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PLANTEAMIENTO DEL TRABAJO

Para situar el trabajo de investigacion presentado en esta memoria, es
conveniente comentar brevemente cuales son actualmente las principales lineas de
interés en el desarrollo de las aleaciones con memoria de forma.

En primer lugar hay que tener en cuenta la situacion consolidada de las
aleaciones Ni-Ti cercanas a la equiatdmica producidas convencionalmente (por lo
menos a nivel de la obtencion inicial del material). En este campo el desarrollo se ha
centrado principalmente en la obtencion de alambres y tubos con diametros
submilimétricos -que implican un procesado menos convencional-, en la mayoria de
casos para aplicaciones médicas.

Las limitadas temperaturas de transformacion que presentan las aleaciones NiTi
citadas, han promovido el interés en la obtencion y desarrollo de aleaciones con
temperaturas de transformacion mas elevadas. Principalmente las aleaciones base Cu y
las derivadas del sistema Ni-Ti con diversas adiciones han sido y siguen siendo las mas
estudiadas.

Por otra parte, los métodos de produccion y procesado, tales como la
pulvimetalurgia y diferentes técnicas de solidificacion répida, se vienen aplicando a las
aleaciones con memoria de forma mas recientemente. Como en otros materiales, este
hecho viene motivado por la posibilidad de obtener productos acabados o quasi-
acabados.

Una tercera linea, que esta teniendo un gran interés recientemente, consiste en
las aleaciones tipo Ni-Mn-Ga, Fe-Pd y Fe-Pt, llamadas "magnetic shape memory
alloys".

En esta memoria se han combinado los aspectos de temperaturas de
transformacion elevadas con la produccion por solidificacion rapida mediante "melt-
spinning”. El inicio de esta linea se sitla en el afio 1997, como consecuencia de la
financiacion obtenida mediante un proyecto europeo. Hay que decir que no todas las
aleaciones estudiadas, en forma de cintas obtenidas por solidificacion rapida, pueden
incluirse en la categoria "alta temperatura”, dado que se tenia interés también en la
comparacion con aleaciones bien conocidas (caso del NiTi), y en estudiar el efecto de
distintas adiciones: Cu, por su efecto sobre la histéresis de la transformacion y la
posibilidad de obtener cintas amorfas; Hf y Zr para el incremento de las temperaturas de
transformacion.

Los resultados presentados en esta memoria y los de otros grupos trabajando en
estas aleaciones demuestran que todavia se esta lejos de obtener la aleacion "ideal”. En
todo caso, el trabajo realizado ha permitido conocer mejor los procesos de
envejecimiento/estabilidad y los cambios microestructurales asociados, asi como las
propiedades de memoria de las aleaciones estudiadas. Ademas, la investigacion
realizada puede tener una influencia positiva en el estudio de aleaciones Ni-Mn-Ga,
producidas convencionalmente y por "melt-spinning”, en las que el grupo esta
trabajando.
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Capitulo 1.- Introduccién 1

1.- INTRODUCCION

1 Latransformacion martensitica

Originariamente el término martensita describia un duro microconstituyente
encontrado en los aceros tras un proceso de templado, de forma que una fase cubica
centrada en las caras (fcc) denominada austenita, pasaba a una fase tetragonal centrada,
llamada martensita, mediante una transformacion de estado sélido llamada
transformacion martensitica. Posteriormente se generalizd el término para incluir a
otras transformaciones de fase que poseen ciertas caracteristicas tipicas de la
transformacion de los aceros pero que tienen lugar en otro tipo de materiales, como
aleaciones no férreas, metales puros, ceramicos, minerales, compuestos inorganicos, etc
[Way83, Cal97].

Asi, actualmente, se dice que una transformacién en estado sélido es martensitica si
es displaciva (sin difusién atdmica), de primer orden y esta acompafiada por una
deformacion homogénea de la red que conduce a un cambio de estructura cristalina,
provocada principalmente por una cizalladura cuya energia de deformacion domina la

cinética y morfologia de la transformacién [Coh79].

La peculiaridad de ser una transformacion no difusiva implica que, mediante
pequefios desplazamientos coordinados de los atomos (en distancias inferiores a las
interatomicas), se llega a la constitucion de la nueva fase [Nis78]. Al no necesitar la
difusion de atomos a larga distancia, no sélo se puede observar a temperaturas altas,
sino que también puede tener lugar, de manera casi instantanea, a temperaturas como
100 K donde los movimientos difusivos de los atomos son insignificantes [Way83].
Otra consecuencia del caracter displacivo es que dos atomos inicialmente vecinos
siguen siéndolo después de que la transformacion haya ocurrido. De esta manera la
nueva fase mantiene la misma composicion y orden atomico de la fase inicial [AhlI86].
La transformacion se produce mediante un proceso de nucleacion heterogénea, ya que

ésta tiene lugar preferencialmente en bordes de grano y/o defectos, y un posterior
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crecimiento de la fase previamente nucleada. Las interfases estan constituidas por un
plano macroscopicamente invariante denominado plano de habito, lo que significa que
dos vectores cualesquiera sobre €l mantienen sus mddulos y orientacion relativa
constantes durante el avance de la transformacion [Chr94]. La fase de alta temperatura,
o fase matriz, tiene una simetria mayor (generalmente cubica) que la fase de baja
temperatura, lo que provoca que varias orientaciones (variantes) de ésta Gltima sean
compatibles con una sola de la fase matriz. Ademas del cambio en la simetria del cristal,
la transformacion lleva asociados una deformacion del material (cizalladura sobre el
plano de hébito) y un cambio de volumen. Esto produce un almacenamiento de energia
elastica en el entorno de la zona transformada, que finalmente sera la que controle la
transformacion, requiriéndose un sobreenfriamiento por debajo de la temperatura de

equilibrio Ty para producir y completar la transformacion (figura 1).

fuerza motriz

Energia libre

sobreenfriamiento fase matriz

R
I

S

0

Temperatura

Figura 1. Gréfico explicativo de la presencia de un sobreenfriamiento respecto la
temperatura de equilibrio en la transformacidn martensitica.

Como transiciones de primer orden llevan asociadas un cambio de entalpia, aunque
no se desarrollan a una temperatura fija de equilibrio, como las transiciones de primer
orden mas comunes (fusion, vaporizacién, ...). Las transformaciones martensiticas
tienen lugar en un intervalo finito de temperaturas durante el cual existe una
coexistencia de las dos fases: austenita, o fase matriz, y martensita. La transformacion

directa, se induce al enfriar y la temperatura a la cual comienza el proceso se le conoce
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habitualmente como Ms (martensite start), mientras que Mf (martensite finish) es la
temperatura a la cual finaliza. Si el material esta totalmente en martensita (T < Mf), al
calentarlo se produce la transformacién inversa o retransformacion, denominandose de
manera analoga As (austenite start) a la temperatura a la cual empieza la formacion de
la austenita y Af (austenite finish) a la que termina el proceso. Siempre se cumple que
As > Mf y Af > Ms, lo que dicho de otra manera significa que existe histéresis térmica
(figura 2.a). Asimismo, Ms (As) y Mf (Af) pueden ser bastante diferentes cuando la
martensita no es monovariante (es decir, cuando no se tiene una sola orientacion
cristalogréafica de martensita), ya que en caso de que se produzcan multiples variantes
éstas interfieren unas con otras, de manera que la energia almacenada al crearse las
primeras dificulta la creacion de las siguientes [Ort88]. Las temperaturas de
transformacion, entre otros factores, dependen de la composicion de la aleacion, lo que
hace necesario la produccién de aleaciones con elevada precision en la composicion, si
se quiere obtener una transformacion controlada en temperatura. Esta dependencia se ha
expresado en el sistema Cu-Zn-Al mediante ecuaciones obtenidas por ajustes de datos
experimentales [Ahl74, Gui901, Gui902]:

Ms(°C)=— 425.85 — 204.12(%wt Al) — 66.66(%wt Zn) + 2131.49(e/a) [Gui901] (1)
Ms(°C)=11.76—240.12 (%w Al) —65.93(%wt Zn) +1800.93(¢/ a) [Gui901] (2)

donde la ecuacion (1) determina las temperaturas de transformacion de manera empirica

para monocristales Cu-Zn-Al y la ecuacion (2) para un policristal de la misma familia.

Mf As

1 o
e/
[ . ]
0
Ms Af T €
(a) (b)

Figura 2. Grafico mostrando la fraccion de material transformado en funcion de la
temperatura (a) y la transformacion inducida por esfuerzo (b). En ambos graficos puede
apreciarse con claridad la histeresis del proceso.
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Ya se ha hablado de la induccién de la martensita mediante temperatura, aunque
también es posible hacerlo mediante la aplicacién de un esfuerzo externo sobre el
material aunque a una temperatura mayor que Af. A la propiedad por la cual la
deformacion conseguida es reversible al relajar el esfuerzo, a través de la
transformacion inversa, se le denomina habitualmente superelasticidad, efecto que se
verd en mas detalle en la siguiente seccidon. Asi como se construyen expresiones que
estiman Ms en funcion de la composicion, también se pueden obtener relaciones de
0”7 o esfuerzo critico (esfuerzo al cual comienza la transformacion inducida de esta
forma) en funcion de la composicion, a una temperatura dada (figura 2.b). El ejemplo
que se muestra a continuacion describe la dependencia con el esfuerzo de monocristales
de Cu-Zn-Al a 30 °C:

oP>" (MPa)=35.56[wt% Al +1.16 (Wt% Zn) —24.27] [Gui902] (3)

Asimismo, también existe la nucleacion por efecto de una deformacidn pléastica, en
la que ésta produce nuevos sitios de nucleacion, lo que sucederéa al alcanzar el esfuerzo
critico correspondiente [Per98]. En la figura 3 se muestra un resumen de las
posibilidades para inducir la martensita en el caso de un esfuerzo de tension. Cuando no

se aplica ningun esfuerzo externo y la martensita se induce exclusivamente por

Tension

|

|

|

1 _’
Mg MS Md  Temperatura

Figura 3. Esquema de las posibles maneras de inducir la transformacion en funcién de
la temperatura y el esfuerzo externo.
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temperatura, ésta se produce de manera espontanea a una temperatura Ms. Si
aumentamos la temperatura se necesitard una tension para inducir la transformacion,
obteniendo lo que habitualmente se llama martensita inducida mediante esfuerzo.
Cuanto mas alta sea la temperatura, mayor sera el esfuerzo necesario para inducir la
transformacion; el limite es Ms°, que es la temperatura maxima en la que podemos
inducir la martensita exclusivamente mediante aplicacion de esfuerzo. Si la temperatura
es mayor que ese limite, al aumentar la tensién provocaremos deformacion plastica en la
austenita (a oy) lo que facilitard la induccion de martensita (es la zona en la que se dice
que la martensita se induce mediante deformacion). El caso limite es Mgy, a partir de la

cual no podemos inducir martensita por esfuerzo.

Ademaés de clasificar las transformaciones martensiticas por la variable externa que
la induce, también es posible realizar una clasificacion general de las transformaciones
martensiticas en dos importantes grupos. Por un lado estan las transformaciones
martensiticas termoelasticas, con histéresis del orden de la decena de grados, un
cambio de volumen muy pequefio (del orden de 0.5 % [Nam90], despreciable en
primera aproximacion) y con un elevada cizalladura producida en el material. En este
grupo la transformacion se desarrolla mientras la temperatura disminuye. Si el
enfriamiento se detiene, manteniéndose la temperatura constante, el proceso de
transformacion también se interrumpe. De forma analoga, la transformacion inversa
solo avanza mientras existe calentamiento. Se dice que la transformacion es atérmica
por el hecho de que sea sélo funcién de la temperatura a la que la aleacién se enfria o
calienta, y resulte independiente del tiempo [Pon92, Cal97]. La fuerza impulsora en
estas aleaciones es muy pequefia, la interfase es muy movil bajo calentamiento y/o
enfriamiento y la transformacion es reversible en el sentido de que la martensita vuelve
a la fase matriz en la orientacion original. Estan presentes en los sistemas Ni-Ti, Cu-Zn-
Al, Cu-Al-Ni, Au-Cd, Ni-Mn-Ga,..., los cuales son importantes desde el punto de vista
tecnoldgico por el efecto memoria de forma y otras propiedades peculiares relacionadas

con la transformacion que se veran posteriormente.

El otro grupo importante son las transformaciones martensiticas tipo burst o no
tipicamente termoelésticas, que pueden tener lugar en intervalos muy pequefios de

temperaturas y son menos reversibles que las anteriores. EI cambio de volumen es
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notablemente superior al producido en las transformaciones termoelasticas, lo que
produce fuertes irreversibilidades en el proceso reflejandose en histéresis muy elevadas
(varios cientos de grados). Al contrario que en el caso anterior, la fuerza impulsora de la
transformacion es muy grande y la interfase se hace inmdvil a partir de que la
martensita ha crecido hasta un tamafio critico. La transformacion inversa tiene lugar
mediante la renucleacion de la fase matriz, lo que contribuye a que la histéresis sea muy
elevada. Algunos de los sistemas que tipicamente se incluyen en este grupo son el Fe-
Ni, Fe-Cr,... Sin embargo, no todos los aceros, o transformaciones martensiticas en
materiales con contenido férrico, se comportan de manera no termoelastica, ya que
algunos sistemas, como el Fe-Ni-Co, el Fe-Pt o el Fe-Pd tienen comportamientos
cercanos a los termoelasticos y presentan el efecto memoria de forma. En la figura 4 se
presenta un ejemplo de una transformacion tipicamente termoelastica (Au-Cd) y una
tipo burst (Fe-Ni) en la que se pueden observar estas diferencias de las que hemos
hablado.

1.00}—
2 05|
£ Ms=331K
8 v 52.5:47.5
S 050 Au-Cd As=663K
2 v {
[72]

As=

~ s=347K 70:30

0.25 Fe-Ni
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Figura 4. Comparativa de una transformacién martensitica termoelastica (Au-Cd) y una
tipo burst (Fe-Ni) en una medida de resistencia eléctrica en funcion de la temperatura
[Ots98].

Como el proceso de la transformacion se produce en el seno de la fase sin
transformar, pueden aparecer diferentes tipos de deformaciones no homogéneas, como
por ejemplo el maclado interno de la martensita (twinning). Asimismo la zona que rodea
a la regién transformada se ve sometida a un elevado campo de esfuerzos suficientes
como para poder llegar a provocar deformacién plastica. La forma de placa que tiene la
martensita disminuye la energia de la deformacion, asi como el hecho de que el plano de
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habito (interfase entre la martensita y fase matriz) sea invariante y sus atomos
pertenezcan a ambas fases. Dentro de un cristal de austenita se pueden tener diferentes
orientaciones, equivalentes por simetria, de las placas de martensita, cada una de las
cuales recibe el nombre de variante. Un mecanismo muy comun que utiliza la
martensita para disminuir la deformacién macroscépica global y, por tanto, la energia de
deformacion es la aparicion de variantes autoacomodantes. Este fendmeno es el
responsable basicamente de varios de los comportamientos caracteristicos de estos

materiales, que se explican a continuacion.

2 Comportamientos singulares de los materiales que

presentan transformaciones martensiticas termoelasticas.

2.1 Efecto memoria de forma simple

El efecto memoria de forma (o efecto memoria de forma simple) es la capacidad
que tiene un material para deformarse mediante un esfuerzo aplicado (aparentemente de
manera plastica) y recuperar posteriormente su forma original mediante un simple
calentamiento. Este efecto se produce gracias a la existencia de una transformacion
martensitica. Es posible explicar este efecto de manera esquematica para un cristal de

austenita mediante la figura 5.

1.- En primer lugar el material se enfria sin esfuerzo, partiendo desde una
temperatura superior a Af, hasta una temperatura inferior a Mf. En este paso se produce
la transformacién directa (de austenita a martensita) y la martensita se forma de una
manera autoacomodada para minimizar la energia del sistema, de manera que la forma

macroscopica del material no cambia.

2.- Posteriormente se aplica un esfuerzo creciente de manera que la aleacion se
deforma. Esta deformacion es el resultado de la deformacion elastica de la martensita,
asi como de la reorientacién de las variantes formadas durante el enfriamiento, las

cuales se mueven con facilidad, de manera que se acomodan al esfuerzo aplicado. Si el
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esfuerzo se aplica con la intensidad y direccion adecuada se puede incluso llegar a
conseguir una martensita monovariante. En este punto cabe destacar que si el esfuerzo
es muy grande se puede introducir deformacion plastica u otro tipo de efectos que hagan

gue el proceso no sea totalmente reversible.

3.- A continuacién el esfuerzo se relaja conservandose una deformacion residual.

4.- Finalmente la aleacion recupera su forma original mediante la elevacion de la
temperatura por encima de Af. La deformacion residual desaparece a través de la

transformacion inversa a austenita de una forma reversible.

o esfuerzo
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Figura 5. Esquema del efecto memoria de forma. EI material, inicialmente en el estado
austenitico (d), se enfria hasta llegar a la fase martensita autoacomodada (a).
Posteriormente se aplica un esfuerzo provocando una deformacién macroscépica (b) que
al relajar el esfuerzo puede llegar a disminuir (c). Finalmente se calienta el material de
manera que se llega a la forma inicial de manera espontanea (d).

2.2 Superelasticidad

Es posible inducir la transformacion martensitica por esfuerzo cuando el material

estd en austenita, a una temperatura mayor que Af. Aunque el mecanismo de la
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deformacion es también la transformacion martensitica termoelastica, habitualmente se
consiguen deformaciones macroscopicamente apreciables mediante este proceso (que
pueden llegar hasta un 10 % en monocristales [Way90]), ya que las variantes de
martensita inducidas preferencialmente son aquellas que deforman el material en la
direccion mas proxima a la del esfuerzo externo aplicado. Al aplicar este esfuerzo el
material, inicialmente en austenita, se deforma elasticamente hasta llegar al valor
o””™ a partir del cual se inicia la transformacion. El esfuerzo realiza el aporte
energético suficiente como para que la transformacién tenga lugar a temperaturas por
encima de la Ms de la transformacion inducida por temperatura. Cuando se retira el
esfuerzo externo tiene lugar la transformacion inversa, existiendo también histéresis
(figura 2.b). Este efecto se define como superelasticidad. A pesar de que la
transformacion es inducida de manera mecanica, la temperatura juega un papel muy
importante. Asi por ejemplo, si la temperatura no es suficientemente alta (s6lo
ligeramente superior a Ms) puede darse el caso de que la martensita inducida por
esfuerzo no retransforme. En algun caso particular esta deformacién puede ser
incrementada, una vez completamente formada la primera martensita, si se sigue
aumentando el esfuerzo externo. En caso de producirse, se obtiene deformaciones adn
mayores (hasta un 18 % para monocristales de Cu-Al-Ni [Ots98]), gracias a nuevas
transformaciones martensita-martensita que, eventualmente, pueden tener lugar en el

material y que, a su vez, son reversibles al relajar el esfuerzo aplicado.

2.3 Doble efecto memoria de forma

Este es un efecto que se consigue mediante un proceso de educacion o
entrenamiento en el que material no solo recuerda la forma en el estado austenitico, sino
también la que tenia en el martensitico, la cual comienza a adoptar por debajo de Ms
hasta Mf. La deformacion de la muestra (o parte de ella) se consigue de manera
espontanea en el enfriamiento, y la recuperacion de la forma inicial, al igual que en el
caso anterior, se realiza mediante el calentamiento. Hay varias procedimientos para
conseguir la educacion de las muestras, las cuales se pueden dividir en procesos de

educacion con o sin difusion atémica.
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2.3.1 Procesos de educacion sin difusion atomica:

Entrenamiento mediante el efecto memoria de forma simple. Este proceso
consiste en repetir sucesivamente ciclos en el que se deforma el material en estado
martensitico y se calienta a temperaturas por encima de Af. La repeticion de este
procedimiento introduce en la matriz defectos que activan la nucleacion de las variantes
adecuadas para que en la fase de baja temperatura se obtenga la forma inducida de
manera previa. Posteriormente, estos defectos acabaran promoviendo estas variantes de
manera espontanea, haciendo que el material adopte por si solo la forma de baja

temperatura [Cin95].

Entrenamiento mediante la transformacion inducida por esfuerzo. En este
sistema de entrenamiento se realizan ciclos sucesivos de transformacion inducida por
esfuerzo, partiendo de temperaturas mayores que Af. Al igual que en el caso anterior,
este proceso consigue introducir defectos que favorecen la nucleacion de las variantes
inducidas en mayor medida en el ciclado superelastico, en detrimento del resto de
variantes alternativas, también cristalograficamente compatibles con la orientacion del
cristal de austenita. El hecho de que una variante se forme en la martensita de manera
preferencial respecto al resto, provoca la deformacién macroscépica del material [Per84,
Rio87].

Entrenamiento mediante ciclado termomecénico. Este método es en realidad una
combinacidn de los dos anteriores. Lo que se hace es aplicar un esfuerzo externo, no tan
grande como para inducir la martensita mediante esfuerzo, y ciclar térmicamente la
muestra hasta que la transformacion y la retransformacion tengan lugar de manera
completa. Al igual que en los casos anteriores, la generacion y ordenacion de defectos
con la repeticion de los ciclos, especialmente dislocaciones, ayudan a la nucleacion de
variantes favorables al esfuerzo externo aplicado [Per84, Sad88]. La eficacia del

entrenamiento sera tanto mas rapida cuanto mayor sea el esfuerzo aplicado.
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2.3.2 Procesos de educacion con difusiéon atbmica:

El material, inicialmente en estado austenitico, se deforma induciendo la martensita
por esfuerzo solamente en una fraccion del espécimen. Esta martensita es
posteriormente estabilizada por envejecimiento a temperatura alta (pero por debajo de
As). Al enfriar el material, se produce el crecimiento de las placas estabilizadas de
manera preferencial a otras variantes, lo que produce una deformacion espontanea del
material. La deformacion conseguida es recuperada al calentar por la simple
retransformacion de la martensita formada en el enfriamiento. En realidad la martensita
estabilizada (previamente inducida por esfuerzo) esta presente a lo largo de todo el
proceso ya que los ciclos que se realizan son parciales (la martensita estabilizada no
llega a retransformarse completamente durante todo el proceso), y es la que sirve de
guia para el crecimiento de la martensita inducida por temperatura [Rap88, Cin95]. El
fendmeno de la estabilizacién de la martensita se describird con mas detalle en el
apartado 5 de este capitulo. En otros casos el doble efecto memoria se atribuye a la
deformacion plastica producida en un anico ciclo de deformacion, aunque también en

este caso se produce estabilizacién de la martensita [Liu991]

Otra forma de inducir el doble memoria de forma mediante mecanismos de difusion
atomica es la produccion de precipitados mediante algin tratamiento térmico a la vez
que se aplica un esfuerzo externo a la muestra. Algunos precipitados, especialmente
aquellos de formas alargadas (como los de Ti3Nis) forman campos de esfuerzos que se
acomodan a los esfuerzos externos. Una vez inducidos estos precipitados, los campos de
esfuerzos asociados a ellos pueden ser suficientes (incluso sin necesidad de esfuerzos
externos) para inducir unas variantes preferenciales en lugar de otras. Un caso particular
de este fendmeno es el llamado all round shape memory effect, que se explica a
continuacion [Hon86].

