’ i’d’). Micrografies realitzades a 220K.
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Val la pena notar en les imatges corresponents a la mostra A-T2 entrenada, que
despres dels vint cicles termomecanics als que ha estat sotmesa, s’han generat algunes
fissures intergranulars. Com ja s’havia vist en el capitol de compressio simple, els
precipitats intergranulars milloren la cohesié entre grans. Atesa la baixa quantitat de
fase y interganular, aquest aliatge és susceptible de fallar per fractura intergranular [ref
T][ref 8].
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Fig. 4. 18 Microscopia optica de les mostres C-T2 no entrenada (‘a’ i ‘b’) i C-
T2-m10 (‘c’ i’d’), a 270 K de temperatura

Per a I’aliatge C-T2 no ha estat possible treure una conclusié clara sobre quin és
I’efecte del ciclatge sobre la generacié de noves variants de martensita, atesa la
complexitat del sistema (microestructura: matriu plena de precipitats, i amb plagques de
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martensita molt curtes i en totes direccions). En la mostra C-T2 no entrenada, a causa de
la presencia dels precipitats de fase y (en una concentracido molt elevada) les plaques de
martensita son curtes (limitades per I’espai entre precipitats) i orientades en multiples
direccions (Fig. 4. 18 a i b). La mostra entrenada presenta el mateix aspecte (Fig. 4. 18 ¢
i d), no s’observa que hi hagi una orientacié preferent i tampoc que hi hagi una
orientacio dins cada gra condicionada pels grans veins, com succeeix clarament en la
mostra A-T2-m10.

Cal destacar que, en contrast amb I’aliatge A-T2, I’elevat contingut de fase y
intergranular de I’aliatge C-T2, confereix una gran cohesid entre els grans, i evita la

formaci6 de fissures intergranulars [ref 7][ref 10].

Tot i que no es pot afirmar amb total certesa, sembla que en la mostra entrenada,
les plaques de martensita arriben fins a més a prop dels limits de gra que no pas les
mostres ‘as received’. Aquesta fraccioO de martensita, que es forma de més en les

mostres ciclades, estaria generada per I’efecte del ciclatge.

4.3.4 Dependencia de la temperatura de transformacio amb I’esfor¢ aplicat

Establir un criteri per a determinar la temperatura a la que té lloc I’inici de la
transformacié martensitica és un dels punts més problematics d’aquesta caracteritzacio.
El criteri inicial per a determinar la temperatura critica de transformacié és el punt de
creuament de les rectes tangents a la zona de refredament en austenita i a la zona de
transformacio. El punt feble d’aquest criteri és que el pendent a la zona corresponent a
la transformacié varia a mesura que la mostra es va entrenant. Com a consequéncia
d’aquesta variacié del pendent, el punt que es determina com a temperatura d’inici de la
transformacié conté una desviacidé que es propaga en determinar la constant de
Clausius-Clapeyron. Per a intentar resoldre aquesta problematica, s’ha recorregut a
altres criteris per tal de determinar la temperatura d’inici de la transformacio. Els criteris
utilitzats consisteixen en establir aquesta temperatura com a la temperatura en el punt
de corba on la deformacio és d’un 10, 20 i 50 % de la deformacié total associada a la

transformacio (Fig. 4. 19).
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Aquestes diferents formes de determinacié de les temperatures d’inici de la
transformacio marguen una mateixa tendéncia, que consisteix en que a esforcos entre 4 i
18 MPa la temperatura d’inici davalla amb I’esforc i a esforcos més elevats aquesta
tendéncia s’inverteix. Pero existeix una diferéncia important entre cadascun d’ells, que
és la sensibilitat de la temperatura d’inici amb I’esforg. Aixo, finalment, es tradueix en
una gran dispersio en els valors de les constants de Clausius-Clapeyron, que sén de 4.0,

3.1, 3.7 1 6.5 MPa/K segons els criteris de creuament de rectes tangents, del 10 %, 20 %

i 50 % de transformacio, respectivament.
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Fig. 4. 19 Dependeéncia de la temperatura d’inici de la transformacié amb la
carrega, en les dues series de mesures de la mostra A-T2, aplicant diferents

criteris de determinacio de les temperatures..

A causa de la dificultat de determinar les temperatures d’inici de la
transformacié amb un minim de precisio a partir de les corbes deformacié-temperatura,
es va procedir a determinar les esmentades temperatures a partir de la derivada de la

deformacio de les corbes deformacio-temperatura. A partir de les derivades, que
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permeten una determinacid més precisa, s’ha determinat les temperatures de pic,
d’offset i d’inici de la corba (Fig. 4. 20).

A-T2 18 MPa 12 serie

——cooling
——heating

Derivada (unitats arbitraries)

offset inici

T (°C)

Fig. 4. 20 Exemple de determinaci6 de les temperatures de pic, d’ “offset” i
d’inici de la derivada de la corba deformacid-temperatura (mostra A-T2 a 13
MPa).

Aquestes tres formes de determinacid (pic, offset i inici de la corba), que donen
lloc a valors de constants de Clausius-Clapeyron diferents, condueixen a diferents
lectures/interpretacions. A continuacié es mostra la representacié de les temperatures
determinades segons els tres criteris per a les mostres A-T2 i C-T6, a mode d’exemple
(Fig. 4. 21).

Existeixen diferents aspectes de la Fig. 4. 21 a destacar. El primer és que la
variacio de la temperatura de pic amb I’esfor¢ és molt menor que en altres casos (offset
o inici). | al mateix temps, la variacié de I’offset és menor que el d’inici. Aixo significa
que a mesura que s’incrementa la carrega aplicada, el pic es desplaca lleugerament. El
que succeeix, basicament, és que el pic s’eixampla amb I’esforc, és a dir, que la
transformacio transcorre en un major interval de temperatura. El fet que la variacio de
I’inici sigui major que I’offset, és conseqliéncia de que sota carregues elevades el
comencament de la transformacio té lloc d’una manera més gradual, tal i com s’havia

vist en el comencament del present capitol en les corbes deformacié temperatura.
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Fig. 4. 21 Dependéncia de la temperatura de pic, d’ offset i d’inici de la

transformaci6 amb la carrega, per a les mostres A-T2-m11 i C-T6-m12.
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Una altra observacié interessant consisteix en que en les segones series de
mesures, quan la mostra ja esta entrenada, la variacio de la temperatura amb I’esforc,
determinada amb qualsevol dels tres criteris, és major que en la primera série de
mesures. Com a consequeéncia, els valors de les constants de Clausius-Clapeyron en les
segones series de mesures son, en tots els casos, menors en les primeres séries. Aquest
fet succeeix a causa de que el pendent del ‘plateau’ deformacio-temperatura, augmenta

a mesura gque la mostra va acumulant cicles.

En tots els casos estudiats existeix un fenomen, en principi, no esperat. En
presentar les corbes deformacio-temperatura s’havia vist que sota carregues baixes, la
mostra s’allargava, és a dir, es deformava en sentit oposat al de la carrega aplicada. En
aquests mateixos cicles —carregues baixes de la primera serie- la temperatura a la que
s’inicia la transformacid, en contra del que caldria esperar, disminueix a mesura que
s’augmenta I’esfor¢ —entre 7, 13 i 18 MPa-. Aquest comportament no esperat es deu a
que la carrega externa s’oposa a la formacio d’unes variants que provoquen un
allargament de la mostra. Aixi, per a que es generin noves variants que donin lloc a una
deformacié de compressié el sistema necessita un major sobrerefredament, amb la qual
cosa la temperatura d’inici de la transformacié davalla. Una vegada que la mostra ja
deforma en el mateix sentit d’aplicaci6 de la carrega —a esforcos per sobre de 30 MPa-,
I’esfor¢ extern actua afavorint la transformacio, de manera que I’inici de la
transformacio es desplaca cap a temperatures més elevades a mesura que augmenta

tensio.

En la segona série de cicles, tot i que la mostra ja té un cert grau d’entrenament,
a esforcos baixos s’observa el mateix comportament. Durant la primera serie de cicles
s’introdueixen uns defectes en el material que donen lloc a un inici més gradual de la
transformacio i, a més, un reduit nombre de grups de variants entrenades condueixen a
un cert grau d’efecte doble memoria. Pero a la major part del material les variants que
es formen sén encara les mateixes que en I’estat inicial. Per aix0, sota carregues baixes,
succeeix el mateix que en la primera série, en la qual és necessari un sobrerefredament
que permeti que la major part de grups de variants es formin de tal manera que

acomodin I’esforg extern.
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A partir dels valors de deformaci6 associada a la transformacié martensitica i de
les seves variacions d’entalpia (calor de transformacio) associades, aplicant I’equacid

del tipus Clausius-Clapeyron [ref 11],

do PAS
£ = - eq. 4.1
dT £ (€9 )

es pot obtenir una estimacié dels valors tedrics de les constants de Clausius-Clapeyron,
per a les mostres estudiades. El quocient:

AS =" (eq. 4.2)

es calcula considerant AH igual al calor de transformacio, mentre per a To €s pren com a
valor la temperatura de pic de la transformacié (els valors de 4AH i de Ty han estat
obtinguts, en aquest cas, mitjancant calorimetria —DSC-). Aixi doncs, els valors de
variacio d’entropia associada a la transformacié martensitica son els segients (Taula 4.
8).

Mostra To K AH/J-g? AS/ J-gtK?
A-T2 236 -3.4 -0.015
B-T2 265 -4.0 -0.015
C-T2 304 -3.6 -0.012
C-T6 307 4.1 -0.013

Taula 4. 8 Valors de I’entropia de la transformacio, calculats a partir de
entalpia i les temperatures de pic de la transformacio, aquestes Ultimes

determinades per calorimetria.

Com a valors de deformacid, &, es prenen els valors maxims obtinguts en
ciclatge termomecanic en cada aliatge, i la densitat del material, p, que per aquests
aliatges és de 7.9 g-cm™. Els valors teorics, aixi com els experimentals obtinguts amb el
criteri de Tofset, de les constants de Clausius-Clapeyron per als tres aliatges es mostren a
la Taula 4. 9.
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Mostra | AS/J.gtK™ £ de/dT teodric de/dT exp.
MPa-K™* MPa-K™
A-T2 -0.015 -0.025 -4.6 -5.0
B-T2 -0.015 -0.025 -4.7 -4.6
C-T2 -0.012 -0.017 -5.6 -6.7
C-T6 -0.013 -0.020 -5.1 -6.2

Taula 4. 9 Resultats dels calculs de les constants do./dT a partir de I’equacio
Clausius-Clapeyron, en comparacié amb els valors experimentals (prenent

valors T offset de la primera serie de mesures com a valor experimental).

En comparar els resultats experimentals i els teorics, es veu que son relativament
similars —les diferéncies maximes son del 20%-. Com s’ha discutit anteriorment el valor
experimental, depén en gran mesura del criteri utilitzat. D’aquesta manera, del tres
criteris aplicats, el de considerar la temperatura d’inici com a I’offset del pic, sigui
probablement el més equanime, i en conseqiiencia el que conté un menor error. El criteri
de considerar la temperatura d’inici com al punt de la corba on es comencga a produir
una desviacié respecte de la linia de base, possiblement seria el que millor té en
consideracio el fet de que en les mostres entrenades I’inici de la transformacié és molt
més gradual. Al mateix temps, per0, aquest inici gradual de la transformacié varia
notablement un cicle a un altre, de forma que els punts obtinguts sén forca dispersos —
poca reproductibilitat-. D’altra banda cal recordar que aquests valors teorics son
estimacions a partir d’algunes dades obtingudes experimentalment, la qual cosa

comporta un error en la presa de mesures.

Els valors, tant teorics com experimentals, de les constants de Clausius-
Clapeyron semblen tenir una dependéncia amb la microestructura. En els dos aliatges
lliures de precipitats intragranulars (A-T2 i B-T2), el valor de la constant és baix i
practicament igual per a ambdds aliatges. En I’aliatge C-T6, amb una reduida quantitat
de precipitats intragranulars, el valor de la constant augmenta lleugerament; i en
I’aliatge C-T2, amb una gran quantitat de fase y intragranular, el valor de la constant és
encara una mica més elevat. Sobre el grafic o-T, significa que els precipitats

intragranulars provoquen que, sota un mateix esforg, I’increment de temperatura
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respecte d’Ms per a que s’inicii la transformacié és menor que en aliatges lliures de
particules intragranulars. Aquest fet s’explica en termes termodinamics. En aplicar una
tensié externa constant el que es fa és aportar un treball, AG. Es compleix que

AG =AT-AS=Aoc-€-p, de manera que si en un aliatge que conté precipitats la

deformacio, ¢, disminueix respecte d’un aliatge amb menys fase vy, el terme AT haura de
ser també més petit per tal que es segueixi complint la igualtat. En conseqiéncia la
constant de Clausius-Clapeyron, Ac/AT, augmentara. D’alguna manera, aquest seria un
paral-lelisme amb el cas dels cicles mecanics sota compressio simple, en el qual, I’
“oposici0” que causen els precipitats intragranulars a que s’inicii la transformacié es

veng aplicant un esforg més elevat —esforg critic més elevat-.

En comparar els valors de la constant de Clausius-Clapeyron obtinguts a partir
de les mesures de compressio simple —Capitol 3- i de ciclatge termomecanic —Capitol 4-
per als mateixos aliatges veiem que donen resultats lleugerament diferents. Pel que fa
als valors experimentals en condicions de compressié simple, en el mateix capitol 3 es
justifica la rad per la que déna uns valors baixos en comparacié amb els teorics. En
comparar els valors teorics (calculats amb I’equacio 4.1) d’ambdds métodes, veiem que
els valors obtinguts per ciclatge termomecanic son Illeugerament més elevats. La rad és
simplement que les deformacions experimentals assolides en ciclatge termomecanic son
lleugerament més baixes que per a compressio simple. De manera que en aplicar

I’equacié 4.1 el valors de la constant son lleugerament més elevats.

4.3.5 Efecte del ciclatge en la termodinamica de la transformacio

En comparar les corbes previa i posterior al ciclatge d’una mateixa mostra (Fig.
4. 22), s’observa que existeixen petits desplacaments en temperatura, perd no existeix
una tendencia clara en quant a que aquest desplagament sigui cap a temperatures més
altes 0 més baixes. En alguns casos, la transformacidé directa té lloc a la mateixa
temperatura —en els cicles previ i posterior-, perd en la retransformacié hi ha una
variacid. Aquest seria el cas de la mostra B-T2. En la mostra A-T2, succeeix el contrari.
En les mostres C-T2 i C-T6 el desplacament ocorre tant en la transformacio directa com

en la inversa. Cal assenyalar que aquests desplacaments son de I’ordre de 2 0 3 K. El
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que si tenen en comu tots els casos és que les mostres ciclades la histeresi es redueix en
2 0 3 K respecte de I’estat inicial (mesurant la histéresi com la diferéncia de
temperatures entre els pics de la transformacio directa i de la retransformacio). Aquesta
reduccid, tot i ser petita, és important si es té en compte que la histéresi inicial és d’uns

10 K, ja que suposa una disminucié del 20 ¢ el 30 %.
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Fig. 4. 22 Comparacid de les mesures de calorimetria —-DSC- de les mostres A-T2, B-
T2, C-T2 i C-T6 preévia i posterior al ciclatge termomecanic.

En referencia al calor de transformacio, les mostres ciclades no presenten una
variacio significativa del calor de transformacio respecte de I’estat inicial. En la mostra
B-T2 es passa de 4.0 J/ga 3.9J/g, en I’A-T2 de 3.3a3.2J/g,enlaC-T6 de 4.2a3.9
J/g, i en la mostra C-T2 el calor de transformacié es manté en 3.4 J/g. Cal indicar que la
geometria de les mostres utilitzades en el ciclatge no és adient per a les mesures de
calorimetria. D’aquesta forma, les petites variacions mesurades es troben dins I’error
experimental, i en cap cas es poden atribuir amb certesa a canvis causats per ciclatge

termomecanic.

La representacié de la fraccié transformada —calculada a partir del calor de

transformacio- en funcié de la temperatura, a partir de les mesures de calorimetria,
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permet visualitzat amb major claretat els canvis en I’evolucié de la transformacio
martensitica en la mostra ciclada, en comparacié amb I’estat inicial (Fig. 4. 23). Per una
part, existeix una evident disminucié de la histéresi en la mosta ja ciclada. En la
transformacid martensitica termoelastica la histéresi esta relacionada amb la component
d’energia dissipada —fregament- de I’energia de transformacid. Aixi, es dedueix que les
dislocacions existents permetrien acomodar la martensita sense que hi hagi fendmens de
relaxacio d’energia, contribuint a la reduccié de la histeresi. Per tant, el ciclatge
termomecanic és una forma d’educacio en la que es redueix I’esmentat fregament,
contrariament al ciclatge induit termicament, el qual no causa aquest efecte de reduir la

histéresi [ref 12].
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Fig. 4. 23 Evolucié de la transformacié martensitica amb la temperatura per a

la mostra C-T6 en els estats previ i posterior al ciclatge termomecanic.

Aguesta figura il-lustra de forma clara un aspecte que succeeix en les mostres
entrenades. Com s’observa, a la corba corresponent a I’estat post-ciclatge, I’inici de la
transformacio es molt gradual en comparacié amb el cicle pre-ciclatge. A més, la
transformacio comenca a una temperatura més elevada -uns 15 K- que en I’estat inicial.
Cal afegir, pero, que només una petita fraccio de la transformacio —-un 10 %,

aproximadament- ocorre a temperatures mes elevades, la resta de la transformacié teé
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lloc a la mateixa temperatura que inicialment. Aquest comportament és analeg a
I’observat en les mesures dilatométriques (Fig. 4. 9). En aquelles corbes el canvi
d’histéresi amb el ciclatge no és tan evident. Aixo pot ser degut al fregament existent
entre els cilindres del dispositiu de compressio.

4.3.6 Canvis estructurals després del ciclatge termomecanic

De la mateixa manera que s’ha vist en el ciclatge superelastic, mitjancant
ciclatge termomecanic també s’introdueixen dislocacions en el cristall, les quals es
distribueixen per tot arreu del solid (no queden grans zones lliures de dislocacions). Un
cas a part son les dislocacions generades al voltant de precipitats de fase y o bé
d’inclusions (petites particules d’oxids). Com es veu en la Fig. 4. 24 a, al voltant
d’aquestes particules es creen bandes de dislocacions formant una creu. Aquestes
bandes de dislocacions no apareixen en les mostres no ciclades (veure Fig 3.2 c). La rad
de la formaci6 d’aquestes bandes de dislocacions és possiblement la segiient. En induir
la transformacié martensitica es generen grans deformacions en la fase 3, pero no en
aquelles fases no susceptibles de transformar a martensita, com la fase y o bé inclusions
d’oxids. D’aquesta forma, la regié que envolta els precipitats de fase y o bé les
inclusions deforma plasticament en transformar a martensita, per a poder acomodar les

fortes tensions generades.

Fig. 4. 24. Imatges de TEM de les mostres ciclades termomecanicament.
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A partir de les observacions mitjancant TEM es va determinar que la densitat de
dislocacions generades per ciclatge termomecanic és clarament menor que en les
mostres de ciclat superelastic (estudiat en el Capitol 3). Com es pot apreciar a la Fig. 4.
24 b, a vegades les dislocacions venen agrupades per parelles. Aixd succeeix quan la
fase matriu es troba en estat ordenat, en aquest cas amb ordenament L2; a segons veins.
En aquestes condicions quan es genera una dislocacid, en haver-hi un pla extra, es
‘trenca’ I’ordenament/periodicitat amb la qual cosa es genera un domini d’antifase
(Anti-phase Boundary, APB) que es poc favorable energeticament [ref 13]. Per a
minimitzar aquesta inestabilitat energética es genera una dislocacid paral-lela i del
mateix signe per a restablir I’ordre. D’aquesta manera el domini d’antifase queda limitat
al petit espai que existeix entre les dues dislocacions. Encara que en les imatges no ho
permeten apreciar amb claretat, les dislocacions generades en la transformaci6 induida
per esfor¢ o per temperatura (Capitol 3), en alguns casos també es presenten en forma
de dislocacions combinades. Es a dir, no és un fenomen exclusiu de la transformacio

induida per temperatura sota carrega, si no un fenomen freqlent en aliatges ordenats.

4.3.7 Precisio de I’equip de mesura

La realitzacio de tres cicles consecutius en la mostra A-T2 m10 permet avaluar
la precisio de I’equip de ciclatge termomecanic, recordem, elaborat en el propi
laboratori (Fig. 4. 25). En completar el primer cicle, aguest no “tanca” totalment. A
continuacio, en el segon cicle, I’allargament quan la mostra es troba en martensita és
Ileugerament més elevat que en el primer. En escalfar, el segon cicle tampoc “tanca”
completament perd amb un menor decalatge que en el primer cicle. Finalment, en el
tercer cicle, I’allargament en martensita és lleugerament major que en els cicles

anteriors, i en acabar la retransformacid, hi ha el mateix decalatge que en el segon cicle.

A tenor d’aquests resultats, podem interpretar que a esforcos elevats — a 60 MPa,
i sobretot a esforcos encara més elevats, com 88 0 115 MPa-, després de completar el
primer cicle, la mostra no ha retransformat totalment, i queda martensita retinguda [ref
14]. Aquesta provoca que la recuperacié no sigui total si la mostra es manté sota

carrega. Sota esfor¢os de 60 MPa la deformacid no recuperada causada per la martensita
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retinguda és de I’ordre del 0.1 %, mentre que quan la carrega és de 115 MPa, aquest
deformacio no recuperada és de I’ordre del 0.3 %. En retirar la carrega, pero, la mostra

recupera la seva llargaria inicial.
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Fig. 4. 25 Cicles termomecanics realitzats consecutivament en la mostra A-T2-
m10 sota 60 MPa de carrega.

En comencar el segon o el tercer cicle, I’estat inicial de la mostra és austenita
més la petita fraccio de martensita retinguda del cicle anterior. El decalatge que
s’observa en I’allargament de la mostra, quan es completa la transformacio directa, és
purament instrumental, causat probablement pel sensor de posici6. En acabar la
retransformacio del segon i tercer cicle existeix també el mateix decalatge. Aixi doncs,
la deformacié romanent observada en finalitzar el primer cicle, no es pot atribuir

Unicament a la martensita retinguda si no també a I’error de I’equip de mesura.

Val la pena notar I’efecte de la martensita retinguda sobre els posteriors cicles.
La forma de la part de la corba corresponent a la transformacio directa és igual en el
segon i tercer cicle, pero diferent al primer. La preséncia de martensita retinguda facilita
el creixement de la fase martensitica, amb la qual cosa la transformacié comenca a una
temperatura més elevada -uns 4 K-, i a més presenta un inici més suau que en el primer
cicle [ref 14]. A diferencia de la transformacio directa, la inversa presenta el mateix

aspecte en els tres cicles realitzats, els quals son superposables.
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4. 4. Conclusions

Els quatre aliatges estudiats presenten, de forma geneérica/global, la mateixa
evolucié en el comportament sota ciclatge termomecanic. En augmentar la carrega
aplicada la deformacid associada a la transformacié martensitica creix tendint a assolir
una deformaci6 maxima, o de saturaci6, i que arriba a valors molt propers a la
deformacié mesurada en la transformacio induida per esforc. D’altra banda, un augment
en la carrega també provoca un augment de I’interval de temperatures de transformacio.
S’ha comprovat també que sota esforcos elevats la histeresi dels cicles augmenta, pero
aquest fet s’atribueix, en gran part, a I’increment de la friccié en I’equip utilitzat en
augmentar la carrega. En les primeres series de mesures les corbes deformacio-
temperatura presenten un inici abrupte de la transformaci6. En les segones séries de
mesures, en les que les mostres ja tenen un cert grau d’entrenament, I’inici de la
transformacio transcorre d’una forma molt més gradual i en un domini de temperatures
més ampli. Tots els aliatges estudiats, després d’haver estat sotmesos a cicles téermics
sota carrega —ciclatge termomecanic- presenten un cert grau d’entrenament que déna

lloc a efecte doble memoria de forma.