2.4 All round shape memory effect (ARSME)

Como hemos comentado antes, éste es un efecto que se puede considerar como

caso particular de induccién del efecto doble memoria de forma por mecanismos que
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involucran difusion atdmica. El envejecimiento de una aleacion binaria Ti-52at%Ni con
forma de placa alargada, se realiza cuando la plancha esta deformada de manera
concava. En principio, la formacion de los precipitados de TisNis se hace por igual en
toda la placa, aunque su orientacién es distinta en la zona de material tensionada (zona
exterior de la U) que en la zona de compresion (zona interior). En la primera los
precipitados se colocan segun la direccion <111>g, mas proxima a la direccion de
tension, mientras que en la segunda lo hacen en la direccién <111>g, mas proxima a la
perpendicular a la direccion de compresion. Cuando se induce la transformacion
martensitica se produce un cambio de la curvatura de manera espontanea (pasando de la
forma concava a la forma convexa) que se recupera al calentar y alcanzar la fase matriz
de nuevo. La explicacion a este curioso fendmeno se basa en la seleccidn de variantes
qgue producen las tensiones inherentes a estos precipitados (estas tensiones son
principalmente producidas por las deformaciones de la red en su intento por mantener la
coherencia con los precipitados). Las variantes de la fase R y martensita promovidas son
las que tienen la direccidbn maxima de expansion proxima a la direccion <111>g;
perpendicular a los precipitados, de manera que se reducen las tensiones de coherencia.
El resultado final es que en la zona comprimida habrd una extension espontanea
mientras que en la zona previamente extendida habra una compresion, provocando asi el

cambio de curvatura (figura 6) [Hon86].

lado tensionado
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Figura 6. Representacion del efecto All Round Shape Memory Effect (ARSME)
[Hon86].
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2.5 Efecto goma

Bajo ciertas condiciones, la deformacion al aplicar un esfuerzo externo al material
en la fase martensita (en su forma multivariante) puede ser de caracter reversible, de
manera que al relajar el esfuerzo aplicado se recupera la deformacion. Este efecto es
similar a la superelasticidad, pero se produce en estado martensitico y no involucra
ningun cambio de estructura (ni austenita-martensita, ni martensita-martensita). Se
necesita algin proceso previo, como la estabilizacion relativa de una cierta
configuracidn de variantes de la martensita, que haga que la energia libre de las nuevas
variantes, después de aplicado el esfuerzo, sea mayor que en la configuracién inicial.
Este efecto se atribuye al movimiento reversible de las interfases entre variantes después
del envejecimiento. Recientemente se ha intentado explicar el fendmeno mediante
nuevos mecanismos asociados con la ordenacion atomica de corto alcance [Ren97,
Oht01]. Este efecto también se relaciona con la estabilizacion de la martensita, que se
vera en mayor profundidad en el apartado 5 de este capitulo.

2.6 Pseudoelasticidad

Por pseudoelasticidad se conoce a la situacion en la que se obtienen grandes
deformaciones mediante aumento de la carga, recuperables al descargar a temperatura
constante, obteniendo asi ciclos cerrados en los graficos o—s De esta manera se
considera la superelasticidad y el efecto goma como casos particulares de
pseudoelasticidad. En el primero de ellos la causa es la transformacién de la martensita
inducida mediante esfuerzo, aspecto comentado anteriormente, mientras que el segundo

se debe al comportamiento de la martensita en si misma [Way83, Ots98].

3 Diagrama de fases del sistema Ni-Ti. Fases matrizy
martensiticas (B2, R, B19', B19).

Dadas las excelentes propiedades que las aleaciones binarias Ni-Ti han presentado

desde el comienzo del estudio de los materiales con memoria de forma, se han realizado
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bastantes esfuerzos para establecer el diagrama de fases en equilibrio de este sistema.
Aunque es posible encontrar varios trabajos en la bibliografia con matices en los que
aun existen controversias, varios de los aspectos mas interesantes, desde el punto de
vista de las aleaciones con memoria de forma, son comunes a todos ellos. En la figura 7
[Nag94] se muestra uno de estos trabajos realizado para todo el rango de composiciones
de la aleacion binaria. Por debajo de los 650 °C no existe un conocimiento claro del
diagrama de equilibrio, aunque se acepta de manera general que la zona de estabilidad

de la fase matriz es sumamente estrecha (entre 50.0 y 50.5 % at. Ni).
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Figura 7. Diagrama de fases en el equilibrio para el sistema binario Ni-Ti [Nag94].

Con la observacion del diagrama de fases en equilibrio se pueden conocer datos
como el punto de fusion del NiTi equiatomico o que el compuesto Ti;Ni se puede
formar por una reaccion peritéctica y el TiNiz por una eutéctica. También es facil
distinguir las fases de equilibrio que acompafiaran al TiNi (la Unica que sufre la
transformacion martensitica) cuando las composiciones sean ricas en Ni o en Ti pero no
muy lejanas de la aleacion equiatdmica. Sin embargo el diagrama no resulta suficiente
para explicar de una manera detallada la secuencia de la aparicion de estas fases

adicionales en la matriz cuando se enfria lentamente desde una temperatura alta o se
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realizan envejecimientos. Se han efectuado numerosos estudios sobre esta cuestion,
investigando las fases que aparecen en funcion de la temperatura y el tiempo de
envejecimiento para diversas aleaciones con composiciones diferentes. Una de las
motivaciones de realizar estos experimentos es precisamente comprobar la estabilidad
de las fases y el comportamiento de las mismas ante tratamientos térmicos a
temperaturas a las que la difusién empieza a ser un factor importante. Y mas aun, el
interés de estos experimentos en el estudio de las aleaciones con memoria de forma, es

caracterizar la evoluciéon de la transformacion martensitica con este envejecimiento.

Un trabajo claro y muy completo se puede encontrar en [Nis86] para una aleacion
Ti-52at%Ni. En la figura 8 se puede observar el diagrama TTT y determinar el tipo de
transformacion que experimenta el material en funcién del tiempo y temperatura del
tratamiento térmico. Aunque cabe decir que el producto final en equilibrio es siempre
NiTi + TiNiz (como predice el diagrama de fases en la figura 7), numerosas fases
intermedias de caracter metastable son observables en funcién de las condiciones del

envejecimiento. De este trabajo se desprende la secuencia de precipitacion:

NiTi — NiTi + TizNis — NiTi + TioNiz — NiTi + TiNis (4)
Y o OTiNi ® TiNi+TizNig
. l ATiNi+Ti3Nig+TipNiz A TiNi+TiNi3
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Figura 8. Gréafico TTT (tiempo-temperatura-transformacion) del sistema Nis;Tigg
[Nis86].
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en la que las primeras etapas aparecen solo a temperaturas bajas (menores que 680 °C) o
intermedias (entre 680 °C y 750 °C).

Todas estas fases, presentes en forma de precipitados en aleaciones ricas en niquel,
y algunas méas, como el Ti;Ni, se han caracterizado en numerosos trabajos obteniendo

sus estructuras, parametros de red y grupos espaciales.

Ti,Ni
Esta fase aparece en las aleaciones binarias de Ni-Ti cuando el contenido de titanio
en la matriz es mayoritario respecto al del niquel y resulta dificil de distinguir del
TisNiO debido a que sus parametros son sumamente parecidos. Su estructura es cubica
centrada en las caras (fcc) y su grupo espacial Fd3m (n°227). Su parametro de red es:
a=11.278 A

TiNis
Esta es la Gnica fase en equilibrio estable cuando el contenido de niquel en la
aleacion binaria es mayor que el de titanio. Presenta una estructura hexagonal compacta
y un grupo espacial P6s/mmc. Los parametros de red son:
a=5093A ¢=8276A

Ti3Niy
Es una fase metastable que tiene una estructura romboédrica (o trigonal) y su grupo
espacial es R3. Los parametros de red de la celda son:
a=6.70A «=1138°
En ocasiones también se utilizan unos ejes hexagonales para describir el sistema.
En trabajos antiguos es tipico encontrar estos precipitados identificados como Ti;1Niya,
con la misma estructura y parametros muy parecidos a los del TisNi4. Actualmente se

acepta que aquélla era una descripcion incorrecta .

Ti,Ni3
La dltima de las fases metastables mencionadas tiene una estructura monoclinica y
su grupo espacial es Bomm (n° 63) con parametros:
a=4439A b=4370A c=13544A y=89.3°
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La transformacion martensitica, como ya se ha comentado, es una transformacion
de estado sélido entre dos fases cristalinas. Estas fases han sido objeto de un estudio
extensivo desde un punto de vista cristalografico. En el caso de la aleacién binaria NiTi
y, en general, las aleaciones de la familia Ni-Ti, podemos distinguir la fase austenita
(B2) y varios tipos de martensita, entre las que podemos destacar la que se conoce como
fase R, una fase monoclinica (B19’) y una ortorrombica (B19). A continuacion, se
realiza una breve descripcion de estas fases, las cuales se han encontrado en el estudio

de las aleaciones que se presentan en este trabajo.

3.1 LaaustenitaB?2

La austenita, en las aleaciones del sistema Ni-Ti, corresponde a la fase que aparece
en el diagrama de fases (figura 7) en composiciones cercanas a la equiatdmica. Es una
estructura cubica simple ordenada de tipo B2 (comUnmente llamada también CsCl, con
posiciones de los atomos en 000 y Y4Y4L%), cuyo grupo espacial es Pm3m (n° 221)
(figura 9).

(110) B,

Figura 9. Representacion estructural de la fase austenitica (B2) en el sistema Ti-Ni.

Los parametros de red que podemos encontrar en la literatura pueden variar
significativamente, especialmente a causa de los elementos adicionales a la aleacion
binaria y la cantidad de los mismos. Sin embargo, incluso para la aleacién binaria, se

pueden encontrar valores dispares, generalmente comprendidos entre 2.9y 3.1 A.
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3.2 LafaseR

La fase R, es una estructura martensitica correspondiente a una distorsion
ortorrombica de la malla cubica (B2) en la direccion <111> (figura 10), aunque es mas
comun utilizar para su descripcion una red de tipo hexagonal. Su grupo espacial es
P31m (n°162) y un ejemplo de los parametros de red hallados para el Ni-Ti son:

a=738A ¢=532A c/a=0.7211
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Figura 10. Gréfico de la estructura de la fase R.

Esta fase martensitica, a veces también Ilamada premartensitica para describir una
transformacion que tiene lugar a una temperatura mas alta que la martensita final (M),
forma grupos autoacomodados que pueden tener hasta 4 posibles variantes. La relacion

de orientacién con la austenita es:

(111),,[1(0001),  <211>,,|| <2110 >,

La entalpia de la transformacion B2 — R es pequefia (inferior a los 6 J/g) en
comparacion con las transformaciones B2 - M o R — M, por ejemplo, del mismo Ni-
Ti. Asimismo, también es caracteristica de esta transformacion la presencia de una

histéresis pequefia (5-6 °C), debido a que en realidad es una pequefia deformacion
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microscopica de la austenita, mientras que la transformacion B2 —- M o R — M implica
un cambio estructural de la red sensiblemente mayor. La transformacion es
perfectamente reversible y muy estable bajo el ciclado téermico [McC94]. En el
microscopio electronico de transmisidn es posible distinguirla, mediante difraccion, por
la presencia de unos puntos extras situados a 1/3 y 2/3 de las posiciones <110> de la red
reciproca de la austenita [San71], mientras que en difraccion de rayos X se distingue

facilmente por el desdoblamiento de la reflexion {011} de la austenita [Har95].

Es posible encontrar esta fase en sistemas ternarios como Ti-Ni-Fe, Ti-Ni-Co y Ti-
Ni-Al, pero también se produce en el sistema binario Ni-Ti cuando se presentan ciertas
condiciones. Asi, en una aleacion NisTisp homogeneizada (es decir, que ha sido
sometida a un tratamiento térmico suficientemente prolongado en la zona donde B2 es
estable), la fase R no aparece, aunque si que lo hace espontaneamente después de varios
ciclos térmicos. Tambiéen las aleaciones ricas en niquel parecen favorecer la formacion
de la fase R mediante una transformacion directa B2 — R — M y una inversa M — B2,
mayormente gracias a la presencia de precipitados de TisNi, que introducen los campos
de deformacion favorables [Miy862]. La fase R en este caso se produce por nucleacion,

preferentemente en zonas con esfuerzos internos grandes, y posterior crecimiento.

Para la secuencia de transformacion B2 — R — M, se ha llegado a postular la
hipotesis de una transformacion inconmensurable de segundo orden que precede a la
aparicion de la fase R, puesto en evidencia por medidas de resistividad eléctrica y
difraccion de electrones (observacion de puntos de subestructuras difusas cercanas a las
posiciones 1/3 <110>g,, aunque esta posibilidad no ha sido completamente confirmada
[Liu97].

3.3 Lafase B19

La indexacion de la martensita no es trivial ya que las estructuras obtenidas
divergen esencialmente en los valores de los parametros de red y en los valores de las
posiciones atomicas (figura 11). En el capitulo 3 de esta memoria se pueden encontrar

un conjunto de varios valores referenciados por otros autores, aunque la mayoria de



Capitulo 1.- Introduccién 20

ellos estan en torno a los parametros de red a =288 A, b =412 A, c =462 Ayp=

97°, para el caso de aleaciones binarias cercanas a la equiatémica.

(010) B'19
phase B'19

Figura 11. Esquema de la estructura de la martensita B19’ en el sistema Ni-Ti.

Entre la martensita monoclinica B19’ y la fase matriz existen 12 correspondencias
de red, lo que nos ofrece hasta doce posibles variantes en el proceso de

autoacomodacion de la martensita [Sab93]

Las relaciones de orientacion entre la austenita y la martensita son:
(100), [[(011) g, (110), [[(010) g, <00>g, || <100 >4,

mientras que entre la fase R y la martensita B19’son:
(010), [|(010) ;¢ (111),]1(011) 5 <102>, || <100 >4,

3.4 LafaseB19

Esta fase martensitica aparece en sistemas ternarios, como el Ni-Ti-Cu cuando se
sustituye el niquel por el cobre en cantidades de aproximadamente el 10 % at. o
mayores. En muchas ocasiones se considera como una fase premartensitica, en el
sentido que precede a la B19’, aunque si el contenido de cobre es suficientemente

elevado esta ultima puede no llegar a detectarse.
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La martensita B19 es ortorrombica y sus parametros dependen muy ligeramente de
la cantidad de cobre que contiene la aleacion, asi se pueden obtener desde a=2.89 A, b
=45A, c=4.26 A paraun 15 % at. de cobre hastaa=2.87 A, b =453 A, c=4.26 A
con el 25 % at. [Mob90], lo que muestra la estabilidad de los parametros de red con la

cantidad de cobre.

Las relaciones de orientacion entre la austenita y la martensita son las siguientes:
(001)g, [1(100)g;s  (10)g, [1(010)g,s  (110)g, || (001)4y

por lo que se pueden establecer seis correspondencias equivalentes de la red entre la
austenita y la martensita y por tanto seis variantes diferentes [Sab93]. Estas relaciones
pueden verse facilmente en la figura 12, donde se muestra la estructura de esta fase
[Ren01]. En esta figura también es posible apreciar el proceso de formacién del
twinning en las fases B19 y B19’, teniendo siempre de referencia la celda original de

austenita.

4 Termodinamicay cinética de la transformacion.

Por la naturaleza de transformaciones sin difusion, en una transformacion
martensitica no se producen cambios de composicion. El sistema termodinamico es,

pues, un sistema monocomponente con dos fases solidas de diferente estructura.

Se dice que la transformacion martensitica es termoelastica cuando la deformacion
gue produce la transformacién es absorbida elasticamente por la matriz (P) que rodea a
la martensita (M), de forma que existe un “equilibrio termoelastico” entre una energia

de origen quimico y una de origen elastico que controla el avance de la transformacion.

La fuerza motriz de la transformacion es la diferencia de energias libres quimicas o

estructurales de las fases matriz y martensita:

AG™(T,0)=GJ (T,0)-GE (T, o) (5)
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L ¢y, ll110],,

Ch1or

9778 bnm'"“ 10].32

Figura 12. Esquemas de la estructura de la fase austenitica (a), y las fases martensiticas
ortorrémbica (B19) y monoclinica (B19’) en el sistema Ni-Ti. También se encuentran
representados los procesos de formacion de twinning en ambas fases martensiticas.

El término AG; ™ es positivo a temperaturas altas (donde la fase matriz es la
estable) y negativo a bajas temperaturas (fase martensita estable). La transformacion
tendria lugar, en el caso ideal, a la temperatura To donde se anula AG_”" (figura 1), al

igual que una transformacion de primer orden tipica, como la fusion o vaporizacion. No
obstante, la transformacién no comienza en Ty sino que lo hace en Ms < Ty y esta

extendida en un cierto intervalo de temperaturas. La causa de esta diferencia es que el
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sistema necesita una energia suplementaria AG,, para compensar las energias de origen

no quimico que se ponen en juego cuando transcurre la transformacién y se oponen a
ella. La energia de deformacion elastica entre la fase matriz y martensita que se
almacena durante la transformacion es una contribucion esencial al térmico no quimico,
aungue también debe considerarse un término disipativo (irreversible) puesto de
manifiesto experimentalmente por la existencia de histéresis, el cual puede llegar a ser
incluso mas importante que el término elastico. El término eléstico proviene de la
acomodacion de los cambios de forma y volumen asociados a la transformacién. El
término disipativo incluye, por ejemplo, las energias de friccion en el movimiento de las
interfases e interaccion de las mismas con otras variantes o defectos, aunque todavia
existen algunas controversias por si este término provoca principalmente ondas

mecénicas [Ort88] o un calor de disipacion [Wol93].

Teniendo en cuenta estas contribuciones, la situacion de equilibrio para la
transformacion directa se puede expresar mediante las siguientes ecuaciones, en las
cuales los términos estan expresados en valor absoluto y los signos se marcan

explicitamente. Para la transformacion directa (P — M):

—AGEM+EST +ERM =0 (7)

mientras que para la transformacion inversa (M — P):

AGL P —EJ"P+ER™P=0 T<Tp (8)

_AG;:JHP_ESIIHP_FEQAPZO T>T0 (9)

Las ecuaciones indican como contribuyen cada uno de los términos a las
transformaciones directa e inversa. Asi, el término elastico se opone a la transformacién
directa, como se indica mediante el signo + en (7), y queda almacenado en la muestra
hasta que es recuperado en la inversa. Sin embargo promueve la retransformacion, como
indica el signo — en (8) y (9), hasta el punto que si el término es suficientemente
importante la transformacion inversa puede comenzar para temperaturas inferiores a To.

El termino friccional siempre se opone al cambio de fase, de ahi el signo positivo en las
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tres ecuaciones anteriores (7-9), y es el responsable de que exista una histéresis en la

transformacion martensitica.

Es importante puntualizar que las ecuaciones del equilibrio termoeléstico tienen
caracter local y solo se alcanza en la interfase matriz-martensita. Asi durante el proceso
de nucleacion de una nueva variante de martensita el sistema se encuentra en una
situacion momentanea de no equilibrio y la variante crece incontroladamente hasta
alcanzar un tamafio en el que la energia elastica acomodada por la matriz sea suficiente
como para compensar el exceso de energia libre acumulado tras la nucleacién. A partir
de entonces el crecimiento de la variante estara controlado por la situacion de equilibrio
termoelastico descrito en la ecuacion (7). Cuanto antes se alcance este equilibrio en
el proceso de crecimiento de la martensita tanto mé&s termoelastica serd la

transformacion.

La cinética de este tipo de transformaciones tiene lugar por crecimiento continuo de
plaquetas de martensita y la nucleacion de nuevas plaquetas, mientras enfriamos.
Cuando el enfriamiento se detiene, la transformacion cesa, y sélo continda si lo hace el
enfriamiento. El crecimiento se detiene cuando las plaquetas alcanzan obstaculos tales
como fronteras de grano, otros defectos u otra plaqueta. La transformacion inversa tiene
lugar al calentar, por movimiento inverso de las interfases martensita-austenita. De tal
forma que las plaquetas de martensita van desapareciendo en orden contrario al que
aparecieron. Deteniendo el calentamiento se detiene automaticamente la

retransformacion.

La causa mas frecuente de pérdida de termoelasticidad es la acomodacion de la
deformacion de la transformacién mediante deformacion plastica. En el caso de estas
transformaciones no-termoelasticas, la deformacion plastica que conllevan produce la
inmovilizacion de las interfases, de forma que la transformacién avanza sélo hasta un
cierto limite y ya no avanza mas aunque se continle enfriando. Ademas, la
reversibilidad de la transformacion se dificulta en gran manera aumentando
considerablemente la histéresis, y la transformacion inversa puede tener lugar por

nucleacion de la austenita dentro de la martensita.
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El concepto de transformacion martensitica termoelastica se opone al de
transformacion tipo burst. En las transformaciones tipo burst ésta se produce a saltos en
los que se transforma gran cantidad de martensita (tipicamente entre el 10 — 30 %), y
gue estan debidos a un proceso autocatalitico de nucleacién y rapido crecimiento de
numerosas variantes de martensita. En este caso es la frecuencia de nucleacion la que

controla globalmente la cinética de la transformacion.

Aungue en esta seccion se ha puesto especial hincapié en las transformaciones
inducidas por temperatura, como se mencion0 anteriormente, las transformaciones
martensiticas también se pueden inducir por aumento del esfuerzo externo aplicado
sobre el material, o incluso de forma mixta, con esfuerzo y variaciones de temperatura
combinados. En estos casos una ecuacion tipo Clausius-Clapeyron nos relaciona las
variables termodinamicas implicadas en el proceso, esfuerzo para inducir la

transformacion o°~" y temperatura:

dO'p_>m ,OAH (10)

dT el

donde p es la densidad del material (se considera igual en las dos fases), AH es el
cambio de entalpia de la transformacion, T, la temperatura critica y ¢ la deformacion
intrinseca asociada a la transformacion. De esta ecuacion se puede deducir que una
muestra sometida a un esfuerzo externo tiene una Ms mas alta si la inducimos
térmicamente. Por otra parte, cuanto mas baja es la temperatura es necesario un menor

esfuerzo para inducir la transformacién mecanicamente.

5 Estabilizacion de la martensita

El fendmeno en el cual, tras algin tratamiento térmico o mecénico, se produce un
aumento de las temperaturas de la transformacion inversa (As y Af) sin modificar las
temperaturas de la transformacion directa (Ms y Mf), generalmente observado sélo en el
primer ciclo inmediatamente después del tratamiento, se conoce como estabilizacion de

la martensita. En correspondencia con los efectos observados en las temperaturas de
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transformacion, en las transformaciones inducidas por esfuerzo la estabilizacion se
observa como un desplazamiento hacia esfuerzos menores en la curva oc—¢

correspondiente a la retransformacion.

Existen varias maneras de inducir este fendmeno, que se pueden clasificar como
térmicas 0 mecéanicas. Por lo que respecta a la estabilizacion térmica de la martensita,
ésta puede realizarse mediante un envejecimiento prolongado en martensita, método
ampliamente utilizado en las aleaciones base Cu. Otro método también comun es el
templado a martensita desde una temperatura en la que el material esta en la fase
austenitica. Las hip6tesis mas tradicionales para explicar este efecto son [Cha95]:

1) Los efectos del envejecimiento producen cambios en la estabilidad
relativa de las dos fases (cambios en las diferencias de energias libres)
por una reorganizacion atdmica en la martensita.

2) La produccién de anclajes (pinning) estaticos de las interfases en reposo
(ya sean interfases matriz-martensita o interfases entre variantes de
martensita) que impiden su avance, sin existir ningn cambio en la

estabilidad relativa de las fases.

Aunque el hecho de que este efecto se produzca so6lo en el primero de los ciclos
parece inducir a pensar que la segunda explicacion es mas factible, se han publicado
varios trabajos en el que se han observado efectos derivados de reordenaciones atomicas
en martensita producidas durante el envejecimiento, asi como rapidas recuperaciones

que tienen lugar en austenita, inmediatamente después de la retransformacion [Cha95].

Asimismo, recientemente se ha propuesto otro mecanismo, consistente en una
reordenacion atémica de corto alcance (dentro de la subred de la aleacion desordenada)
causada por el envejecimiento en martensita [Ren97], en lugar de la méas tradicional

explicacion que incluye una reordenacion de largo alcance.

Por lo que respecta a la induccion de la estabilizacion, también se puede realizar
mediante deformacion mecéanica de la martensita. Varias hipGtesis se han barajado para
explicar el posterior decremento del esfuerzo/aumento de la temperatura en la

retransformacion:
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1) Los defectos producidos con la deformacion inhiben el movimiento de las
interfases martensita-austenita, mientras que la posterior desaparicion del
efecto es debido a la aniquilacion de vacantes y la formacion de otra
estructura de martensita libre de las dislocaciones inducidas por
deformacion [Lin91].

2) La relajacion de la energia elastica acumulada a causa de la deformacion
en la martensita autoacomodada o de las dislocaciones inducidas por
deformacion [Pia93].

3) Un cambio en la configuracion de variantes de la martensita causado por
la deformacion lo que produce variaciones en la energia elastica y en el

término irreversible [Liu992].

La cantidad de desplazamiento en temperatura o esfuerzo es lo que habitualmente
se conoce como grado de estabilizacion. Este es un parametro que depende, en cada
aleacion, del tipo de tratamiento previo aplicado. Asi, si el proceso que se realiza es un
envejecimiento en martensita, la temperatura y el tiempo del tratamiento térmico son los
pardmetros que afectan de manera importante al grado de estabilizacion, siendo éste
mayor cuanto mayor sea la temperatura y/o el tiempo del envejecimiento, llegandose a

una saturacién del fenémeno.

En principio, la mayoria de aplicaciones para aleaciones con memoria de forma
necesitan unas temperaturas de transformacion estables, asi que la presencia de este
fendmeno puede ser un fuerte inconveniente. Gran parte de los trabajos relacionados
con la estabilizacion de la martensita se han realizado en aleaciones base Cu y Au-Cd,
ya que no se ha observado en todo los sistemas de aleaciones con memoria de forma.
Asi, por ejemplo, hasta este trabajo, s6lo se habia observado la estabilizacion térmica de
la martensita en aleaciones base Ni-Ti en [Hsi98], aunque se habian realizado trabajos

con estabilizacién mecéanica en estas aleaciones.
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6 Parametros que influyen en la transformacién martensitica.

Aislar el papel que juegan cada uno de los diferentes factores que influencian la
transformacion martensitica es sumamente dificil, ya que la mayoria de ellos estan
estrechamente relacionados entre si. Esta dificultad se extiende incluso a pardmetros tan
simples, en apariencia, como la determinacion de las temperaturas de la transformacion.
Asimismo, realizar comparaciones basadas en varias fuentes bibliograficas no siempre
resulta una tarea sencilla y evidente, principalmente debido a los diferentes métodos de
preparacion de las muestras o al historial de las mismas, asi como las diferentes técnicas
experimentales utilizadas para determinar variables como las temperaturas de
transformacion. Por otra parte, la transformacion martensitica es sumamente sensible a
multitud de parametros, con lo que pequefias variaciones de éstos pueden dar resultados
notablemente dispares.

A pesar de ello, en este apartado se intentaran recopilar algunos de los resultados
mas generales en la bibliografia referentes a estos factores que afectan a la

transformacion.

Aleaciones binarias.

La primera variable a tener en cuenta de cara a las temperaturas de la
transformacion es la composicion de la aleacion metélica. ElI NiTi equiatomico tiene
una Ms ligeramente por encima de la temperatura ambiente, valor que se mantiene
bastante constante si la aleacién se enriquece con titanio. Sin embargo el
enriquecimiento de la aleacion con niquel provoca un rapido descenso de Ms, como
muestra la figura 13 [Lar98]. Asimismo, las aleaciones con composiciones mayoritarias
en niquel parecen favorecer la formacion de la fase R, asi como la formacion de

precipitados ricos en Ni tras tratamientos téermicos a altas temperaturas [Miy862].

Aleaciones ternarias.

La adicion de elementos ternarios sustituyendo, bien los &tomos de Ni bien los
de Ti, afecta a la transformacion martensitica asi como a la aparicion de la fase R. A
continuacion se hace un breve resumen de algunas de las maltiples posibilidades que se

pueden encontrar en la bibliografia.
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Figura 13. Influencia de la temperatura de Ms en funcién de la concentracion relativa de
Niy Tien el sistema Ni-Ti [Lar98].

Hf: La adicion de Hf por Ti hace que la transformacion martensitica se produzca a
temperaturas mayores, haciéndose notable el efecto cuando la concentracion de éste es
elevada (> 8 % at.), llegando a sobrepasar los 300 °C de Ms con la substitucion del 20 %
at. [Ang95]

Zr: La adicién de este elemento por &omos de Ti reporta resultados muy
semejantes a los obtenidos con el Hf por lo que respecta a los valores de la variacion de

temperatura por % at. de Zr. [Hsi98]

Mn: Aunqgue los primeros trabajos parecian mostrar que la adicién de Mn, no
afectaba a las temperaturas de transformacion, parece claro que sustituyendo por &tomos
de Ni y Ti por igual, se consigue un importante descenso de las temperaturas de

transformacion (a un ritmo incluso superior a 60 °C/% at. Mn) [Hui91, T6t91]

Cu: La baja concentracion de Cu provoca un descenso inicial de las temperaturas
de transformacion [Lob97]. Mayores cantidades de este elemento provoca oscilaciones

en el comportamiento de las temperaturas de transformacion como se muestra en la
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figura 14 [Sat01]. Asimismo, la adicion de Cu a costa del Ni por encima del 10 % at.
provoca la aparicion de una fase martensitica nueva (B19) adicional a la B19’ a
temperaturas mas altas que aquélla, como se puede observar en la figura 14. Cuando la
cantidad de cobre excede del 15 % at., generalmente s6lo de habla de la existencia de la
fase B19.

! 1 !
0 10 20 30 % at. %Cu
TISON 150 - xcux

Figura 14. Representacion de la temperatura de transformacién Ms en funcién del
contenido de Cu sustituyendo Ni en el sistema Ni-Ti [Sat01].

Pd, Pt, Au: Hasta la fecha el sistema ternario con Pd se ha estudiado con mas
profundidad que los otros dos. La sustitucion de 0, 20, 30, 35, 40, 45, 50 % at. de Pd por
Ni provoca el aumento considerable de las temperaturas de transformacién (Ms =
85,110, 230, 310, 380, 455, 540 °C, respectivamente) [Gol95, XuY97]. También puede
presentar la doble transformacién B2-B19-B19” como en el sistema Ni-Ti-Cu. Sin
embargo la variacion de las temperaturas de transformacion sufre efectos similares en
los tres sistemas (pequefias cantidades del tercer elemento hace bajar las temperaturas
de transformacion primero para después aumentarlas de manera continua y pronunciada
(Ms en torno a los 500 °C cuando hay un 30 % at. de Pt) [Bey95]. En cuanto al Au se
obtiene una Ms de 400 °C cuando se ha sustituido el 40 % at. de Au [WuS90].
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Al: La baja concentracion de Al no provoca un efecto significativo en las
temperaturas de transformacion [Lob97]. Las aleaciones ternarias con aluminio

muestran facilidad para la aparicion de la fase R.

Nb: La adicion de Nb a las aleaciones binarias de Ni-Ti ha estado motivada
principalmente por el aumento de la histéresis, lo que supone una ventaja para algunas
aplicaciones, como uniones de tubos para conducciones [Mel86]. Sin embargo esta
sustitucion también viene acompafiada de una importante reduccién de las temperaturas
de transformacion especialmente cuando se sustituye por Ti. Cuando la sustitucion es a

costa del Ni, dicho descenso es muy ligero. [Pia92]

Cr: La adicién de este elemento baja notablemente las temperaturas de
transformacion a un ritmo de entre 45 y 65 °C por % at. [Hos97, Lob97].

Co: La adicién de Co también hace descender las temperaturas de transformacion
aunque a ritmos alrededor de los 15-30 °C por % at. [Hos97]. La fase R se observa con
facilidad en estas aleaciones [Pon95].

Fe: Las aleaciones Ni-Ti-Fe también muestran fase R y ha sido también estudiada
de manera extensa. El ritmo de descenso de las temperaturas de transformacion es de
unos -50 °C/% at. Fe [Lar98].

V: La adicién de V en cantidades pequefias hace decrecer las temperaturas de
transformacion ligeramente (por endurecimiento de la solucion sélida), efecto que se
invierte cuando alcanzamos y sobrepasamos el 3 % at. de V [Lin99].

Laminado (en caliente y en frio)

El laminado en caliente, utilizado para dar forma al material, puede influenciar de
manera considerable las temperaturas de transformacion. Un efecto inmediato, el
endurecimiento de la fase matriz, ha sido descrito en algunos trabajos [Jea94], el cual
resulta mas marcado cuanto mas baja sea la temperatura del proceso, es decir, cuanto
mas cercanas sean las condiciones al laminado en frio. Este efecto se atribuye a la

creacion de dislocaciones durante el procedimiento de laminado.
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En la aleacion cercana a la equiatomica NiTi, el laminado a temperaturas
intermedias (500 - 600 °C) puede producir la aparicion de la fase R, asi como un doble
pico en la transformacion R — B19’, segin [Mor96], que se discutira mas
detalladamente en el capitulo 3. Aparte de estos efectos macroscopicos, la densidad
homogénea de dislocaciones es considerablemente mayor a los laminados producidos a
temperaturas superiores, en ocasiones formando subestructuras celulares poligonizadas
[Mor96].

El laminado en frio introduce un nimero importante de defectos estructurales
(dislocaciones, maclas finas en la martensita, deformacion de los granos originales,
promocion de ciertas variantes de martensita,...) cuyo principal efecto macroscopico es

reducir la temperatura Ms [Lar98].

Tratamientos térmicos

Los tratamientos térmicos son basicos en la restauracion y la recristalizacion del
material. Después de algunos procesos, como tratamientos termomecanicos o laminado,
los materiales pueden estar densamente poblados de defectos que pueden ser
eliminados, total o parcialmente, sometiendo la aleacion a una alta temperatura durante
un espacio de tiempo determinado. La eliminacion de estos defectos produce el efecto
inverso a la produccion de los mismos. Asi, la eliminacion de las dislocaciones del
laminado en frio provoca un aumento de las temperaturas de transformacion [Lar98].
Sin embargo, estos tratamientos pueden provocar la aparicion de precipitados, lo que
puede hacer mover las temperaturas hacia valores mayores o menores (seglin la
composicion y el tipo de envejecimiento realizado) o modificar las propiedades

mecanicas del material [Sab82].

En el caso de los materiales inicialmente amorfos, los tratamientos iniciales de
cristalizacion son imprescindibles para obtener aleaciones con la transformacion
martensitica y, por tanto, el efecto memoria de forma. Sin embargo, la manera de
hacerlo (temperatura y tiempo respecto a la temperatura de cristalizacion) pueden
conducir a diferentes microestructuras y, por tanto, a distintos comportamientos en la

transformacion, como se describe en [Dal01] y en el capitulo 6 de este trabajo.
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Ciclado térmico

Habitualmente el efecto inmediato de este proceso es el endurecimiento del
material. El ciclado térmico contribuye a introducir dislocaciones a través de la
transformacion directa e inversa, las cuales hacen disminuir Ms con el nimero de ciclos
en caso de una aleacion homogeneizada a alta temperatura, donde las dislocaciones se
mueven libremente [Air84, Miy861]. En caso de que exista una distribucion fina de
precipitados, el cambio de temperaturas de transformacion no se produce de manera tan
pronunciada [Pon95], aunque hay trabajos que muestran resultados inversos [Kwa87].
Asimismo, también el ciclado térmico favorece la aparicion de la fase R [Miy862].

Impurezas

Las impurezas tales como el oxigeno, el nitrégeno y el carbono conducen a la
formacion de TisNi,Ox y TiCxNiix que tienen como consecuencia inmediata alterar la
composicion de la matriz. La creacion de estos compuestos tiene el efecto de disminuir
las temperaturas de transformacion (Ms) de manera directa con el aumento de la
cantidad de oxigeno, asi como también se ha observado una disminucion del tamafio de

grano en aleaciones sometidas previamente a un laminado en frio [Oli97].

El efecto de las impurezas, especialmente el efecto del oxigeno, es particulamente
critico en las aleaciones fabricadas mediante la metalurgia de polvo. En estas aleaciones
se puede observar una importante sensibilidad a las impurezas, las cuales hacen bajar las
temperaturas de transformacion y fragilizan la fase matriz. Adicionalmente, la oxidacién
en la superficie, asi como la baja adhesion entre las particulas de polvo conducen

frecuentemente a una fractura intergranular.

Dislocaciones

Ya se ha mencionado anteriormente algunos efectos de las dislocaciones cuando
son producidas mediante algin proceso de los previamente explicados. Simplemente
vale la pena mencionar en este subapartado que en [Miy862] se sefiala que las
estructuras internas influencian los esfuerzos criticos de deslizamiento om y or. El
primero es el esfuerzo necesario para el movimiento de las juntas de macla o las
interfases de las variantes de martensita, mientras que oy es el esfuerzo necesario para

iniciar la fase R. Estos valores son hasta tres veces mayores en una aleacion con un alto
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contenido de dislocaciones que en otra con una fuerte precipitacion, lo que induce a
pensar que el efecto de las dislocaciones en el impedimento del movimiento de las
interfases dentro de la martensita y la fase R es mucho mayor que en el caso de los

precipitados.

Tamario de los precipitados

No esté claro el efecto de los precipitados en las temperaturas de transformacién y
si juegan a favor o en contra de la Ms dependiendo de su efecto sobre Ty (cambio de
composicion) y/o sobre el endurecimiento de la matriz [Hor01]

Tamaio de grano/afinadores de grano

El tamafio de grano también tiene su papel en las temperaturas de transformacion.
Diversos procesos que hacen disminuir el tamafio de grano, como la temperatura de
templado, el ritmo de enfriamiento en las aleaciones obtenidas por solidificacion rapida,
la tasa de impurezas, los tratamientos termomecanicos,... nos muestran la tendencia a la

disminucion de la temperatura Ms.

Asimismo, adiciones de algunos elementos acttan de afinadores de grano. El boro,
por ejemplo, aumenta la ductilidad y ayuda a disminuir el tamafio de grano (actla de
ralentizador del crecimiento del mismo) sin cambiar las propiedades de memoria de

forma en una aleacion de NiTiPd [Yan93].

7 Solidificacién rapida por el método de melt-spinning

7.1 Introduccién

A pesar de que las técnicas de solidificacion rapida datan de casi 40 afios, su
aplicacion a las aleaciones con memoria de forma sélo se remonta a algo menos de una
década. Aunque el término de solidificacion rapida es bastante impreciso, de manera
arbitraria se considera que un fendmeno es de solidificacion rapida cuando el descenso
de la temperatura asciende a valores superiores a 10° K/s, siendo habitual que dicho

parametro sea cercano a los 10° K/s. Una de las técnicas comprendidas en este grupo es
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la conocida como melt-spinning, método utilizado para la fabricacion de las aleaciones

en forma de cintas que se estudian en este trabajo.

7.2 Planar flow casting (melt-spinning). Proceso de solidificacion

Las aleaciones que se procesan mediante solidificacion rapida por la técnica de
melt-spinning suelen ser fragmentos de lingotes masivos de la composicion deseada, a
menudo elaborados previamente mediante técnicas convencionales o, en ocasiones,

metalurgia en polvo.

Estas porciones de material son introducidas en un tubo de cuarzo (figura 15) en
cuyo extremo conico se ha realizado un orificio o ranura de dimensiones determinadas.
La abertura esta localizada justo sobre una rueda metalica de radio conocido a una

distancia establecida. La aleacion se funde mediante induccion de alta frecuencia por

Presion de gas

i

Solenoide

Aleacion

Orificio

Cinta

Figura 15. Esquema del dispositivo de fabricacion de cintas mediante solidificacion
rapida conocido como melt-spinning.
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medio de un solenoide que envuelve al tubo de cuarzo. Una vez fundida la aleacion y
alcanzada la temperatura deseada, la mezcla se expulsa a través de la boquilla gracias a
la presion ejercida por un gas inerte. EI contacto con la rueda en rotacion provoca la
solidificacién casi instantanea del metal fundido, asi como importantes esfuerzos de
cizalla. Si el orificio en el extremo del tubo de cuarzo es de forma rectangular la
variante se conoce como planar flow casting, facilitando asi el procedimiento de

manufactura del material en forma de largas cintas.

Esta técnica resulta especialmente beneficiosa para aleaciones Ni-Ti ya que son
muy duras y mediante este método, no sélo se reduce el tiempo de fabricacion de la
muestra, sino que también disminuye el nimero de etapas tipicas del proceso de
fabricacién de aleaciones en forma de laminas delgadas mediante las técnicas
convencionales. El resultado final es la obtencién de cintas delgadas y regulares aptas

para potenciales aplicaciones industriales.

7.3 Parametros en el proceso de fabricacion y calidad de la cinta

El proceso de solidificacion de las cintas puede ser sumamente sensible a
pequefas variaciones de alguno de los numerosos parametros existentes durante el
desarrollo del mismo. Factores como la velocidad de la rueda, la temperatura del metal
fundido expulsado, el grosor de la boquilla o la presion de eyeccion afectan a la
viscosidad del fluido y al grosor de la cinta. Otras variables como el material de la
rueda, su temperatura, y la distancia entre ésta y el orificio de salida influyen en la
adhesion y calidad de la cinta. Los analisis quimicos de las cintas no reflejan

composiciones muy diferentes a las del material masivo [INC99].

Con la finalidad de obtener cintas anchas y de buena calidad, es decir, un material
no demasiado fragil con una superficie suave y sin agujeros o grietas, se ha de optimizar
la combinacion de todos estos factores en funcién de las aleaciones deseadas. La idea es

evitar lo dos tipos de porosidad que se han observado:
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1) agujeros micrométricos causados por la formacion de microburbujas de gas
durante la solidificacion, dependiendo de la viscosidad del gas y del metal
fundido.

2) grandes poros debidos al desgarro de la cinta de la superficie de la rueda, que
puede ser favorecido por una falta de buenas propiedades mecanicas de la
aleacion o la fuerza de adhesion de la superficie del disco. Este defecto puede

ser minimizado aumentando el didmetro de la rueda.

Para algunas composiciones, como el Ni-Ti, es particularmente dificil obtener
cintas que no sean muy fragiles o simplemente pequefios fragmentos o “polvo™.
Asimismo la amorfizacion total o parcial de las cintas (obtenidas en composiciones
NixsTisoCugs Y TizgNisoNbyg) trae como consecuencia una calidad excelente en el
resultado final (especialmente en la suavidad de la superficie y la ductilidad de las
cintas). La adicion de Zr en NiysTisoCuzs 0 Re en NisoTiz,Hf1g mejora la ductilidad y la
suavidad de la superficie, aunque también disminuye Ms como efecto secundario
[INC99].

El sobrecalentamiento del metal fundido es uno de los principales factores y uno
de los parametros mas sensibles que afectan a la calidad de las cintas y su subsecuente
comportamiento mecénico, posiblemente debido a la variacion de la viscosidad del

fluido en funcion de la temperatura.

Sin embargo hay numerosos factores adicionales que pueden tener su mayor o
menor contribucion a la obtencion de resultados finales diferentes. Por ejemplo, la
velocidad de la rueda controla el espesor de la cinta, mientras que su temperatura y
material pueden variar la adherencia y la conductividad térmica al material fundido; la
distancia entre el orificio y la rueda influye en la produccion de burbujas y en la
uniformidad del producto; las dimensiones del orificio y la presion de eyeccién pueden
cambiar el flujo del metal fundido; el tipo de gas utilizado introduce impurezas en el

material,....
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7.4 Algunas caracteristicas de las cintas fabricadas mediante melt-

spinning

Conviene mencionar algunas propiedades comunes a las aleaciones producidas

mediante melt-spinning.

Asi por ejemplo, es habitual observar que las aleaciones fabricadas mediante este
método tienen unas temperaturas de transformacion mas bajas [Zhu93, Mat94] e
histéresis mas elevadas que las correspondientes aleaciones convencionales [Dut97].
Ademas la reduccion del tamafio de grano (y el consiguiente descenso de las
temperaturas de transformacién) a medida que se incrementa el ritmo de enfriamiento,
ha sido comprobado en diversos trabajos [Dut99]. Por lo que respecta a las propiedades
mecanicas existen algunos trabajos que apuntan mejoras en el amortiguamiento en la
fase martensitica, la superelasticidad en la austenita, el mddulo de Young y el limite
elastico [Fur93]. Sin embargo también hay trabajos que apuntan a una disminucion del
caracter termoelastico y el efecto memoria [Zhu93], mientras que otros sefialan la

tendencia contraria [Nam90].

También se ha comprobado que la homogeneidad en la composicién se
incrementa con el ritmo de enfriamiento, asi como la extension de la solubilidad y los
rangos de homogeneidad de las fases de equilibrio. Por otra parte pueden producirse

fases cristalinas metaestables no presentes en el equilibrio [Ega98].

Una caracterizacion mas detallada de materiales fabricados mediante esta técnica

se podra ver en posteriores capitulos de este trabajo.
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2.- SISTEMAS

EXPERIMENTALES UTILIZADOS

1 Calorimetria Diferencial de Barrido

1.1 Introduccion

La calorimetria diferencial de barrido (DSC) es una técnica en la que se sigue la
evolucion del flujo de calor intercambiado entre la muestra y el sistema detector del
calorimetro en funcion de la temperatura (o el tiempo) mientras la temperatura de la
muestra, la cual suele estar en una atmosfera controlada, esta habitualmente programada
mediante rampas térmicas, aunque también pueden efectuarse medidas a temperatura
constante. La deteccion se realiza mediante un montaje diferencial entre la muestra y

una referencia inerte.

Con esta técnica es posible determinar la temperatura a la cual se producen
algunos procesos experimentados por diversos materiales, como transiciones de fase y
reacciones quimicas, asi como el flujo de calor asociado, bien sea éste exotérmico o
endotérmico. En particular, es posible hallar las temperaturas de las transformaciones
martensiticas y el cambio de entalpia asociada a la transformacion de fase, al ser ésta de

primer orden.