Els precipitats de fase y intragranular tenen una influencia important en la
deformacié maxima que s’arriba a aconseguir. En preséncia d’aquestes particules de
segona fase existeix una fraccié del material que no és susceptible de transformar a
martensita, i que per tant no causa una deformacio. Aquesta fraccié de material inclou el
precipitat i una regio —de la fase matriu- d’uns micrometres al seu voltant. La
disminucié de la deformacié provocada per la preséncia de precipitats de fase y depén
directament de la concentracié de precipitats a I’interior dels grans de I’aliatge en
questio. A més, els precipitats, aixi com qualsevol altre discontinuitat, dificulten el pas
de la forma multivariant a un sistema aproximadament monovariant en aplicar una
carrega, ja que per a acomodar I’esfor¢ extern en aquest sistema irregular és necessaria

la “generacid’ de diferents variants al voltant dels precipitats.

La temperatura d’inici de la transformacié martensitica experimenta una variacio
en funci6 de la carrega aplicada. En un principi caldria esperar que aquesta variacio

consistis en un augment lineal de la temperatura amb la tensi6 en tot el domini
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d’esforcos estudiat. Succeeix, pero, que aquest comportament esperat nomeés ocorre a
carregues elevades, superiors a aproximadament 18MPa. Sota esforcos inferiors, la
temperatura d’inici de la transformaci6 davalla en augmentar la carrega. Aquest
comportament no esperat es deu a que la carrega externa s’oposa a la formacio d’unes
variants que provoquen un petit allargament de la mostra. Aixi, per a que es generin
noves variants que donin lloc a una deformacié de compressio el sistema necessita un
major sobrerefredament, amb la qual cosa la temperatura d’inici de la transformacio

davalla.

Els valors, tant teorics com experimentals, de les constants de Clausius-
Clapeyron semblen tenir una dependéncia amb la microestructura. En els dos aliatges
lliures de precipitats intragranulars (A-T2 i B-T2), el valor de la constant és baix i
practicament igual per a ambdos aliatges. En I’aliatge C-T6, amb una reduida quantitat
de precipitats intragranulars, el valor de la constant augmenta lleugerament; i en
I’aliatge C-T2, amb una gran quantitat de fase y intragranular, el valor de la constant és
encara major. Per tant, el valor de la constant de Clausius-Clapeyron depén de la
quantitat de precipitats intragranulars. Aquest fet es deu a que els precipitats dificulten
el comencament de la transformacio, amb la qual cosa el sistema requereix un major

sobrerefredament respecte a I’esperat.

El ciclatge termomecanic no provoca variacions significatives en el calor de
transformacio ni grans desplacaments en la temperatura de transformacio, pero si
provoca una disminucié de la histéresi. Aquesta disminucio, que varia entre 2 i 3 K,
suposa una davallada d’aproximadament un 20 i un 30 % de la histeresi inicial. Un altra
efecte de I’entrenament per ciclatge termomecanic és que provoca un comencament

molt suau de la transformacié martensitica.

En els aliatges que no contenen precipitats intragranulars, I’entrenament sota
ciclatge termomecanic promou la formacié de nous grups de variants d’acord amb el
sentit de I’esforc aplicat. Inicialment, en les mostres -no entrenades- en la majoria de
grans s’hi troben sistemes amb quatre variants que s’autoacomoden. Mentre que en la
mostra ciclada s’observa un elevat nombre de grans amb dominis de variants orientades
en diferents direccions, adaptant-se a la deformacid dels grans veins quan la mostra es

sotmesa a esforg. Aquests diferents grups de variants normalment venen delimitats per
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les fronteres de gra dels grans veins. Aquests nous grups de variants creades per ciclatge

termomecanic, son causants de I’efecte doble memoria.
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Capitol 5

Comportament mecanic sota
compressio d’aliatges

monocristal-lins Nig; sFey; sGay

5.1 Introducci6

No tots els aliatges ferromagnetics amb memoria de forma reuneixen les
condicions necessaries per a poder donar lloc a grans deformacions per aplicacio
d’un camp magnetic (MFIS). Amb I’objectiu de poder arribar a aquest punt, es
necessari realitzar un treball previ de caracteritzacié tant a nivell de propietats

magnétiques com mecaniques.
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Els aliatges Ni-Fe-Ga policristal-lins estudiats en els capitols anteriors sols
permeten fer un estudi general dels aliatges amb memoria de forma, pel que fa a
propietats mecaniques, degut a que en principi es tracta de materials isotropics
(poden tenir textura). Aix0 significa que aquestes propietats no depenen de la
direccié en la que s’aplica la carrega. Per a poder dur a terme un treball més
fonamental d’un determinat material, cal poder entendre el seu comportament, aixo
significa poder establir una relaci6 entre propietats i orientacié cristal-lografica, per

la qual cosa es necessari treballar amb monocristalls.

La majoria dels aliatges estudiats tenen unes temperatures de transformacio
martensitica més o menys properes a temperatura ambient. L’aliatge estudiat en el
present treball, en el que la transformacié transcorre a unes temperatures
aproximadament 150 K per davall d’ambient, s’emmarca dins el grup dels aliatges

amb memoria de forma de baixa temperatura.

5.2 Procediment experimental

En el present treball s’han dut a terme assaigs de compressio en mostres
monocristal-lines (dimensions 4x4x9 mm3) de composicioé Nis; sFez; 5Gay; (aliatge
KF4) en diferents graus d’ordenament i diferents tractaments térmics aplicant
I’esforc en les orientacions [100] i [110], utilitzant una maquina d’assaigs Zwick
Z100 a una velocitat de deformacié de 0.3 mm/min. Per a cada mostra s’han
realitzat mesures a diferents temperatures, comencant a 240 K i augmentant la
temperatura en increments de 10 K (realitzant dos cicles a cada temperatura) fins a
arribar a la fractura o deformacié plastica, excepte en la mostra m5 que es va
conservar sense col-lapsar. En les mostres orientades en [100], una vegada realitzada
la primera série de mesures, s’han repetit els cicles a algunes de les temperatures per
a poder observar I’efecte de I’entrenament i de la deformacio plastica soferta per

algunes de les mostres.
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Fig. 5. 1 Microestructura dels aliatges KF4 en estat ‘as cast’ i després d’un
envelliment a 1150°C 1h. . Les micrografies ‘a’ i ‘b’ corresponen als aliatges
en estat ‘as cast’. Les imatges ‘c’ i ‘d’ mostren la microestructura en

superficie de les mostres envellides (m8 i m9).

Aquesta caracteritzaci6 mecanica s’ha realitzat en mostres amb dues
microestructures diferents. Les mostres en estat ‘as cast’ presenten precipitats de
molt petit tamany, només observables en el microscopi electronic. En fer el polit
electrolitic els precipitats, en ser molt petits, s’ataquen completament o bé es
desprenen, i queden uns porus de major tamany, que si son observables en el
microscopi optic (Fig. 5. 1 a i b). D’altra banda, amb un tractament térmic de 1150
°C durant 1 h seguit d’un tremp en aigua, les mostres presenten en superficie (una
capa d’uns 150 micrometres) grans precipitats de I’ordre de 50 um (Fig. 5. 1c i d).
En canvi a I’interior de la mostra la distribucié i grandaria dels precipitats és la

mateixa que en I’estat ‘as cast’ pero amb una quantitat lleugerament superior.
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Les imatges a, b i ¢ de la Fig. 5. 2 mostren en detall alguns precipitats d’una
mostra en estat ‘as cast’. Els resultats de microanalisi dels esmentats precipitats
indiquen que tenen la mateixa composicié que la fase matriu. Es possible que els
precipitats s’hagin després i el microanalisi s’hagi realitzat sobre la fase matriu. En
qualsevol cas, no ha estat possible determinar la composicié dels precipitats.
Refredant les mostres in-situ es detecta que la martensita térmica formada és
basicament 5-layered (10M) (Fig. 5. 2 d).

Fig. 5. 2 Imatges de precipitats i difracci6 de la martensita térmica 5-layered

obtingudes per TEM d’una mostra KF-4 en estat ‘as cast’.

Posteriorment s’han realitzat uns tractaments térmics per a poder
regular/controlar el grau d’ordenament de la fase matriu. Un tractament a 800 °C
durant 20 min seguit d’un refredament lent en aire dins un gresol de porcellana
resulta en un alt grau d’ordre de la matriu, la qual cosa provoca una davallada de les

temperatures de transformacié martensitica (TTM). En canvi, un tractament a 700
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°C durant 20 minuts seguit d’un tremp en aigua reté un elevat desordre de la fase

amb la conseqiient pujada de les temperatures [ref 1].

Les mostres orientades en la direccié [100] han estat estudiades en tres

tractaments térmics/estats diferents (Taula 5. 1). A partir de I’estat ‘as cast’ una

mostra es va sotmetre a un tremp en aigua després d’estar a 700 °C durant 20 minuts

(mostra m5) i una altra es va deixar refredar lentament a I’aire després d’estar 20

minuts a 800 °C (mostra m7). La mostra m6, orientada en [110] i també a partir de

I’estat “as cast’, va ser sotmesa al tractament de desordenament de la fase matriu. Les

mostres m8 i m9, orientades en [110] i [100] respectivament, varen ser sotmeses a un

envelliment a 1150 °C durant 1 h (dins capsula de quars en atmosfera reduida d’argd)

seguides d’un tremp des de 700°C per a provocar una pujada de les temperatures.

Mostra Envelliment Tractament d’ordenament Orientacio
m5 ‘as cast’ 700°C 20min + tremp en aigua [100]
m6 ‘as cast’ 700°C 20min + tremp en aigua [110]
m7 ‘as cast’ 800°C 20min + refredament lent [100]
m8 1150°C 1h +tremp en aigua | 700°C 20min + tremp en aigua [110]
m9 1150°C 1h +tremp en aigua | 700°C 20min + tremp en aigua [100]

Taula 5. 1 Descripcio de les mostres utilitzades en la caracteritzacié mecanica.

Les temperatures de transformacié martensitica (TTM) que resulten dels

diferents tractaments térmics es relacionen en la Taula 5. 2. Aquestes temperatures

han estat determinades mitjancant mesures de calorimetria (DSC).

Mostra | MyK | MK | AJK | ATK | T peak forward/K | T peakcinverse/ K | AH/ -9

m5, mé | 215 | 192 | 199 | 235 203 214 35
m7 | 160 | 143 | 154 | 169 150 161 2.8

m8, m9 | 204 | 175 | 181 | 225 185 192 3.6

Taula 5. 2 Temperatures de transformacié martensitica, temperatures de pic i

entalpies de transformacio, obtingudes per DSC, de les mostres estudiades.
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En comparar les TTM’s de les mostres m8 i m9 amb les de les mostres m5 i
m6 s’observa que el tractament térmic de 1150 °C 1h sembla no afectar
significativament a les TTM’s en relacié a I’estat ‘as cast’. On si afecta és en la
histéresi i amplada de pic. En les mostres m8 i m9 el rang de temperatures en el que
transcorre la transformacio és 10 K més gran que en mostres m5 i m6. Es possible
que en la capa superficials que conté precipitats en les mostres m8 i m9, existeixi una
alteracio de la composicio de la fase matriu, que modifiqui localment en uns pocs
graus les TTM’s. La mostra m7, amb un elevat grau d’ordre L2;, presenta unes

TTM’s marcadament més baixes.

Mitjancant Analisi Mecanica Dinamica (DMA) es varen realitzar mesures de
dilatometria de les mostres ja ciclades per aixi poder avaluar un possible procés
d’educacio de les mostres durant el ciclatge mecanic. Ateses les baixes TTM’s de les
mostres estudiades es va haver d’utilitzar el DMA per fer mesures de dilatometria, ja

que aquest equip permet treballar en aquest domini de temperatures.

La microestructura de les mostres ha estat determinada inicialment
mitjancant microscopia optica. Per a la preparacio de la mostra s’ha realitzat un atac
electroquimic utilitzant una barreja d’ acid percloric-etanol (20%-80%) com a reactiu
d’atac. Posteriorment, una vegada realitzats els assaigs mecanics, es va fer una
caracteritzacio estructural/microestructural mitjangant microscopia electronica de les

mostres ja ciclades.

5.3 Resultats i discussio

Les mostres amb orientacié [100] presenten un comportament mecanic sota
esforg de compressio molt semblant entre elles i a I’hora diferent a les mostres
orientades en la direccio [110]. Les mostres orientades en [100] presenten unes
corbes d’esfor¢-deformaciéo amb un plateau molt regular i amb poc enduriment,
encara que també s’hi observen dues etapes. Per contra, les mostres orientades en
[110] presenten un plateau molt irregular en qué a mesura que la mostra es va

deformant hi ha una gran fluctuacié del valor de la tensio.
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5.3.1 Assaigs mecanics en orientacio [100]

La mostra m5 va ser sotmesa a cicles mecanics sota esfor¢ de compressio en
un rang de temperatures entre 240 i 366 K, evitant temperatures a les que existia un
risc d’induir deformacio plastica. El grafic esfor¢-deformacié (Fig. 5. 3) mostra el
comportament superelastic en I’esmentat rang de temperatures d’aquest aliatge, amb
una total recuperacié de la deformacié induida durant la carrega. Com s’estudiara
més endavant amb més detall, la deformacié associada a la transformacio disminueix

gradualment en augmentar la temperatura.

800
356 K01 <
700 346 K
336 K

600 - 326 K
o 316 K

500 - 306 K
% S 0% 294 K
& 400 7 oe7 K27 K
= 260 K
in 300 250 K

240 K
200 -
100 -
O 1 T T
0 50 60 70 80
Strain/%

Fig. 5. 3 Corbes esforg-deformacio, enregistrades a diferents valors de
temperatura, obtingudes mitjangant compressio per a la mostra KF4-

mb.

La Fig. 5. 4, on es presenten en més detall algunes de les corbes de la mateixa
mostra m5, permet veure amb més claretat les fluctuacions que tenen lloc en els

‘plateaus’ associats a la transformacio.
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Fig. 5. 4 Algunes de les corbes esforg-deformacio, enregistrades a diferents

temperatures, de la mostra KF4-m5.

Aquest grafic mostra clarament, com el pendent del ‘plateau’ augmenta a
mesura que puja la temperatura d’assaig, és a dir, augmenta I’enduriment. No obstant
aixo0, en mesurar el domini d’esforg en el que transcorre la transformacio, resulta ser
aproximadament el mateix en tots els cicles, al voltant de 80 MPa. De fet, en dividir
aquest valor d’esforg entre la constant de Clausius- Clapeyron, 3.4 MPa/K (com es
veura més endavant) resulta un domini de temperatures de 22 K, que s’aproxima
molt al domini de temperatura de transformacio termica -diferéncia entre Mg i Ms-. El
fet que el domini d’esfor¢ en que transcorre la transformacio per a qualsevol
temperatura d’assaig sigui el mateix, junt amb el fet que la deformacié associada a la
transformacié disminueixi en augmentar la temperatura és el que causa que el

pendent del ‘plateau’ augmenti amb la temperatura.

En la mateixa Fig. 5. 4 sorprén que les deformacions elastiques,
corresponents a la carrega o descarrega en austenita, doni lloc a una deformacio de
fins al 4 %, és a dir, del mateix ordre que la deformacio associada a la transformacio
martensitica. Sorprenentment, aquestes deformacions elastiques sén reals, i no fruit

d’un error experimental, segons indiquen els resultats del calibratge de la maquina
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d’assaigs Zwick Z100 (Veure Apéndix 1). No obstant aix0, el modul elastic

experimental de la fase austenitica és d’aproximadament 12 GPa.

Per altra banda, la mostra m7 es va sotmetre a cicles de compressié en un
rang de temperatures entre 238 i 326 K, temperatura a la qual la mostra presenta
deformacio plastica. Aquesta mostra, en la que la fase matriu presenta un alt grau
d’ordenament L2; —ordenament a segons veins- [ref 2], les TTM sén més baixes que
en la mostra anterior (m5). Per aixo0, s’esperara que a igual temperatura els esforcos
critics estiguin desplacats a valors més elevats respecte de la mostra m5. La Fig. 5. 5
mostra I’evolucio de les corbes esforg-deformacié amb la temperatura de la mostra
m7. Fins a 316 K el comportament és perfectament superelastic, ja que en
descarregar hi ha una total recuperacié de la deformacio, perd a 326 K en haver
transformat a martensita, la mostra deforma plasticament, de manera que en

descarregar queda una deformacié romanent d’aproximadament 130 pum.

800
700 - 326 K
600 | 316 K
306 K
] 500 - 294 K
o 284 K
=
= i 278 K
7 400 266 K
0 260 K —5—
= 250 K 0
0 300 1 535k
200 -
100 -
0
Strain

Fig. 5. 5 Corbes esfor¢-deformacid, enregistrades a diferents valors de

temperatura, obtingudes mitjancant compressio per a la mostra KF4-m7.

Mitjancant diversos tractaments térmics es va intentar recuperar aquesta
deformacié romanent, per aixi poder esbrinar si aquesta deformacio era causada per
martensita retinguda. Amb el primer tractament, de 30 minuts a 600 °C, la mostra no

va variar la seva llargaria. A continuacio, a 800 °C durant 30 minuts va recuperar 20
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um. Finalment a 900 °C durant 30minuts va recuperar 10 um més. En total, una
recuperacio de 30 um sobre les 130 um de deformacio generada per cicles mecanics.
Aquests resultats confirmen la deformacié romanent, com a minim en gran part, és

causada per la deformacié plastica.

Com succeia en la mostra m5, els “‘plateaus’ de les corbes esfor¢-deformacio
de la m7 presenten dues etapes que podrien ser atribuides, en un principi, a dues
transformacions: una martensitica i a continuacio una intermartensitica. Pero, com es
discutira a la secci6 5.3.4, les deformacions teoriques de les tres fases martensitiques
10M, 14M i 2M son molt semblants entre si, per la qual cosa no és gaire probable
que hi hagi transformacions intermartensitiques. Les irregularitats en els ‘plateaus’
s’atribueixen als problemes d’acomodament de la mostra (que tendeix a cizallar en
transformar de forma monovariant) i els plats de compressié rigids, que no la deixen

cizallar i forcen, probablement, I’aparici6é d’una altra variant de martensita.

800 366 K 376 K
356 K
700 336 K346 K
0 326 K
600 1 10% 316 K
306 K
g 500 294K
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3 | 278 K
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200 ~
100 -
0 1 1 1 1 1 1 1
0 10 20 30 40 50 60 70 80
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Fig. 5. 6 Corbes esfor¢-deformacid, enregistrades a diferents valors de

temperatura, obtingudes mitjancant compressio per a la mostra KF4-m9.

Per a la mostra KF4-m9, es varen realitzar mesures de compressio entre 238 i
376 K (Fig. 5. 6). A aquesta Ultima temperatura, a la qual es va aplicar un esforg

maxim de 720 MPa per tal de completar la transformacio, la mostra va deformar
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plasticament escurcant-se 35 um. Entre 238 i 356 K la mostra té un comportament
superelastic perfecte, amb una total recuperacié de la deformacio induida. Aquesta
mostra, tot i presentar una microestructura diferent a la mostra m5, té un
comportament molt similar, tan a nivell de parametres com la constant de Clausius-
Clapeyron o en el grau de deformacié assolida, com en la forma de les corbes. En la
mostra m9, pero, les dues possibles etapes en la transformacié directe estan poc

definides. En la retransformacid, en canvi, les possibles etapes estan millor definides.

La Fig. 5. 7 permet comparar el comportament esfor¢-deformacié en
orientacio [100] de les mostres estudiades. Totes tres corbes foren enregistrades a
aproximadament la mateixa distancia en temperatura respecte d’Ms (uns 100 K per
damunt d’ Mg). En general el comportament és semblant, encara que es poden trobar
petites diferéncies. Les mostres m5 i m9, ambdues amb baix grau d’ordenament L2;
[ref 2], presenten uns ‘plateaus’ practicament superposables, fet que indica que la
petita diferéncia de quantitat de precipitats en una mostra i una altra és irrellevant a
nivell de comportament mecanic. Com s’havia vist en les mesures de calorimetria en
aquestes dues mostres, la transformacid térmica transcorre en un interval de
temperatura elevat en comparacié amb la mostra m7. En la transformacio6 induida per
esforg succeeix el mateix, I’interval de tensié per a induir la transformacié transcorre
en un interval de temperatures més elevat que la mostra m7, amb d’alt grau
d’ordenament L2;. D’aquesta forma, es conclou que I’enduriment en la
transformacio esta relacionat amb el grau d’ordenament, més concretament, amb la

no homogeneitat del grau d’ordenament arreu de la mostra.
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Fig. 5. 7 Comparaci6 de les corbes esfor¢-deformacio, enregistrades a la
mateixa distancia respecte d’M;, obtingudes mitjancant compressio de les
diferents mostres orientades en [100].

S’observen també algunes diferéncies en la histeresi mecanica dels cicles. La
mostra m7, amb ordenament L2;, presenta una histéresi, Ao, d’uns 30 MPa, mentre
que les mostres m5 i m9, la Ac és d’aproximadament 20 i 15 MPa, respectivament.
Es a dir, més baixa per a la mostra envellida (m9). En els altres aspectes, tant en el
pendent de la zona elastica de I’austenita com en la deformacié associada a la

transformacio, el comportament de les diferents mostres és molt semblant.

5.3.1.1 Dependéncia de I’esforg critic i de la deformacié amb la temperatura

La Fig. 5. 8 mostra la dependéncia de I’esfor¢ critic (o) amb la temperatura
de les mostres m5, m7 i m9, totes elles amb orientacié [100]. Totes les mostres
presenten una dependencia lineal en el rang de temperatures estudiat. En les mostes
m5 i m9, ambdues amb el mateix grau d’ordenament de la fase matriu, els punts
practicament es superposen. Mentre que a la mostra m7, els punts del grafic

corresponents a les mateixes temperatures es troben desplacats cap a esforcos mes
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elevats, ja que la fase matriu presenta un millor ordenament L2; i les TTM sdn mes
baixes. En conseqgliencia, la distancia en temperatura entre Mg i una mateixa
temperatura d’assaig és major, i per tant I’esfor¢ critic més elevat. A pesar d’aixo, el

pendent és aproximadament el mateix per a les tres mostres.

Per a totes tres mostres la variacio de I’esfor¢ critic (oc) amb la temperatura
és molt similar. Aixi, els valors de les constants de Clausius-Clapeyron sén de 3.4,
3.2 i 3.5 MPa/K per a les mostres m5, m7 i m9, respectivament. Aquests valors
coincideixen bastant bé amb els obtinguts per altres autors de 3.3MPa/K [ref 4] 0 2.9

MPa/K [ref 3] per a la composicio NissFeigGazz en la direccid [100] sota esforg de

compressio.
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Fig. 5. 8 Dependéncia de I’esfor¢ critic amb la temperatura de mostres

orientades en [100].

Extrapolant I’equacio de la recta, per a 6. = 0, es pot estimar el valor d’ M.
Aixi, per a la mostra m5 s’obté que Ms seria de 197 K. De forma que la finestra
superelastica, evitant la deformacio plastica, és d’uns 160 K. Per a la mostra m9, la
Ms obtinguda mitjancant extrapolacié és 194 K, de manera que la finestra de
temperatures aplicable (abans que deformi plasticament) és tambeé d’uns 160 K per
sobre d’Ms, el mateix que en la m5. Finalment per a la mostra m7 I’extrapolacié de la

recta de regressio a o = 0 resulta en un valor d” M és del69 K. La finestra de
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temperatures en la que es pot induir la transformacio totalment superelastica és,
aleshores, d’uns 160 K. Els valors d’Ms determinats per extrapolacié del grafic oc-T i
els determinats mitjancant calorimetria difereixen en no més de 10 K, la qual cosa

entra dins I’error experimental i de calcul (criteri de determinacio de o).