1.2 DSC de compensacion de potencia. DSC-7 de Perkin-Elmer

Bésicamente se pueden dividir los tipos de DSC comerciales en dos grupos: los
DTA o DSC convencionales y los DSC de compensacion de potencia. Aunque el
aspecto externo entre ambos puede ser similar, la filosofia de trabajo es claramente
diferente. El tipo de aparato utilizado en la mayoria de los termogramas que aparecen en

esta presentacion, o cuyos resultados son referidos, pertenece al segundo grupo.
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Concretamente el modelo empleado en el laboratorio de Fisica de Materials de la U.1.B.
es el DSC-7 de Perkin-Elmer.

En los calorimetros diferenciales de compensacion de potencia la muestra y la
referencia se mantienen a la misma temperatura (AT = Ts - T, = 0, donde T es la
temperatura de la muestra y T, la de la referencia) durante todo el programa. El ajuste
continuo y automatico de la temperatura se realiza mediante unos pequefios elementos
calefactores (“hornos”), cada uno de los cuales contiene una resistencia calefactora de
platino, que aporta energia térmica mediante efecto Joule y un sensor de temperatura
también de platino. Tanto los calefactores como los sensores estan envueltos en un
bloque a temperatura constante y situados bajo los crisoles de la muestra y la referencia
(figura 1).
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Figura 1. Dibujo esquematico de un DSC de compensacion de potencia, donde S sefiala
el compartimento para la muestra y R el de la referencia. Los nimeros 1y 2 indican las
resistencias de platino que miden la temperatura y suministran la potencia calefactora.

Durante el calentamiento, los dos calefactores proporcionan la misma potencia,
produciendo asi el cambio de temperatura correspondiente a la rampa inicial
programada. En caso de producirse una diferencia de las temperaturas medidas en el
horno de la muestra y de la referencia, ésta se compensa casi inmediatamente mediante
un circuito de control que intenta igualar el flujo de calor incrementando o
disminuyendo la potencia calefactora. Dicha potencia es proporcional a la diferencia de
temperatura remanente y se registra en funcion de la temperatura de referencia o el

tiempo, visualizdndose como una desviacion de la linea de base. Finalmente la integral
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en el tiempo sobre la potencia de compensacion (W) es proporcional al calor absorbido

0 desarrollado por la muestra, por lo que (jW dt) esta relacionado con el calor de la

reaccion o transformacion. Estas desviaciones de la linea de base, tanto en la direccion
exotérmica como endotérmica, dependen de la mayor o menor energia que se ha tenido
que suministrar a la muestra respecto a la referencia. El criterio seguido en todos los
termogramas, a menos que se indique lo contrario, es que los picos hacia arriba estan

asociados a procesos endotérmicos.

El rango de temperaturas de uso del calorimetro, sin utilizar el sistema de
refrigeracion exterior, es de 25 °C a 730 °C, alcanzando un limite inferior de -50 °C,
aproximadamente, cuando se utiliza éste. Las rampas de temperatura seleccionables
estan comprendidas entre los 0.1 y los 200 °C/min en intervalos de 0.1 °C/min, aunque
en la practica totalidad de nuestros experimentos se han utilizado rampas de 10 °C/min,
tanto para el calentamiento como para el enfriamiento. El ritmo de variacién de la
temperatura en los enfriamientos también afecta a las temperaturas minimas a las cuales
el aparato puede llegar a controlar, siendo éstas alrededor de los 50 °C (-40 °C con el
sistema de refrigeracion) para rampas de 10 °C/min o 170 °C para 100 °C/min. El
microprocesador con el que opera el calorimetro permite una precision en el control de
la temperatura de +0.1 °C. Un flujo continuo de nitrégeno gaseoso (entre 25 y 30
ml/min) se inyecta a las celdas donde se aloja la muestra con la finalidad de disminuir la
humedad del ambiente en la atmdsfera de trabajo y atenuar los efectos de la

condensacion.

1.3 Calibracion

A la hora de realizar experimentos cuantitativos es necesario hacer una
calibracién en el rango de temperaturas de trabajo cada vez que se produzca un cambio
que pueda alterar la respuesta del calorimetro. Esto incluye situaciones como
variaciones en el gas de purgado o el flujo del mismo, cambios en las rampas de
temperatura en nuestros experimentos o situaciones singulares, como el cambio de la
celda del aparato. En los instrumentos comerciales la calibracion que puede hacer el

usuario es relativamente sencilla. Se suele realizar un experimento de calentamiento con
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un material patron (por ejemplo indio) en un rango de temperaturas en torno al punto de
fusion y con los valores del calorimetro que vienen de fabrica. El cruce de la tangente
de la maxima pendiente con la linea de base nos indica la temperatura de fusion
registrada en el experimento y ésta se compara con la esperada, asi como también se
compara el calor de fusion calculado a partir del termograma con el valor teérico. Estos
valores se introducen en el software, el cual hard los ajustes pertinentes cada vez que

realicemos una medida con el calorimetro.

También se deberan tener en cuenta otros factores que pueden alterar, en mayor o
menor medida, nuestra calibracion. Cuando realizamos medidas, parametros adicionales
como la conductividad térmica, capacidad calorifica, masa y estructura (hoja, polvo,
granulada,...) de la muestra o la resistencia térmica entre la muestra y el sensor de
temperatura, la cantidad de calor de la transformacion y las variaciones en la simetria

entre la muestra y la referencia también pueden alterar nuestros registros.

1.4 Latransformacion martensitica en el DSC

Cuando estudiamos una transformacion de primer orden cualquiera y, en
particular, la transformacidén martensitica, es posible calcular el cambio de entropia de la
transformacion, asi como la fraccion de material transformado x(T) (especialmente util
para visualizar la histéresis del material), Unicamente a partir de los termogramas
obtenidos mediante el DSC. Para ello calculamos el cambio de entropia asociada a la
transformacion mediante los parametros obtenidos del calorimetro:

J»ﬁQdT

1
dt -

45(T) = T

inicio

. : . dT .
donde Q es el calor intercambiado en la transformacion y it la velocidad de

calentamiento o enfriamiento. Suponiendo que AS(T) es proporcional a la cantidad de

material transformado x(T) podemos estimar:

KN j xR dT

total inicio

(2)
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en el que ASya s el cambio de entropia asociado a la toda transformacion, definida
como:

-1 dl
T

final
AQ\dT
4 Stotal = e | e

inicio dt dt (3)

De esta manera, mediante la ecuacion 2, es posible obtener la cantidad de material
transformado en funcién de la temperatura de manera exacta, en caso de que no haya
irreversibilidades. En las transformaciones martensiticas termoelasticas las
irreversibilidades no son muy elevadas, con lo que esta ecuacién nos da un valor
aproximado bastante bueno. También se puede utilizar la ecuacion 2 para ver con
claridad el ciclo de histéresis de la transformacion y hallar las temperaturas de las
transformaciones directa e inversa de nuestra muestra. Para este Ultimo propdsito se

deberé escoger alguno de los varios métodos arbitrarios (todos ellos de extendido uso)

para determinar esas temperaturas de transformacion mediante un DSC (figura 2):
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os P N Figura 2. Ejemplos de diversos criterios
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transformacion martensitica a partir de
un mismo termograma. a) visualmente,
b) onset y ¢) integracion.

06
044

3 50 %
024

Cantidad de martensita

130 150 170 190 210 230
Temperatura (°C)

1) Latemperatura a la que la medida se separa de la linea de base (figura 2.a).
2) La temperatura a la cual se cruzan la tangente a la maxima pendiente del pico
de flujo de calor con la linea de base (figura 2.b).
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3) La temperatura a la cual se alcanza un determinado porcentaje fijo de la

fraccion transformada (figura 2.¢)

En el presente trabajo el criterio méas utilizado ha sido el Gltimo de ellos, tomando
habitualmente porcentajes, a menos que se diga especificamente lo contrario, del 10 %
para Ms 'y As y del 90 % para Mf y Af. Del mismo modo se ha determinado en varias
ocasiones las temperaturas cuando la mitad del material ha transformado (50 %) o la

temperatura de pico, que es el punto mas alejado de la linea de base.

Otro punto a resaltar es que, a pesar de haberse utilizado la hipotesis de que la
entropia es proporcional a la cantidad de material transformado, los resultados hubieran
sido similares de haber empleado el cambio de entalpia en lugar del cambio de entropia,
especialmente cuando los picos de los termogramas no son muy anchos, es decir, la

transformacion no esta muy extendida en temperatura.

1.5 Preparaciéon de las muestras

Debido a la poca masa que significaria para el calorimetro un Gnico trozo de cinta
de las dimensiones del crisol del DSC, el uso de varios pedazos se considera mucho mas
apropiado. No obstante, es necesario emplear unos platillos de aluminio, no sélo por
comodidad de manejo, sino principalmente para mejorar la conductividad térmica entre
ellos. La masa de cinta empleada en el interior depende, obviamente, del nimero y
dimensiones de los pedazos, oscilando en la mayoria de muestras medidas entre los 15y

25 mg.

En el proceso de empaquetamiento se utiliza una capsula de aluminio, una tapa del
mismo material pero de diametro ligeramente menor y una prensa especial, obteniendo
tras el proceso de compresion las piezas totalmente compactadas. En el caso de la
referencia el proceso es exactamente el mismo, pero con la diferencia de que no

colocamos nada entre la capsula y la tapa antes del prensado.
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En las muestras fabricadas convencionalmente no se utilizan estos Utiles de
aluminio, asi como tampoco se emplean los platillos como referencias vacias. Los
pedazos cortados de las muestras mediante la sierra de baja velocidad se colocan
directamente en el crisol correspondiente del DSC por alguna de las caras que sean mas
lisas.

2 Analisis termomecanico

El analisis termomecanico (TMA) es un término que se utiliza al realizar una
medida de volumen o longitud bajo tension o compresion en funcién de la temperatura.
En este supuesto puede considerarse la dilatometria como caso limite de medidas de
longitud en funcion de la temperatura, ya que la carga aplicada se minimiza hasta el
punto de reducirse unicamente al contacto del sensor de posicion con la muestra. Si se
introducen variaciones en el esfuerzo aplicado, en funcién del tiempo de medida, la
técnica se llama analisis mecanico dinamico (DMA). En este trabajo se pueden
encontrar resultados realizados con las dos técnicas: mediante TMA y mediante DMA.

2.1 Ciclado termomecéanico

Tanto el entrenamiento de las muestras para conseguir el efecto doble memoria de
forma como el estudio del efecto memoria de forma simple mediante ciclado
termomecanico (transformacion inducida por temperatura bajo carga constante -tension
en nuestro caso-) se llevaron a cabo en un aparato especialmente disefiado para el
trabajo con cintas delgadas, como las fabricadas mediante melt-spinning. La figura 3

representa el dispositivo utilizado en sendas vistas frontal y lateral.

Las rampas de temperatura se consiguen mediante el calentamiento y
enfriamiento de un liquido que esta en un bafo termostatico comercial de 12 | de
capacidad. EIl propio bafio también homogeneiza la temperatura del fluido mediante la
agitacion del mismo. Los fluidos que se han empleado son una disolucién de
dietilenglicol en agua (para uso con temperaturas mas bajas), aceite de silicona (para el

trabajo con temperaturas por encima de ambiente) y un tipo de aceite disefiado para
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altas temperaturas (que alcanza hasta los 250 °C). El bafio termostatico de Haake consta
de una consigna para establecer la temperatura deseada, un indicador de la temperatura
del bafio, la sonda de regulacion Pt100, el regulador electronico de la temperatura, la
serpentina de enfriamiento, el cuerpo calefactor y las bombas aspirante e impelente
independientes una de la otra y de la regulacion electronica. El rango de temperaturas de
trabajo, y en particular la temperatura maxima a alcanzar, dependera del material de los

tubos de circulacion exteriores asi como del tipo de fluido que se use.

1.- Muestra o 6.- Cuerpo del LVDT

2.- Mordaza movil 7.- Nlcleo del LVDT

3.- Mordaza fija 8.- Poleas

4.- Bombas aspirante e impelente, 9.- Regulador de la posicion del LVDT
termopar interno, serpentina de 10.- Peso exterior
enfriamiento y cuerpo calefactor 11 - Controlador de las temperaturas

5.- Termopar externo 12.- Circulacién exterior del fluido

Figura 3. Esquema de a) una vista frontal y b) una vista lateral del dispositivo utilizado
para el ciclado termomecanico de las cintas fabricadas mediante melt-spinning.

La muestra, inmersa en el fluido, estd asegurada mediante dos agarres o0 mordazas,
uno en cada extremo de la misma. El inferior esta sujeto a una estructura fija, mientras
que el superior se encarga de transmitir el peso de una carga mediante un hilo de nylon.
Esto permite variar el valor del esfuerzo para series diferentes de una manera sencilla.
El nacleo del transductor diferencial variable lineal (LVDT) también esta fijo al agarre
superior, registrando las variaciones de longitud que sufre la muestra cuando la

temperatura del fluido se incrementa o decrece.
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Para la mayoria de experimentos relacionados con el andlisis termomecéanico se
necesitan medidas muy precisas de pequefios cambios de longitud y por ello, a menudo,
se utiliza un LVDT para tal finalidad. Este es un aparato cuyo ntcleo esté situado, sin
rozamientos, dentro de una bobina, de manera que un cambio posicional de éste se
traduce en una variacion lineal en el voltaje de salida. Asi conseguimos un registro de la
evolucion en la longitud de la muestra debido a cambios de temperatura o estructurales
con una resolucion del orden de 0.01 um. Existen unos transductores que corrigen los
cambios de longitud debido a las variaciones térmicas de la varilla Ilamados LVDT
diferenciales, aunque no se han utilizado en nuestros experimentos. La sefial producida
por el cuerpo del LVDT es amplificada, después de lo cual el voltaje es legible y
registrable con la amplitud y signo correctos. El dispositivo empleado en este
dispositivo tiene un desplazamiento nominal de +1 mm, mientras que el error maximo
del transductor es de +1 %. Habitualmente se utilizan estos sistemas para medir
distancias, desplazamientos y, con la ayuda de dispositivos adecuados, cualquier
cantidad mecéanica que pueda ser transformada en desplazamientos (como fuerzas,

presiones, torsiones, deformaciones y vibraciones).

El MC 2A es un acondicionador de sefial para transductores inductivos que puede
procesar desde cantidades estaticas hasta frecuencias de 100 Hz y que necesita un
voltaje DC para operar. El voltaje de salida del amplificador es de +5 V, guardando
siempre la proporcionalidad con la cantidad medida por el transductor. La lectura del
voltaje de salida se recoge mediante un multimetro, que a su vez envia el valor a una

tarjeta de adquisicion instalada en un PC.

La temperatura se mide mediante un termopar exterior situado lo méas cerca
posible de la muestra, ya que el del bafio estd bastante lejos de ella. El termopar
adicional esta conectado a un compensador electronico de la punta fria del termopar. A
su vez este esta conectado a un multimetro para la lectura del voltaje que sale del
corrector. Una vez mas el multimetro facilita la lectura a la tarjeta de adquisicion del
PC, que mediante un pequefio programa en BASIC permite archivar y registrar en
tiempo real los valores de la temperatura y variacion del voltaje del LVDT.
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Para comprobar el régimen operativo y de linealidad del LVDT se realizé una
calibracién mediante un tornillo micrométrico. Se verifico que el rango operativo lineal
del dispositivo se extendia entre los +6 V de salida, obteniendo valores ligeramente
defectuosos fuera de ese limite, y se calculd el factor de conversion tension de
salida/cambio de elongacion siendo éste de 5V/mm, como sefialaba la calibracion de
fabrica. En la figura 4 se muestra los resultados de la calibracion realizada.
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Figura 4. Representacion de la relacién entrada-salida dada por el LVDT en una
calibracion realizada mediante un tornillo micrométrico.

2.2 DMA

El DMA es un desarrollo mas avanzado que el andlisis termomecéanico, ya que en
este tipo de experimentos se afiaden cambios periddicos (arménicos) en el esfuerzo o
deformacion aplicados a la muestra. La ventaja es el enlace directo del aparato de
medida con la muestra, aunque representa cierta dificultad llegar a interpretar la medida

macroscopica en funcién del origen microscoépico.
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A pesar de que el dispositivo del DMA aplica un esfuerzo dependiente del tiempo,
generalmente de forma armonica, éste puede ser tal que nos permita funcionar en
extension, compresion, flexion o torsidn, asi como trabajar en cualquiera de los modos
anteriores en funcion de la temperatura. Las variable relevantes con las que opera el
instrumento son esfuerzo, deformacion, frecuencia, temperatura, tiempo y dimensiones

de la muestra.

La aplicacién mas comun de este tipo de aparatos es el testeo del comportamiento
mecénico de los materiales por lo que respecta a las propiedades anelasticas (como la
friccion interna) o transiciones estructurales (la transicion vitrea en los polimeros es un
ejemplo), ya que los materiales en el régimen elastico muestran deformaciones

practicamente independientes del tiempo para un esfuerzo dado.

Bajo determinadas condiciones la mayoria de materiales no son perfectamente
elasticos ni viscosos, sino que se comportan de una forma intermedia, y es posible
explicar su comportamiento mediante una combinacion de las leyes que rigen el
comportamiento de ambos, la ley de Hooke y la ley de Newton, respectivamente. Este
régimen viscoelastico incluye el tiempo como variable. La deformacion resultante de un
material viscoelastico sometido a un esfuerzo sinusoidal, también sera del tipo
sinusoidal, aunque fuera de fase respecto al esfuerzo aplicado, debido a la disipacion de
energia en forma de calor o amortiguamiento. En estos casos es comun definir 6 como
la diferencia de fase entre el esfuerzo y la deformacion; la tangente de esta fase (tg o) es
una medida de la friccion interna. Para describir el experimento se puede definir un
maédulo complejo donde la componente real del mddulo es la que se mantiene en fase
(la parte elastica de la deformacion) mientras que la parte imaginaria es la componente
fuera de fase (la parte viscosa de la misma). Esta division se puede aplicar para los tres
tipos de moddulos: Young, cizalla y volumico. Del mismo modo, ambas partes del
maédulo se pueden relacionar con diferentes contribuciones a la energia intercambiada
por ciclo oscilatorio, siendo posible obtener la energia disipada en funcion,
exclusivamente, de la componente viscosa del modulo asi como de la energia elastica
acumulada a partir de la componente puramente elastica. A partir de los datos
principales obtenidos por el DMA, principalmente deformacion y fase, muchas de las

magnitudes secundarias pueden calcularse.
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2.2.1 Instrumentos para el DMA

Los analizadores mecéanicos dinamicos se pueden dividir en resonantes o de

frecuencia definida.

Si se hace vibrar una muestra sobre un rango de frecuencias, la frecuencia de
resonancia es la que produce un méaximo de amplitud de vibracion. Esta a su vez se
puede relacionar con el modulo de Young. En caso de que se permita a la muestra
oscilar libremente, como ocurre en los DMA resonantes, entonces ésta lo hara, de
manera natural, a la frecuencia de resonancia con amplitudes decrecientes
exponencialmente debido a la amortiguacion. El ritmo de decaimiento es una medida de
cuanta amortiguacion hay. EIl pendulo de torsion es el aparato perteneciente a esta clase

mas extendido en uso.

Los elementos méas importantes en los DMA de frecuencia definida son el
generador de la fuerza y el medidor de la deformacion. Estas sefiales son recogidas,
procesadas por un controlador y transmitidas posteriormente a un ordenador. Mediante
la técnica de vibracion forzada también es posible hallar la amortiguacion a partir del
ancho de la curva de amplitud relativa en funcién de la frecuencia o midiendo la
“driving force” necesaria para mantener a amplitud constante de vibracion a la

frecuencia de resonancia (en lo que se llama técnica de vibracion forzada).

2.2.2 Perkin EImer DMA 7

El aparato, cuyo esbozo aparece en la figura 5, nos permite la caracterizacion de
un amplio rango de materiales, desde muestras blandas como elastémeros y peliculas
delgadas, hasta muestras duras como compuestos y ceramicos. En él se miden,
tipicamente, cambios en el comportamiento mecéanico, como el moédulo o la
amortiguacion, en funcion de la temperatura, tiempo, frecuencia, esfuerzo o alguna
combinacion de estos parametros. Los resultados de los mismos pueden ser

complementarios a los realizados por medio de otras técnicas.
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Figura 5. Dibujo que muestra el aspecto
exterior del Perkin EImer DMA 7.

El sistema estd formado por cuatro componentes principales: una varilla como
cuerpo central (con el sistema de medida y de montaje de la muestra), un motor de
fuerza lineal, un LVDT aislado térmicamente, un deposito de refrigerante y un horno. El
cuerpo central que recorre la longitud del aparato es el dispositivo a partir del cual se
aplican los esfuerzos a la muestra. El sistema de medida y la muestra se encuentran en
la parte inferior de este nucleo (figura 6). El aparato nos permite seis modos de
operacion: barrido de temperatura con el ritmo de variacion de temperatura constante
(frecuencia y amplitud de esfuerzos constantes —el valor constante del esfuerzo
aplicado se conoce como esfuerzo estatico, mientras que el valor de la amplitud
armonica que se sobreimpone al valor estatico es el esfuerzo dinamico-) , barrido en
tiempo (temperatura, frecuencia y esfuerzos constantes), barrido en frecuencias
incrementandolas o decrementandolas (temperatura y esfuerzos constantes), barrido en
esfuerzos en el que los esfuerzos dinamico y estatico varian a un ritmo constante
(temperatura y frecuencia constantes), creep recovery en el que se estudia la evolucion
con el tiempo (temperatura constante o a saltos, esfuerzo estatico constante) y TMA
(fuerza estatica constante y ritmo de variacion de temperatura constante, lo que viene a
ser un andlisis dilatométrico). Asimismo hay varios sistemas de medida para

acomodarse a un amplio tipo de muestras y geometrias: flexion a 3 puntos (para testeo
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mecanico clasico de materiales con modulo elevado, muestras solidas en placas, tubos,
cilindros o alambres), placas paralelas (para materiales con bajo mddulo), extension

(peliculas o alambres), cantilever simple o doble (para muestras con modulo medio).

Motor de la fuerza lineal

Compartimento aislado térmicamente

LVDT

Cuerpo central de la varilla

Sistema de medida intercambiable

Horno

Deposito de refrigerante y del horno

Figura 6. Componentes principales del cuerpo del DMA 7 de Perkin Elmer.

El control, por otra parte, puede llevarse a cabo manteniendo la amplitud del
esfuerzo constante o manteniendo una amplitud de deformacién constante. En un
experimento corriente, el DMA mide la amplitud de la deformacion y su fase de retardo,
la posicion media de la prueba (mediante un LVDT) y controla los esfuerzos dindmico y
estatico aplicados, la frecuencia y el programa de temperatura. La deformacion y el
esfuerzo efectivos se calculan teniendo en cuenta la geometria de la muestra y el sistema
de medida. Tambien es posible inyectar nitrogeno para purgar el habitaculo de la
muestra, en caso de que se considere necesario su uso. El rango de frecuencias
operativas con el instrumento va desde 0.01 Hz hasta 20 Hz, mientras que los limites de
aplicacion de la fuerza total es de 2500 mN en compresion y de 1300 mN en tension.