Es un fet comu en totes aquestes mostres, que la deformacié associada a la
transformacié martensitica disminueix a mesura que augmenta la temperatura
d’assaig (Fig. 5. 9). Aquest fenomen sembla estar associat a la dependencia dels
parametres de xarxa (relacio c/a) de la martensita amb la temperatura. D’acord amb
I’estudi realitzat per Glavatska et al. en aliatges Ni-Mn-Ga [ref 10] [ref 11] existeix
una dependencia lineal entre la tetragonalitat (c/a) de la martensita 5-layered i la
temperatura, segons la qual la relacié c/a augmenta (es fa més propera a 1) en
augmentar la temperatura. Aquest fet suposa un descens de la deformaci6 associada
a la transformacio martensitica. Cal indicar que aquest estudi es va realitzar en

martensita induida termicament, sense aplicacio d’esforg.

D’acord amb aquesta dependencia i partir dels parametres de xarxa de
I’aliatge NioMnGa [ ref 12], es poden justificar variacions de deformaci6 de 0.025%
per cada grau kelvin de temperatura en aquest aliatge. Donades les analogies
cristal-lografiques entre els aliatges Ni-Mn-Ga i els Ni-Fe-Ga —en ambdos aliatges es
formen els mateixos tipus de martensita-, es pot considerar la mateixa variacio en els
parametres de xarxa (c/a) amb la temperatura en els aliatges tipus Heusler de Ni-Fe-
Ga. Essent aixi, existiria una variacio de la deformacié amb la temperatura del
mateix ordre (0.025 %/K), que és del mateix I’ordre del que s’observa en les mostres
estudiades en aquest treball, ja que per un increment temperatura de 150 K la

variacié de deformacio és d’aproximadament 3.7 %.
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Fig. 5. 9 Dependéncia de la deformaci6 amb la temperatura en mostra
orientades en la direccio6 [100].

En el grafic deformacio-temperatura de les mostres orientades en [100] (Fig.
5. 9) s’observa que la dependencia d’aquesta deformacié amb la temperatura no
s’allunya molt d’un comportament lineal en el rang de temperatures estudiat. A
causa de que en la mostra m7 les TTM son meés baixes, les deformacions a una
temperatura donada son menors que per a les mostres m5 o m9. De fet, a la Fig. 5. 9
per a un mateix valor de deformacié s’observa un decalatge de temperatures entre la
mostra m7 i les m5 i m9 d’uns 20 K, el qual es correspon molt bé amb la diferéncia
de TTM entre una i les altres. Aixo indica que la deformacio no depén només de la

temperatura d’assaig si no també de la diferencia respecte a M.

Seguint aquesta tendéncia, es pot assumir que la deformacio associada a la
transformacio en un hipotétic assaig a la temperatura Ms —0 immediatament superior-
, correspondria a la maxima deformacié possible. Aixi, extrapolant a la temperatura
M; a partir de I’ajust lineal es pot determinar la deformacié maxima experimental. En
extrapolar, considerant tots els punts, per a T = Ms s’obté una deformacio del 4.9 %

en totes tres mostres m5, m7 i m9.

A partir del fet que totes aquestes mostres amb orientacid [100] puguin

suportar tensions de fins a 700 MPa sense col-lapsar per fractura fragil, s’intueix que
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durant la transformacio induida per esfor¢c no es generen tensions de cisalla
excessivament elevades. Aixo significa que hi ha un cert grau d’acomodament, o, el
que és el mateix, formaci6 d’un sistema polivariant. Es aquest grau d’acomodament
el que causa que la deformaci6 experimental estigui per considerablement per sota de

la deformacié maxima teorica.

5.3.1.2 Efecte de I’entrenament en la transformacié induida térmicament

Les mesures de dilatometria a temperatures al voltant de les TTM, de les
mostres ja ciclades sota compressid, permeten avaluar un possible entrenament de la
mostra que donaria lloc a I’efecte doble memoria (Fig. 5. 10). Els resultats
d’aquestes mesures son ben diferents en les tres mostres. La mostra m5, pateix un
escurcament considerable en transformar termicament a martensita, i recupera
totalment la deformacio en retransformar a austenita. Aquesta deformacié ésde I’ 1.8
%, la qual suposa un terc de la deformacié maxima experimental a la temperatura Ms
(calculada per extrapolacio) de la mostra m5 és del 4.9 %. D’aquesta forma, es pot
afirmar que la mostra m5 esta parcialment educada després de ser sotmesa a 30

cicles mecanics realitzats a diferents temperatures.

La mostra m9, també amb ordenament L2; perd0 amb diferent
microestructura, deforma en un 0.5 % durant la transformacié martensitica i recupera
la longitud inicial en retransformar. La mostra m7 en transformar a martensita
presenta una petita variacio de la llargada només apreciable a una escala 10 vegades
inferior a la del grafic, que vindria a representar un 0.02%, un valor que a efectes de
‘trainning’ és menyspreable. Cal indicar que els tractaments térmics termics (entre
600 i 900 °C durant 30 min) comentats anteriorment realitzats en la mostra m7 per a
esbrinar si la deformacié romanent era causada per deformaci6 plastica, varen ser

posteriors a la mesura de dilatometria.

Es remarcable el fet que en les mostres que han sofert deformacié plastica
(m7 i m9) la transformacié transcorre en un domini de temperatures superior a la
mostra m5 —no deformada plasticament-. Aquest fet coincideix amb el fet que, en els

cicles mecanics a compressio realitzats després de que les mostres hagin deformat
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plasticament, la transformacié transcorri en un interval d’esfor¢ major que abans de
patir aquesta deformacio.
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Fig. 5. 10 Avaluacié de I’efecte doble memoria de les mostres m5, m7 i m9

posterior als cicles de compressio, mitjancant mesures de dilatometria.

Tenint en compte que el nombre de cicles sota compressid (cicles
d’entrenament) és aproximadament el mateix en totes les mostres, la deformacio6 en
doble memoria hauria de ser semblant en totes les mostres, pel que s’ha vist en el
capitol anterior. En la mostra m5, que no ha patit deformacio plastica, la deformacio
en doble memaoria és raonablement elevada. En la mostra m9, amb una deformacio
plastica de 35 um (0.4 %), la deformacio quatre vegades inferior a la mostra m5.
Finalment en la mostra m7, amb una deformacio plastica encara més severa, de 130
pm (1.5 %), la deformacio en doble memoria és aproximadament zero. Atés que no
hi ha altres factors que diferenciin les mostres estudiades —microestructura, nombre
de cicles mecanics, etc.-, sembla que existeix una dependéncia de la
reduccid/inhibicié de la deformacié en doble memoria amb la severitat de la

deformacio plastica soferta amb posterioritat a I’entrenament [ref 9].
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5.3.1.3 Segones series de cicles mecanics

La Fig. 5. 11 mostra les corbes esfor¢-deformacio de les mostres m5, m7 i m9
mesurades a 294 K en la primera i la segona series de mesures. En les segones series
el comportament varia en funci6 de si a la primera série s’ha assolit la deformacié
plastica o si no s’ha assolit. En les mostres m5 i m9 sorpren el fet que en el cicle
corresponent a la segona serie la transformacio s’indueix a esforcos més elevats que
el primer cicle, quan I’efecte del ciclatge/trainning resulta en el contrari [ref 13].
Probablement, la causa d’aquest efecte resideix en el fet que durant els cicles
realitzats en la primera serie a les temperatures més elevades (363 0 373 K) s’ha
pogut modificar el grau d’ordenament de la fase matriu amb la conseqiient davallada
de les TTM [ref 1]. Després d’haver sotmes aquestes mostres a un tremp de 700 °C la
concentracio de vacants en el material és molt elevada. Atés que I’existéncia
d’aquestes vacants facilita el proces de difusio atomica, és possible que, fins i tot a
temperatures tan baixes com 363 0 373 K, es produeixi un lleuger ordenament de la
fase matriu. En la mostra m7, en canvi, no s’observa aquest fenomen ja que I’aliatge

es troba en estat ordenat (i a més no s’assoleixen temperatures tant elevades)
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Fig. 5. 11 Comparacio de les corbes esforg-deformacié mesurades a 294 K,
obtingudes en la primera i segona series de mesures en mostres orientades
en [100].



Comportament mecanic sota compressio d’aliatges monocristal-lins Nis; sFe;; sGays 167

Les corbes de la segona série per a la mostra m5, que no va arribar a
deformar plasticament, mostren el mateix aspecte que les enregistrades en la primera
série, es manté tant el grau d’enduriment associat al ‘plateau’ com la definicié de

I’inici de la transformacié. Tampoc s’observa cap alteracié de la histéeresi del cicle.

Les corbes enregistrades en la mostra m9 en la segona serie presenten un
aspecte diferent a les enregistrades en la primera serie. Cal recordar que, per a
aquesta mostra, no es va fer cap tractament térmic de recuperaciod de la llargaria de la
mostra després d’haver-la deformat plasticament. La deformacié associada a la
transformacio és menor en la segona serie, pero la deformacid elastica en austenita és
Ileugerament major (softenning de I’austenita). En conjunt, la deformacié total de les
dues corbes és la mateixa en les dues séries. Una de les diferencies més importants és
que en les corbes de la segona serie, el ‘plateau’” mostra un major enduriment. A més
a més, a causa d’haver-la deformat plasticament, I’inici de la transformacio no esta
tan ben definit -és menys abrupte- que en la primera serie. Pel que fa a la histeresi no

hi ha canvis significatius entre la primera i la segona série.

La deformacio plastica generada en la primera série de cicles, per a la mostra
m7, causa els mateixos efectes sobre la segona serie de cicles que en el cas de la
mostra m9, la qual també va arribar a deformar plasticament. Aquests efectes son un
major enduriment en el ‘plateau’ i un inici de la transformacio menys definit. En
aquesta ocasio, la deformacio no varia entre les dues corbes esfor¢-deformacio, per a
una mateixa temperatura. On si hi ha canvis significatius és en la histeresi del cicle,

ja que els 35 MPa de la primera série s’incrementen fins a 50 MPa en la segona série.

5.3.2 Assaigs mecanics en orientacid [110]

El comportament mecanic sota compressio de les mostres orientades en [110]
(Fig. 5. 12) és molt diferent al de les mostres orientades en [100] i al que s’havia
pogut veure fins ara en treballs realitzats per altres autors, en els que observaven uns
‘plateaus’ forca regulars. Les corbes esfor¢-deformaci6 obtingudes per la mostra m6

presenten uns ‘plateaus’ molt irregulars amb una gran fluctuacio de I’esfor¢ a mesura
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que la deformacié avanca durant la carrega. Aixi mateix, la retransformacio de

martensita a austenita durant la descarrega segueix un cami paral-lel al de la carrega.

Les mostres orientades en [110] pateixen, en molt major grau que les mostres
[100], I’efecte del no acomodament de la mostra amb els plats de compressio quan la
mostra deforma en cisalla. El fet que les mostres no es puguin desplacar lateralment,
ja esmentat anteriorment en les mostres orientades en [100], és la causa de les
irregularitats presentades en els ‘plateaus’ de les corbes esforg-deformacio. La
mostra comenca a transformar a martensita en una sola variant i quan ha assolit un
cert grau de deformacio —també a cisalla-, com la mostra no es pot desplacar
lateralment per adaptar la seva nova forma als plats de compressid, es generen noves
variants. La inducci6 d’aquestes noves variants requereixen un menor esforg, fet pel

qual es generen fluctuacions en I’esfor¢ a mesura que la transformacié avenca.

500

400
260 K 267 K
250 K

Stress/MPa

200 -

100 - 5%

Strain

Fig. 5. 12 Corbes esfor¢-deformacio, enregistrades a diferents valors de

temperatura, obtingudes mitjancant compressio per a la mostra KF4-m6.

L’elevada deformacio de cisalla que té lloc en aquestes mostres [110] durant

la transformacié martensitica té un efecte encara més rellevant. | és que totes les
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mostres orientades en [110] estudiades, col-lapsen a esforcos no molt elevats i
després de pocs cicles (8/10). Totes aquestes mostres fallen per una fractura fragil
que es propaga en la mateixa direccié d’aplicacio de la carrega (Fig. 5. 13) i que
correspon a un pla (110). A causa d’aixd nomeés s’han pogut realitzar cicles a quatre
temperatures diferents (238 a 267 K).

Fig. 5. 13 Imatge de la fractura de la mostra KF4-m6 generada per esfor¢ mecanic

a compressio.

L’envelliment a 1150°C no altera significativament el comportament sota
compressio de les mostres orientades en [110] (Fig. 5. 14). La mostra m8 presenta un
comportament sota compressio molt similar a la mostra m6 amb uns ‘plateaus’ amb
grans irregularitats, patint una sequencia de fluctuacions d’esfor¢ igual a la mostra
m6. En relacio a la deformacid associada a la transformacio (Fig. 5. 15), la mostra
m8 segueix la mateixa tendéncia que la m6 amb uns valors, que, dins I’error

experimental, es poden considerar iguals.
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Fig. 5. 14 Corbes esfor¢-deformacio, enregistrades a diferents valors de

temperatura, obtingudes mitjan¢ant compressio per a la mostra KF4-m8.

Tal i com ja s’havia vist en les mostres [100], en les orientades en [110]
s’observa també que la deformacio associada a la transformacido martensitica
disminueix linealment en augmentar la temperatura (Fig. 5. 15), encara que amb el
baix nombre de punts experimentals de que es disposa no es possible quantificar
aquesta dependéncia amb gaire precisio. Segons la figura, fent una primera
aproximacio, existeix una variacio d’un 1 % en 35 K de temperatura, la qual cosa és
equivalent a 0.03 %/K. Deixant de banda els errors a I’hora de fer aquesta estimacio,
la dependéncia de la deformacié amb la temperatura és pot justificar amb la variacid
de la tetragonalitat amb la temperatura. Per a mostres orientades en [110] la variacid
de la deformacio associada a la transformacio teorica obtinguda a partir dels canvis
en la tetragonalitat mesurats experimentalment [ref 10] seria de 0.025 %/K -el
mateix que en la direccio [100]-, que es un valor relativament proper a I’obtingut

experimentalment.
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Fig. 5. 15 Dependéncia de la deformacié amb la temperatura de les mostres
orientades en [110].

A causa dels pocs punts experimentals que de que es disposen en aguest cas,

en determinar la deformaci6 a la temperatura Ms per extrapolacié es causaria un

error considerable. Pero fent una estimacid a

d’aproximadament un 6.3 %.

la baixa s’obté un valor

També la dependencia de I’esfor¢ critic amb la temperatura és molt semblant

en les dues mostres (Fig. 5. 16). Atesa la irregularitat dels “‘plateaus’, s’ha considerat

el valor d’esfor¢ critic com el maxim d’esfor¢ de I’inici de la transformaci6. La

principal diferencia és el desplacament cap a esforcos més elevats de la mostra m8

consistent amb el fet que el valor d” Mg és més baix.
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Fig. 5. 16 Dependéncia de I’esfor¢ critic amb la temperatura de les mostres

orientades en [110].

El valor de les constants de Clausius-Clapeyron experimentals (2.4 i 2.6
MPa/K, per a les mostres m6 i m8, respectivament) son molt semblants als valors
obtinguts per altres autors. Liu et al. [ref 4] estableixen el valor d’aquesta constant en
2.2 MPa/K, en monocristalls de NissFe19Gayy (de composicio lleugerament diferent
a I’estudiada en el present treball) en la orientacio [110]. Con haviem comentat
anteriorment, el nombre de punts experimentals és baix, amb la qual cosa els valors

de les constants obtinguts podrien tenir un error no menyspreable.

5.3.3 Calcul de les constants de Clausius-Clapeyron teoriques

A partir dels valors de deformacié associada a la transformacié martensitica i
de les seves variacions d’entalpia (calor de transformacio) associades, aplicant

I’equacid del tipus Clausius-Clapeyron [ref 14],

do, _ _pAH (eq.5.1)

dT eT,
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es pot obtenir una estimacio dels valors teorics de les constants de Clausius-

Clapeyron, per a les mostres estudiades. El quocient:

AH_As  (eq.52)
TO

es calcula considerant 4H igual al calor de transformacio, mentre per a Tp €S pren
com a valor la temperatura de pic de la transformacié (els valors de AH i de Ty han
estat obtinguts, en aquest cas, mitjancant calorimetria -DSC-). Aixi doncs, els valors
de variacio d’entropia associada a la transformacio martensitica son els segiients
(Taula 5. 3).

Mostra To/ K AH/J-g? AS/ JgtK?

m5, m6 213 -3.5 -0.017
m7 161 -2.8 -0.019

m8, m9 192 -3.6 -0.019

Taula 5. 3 Valors de I’entropia de la transformacio, calculats a partir de
entalpia i les temperatures de pic de la transformacié, aquestes Ultimes

determinades per calorimetria.

Com a valor de deformacio, ¢, es pren I’obtingut per extrapolacié a la
temperatura M a partir dels valors de deformacid dels assaigs de compressio, i la
densitat del material, p, d’aquest aliatges és de 7.9 g-cm™. Els valors teorics, aixi
com els experimentals, de les constants de Clausius-Clapeyron per als tres aliatges es

mostren a la Taula 5. 4.
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Mostra | AS/J.gtK™ ¢ | Orientaci6 | de/dT teoric de/dT exp.
MPa-K™* MPa-K™*
m5 20,017 20.049 | [100] 228 34
m6 -0.017 -0.063 [110] -2.2 -24
m7 20.019 0049 | [100] 3.0 32
m8 -0.019 -0.063 [110] -2.4 -2.6
m9 -0.019 -0.049 [100] -3.1 -3.5

Taula 5. 4 Resultats dels calculs de les constants do/dT a partir de I’equacié

Clausius-Clapeyron, en comparacio amb els valors experimentals.

Com es pot apreciar en la Taula 5. 4, els valors tedrics, tot i ser proxims, sén
sensiblement més baixos (en valor absolut) que els experimentals. En qualsevol cas,
tant en els valors tedrics com en els experimentals, existeix una clara tendéncia a que
els valors de les constants de Clausius-Clapeyron sén més elevats en les mostres

orientades en [100] que en les [110].

5.3.4 Assignacié del tipus de fase martensitica induida per esforg

El fet de no disposar de tecniques de determinacié estructural que permetin
sotmetre la mostra a esfor¢ no ens permet fer una determinacio directa del tipus de
fase martensitica induida en els cicles superelastics realitzats. Tan sols podem fer
una determinacio indirecta, per comparacio de les deformacions mesurades amb les
teoriques per a cada fase martensitica. Per determinar els valors teorics, s’han fet
servir els parametres de xarxa de I’aliatge NissFe19Ga,7 publicats per Sutou et al [ref
6]. En aquest paper, els Unics valors experimentals son els de la fase 14M (7-layered)
i de la austenita. Per les altres martensites, els autors han fet estimacions, a partir de
les relacions cristal-lografiques que hi ha entre les diferents estructures. Els
parametres publicats son per les cel-les unitaries 5-layered (10M), 7-layered (14M) i
no modulada (2M), derivades d’una austenita amb ordre B2. Si convertim tots

aquests parametres a les cel-les unitaries corresponents als eixos cristal-lografics de
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la austenita, resulten els valors aproximats de la Taula 5. 5, a la qual s’ha considerat

I’ordre a segons veins de les martensites, derivat de la austenita L2;.

Parametres de xarxa (nm)

Eixos Austenita (L2;) | 5-layered | 7-layered | No modulada

a 0.576 0.602 0.613 0.654
b 0.576 0.592 0.580 0.539
c 0.576 0.538 0.538 0.539

Taula 5. 5 Parametres de xarxa de les diferents fases de I’aliatge NissFe19Gay;

Amb aquests valors, podem calcular la deformacié teorica obtinguda per
compressio en els eixos [001] i [011] pel cas de transformacio monovariant a cada

martensita amb les seguients expressions:

_bres e, gy

€on = «/E a
B

on by i cy son els parametres de xarxa de cada martensita, que corresponen als

eixos b icdelaTaulab. 5.

Resulten els valors de deformacio de la Taula 5. 6. Tenint en compte que els
parametres de xarxa de la Taula 5. 5 son aproximats, les deformacions de la Taula 5.
6 sdn nomes orientatives. En la direccio [001], les deformacions de transformacio de
les tres martensites s6n molt semblants entre si, per la qual cosa, nomes amb el valor
de la deformacié obtinguda es fa dificil discernir quin tipus de martensita s’indueix
per compressio. En la orientacié [011] si que hi ha diferéncies clares en la

deformacio de transformacio per les tres martensites.
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) . Deformacions de transformacio, en compressio (%)
Orientacio
B — 5-layered B — 7-layered B —2M
[100] -6.5% -6.5% -6.4%
[110] -1.8% -2.9% -6.4%

Taula 5. 6. Deformacions de transformacié en compressio inherents a cada
martensita

Préviament s’havia determinat que la deformaciéo associada a la
transformacio extrapolant a la temperatura Ms era de 4.9 % en I’orientaci6 [100] i de
6.3 % en la orientacié [110]. D’acord amb els valors de deformacié teorics i
experimentals en mostres orientades en [110], sembla evident que en el domini de
temperatures estudiat s’arriba a induir la martensita no modulada (2M), tot i que
queda el dubte de si és una transformacié directa, § — 2M, o bé hi ha una seqiiencia

de transformacions martensitica i intermartensitica, f — 10M — 14M— 2M,

En el cas de les mostres orientades en [100] és impossible fer una assignacio.
Els valors teorics de deformaci6 per als tres tipus de martensita son excessivament
similars (de fet les deformacions per a les dues martensites modulades son
idéntiques) com per poder-se diferenciar a partir dels resultats experimentals. El
valor determinat experimentalment (~ 5%) és lleugerament inferior al teoric,

probablement perqué no tot el volum de la mostra transforma en forma monovariant.

5.3.5 Estudi de les dislocacions generades pel ciclatge mecanic

Com ja hem vist de forma qualitativa en els anteriors capitols, el canvi
microestructural més important produit pel ciclatge mecanic (i també el
termomecanic) és una abundant generacié de dislocacions. El fet de disposar de
monocristalls ens permet ara fer una determinacié quantitativa de les
caracteristiques cristal-lografiques d’aquestes dislocacions mitjangant TEM. Per
aixo, de les diferents mostres ciclades s’han tallat lamines primes perpendiculars a

I’eix de compressio, a la zona central de la mostra, les quals s’han preparat per TEM
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mitjancat atac electrolitic “doble-jet”. S’han tret imatges de les dislocacions en
condicio de dos feixos sota diferents vectors g corresponents als eixos de zona [001]
(I’eix de compressio) i <011> (en aquest apartat, els index de Miller dels vectors i
direccions estan referits a la cel-la L2; de la austenita) per poder obtenir la direccid
de la linea de dislocacid i el vector de Burgers.

En general, les dislocacions estan disposades de forma erratica (com, per
exemple, a la Fig. 5. 17 a), encara que és bastant habitual trobar apilaments de
dislocacions formant bandes (Fig. 5. 17 b). La densitat de dislocacions és també
bastant variable, amb zones relativament poc denses (com a la Fig. 5. 17 a) i altres
zones amb densitats més elevades formant arranjaments complicats (c). Dins
aquestes zones, també es poden distingir acumulacions encara més denses i
complexes en forma de banda, com es mostra a la Fig. 5. 17 d. L analisi de les traces
de les dislocacions en els diferents eixos de zona permet trobar la direccio
cristal-lografica del vector de la linia de la dislocacio, u. Les dislocacions individuals
tenen majoritariament direccions u = <111> i també u = <100>. A les diferents
imatges mostrades s’han indicat amb color negre les projeccions d’aquestes
direccions sobre la imatge i en color blanc el vector g de la condici6 de dos feixos
emprat i I’eix de zona (ZA). La linia de les dislocacions individuals sempre travessa
(tridimensionalment) la lamina prima TEM de dalt a baix. Aleshores, com que les
dislocacions individuals amb u = [100] 0 [010] son gairebé paral-leles al pla de la
mostra TEM, es projecten a la imatge com a llargues linies rectes (veure, per
exemple, les dislocacions marcades amb A a les Fig. 5. 17 a i b). En canvi, les
dislocacions amb u = [001] s6n gairebé perpendiculars a la lamina i es projecten com
a petits punts (Fig. 5. 17 e). Pel que fa als apilaments en forma de bandes (Fig. 5. 17

b i d), aquests son sempre paral-lels a una direccio <100>.
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ZA=[001]

§* g=400

Fig. 5. 17 (a) Imatge TEM de dislocacions agrupades erraticament, formades
a la mostra m5. (b) Imatge de baix augment, mostrant apilaments de
dislocacions formant bandes (mostra m5). (c) Agrupaci6 densa de
dislocacions, formant arranjaments complexes (mostra m9). (d) Zona d’alta
densitat de dislocacions on s’observa una agrupacié mes densa en forma de
banda, en direccié vertical (mostra m9). (e) Dislocacions, amb u=[001],
perpendiculars a la lamina (mostra m5).
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Per la determinacio del vector de Burgers, el criteri tipic és el d’extincié del
contrast (invisibilitat) quan es compleix g-b = 0 [ref 15]. Empero, quan els cristalls
tenen una alta anisotropia elastica, avaluada per la constant A=C44/C =2Cy4/(Cy1-
Ci2), el criteri d’invisibilitat no sempre es compleix. En aquests casos, les
determinacions del vector de Burgers es poden fer per comparacié amb imatges
simulades [ref 16]. Aquesta tecnica ha estat utilitzada, entre d’altres, en els aliatges
amb memoria de forma base Cu [ref 17][ref 18][ref 19][ref 20], que tenen valors alts
d’anisotropia elastica (per exemple, per al Cu-Zn-Al, les constants elastiques
publicades a la [ref 17] donen un valor A = 12.8). Pel que fa als FSMA,
determinacions de les constants elastiques en el Ni-Fe-GA realitzades a partir de
mesures de dispersid inelastica de neutrons (resultats encara no publicats) donen un
valor elevat d’ A = 6.6, mentre que les constants elastiques de I’aliatge Ni-Mn-Ga

publicades a la [ref 21] donen un valor de A =9.2.

En el nostre estudi, només hem obtingut extincio del contrast en el cas de les
llargues dislocacions amb u = [100] ¢ [010]. A la Fig. 5. 18 es mostren imatges d’un
grup de dislocacions de la mostra m5 fetes amb diferents vectors g, en el qual hi ha
una dislocacio llarga amb u = [010] (marcada amb una A a la Fig. 5. 18 a). Aquesta
dislocacié desapareix a la imatge de la Fig. 5. 18 ¢, amb g = 040 i és ben visible amb
tots els altres g’s. Aleshores, el vector de Burgers consistent amb aquesta extincio és
b = %2<100>, resultant en una dislocaci¢ axial (g perpendicular a u). Les dislocacions
amb u = <111> no presenten extincié de contrast amb cap vector g. Donada la
similitud de les constants elastiques, podem considerar que les imatges simulades per
a I’aliatge Cu.-Zn-Al [ref 17][ref 18] son també valides per al nostre cas. De fet, el
contrast de les dislocacions del nostre estudi és molt semblant al de les imatges
publicades a les [ref 17][ref 18][ref 19][ref 20]. A la Fig. 5. 19 reproduim el
compendi d’imatges experimentals i simulades publicat per Sade et al (Fig. 5. 17 b
de la [ref 18] ). Val a dir que els indexs de Miller que apareixen en aquesta figura
corresponen a la cel-la bcc simple; si es refereixen a la cel-la L2, els tres indexs

s’han de duplicar.
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ZA = [001]

ZA=[011]

Fig. 5. 18 . Imatges d’un grup de dislocacions de la mostra m5, obtingudes
amb diferents vectors g indicats amb fletxes blanques. Els corresponents eixos
de zona (ZA) s’indiquen a cada imatge.
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El vector B que apareix a la Fig. 5. 19 identifica I’eix de zona. Si ens fixem
amb el contrast experimental de les dislocacions amb u = <111> de la Fig. 5. 18,
veiem un gran acord amb les imatges (experimentals i simulades) de les dislocacions
amb b=[010] de la Fig. 5. 19 (linea discontinua per g=220 i continua per g=220, a
I’eix de zona [001], i linea continua per g=400 i linea continua estriada per g=022, a
I’eix de zona [011]). A la Fig. 5. 20 es mostra un altre joc d’imatges d’un grup de
dislocacions, aquesta vegada de la mostra m9. En aquest grup hi ha dislocacions
individuals amb u=<111> ¢ <100>, i també dislocacions combinades formades per
diferents segments en <111> i <100> (algunes d’elles s’han marcat amb A, Bi C a
la Fig. 5. 20 a).

Val a dir que les ratlles fosques gairebé verticals que es veuen a les Fig. 5. 20
a, b i ¢ no sén reals; es tracta d’algun defecte de les plaques fotografiques emprades
o0 alguna mala manipulacio durant el revelat (es pot observar que en les tres imatges,
la ratlla no esta al mateix lloc, i a la Fig. 5. 20 d no hi és). Comparant el contrast amb
la Fig. 5. 19, veiem un bon acord amb les dislocacions amb b=[001]. Cal fer notar
que les imatges experimentals de la Fig. 5. 20 c i d es varen obtenir en I’eix de zona
[101] i g’s 040 i 202. Aguests vectors sén simetricament equivalents als 400 i
022 de I’eix de zona [0 1 1].
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Fig. 5. 19 . Reproduccié de la fig. 2 de la [ref 18] mostrant imatges
experimentals i simulades de dislocacions generades per ciclatge superelastic

en un aliatge Cu-Zn-Al.
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Fig. 5. 20 Imatges d’un grup de dislocacions de la mostra m9, obtingudes
amb diferents vectors g indicats amb fletxes blanques. Els corresponents

eixos de zona (ZA) s’indiquen a cada imatge.

Aixi doncs, podem concloure que les dislocacions generades pel ciclat
superelastic en els aliatges Ni-Fe-Ga, respecte de la cel-la L2;, tenen vector de
Burgers del tipus b = %<100> i linea de dislocacié u = <111> 0 <100> (en aquest
darrer cas son dislocacions axials, amb b perpendicular a u). Aquestes
caracteristiques cristal-lografiques sén identiques a les generades en aliatges base Cu
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pel ciclatge mecanic 0 termic a traves de la transformacidé martensitica [ref 17][ref
18][ref 19][ref 20]. Tipicament, la deformacio plastica dels cristalls bcc comporta el
Iliscament en la direccié més densa, la <111>, a traves de dislocacions amb vector de
Burgers b=<111>. Aquest mateix resultat s’ha confirmat en el Cu-Zn-Al [ref 22],
amb estructura bcc ordenada L2;, com el nostre Ni-Fe-Ga. Aixi doncs, les
caracteristiques de les dislocacions formades per repeticié successiva de la
transformacio martensitica indiquen que aquestes no es generarien per la deformacio
plastica localitzada de la fase matriu L2;, sin6 de la fase martensita, a consequiéncia
dels esforcos interns generats per la deformacio intrinseca existent entre les fases
austenita i martensita (pel caracter displaciu de la transformacio, aquestes
dislocacions s’heretarien a dins la fase matriu després de la transformacié inversa).
Aquest fet s’ha confirmat experimentalment en cristalls de Cu-Zn-Al en fase
martensita 18R deformats plasticament, en els quals les dislocacions formades tenen
vector de Burgers b = [010]1gr (el qual correspon a un vector 1/2<100> de L2;) [ref
23][ref 24]. En el cas dels aliatges Ni-Fe-Ga (i també els Ni-Mn-Ga), la
transformacié martensitica consisteix, basicament, en una distorsié de la cel-la
cubica L2; cap a una cel-la essencialment tetragonal c/a<l per la martensita 10M, o
una cel-la essencialment ortorrombica per la martensita 14M (deixant de banda les
modulacions de periode 5 0 7 d’aquestes estructures) o una tetragonal c/a>1 per la
martensita 2M (no modulada, també anomenada L1,). En totes tres estructures
martensitiques, al menys un dels parametres de xarxa d’aquestes cel-les tetragonals 0
ortorombica és més petit que a la fase matriu L2; (veure Taula 5. 5). Es probable,
doncs, que la deformacid plastica d’aquestes martensites comporti la generacié de
dislocacions amb vectors b iguals al parametre de xarxa més curt, que correspon a

una direccié <100> de la austenita L2;.

5.4 Conclusions

L aliatge Nis; sFes; sGagy presenta un comportament superelastic en el domini
de temperatures estudiat en aplicar un esfor¢ en les direccions [100] i [110] de la fase
austenitica. En aquest interval de temperatures existeix uns dependencia lineal de

I’esforg critic amb la temperatura a la que es troba I’aliatge, amb unes constants de
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Clausius-Clapeyron d’al voltant de 3.5 MPa/K per a les mostres orientades en [100] i
d’uns 2.5 MPa/K quan la carrega s’aplica en la direccié [110]. S’ha trobat que
I’interval de treball en el que es possible induir la transformacié martensitica per
esfor¢ mecanic, abans de que la mostra falli per col-lapse, és d’aproximadament160
K per damunt d’M;.

Les deformacions en les mostres orientades en [110], d’aproximadament un
6.3 %, sén notablement més elevades que en les orientades en [100], de gairebé un
5%. La rad d’aix0 es troba en que les mostres orientades en [110] en iniciar la
transformacio induida per esforg ho fan en un sistema proper al monovariant, mentre
gue en les orientades en [100] no succeeix el mateix. Tenint en compte que la
deformacié maxima teorica és la mateixa en els dos casos, en les orientades en [110]
es forma un sistema amb menor grau d’acomodament de variants que en les [100].
No obstant aixo, la dificultat per a acomodar la deformacié quan es carrega en la
direccio [110] genera un esfor¢ de cisalla que provoca la fractura de la mostra

després d’un reduit nombre de cicles.

Existeix també una dependéncia de la deformacio associada a la
transformacio martensitica induida per esfor¢ amb la temperatura, segons la qual
aquesta deformacié disminueix a mesura que la temperatura. Aquest fenomen es deu
a la variacié de la tetragonalitat (relacié c/a) amb la temperatura. D’acord amb
aquesta afirmacio, la relacié c/a es fa més propera a 1 a mesura que el material
s’escalfa. En consequiencia la deformaci6 associada a la transformacié martensitica

disminueix.

El grau d’ordenament de la matriu sembla tenir un efecte més significatiu en
la forma dels cicles mecanics que no pas la preséncia de precipitats en la matriu. El
cicles mecanics corresponents a les mostres amb ordenament B2, presenten un
‘plateau” amb un enduriment més elevat que la mostra amb ordenament L2;.
Possiblement, la causa d’aixo sigui la manca d’homogeneitat del grau d’ordre de les
mostres amb ordenament B2, que es causa en trempar la mostra en aigua des de 970
K. L’altre diferéncia s destacar, és que la mostra amb ordenament L2; presenta una

histéresi substancialment superior a les ordenades B2.
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En efectuar una segona série de mesures es demostra la reproductibilitat dels
cicles mecanics, en les mostres que anteriorment no han arribat a deformar
plasticament. El col-lapse plastic provoca alguns efectes important sobre els cicles
mecanics. Un d’ells és que el comencament de la transformacio induida per esforg és
molt menys abrupte que inicialment, ja que possiblement les dislocacions jgenerades
durant el col-lapse facilitin I’inici de la transformacid. Un altre efecte és en que les
mostres deformades plasticament I’enduriment del “‘plateau’ és molt més elevat que

inicialment.

D’altra banda, s’ha observat, també, que la mostra que no ha sofert
deformacié plastica queda parcialment educada per I’efecte del ciclatge mecanic.
D’aquesta forma, en transformar termicament la mostra deforma -en compressio- un
1.8 %. Mentre que en les mostres deformades plasticament, s’observen deformacions
molt menors del 0.5 % o bé no deforma macroscopicament, en induir la

transformacio térmicament.

A partir de P’estudi mitjancant TEM s’ha determinat que les dislocacions
creades per ciclatge superelastic tenen un vector de Burgers del tipus b = %£<100> i
linea de dislocacié u = <111> 0 <100> respecte de la cel-la L2;, com també succeeix
en els aliatges base Cu. Aquestes caracteristiques cristal-lografiques son diferents a
les que acompanyen habitualment la deformacio plastica d’aliatges de xarxa bcc.
Aixi doncs, les caracteristiques de les dislocacions formades per repeticié successiva
de la transformacié martensitica indiquen que aquestes es generarien com a

consequéncia de la deformaci6 plastica de la martensita durant la transformacio.
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Capitol 6

Efecte doble memoria en I’aliatge

ferromagnetic NisoFe 5Gay7Cog

6.1 Introduccio

Un dels efectes associats als aliatges amb memoria de forma és I’efecte doble
memoria (TWSME: Two-Way Shape Memory Effect), que consisteix en que una mostra
recorda la seva forma tant en fase martensitica com en austenitica, de manera que
simplement refredant i escalfant al voltant de les temperatures de transformacié
martensitica la mostra pot deformar-se i recuperar la forma de manera successiva, sense
necessitat d’aplicar un esforc extern [ref 1]. Aquest efecte ha estat ampliament estudiat

en aliatges amb memoria de forma convencionals: aliatges base-Cu i Ni-Ti.
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En alguns casos I’efecte doble memoria apareix en certs mecanismes a causa de
I’acumulacio de cicles sota carrega de forma no voluntaria. Aquest efecte col-lateral pot
causar una disminucié del rendiment en els esmentats mecanismes [ref 2]. Pero, des del
punt de vista d’aplicacio, els aliatges que presenten TWSME son interessants per la
capacitat que tenen de realitzar un treball durant la transformacié directa (sota tensions
opositores no molt grans) [ref 3][ref 4][ref 5][ref 6][ref 7]. En aliatges Ni-Ti, que son els
aliatges amb memoria de forma amb millors propietats mecaniques, I’esfor¢ que és
capag d’exercir aquest aliatge entrenat és de 25MPa en la transformacio directa (i fins a
270 MPa en la retransformacio) generant una deformacio del 3 % [ref 8][ref 9].

Existeixen nombrosos metodes d’entrenament que condueixen a I’esmentat
efecte [ref 10]. La majoria es basen en sotmetre I’aliatge a cicles mecanics (tensio,
compressio, torsié o flexio) i en alguns casos acompanyat de tractaments termics. El que
sempre es pretén aconseguir en el procés d’educacidé és una distribucio de variants de
martensita reproduible que és el que dona lloc al TWSME . Altres mecanismes per a
introduir tensions internes en el material consisteixen en irradiar amb laser o ions,
realitzar tremps des d’alta temperatura, o fins i tot, I’aplicacié d’un camp magnetic
extern [ref 11].

Habitualment, després de sotmetre el material a un entrenament, el ratio de
deformacio en doble memoria respecte de la deformacié induida en els cicles
d’entrenament oscil-la entre un 30 i un 60 % [ref 7][ref 12][ref 13][ref 14], tot i que en
alguns casos s’aconsegueix assolir un ratio d’aproximadament el 100 %, pero

habitualment per dominis de deformacio6 del material de no més del 2 % [ref 15].

Existeixen nombroses publicacions referents a I’efecte doble memoria en aliatges
base-Cu i en Ni-Ti, mentre que en el camp dels aliatges amb memoria de forma
ferromagnetics son pocs els treballs referents a aquest efecte [ref 11][ref 16][ref 17][ref
18]. La maxima deformacié en doble memoria que s’ha observat en aquests treballs és
d’un 1.2 % en Nis,Mny,Gayy [ref 17]. En el present capitol, s’ha realitzat un estudi de
I’efecte doble memoria en un aliatge ferromagnétic, el NigFe;3Ga,7Cos, mitjancant dos
meétodes d’entrenaments diferents: compressié simple i ciclatge termomecanic sota

compressio.
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6.2 Experimental

Diverses mostres monocristal-lines de compressié (dimensions 9x4x4 mm?®) de
NiggFe1sGay7Cos Orientades de manera que I’eix de compressio estigui en la direccio
[100] han estat sotmeses a un tractament termic a 1150 °C durant 1 h encapsulades en
tub de quars, seguit d’un tremp en aigua -previ trencament del tub- per a redissoldre els
precipitats generats durant la colada previa. Després d’aquest tractament térmic la
mostra s’ha escalfat a 700 °C durant 15 min seguits d’un tremp en aigua per tal de
relaxar tensions internes i desordenar la fase matriu, amb el conseqlient augment de les
temperatures de transformacio martensitica. Les temperatures de transformacio
martensitica resultants son Ms = 316 K, M; = 275 K, A = 294 K i A; = 335 K
(determinades per calorimetria), mentre que la temperatura de Curie és de 340 K
(determinat mitjancant mesures de resistéencia electrica AC). Cal afegir que les
temperatures de transformacié martensitica varien lleugerament (x 6 K) d’una mostra a

una altra ja que depenen en gran mesura de la velocitat del tremp.

Mitjangant una maquina d’assaigs Zwick Z100 -velocitat de deformacio de 0.3
mm/min- s’han enregistrat corbes esfor¢-deformacié sota compressio a diferents

temperatures entre temperatura ambient (300K) i 453 K amb increments de 20 K.

Algunes mostres de compressio han estat mecanitzades, mitjancant electroerosid
(dimensions 7.0x1.5x1.5 mm?®), per a realitzat cicles termomecanics sota carrega
constant a compressid utilitzant I’equip construit al propi laboratori descrit en el Capitol
2.

Per a mesurar la deformacié associada a la transformacié de les mostres ja
entrenades, és a dir, per a quantificar I’efecte doble memoria, s’ha utilitzat I’equip de
ciclatge termomecanic aplicant un esfor¢ de tensié molt baix, de 0.5 MPa. Utilitzant el
mateix equip s’ha mesurat, posteriorment, la deformacid que es capac de realitzar una
mostra entrenada a doble memaoria sota diferents esfor¢os opositors. Amb aquestes dades
s’ha pogut determinar el treball que és capa¢ de realitzar la mostra durant la

transformacio directa.
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També s’han fet assaigs de reorientacié en fase martensita amb una maquina
d’assaigs Adamel-Lomarghy DY30 a la que s’hi han adaptat uns “grips” per a mostres
tipus “os de ca” i un bany d’aigua i gel per a mantenir la mostra a una temperatura
d’aproximadament 1 °C. La deformacié de la mostra s’ha mesurat amb un LVDT

(transductor diferencial variable lineal) extern.

Per a poder fer aquestes mesures de reorientacié sota tensio i les mesures de
ciclatge termomecanic sota tensié de mostres entrenades a doble memoria en compressio
s’han mecanitzat mostres amb forma d’ “os de ca” (5x2x1 mm? de canya de la mostra) a

partir de les mostres de compressio, també mitjancant electroerosio.

La microestructura de les mostres ha estat determinada mitjangant microscopia
optica. Per a preparar la mostra s’ha realitzat un atac electroquimic utilitzant una barreja
d’acid percloric-etanol (20%-80%) com a reactiu d’atac. Posteriorment es va fer una
caracteritzacio estructural mitjancant microscopia electronica utilitzant el mateix reactiu

d’atac.

6.3 Resultats i discussio

6.3.1. Caracteritzacio estructural/microestructural inicial dels aliatges

La caracteritzacio inicial dels aliatges mitjancant microscopia optica (MO) i
microscopia electronica de transmissio (TEM) permet coneixer les fases presents abans
de sotmetre les mostres als assaigs mecanics. Segons les observacions realitzades amb el
microscopi optic I’aliatge esta lliure de precipitats de fase y, com a minim d’una
grandaria visible amb aquesta técnica. En el microscopi electronic TEM si que es poden
observar petites inclusions Probablement es tracta d’oxids, tal i com succeeix amb la
resta d’aliatges (aquest punt no s’ha pogut estimar per que el microscopi Jeol 2011, que
incorpora el microanalisi, ha estat inoperatiu). D’acord amb els diagrames de difraccio
obtinguts amb el TEM la transformacié induida per temperatura en [I’aliatge
NiggFe1sGay7Cos genera una barreja de martensita modulada 14M (Fig. 6. 1 a) i de no
modulada 2M (Fig. 6. 1 b). Les imatges de TEM (Fig. 6. 1c i d) mostren variants de
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martensita formant un sistema autoacomodat i el detall del maclat intern d’una placa de

martensita 2M, respectivament.

Fig. 6. 1. Imatges i diagrames de difraccié obtingudes per TEM de les fases

martensitiques induides per temperatura de I’aliatge NisFe;sGay;Cos.

Quan les mostres han sofert algun assaig mecanic (de reorientacio de martensita

o cicle superelastic) la martensita observada al TEM és Gnicament no modulada, 2M.

6.3.2 Assaigs mecanics de compressio

La realitzaci6 d’assaigs de cicles mecanics de compressio i ciclatge

termomecanic permetra avaluar quin dels dos mecanismes d’entrenament és més eficac
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per a obtenir I’efecte doble memoria. En primer lloc s’ha fet una caracteritzacio dels
parametres habituals en el comportament sota compressio i en el ciclatge termomecanic,
i a continuacié s’ha realitzat un estudi de I’efecte doble memoria obtingut en aquests

aliatges.

En la caracteritzacié del comportament mecanic sota compressio s’han estudiat
quatre mostres diferents (de les quals una es va deixar en un estat intermedi
d’entrenament en efecte doble memoria per a fer una caracteritzacio mitjangant TEM).
Els resultats obtinguts en les diferents mostres permeten confirmar que el comportament

és reproduible tant en régim superelastic com en efecte doble memoria.

La Fig. 6.2 mostra els cicles de compressio enregistrats en la mostra KF5-m2.
Aquesta mostra a temperatura ambient (295 K) és troba en fase martensita, de forma que
en el cicle realitzat a aquesta temperatura, durant la carrega té lloc una reorientacié de
les variants. En descarregar, les variants romanen en la forma reorientada, de forma que

queda una deformacié romanent, que és d’un 5.4%.
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Fig. 6.2 Corbes esforg-deformacid, enregistrades a diferents valors de

temperatura, obtingudes mitjancant compressio per a la mostra KF5-m2.

En els segiients cicles, realitzats a temperatures entre 313 i 453 K la mostra es

troba inicialment en austenita. En aplicar la carrega, s’indueix la transformacié per
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esforg, formant-se martensita no modulada, 2M. Aquesta fase té estructura tetragonal
amb c/a>1 per la qual cosa, en compressio s’indueixen dues variants amb igual
probabilitat, ambdues amb I’eix ¢ orientat en les direccions perpendiculars a la direccid
d’aplicacié de la carrega (direccions x i y de la Fig. 6. 8). Durant la descarrega té lloc el
procés invers, en el que la martensita retransforma per donar lloc a I’austenita inicial,

amb una total recuperacio de la deformacio induida.

Després de realitzar els cicles de compressio (18 cicles, en total: 2 cicles a cada
temperatura) es va observar que la mostra, en transformar téermicament, es deformava
espontaniament. Aquesta deformacid, quantificada mitjancant ciclatge termomecanic
(Fig. 6. 3), és d’un 5.6 %, la qual coincideix amb la maxima deformacié mesurada en els
assaigs mecanics de compressio. Aixo significa que I’efecte doble memoria de la mostra
és total, del 100 %.

5.6 %

Strain/%

'6 T T T T T T T T
-60 -40 -20 0 20 40 60 80 100 120

T/°C

Fig. 6. 3 Deformaci6 observada durant la transformacié martensitica induida
termicament, per a la mostra KF5-m2, mitjancant ciclatge termomecanic
mesurat sota 0.5 MPa.

A continuacid, després de sotmetre la mostra a cent cicles induits térmicament —

sense aplicacié d’esforc- (refredant amb N, liquid i escalfant a un forn a 150 °C, i
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mesurant la llargaria amb un pern micromeétric), es va observar que la deformacié de 5.6
% encara perdurava, la qual cosa confirma I’estabilitat de I’efecte doble memaoria en el

transcurs dels cicles termics.