Estos limites pueden suponer serias restricciones sobre la geometria de las muestras,
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segun el modo operativo que se emplee. Asi, por ejemplo, en el modo de extension las

muestras deben de ser muy delgadas para conseguir aplicar esfuerzos del orden de MPa.

2.2.2.1 Modo de extension

Hay dos accesorios de laton para emplear el DMA en el modo de extensién, el
de peliculas y el de "fibras". El accesorio de peliculas, que puede ser usado tanto por
peliculas como por fibras, sujeta la muestra en cada extremo de la misma mediante un
unico y pequefio tornillo de masa reducida. El segundo accesorio usa dos tornillos para
asegurar la muestra a cada extremo (figura 7) y se puede usar tanto con la parte
tangencial de las mordazas en direccion a la muestra como hacia fuera. Es de suma
importancia para mejorar los resultados del experimento, en el uso de cualquiera de los
dos tipos de mordaza, asegurarse que las mordazas que sujetan la muestra, asi como la
muestra una vez asegurada a las mismas, estan alineadas. Otra de las precauciones a
tomar serd la correcta ubicacién del termopar encargado de medir la temperatura de la

muestra.

——— Sostén de la sonda

. >« Collar roscado
%f\ ~—_ Cinta adhesiva resistente
| __— aaltas temperaturas

| Cable del termopar

§ Cinta adhesiva resistente
L j a altas temperaturas
|

Aislante del termopar

Mordaza superior ——— '
Muestra
Mordaza inferior

— |
- <———————Tuerca hexagonal

Figura 7. Vista detallada del brazo del modo de extension, apropiado para trabajar con
cintas delgadas o alambres.
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Antes de comenzar el experimento y seleccionar el modo de extension es
necesario tarar el sistema y tomar el cero. Una vez hecho esto se introduce la
informacién de la muestra y se monta la misma para, a continuacion, medir el espacio
que hay entre las mordazas que nos dara la altura “efectiva” de la muestra.
Posteriormente se fijan las variables del experimento (esfuerzos estéticos y dinamicos —
procurando que éste sea menor que el primero—, asi como frecuencia, tipo de control de

la muestra, temperaturas y valores de las rampas,...) y se comienza la medida.

2.2.3 La transformacioén martensitica estudiada mediante DMA

Mediante el DMA es posible caracterizar diferentes aspectos de las
transformaciones martensiticas. En particular, es posible estudiar la friccion interna, la
cual esta relacionada con la energia disipada y, adicionalmente, es una medida de los
mecanismos irreversibles que contribuyen a la histéresis. Asimismo también es posible
estudiar el médulo elastico, que esta relacionado con el cambio de las propiedades

mecanicas debidas a la transformacion de fase.

Para una transformacién martensitica inducida mediante temperatura, el rango de
la transformacion estd caracterizado por un pico de friccion interna y un minimo del
modulo, tanto en la transformacion directa como inversa. A pesar de que se han
desarrollado diferentes modelos para explicar el origen fisico de la friccidn interna,
todos ellos coinciden en descomponer la friccién interna en tres contribuciones:

(IF), =(IF ) +(IF)pr +(IF),, (4)
donde (IF)y es la parte transitoria que sOlo aparece cuando hay variacion de
temperatura, (IF)pr esta relacionada con mecanismos de la transformacion de fase no
dependientes de la variacion de la temperatura y (IF)in: €s la friccion interna intrinseca,

la cual estd compuesta por las contribuciones de ambas fases.

3 Lamaquina de ensayos mecanicos

La méaquina de ensayos Zwick Z100/TL3A de los Serveis Cientificotécnics de la
UIB consta de los siguientes elementos bésicos: el bastidor, que es el cuerpo de la
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maquina, una unidad de control y medicion, un sensor de fuerza, un extensémetro
digital, un juego de mordazas, un controlador manual, una cdmara de temperatura y un

ordenador que también controla el aparato y permite registrar los datos (figura 8).

Figura 8. Fotografia de la maquina de ensayos Zwick Z100 perteneciente a los Serveis
Cientificotecnics de la U.1.B.

La fuerza maxima que puede hacer la maquina de ensayos es de 100 kN en tension
o compresion. Mediante un captador de fuerza se transforma la magnitud fisica fuerza
en una tension eléctrica medible. EI movimiento del travesafio se realiza mediante un
husillo de bolas. El sistema motor tiene una resolucion de 0.87 um con una
reproducibilidad de la posicion de +2 um. No obstante, es posible realizar la
adquisicion de la elongacion de una manera mas precisa utilizando el extensémetro

digital. Este es un sistema de medida de desplazamiento que determina la extension



Capitulo 2.- Sistemas experimentales utilizados 66

producida entre dos puntos. Se ajusta a la muestra con una fuerza maxima de 0.15 N y
la resolucion que tiene en los experimentos cuando se sitda sobre la muestra es de 0.4

pm.

La cdmara de temperatura tiene un sistema de control con un sensor de temperatura
montado en la ruta de la circulacion de aire. También dispone de un controlador
adicional de seguridad para que no sobrepase los limites de temperatura establecidos, es
decir, -150 °C y 400 °C. EIl tiempo de calentamiento de 20 a 250 °C es de
aproximadamente 35 minutos, mientras que el tiempo empleado para ir de 20 a -80 °C
es de unos 12 minutos. Adicionalmente se ha colocado un termopar cercano a la
muestra para tener una lectura mas fiable de la temperatura local en los alrededores de

la zona de interés.

Las cintas se aseguran mediante unas mordazas especiales, adaptadas para asir con
seguridad muestras tan delgadas. Una medida adicional que mejora el comportamiento
mecanico de las mismas es proteger, mediante papel de aluminio, la parte de las cintas
en contacto con las mordazas, ya que la parte interior de las mismas tiene un relieve que
favorece la formacion de fracturas en esta zona, enmascarando asi los verdaderos

resultados y provocando la rotura prematura de la muestra.

Una vez colocada la cinta y medido el cero de fuerza, es posible comenzar los
ciclos, mediante el incremento y disminucion de la tensidn a una temperatura constante.
Los valores adquiridos por el controlador nos permiten visualizar en tiempo real el

diagrama esfuerzo-deformacion y el comportamiento mecanico de la muestra.

En una transformacién martensitica, aparte de los tipicos estudios de fractura,
fatiga, célculo del modulo de elasticidad de ambas fases, limite de elasticidad,
comportamiento plastico, etc. observables en un rango amplio de materiales, también es
posible estudiar la transformacion martensitica inducida por esfuerzo (superelasticidad)

asi como el efecto goma, caracteristicas mas especificas de este tipo de materiales.
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4 Difraccion de rayos X

Para la realizacién de los experimentos de difraccion de rayos X se han utilizado
los dos instrumentos disponibles en los Serveis Cientificotécnics de la U.I.B., uno de
ellos preparado para trabajar a temperatura ambiente y otro a temperatura superior a la
del entorno.

1.- Compartimento protector de
radiacion

2.- Cajon con la terminal de control

3.- Estante

4.- Panel de controles

5.- Difractometro

Figura 9. Imagen del difractdmetro de rayos X Siemens D5000 para el anélisis de
muestras a temperatura ambiente perteneciente a los Serveis Cientificotecnics de la
U.l.B.
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4.1 Difractometro a temperatura ambiente

El aparato de difraccion de rayos X a temperatura ambiente es un Siemens D5000,
controlado y automatizado mediante ordenador (figura 9). El disefio del sistema de
medida esta formado por el gonidmetro, el tubo y su sistema de apoyo, los diafragmas
de apertura y del detector y el detector en si mismo. Todo ello estd montado en un
disefio vertical. El goniometro, cuyo didmetro del circulo de medida es de 401 mm, esté
motorizado, ajustando la posicién angular del detector y la muestra mediante pasos
discretos en una configuracion 6-26. Esto es sinonimo de que cuando el angulo entre la
muestra y el haz incidente es &, el formado entre éste y el detector es 26 (figura 10). La
precision del mecanismo es mejor que 0.01° en todo el rango angular de medida, es
decir, desde los 0 a los 168 °, mientras que la velocidad maxima de barrido que permite

el motor del sistema es de 200 °/min.

Foco ST T .

Tubo de
Rayos X

i RS Diafragma

o “+ del detector
Diafragma Diafragma ... Kp ..

de apertura de radiacion
dispersada

i Circulo de St .

i - - 7
_\focallzacmn Muestra

M3 Circulo de o
“~... medida .-~

Ty -

a.- Angulo de apertura
6.- Angulo de incidencia
26.- Angulo de difraccion

Figura 10. Esquema de la configuracion 8- 26 que es la utilizada por el difractometro
a temperatura ambiente Siemens D5000.

El tubo de rayos X contiene un &nodo de Cu con conexion a tierra 'y una ventana de
escape lateral. Esta conectado con una fuente de alimentacion que le proporciona la
tension y corriente determinadas por el usuario en cada medida (40 kV y 30 mA en
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nuestras aleaciones metélicas). Su sosten es principalmente la primera proteccion contra
la radiacion y contiene la apertura de salida de las ondas, junto con un mecanismo de
seguridad para cerrar la misma. Las aperturas de Soller, que evitan la dispersion lateral
del haz con un angulo de apertura de 2.3 °, estan colocadas a continuacién del cafion y
precediendo al diafragma de apertura.. A continuacion, antes de que las ondas lleguen a
la muestra, se encuentra el diafragma de apertura colocado perpendicularmente al haz
de incidencia y al goniometro. Este primer diafragma es de 1 mm y delimita el area de
la muestra irradiada; su funcion principal es limitar la divergencia vertical de la

radiacion.

La radiacion que emerge de la linea focal del tubo de rayos X llega a la muestra,
cuya superficie plana esta situada tangencialmente al circulo de focalizacion en todo
momento, a pesar de que el portamuestras rota a una velocidad angular constante
manteniendo la configuracion 6-26. Cada vez que se satisface la condicion de Bragg, el
haz primario se refleja de la muestra al detector. Mientras éste y la electronica de
medida relacionada miden la intensidad de la radiacion reflejada, la posicion angular de
las reflexiones se muestra en el controlador. De esta manera se obtienen pulsos o
patrones de difraccién. También se han colocado aperturas antes de llegar al detector, la
primera de 1 mm, seguida de otra de Soller y una final de 0.1 mm para evitar la
dispersion de las ondas electromagnéticas. Finalmente, antes de llegar al detector, la
radiacion pasa por un monocromador secundario de grafito para eliminar la Kg del
cobre, actuando asi como un filtro que mejora la claridad en la representacion de las

reflexiones. El detector usado en este difractdmetro es de centelleo.

El aparato dispone de una unidad controladora que se encarga de las posiciones de
los dispositivos de medida y la muestra y sus movimientos. Asimismo también se
dispone de una terminal que permite el trabajo con el aparato de manera independiente
al ordenador. En este panel también encontramos informacion del estado de la medida
en tiempo real a la vez que controla los elementos fisicos que se encargan de las
posiciones de medida. También incorpora una interfaz para la conexién de un ordenador

que permite controlar y programar los parametros de nuestro experimento.
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Hay diferentes tipos de portamuestras, aunque en los experimentos recogidos en
este trabajo siempre se ha usado el disefiado especificamente para muestras en polvo.
Para fijar las muestras (siempre sélidas) en forma de cintas metélicas, o las fabricadas
convencionalmente, se ha colocado plastilina y ajustado posteriormente la altura de la

muestra para que quedase a ras del soporte.

Circulo de
focalizacion

Ventana

Detector

alta temperatur

Circulo-de
medida

Figura 11. Esquema de la configuracion 6- & en la que se basa el difractdmetro para
temperatura por encima de ambiente de los Serveis Cientificotécnics de la U.1.B.

4.2 Difractometro a alta temperatura.

El difractémetro con controlador de temperatura es de disefio similar al anterior, de
hecho el modelo del difractometro es un Siemens D5000 al igual que el otro, aunque
cambian algunos detalles, como la camara de temperatura y el sistema de deteccion. La
arquitectura del sistema es diferente ya que la configuracion es 6-6(figura 11). A
efectos practicos esto Unicamente implica que el tubo se mueve un angulo 6 con

respecto la horizontal, que coincide con la superficie de la muestra, mientras que el
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detector se mueve el mismo angulo & en sentido contrario. La cadmara esta preparada
para trabajar en alto vacio (< 10° mbar) o con atmésfera controlada (nitrégeno,
oxigeno, argon,...). Asimismo es necesario un dispositivo calefactor y refrigerador para
el control de la temperatura en el portamuestras. En este difractbmetro no se han

colocado ni aperturas ni diafragmas.

La camara de alta temperatura consiste en un cilindro de acero inoxidable con doble
pared y refrigerado mediante un circuito de agua. Esta equipada con una ventana de
irradiacion de berilio (casi totalmente transparente a la radiacion K, del Cu) y con una
tapa que lleva dos electrodos para calentar las muestras y el entorno de las mismas,
electrodos que utilizan el mismo flujo de agua que llega a la camara como método para
refrigerarse. La cdmara estd fija en el centro del goniémetro y con una orientacion
totalmente horizontal. Los dos electrodos estan conectados a una placa metalica (Pt en
nuestro caso) que se halla en el plano de la medida (conteniendo el circulo de
focalizacién). También el detector es diferente al anterior ya que éste es de tipo
posicional con un rango de medida simultaneo de 10 °.

La temperatura maxima de trabajo depende del dispositivo de medida de la
temperatura. Con el termopar disponible, fabricado de Pt-PtRh , no es posible superar
los 1800 °C. En caso de usar un termopar de WRe el valor méximo asciende hasta los
2400 °C y si, en lugar de emplear un termopar utilizamos un pirometro éptico, podemos
llegar hasta la temperatura maxima soportada por el sistema (2800 °C). La temperatura
minima es la temperatura ambiente ya que el sistema de refrigeracion consiste en un

simple circuito de agua que va al generador de rayos X y a la cdmara.

5 Microscopia electrénica de transmision

5.1 Microscopio electronico de transmision Hitachi H600

La figura 12 nos muestra el conjunto del microscopio de transmision y sus paneles

de control. Lo mas sobresaliente del equipo es la columna, por la que viajan los
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electrones y la que contiene las lentes magnéticas. Su interior se mantiene libre de

impurezas y a un vacio elevado mediante dos bombas difusoras y dos rotatorias.

Figura 12. Fotografia del microscopio electronico de transmision Hitachi H600.

El haz de electrones que finalmente forma la imagen, emerge inicialmente del
cafion electrénico, situado en la parte superior de la columna. El cafién estd compuesto
por tres electrodos, lo que se conoce como el sistema triodo. EI primero de los tres
electrodos, el catodo, es la verdadera fuente de electrones y se mantiene a un potencial
negativo de hasta -100 kV. Esta formado por un filamento de wolframio que se calienta
a temperaturas elevadas (unos 2200 °C) mediante una corriente eléctrica que le hace
emitir electrones por efecto termoionico. El segundo electrodo es un cilindro de
Wehnelt que rodea al filamento y estd a un potencial controlable por el usuario del
orden de 200 a 400 V mas negativo que el filamento. Este electrodo tiene como funcién
focalizar los electrones que salen del filamento de manera similar a una lente
electrostatica. Por Gltimo esta el &nodo conectado a tierra y situado justo después del
cilindro de Wehnelt.
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A continuacion del cafidn se encuentra el eje de la columna, que en la practica es
el eje dptico de todo el sistema. El sistema de iluminacion electrénica del microscopio
estd formado por tres lentes condensadoras que concentran el haz de electrones sobre la
zona de la muestra a observar. El haz de rayos proyectados por el sistema de lentes
condensadoras atraviesa la muestra con un diametro que puede alcanzar los 0.2 pum,

aunque normalmente se trabaja con un tamario de 2 um.

Una vez atravesada la muestra, también en la columna, nos encontramos con el
sistema de formacion de la imagen, que consta de la lente objetivo, una lente intermedia
y dos lentes proyectoras. La primera de ellas es la mas importante de todo el equipo,
puesto que la resolucion de la imagen depende fundamentalmente de su calidad y de la
buena correccion de sus aberraciones. En el modo de operacion de iluminacion normal
(o imagen) la lente objetivo forma una primera imagen de la muestra, real e invertida,
que no es mas que una distribucion espacial de intensidades. Esta sirve de objeto para la
lente intermedia, cuyas bobinas pueden variar la intensidad dentro de un amplio margen
de valores, controlando asi la magnificacion de la imagen. Finalmente, las lentes
proyectoras aumentan la imagen producida por la lente intermedia y la proyectan sobre
la pantalla fosforescente o sobre la placa fotografica. La magnificacion de la imagen
final puede ir desde los 200 a los 300000 aumentos. El control de las corrientes de las

lentes es totalmente automatico.

En el modo de operacion de difraccion los haces difractados por la muestra son
focalizados por la lente objetivo sobre su plano focal imagen. Haciendo que la lente
intermedia focalice sobre este plano se obtiene sobre la pantalla de observacién el
diagrama de difraccion de electrones, aumentado en un cierto factor variable (longitud
de camara de 200, 400, 800, 1200 y 1600 mm). El cambio de un modo de operacion a

otro estd automatizado y se realiza simplemente apretando una tecla.

La pantalla de observacion esta recubierta de un material fosforescente que, al ser
expuesta al haz de electrones emite una luz verde de intensidad proporcional a la
intensidad del haz, lo que permite visualizar la imagen. Asimismo, es posible registrar
la imagen sobre una placa fotografica sensible al haz de electrones, de tamafio 119 x 88

mm, con un tamafio de la zona de exposicion de 88 x 73 mm. La placa esta situada justo
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debajo de la pantalla fosforescente, la cual se levanta para exponer la placa al haz. Un
fotometro situado cerca de la pantalla indica el tiempo idoneo de exposicion, si bien el
usuario tiene libertad para variar este valor. La apertura y cierre del obturador, asi como

el cambio de placa, son automaticos.

El microscopio de transmision cuenta con varios juegos de diafragmas o
aperturas, cada uno de ellos con una funcion determinada. Uno de ellos es la apertura
Ilamada selector de area situada en el plano donde se forma la primera imagen y que
permite obtener diagramas de difraccion de area seleccionada (“selected area diffraction
patterns”, SADP). Colocar un diafragma en esta posicion de diametro D es equivalente
a colocar uno de diametro D/M sobre la muestra, donde M es la magnificacion de la
primera imagen. Solo los electrones que han atravesado la zona de la muestra encerrada
por la apertura de didmetro D/M llegaran a la pantalla, tanto para formar la imagen
como el diafragma de difraccion. En este modo de operacion la magnificacion maxima
es de 100000x. EI menor de los diafragmas permite seleccionar una zona de muestra de
unos 0.8 um de diametro. Sobre el plano focal imagen de la lente objetivo se tiene otra
serie de aperturas, con diametros entre 0.15 y 0.03 mm; la de menor didmetro permite
seleccionar s6lo uno de los haces difractados que emergen de la muestra. Estas aperturas
intervienen de manera importante, tanto en el modo de observacion de campo claro
donde se selecciona Unicamente el haz transmitido (paralelo al eje Odptico y
perpendicular a la pantalla de observacion) como en el modo de campo oscuro en el que
se selecciona solamente uno de los haces difractados. El equipo permite también la
observacion en campo oscuro centrado, utilizando para ello unas placas deflectoras que
inclinan el haz emergente del sistema de lentes condensadoras antes de atravesar la
muestra. La desviacion se efectta de tal modo que el haz difractado a seleccionar quede
paralelo al eje Optico, con lo cual se consigue una menor aberracién esférica en la

imagen de campo oscuro.

La resolucion del microscopio electronico depende principalmente del voltaje
acelerador y, en segundo término, de la calidad y grado de correccion de aberraciones
de las lentes. En el Hitachi H600 a 100 kV, la resolucion maxima obtenible es de 4.5 A.

Casi tan importante como el microscopio es la calidad de la muestra; cuando la
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superficie de la misma esta oxidada o contaminada, la calidad de la imagen se

empobrece y el poder de resolucion disminuye de forma considerable.

La muestra, siempre en forma de discos delgados de 3 mm de didmetro, se coloca
sobre un brazo portamuestras, que se introduce en la columna entre las lentes
condensadoras y la lente objetivo. El portamuestras queda encajado en un dispositivo
mecanico que permite el movimiento horizontal en X e Y (=1 mm de recorrido) sobre el
plano perpendicular al eje dptico, lo que permite variar la zona de la muestra en
observacion, asi como pequefios desplazamientos verticales (hasta +0.25 mm). Es
posible escoger el tipo de portamuestras segun las necesidades del experimento. EI méas
utilizado para la observacién de nuestras muestras es el portamuestras de doble
inclinacion, que permite rotar la muestra alrededor de dos ejes perpendiculares entre si
y, a su vez, perpendiculares al eje dptico. Las rotaciones sobre los dos ejes son
realizadas mediante motores eléctricos controlados por un sistema de pedales. Con
ambas rotaciones es posible acceder a multiples orientaciones de la muestra. De la
misma manera se pueden realizar experimentos de calentamiento y enfriamiento de la
muestra in situ mediante sendos brazos portamuestras disefiados para ello. El
enfriamiento se realiza por contacto del brazo con un liquido refrigerante, usualmente
nitrégeno liquido, y la velocidad de la rampa se controla con una resistencia calefactora
trabajando contra el frio, aunque el control es manual y poco preciso. El brazo de
calentamiento, que permite calentar la muestra hasta los 1000 °C, funciona con el

mismo principio y se controla también manualmente.

También forma parte del equipo un sistema de microandlisis por dispersion de
energia (EDS) de los rayos X emitidos por la muestra al recibir el impacto del haz de
electrones, que permite determinar la composicion elemental de la zona de la muestra

irradiada.

El microscopio cuenta con un sistema de anticontaminacion del departamento de
la muestra consistente en una pieza de cobre con un extremo situado en el interior de la
columna, muy cerca del emplazamiento de la muestra, mientras que el otro extremo,
fuera de la columna, se sumerge en nitrégeno liquido. El sistema funciona como trampa

fria, sobre la cual se condensan preferentemente los vapores existentes en la columna
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(hidrocarburos procedentes del aceite de las bombas de vacio difusoras, asi como
wolframio evaporado del filamento incandescente), evitando asi que condensen sobre la

muestra.

5.2 Microscopio electrénico de transmision JEOL JEM-2011

La base del funcionamiento de este microscopio, en el modo TEM, es
esencialmente la misma que la del Hitachi, por lo que no se realizard una explicacién
exhaustiva del sistema, limitandose simplemente, a comentar brevemente los detalles

que difieren de aquél.

El JEOL JEM-2011 es un microscopio de alta resolucion (figura 13) que puede
llegar a alcanzar un didmetro de haz tedrico de 0.5 nm y una resolucién de 0.194 nm, lo
que permite utilizar el anélisis de rayos X, la difraccion y técnicas de haz convergente
en microareas, asi como obtener imagenes de resolucion atomica. Los modos de
operacion posibles son TEM (-transmission electron microscopy- el Unico utilizado con
este aparato en este trabajo), EDS (energy-dispersive spectometry), NBD (hano-beam
diffraction) y CBD (convergent beam diffraction) y pueden manejarse de manera

independiente ya que dispone de 4 circuitos independientes para cada uno de ellos.