Les corbes esfor¢-deformacid obtingudes a diferents temperatures, entre 295 i
453 K, per a la mostra KF5-m1 es mostren a la Fig. 6. 4. Per a aquest rang de
temperatures s’observa també el comportament superelastic, habitual a temperatures per
sobre d” Mg amb una total recuperacio de la forma inicial. Tal i com es veia a la Fig. 6.2,
també en aquest cas, a mesura que s’augmenta la temperatura, el pendent del ‘plateau’
associat a la transformacié augmenta. A les temperatures més baixes la deformacié que
s’obté és d’aproximadament 5.1/5.2 %, mentre que a mesura que s’augmenta la
temperatura d’assaig, la deformacié associada a la transformacié martensitica va

disminuint progressivament.
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Fig. 6. 4 Corbes esfor¢-deformacio, enregistrades a diferents valors de

temperatura, obtingudes mitjancant compressio per a la mostra KF5-m1



Efecte doble memoria en I’aliatge ferromagnetic NisgFe1sGay7Cog 199

53%

Strain/%

'6 T T T T T T T T
-60 -40 -20 0 20 40 60 80 100 120

T/°C

Fig. 6. 5 Corba deformacio-temperatura, enregistrada a 0.5 MPa, obtinguda

mitjancant ciclatge termomecanic per a la mostra KF5-m1.

Després de realitzar els cicles de compressié (corresponents a la Fig. 6. 4, també
amb un total de 18 cicles mecanics) la mostra va quedar educada, de forma que en
transformar térmicament a martensita, experimenta un escurcament. Tal i com s’ha
mesurat mitjancant ciclatge termomecanic a 0.5 MPa (Fig. 6. 5), aquest escurcament de
la mostra KF5-ml1l és d’aproximadament el 5.3 %, valor que coincideix amb la
deformacio maxima obtinguda per compressio simple. Aixi doncs, aquesta mostra, una

vegada entrenada també dona lloc a I’efecte doble memoria del 100 %.

Es interessant destacar I’efecte de I’entrenament en el comportament esforg-
deformaci6. Com mostra la Fig. 6. 6, després del ciclatge mecanic la corba esforc-
deformacio canvia notablement. En la mostra entrenada, I’inici de la transformacio
induida mecanicament té lloc a un esfor¢ aproximadament 70 MPa més baix que en la
mateixa mostra, quan aquesta encara no estava entrenada. El final de la transformacio es
manté en el mateix nivell d’esforc. En conseqiiencia I’enduriment durant la

transformaci6 augmenta considerablement a causa de I’entrenament.



200 Capitol 6

400

350 -

N N

o a1

o o
! !

Stress (MPa)

150 -

— pre TWSME 373 K
100 | pre TWSME 373

— post TWSME 373 K

50 A

0 T T T T T T
0 1 2 3 4 5 6 7
Strain (%)

Fig. 6. 6 Efecte sobre del comportament esforg-deformacid, de I’efecte doble

memoria en I’aliatge KF5-m1 a una temperatura de 373 K.

A partir dels assaigs mecanics realitzats en una nova mostra , la KF5-mb5, es va
fer un seguiment del grau d’efecte doble memoria (grau d’entrenament) en funcié dels
cicles de compressio acumulats. Seguint la mateixa pauta que en les anteriors mostres es
varen realitzar cicles entre 295 i 433 K, amb increments de 20 K. A 295 K de
temperatura, per sota de As, durant la carrega hi té lloc la reorientacio de variants, i en
descarregar queda una deformacioé romanent del 4.7 %. En el rang de temperatures entre
313 i 433 K s’observa un comportament superelastic amb una total recuperacio de la

deformacié induida mecanicament.

La mostra KF5-m5, després d’uns setze cicles de compressio a temperatures
creixents entre 295 i 413 K (amb increments de temperatura de 20 K i realitzant dos
cicles a cada temperatura) presenta un cert grau d’efecte doble memoria amb una
deformacio d’un 1.7 %, és a dir un 40 % de la deformacié maxima. Després de quatre
cicles més fets a 433 K, la mostra sembla estar totalment entrenada, ja que mitjancant
dilatometria, s’observa que quan la mostra transforma térmicament, dona lloc a una
deformacio del 4.7 % (veure Fig. 6. 7), que es correspon amb la deformacié maxima

obtinguda per compressio simple (en el cicle enregistrat a 313 K).
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Fig. 6. 7 Corba deformacié-temperatura, enregistrada a 0.5 MPa, obtinguda

mitjancant ciclatge termomecanic per a la mostra KF5-m5.

Val la pena notar que en comparar els cicles mecanics de la mostra parcial o
totalment entrenada, en ambdds casos la transformacié comenca a la mateixa
temperatura. Pero en el cas de la mostra parcialment entrenada en els primers 15 °C de
refredament la mostra practicament no deforma, i és en els seguient 15 °C de refredament
on la mostra deforma fins a assolir un 1.7 %. Per contra, en la mostra entrenada, durant
el refredament, una vegada assolida la temperatura Ms, la mostra comenca a deformar,
fins a assolir en aquest cas un 4.7 % de deformacio.
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Fig. 6. 8. Representacié esquematica de les variants de la martensita no
modulada 2M que es poden formar sota esfor¢ de compressié a partir de

I’austenita en la transformacié induida per esforg.

Per determinar les deformacions de transformacié teoriques, farem servir els
parametres de xarxa publicats a la [ref 22] (Sutou et al) per un aliatge ternari de
composicid NisqFei9Gayy. Per la fase austenita és ap= 0.288 nm, mentre que per a la
martensita no modulada (tetragonal c/a>1), els parametres de xarxa sén an=0.269 nm i
cm=0.327 nm. Val a dir que dels diagrames de difraccié d'electrons del nostre aliatge
podem estimar uns parametres per a la martensita prou semblants (an=0.27 nm i ¢,=0.32
nm). A partir dels valors amb 3 xifres decimals s’ha calculat la deformacid teorica
associada a la transformacié martensitica induida per esfor¢ en la direccio [001] tant en

mode tensio, &g » CON €N MOde compressio, &

compressi6[001] *

Cm - a0
Eiensiofooy] — a =13.5%

0

an — 4,

£ =6.6%

compressié[001] =
0
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Com s’ha anat veient, totes les mostres ciclades mitjancant assaigs de compressio
a diferents temperatures acaben entrenant-se fins a donar efecte doble memoria amb un
100 % de deformacio respecte a la deformacio dels assaigs de compressio, entenent que
la deformacio considerada és la de la direccio d’aplicacio de I’esforg, la direccio z.
Aqguest fet obre la possibilitat de que es formi només la variant A, o0 només la variant B -

sistemes monovariants- 0 bé una barreja de les dues -sistema bivariant- (Fig. 6. 8).

En mesurar la deformacié en les direccions x i y -perpendiculars a la direccié de
I’aplicaci6 de I’esfor¢- de la mostra, s’observa que quan la mostra transforma
termicament la deformacié espontania dona lloc a un petit eixamplament tant en la
direccié x com en la y (Taula 6. 1). En la direccié z, la de I’aplicacié de I’esforg, la
mostra es deforma un -5.6 %, mentre que la deformacié maxima teorica és d’un -6.6 %.
Per a que el sistema format fos monovariant hauria d’haver una deformaci6 (contraccid)
del -6.6 % en la direccié y (o bé en la x) i un allargament del 13.5 % en la direccié x (o
bé en la y). Pero el que s’observa és un eixamplament de 2.4 % en la direccio y i un 2.2
% en la direccid x, que significa que es forma un sistema bivariant amb aproximadament

la meitat de variants de tipus A i I’altra meitat de tipus B.

Direccit Llargaria en Llargaria en Def. exp. Def. tedrica
austenita/mm martensita/mm % monovariant/%
Z 8.90 8.40 -5.6 -6.2
3.75 3.84 +2.4 -6.6 (+13.5)
X 3.99 4.08 +2.2 +13.5 (-6.6)

Taula 6. 1. Deformacid espontania en les direccions x, y i z de la mostra m1 en

transformar térmicament.

En les altres mostres estudiades s’observa el mateix comportament, és a dir, €s
forma un sistema bivariant amb aproximadament el mateix grau de deformacio en la
direccid x i en la direccié y. Com veurem en el capitol 7 (deformacié induida per camp
magnetic assistida per tensio) en la mostra utilitzada, de la mateixa composicié perd amb

forma d’ “os de ca”, s’aconsegueix formar una zona monovariant en comprimir la
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mostra. Aquest fet es deu probablement a I’efecte dels caps de la mostra que en aplicar
I’esfor¢ extern de compressié generen unes tensions a la mostra que indueixen la

formaci6 d’una zona monovariant a la “canya” de la mostra.

6.3.3 Caracteritzacié microestructural de les mostres després del ciclatge

mecanic

L’estudi mitjancant microscopia electronica TEM s’ha realitzat a temperatura
ambient, amb les mostres en fase martensitica. S’han estudiat les mostres KF5-m3 y
KF5-m2, les quals presenten un efecte doble memoria parcial o total, respectivament. De
les mostres originals utilitzades en els assaigs de compressio, s’han tallat llesques primes

perpendiculars a I’eix de compressio, per les observacions TEM.

Fig. 6. 9 Imatges de TEM de la mostra m3 entrenada parcialment a doble

memoria.
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En ambdds casos, gairebé tota la zona prima observable de les mostres TEM
conté un sola placa de martensita 2M. Una part d’aquesta placa observable esta maclada
internament, tal com es pot observar a les imatges a de les Fig. 6. 9 i Fig. 6. 10. A la
resta de la zona observable, només apareix una de les macles (martensita desmaclada),
donant lloc a grans arees de martensita monovariant. Aquest fet no s’observa a les
mostres abans del ciclatge mecanic, en les quals la martensita 2M termica apareix
sempre maclada internament. La formacio de grans zones de martensita desmaclada a les
mostres ciclades dona lloc a la deformacié espontania en transformar térmicament a
martensita (efecte doble memoria). En aquestes zones monovariants es poden observar
curioses estructures de defectes formats al voltant de les inclusions existents a I’aliatge,
les quals es mostren a les imatges b i ¢ de la Fig. 6. 9 i la Fig. 6. 10. Aquests defectes
consisteixen en conjunts de falles d’apilament, assenyalats amb una F a les imatges, i en
fines agulles d’una segona variant de martensita (diferent a la monovariant general de la
zona), marcades amb una M a les imatges. Les falles d’apilament acaben en una
dislocacié parcial i, en totes les inclusions presents, apareixen orientades sempre en una
mateixa direccid. Pel que fa a les fines agulles d’una segona variant, en alguns casos,
com el de la Fig. 6. 9 b, es tracta de la variant que constitueix la segona macla del
maclatge intern de la martensita 2M. Empero, en altres inclusions, com les mostrades en
les Fig. 6. 9 ¢ 0 Fig. 6. 10 b, és una variant diferent, orientada en direcci0 gairebé
perpendicular a I’anterior. Probablement, aquestes estructures de defectes formades
durant el ciclatge mecanic afavoreixen la acomodacié de les inclusions amb la
monovariant principal de martensita, tot contribuint a que la monovariant pugui créixer
en zones extenses de la mostra. A més d’aquests defectes, les mostres ciclades presenten
una quantitat important de dislocacions (Fig. 6. 9 d i Fig. 6. 10 c i d). En general, la
densitat de dislocacions formades sembla més elevada a la mostra KF5-m2, que ha estat
sotmesa a un nombre major de cicles mecanics i presenta un 100% d’efecte doble
memoria. La preséncia d’aquestes dislocacions també contribuiria a possibilitar el
creixement de les extenses arees de martensita desmaclada que donen lloc a I’efecte

doble memoria.
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Fig. 6. 10 Imatges de TEM de la mostra m2 entrenada totalment a doble

memoria.

Malgrat tot, les observacions realitzades no ens permeten entendre completament
perqué en aquest monocristall de NisgFe;3Ga,7Cog s pot obtenir un 100% d’efecte doble
memoria amb relativa facilitat (baix nombre de cicles mecanics). En els altres aliatges
Ni-Fe-Ga estudiats en aquesta Tesi, tant al monocristall Nis;sFey;sGa,; com als
policristalls, tenim els mateixos elements: amb el ciclatge mecanic es formen importants
quantitats de dislocacions, amb densitats inclis més elevades que en els presents
monocristalls NisgFe1sGay7Cog (sobre tot en les mostres policristal-lines estudiades als
Capitols 3 i 4) i també hi estan presents les inclusions d’oxid, al voltant de les quals es
generen defectes per ciclatge. Empero, els graus maxims d’efecte doble memoria assolits
en aquells casos queden enfora del 100%. Amb les observacions TEM realitzades no
hem pogut detectar cap fet clarament diferenciador a les mostres NisgFe;sGay;Cog que

expliqui I’existéncia de I’efecte doble memoria complet. La heterogeneitat de les



Efecte doble memoria en I’aliatge ferromagnétic NisgFe1sGay7Cog 207

distribucions de defectes generats amb el ciclat, juntament amb el caracter fortament
local de les observacions TEM (cal recordar que I’area de mostra observable per TEM és
infima respecte a la mida total de les mostres de compressio) no ajuden. Potser, tot i
haver estudiat varies mostres TEM de cada probeta usada als assaigs mecanics, els
canvis microestructurals generats durant el ciclatge responsables del gran efecte doble
memoria d’aquestes mostres queden fora de les zones primes de mostra observables al
TEM. Per entendre completament aquest problema, és necessari, doncs, un estudi

especific més profund del que hem pogut realitzar en el present treball.

6.3.4 Dependéncia de I’esforg critic i de la deformacio amb la temperatura

En totes les mostres estudiades s’ha observat una dependencia lineal de I’esfor¢
critic amb la temperatura, tal i com mostra la Fig. 6. 11. Els valors experimentals de les
constants de Clausius-Clapeyron son de 2.5 i 2.3 MPa/K per a les mostres m1 i m2,
respectivament. Aquests valors coincideixen amb els obtinguts en monocristalls Ni-Fe-
Ga també amb orientacid [100] [ref 19][ref 20][ref 21][ref 22].
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Fig. 6. 11 Dependéncia de I’esfor¢ critic de la transformacié martensitica amb

la temperatura en les mostres ml i m2.

D’altra banda, en aquest aliatge existeix també una dependencia de la deformacio

associada a la transformacié amb la temperatura (Fig. 6. 12). Aquesta dependencia, si la
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considerem aproximadament lineal, correspon a un pendent de 0.013 %/K. Com es veu
en el capitol 5, la dependéncia de la deformacié associada a la transformacio amb la
temperatura per a I’aliatge ternari Nis; sFe»1 5Gay7 és de 0.025 %/K, és a dir, el doble que
en I’aliatge quaternari NisgFe1sGa7Cos. Aix0 sembla indicar que la variacio de la
tetragonalitat de la fase martensitica amb la temperatura (que és el causant de la variacio
de la deformacidé de transformacié amb la temperatura) en I’aliatge ternari és molt
superior —el doble- que en I’aliatge quaternari amb addicio de Co. Si es parteix de la
consideracié que la deformacio experimental sota compressio a una temperatura just per
Ni-Fe-Ga-Co

(d’aproximadament un 5.6%, segons els resultats experimentals) en

sobre d’M; és la mateixa per al sistema Ni-Fe-Ga i per al
induir la
transformacio per esfor¢ a temperatures elevades s’aconseguiran deformacions més
elevades mitjancant I’addicié de Co, ja que el grau de deformacié decau menys amb la
temperatura que en I’aliatge ternari Ni-Fe-Ga o també Ni-Mn-Ga [ref 23] (els aliatges
Ni-Fe-Ga i Ni-Mn-Ga, tenen la mateixa dependéncia de la deformacidé associada a la

transformacio amb la temperatura, com ja s’ha dit, de 0.025 %/K).
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Fig. 6. 12. Dependencia de la deformaci6 de transformaci6 amb la

temperatura en les mostres ml i m2.



Efecte doble memoria en I’aliatge ferromagnetic NisgFe1sGay7Cog. 209

6.3.5 Entrenament mitjancant ciclatge termomecanic

El ciclatge termomecanic és un dels nombrosos métodes d’entrenament per a
induir I’efecte doble memoria. Per a fer un estudi de I’evolucié del grau d’efecte doble
memoria amb els cicles termomecanics s’han realitzat dues séries de cicles entre 1 i 88
MPa —en ordre creixent d’esforc-, i després s’han realitzat cicles sota 61 MPa fins que la
deformacio en doble memoria s‘ha estabilitzat en un cert valor. Tots aquests cicles

termomecanics s’han realitzat sota esfor¢ de compressio.

La Fig. 6. 13 mostra la primera série de cicles termomecanics realitzats en la
mostra KF5-s1. En el primer cicle realitzat, sota una esfor¢ de compressio d’1 MPa,
quan la mostra transforma a martensita és forma un sistema autoacomodat de variants,
de manera que la deformacié associada a la transformacio és practicament inapreciable.
En els cicles segients, entre 7 i 18 MPa, I’augment de la deformacio és molt reduit, i
sota 18 MPa la deformacid és tan sols del 0.9 %. En augmentar I’esforg estatic fins a 33
MPa, es forma un sistema de variants proper al monovariant, que dona lloc a una
deformacio del 4.7 %. En el seglent cicle, sota 61 MPa de carrega, la deformacié
augmenta fins al 5.0 %, encara que queda una deformacié romanent en escalfar (el cicle
no tanca completament). Aquesta deformacié romanent és deguda, molt probablement, a
la presencia de martensita retinguda que no ha retransformat a una temperatura de 410 K
i lliure de carrega. Tanmateix, analitzant la mostra mitjancant calorimetria —DSC- i
observacions per microscopia optica durant un escalfament in-situ, no hi ha resultats
evidents que demostrin la preséncia de martensita retinguda. Tot aixo fa que en el proper

cicle, sota 88 MPa de carrega, la deformacié de transformacio disminueixi fins al 4.7 %.
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Fig. 6. 13 Primera série de cicles deformacio-temperatura sota carregues
d’entre 1 i 88 MPa, en la mostra KF5-s1.

En la segona série de cicles (Fig. 6. 14), amb la mostra parcialment educada, les
deformacions sota carregues baixes son considerablement més elevades que en la
primera série de cicles. Sota un esfor¢ d’1 MPa, la mostra deforma un 0.7 %. Mentre que
sota una carrega de 18 MPa, la deformacio és del 3.7 %, un valor molt superior al 0.9 %
de la primera série. En els cicles entre 33 i 88 MPa, les deformacions obtingudes son

identiques a les de la primera série.

La Fig. 6. 15 mostra I’evolucié del grau de deformacié sota un esfor¢ d’1 MPa
amb el nombre de cicles, que en definitiva és I’evolucié del grau d’efecte doble memoria
amb els cicles. En el cicle inicial, es forma un sistema de variants autoacomodat que
dona lloc a deformacié cero. Després de la primera série de cicles (Fig. 6. 13) -6 cicles
sota carrega- la deformacio és del 0.7 %, mentre que després de la segona série de cicles
(Fig. 6. 14) -12 cicles acumulats sota carrega- la deformacio espontania és d’un 2.0 %. A
continuacio, després de quatre cicles més sota 61 MPa -16 cicles acumulats sota carrega-
s’assoleix la deformacié maxima en doble memoria, amb un 2.5 %. Amb quatre cicles
més també sota 61 MPa -20 cicles acumulats sota carrega- la deformacié de
transformacié es manté en un 2.5 %. Per tant el grau d’efecte doble memoria assolit
mitjancant ciclatge termomecanic s’estabilitza en un 50 % de la deformacio
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d’entrenament. Cal afegir que els cicles termomecanics a baix esfor¢ en els que no
s’assoleix la deformacié maxima —del 5 %- en les dues primeres series de cicles
corresponents a les figures (Fig. 6. 13 i Fig. 6. 14) probablement contribueixen a generar
dislocacions que afavoreixen la formacié de variants del sistema autoacomodat inicial, i
per tant dificulten la formacié d’un sistema monovariant/bivariant a compressié que
dona lloc a I’efecte doble memoria. Finalment els resultats obtinguts indiquen que
I’entrenament mitjancat cicles superelastics de compressio és un metode més eficag que

el ciclatge termomecanic per a educar aquest aliatge a doble memoria.
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Fig. 6. 14 Segona serie de cicles deformacio-temperatura sota carregues entre
1188 MPa, en la mostra KF5-s1.
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Fig. 6. 15. Evolucio de la deformaci6 en doble memoria amb el nombre cicles
termomecanics acumulats sota carrega, en la mostra KF5-s1. Les corbes
deformacié-temperatura s’han mesurat sota un esfor¢ de compressié d” 1
MPa.

Els cicles termomecanics sota compressio de les Fig. 6. 13 i Fig. 6. 14 presenten
una dependencia de la temperatura d’inici de la transformacié amb I’esfor¢ aplicat (Fig.
6. 16). Aquesta dependencia és de 2.1 i 2.3 MPa/K per a la primera i segona serie de
cicles, respectivament. Aixi doncs, la dependencia de I’esfor¢ amb la temperatura és
equivalent en ciclatge termomecanic i en els cicles mecanics de compressio (2.3-2.5
MPa/K). Val la pena notar que sota esforcos baixos, les temperatures d’inici de la
transformacio sén menors en la primera série. En la primera série de cicles, en la que la
mostra encara no esta entrenada, en induir la transformacio existeix una competicio
entre les variants autoacomodades i les noves variants generades per la combinacid
d’esforc i refredament. Aquesta competicid causa que el sobrerefredament necessari per
a iniciar la transformacié martensitica sigui major en comparaci6 amb una mostra
entrenada. S’observa doncs, I’analogia amb la transformacié induida per esfor¢ (cicles
compressio simple) en que I’esforg critic per iniciar la transformacio —a temperatura
constant- és menor en la mostra que acumula cicles previs, pero I’esfor¢ per assolir la
deformacio6 final és el mateix en una mostra entrenada i en una no entrenada (veure Fig.
6. 6).
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Fig. 6. 16 Dependencia de I’esforg amb la temperatura de les dues series de

cicles termomecanics sota compressié de la mostra KF5-s1.

La Fig. 6. 17 mostra de manera grafica I’evolucié de la deformacio de
transformacio amb I’esfor¢ de les dues series de cicles. Com s’havia comentat
anteriorment, les deformacions sota carregues elevades —majors de 33 MPa- son
idéntiques en ambdues series. A 61 MPa s’assoleix la deformacié maxima, d’un 5 %.
Les diferéncies s’observen a esforgcos baixos. En la primera série de cicles es tendeix a
formar el sistema autoacomodat inicial, amb la qual cosa les deformacions associades a
la transformacié sén petites. En la segona serie, la mostra conté grups de dislocacions —
introduides durant la primera série de cicles- que afavoreixen la formaci6 de variants de

compressio, de manera que es generen deformacions considerablement més elevades.

Com ja s’ha comentat abans, també en la dependéncia de la deformacié amb
I’esforg, s’observa I’analogia amb les mostres ciclades a compressio a diferents
temperatures. En el ciclatge termomecanic (Fig. 6. 17), a esforgos baixos, s’observa que
a un esfor¢ donat de, per exemple, 18 MPa, en la primera série de cicles s’assoleix una
deformacio d’un 1 %, mentre que la segona serie, amb la mostra ja entrenada s’obté una
deformacio al voltant d’un 4 %. Analogament, en la Fig. 6. 6, a un esfor¢ donat de, per
exemple, 250 MPa, la mostra no entrenada deforma (deformacidé associada a la

transformacio) un 2 %, mentre que la mostra entrenada ho fa en un 4%.
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Fig. 6. 17 Dependéncia de la deformacié amb I’esfor¢ de les dues séries de

cicles termomecanics sota compressié de la mostra kf5-s1.

6.3.6 Avaluaci6 de I’efecte doble memoria

Com s’ha vist anteriorment, mitjancant cicles superelastics de compressio a
diferents temperatures s’indueix un 100% d’efecte doble memoria. L’efecte doble
memoria es pot explicar en termes de tensions internes generades pels defectes introduits
durant el ciclatge [ref 24][ref 25], de manera que realitzant un assaig de reorientacio sota
esforg de tensio de la mostra entrenada a una temperatura inferior a As, s pot determinar
I’estabilitat de I’efecte doble memoria per a cada valor de deformacid, és a dir, la
magnitud de les tensions internes generades durant I’entrenament que donen lloc a
I’efecte doble memoria. En aquest apartat s’estudiara Gnicament el comportament de
mostres entrenades a doble memoria mitjancant cicles de compressio a diferents
temperatures (100 % de deformacio en doble memoria), i no el de mostres entrenades

mitjancant ciclatge termomecanic (50 % de deformacid en doble memoria).

La Fig. 6. 18 permet comparar les corbes esfor¢-deformacio del procés de
reorientacio en martensita, sota esfor¢ de tensio, d’un mostra entrenada a doble memoria
amb una mostra, que no presenta efecte doble memoria, sotmesa previament a cicles

alterns de compressio i de tensi6 (mostra utilitzada en el capitol 7: reorientacié de
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variants per camp magnetic). En ambdos casos, en I’assaig de reorientacio es parteix

d’una mostra préviament comprimida.
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Fig. 6. 18 Esfor¢c de reorientacié de variants en fase martensitica, sota
condicions de tensio, de mostres KF5 entrenades mitjangant dos métodes
diferents. EI métode indicat com a tensié-compressio, és I’ utilitzat en el capitol

7 com a preparacio prévia de la mostra a la reorientacio per camp magnétic.

La corba esfor¢-deformacio de la mostra entrenada a doble memoria no presenta
un ‘plateau’ a un esfor¢ aproximadament constant, si no que és molt irregular.
Inicialment, la corba presenta un tram en el que aplicant una tensié de només 2 MPa la
mostra es reorienta un 2 %, la qual cosa indica la baixa estabilitat de la forma totalment
reorientada, en aquest tram inicial. Entre un 2 i un 4 %, la tensié necessaria per a
reorientar augmenta fins a uns 7 MPa, mentre que per a deformar un 5.6 %, és a dir, per
a neutralitzar la deformacié espontania en doble memoria, la tensié necessaria per a
reorientar augmenta lleugerament fins a 9.5 MPa. Aixi doncs, aquesta corba de
reorientacio indica que les tensions internes que condueixen a I’efecte doble memoria
sOn importants, i per tant durant la transformacio directa aquesta mostra podra realitzar
una quantitat de treball considerable. Per contra, en el tram inicial de la reorientaci6 a

deformacions entre un 0 i un 2 % les tensions internes son molts baixes. D’altra banda
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durant la descarrega, a esfor¢cos baixos, s’observa que la mostra té una certa tendéncia a
recuperar la forma inicial -un cert grau d’efecte goma-, fet que indica que les tensions
internes que causen I’efecte doble memoria romanen —com a minim parcialment-

després del procés de reorientacio.

Es interessant notar que I’esforc de reorientaci6 inicial de la mostra entrenada a
doble memoria és molt més baix que en la mostra entrenada mitjancant cicles de
compressio i tensié de forma alterna (tractament aplicat a la mostra utilitzada en el
capitol 7, de reorientacié per camp magnétic) (Fig. 6. 18). De la mateixa manera que,
mitjangant I’entrenament per cicles de compressio-tensio, I’esforg critic de reorientacid
és d’uns 12 MPa, la mostra amb efecte doble memaria presenta un tram d’un 2 % de
deformacio que s’inicia a esforg practicament cero. Per tant, un aliatge NiggFe;3Gay7Cog
educat de forma que presenti efecte doble memoria, seria susceptible de ser parcialment
deformat per I’accié d’un camp magnetic sense necessitat d’assistir amb un esforc
mecanic extern. Com es veura en el capitol 7, aplicant un camp magnetic de 1.5 T es
genera un magneto-stress d’aproximadament 1 MPa . Aquest fet és especialment
interessant a causa de que, en general, la martensita no modulada L1, que es forma en
I’esmentat aliatge es caracteritza per tenir un elevat esfor¢ de reorientacié (15-20 MPa)
en comparacié amb les martensites modulades 10M i 14M (1-3MPa) [ref 26]. Aixo
significa que educant una martensita no modulada a doble memaoria es podria aconseguir
que I’esforg de reorientacio, d’un petit tram inicial de deformacio, baixés fins als nivells

d’esforg de reorientacio habituals de les martensites modulades.

La Fig. 6. 19 mostra alguns dels cicles termomecanics realitzats sota esfor¢ de
tensid en la mostra KF5-m1 entrenada a doble memoria per compressio (veure Fig. 6. 4 i
Fig. 6. 5), és a dir, sota un esfor¢ en sentit oposat al de la deformacié espontania. Els
cicles s’han realitzat en ordre creixent d’esfor¢. En aplicar una tensié antagonica, la
generacid de les variants de compressio entrenades és més dificil i requereix una major
energia lliure quimica (Fig. 6. 8). Com a consequéncia, les temperatures de nucleacio
d’aquestes variants disminueixen, de manera que la temperatura d’inici de la
transformacio disminueix a mesura que augmenta la tensié antagonica externa. La major
disminucio de la temperatura d’inici de la transformacid succeeix quan la mostra passa
de comprimir-se a allargar-se (cicles a 19 i a 26 MPa), és a dir, quan es passen a formar

més variants d’elongaci6 que de compressio.
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Fig. 6. 19 Algunes de les corbes deformacio-temperatura, enregistrades a
diferents nivells d’esfor¢ opositor, obtingudes mitjancant ciclatge
termomecanic per a la mostra KF5-m1.

En la Taula 6. 2 es resumeixen els valors de deformacio sota esfor¢ antagonic en
ciclatge termomecanic, i de la deformaci6 recuperada respecte de la deformacio en doble
memoria per I’accio de I’esfor¢ antagonic respecte de la deformacio en doble memoria,
que es calcula com la diferéncia entre la deformacio associada al cicle termomecanic
amb esfor¢ antagonic i la deformacié en doble memoria (valor constant de -5.6 %).
Finalment, s’indica el treball realitzat per la mostra en la transformacio directa

d’austenita a martensita contra I’esfor¢ extern opositor. El treball s’ha calculat a partir

dels valors de esforg i deformaci6, d’acord amb I’equacié 6.1 (W = o-£:c0S8 ).
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Esfor¢ opositor

Deformacio ciclatge

Deformacio recuperada

Treball (J/mm?®)

(MPa) termomecanic (%) respecte de TWSMS (%)

0 -5.6 0 0
0.8 -4.6 1.0 0.037
1.6 -3.6 2.0 0.058
3.2 -3.1 2.5 0.099
4.8 -2.9 2.7 0.139
6.4 -2.8 2.8 0.179
8.0 -24 3.2 0.190
9.6 -2.1 3.5 0.202
11.2 -1.9 3.7 0.213
12.8 -1.8 3.8 0.230
14.4 -1.6 4.0 0.230
16.0 -1.2 4.4 0.192
19.2 -0.4 5.2 0.077
224 0 5.6 0
25.6 0.3 59 -0.077

Taula 6. 2. Valors de deformaci6 mesurats en els cicles termomecanics en

funcid de I’esforg antagonic —sota tensié-,valors de deformacio recuperada per

I’esfor¢ antagonic respecte de la deformacié en doble memoria, i valors del

treball realitzat per la mostra en la transformacio directa per a cadascun dels

cicles termomecanics realitzats. El treball s’ha calculat d’acord amb I’equacio

6.1.

S’observa com a mesura que s’augmenta la carrega, la deformacidé associada a la

transformacio disminueix fins que a un esfor¢ de 22 MPa la deformacié esdevé cero.

Aquest comportament es pot explicar en termes de competicio entre variants educades

durant I’entrenament (variants amb I’eix c orientat en les direccions x 0 y, que donen lloc

a deformacions de compressio) i noves variants generades per la combinacié de I’esforg

de tensio amb el refredament (variants amb I’eix ¢ orientat en la direccio z, que donen

lloc a deformacions d’elongaci6). En aplicar un esforg extern antagonic a la deformacio

espontania, les variants educades de compressio menys estables son substituides per

noves variants d’elongaci6. Com es pot interpretar a partir dels cicles termomecanics,
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aplicant esforgos antagonics petits hi ha una reduccio de la deformacié important. Per
exemple, sota una tensié de 4.9 MPa, la deformacio disminueix un 40% respecte de la
deformacio inicial (de -5.6 % es redueix a -2.9 %). En canvi a tensions mes elevades, un
increment d’esfor¢ d’uns 3 MPa (cicles amb esfor¢ de 8.0 MPa i 11.2 MPa) genera una
disminucio de la deformacié que és molt menor, d’un 0.5 % (de -2.4 % a -1.9 %).
Aquest resulta totalment concordant amb la corba esfor¢-deformacié del procés de
reorientacio vista anteriorment. En la Fig. 6. 20 s’ha superposat en un mateix grafic la
corba de reorientaci6 amb els punts deformaci6-esfor¢ obtinguts en ciclatge
termomecanic amb esfor¢ antagonic. Els valors de deformaci6 del -ciclatge
termomecanic considerats en aquest grafic son els valors de la deformacié recuperada
respecte de la deformaci6 en doble memoria per I’accio de I’esforg antagonic respecte de

la deformacié en doble memoria.

30

— corba reorientacié

= ciclatge termomecanic sota
esforg opositor

Stress (MPa)

Strain (%)

Fig. 6. 20 Corba esforg-deformaci6 corresponent al procés de reorientacié en
tensié de la mostra m1 amb efecte doble memaria. Els punts corresponen a les
deformacions en els cicles termomecanics sota esfor¢ antagonic a partir dels

cicles de la figura anterior, també de la mostra m1.

Com es pot observar, els punts corresponents a la deformacié obtinguda per
ciclatge termomecanic sota tensions antagoniques baixes - menors d’uns 4 MPa- queden

superposats a la corba de reorientacio. A esforgos majors, els punts deformacio-esforg es
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desvien cap a valors de deformacié més elevats. Durant el ciclatge es van creant nous
defectes que modifiquen les tensions internes de la mostra, amb la qual cosa la corba de
reorientacio inicial deixa de ser representativa dels cicles termomecanics realitzats a
esforcos elevats (en realitzar els cicles sota esforgos elevats la mostra ja acumula un
nombre considerable de cicles). Possiblement, aquesta alteracié de les tensions internes
per efecte del ciclatge sigui la causa de la desviacié cap a esforgos més elevats dels punts

deformacio-esforg respecte de la corba esfor¢-deformacio del procés de reorientacio.

La Fig. 6. 21 permet determinar que existeix una correlacio entre la corba de
reorientacio i la deformacié induida termicament sota carrega, també a esforcos més
elevats, en el cas de que no es modifiqui excessivament la distribucid de defectes que
genera I’efecte doble memoria. En primer lloc, cal indicar que la corba de reorientacio té
un aspecte forca diferent al de la Fig. 6. 18, a causa de aquesta mostra, una vegada
entrenada a doble memoria, es va betatitzar a una temperatura excessivament elevada
(470 K 1 min.) amb la qual cosa es varen modificar les tensions internes del material que
generen I’efecte doble memoria, i en consequiéncia s’ha reduit la deformacié en doble
memoria de 4.7 % (Fig. 6. 7) a 4.0 %. En qualsevol cas la mostra continua essent valida

per a I’objectiu d’aquest estudi concret.
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Fig. 6. 21 Corba esfor¢-deformacio corresponent al procés de reorientacié en
tensié de la mostra m5 amb efecte doble memoria. Els punts corresponen a les

deformacions en els cicles termomecanics sota esforg.
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Realitzant nomes tres cicles termomecanics, es creen poques dislocacions que
desafavoreixin les variants de compressio. D’aquesta forma els punts deformacio-esforg
corresponents als cicles termomecanics sota esforgos de 1, 10 i 20 MPa coincideixen
amb la corba de reorientacio. Val la pena notar, també, que quan en el procés de
reorientacio no s’assoleixen esforcos molt elevats, no es modifica excessivament la
distribucio de dislocacions. Com a consequencia, durant la descarrega la mostra recupera

un 40 % de la deformacié en doble memoria. Es a dir, presenta un efecte goma parcial.

Finalment, es pot establir que mitjancant aquesta comparacio els processos de
reorientacio mecanica en fase martensitica i de deformacié induida termicament sota
carrega opositora des d’austenita son totalment equivalents en una mostra entrenada a
doble memoria. O el que és el mateix, a partir de la corba de reorientacio es pot predir
quina sera la deformacié en un cicle termomecanic sota una tensié coneguda, en el
domini d’esforcos estudiat. Inversament, també a partir del ciclatge termomecanic -
aplicant un esforg- antagonic es pot estimar I’esfor¢ de reorientacio per a un cert domini

d’ esforgcos-deformacions.

Com ja s’ha dit, a partir dels cicles termomecanics de la Fig. 6. 19 es pot
determinar el treball que efectua la mostra en deformar-se en sentit oposat a I’esforg
extern durant el refredament. Aquest treball per unitat de volum, W, és igual al producte

de la tensio externa per la deformacio,

W =o-£-c0os8 (eq. 6.1)

En aquest cas, I’angle 0, és de 180°, de manera que, cos 8 = -1. La Fig. 6. 22
mostra el treball realitzat per unitat de volum en funcid de la deformacié experimentada
per la mostra. En realitzar un cicle sense esfor¢ extern opositor (¢ = 0), la deformacio és
maxima, del 5.6 %, per0 atés que la tensio és igual a zero, el treball realitzat també és
zero. D’altra banda quan la tensio és de 23 MPa, la mostra no es deforma, de manera que
el treball també és igual a zero. Per a tensions entre zero i 23 MPa, la mostra realitza un
determinat treball, que és maxim a una tensié de 13 MPa sota la qual la deformacio és
del 1.8 %. El treball maxim que és capa¢ de realitzar la mostra en aquestes condicions

d’entrenament és, aleshores, de 2.3-10° J-m™. Aquest valor de treball és superior al que
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pot realitzar un aliatge Cu-Zn-Al monocristal-li, que s’estima en uns 0.8-10° J-m™ [ref 7],

perd inferior al que pot realitzar un aliatge Ni-Ti, que pot arribar a 7.5-10° J-m™ [ref 9].

0.25

0.20 -

Work (J/m3) x E+06

0.00 * ‘ ‘

-6 -4 -2 0 2
Strain (%)

4

Fig. 6. 22 Representacid del treball que és capac de realitzar una entrenada a
efecte doble memoria (KF5-m1) durant la transformaci6 austenita—martensita

en funcio la deformacio.

Previsiblement, la quantitat de treball que és capac d’efectuar la mostra estudiada
es podria augmentar realitzant un entrenament amb un major nombre de cicles de
deformacio induida per esfor¢, ja que d’aquesta manera la forma monovariant

esdevindria més estable.

6.4. Conclusions

Entrenant I’aliatge NigFei1sGa 7Cos mitjancant cicles superelastics a compressid
es pot educar una mostra a efecte doble memoria amb un 5.6 % de deformacid, és a dir,
un 100 % de la deformaci6 induida en els cicles d’entrenament. EI nombre de cicles
necessaris per a educar la mostra és baix, d’uns 18 cicles. En canvi, per ciclatge
termomecanic, s’assoleix una deformacio maxima del 3 % en doble memoria, és a dir un

60 % de la deformacio total, en aproximadament setze cicles.
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En els cicles superelastics s’ha determinat que la dependencia de la deformacio
associada a la transformacio amb la temperatura en aquest aliatge és d’uns 0.013 %/K,
mentre que per a I’aliatge Nis; sFe»1 5Gay7 —estudiat en el capitol 5- i en aliatges Ni-Mn-
Ga és del doble, uns 0.025 %/K.

Un dels aspectes més interessants d’educar aquest aliatge a efecte doble
memoria, mitjancant cicles de compressié simple a diferents temperatures, €s que es
redueix notablement I’esfor¢ de reorientacié en fase martensitica en comparacié amb
altres métodes d’entrenament mecanic en els que no s’educa la mostra a doble memoria,
com per exemple aplicant cicles de compressié i tensié de manera alterna. Segons
I’estudi realitzat, en la corba de reorientacio es forma un tram d’un 2 % de deformacio
amb un esfor¢ maxim de 2 MPa. Es a dir, s’aconsegueix que la mobilitat dels plans de
macla sigui molt elevada en aquest domini d’esforcos. Aquest fet és especialment
interessant si es té en compte la martensita no modulada L1, és una fase de molt dificil

mobilitat en comparacio amb les martensites modulades 10M i 14M.

En una mostra que presenta doble memoria, es pot establir els processos de
reorientacio mecanica en fase martensitica i de deformacié induida termicament sota
carrega des d’austenita semblen ser equivalents en termes d’esfor¢os. De manera que, a
partir de la corba de reorientacid es pot predir/estimar quina sera la deformacié en un
cicle termomecanic sota una tensié antagonica coneguda, en I’esmentat domini
d’esforgos. Aixi doncs, tot i que la reorientacié en martensita i la transformacié sota
esfor¢ des d’austenita son processos de diferent naturalesa, existeix una correlacié entre

ells.

L’aliatge NiggFe;sGay7Cos educat a doble memoria és capa¢ de realitzar un
treball maxim durant la transformacié directa austenita—martensita de 2.3-10° J-m,
unes tres vegades superior al treball que és capac de realitzar un aliatge amb memoria de
forma base Cu (Cu-Zn-Al).
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Capitol 7

Induccio de deformacio per camp

magnetic en I’aliatge NisFe3Ga,7Cog

7.1 Introduccio

L’observacié de grans deformacions induides per camp magnétic (MFIS)
mitjancant la reorientacid de variants en aliatges Ni-Mn-Ga [ref 1] va generar un gran
interes en el camp dels aliatges amb memoria de forma ferromagnetics (cal indicar que
MFIS és un fenomen generic. El fenomen estudiat en el present treball es podria indicar
de forma més concreta com a MIR -magnetic-induced reorientation-, ja que és possible
induir la transformacié martensitica per camp magnétic, fet que pot provocar també una
deformaci6). La fragilitat intrinseca dels aliatges Ni-Mn-Ga va estimular la recerca en
altres sistemes com Ni-Fe-Ga, Co-Ni-Al, Co-Ni-Ga, Fe-Pd, ... [ref 2]. Els coneixements

adquirits en els darrers temps permeten establir les principals condicions que s’han de
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complir per a aconseguir la reorientacié de variants induida per camp magnetic, que en
resum, son que I’energia d’anisotropia magnetocristal-lina ha de ser major o igual que
I’energia o treball necessari per a la reorientacié de variants. Dit en altres paraules,
I’aliatge ha de tenir una elevada constant d’anisotropia magnetocristal-lina i un valor
d’esforg critic de reorientacio baix. D’aquesta forma, quan s’aplica un camp magnétic
en una mostra en fase martensitica, les variants amb un eix de facil imantacié no
paral-lel a la direccié del camp aplicat experimenten una tensié magnetica de I’ordre de
pocs MPa, a causa de I’energia d’anisotropia magnetocristal-lina [ref 3][ref 4[ref 5]. La
reorientacio succeeix quan el corresponent esforg critic és menor que I’esfor¢ magnétic.
Com ja s’ha comentat en el Capitol 1, de les diferents estructures martensitiques
formades en el sistema Ni-Mn-Ga, les estructures modulades 10M i 14 M, exhibeixen
un esforg de reorientacid suficientment baix, com per que sigui possible induir la MFIS
de manera espontania, sense tensié mecanica addicional. En monocristalls previament
comprimits, per arribar a I’estat monovariant s’han assolit nivells de deformacio6 induida
magneticament propers als valors maxims permesos pels parametres de xarxa (6 % i 10
%, per a les estructures 10M i 14 M, respectivament) [ref 6][ref 7]. Per a I’estructura
martensitica no modulada 2M 0 L1, (cel-la tetragonal centrada en el cos, amb c/a>1)
[ref 8] I’esfor¢ de reorientacié és d’aproximadament 20 MPa, un valor molt superior a la
tensié magneética assolible. D’aquesta forma, la MFIS espontania no és possible per a

aquest tipus de martensita.

En els darrers temps, els aliatges Ni-Fe-Ga, han estat desenvolupats com a
potencials alternatives al Ni-Mn-Ga [ref 10[ref 11]. La quantitat d” MFIS a temperatura
ambient obtinguda per reorientacié de les martensites modulades, 10M i 14M
(habitualment coexisteixen ambdues estructures) és molt baixa [ref 11][ref 13]. La causa
és la reduida energia d’anisotropia magnetocristal-lina d’aquests aliatges, com a
conseqiiencia de la baixa temperatura de Curie. Mitjancant una substitucio parcial de Ni
per Co, s’aconsegueix augmentar tant la temperatura de Curie com I’ energia
d’anisotropia magnetocristal-lina. Per exemple, per a assolir un valor de constant
d’anisotropia magnetocristal-lina de 1.2:10° Jm?® que en Ialiatge quaternari
NisoFe1sGay7Cog s’aconsegueix a 300 K [ref 14], en I’aliatge ternari NissFeigGay; es
necessari refredar fins a 100 K [ref 13]. Es a dir, amb I’addicié de Co en substituci6 de
Ni s’aconsegueix un valor de constant d’anisotropia magnetocristal:-lina a temperatura

ambient del mateix ordre que en els aliatges Ni-Mn-Ga. A pesar d’aixo I’MFIS
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espontania és molt baixa, a causa de que el Co promou la formacio de la martensita no
modulada L1, —amb un elevat esfor¢ de reorientacio-. Recentment, s’ha aconseguit
obtenir grans valors d’MFIS en monocristalls de NisgFeisGay7Cog assistint amb un
esfor¢ mecanic de compressio de 8 MPa, lleugerament inferior a la tensid critica de
reorientacio [ref 15]. Per a aconseguir-ho, les variants han d’estar orientades de tal
forma que I’esfor¢ magnetic generat pel camp magnetic i la tensié mecanica aplicada
vagin en la mateixa direccio, i la suma d’ambdues ha de superar la tensio critica de
reorientacio de variants. En el present capitol es mostra un nou métode per a obtenir una

elongacié induida per camp magnetic en aquest cas sota condicions de tensio.

7.2 Procediment experimental

Mostra monocristal-lines de composicié nominal NisgFe;3Gay;Cog, encapsulada
en tub de quars, varen ser sotmeses a un tractament termic amb la finalitat de
redissoldre els precipitats generats en la colada. Aquest tractament consisteix en un
envelliment a 1420 K durant 1 hora; a continuacid, en treure la capsula del forn, es
trenca la capsula de quars —gairebé a la temperatura del forn- i a seguidament les
mostres es trempen en aigua. Les temperatures de transformacié martensitica (TTM),
determinades a partir de mesures de DSC, d’aquest aliatge s6n M = 316 K, Ms = 275 K,
As=294 KiA;=335K.

A partir d’una mostra de compressi6 (4x4x9 mm®) es va mecanitzar una mostra
amb forma de ““os de ca”. La part estreta d’aquesta mostra, orientada en [001], té unes
dimensions d’aproximadament 4.6x2.2x1.8 mm°®. Mitjancant una maquina d’assaigs
Adamel-Lomarghy DY30 es varen realitzar diversos assaigs de tensio i de compressio
de forma alternativa per tal d’induir les variants de martensita adequades per a induir,

posteriorment, la reorientacid de variants mitjangant camp magnetic.

A continuacio es va procedir a la induccié de la deformacié de la mostra
mitjancant camp magnétic, utilitzant un equip fabricat en el propi laboratori —equip
d’MFIS-, que consta d’un sistema per a aplicar una esfor¢ de tensio constant, un
electroimant GMW-3470 i un sensor laser de posicié “optoNCDT micro optronic”.
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L’equip en conjunt té un sensibilitat suficientment elevada com per mesurar variacions
de longitud inferiors a 10 um. En aquest experiment, la mostra es sotmet a un esforg de
tensio constant i a continuacié s’aplica camp magnetic fins a assolir aproximadament 14
kOe.

En el mateix equip utilitzat per a mesurar la deformacié induida per camp
magnetic —equip d’MFIS- es varen realitzar uns assaigs de reorientacié de variants
induida mecanicament amb control per esfor¢. L’objectiu d’aquests experiments és
comparar les corbes esfor¢-deformacio del procés de reorientacio sota tensio obtingudes
en els equips d’MFIS i en la maquina d’assaigs DY 30, per a poder fer una estimacio de
la tensid efectiva que la carrega aplicada realitza sobre la mostra en I’equip utilitzat, o el

que és el mateix, una estimacié del fregament de la part mecanica de I’equip d’MFIS.