Para realizar el vacio en todos los compartimentos del microscopio se utilizan tres
bombas: la rotatoria y la difusora realizan las primeras etapas de vacio, mientras que la
ionica lleva el vacio hasta los valores mas finos (del orden de 10®° Pa en el

compartimento de la muestra).

El filamento, al contrario que en el caso anterior, es de LaBgs y el voltaje de
aceleracion en el mismo alcanza los 200 kV, siendo éste el unico valor utilizado en los
experimentos realizados. Con este potencial el rango de la magnificacion que se puede
alcanzar en el modo imagen va desde 2000 a 1500000 aumentos, mientras que las
longitudes de cdmara en el modo difraccion van de 8 a 200 cm. La cantidad de lentes en
este microscopio difiere ligeramente del ya descrito ya que dispone de 4 lentes
condensadoras, 2 de objetivo, 3 intermedias y una proyectora. Asimismo tiene

numerosos deflectores: 2 para el cafion de electrones, 4 para las lentes condensadoras, 1
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de objetivo, 3 para las lentes intermedias o la imagen y una mas para la proyectora, lo
que permite un mayor y mas preciso control sobre las lentes magnéticas.

Figura 13. Vista general del microscopio electronico de transmision JEOL JEM-2011

Por lo que se refiere a los diafragmas, las aperturas de objetivo para gran contraste
son de 5, 20, 60 y 1200 um de diametro mientras que las de seleccién de area son de 10,
20,50y 100 pm.

El movimiento horizontal de la muestra alcanza +1 mm mientras que es de +0.1
mm en la direccion vertical. La muestras se puede rotar hasta un maximo teorico de +20
%, aunque en la practica y con el portamuestras de doble angulo no se han conseguido

alcanzar valores mayores de +17 °. La camara de negativos esta también situada en la
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parte inmediatamente inferior a la pantalla fosforescente y contiene peliculas de 65 mm

X 90 mm.

La gran mayoria de parametros son facilmente controlables desde los paneles de

control que rodean la columna y mediante el ordenador adjunto.

5.3 Calibracion de las rotaciones en el JEOL JEM-2011

Las lentes magnéticas no solo focalizan el haz de electrones, sino que también
producen una rotacion del mismo sobre su propio eje. Asi pues, tanto la imagen final
como el diagrama de difraccion aparecen rotadas respecto a la posicién real de la
muestra. Al pasar del modo imagen al de difraccion se modifica la potencia de las lentes
intermedias y esto provoca gue la rotacion respecto al objeto sea distinta para la imagen
que para el diagrama de difraccion o, lo que es lo mismo, la primera aparece rotada un
angulo 6 respecto al segundo. Este angulo depende, en ultima instancia, de la
magnificacion de la imagen y el diagrama de difraccion. Ademas, entre imagen y
diagrama de difraccion existe una rotacion adicional de 180° puesto que el sistema
Optico produce una inversion de la imagen, pero no del diagrama de difraccion. Esta
diferencia se corrige automaticamente en los aparatos mas modernos, sino totalmente, al
menos parcialmente. En caso de que no esté rectificado y queramos obtener informacion
cuantitativa sobre la orientacién de los motivos presentes en la imagen, es preciso
conocer el angulo 6 de rotacién y, por tanto, haber realizado una calibracién de las
mismas para la magnificacion empleada en el modo imagen y la longitud de cdmara en

el modo difraccién en nuestro caso particular.

Aunque para esta calibracion es bastante comdn la utilizacion de pequefios
cristalitos de triéxido de molibdeno, MoOj3 (compuesto con estructura ortorrombica que
cristaliza en forma de laminas muy delgadas paralelas a la direccion [001]), en nuestro
caso hemos utilizado una aleacion de Cu-Zn-Al en fase martensita, la cual presenta
fallas de apilamiento en la direccion [001]. Estas fallas aparecen en el modo imagen con
un contraste muy peculiar en forma de lineas delgadas en la direccion perpendicular a

[001] (figura 14). En la difraccion se manifiesta mediante la aparicion de una intensidad
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difusa a lo largo de [001] (figura 15). Colocando ambos negativos en la misma posicion,
el angulo formado por las respectivas direcciones [001] nos indica cudl es la rotacion

existente entre el modo imagen y el modo difraccion.

Figura 14. Fotografia de una muestra de Figura 15. Diagrama de difraccion
Cu-Zn-Al en martensita que presenta correspondiente a la Figura 14.

fallas de apilamiento en la direccion

[001].

Tabla 1: Magnificacidon en el modo imagen, angulo formado de una direccién entre la
imagen en modo imagen y en modo difraccion y valor del voltaje de alimentacion en las
tres lentes intermedias y en la proyectora.

Magnificacion | Angulo (°) | Intl (V) | Int2 (V) | Int3 (V) | Proj (V)
x40000 0 3.15 1.93 2.81 4.99
x50000 0 3.2 2.03 2.69 5.01
x60000 2 3.21 2.06 2.59 4.93
x80000 3 3.22 2.19 2.43 4.93
x100000 4 3.22 2.3 2.31 4.93
x120000 33 3.98 2.43 2.61 4.85
x150000 33 3.98 2.53 2.52 4.85
x200000 34 3.98 2.67 2.38 4.85
x250000 33 3.98 2.78 2.26 4.85
x300000 32 3.98 2.89 2.15 4.85
x400000 33 3.98 3.08 1.97 4.85
x500000 31 3.98 3.24 1.81 4.85
x600000 31 3.98 3.39 1.66 4.85
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En la Tabla 1 se presentan los resultados de los angulos medidos entre los
negativos obtenidos en modo imagen y la difraccion, asi como los valores del voltaje de
alimentacion de las tres lentes intermedias y la proyectora, que son las Unicas que
cambian cuando variamos la magnificacién. EI cambio de longitud de cadmara no
produce ninguna rotacion apreciable del diagrama de difraccion; por tanto se entiende

que las rotaciones aparecidas en la tabla son validas para cualquier longitud de camara.

Como se desprende de los valores de la tabla, el microscopio no compensa
totalmente la rotacion de los electrones al variar la intensidad de la corriente que pasa
por las lentes intermedias, sin embargo si que hace una correccion parcial. Esta
modificacion se manifiesta en que la variacion de la longitud de camara en el modo de
difraccion no se traduce en una variacion de la rotaciéon de los puntos en el plano del
negativo o la pantalla. Asimismo también se observa que para aumentos mayores de
x120k apenas hay variacion del angulo entre la imagen y la difraccion. Las
observaciones inducen a pensar que la Unica lente que carece de compensacién
electromagnética para la rotacion de los electrones es la lente intermedia 1, ya que el
salto mas significativo, el que se produce entre los X100k y los x120k, coincide con un

cambio significativo del valor de la tensidn de esta lente.

5.4 Calculo de la constante del microscopio

Para poder utilizar los negativos de difracciones de electrones, indexar cada uno de
los maximos de difraccion y hallar las estructuras de las fases presentes en nuestras
muestras o, simplemente, la orientacion de las mismas, es necesario calcular lo que se
conoce como la constante del microscopio. Basicamente es un valor, aproximadamente
constante, que nos permite traducir una longitud medida en mm o cm en un negativo de

difraccion a la correspondiente separacion en A de la red reciproca.

Para ello necesitamos indexar una difraccion de un material cuya estructura y
parametros de red conozcamos, como por ejemplo una muestra de oro con estructura fcc
a temperatura ambiente y a = 4.0784 A, lo que permitira hallar la distancia de los puntos

en la red reciproca (figura 16). El cociente entre ambas distancias es lo que
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corrientemente se llama constante del microscopio. Si efectuamos esta operacion para

diferentes longitudes de camara es posible observar la dependencia lineal de dicha

constante con este parametro (figura 17), asi como encontrar la relacion que nos permita

hallar este factor de conversion para cualquier longitud de camara:

C[mm-A]=0.2662- L[cm]+0.3696

donde C es la constante a la cual nos referimos y L el valor nominal de la longitud de

camara.

Eje de zona: [100]

N
o

Figura 16. Difraccion de un cristal de
oro utilizado para el célculo de la
constante del microscopio. El eje de
zona es el [100] y en la figura aparecen
indexados los puntos utilizados para el
calculo.

Figura 17. Representacion de la
constante del microscopio en funcion de
la longitud de camara para el JEOL
JEM-2011.
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Otro parametro que influye en la constante del microscopio es la longitud de onda
de los electrones, es decir, el voltaje de aceleracion de los mismos. El calculo sélo se ha

realizado para la Unica tension a la que hemos empleado el equipo: 200 kV.

6 Preparacion de las muestras para microscopia electrénica

de transmision

Las técnicas de adelgazamiento existentes para muestras que van a ser observadas
en un microscopio de transmision, ya sean masivas o peliculas, son basicamente dos: el
pulido electrolitico y el adelgazamiento idnico. Sin embargo, en el caso de tener cintas
fabricadas mediante melt-spinning es innecesario hacer unas operaciones previas que
alargan la tarea del pulido. Asi, por ejemplo, el proceso de cortar la muestra y
adelgazamiento posterior hasta conseguir laminas delgadas (de espesor menor a 200

um) es innecesario en la preparacion de muestras para microscopia a partir de las cintas.

6.1 Adelgazamiento previo y corte de la muestra

Generalmente, el primer y Unico proceso de adelgazamiento previo al que se
somete la cinta, es una serie de desbaste mecanico con hojas de lija impregnadas con
pequefias particulas de SiC (de al menos 800 particulas por cm?) y de tamafio
sucesivamente menor. La razon para aplicar este proceso de esta manera es que las
particulas determinan la profundidad de las rayas que quedan tras el pulido mecéanico.
Estas rayas se eliminan de una manera parcial con el pulido mecanico utilizando
particulas de desgaste mas pequefia y casi de forma total con un pulido electrolitico
posterior. El desbaste mecanico se realiza para eliminar en lo posible las

inhomogeneidades de las superficies de las cintas.

Una vez realizado el adelgazamiento mecanico se cortan discos de 3 mm
directamente de la ldmina con una perforadora. Esto es posible porque el material se
comporta de manera razonablemente ductil en la mayoria de los casos y el deterioro

mecanico no es demasiado grande, debido a que las perforadoras suelen estar ya
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disefiadas para hacer tan solo un minimo de dafio, localizado fundamentalmente en el

perimetro del disco.

En algunas ocasiones se ha llegado a practicar un adelgazamiento extra con el
dimpler, pero no se ha notado una mejoria notable en los resultados finales. Esta es una
técnica de preadelgazamiento cuya utilizacion esta muy extendida en la preparacion de
muestras masivas para microscopia. Consiste en adelgazar el disco de 3mm
principalmente en el centro mediante una pulidora céncava (dimpler), intentando
minimizar los dafios superficiales. La mayoria de aparatos comerciales, y en particular
el utilizado en el grupo de Fisica de Materials de la U.1.B. (Gatan), disponen de un disco
que hace las labores de moler y pulir la muestra con una curvatura determinada en el

centro (con los aparatos de control manual es posible llegar a valores por debajo de 10

um).

Del mismo modo, en ocasiones ha sido necesario quitar de las muestras alguna
capa superficial degradada a consecuencia de los tratamientos térmicos realizados sobre
las cintas, para lo que se ha utilizado una mezcla compuesta aproximadamente por 1/3
de HF, 1/3 de HNO3 y 1/3 H,0,. No queda clara que la aplicacién de esta combinacion
de acidos sea siempre positiva, ya que en los casos en que esta capa no es muy fina
también la aleacion resulta excesivamente dafiada por los acidos, dejandola, en

ocasiones, inservible para el posterior estudio mediante microscopia.

6.2 El adelgazamiento final

Los discos de 3mm que van a ser observados mediante el microscopio electronico
de transmision tienen que ser muy delgados, ya que el espesor de la zona de observacién
no debe ser mucho mayor de 2000 A si queremos que una fraccion considerable de los
electrones del haz pueda atravesar la muestra y formar la imagen (o difraccion), o
incluso mucho méas fina si queremos obtener imagenes de alta resolucion. Con
cualquiera de los procesos anteriores es imposible obtener zonas que aseguren unas
condiciones dptimas para la observacion en el microscopio. Para conseguir el

adelgazamiento final las técnicas mas utilizadas, como ya se ha comentado
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anteriormente, son el pulido electrolitico y el adelgazamiento i6nico. Ambas han sido
utilizadas en este trabajo, en ocasiones por separado, y otras de manera complementaria

para la preparacion de la misma muestra.

6.2.1 El pulido electrolitico

Esta técnica resulta ser un método relativamente rapido y efectivo ya que no
provoca dafios mecanicos a la muestra, aunque solo puede ser utilizada en muestras

conductoras.

Consiste en aplicar un cierto voltaje a la muestra, que esta sumergida en una
disolucién anddica, de manera que la intensidad que la atraviesa provoque un efecto de
pulido. Al aplicar esta técnica se ha de procurar que el voltaje no sea ni demasiado
grande, de manera que el efecto sea mayormente una perforacion del material, ni
demasiado pequefio, con lo que tendremos simplemente un ataque quimico. Aunque se
han probado diversos electrolitos, éste no parece ser el factor determinante en el pulido
de las cintas. Habitualmente el mas utilizado en nuestras muestras es una mezcla del
70% de metanol con 30% de é&cido nitrico, aplicado en frio (entre -40 y -50° C,
temperatura que se consigue congelando etanol mediante nitrogeno liquido, usandolo

asi de refrigerante) y aplicando un voltaje en la electrolisis entre 12 y 15V.

El tipo de pulido utilizado en las muestras de este trabajo es conocido como
doble chorro, en el que el electrolito se bombea y lanza a chorro sobre cada cara de la
muestra hasta que se forma un orificio, generalmente en la parte central del disco o
alrededores. La zona de material que queda alrededor del mismo es, habitualmente,
suficientemente delgada para permitir la observacion por TEM. El equipo de pulido del
grupo de Fisica de Materials de la U.l.B. a doble chorro (Struers Tenupol-2) lleva
incorporado una célula fotoeléctrica con un regulador de sensibilidad para detectar la
formacion del orificio e interrumpir automaticamente el pulido. El flujo del electrolito
debe de ser detenido inmediatamente para prevenir la pérdida del &rea delgada, y el
disco debe de ser extraido rapidamente del electrolito y lavado con un disolvente
(metanol en nuestro caso) para quitar cualquier capa residual que pueda permanecer en

la superficie. Otra precaucion aconsejable para obtener los mejores registros es observar
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las muestras en un corto plazo de tiempo después del pulido electrolitico, ya que
transcurridos algunos dias se forma sobre la superficie una pequefia capa de 6xido que

deteriora la imagen del TEM.

6.2.2 El adelgazamiento ionico

La idea de esta técnica es bombardear la lamina delgada con iones energéticos, o
atomos neutros, de manera que se desprenda material de nuestra muestra hasta que esta
sea suficientemente delgada como para ser estudiada en el microscopio (figura 18). Con
esta técnica siempre tenemos una componente de penetracion en el material afiadida a la
de adelgazamiento, aunque es posible minimizarla inclinando el plano del espécimen
hacia la paralela del haz incidente. No obstante, aunque inclinaciones por debajo de 5°
evitan adelgazamientos preferenciales, eso favorece otros efectos como la implantacién
ionica. Este es un efecto imposible de evitar pero que se acenttia a bajos angulos. La
consecuencia es que la zona superficial queda alterada y, a menudo, dafiada fisicamente;
de hecho la capa mas superficial estd a menudo amorfizada. De la misma forma es
importante recordar que esta técnica no se aleja demasiado de los principios de la
deposicidn idnica, con lo que no es dificil encontrar parte de material “basura”, que ha
sido desprendido y arrastrado de alguna parte, redepositado sobre la zona observable de

nuestra muestra.
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Figura 18. Esquema del funcionamiento del adelgazador iénico con doble cafion,
modelo similar al de GATAN disponible en los Serveis Cientificotecnics de la U.1.B.
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Las variables principales que pueden afectar al proceso de adelgazamiento ionico
son la masa, energia, carga y angulo de incidencia por lo que respecta al haz de iones,
mientras que la densidad de masa, la masa atomica, la cristalinidad y la estructura
atémica, asi como su orientacion, por parte de la muestra. EI Ar es un gas que se utiliza
a menudo para bombardear ya que es inerte, pesado, y que no se encuentra de manera
natural en la mayoria de las muestras. Aunque la penetracion de iones grandes es menor,
no se ha de olvidar que también el dafio es mayor. Adicionalmente es aconsejable
emplear dispositivos de enfriamiento, siempre que sea posible, para el pulido de
cualquier material, ya que en caso contrario se pueden alcanzar temperaturas en torno a
los 200 °C debido al bombardeo por parte del haz i6nico. Ademas, el enfriamiento
ayuda a reducir la contaminacion y el dafio superficial por medio de la reduccién de la
migracion atdbmica. También resulta conveniente usar 2 haces ionicos y rotar la muestra

para evitar asi la tendencia a obtener una estructura superficial.

7 Otro material experimental

Para la realizacion de los tratamientos térmicos que aparecen en posteriores
capitulos se han utilizado basicamente hornos, tanto tubulares como de mufla, y bafios

de sales fundidas.

Los hornos tubulares estdn especialmente indicados para realizar tratamientos
térmicos en atmosfera controlada por la idoneidad y comodidad que representa su
estructura. En este caso las muestras se colocan en un tubo de pirex o vidrio con un
extremo cerrado, y se practica el vacio en el tubo con el material a tratar térmicamente
dentro del mismo. En el otro extremo del tubo se coloca un tapdn de goma atravesado
por dos agujas metalicas, una de las cuales esta conectada a una bombona de nitrégeno
0 argon (o a la bomba de vacio cuando se hace la extraccion de aire) que introduce el
gas deseado en el interior, mientras que por la segunda se expulsa de una manera
controlada. Uno de los hornos tubulares disponibles tiene un controlador que permite

programar rampas de temperatura asi como tramos isotermos.
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Para los procesos de cristalizacion se ha preferido el uso de bafios de sales fundidas.
La mezcla se encuentra en un recipiente resistente a altas temperaturas y en el interior
de la misma se halla una resistencia conectada a una fuente de tension ajustable. En las
proximidades de la muestra se coloca un termopar que registra la temperatura del bafio,
ofreciendo un valor razonablemente fiable cuando la mezcla de sales sobrepasa el punto
de fusion. Tanto el termopar como la fuente de tensién estdn conectados a un
controlador de temperatura (PID), el cual se encarga de dar potencia automaticamente
cuando la temperatura medida por el termopar es menor que la de consigna. El bafio
para tratamientos a temperaturas altas (590 - 900° C), empleado con maés frecuencia,
estd formado por 50% de BaCl,, 25% de KCI y 25% NaCl, mientras que la mezcla para
tratamientos a temperaturas bajas (160 — 550 °C) tiene una composicion del 45% de
NaNO; y un 55% de KNO:s.

Ocasionalmente se han utilizado microscopios metalograficos para observar las
superficies de las muestras. Estos microscopios son como los dpticos convencionales
pero recogen la luz reflejada por el espécimen metalico (que por tanto no necesita tener
un grosor muy limitado) en lugar de usar la luz transmitida como se usa en las muestras
bioldgicas. También disponen de una video-camara conectada a un ordenador, con lo

que se pueden registrar digitalmente fotos y videos.

Ocasionalmente se ha empleado el microscopio electronico de barrido de los
Serveis Cientificotécnics de la U.1.B. para obtener, al igual que el dptico, imagenes de
superficie de las muestras analizadas. La utilizacion de este microscopio tiene dos
ventajas importantes respecto el anterior: una mejor resoluciébn y una mayor

profundidad de campo.

En el proceso de corte de material masivo en forma de lingotes se ha utilizado una
sierra de baja velocidad ISOMET. Los discos, que finalmente realizan la labor de cortar,
son metalicos y su filo esté recubierto de particulas de diamante que van desgastando el
material progresivamente. La posibilidad de modificar la velocidad de la rueda y la

presion del material al cortar sobre la misma permite un cierto control en el proceso.
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Para el pulido de superficies planas en materiales masivos es muy cémoda la

utilizacion de un disco pulidor Struers Planopol-3, en el que se colocan papeles de lija

de SiC humedecidos. Mediante un utensilio especifico, 0 manualmente, se sostiene la

muestra en contacto con el papel de lija que gira a una velocidad especificada por el

usuario. Esto permite realizar el proceso de pulido rapida y eficazmente.
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3.- EFECTOS DEL ENVEJECIMIENTO

EN CINTAS DE BASE NI-Ti

1 Introduccion

A pesar de que la transformacion martensitica es cristalograficamente reversible,
la presencia de histéresis revela la existencia de irreversibilidades durante la
transformacion. Por otra parte, en muchos casos, tanto la fase matriz como la martensita
son fases metaestables. Estos dos aspectos pueden conducir a cambios
microestructurales, como generacion de dislocaciones u otros defectos por medio de la
transformacion en si misma o precipitacion de otras fases, efectos a los que la
transformacion puede ser altamente sensible (especialmente en los términos no

quimicos del balance termoeléstico).

Para extender el dominio de aplicaciones de las aleaciones con memoria de
forma es necesario mejorar las propiedades funcionales y su estabilidad. Algunas de
estas tendencias para conseguirlo es alterar el grado de histéresis de la transformacion,
modificar las técnicas de fabricacion (como en el caso del melt-spinning) o modificar de
manera significativa el rango de las temperaturas de transformacion (en particular existe
bastante interés en incrementar éstas por encima de la temperatura ambiente). Sin
embargo, y muy especialmente en estas Gltimas aleaciones, se hace necesario realizar un

estudio de la estabilidad térmica de las mismas.

El estudio del envejecimiento de las aleaciones con memoria de forma no es una
novedad, sin embargo, este tipo de experimentos no se han realizado con frecuencia en
aleaciones fabricadas mediante melt-spinning, dado el corto tiempo que ha transcurrido
desde que se introdujo la técnica en este tipo de materiales. Al igual que en los casos de
las aleaciones fabricadas mediante métodos metaltrgicos convencionales, la finalidad
del envejecimiento es estudiar la estabilidad térmica de las aleaciones y, en especial, su

repercusion en la transformacion martensitica. Para ello se han realizado
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envejecimientos a 500 °C durante periodos de tiempo de hasta varios dias, asi como a
temperaturas mas moderadas, en el caso en que la degradacion de la transformacion
fuese muy elevada (Ni-Ti-Hf). Los tratamientos térmicos a 500 °C suponen en realidad
unas condiciones de uso mucho mas severas de lo que habitualmente se podrian dar en
aplicaciones convencionales, pero haciendo la hipétesis de que las fases estables y los
efectos difusivos son los mismos que a temperaturas mas bajas, solo que con tiempos de
activacion menores, nos puede dar una idea de la evolucion de la aleacion durante el

envejecimiento.