Mitjancant microscopia optica es va fer una caracteritzacié microestructural de
la mostra, aixi com un seguiment dels sistemes de variants induides en cada etapa de
I’entrenament. La caracteritzacio estructural i microestructural, aixi com la determinacio
dels parametres de xarxa del cristall, es va realitzar, també, mitjangat microscopia

electronica de transmissié (TEM).

7.3 Resultats i discussio

L’estratégia per a aconseguir la MFIS consta de diferents etapes. En primer lloc,
mitjancant cicles mecanics, crear un nombre suficient de variants en les que I’eix ¢ (eix
Ilarg) estigui orientat en la direccio y, que sera la direccio d’aplicacié del camp
magnetic (veure Fig. 7. 1 i Fig. 7. 2). A continuacio, en aplicar el camp en la direccid y,
el pla a-b -que és el de facil imantacié per aquesta martensita- inicialment perpendicular
al camp tendira a alinear-se paral-lel al camp. D’aquesta forma, I’eix ¢ inicialment
paral-lel al camp s’orientara perpendicularment, generant una contraccio de la mostra en
la direccié del camp, direccio y, i al mateix temps un allargament en una de les
direccions x 0 z (Fig. 7. 1) [ref 16]. Cal afegir, que I’esforg critic de reorientacio és molt
elevat en la martensita no modulada, L1y, per tant es necessari assistir amb un esforg

mecanic de tensio, ja que I’esfor¢ magnetic generat pel camp sols realitza una tensio
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unes deu vegades inferior a la necessaria en aquest cas. A part de contribuir a superar
I’esfor¢ critic de reorientacid, aquesta tensié externa provocara que, de les dues
direccions possibles, I’eix ¢ de la mostra es reorienti en la direcci6 de la tensid, z, i no

en la direccio x, la qual no provocaria un allargament de la mostra.

c

T T T a-b pla

aaxis c axis
— C axis
g |baxis a-bjplane
a axis z

l l l b axis

c y

Fig. 7. 1. Acci6 del camp magnetic en la cel-la cristal-lina tetragonal centrada
en el cos, bct. El pla a-b (de facil imantacio) tendeix a alinear-se en la direccid

del camp.

A la Fig. 7. 2 s’esquematitzen les direccions x, y i z en relacio a la forma de la
mostra. La direccio z es la de I’aplicacio de I’esfor¢ de tensio assistent, mentre que el
camp magnétic s’aplica en la direccié y. Aquestes direccions —x, y, z- coincideixen amb

les direccions de tipus <100> de la fase matriu.
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Fig. 7. 2. Assignaci6 de les direccions de la mostra.

7.3.1 Preparacié mecanica prévia de la mostra

Abans de procedir a la deformacié de I’aliatge per I’accié del camp magnetic és
necessari reorientar les variants mecanicament, de forma que I’eix c es disposi en la
direccio y. La Fig. 7. 3 mostra algunes de les corbes esfor¢-deformacio realitzades sota
esforc de tensio. En sotmetre la mostra, en estat comprimit, a un esfor¢ de tensio en la
direccid z s’indueix la orientacio de I’eix ¢ en I’esmentada direcci6 —la z-, amb la qual
cosa la mostra pateix un allargament al voltant d’un 12 %, valor de deformacio proper al
valor teoric, que és d’aproximadament un 15 % (parametres de xarxa estimats per TEM:
apct=0.27 nm i c,=0.32 nm). Aixo significa que s’arriba a un sistema aproximadament
monovariant. Deixant de banda que I’esfor¢ critic en la primera reorientacio a la que es
sotmet I’aliatge és forca elevat -en aquest cas d’uns 30 MPa- els seguents cicles de
reorientacid, entre el segon i el cinqué, presenten un aspecte molt similar amb un esforg
critic al voltant de 17 MPa. Posteriorment, per efecte del ciclatge, I’esfor¢ critic de
reorientacio disminueix fins a uns 12 MPa, i a més, el pendent del ‘plateau’ augmenta.
Val a dir que la realitzacié d’assaigs de reorientacié és important, no només com a

entrenament de la mostra, si no també per a poder disposar de corbes esfor¢-deformacio
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reproductibles a partir de les quals poder, entre altres coses, la carrega addicional que

s’haura d’aplicar, posteriorment, en els assaigs de reorientacié per camp magneétic.
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Fig. 7. 3 Algunes de les corbes de reorientacio sota tensio en fase martensita

La Fig. 7. 4 mostra algunes de les corbes esfor¢-deformacid sota esfor¢ de
compressio. En aquest cas es poden induir dues variants amb igual probabilitat a priori,
amb I’eix c alineat amb les direccions x 0 y. Com es pot apreciar, I’esfor¢ critic per a
iniciar la reorientacié també disminueix en acumular cicles, és a dir, a mesura que la
mostra s’educa. D’aquesta manera en el tercer cicle I’esforg critic €s d’aproximadament
27 MPa, mentre que en les corbes cinquena i novena, I’esfor¢ per a iniciar la
reorientacio és al voltant de 20 MPa. Val la pena notar que I’esfor¢ critic de reorientacio

és notablement més elevat quan es realitza sota compressio que sota tensio.
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Fig. 7. 4. Algunes de les corbes de reorientacié sota compressio en fase

martensita

Després de reorientar en mode de compressid, en mesurar la seccié de la zona
central de la mostra s’observa que existeix un eixamplament d’aproximadament un 14
% en la direccid y, i una reduccio del 6% en la direccid x la qual cosa significa que en
aquesta zona central de la mostra es genera una sistema aproximadament monovariant
induint la orientacié de I’eix ¢ en la direccio y. No és aixi en les zones properes als
caps/extrems de la mostra, en les que, existeixen dues variants (eix ¢ orientat en les
direccions x 0 bé y). Aquesta situacid, en la que la majoria de variants es troben
orientades amb I’eix ¢ segons la direccid y, afavoreix que el possible allargament sota
camp magnetic sigui més gran. La formacié de la regié aproximadament monovariant
després d’efectuar la reorientacid sota compressio es va confirmar mitjancant

microscopia optica.

7.3.2 Caracteritzacio mitjangant microscopia optica

Les imatges de microscopia optica (Fig. 7. 5) mostren clarament I’evolucid de la
distribucié de les variants de martensita en funcié de I’estat de reorientaci6. Cal indicar

que la tensid6 mecanica ha estat aplicada en la direccio horitzontal de les imatges i el
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camp magnetic en la direccié perpendicular al pla de la imatge. Afegir també, que la
superficies de la mostra es va polir per microscopia optica abans de fer els cicles
mecanics. Després dels cicles no es va tornar a repolir per a no distorsionar I’estructura

de variants. Per aix0 surten algunes taques de bruticia en algunes imatges.

La imatge a de la Fig. 7. 5, corresponen a I’estat inicial — no reorientat- en el
qual coexisteixen diferents grups de variants que acomoden la deformacio. En reorientar
sota esforg de tensio la mostra es deforma entre un 12 % i un 14 %; tenint en compte
que la deformacié maxima teorica en tensio és del 15 %, es pot preveure que la mostra
estara en la forma monovariant. La imatge b de la Fig. 7. 5 ho confirma. La mostra
presenta un sistema practicament monovariant amb I’eix ¢ orientat en la direccié
horitzontal de la imatge. A continuacio, després de reorientar en compressio (Fig. 7.5 ¢
i d), amb una deformacié d’un 12-14 %, a la part central de la mostra (la part més clara)
és forma un sistema monovariant en el que I’eix ¢ queda orientat en la direccio
perpendicular al pla de la imatge. En les zones més properes als caps de la mostra es
forma un sistema bivariant, en el que coexisteixen variants orientades amb I’eix c en la
direccid perpendicular al pla de la imatge amb variants orientades amb I’eix ¢ en la
direccio vertical de la imatge. Aquestes ultimes variants no seran susceptibles de ser
orientades pel camp magnetic, tal i com esta dissenyat I’equip d’ MFIS utilitzat.
Finalment, partint de la forma comprimida (Fig. 7. 5 ¢ i d) per I’acci6 del camp
magneétic es produeix una reorientacio parcial de les variants. En les imatges e i f de la
Fig. 7. 5, en la part central de la mostra s’observen unes fines linies verticals que no
existien en la imatge f, i que corresponen a la formaci6 d’algunes variants amb I’eix ¢
orientat en la direcci6 z de la mostra. Es possible també, que les variants susceptibles de
ser reorientades pel camp de la zona propera als caps de la mostra es reorientin
parcialment, ja que les tensions internes causades a prop dels caps de la mostra podrien

facilitar aquest proceés.
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Fig. 7. 5. Imatges de microscopia optica de la mostra en diferents estats: ‘a’ i

‘b’ en Iestat inicial; ‘c’ i ‘d’ reorientada en tracci6; ‘e’ i ‘f’ reorientada en

compressio; i ‘g’ i ‘h’ reorientada parcialment per camp magnetic.
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7.3.3 Induccio6 de la deformacio per camp magneétic

Per tal de promoure la deformacid induida per camp magnetic, es va partir de la
mostra deformada en compressid, amb I’eix ‘c’ orientat en la direccio x o0 y. Ates que
I’esfor¢ de reorientacié és excessivament elevat per a poder ser assolit integrament per
I’accio del camp magnétic, es va aplicar un esforg assistent de tensié d’aproximadament
16.3 MPa -valor just per sota la tensié critica de reorientacio-, en la direccié z amb la fi
d’afavorir el procés de reorientacid, ja que I’esfor¢ equivalent que genera el camp no
supera els 2 0 3 MPa. Tot i que la carrega aplicada és de 19.2 MPa, s’estima que
I’esfor¢ efectiu que el sistema genera sobre la mostra és d’uns 16.3 MPa
aproximadament, a causa de les pérdues per fregament que s’estimen en un 20 %
(L estimaci6 de les pérdues per fregament es va realitzar a partir dels assaigs indicats en

les Fig. 7. 9 i Fig. 7. 10, com es comenta més endavant).
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Fig. 7. 6 Deformacio de I’aliatge induida per camp magnétic , assistida per
una tensié mecanica de 16.3 MPa.

Aplicant un camp magnétic en la direccié y es provoca que el pla de facil
imantacio, el pla a-b inicialment perpendicular, s’orienti en la direccidé y, amb la qual
cosa I’eix c, I’eix llarg, passa a orientar-se en la direccid z, generant un allargament de

la mostra. En aquest cas la deformacié enregistrada és d’un 2.7 % per a un valor de
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camp magnétic d’ 11 kOe, aproximadament (Fig. 7. 6). La corba de reorientacio de
variants per camp magnetic presenta un aspecte poc regular en el que s’observen tres

salts de deformacio.

La corba esforg-deformaci6é de reorientacié de variants sota tensio (Fig. 7. 7)
prévia a la reorientacié per camp magnetic permet analitzar el comportament de
magnetostriccid de I’aliatge. Si es considera que I’esforc realitzat pel camp magnétic
equival, per exemple, a 1 MPa, la deformacio que es pot esperar entre 16.3 MPa (esfor¢
mecanic) i 17.3 MPa (esfor¢ mecanic + esfor¢ magnétic) seria d’un 3.0 % (entre els
punts 2.2 % i 5.2 %). Per0 és important notar que el ‘plateau’ corresponent a la
reorientacié presenta un pendent molt baix fins a deformacions del 6-7%. D’aquesta
manera si I’esfor¢ que realitza el camp magnétic no és d’1.0 MPa si no de 0.9 o de 1.1
MPa -17.2 i 17.4 MPa d’esforg total, respectivament-, aleshores la deformacié que es
pot esperar oscil-la entre 1.7 i 3.9 %. Tot aix0 significa que, en aquest cas, €és molt
dificil pronosticar el grau de deformacio, ja que no és coneix amb total certesa quin és
I’esfor¢ mecanic que el sistema genera sobre la mostra, i tampoc es coneix amb
exactitud I’esfor¢ magnétic que el camp efectua sobre I’aliatge. Perd, d’altra banda es
demostra que el procés de reorientacio per camp magnétic s’ajusta —tant en els valors de

tensions com de deformacions- al de reorientacio per esfor¢ [ref 16].

35
KF5 52 tracci6
30
25
s 17.2 MPa 17641'\&,%
A= 3.9% .
s 20
P | !
$15 | AT
o 17.3 MPa
10 - 16.3 MPa 5920 e3P
2.2%
5 ]
0 ‘ | | R | |

Strain (%)

Fig. 7. 7. Corba esfor¢-deformacio corresponent a la reorientacio de variants

sota traccio.
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Ateés que no es coneix amb certesa quin és I’esforg efectiu que el sistema genera
sobre la mostra, cal considerar la possibilitat de que I’esforg sigui més elevat del que
s’estima amb la qual cosa la reorientacid observada seria causada per fluéncia —per
excés de tensié mecanica- i no per I’accié del camp magnétic. Com s’ha vist en la Fig.
7. 3, a mesura que la mostra es sotmet a més cicles de reorientacio, la tensié critica per a
iniciar el procés de reorientacid disminueix, i el pendent del ‘plateau’ augmenta.
Aquesta major sensibilitat de la deformacié amb I’esfor¢ permetra avaluar de forma mes
acurada I’efecte del camp sobre I’aliatge.

Després de realitzar la vuitena reorientacio mecanica sota tensio —cicle que es
mostra a la Fig. 7. 3-, es va comprimir la mostra per, a continuacio, sotmetre I’aliatge a
I’accié del camp magnetic. La tensié mecanica aplicada en aquest experiment és de 14.0
MPa. En aquest cas la deformaci6 assolida és d’un 1.5 % per a un valor de camp
magnetic d’ 11 kOe, aproximadament (Fig. 7. 8).
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Fig. 7. 8. Deformacio de I’aliatge induida per camp magneétic, assistida per una tensio
mecanica de 14.0 MPa.
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En diferents mesures realitzades la deformacio provocada per I’accié del camp
varia entre 1.1 i 1.5 %. D’aquesta forma es demostra que la capacitat de reorientacio de
variants per aplicacié d’un camp magnetic extern en I’aliatge NisFe;sGay7Cos té una
reproductibilitat acceptable. Val la pena notar, que I’inici del procés de reorientaci6 és
molt abrupte, la qual cosa pot generar dubtes sobre si el salt de deformaci6 observat és
causat per accio del camp magneétic, o bé per deformacié espontania/fluéncia per efecte

la tensié mecanica aplicada.

Per a poder establir analogies entre I’efecte de I’esfor¢ del camp magnétic i un
esfor¢ mecanic es varen dur a terme assaigs en el propi equip de MFIS, en el que
I’aportacio extra d’esforg, per a poder reorientar, és de tipus mecanic en comptes de
magnétic. L’experiment es va realitzar col-locant un pes inicial —del mateix ordre que en
els assaigs amb camp magnetic- i a continuacioé s’anava incrementant el pes mitjancant
I’addicié d’un liquid a cabal constant i conegut. Aquests assaigs permeten avaluar quin
és I’efecte del camp magnétic sobre I’aliatge en els cicles de MFIS, estudiats
previament. La Fig. 7. 9 mostra tres de les mesures realitzades. En una de les mesures,
es va posar un pes nominal inicial de 16.5 MPa —el mateix que en les mesures de MFIS-
, 1 a continuacié es va anar afegint pes de forma continua. Contrariament al que
s’esperava la mostra no es va deformar gradualment, si no que en assolir un esforc de
26.4 MPa va donar un salt de deformacio d’un 7.2 %. En un segon assaig, es va aplicar
una tensio inicial de 18.6 MPa. De la mateixa manera que en el cas anterior, la mostra
no va deformar gradualment a mesura que augmentava la tensio. A una tensio de 22.8
MPa es va provocar una petita pertorbacio mecanica en I’equip de mesura, amb la qual
cosa la mostra va deformar, de forma abrupta, assolint un 4.9 %. En una tercera mesura,
amb una tensio6 inicial de 15.9 MPa, es va provocar una pertorbacio en assolir un esforg

de 17.8 MPa, causant aixi un salt de deformaci6 d’un 1.2 %.
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Fig. 7. 9. Mesures esforg-deformacio realitzades en I’equip d’MFIS.

Val la penar notar que el comportament deformacio-esforg d’aquests assaigs —en
control per esforg-, amb un salts de deformacio abruptes, és molt diferent al
comportament de la mateixa mostra en els processos de reorientacio duts a terme amb la
maquina universal d’assaigs —en control per deformacié-, en la que la mostra deforma
amb la tensio de manera gradual. Sembla que hi ha dues causes que justifiquen aquest
comportament. D’una banda, en I’equip d’MFIS el fregament -sobretot I’estatic- és
important, de manera que, a més de disminuir la tensié efectiva sobre la mostra,
dificulta la cinética de deformacio. D’altra banda, en realitzar I’assaig sota control per
esforg, succeeix que, tot i que la tensio augmenta progressivament, I’aliatge no es
deforma, entrant aixi, en una situacidé d’inestabilitat termodinamica. Quan I’esforg és
suficientment elevat, o bé quan hi ha una pertorbacié sobre el sistema, es superen els
anclatges de fregament —tant extern del I’equip de mesura, com intern de la propia
mostra- i la mostra es deforma de manera abrupta, assolint un grau de deformacid no
superior al que li correspon segons la tensié exercida —comparant amb la corba de

reorientacio de la maquina d’assaigs-.



242 Capitol 7

Malgrat que la cinética de la reorientacié és molt diferent en els dos equips de
mesura utilitzats, per a un mateix valor d’esfor¢ les deformacions assolides son
equivalents —dins del marge d’error experimental-. En la Fig. 7. 10 es representa
mitjangant linies discontinues els camins d’esfor¢ deformacio seguits en els assaigs
mecanics en I’equip MFIS, sobre una corba de reorientacié de variants —en tensio-

enregistrada en la maquina d’assaigs Dy30.

35
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Fig. 7. 10. Procés de reorientacié de variants sota esforc de tensio.

Establint una comparacio entre la corba de reorientacid en tensié de la maquina
d’assaigs Dy30 ( Fig. 7. 10) i els assaigs de reorientacio realitzats en I’equip d’MFIS
(Fig. 7. 9) s’ha fet una estimacié de les perdues per fregament en I’equip d’MFIS. Les
deformacions obtingudes en els assaigs de la Fig. 7. 9 es varen ajustar sobre el ‘plateau’
de reorientacié de la Fig. 7. 10 (suposadament sense friccid). D’aquesta manera es va
establir que les tensions indicades en la corba de reorientacio (Fig. 7. 10) equivalen a un
80% de les tensions inicials i finals del assaigs realitzats en I’equip d’MFIS (indicades
en el requadre de la Fig. 7. 9). Es a dir, els esforcos efectius de les mesures en I’equip
d’MFIS son un 80 % de I’esfor¢ nominal. Aixi doncs, s’estima que el fregament en
I’equip d’MFIS causa una disminucio de la tensié aplicada d’un 20 %.
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A partir d’aquesta consideracid, en la Fig. 7. 10 s’indiquen sobre la corba de la
maquina d’assaigs, les tensions inicial i final —a les que s’ha observat el salt de
deformacio- dels assaigs en I’equip d’MFIS. Idealment, la deformacié mesurada sobre
la corba hauria de coincidir amb els salts de deformacié de I’equip d’MFIS. La
deformacio corresponent a la mesura (1) —entre tensions efectives de 14.0 i 22.7 MPa-,
d’un 7.2 %, és la mateixa en ambdos casos. En la mesura (2) —entre tensions efectives
de 15.6 i 21.5 MPa-, la deformacio estimada sobre la corba de reorientacio és d’un 4.3
%, mentre que en I’equip MFIS és d’un 4.9 %. En la mesura (3) —entre tensions
efectives de 13.4 i 15.0 MPa- la deformacio estimada sobre la corba de reorientacio és
d’un 1.6 %, mentre que en I’equip MFIS és d’un 1.2 %. D’aquesta forma eés demostra
que els salts de deformacid observats en I’equip d’MFIS s’ajusten prou bé —no sén molt
majors- al que correspon segons la corba de reorientacié de la maquina d’assaigs. En
conseqiiencia es demostra també que les deformacions observades en les mesures en
camp magnetic, son causades per I’accio del camp propiament, i no per fluencia causada

per la tensio.

En qualsevol cas cal dir que si la tensi6 mecanica aplicada és excessivament
elevada —per exemple, quan es correspongui a un punt intermedi del ‘plateau’ de
reorientacio- si s’observa fluéncia causada per la tensio. En alguns assaigs realitzats sota
una tensié de 19.8 MPa, tenen lloc salts de deformacié —d’aproximadament un 1 %
cadascun d’ells- fins i tot durant la baixada de camp magnétic, que es justifiquen pel
fenomen de fluencia. Aixi doncs, cal ajustar molt acuradament la tensi6 mecanica

aplicada i situar-se just a I’inici del “plateau’ per evitar aquesta deformacio espontania.

Utilitzant la mateixa corba de la Fig. 7. 10 es pot estimar la tensio equivalent
generada pel camp magnétic sobre la mostra (magneto-stress). Tenint en compte que la
tensié mecanica externa efectiva aplicada en les mesures de magnetostriccié és d’uns
14.0 MPa, i que la deformacio obtinguda en aquests assaigs es d’un 1.2-1.5 %, la tensio
magneética efectiva addicional que efectua un camp d” 1.1 T és d’entre 1 i 1.1 MPa

aproximadament.
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7.3.4 Compliment de les condicions fisiques de la magnetostriccio

Existeixen dues condicid necessaries per a que un aliatge amb memoria de forma
pugui ser deformat per accio d’un camp magneétic pel mecanisme de reorientacio de
variants. Una de les condicions consisteix en que I’energia d’anisotropia
magnetocristal-lina de I’aliatge, 4Emag, ha de ser igual 0 major a I’energia necessaria per

a la reorientaci6 de les variants, AEeor, [ref 17], és a dir:

AE ., > AE,, (eq. 7.1)

Per a poder confirmar que I’equacio 7.1 es compleix, cal determinar el valor dels
dos termes. El primer terme, AEmag, COrrespon a I’energia magnéetica disponible per al
procés de reorientacio. El segon terme, AE o, €n aquest cas fa referéncia tnicament a la
contribucioé del camp magnetic en el total de I’energia de reorientacio (entre el punt 1 i
el punt 2 de la corba esforg-deformacié de la Fig. 7. 11), és a dir, obviant la contribucio

efectuada per la tensié mecanica externa aplicada en I’experiment.

Energia magneética
exercida pel camp

1) Ag /
P —

Stress

Energia mecanica
«——1  exercida per la tensié
externa

Strain

Fig. 7. 11. Representacié esquematica de les contribucions magnética i mecanica en el

proceés de reorientacid de variants sota camp magnétic.
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A la Fig. 7. 11 es representa esquematicament I’area que correspon a cada una
d’aquestes contribucions. Val la pena notar que la major part de I’energia utilitzada en

la reorientacié és de tipus mecanic.

La contribuci6 magnetica d’energia en la reorientacié —I’area de sota la corba
esfor¢-deformacié que s’indica en la Fig. 7. 11- en aquest cas es pot aproximar a

I’equaci6 7.2,

E z;-Ag-Aa (eq. 7.2)

reor

On, d’acord amb els resultats experimentals, Ae pren un valor de 0.015 (1.5 %

de deformacio) i s’estima que Ac val 1 MPa.

En el present estudi, I’energia magnética es pot considerar igual a la constant
d’anisotropia magnetocristal-lina, K, ja que el camp magnetic s’aplica en la direccio
normal al pla de facil imantacio [ref 15][ref 18][ref 19]. En I’aliatge NisFe1sGa,;Cog el
valor de Ky és de 1.15-10° J-m™ [ref 15], que equival a 0.115 MPa. Aixi doncs, donant

valors numeérics, es comprova que la I’equacié 7.1 es compleix.