2 Procedimiento experimental

Cada una de las cintas sometidas a estudio fueron preparadas mediante la técnica
de melt-spinning de flujo plano a partir de fragmentos de material producidos
convencionalmente. Los principales parametros del proceso de fabricacion y de las
cintas finales se muestran en la tabla 1. Para caracterizar las propiedades macroscépicas
de la transformacion en las cintas se ha utilizado calorimetria diferencial de barrido
(DSC) y analisis mecanico dinamico (DMA), mientras que para la evaluacion de la
estructura y la microestructura se han empleado difraccion de rayos X (XRD) y

microscopia electronica de transmision (TEM).

Tabla 1. Composicion, parametros de melt spinning y grosor de las cintas de las
aleaciones estudiadas.

Aleacion NiTi Ni45Ti50CU5 Ni25Ti50CU25 Ni50Ti32Hf18
Comp. medida (% at.) | NigooTiso1 | Nigs1Tia99CUs o |Nios 1 TisgsCUse 2| NisoTisz 3HF17 7
Temp. fundicion (°C) 1450 1430 1350 1360
Velocidad rueda (m/s) 19 19 23 19
Presion de eyeccion (hPa) 180 200 200 200
Grosor (um) 33+3 41+5 35+5 35+3

Para realizar las medidas de calorimetria se cortaron varios trozos de cada cinta,
de manera que la masa total fuese aproximadamente 12 mg (22 mg para el
NisTisoCugs), y se encapsularon en aluminio con la finalidad de conseguir

simultdneamente una cantidad suficiente de material y asegurar un buen contacto
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térmico. Se llevaron a cabo envejecimientos para cada uno de los materiales en un
horno tubular con un flujo continuo de nitrégeno (argon en el caso de Ni-Ti-Cu25). Para
evitar problemas relacionados con una posible inhomogeneidad de las cintas,
caracteristica que necesitaria un estudio méas detallado, se usaron las mismas muestras
de cada aleacion durante todo el proceso de envejecimiento, de manera que los tiempos
y los ciclos a lo largo de la historia de la muestra se han ido acumulando. Para cada
tiempo de tratamiento térmico se realizaron dos ciclos completos en el DSC en flujo de
nitrégeno, verificando asi la reproducibilidad de los registros. Dichos ciclos, realizados
a un ritmo de 10 °C/min, alcanzaron una temperatura maxima de 100 °C para las
muestras de Ni-Ti-Cu25, 130 °C para las muestras de NiTi y Ni-Ti-Cu5 y 260 °C para
la cinta de Ni-Ti-Hf.

Las muestras para las medidas del anélisis mecéanico dinamico fueron cortadas de
las cintas originales en tiras de unos 10 mm de largo por 2 mm de ancho para realizar
los experimentos en el modo de extension. Al igual que en los experimentos de
calorimetria, se utilizaron las mismas muestras durante todo el proceso de
envejecimiento, con vistas a la misma finalidad. También se completaron dos ciclos
para cada medida con un esfuerzo estatico de 2.4 MPa, un esfuerzo dindmico de 2 MPa
y una frecuencia de 1 Hz. Las temperaturas maximas alcanzadas durante las medidas
fueron de 130 °C en las aleaciones de NiTiy Ni-Ti-Cu5 y 300 °C en la de Ni-Ti-Hf.

Las muestras para TEM se obtuvieron a partir de tiras anchas de las cintas
iniciales que se cortaron y trataron térmicamente a 500 °C para cortar posteriormente
discos de 3 mm de diametro. Estas muestras se pulieron electroliticamente y/o mediante
el adelgazador ionico. El electrolito utilizado para las muestras estudiadas estaba
compuesto por un 30% de &cido nitrico y un 70% de metanol, aplicandose una tensién
entre los electrodos de unos 15 V y siendo la temperatura de trabajo entre —-30 y —40 °C.
En numerosas muestras también se empled el adelgazador i6nico como método
complementario al pulido electrolitico. Los discos pulidos se sometieron a
observaciones en el microscopio de transmision Hitachi H600 operando a 100 kV.
Algunas muestras de Ni-Ti-Cu25 se han observado en un JEOL 3010 a 300 kV (de la
Universidad de Silesia, Katowice, Polonia) y en un JEOL 2011 a 200 kV (UIB).
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Otras tiras largas se cortaron directamente de las cintas y se colocaron, sin
tratamiento térmico previo, en los difractometros de rayos X Siemens D5000, tanto en
el de temperatura ambiente como en el de alta temperatura, operando a 40 kV y 30 mA.
Los difractogramas a temperatura ambiente se registraron desde los 10 ° hasta los 130 °
(para 26), midiendo durante 10 segundos a cada paso de 0.05 ° (desde 10 a 90 °C
midiendo durante 3 segundos cada 0.05 ° en el caso del Ni-Ti-Cu25). El rango de
angulos analizado con el aparato de alta temperatura es el mismo que el anterior, y el

tiempo empleado para el barrido continuo fue de 30 minutos.

3 Resultados y discusidn

3.1 NisgTiso

El primer paso en la caracterizacion de un material pasa por conocer el estado
inicial del mismo antes de realizar algun tipo de tratamiento térmico o mecanico. Para
ello, intentaremos conocer las fases existentes y la microestructura de la aleacién

mediante diversas técnicas.

3.1.1 Caracterizacion de las fases

En la figura 1 podemos observar el registro de un ciclo de transformacion
martensitica obtenido con el DSC en la aleacion equiatomica sin tratamiento térmico
previo. El doble pico que aparece en la transformacion directa, podria manifestar la
existencia de fase Ry, por tanto, una transformacion directa maltiple, por lo que es
necesario realizar una identificacion de las fases presentes en la transformacion antes de
los experimentos de envejecimiento. Para ello se ha empleado una técnica de caracte-
rizacion estructural, como la difraccion de rayos X. Se han tomado dos registros a
temperatura ambiente, uno viniendo desde nitrégeno liquido, una temperatura mas baja

que Mf (figura 2.a), y otro desde 100 °C, una temperatura superior a Af (figura 2.b).

En ambas gréaficas encontramos una mezcla de fases lo que dificulta la
indexacién de los difractogramas. Tomando como punto de partida los parametros de la

literatura para las fases B2, R y B19’, es posible identificar todos los picos importantes
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Flujo de calor

-20 -5 10 25 40 55 70
Temperatura (°C)

Figura 1. Registros de la transformacion directa e inversa obtenidos en el calorimetro
para la cinta de NisgTisg Sin tratamiento térmico inicial.

presentes en los resultados de la figura 2. Una vez identificados los picos, podemos
ajustar los parametros de red para que, mediante minimos cuadrados, se obtenga el
mejor resultado posible. Este analisis nos permite afirmar que en la figura 2.a hay una
combinacion de dos fases: una cubica con parametro de red a = 3.01 A y otra
monoclinica con parametros a=2.88 A, b =4.62 A, c=4.12 Ayy=96.8 °. Los valores
finales obtenidos no difieren significativamente de los que se pueden encontrar en otros
trabajos realizados en materiales fabricados convencionalmente: a = 2.883 A, b = 4.117
A c=4623A p=968°a=2889A b=4120A c=4622A B=968°a=2.885
A b=4662A c=4120A,y=968°a=2884A b=4110A, c=4665A,p=98.1
°:a=2898 A b=4108 A, c=4.646 A, p= 97.78 ° [Lar98] (n6tese que la eleccion de
los ejes puede originar resultados aparentemente distintos para b, ¢, B y v, pero que son

equivalentes entre si).
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Figura 2. Difractogramas realizados a temperatura ambiente después de enfriar en
nitrégeno liquido (a) y de calentar 2 minutos a 100 °C (b) para la cinta de NiTi. Los

picos mas representativos han sido identificados y estan sefialados en las gréficas.
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Operando de la misma manera que con el difractograma anterior, podemos
identificar las dos fases predominantes que se encuentran en la figura 2.b: la fase cubica
encontrada anteriormente y la fase R, cuyos parametros en forma de estructura
hexagonal (la celda unidad es trigonal) son a = b = 7.32 Ay ¢ = 5.26 A. También se
encuentran trazas muy pequefias que se pueden explicar con la existencia de pequefias

cantidades de la martensita cuyos parametros se han calculado a partir de la figura 2.a.

Otro aspecto importante, una vez conocidas las fases presentes, es la
determinacion de la secuencia de transformacion. Con esta finalidad se ha realizado un
experimento de ciclos parciales. Al solaparse los dos picos producidos en el
enfriamiento, es presumible que los resultados no sean limpios, pero si que nos pueden
dar informacion atil al respecto, por ejemplo de la secuencia de transformacién. Estos
ciclos han sido realizados a 5 °C/min para asegurar un control mas fino de la

temperatura y se muestran en la figura 3.

En el primero de los ciclos (figura 3.a) se ha realizado un enfriamiento hasta
justo antes de finalizar el primer pico de la transformacién directa y un posterior
calentamiento. En esta etapa se observa la aparicion de un pico en la retransformacion a
una temperatura significativamente mas baja que el pico de la figura 1. El proceso
muestra una histéresis muy pequefia (la diferencia entre picos es menor que 4 °C) y la
energia de transformacion es también muy pequefia (alrededor de los 5 J/g, calculado a
partir del calentamiento de la figura 3.a en el que la retransformacién no se inicia en un
estado monofasico), como habitualmente se ha observado en la fase R [Fuk92, Liu97].
Si se continda enfriando mas en sucesivos ciclos hasta que aparezca el segundo pico
(figuras 3.b-d), se aprecia un nuevo pico a una temperatura notablemente superior
(coincidente con el que teniamos en el registro de la muestra sin tratamiento térmico
inicial, figura 1). Ademas, la altura del que observabamos en la figura 3.a decrece de
manera progresiva a medida que se alcanzan temperaturas mas bajas y completamos el
segundo pico de la transformacion directa. Al prolongar el enfriamiento hasta llegar al
final de la transformacion directa (figura 3.e), el resultado es la completa desaparicion
del pico que teniamos inicialmente en el calentamiento en la figura 3.a, aunque sigue

siendo visible el que aparece al enfriar. Estos resultados confirman la existencia de mas



Capitulo 3.- Efectos del envejecimiento en cintas de base Ni-Ti 98

de dos fases implicadas en el proceso y, asimismo, nos permiten imaginar una secuencia

de transformacion.

2 mW

N T endo

Flujo de calor
)

-20 -5 10 25 40 55 70
Temperatura (°C)

Figura 3. Ciclos parciales realizados en el DSC desde y hasta 70°C,
enfriando a 25 °C (a), 20 °C (b), 15 °C (c), 10 °C (d) y hasta el final de
la transformacion (e). La muestra de NisgTisp no tiene ningn
tratamiento térmico previo.
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La fase de temperatura alta (que llamaremos ya austenita o B2) transforma a una
fase intermedia (fase R). Si no proseguimos con el enfriamiento y calentamos otra vez
podemos observar la transformacién inversa (R — B2). De hecho, la figura 3.a nos
muestra unicamente la transformacion B2 <> R. Si continuamos bajando la temperatura
se aprecia el pico que corresponderia a la aparicion de una tercera fase (martensita
B19’). La disminucion del pico (previamente identificado como R — B2 en la figura
3.a) a costa de uno nuevo nos hace pensar que, en realidad, este segundo pico que
detectamos en el enfriamiento en 3.b-d es consecuencia de la transformacion R — B19’,
y el nuevo pico encontrado en el calentamiento corresponde a la transformacion B19’
— B2. Al final de la transformacion que hemos identificado como R — B19’ es posible
observar como una especie de doble etapa, un pico con estructura interna, que también
parece estar presente en la retransformacién B19’ — B2. Sin embargo con estos
experimentos, y dado el solapamiento total de los picos, no es posible confirmar con
total seguridad si esta anomalia se debe a una transformacion a una segunda estructura
martensitica o0 de la martensita B19’ previamente encontrada pero que tiene lugar a
temperaturas ligeramente diferentes. Asimismo se podria pensar que la parte del pico
que tiene lugar a baja temperatura (de los dos que se producen en R — B19’) podria
provenir de una transformacion B2 — B19’, mientras que la parte que se desarrolla a
alta temperatura provendria de la transformacion R — B19’. Pero después de envejecer
40 horas a 500 °C, la altura del pico a temperaturas bajas es netamente superior al
primero y, en cambio, la transformacion a la fase R no sufre cambios notables, por lo

que parece légico pensar que ambos picos provienen de R.

Para confirmar o descartar la secuencia de transformacion anteriormente
sugerida se ha realizado un difractograma del material en intervalos pequefios de
temperatura. En el experimento de enfriamiento se ha ido desde 21 °C hasta —79 °C en
intervalos de 5 °C, aproximadamente, mientras que en el de calentamiento se ha ido
desde -30 °C hasta 25 °C en intervalos también de 5 °C. Una seleccion de
difractogramas de este experimento se encuentra en la figura 4, en la cual se puede
observar la evolucion de los picos representativos de las fases que aparecen en la

transformacion directa (figuras 4.a-4.d) y en la inversa (figuras 5.a-5.c).
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Figura 4. Ejemplos de difractogramas obtenidos durante la transformacion directa de
una cinta de Ni-Ti equiatdmica. En (a) el material est4 en austenita, en (b) aparecen
picos de la fase R y en (c) la aleacion esta mayormente en martensita. En (d) solo se
detecta contribucion de la fase de baja temperatura.
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Figura 5. Seleccion de difractogramas realizados durante un calentamiento en una
cinta de NiTi a una temperatura a la cual el material se encuentra en martensita (a)
una mezcla de martensita y austenita (b) y austenita (c).

La calidad de estos difractogramas no es tan buena como los que aparecen en la
figura 2. Sin embargo el Gnico objetivo de este experimento es, como se ha mencionado
anteriormente, comprobar la secuencia de transformacion. El paso de B2 a fase R es
complicado de observar mediante difraccion de rayos X, ya que las posiciones de los
picos es similar. El desdoblamiento que se produce en torno al pico 110 de B2 (el cual
se puede distinguir al pasar de la figura 4.a a la 4.b) es una manera extendida de detectar
esta transformacion [Har95]. Asimismo aparecen unas reflexiones extras muy poco
intensas pertenecientes a esta fase. El descenso progresivo de la temperatura provoca
una disminucion de la intensidad de los picos de austenita/fase R en favor de los de
martensita, que comienzan a verse en 4.c y, de manera ain menos clara, en 4.d. Con este
experimento, dada la calidad de los resultados, no es posible distinguir la presencia de
una hipotética fase nueva responsable del segundo pico en la transformacion R — B19’
cuyos picos pudieran estar situados, eventualmente, en posiciones diferentes de la fase
B19’.
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En los difractogramas registrados en un proceso de calentamiento, los cuales se
muestran en las figuras 5.a y 5.c, es posible observar una vez mas la evolucion de las
reflexiones asociadas a las fases implicadas en la transformacién. En este caso partimos
de la fase martensitica (5.a) y comienzan a aparecer picos de la fase de alta temperatura,
sin ser posible apreciar el desdoblamiento del pico situado en torno a los 43 ° (5.b) que
nos indicaria la presencia de fase R. Los picos de austenita aparecen progresivamente

sustituyendo a los de martensita hasta la situacion final (5.c).

Asimismo, varios de los diagramas de difraccion de electrones realizados en
zonas donde la aleacion estaba en martensita se han podido indexar correctamente
utilizando los parametros de la fase obtenidos mediante difraccion de rayos X,

confirmando asi la estructura B19’ de la martensita.

3.1.2 Medidas calorimétricas de la evolucion en funcién del tiempo de
envejecimiento

Una vez realizada la identificacion de las fases presentes se procedié al estudio
de la evolucion de la transformacion en funcion del tiempo de envejecimiento a 500 °C.
En la tabla 2 podemos observar los datos mas significativos de las transformaciones
directa e inversa que han sido registrados en el calorimetro para cada uno de los tiempos
de envejecimiento. Se han seleccionado las temperaturas de pico (en su caso las
temperaturas de los multiples picos, incluyendo aquellas inflexiones importantes en la
forma de los mismos), del comienzo de la transformacion y de la finalizacion. También
se ha considerado de interés incluir las variaciones de entropia y entalpia totales
asociados a la transformacion completa. Para hallar estos datos se ha aplicado una linea
de base rectilinea a cada uno de los registros y posteriormente se ha calculado la
temperatura del pico. Integrando mediante la ecuacién 3 del capitulo 2 obtenemos la
variacion de entropia (para la entalpia se ha utilizado la misma férmula pero sin dividir
por la temperatura en el integrando). El inicio y final de la transformacion se calcula

mediante la desviacion visual de la curva respecto la mencionada linea de base.
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Tabla 2. Temperaturas de los picos de la curva calorimétrica, temperaturas de principio
(Rs) y final de la transformacién (Mf), temperaturas de inicio (As) y final (Af) de la
retransformacion, cambios de entalpia y entropia de los procesos de calentamiento y
enfriamiento en funcion de los tiempos de envejecimiento de la muestra de NisoTiso.

NiSOTiSO
Tiempo Transformacion directa Transformacion inversa

Envejec.| Pico Rs Mf |aH| |4S] Pico As Af |aH] |49
(horas) | (°C) (C) (C) (g (K] S (C) (C) (JVg) (IgK)
Asrec. | 26717 38 -12 24 0.082 48 8 57 25 0.080
0.5 277116 38 -15 23 0.081 45 10 55 25 0.080
15 28%/15/7 36 -12 21 0.072 44 10 55 23 0.073
4 28%114/7 37 -17 21 0.072 44 16 55 23 0.072
10 26%/5 38 -16 20 0.071 42 15 59 22 0.071
20 2575 36 -15 20 0.070 42 15 58 21 0.069
40 25%7 38 -8 20  0.069 43 21 54 20 0.065
60 2579 44 -9 20 0070| 44 19 58 21  0.067
80 26713 48 -6 20 0.068 | 47/55 18 61 21  0.067
100 297/17 48 2 20 0.068 | 50/59 19 63 21 0.067
120 26715 47 -2 20 0.067 | 47/58 16 63 21  0.067
140 277116 48 -3 19 0.065 | 48/59 16 64 21 0.068
160 287118 48 -7 20 0.067 | 50/60 21 65 21  0.066
180 287119 49 -2 20 0.066 | 50/61 22 66 21 0.064
200 297120 48 0 20 0.066 | 51/62 19 66 21  0.065
220 33725 49 6 19 0.063 | 56/64 17 69 21  0.065
240 29721 48 -3 19 0.064 | 52/62 23 67 20 0.063
290 29723 49 -1 19 0.064 | 53/63 24 58 20 0.061
340 28%122 48 -4 19 0.064 | 52/62 23 68 20 0.061
410 27721 50 -2 18 0.059 | 50/61 21 68 20 0.062

[R pico correspondiente a la transformacion B2 — R

Una muestra grafica de la evolucién de los termogramas con el envejecimiento a
500 °C se muestra en la figura 6, donde se ha hecho una seleccion de los registros mas
significativos para poder observar, si bien no toda la evolucion, si algunas etapas
importantes de la misma. Asimismo, las figuras 7 y 8 muestran las evoluciones de las
temperaturas de pico de transformacion y del calor de transformacion en funcion del
tiempo del tratamiento térmico para la cinta equiatdbmica, como para las otras aleaciones

que se trataran mas adelante.
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Figura 6. Conjunto de termogramas correspondientes a las transformaciones directa (a)
e inversa (b) del NisoTisp a diversos tiempos de envejecimiento a 500 °C.
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Figura 7. Evolucién de |4H| medida en el calorimetro durante los registros de las
transformaciones (a) y retransformaciones (b) de las diferentes aleaciones estudiadas en
funcién del tiempo de tratamiento térmico. Para el Ni-Ti-Hf se incluyen dos

temperaturas: 500 °C y 300 °C.
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Figura 8. Evolucién de la temperatura del pico principal en las curvas calorimétricas

registradas durante las transformaciones directas (a) e inversas
aleaciones en funcion del tiempo de envejecimiento. Para
tratamientos térmicos diferentes: uno a 500 °C y otro a 300 °C.
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Para el NisoTiso, como se ve en las figuras 7 y 8, solo se han llegado a observar
ligeros cambios en las temperaturas de transformacion y en la variacion de la entalpia,
incluso después de superados los 17 dias de envejecimiento. La caracteristica mas
notable en las primeras etapas es la evolucion del pico asociado con la transformacion R
— B19’. Como ya se habia mencionado con anterioridad, este pico tiene una inflexion
que hace pensar en una transformacion mas compleja. En el enfriamiento, tras las
primeras etapas del envejecimiento, se ve claramente la aparicion de un pico mas
intenso en la posicion en la que aparecia la inflexion. Ademas, el nuevo pico aparece a
costa del que ya existia previamente en el estado sin tratamiento térmico, y evoluciona
hasta la extincion del original. Una vez desarrollado el pico, éste evoluciona hacia
temperaturas de transformacion mayores con el tiempo de envejecimiento,

constituyendo lo que es el cambio mas significativo a lo largo del envejecimiento.

Por otra parte, tanto la temperatura de transformacién del cambio de fase B2 —
R, asi como su forma en el termograma a lo largo de los diferentes tiempos de
tratamiento térmico, no varian apreciablemente. Esto se corresponde bastante bien con
otros trabajos en los que se observa que esta parte de la transformacion resulta mas
estable al envejecimiento [Liu99] y al ciclado térmico [McC941] que la propia

transformacion martensitica.

En cuanto al calentamiento, la evolucién es mas sencilla; la Unica variacion
digna de mencionar es el adelgazamiento del pico de la transformacion. Por lo que
respecta al cambio de las temperaturas, parece apreciarse una ligera tendencia a la
disminucion en las primeras etapas de tratamiento térmico, que se invierte claramente
cuando los tiempos de envejecimiento son mayores. Asi y todo, las energias
correspondientes a los Gltimos registros, son bastante parecidas a las iniciales. Es
importante hacer notar que aparece un pico extra justo después del principal, el cual ya
se puede apreciar en el registro de 120 horas (figura 6). Este pequefio pico se hace
ligeramente mas grande cuando aumentamos el tiempo de envejecimiento, a la vez que

se acerca mas al principal.
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3.1.3 Evolucioén de la transformacién con el ciclado térmico

Se han realizado unos experimentos adicionales de ciclado térmico en un
fragmento de la aleacion binaria con la finalidad de asegurar que los fendmenos
observados durante el tratamiento térmico, especialmente en el doble pico de
transformacion R — B19’, no son consecuencia de la acumulacion de ciclos a lo largo
de las medidas realizadas en una misma muestra, sino que son un efecto del

envejecimiento.

En la figura 9 aparecen dos ejemplos de los registros tomados en un proceso de
ciclado en una muestra sin tratamiento térmico previo y la misma muestra tras 20 horas
a 500 °C. En los termogramas realizados en el estado sin envejecimiento se observa
claramente que el efecto del ciclado consiste en un ligero desplazamiento a
temperaturas menores de los picos R — M, pero no produce ningun tipo de intercambio
de alturas relativas entre ambos ni un incremento de las temperaturas de transformacion,
como nos pasaba a mayores tiempos de envejecimiento. Los resultados obtenidos en la
muestra después de 20 horas a 500 °C (donde el pico “nuevo” es mas importante que el
que se encuentra sin tratamiento térmico inicial) son practicamente idénticos. Esta
comprobacion es, por tanto, una prueba que nos permite asegurar, sin lugar a dudas, que
los fendmenos observados a lo largo del tratamiento térmico fueron producidos como
consecuencia directa del fendbmeno de envejecimiento y no de la acumulacion de ciclos

durante las medidas realizadas.