0.115MJ-m~° > ;><0.015><1M\]-m‘3 =0.075MJ-m® (eq. 7.3)

L’altra condicio per a que sigui possible la magnetostriccio, consisteix en que
I’esforg de cisalla magnetic, Tmag, ha de ser igual o superior a I’esfor¢ de cisalla mecanic,

Treor. EN @quest cas el tmag €S pot calcular amb una certa precisio:

_ K _0.115MPa
me g 0.314

=0.37MPa (eq.7.4)
On el twinning shear, s, es calcula a partir dels parametres de xarxa de la
martensita (valors d’a i c, expressats en nanometres, foren determinats mitjancant

difraccio d’electrons —TEM-), en aquests cas de la martensita no modulada 2M.
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2 2
s:l_(%) =l_(0'2720-318) =0314 (eq.7.5)

(%) (0'2720.318)

Mentre que per a la tensio de cisalla mecanica, tmec, €S pot fer un calcul a partir
d’una estimacio de la tensio uniaxial de reorientacio, Ao, obtinguda en la corba esforg-
deformacio de reorientacio en fase martensita i que s’estima en 1 MPa. Segons els eixos
de la fase austenitica, la direccié d’aplicacié del camp és la [010], el pla de macla és el
(011) i la direccié del maclat és la [011]. Per tant, els angles ¢ —angle que formen la
direccié d’aplicacio del camp magnétic amb la normal al pla de macla- i A —angle que
formen la direcci6 d’aplicacié del camp magnétic amb la direccié del maclat- sén de

45°, Aleshores, tenint en compte el factor d’Schmidt, I’esforg resolt és el seguent,

TI’EOT

=A0COS@COSA = ;Aa ~0.5MPa (eq.7.6)

Tot i que el valor de tme €s major que el de tmag, €els valors son similars —cal
recordar que tmec €S SOIS una estimacio-. D’aquesta manera, sembla que I’esfor¢ de
cisalla exercit pel camp magnetic sobre I’aliatge és aproximadament equivalent a la

tensid de cisalla necessaria per reorientar.

Segons el resultat de I’equacié 7.3, I’energia magnetica disponible és molt
superior a I’energia utilitzada en la reorientacio —obviant I’energia que aporta la tensio
mecanica addicional-. El fet que la tensié maxima que pot realitzar el camp magnetic en
la mostra és d’aproximadament 0.4 MPa -equacié 7.5-, indica que la Unica manera
d’aprofitar I’energia magnetica disponible (augmentar I’area per sota de la corba c-¢)
seria generant grans deformacions. Pero per que aix0 féra possible el pendent del
‘plateau’ de reorientacio hauria de ser molt baix, per que aixi I’increment d’esforc

necessari fos inferior a la tensi6 maxima que pot realitzar el camp magnétic.
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7.4 Conclusions

El present treball mostra la possibilitat de que un estructura martensitica no
modulada, L1y, com es el cas de I’aliatge NisgFe1sGay;Cog, es deformi (elongacio) per
I’accié d’un camp magnétic, assistida per un esfor¢ mecanic en condicions de tensio.
Orientant les variants en la direcci6 adequada, el camp magnétic genera una tensio
mecanica sobre el pla de facil imantacid, el pla a-b, que provoca una alineacié d’aquest
pla en la direccié y, amb la qual cosa I’eix c, I’eix llarg, passa a orientar-se en la

direccio z, generant un allargament de la mostra.

Educant I’aliatge mitjancant cicles de tensid i de compressid, de forma alterna,
s’aconsegueix crear un zona aproximadament monovariant amb I’eix c disposat
perpendicularment a la direcci6 d’aplicacié de la tensio i paral-lel a la direccié assignada
comay, en la que posteriorment s’aplica el camp magnetic. Aplicant un camp magnétic
d’” 14 kOe s’assoleixen deformacions de fins al 2.7 %. El grau d’MFIS assolit depen del
grau d’enduriment del procés de reorientacio. S’ha determinat experimentalment que

I’esforc que efectua el camp equival a un esfor¢ mecanic d’aproximadament 1 MPa.

Els valors de deformacié obtinguts mitjancant aquest métode queden lluny del
maxim teoric, d’aproximadament el 15 % -cal recordar que només una de les variants
amb I’eix ¢ horitzontal és reorienta-, perd obren la possibilitat de que les estructures

martensitiques no modulades puguin tenir aplicabilitat sota condicions de tensio.
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Conclusions generals

La preséncia de precipitats de fase y afecta de forma notable el comportament
mecanic dels aliatges policristal-lins Ni-Fe-Ga. Els precipitats de fase y tenen diferents
efectes depenent de la seva ubicacio: intergranular o intragranulars. Els aliatges lliures
de precipitats intergranulars, o bé amb un contingut molt baix, mostren una gran
fragilitat a causa de la reduida cohesio entre grans adjacents. Els precipitats
intergranulars milloren la cohesié entre grans, causant un augment de la ductilitat de
I’aliatge. A mesura que augmenta el contingut d’aquestes particules, la deformacid
associada a la transformacié disminueix i I’enduriment del ‘plateau’ de transformacié
esdeve més elevat. La presencia de precipitats intragranulars redueix de forma més
important la fraccio de volum d’austenita susceptible de transformar a martensita. A
més, a causa de canvis de composicio, existeix una regio al voltant dels precipitats no

susceptible de transformar en el mateix domini de temperatures que la resta de la
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matriu. Les particules situades a I’interior del gra provoquen la formacié de plaques de
martensita de dimensions reduides, com a conseqiiencia de I’acomodaci¢ elastica dels
camps de tensions inhomogeénies al voltant dels precipitats. Tot aixd dona lloc a una
disminucié en la deformacié macroscopica associada a la transformacio. Els precipitats
intragranulars causen, també, un augment del modul elastic de I’austenita i un increment
en I’enduriment durant la transformacié martensitica induida per esforc o la reorientacio

de variants.

L’entrenament de les mostres inherent al ciclatge superelastic en compressio
condueix a I’efecte doble memoria, amb una deformacio associada entre el 0.7 i I’ 1.1 %.
Mitjancant ciclatge termomecanic, s’assoleixen deformacions en doble memoria més
elevades, de fins a 1.7 % en I’aliatge B-T2, encara que és possible que la rad d’aquestes
grans deformacions en doble memoria sigui I’acumulacié d’un nombre major de cicles en
ciclatge termomecanic que en compressio simple. El grau de deformacié en I’efecte doble
memoria depén del nombre de cicles mecanics acumulats, aixi com de la distribucioé de
precipitats. En els aliatges A-T2 i B-T2 —amb uns 20 cicles-, la deformacié és inferior a
I’aliatge C-T6 —amb uns 40 cicles-. I, com s’observa en els cicles esfor¢-deformacio, la

deformacio disminueix en augmentar la quantitat de precipitats intragranulars.

Els cicles mecanics a compressidé tenen altres efectes sobre la transformacio
martensitica induida per temperatura. Les dislocacions creades al voltant dels precipitats
donen lloc a una disminucié de la histéresi entre un 20 i un 30 %, respecte de I’estat
inicial. D’altra banda, els elevats esforcos assolits en els cicles de compressio —superiors
a 450 MPa- generen un camp inhomegeni d’esforgcos residuals que provoquen un
eixamplament del domini de temperatures de transformacié. Finalment, la martensita
retinguda en els aliatges que contenen precipitats intragranulars condueix a una

disminuci6 del calor mesurat en el pic de la transformacié martensitica.

Com és d’esperar, I’esfor¢ critic per a iniciar la transformaci6 augmenta en
augmentar la temperatura d’assaig -en compressié simple-, mentre que la temperatura
critica d’inici de la transformacié augmenta amb I’esfor¢ extern aplicat —en ciclatge
termomecanic-. En ambdds tipus d’assaigs, els aliatges estudiats presenten una
dependencia lineal de I’esforg critic amb la temperatura tant sota compressio simple com

en ciclatge termomecanic, dins els dominis de temperatura i esfor¢ estudiats,
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respectivament. Els valors de les constants de Clausius-Clapeyron son el punt on es
troben les diferencies més significatives entre els dos tipus d’assaigs. L’origen d’aquestes
diferéncies radica en el métode de determinacio de les esmentades constants. Com s’ha
vist, el métode utilitzat en el cas dels assaigs de compressié simple dona un valor de la
constant menor als valors reals. En el cas del ciclatge termomecanic, la determinaci6 de
la constant de Clausius-Clapeyron és un dels punts més problematics, ja que el valor
depen molt del criteri utilitzat. En qualsevol cas, existeix una dependéncia directa del
valor de la constant de Clauisius-Clapeyron amb la distribucié de precipitats, ja que en

augmentar la quantitat de precipitats intragranulars augmenta el valor de la constant.

En els aliatges que no contenen precipitats intragranulars, I’entrenament sota
ciclatge termomecanic promou la formacié de nous grups de variants d’acord amb el
sentit de I’esforg aplicat. En les mostres no entrenades en la majoria de grans s’hi troben
sistemes amb quatre variants que s’autoacomoden. En canvi, en la mostra ciclada
s’observa un elevat nombre de grans amb dominis de variants orientades en diferents
direccions, adaptant-se a la deformacié dels grans veins quan la mostra és sotmesa a
esfor¢. Aquests diferents grups de variants normalment venen delimitats per les
fronteres de gra dels grans veins i son els causants de I’efecte doble memoria. A nivell
estructural, tant en compressio simple com en ciclatge termomecanic, amb la
transformacié martensitica es generen un elevat nombre de dislocacions individuals o
combinades (superdislocacions), com a consequéncia de que la fase matriu es troba en

estat ordenat.

L’estudi de monocristalls permet determinar certes propietats en funcié de la
orientacio cristal-lina amb la qual cosa és possible establir correlacions amb dades
teoriques de manera acurada. L’aliatge monocristal-li NisysFessGayy, de baixa
temperatura de transformaciéo (Ms entre 160 i 210 K, depenent del grau d’ordre)
presenta un comportament superelastic en un ample domini de temperatures, en el que
existeix una dependéncia lineal de I’esfor¢ critic amb la temperatura d’assaig, amb unes
constants de Clausius-Clapeyron al voltant de 3.5 MPa-K™ per a les mostres orientades
en [100] i d’uns 2.5 MPa-K™ quan la carrega s’aplica en la direccié [110]. S’ha trobat
que l’interval de treball en el que es possible obtenir comportament superelastic
perfecte sense induir deformacid plastica, és d’aproximadament 160 K per damunt d’Ms

en aplicar I’esforc en la direccié [100].
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El grau d’ordenament de la matriu sembla tenir un efecte apreciable en la forma
dels cicles mecanics. El cicles mecanics corresponents a les mostres amb baix grau
d’ordenament L2;, presenten un ‘plateau’ amb un enduriment més elevat que la mostra
amb alt grau d’ordenament L2;. L altre diferencia a destacar, és que la mostra amb alt
grau d’ordenament L2; presenta una histéresi substancialment superior a les de baix

grau d’ordenament L2;.

Un dels punts mes rellevants de I’estudi d’aquest monocristall és el de la
dependencia de la deformacié associada a la transformacié martensitica induida per
esforg amb la temperatura. Aquest fenomen es deu a la variacié de la tetragonalitat
(relaci6 c/a) de I’estructura cristal-lina. D’acord amb aquesta afirmacio, la relacio c/a es
fa més propera a 1 (menys tetragonalitat) a mesura que el material s’escalfa, en
conseqiiencia la deformacié associada a la transformacié martensitica disminueix. La
variacié de deformacié amb la temperatura determinada experimentalment és de 0.025
%-K™, que coincideix perfectament amb els estudis de dependéncia de la tetragonalitat
(relacié c/a) amb la temperatura, realitzats en la martensita térmica 10M d’un aliatge
Ni-Mn-Ga.

En les mostres orientades en [100] s’ha observat I’efecte de la deformacio
plastica en la deformacio en doble memoria. Tenint en compte que el nombre de cicles
sota compressio (cicles d’entrenament) és aproximadament el mateix, la deformacié en
doble memoria hauria de ser semblant en totes les mostres. Pero el resultat és que a les
mostres que han arribat a deformar plasticament durant el ciclatge, la deformacio en
doble memoria es redueix a una quarta part, o fins i tot s’elimina totalment I’efecte

doble memoria en el cas que la deformacié plastica sigui molt severa.

A partir de I’estudi mitjancant TEM s’ha determinat que les dislocacions creades
per ciclatge superelastic tenen un vector de Burgers del tipus b = %<100> i linea de
dislocacié u = <111> 0 <100> respecte de la cel-la L2;. L’estudi indica, també, que
aquestes dislocacions es generarien per deformacié plastica de la martensita com a

consequeéncia dels esforgos interns generats durant la transformacio.

Amb I’addicio de Co al sistema Ni-Fe-Ga es produeixen algunes variacions en el

comportament superelastic de I’aliatge. En monocristalls NisgFe1sGa,7Cog la constant de
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Clausius-Clapeyron d’aproximadament 2.5 MPa-K™* en orientacié [100], un valor
sensiblement diferent al dels aliatges ternaris Ni-Fe-Ga. A més la dependencia de la
deformacié de transformacié amb la temperatura, de 0.013 %K™, difereix bastant del
sistema Ni-Fe-Ga.

Un aspecte molt interessant de I’aliatge NisgFe;13Gay;Cog €s la gran deformacio
en doble memoria que s’assoleix després de realitzar un nombre relativament baix de
cicles superelastics. S’obtenen valors de 5.6 % de deformacio, que corresponen al 100%
de la deformacié induida en els cicles d’entrenament. EI nombre de cicles necessaris per
a educar la mostra és d’uns 18 cicles. En canvi, per ciclatge termomecanic, s’assoleix un
a deformacio maxima del 3% en doble memoria, és a dir un 60 % de la deformacio

total, en aproximadament setze cicles.

Es molt destacable la notable reducci6 de I’esforg de reorientacio en martensita
que experimenten les mostres amb doble memoria en comparaci6 amb altres
tractaments com per exemple I’aplicacié de cicles de reorientacié en compressio i tensio
de manera alterna. Segons I’estudi realitzat, en la corba de reorientacié es forma un tram
d’un 2 % de deformaci6 amb un esfor¢ maxim de 2 MPa. Aixo significa que
s’aconsegueix gque la mobilitat dels plans de macla sigui molt elevada en aquest domini
d’esforcos. Aquest fet és especialment interessant si es té en compte que la martensita
no modulada L1y, és una fase de molt dificil mobilitat en comparacié6 amb les

martensites modulades 10M i 14M.

En una mostra que presenta doble memoria, es pot establir que els processos de
reorientacié mecanica en fase martensitica i de deformacié induida térmicament sota
carrega opositora semblen ser equivalents en termes d’esfor¢c. D’aguesta manera, a
partir de la corba de reorientacié es podria predir quina seria la deformacidé en un cicle
termomecanic sota una tensié antagonica coneguda. Aixi doncs, tot i que la reorientacio
en martensita i la transformacié sota esfor¢ des d’austenita son processos de diferent
naturalesa, existeix una correlacid entre ells. L’aliatge NisoFe;sGay;Cog educat a doble
memoria és capa¢ de realitzar un treball maxim durant la transformacio directa
austenita—martensita de 2.3-10° J-m™, unes tres vegades superior al treball que és capac
de realitzar un aliatge amb memaoria de forma base Cu (Cu-Zn-Al).
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En el present treball s’ha mostrat la possibilitat de que una estructura
martensitica no modulada, L1y, com es el cas de I’aliatge NisgFe1sGa,7Cog, es deformi
en elongacid per I’accié d’un camp magnetic, amb I’assistencia d’un esforg de tensio.
Orientant les variants en la direcci6 adequada, el camp magnétic genera una tensio
mecanica sobre el pla de facil imantacid, el pla a-b, que provoca una alineacié d’aquest
pla en la direccio del camp, amb la qual cosa I’eix c, I’eix llarg, passa a orientar-se en
una direccid perpendicular al camp, generant un allargament de la mostra. Aplicant un
camp magnetic d’ 14 kOe s’assoleixen deformacions de fins al 2.7 %. A partir d’aquesta
mesura, 1 juntament amb altres assaigs complementaris, s’ha determinat
experimentalment que I’esfor¢ que efectua un camp de 14 kOe equival a un esforg
mecanic d’aproximadament 1 MPa, en aquest aliatge. Aquest resultat permet considerar

la martensita no modulada com també util en aplicacions d’actuacié magnética.



APENDIX 1

Calibratge de la maquina d’assaigs
Zwick 2100

Les corbes esfor¢-deformacié presentades en els diferents capitols d’aquest
treball s’han obtingut a partir de les mesures de forca i desplagament de la maquina
d’assaigs Zwick Z100. Les dades de forca es mesures mitjancant una cel-la de carrega,
que permet mesurar fins a 100 KN. D’altra banda, els valors de desplagament s’han
efectuat a partir de les dades de desplacament dels travessers de la maquina d’assaigs.
Logicament, en realitzar un esfor¢ els travessers també pateixen una certa deformacio
elastica. Malgrat que aquesta deformacio elastica és molt petita en tant per cent, la
llargaria del travesser és d’aproximadament 1 m, de forma que la deformacio total que

pateixen els travessers pot ser de I’ordre de 10? um per als esforcos utilitzats en les
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mesures dels aliatges estudiats en el present treball. La deformacié que mesura la
maquina correspon a la suma de la deformacié de la mostra més la dels travessers, no
unicament a la deformaci6 de la mostra. Ates que la deformaci6 dels travessers no és
menyspreable en comparacié amb la deformacié de la mostra, és necessari fer una

correccio dels valors de deformaci6 que s’obté de la maquina d’assaigs.

Realitzant un assaig en blanc, és a dir, una compressié dels travessers, permet
coneéixer quina és la deformacio que pateixen per a cada valor d’esforg (Fig. Al). Fent
un promig de diverses mesures, s’obté que la deformacio dels travessers de la maquina
és de 52700 N/mm.

12000

10000 -

8000 -

A 52700 N/mm

4000 -
2000 -
O T T T
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
Strain (mm)

Fig. Al Corba esfor¢-deformacié corresponent a un assaig en blanc de la

maquina d’assaigs Zwick Z100.

A partir d’aquesta dada, per a obtenir el valor de deformacié utilitzat en les
corbes F-g per a cada valor d’F, emostra, €S resta la deformacié causada pels travessers,
emaquina, d€ la deformacio total mesurada (mostra i travessers), eor, per a cada valor
d’esforg (equacid 1). On la deformacio dels travessers es determina a partir del quocient

entre la forca, F, i el factor de correccio obtingut préviament (52700 N/mm).
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F
3 :gtotal _‘Emaquina = ‘Etotal _% (eq 1)

mostra

D’altra banda s’han enregistrat mesures esfor¢-deformacio en la mateixa
maquina d’assaigs, mesurant la deformacio amb un sensor LASER extern i I’esfor¢ amb
la cel-la de carrega de la propia maquina d’assaigs. Amb el sensor LASER es mesura

Unicament la deformacio de la mostra, i no la deformacio també dels travessers.

— Zwick
— correccié deformacio

—— calibratge LASER

0 B T T
0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6 0.7 0.8
Strain (mm)

Fig. A2 Corbes esfor¢-deformacio corresponents a una mostra Nis; sFey; sGayr
monocristal-lina en la direccié [100] a 120K per damunt d’M;. en mode
compressié. El grafic permet comparar entre la corba de la maquina Zwick, la
corba corregint la deformacié i la corba mesurant la deformacié amb un

sensor LASER extern.

Com es pot apreciar en el la figura A2, corregint la deformacid per a cada valor
d’esfor¢ s’aconsegueix corregir el pendent de la zona elastica en fase austenitica. A
partir de la corba de la maquina el modul elastic és de 10 GPa, mentre que corregint la

deformacié amb I’equacié 1 el modul augmenta fins a 16 GPa. La quantitat de
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deformacio associada al ‘plateau’ no varia en aplicar la correccid, ja que en mantenir

I’esforg constant no hi ha variacio de deformacié —elastica- dels travessers.

En comparar la corba corregida amb la corba LASER, s’observa que els
‘plateaus’ corresponents a la transformacidé practicament es superposen. On si
s’observen variacions és en la zona elastica de I’austenita. Tot i que la transformacio
comenca en el mateix punt de deformacid, el cami que segueixen ambdues corbes €s
Ileugerament diferent. Aixi com en la corba amb correccié de deformacio el cami és
practicament lineal, en el calibratge LASER el procés de carrega i descarrega és
presenta una curvatura més pronunciada. Prenent la corba LASER com a patro, la
correccid de la deformacid es pot considerar com a valida per a esforcos d’aquest ordre.
Aguesta major curvatura del calibratge LASER, causa que a esfor¢os menors a 4000-
5000 N existeix una petita desviacié6 —cap a deformacions més grans- del calibratge
LASER front a la corba corregida, tal i com mostren les figures A3 i A4. Cal afegir que
en realitzar assaigs de reorientacié en fase martensitica, la deformacié romanent
mesurada amb un pern micrometric coincideix perfectament amb la deformacio

romanent de la corba esforg-deformacié mesurada per la maquina d’assaigs.

3000
2500 - — Zwick
— correccié deformacio
2000 —— calibratge LASER
£ 1500 -
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1000 -
500 -
O T T 1 T T
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20 0.25 0.30
Strain (mm)

Fig. A3 Corbes esforg-deformacio corresponents a una mostra NiszFe;sGay; (aliatge C-

T6 dels capitols 3 i 4) policristal-lina per sota d’M;. en mode compressio.
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En la figura A4, es mostra un cicle gairebé superelastic que transcorre per sota
dels 1000 N, en el qual el calibratge LASER és més proper a la corba de la maquina que
a la corba corregida. Aixo coincideix amb el fet que la corba de la figura A2, per sota de
1000 N el calibratge LASER és més proper a la corba de la maquina que no pas a la
corregida. En qualsevol cas la corba corregida indica una deformacio total de 510 um,
per 530 um de la corba LASER, que significa una diferéncia del 4% per defecte. La
deformacio total en la corba de la maquina és de 540 um, de manera que la diferéncia

respecte de la corba LASER és d’un 2% per excés.

2500
2000 4 — Zwick
— correccié deformacio
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Fig. A4 Corbes esfor¢-deformacié corresponents a una mostra Nis;sFe,; sGayy

monocristal-lina en la direcci6 [100] a la temperatura As. en mode compressio.

Finalment, es va realitzar un calibratge amb una mostra d’un material mes dur
per a comprovar la precisio en la determinacié del modul elastic (Fig. AS). Les mesures
es varen efectuar en el domini de tensions del regim elastic. En primer lloc es va
enregistrar un cicle sota esfor¢ de tensid, utilitzant un extensometre per a mesurar la
deformacio de la mostra (I’extensometre només pot ser utilitzat en mostres de no menys
de 50 mm de longitud). A partir d’aquest assaig es va determinar que el modul elastic és
d’aproximadament 110 GPa. En realitzar un cicle sota compressio, la corba de la
maquina d’assaigs presenta una deformacio elastica excessivament elevada, que donaria

lloc a un modul de Young de 17 GPa. Aplicant la correccid de deformacio, la
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deformacio elastica decreix —s’elimina la deformacié elastica dels travessers de la
maquina- donant lloc a un modul elastic d’uns 125 GPa. Mitjancant el calibratge
LASER, el modul que s’obté és d’uns 115 GPa. Cal indicar que tant la corba amb la
correccio de deformacié com la del calibratge LASER no sén lineals. Per aixo0 els
moduls elastics indicats s’han determinat a partir dels valors de esfor¢ i deformacio
maxims. Aixi doncs, mesurant la deformacié mitjancant un extensometre, un sensor
LASER o corregint la deformacio de la maquina d’assaigs, s’obté uns valors de modul

elastic molt propers entre ells.

18000
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= 10000
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LL 8000 -
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Fig. A5 Corbes esforg-deformacio corresponents a una policristal-lina d’acer en mode
de compressié mesurant la deformacié amb el desplacament dels travessers i amb un

sensor LASER, i en mode de tensié utilitzant un extensometre.

Després de totes les mesures realitzades, es considera que la correccid de
deformacio aplicada en les corbes esfor¢-deformacio que s’inclouen en el present treball
son valides, és a dir, que I’error comes en mesurar de deformacié en les esmentades
corbes entra dins un marge acceptable. Cal afegir que en materials tous, com son els
aliatges amb memoria de forma, i dels quals se’n pretén mesurar la deformacio
associada a la transformacio, I’error en la mesura de la deformacié €s menor que en

materials durs, ja que la deformacid és menys sensible a I’esforg aplicat.
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