Asimismo, se ha podido observar que el comportamiento de la transformacién
en las muestras de NiTi, tras un proceso consistente en unos 10 ciclos térmicos, es
relativamente estable, como ya se habia observado en aleaciones semejantes fabricadas
convencionalmente [Miy86, Kwa87]. En ningin momento nuestra intencion ha sido
estudiar qué consecuencias tendria en la transformacién el tratamiento de procesos
prolongados de ciclado, aunque seria una posibilidad interesante de cara a la

continuacion de la caracterizacion de la cinta.
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Figura 9. Seleccion de termogramas correspondientes a los primeros 10 ciclos
realizados en una muestra de NisoTisp Sin tratamiento térmico previo (a) y después de 20

horas a 500 °C (b).
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3.1.4 Estudio microestructural de las fases con el envejecimiento.

En un intento de correlacionar los efectos macroscopicos observados mediante
calorimetria con las consecuencias microestructurales que tiene el envejecimiento, se
realizaron observaciones mediante microscopia electronica de transmision de una
seleccion de muestras de NiTi. Las observaciones se han llevado a cabo en la cinta sin
tratamiento térmico inicial y en muestras tras 4, 40 y 120 h a 500 °C, para las cuales
también se ha estudiado el comportamiento macroscépico (y en particular,

calorimétrico), visto con anterioridad.

Lo primero que deberia decirse es que la inhomogeneidad microestructural en
las cintas observadas es elevada y, ademas, las zonas suficientemente delgadas para que
una cantidad elevada de electrones las atraviesen no son muy extensas ni muy
numerosas, independientemente del método utilizado para realizar el pulido de los
discos. Si bien en microscopia siempre es aconsejable realizar un nimero elevado de
experimentos para asegurarse de que lo observado es en realidad reproducible en todo el
espécimen y no corresponde a efectos puntuales, este acto de prudencia se convierte en
una necesidad cuando se trabaja con muestras fabricadas mediante el método de melt-
spinning. Todas las afirmaciones realizadas en este trabajo se han extraido después de
haber cotejado numerosas observaciones, pero eso no significa que en la totalidad de la
muestra el Gnico comportamiento presente es el descrito, sino el que nos ha parecido ser
mayoritario. De hecho, en algunas fotografias podré observarse hasta qué grado puede
diferir la microestructura de una zona a otra de la misma muestra. A continuacion se
explican ya, las observaciones realizadas en el microscopio electrénico de la cinta

equiatémica.

La microestructura de la cinta en el estado inicial, sin tratamiento térmico,
presenta granos en su mayoria de forma alargada en el plano de la cinta. Aunque la
dimension y la forma de los mismos pueden oscilar notablemente en funcion de la zona
y muestra observada, podriamos establecer un tamafio representativo de unos 15 um de
largo por 1 - 2 um para los que tienen la simetria longitudinal mas marcada, o un radio
de unos 2 - 3 um para los méas esferoidales, lo que representa unas secciones de unas

pocas decenas de pm? (figura 10.a). Los bordes de grano no son tipicamente planos,
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0.4 pum

Figura 10. Micrografias del microscopio de transmision en las que se observa una
zona con granos alargados en la cinta de NiTi (a) y los detalles de un grano tipico a
mayores aumentos (b). En (c) se muestra un ejemplo del aspecto que tiene la fase
martensita y en (d) esta indexado el diagrama de difraccion de una zona en dicha fase.

sino que presentan fronteras claramente onduladas e irregulares (figura 10.a-b). Al igual
que pasa con los granos, tanto la densidad de precipitados como la de dislocaciones

puede ser significativamente diferente en zonas diversas de la misma muestra. Sin
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embargo, la tendencia general es que lo granos tengan una gran densidad de
dislocaciones, totalmente enmarafiadas y envolviendo precipitados muy pequefios y
redondeados (tipicamente del orden de 10 nm) que estan dispersos entre ellas (figura
10.b). Semejante presencia de dislocaciones sin tratamientos mecanicos previos se debe
a los esfuerzos internos desarrollados durante el proceso de templado rapido en la
manufactura de las cintas. También es importante la presencia masiva de precipitados, si
bien pequefios, aln sin haber sido sometida a envejecimientos prolongados a
temperaturas intermedias o elevadas (figura 10.b). Este presencia elevada de pequefios
precipitados no es habitual encontrar en aleaciones fabricadas mediante otras tecnicas,
sin embargo también es importante notar que en las aleaciones fabricadas
convencionalmente es muy comdn hacer tratamientos de homogenizacion o solucién
antes de comenzar los experimentos, con lo que se consiguen muestras mas limpias de
precipitados y dislocaciones que en nuestro caso. Este tipo de tratamientos iniciales se
oponen ligeramente a una de las ventajas de las aleaciones realizadas mediante
solidificacion por melt-spinning, que es la obtencion de muestras practicamente listas

para usar en potenciales aplicaciones.

A temperatura ambiente es posible observar tanto granos en austenita (figura
10.b) como en martensita (figura 10.c). Se ha realizado la indexacion para algunas de
las difracciones de electrones obtenidas en martensita (figura 10.d) lo que ha verificado
la estructura B19’ de ésta.

Transcurridas 4 horas a 500 °C los cambios microestucturales observados
mediante microscopia no son significativos. Se siguen encontrando zonas densamente
pobladas de dislocaciones rodeando los precipitados, al igual que lo veiamos en las
muestras sin tratamiento térmico (figura 11.a-b). Resulta dificil asegurar que el tamafio
de los precipitados pueda haber aumentado ligeramente, especialmente porque resulta
complicado observar con claridad el tamafio de los mismos como consecuencia de la
presencia de dislocaciones alrededor de éstos, lo que confunde el contraste de las
fotografias (figura 11.b). En la figura 11 se puede observar el tipo de diferencias que
pueden encontrarse entre dos zonas distintas, en cuanto al tamafio de los precipitados se
refiere, aunque es la figura 11.a la que representa un tamafio medio de los mismos mas

caracteristico tras 4 horas a 500 °C.
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Figura 11. Imégenes en campo claro tomadas en el TEM para una cinta de NisgTisg
envejecida durante 4 horas a 500 °C. La microestructura mostrada en (a) es la dominante
en este estado de la cinta, mientras que en (b) se ven los detalles de la interaccién de los
precipitados, méas grandes de lo habitual, con las dislocaciones.

Al cabo de 40 horas de tratamiento térmico a 500 °C, han desaparecido muchas
de las dislocaciones (figura 12.a), quedando mayoritariamente pequefias trazas rodeando
o uniendo precipitados, sin llegar a observar las enormes redes desordenadas que se
podian observar en la muestra sin ningun tipo de tratamiento térmico. El crecimiento de
los precipitados, en tamafio y cantidad (figura 12.b), ya se ha hecho mas visible en estas
etapas mas avanzadas del envejecimiento, con lo que se infiere que el tiempo
transcurrido a estas temperaturas es suficiente como para tener cambios importantes

debidos a procesos difusivos.

Las observaciones de la aleacion, transcurridas 120 horas de tratamiento térmico,
nos muestran una densidad de precipitados notablemente mayor, especialmente en las
fronteras de grano, y un tamafio maximo de los mismos que puede llegar en torno a los
0.1 um (figura 13.a). Dentro de los granos, el orden de magnitud de los precipitados es
menor, aunque la densidad de los mismos parece haber aumentado notablemente

respecto a las muestras sin tratamiento térmico, y podemos establecer un valor
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estimativo para sus dimensiones de decenas de nandmetros. Aln es posible distinguir,
después de este tiempo a 500 °C, pequefios segmentos de dislocaciones en la matriz en
torno a algunos de los precipitados existentes (figura 13.b). Es interesante hacer notar
que la inhomogeneidad en la cintas puede ser aun elevada incluso después de tiempos
tan largos de envejecimiento a tales temperaturas (figura 12.a y 12.b). Aunque 500 °C
sea suficiente como para conseguir la nucleacion y/o crecimiento de precipitados en los
granos asi como para eliminar dislocaciones, no es bastante como para conseguir una
homogeneizacion del material, para lo cual es preciso alcanzar temperaturas del orden

de los 800 °C o superiores.

0.4 um

Figura 12. Ejemplos del estado microestructural observado en el microscopio de
transmision para la cinta equiatémica después de 40 horas a 500 °C. En (a) se observan
las escasas dislocaciones remanentes y en (b) un ejemplo en el que se ve la tendencia
general que han sufrido los precipitados a crecer en tamafio y cantidad.

Durante las observaciones que se han llevado a cabo se ha podido distinguir, en
algunas ocasiones, la fase R. En la figura 13.c es posible ver la imagen en campo claro
de un pequefio cristal de fase R, mientras que en la figura 13.d se ve su difraccién y la

aparicion caracteristica de los dos puntos extras en la direccion de <110> B2.
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Figura 13. Micrografias tomadas en el TEM para la cinta de NiTi tras 120 horas a 500
°C. En (a) se muestra la tendencia general de la mayoria de los granos a producir gran
cantidad de precipitados mientras que en (b) se puede ver un ejemplo de un grano que se
separa notablemente de dicha tendencia. En (c) es posible observar pequefios cristales de
la fase R cuya difraccion aparece en (d).
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El pequefio tamafio de los precipitados hace muy dificil su identificacion,
especialmente con las herramientas disponibles, pero gracias a su forma redondeada, y
pendiente de un estudio mas profundo, podemos suponer que podrian estar compuestos
de la fase intermetalica Ti,Ni o TisNi,Ox (ambos fcc y practicamente indistinguibles
[Oli95, Sab98]), comun cuando la matriz es mas rica en titanio que en niquel. Aunque
nuestro caso es practicamente equiatdmico, los analisis por fluorescencia de rayos X
sefialan que la aleacién es ligeramente mas rica en titanio y es conocido que pequefias
desviaciones en la composicién pueden decantar procesos como el de precipitacion
hacia un lado u otro del diagrama de fases. Los precipitados de Ti;Ni suelen aparecer
con forma redondeada, mientras que precipitados como los de Ti3Ni4 son lenticulares
[Sab98], lo que parece confirmar la suposicion inicial. Si bien es cierto que podemos
observar precipitados alargados en algunas de nuestras micrografias, especialmente a
tiempos largos de tratamiento térmico, también hemos de sefialar que muchos de ellos, o
parecen estar formados por la unién de 2 o0 mas precipitados de forma esferoidal, o estan
situados en los bordes de grano, donde los campos de tensiones existentes podrian

deformarlos de manera mas arbitraria.

Por otro lado, si los precipitados fuesen TisNi4 podrian explicar de una manera
facil la tendencia a subir que muestran las temperaturas de transformacion a tiempos
largos de envejecimiento, ya que enriqueceria la matriz en titanio lo que incrementaria
éstas. Otra posibilidad seria que fuesen otras fases, como el Ti;Niz 0 el TiNis
referenciadas en [Nis86], aunque no parece probable debido a que las temperaturas y
tiempo de envejecimientos no son tan “severos” como en esa referencia. Por tanto, para
poder averiguar mas sobre estas fases precipitadas se hace necesaria una investigacién
mas detallada sobre la naturaleza de estos precipitados utilizando técnicas como el EDS

en un microscopio con un haz de electrones suficientemente pequefio.

Con los resultados de los experimentos realizados hasta el momento y, a pesar
de no conocer la composicion aproximada de los precipitados, es posible explicar la
evolucion de la transformacion martensitica con la redisposicion y aniquilacion de las
dislocaciones, asi como con el crecimiento de los precipitados. Los argumentos se

exponen a continuacion.
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Durante las primeras horas de envejecimiento, los resultados calorimétricos
muestran un cambio apreciable Gnicamente en la transformacion R — B19’, revelando
la existencia clara de un doble pico. Estos evolucionan intercambiando la importancia
relativa de ambos con el incremento del tiempo, sin embargo, en las observaciones
mediante el microscopio no ha sido posible determinar un cambio significativo en la

microestructura del material después de 4 horas a 500 °C.

La progresion en el envejecimiento hasta las 40 horas ya nos permite percibir
cémo gran parte de esas dislocaciones han sido eliminadas, de manera que se puede
correlacionar este cambio microestructural con el intercambio de las alturas de los dos

picos en el cambio de fase R — B19’, observado en calorimetria.

Cuando se superan las 40 horas de tiempo de envejecimiento los incrementos de
las temperaturas de transformacion (exceptuando la transformacion B2 — R) deben
estar asociados principalmente al crecimiento de los pequefios precipitados ya existentes
en la matriz asi como la creacion y/o el desarrollo de los mismos en torno a los bordes
de grano. Aparte de ser el Gnico cambio microestructural notable, parece légico pensarlo
asi porque la densidad de dislocaciones y la variacion de las mismas, durante las Gltimas
etapas de envejecimiento, es muy pequefia como para producir cambios significativos
en las temperaturas de transformacion. La influencia de la precipitacion en las
temperaturas de transformacion no resulta facil de discernir ya que, en primer lugar
involucra un cambio en la composicion local de los granos donde se produce la
transformacion martensitica. No obstante, los precipitados también influyen
modificando los términos no quimicos del balance termoelastico de la transformacion
(de manera “mecéanica”, por ejemplo). Asi, en las aleaciones de Cu-Zn-Al se observa
que la aparicion de pequefios precipitados puede producir un decrecimiento de las
temperaturas de transformacion [Lov90, Pon93]. Este fendmeno se atribuye a las
dificultades en la acomodacién de los precipitados y la martensita cuando las placas
absorben los precipitados. Sin embargo, en nuestro caso, las temperaturas de
transformacion se incrementan, lo que sugeriria que la acomodacion se produce por otro
mecanismo diferente que no requiere un importante gasto energético. Probablemente,
los segmentos de dislocaciones existentes alrededor de los precipitados jueguen un

papel importante en este mecanismo ayudando a la transformacion. Ademas, el
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incremento notable en temperatura del pico R — B19’ podria estar causado por los
campos de esfuerzos alrededor de los precipitados, como ya ha sido sugerido por otros
autores [Liu97].

En el caso de la muestra equiatomica, tras la tendencia inicial a subir las
temperaturas de transformacién, éstas se mantienen aproximadamente estables una vez
superados las 100 horas de envejecimiento a 500 °C, comportamiento totalmente

analogo al del material producido convencionalmente [Liu97].

Como efecto de segundo orden se detecta una disminucion de la anchura de los
picos de la transformacion. Esto puede explicarse como una eliminacion de elementos
que puedan introducir factores disipativos durante la transformacion y alterar la
componente elastica del balance termoeléstico, entre los que podriamos incluir la
variacion en la densidad y/o tipo de dislocaciones. El efecto obtenido seria una
transformacion mas limpia, es decir, las placas de martensita en su proceso de
crecimiento se encontrarian con menos obstaculos, lo que se traduce en un pico mas
estilizado pero sin cambiar de manera apreciable la histéresis de la transformacion.
Ademas, esta disminucion, aun mas significativa en la retransformacion, se da
especialmente hasta las 40-60 horas de tratamiento, tiempo a partir del cual los picos no

parecen variar de anchura notablemente.

3.1.5 Doble pico de la transformacion R — M

Ya se habia observado una transformacion martensitica directa en dos pasos,
ademés de la transformacién a la fase R, en materiales cercanos al equiatomico y
fabricados convencionalmente. Asimismo se habia estudiado el comportamiento de
éstos tras el tratamiento térmico [McC942, Liu97] y el trabajo en frio [I1c96, Mor95,
Mor96]. Sin embargo las conclusiones a las que habian Ilegado los diferentes autores no

eran Unicas e incluso podian ser incompatibles.

En [Zhu88] se habla por primera vez de la aparicion de un doble pico en la

transformacion martensitica adicional al producido por la fase R. Este efecto se produce
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después de envejecer una muestra cercana a la equiatbmica a temperaturas
comprendidas entre 400 °C y 650 °C, ya que las muestras Unicamente templadas no
presentan este doble pico. El argumento que encuentran mas factible es que el nuevo
pico corresponde a la transformacion de dominios de una fase ordenada. Dichas zonas
tendrian una ordenacion a largo alcance debida al proceso de envejecimiento que
promoveria el movimiento de las vacantes estructurales producidas en el templado del
material. Estas regiones mostrarian unas temperaturas de transformacion mas bajas que
sus homdlogas sin ordenacién a largo alcance, produciendo asi un pico en la
transformacion a una temperatura diferente. En el trabajo no queda clara la posibilidad

de que se trate también de una nueva fase martensitica.

En [Fav93] se considera el efecto de la precipitacion en el sentido de que ésta
cambia localmente la composicion de la matriz y desarrolla campos internos de
deformacion localizados en torno a los precipitados, lo que puede provocar cambios en
las temperaturas transformacion. El envejecimiento promueve la aparicion de la fase R
y eleva su temperatura de transformacion, aunque no se encuentra una explicacion para
ello. Sin embargo asignan una secuencia de transformacion B2 >RyR > M1y R —
M2 que explicaria ambos picos y una retransformacion M1 — Aly M2 — A2 (donde
Al y A2 son picos casi totalmente solapados). En este trabajo tampoco se menciona si
M1 y M2 tienen estructuras diferentes o se trata de la misma martensita con

temperaturas de transformacion diferentes.

En [McC942] también se apunta a una influencia de la precipitacion en el
incremento de las temperaturas de transformacion con el envejecimiento. Por lo que
respecta a la aparicion del segundo pico, éste se produce de manera casi simultanea al
registro de la fase R en el calorimetro, inexistente en ausencia de tratamiento térmico,
con lo que se relacionan ambos efectos mediante una secuencia de transformacion B2
— M (pico de mas alta temperatura) y R — M (pico de mas baja temperatura). La
existencia de un solo pico en la retransformacidn se asocia a una Unica martensita que
pasa a austenita (M — B2). Aungue se indica que la precipitacion juega un papel
importante en el componente quimico y elastico desde el punto de vista energético, no
queda claro de qué manera influye en el nuevo pico de martensita. Aunque siguiendo la

misma linea de razonamiento, en [Liu97] se presentan algunos experimentos Yy
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argumentos mas completos. La evolucion de los picos con el envejecimiento es muy
similar a la mostrada por nuestra muestra, en el sentido que M - B2y R > M
incrementan sus temperaturas de transformacion sin aumentar significativamente la
histéresis. Esto se atribuye a los campos de esfuerzos elasticos provocados por los
precipitados, mientras que B2 — R es practicamente estable desde el momento que
aparece. Una sugerencia que se hace en esta referencia es que el pico M2 sea en realidad
una medida de una posible transicién “inconmensurable” como etapa previa a la
formacion de la fase, aunque esta posibilidad, como reconocen los autores, es

claramente especulativa y no ha sido confirmada.

En [Bat94] y [Bat95] afirman que las dos posibilidades anteriores podrian
explicar, a priori, el problema de la “transformacion multifase”, sin embargo se
muestran mas partidarios de la hipotesis de que en algunas partes de la muestra se han
producido zonas con un orden a largo alcance gracias al movimiento de las vacantes, lo
que provoca el desdoblamiento del pico de la martensita, como en [Zhu88]. Descartan la
explicacion de la transformacion inducida mediante esfuerzo gracias a las dislocaciones
alrededor de los precipitados coherentes ya que en muestras limpias de dislocaciones y

con dislocaciones han obtenido resultados similares.

[Mor95], [Mor96] y [11c96] observan la aparicion del doble pico en muestras tras
un envejecimiento a temperaturas entre 400 y 550 °C, previamente laminadas en frio. Lo
mas interesante es que descartan la posibilidad de que las vacantes sean las responsables
de este fendmeno mediante pruebas de templado a diferentes temperaturas, obteniendo
para todas ellas resultados similares, asi como la aparicion de una nueva fase de
martensita, que descartan mediante difraccion de rayos X. En su estudio consiguen
hallar una correlacion entre la cantidad de dislocaciones (producidas mediante diferente
grado de laminado) y el segundo pico de la transformacion martensitica, aduciendo que
el aumento de la densidad de dislocaciones hace decrecer las temperaturas de
transformacion ya que impiden el movimiento de las interfases. También sefialan la
existencia de estudios que muestran la aparicién del segundo pico por ciclado térmico

[Str91], lo que apoyaria esta hipdtesis.
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Teniendo en cuenta los experimentos de templado citados en el parrafo anterior,
puede descartarse la existencia de zonas con diferente grado de orden (asistido por
vacantes) como mecanismo responsable del desdoblamiento de los picos. Ademas, a
pesar de que las cintas producidas por melt-spinning no son muy homogéneas en su
microestructura, el envejecimiento a 500 °C implica una temperatura a la que la difusién
es suficientemente efectiva como para evitar el mantenimiento de zonas con diferente
grado de orden, lo bastante extensas para producir picos separados en los registros de
DSC. Por otra parte, de los experimentos citados y los realizados en este trabajo, puede

descartarse la aparicion de dos fases martensiticas distintas, ademas de la fase R.

En nuestro caso, el tiempo de envejecimiento (aproximadamente hasta 40 horas)
para el cual se eliminan gran parte de las dislocaciones, se correlaciona bien con la
evolucion inicial de los termogramas: las dislocaciones presentes favorecen la
nucleacion y crecimiento inicial de la martensita (efecto similar al producido
tipicamente por ciclado térmico, al aumentar el nimero de dislocaciones). A medida que
el numero de dislocaciones en la matriz decrece, la importancia relativa del pico a mas
baja temperatura aumenta, quedando finalmente mas separado de la transformacion B2
— R, como corresponde a la necesidad de un mayor enfriamiento. Para tiempos de
envejecimiento mayores, la transformacion esta influenciada principalmente por los
precipitados: incremento de la temperatura para la transformacién R — M, sugiriendo
que en este caso la acomodacion de los precipitados en el curso de la transformacién no
requiere energia adicional, o incluso la energia elastica puede disminuir al pasar los
precipitados a ser semi o incoherentes. Las temperaturas de la transformacion B2 — R
son practicamente insensibles al crecimiento de los precipitados, de acuerdo con el

pequefio cambio de volumen asociado a esta transformacion.

3.1.6 Evolucion de la transformaciéon con el envejecimiento estudiada con
DMA

Con la finalidad de -caracterizar macroscépicamente la evolucion de la
transformacion en funcion del tiempo de envejecimiento con otra técnica diferente de la
calorimetria, se han realizado experimentos consistentes en ciclados térmicos, similares

a los anteriores, pero en el DMA. Los picos de friccion interna (IF) y los cambios en las
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curvas del médulo elastico (E) se han obtenido, durante los procesos de transformacion

martensitica directa e inversa, a temperaturas cercanas a las encontradas en los
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Figura 14. Modulo elastico y friccion interna (tan o) obtenidas durante el
enfriamiento y el calentamiento en las muestras de NisoTisg Sin tratamiento térmico
inicial (a) y envejecidas 4 horas (b), 40 horas (c) y 120 horas (d) a 500 °C.
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experimentos previos de calorimetria. La figura 14 muestra estas magnitudes para la
aleacion de composicion proxima a la equiatomica después de diferentes tiempos de

tratamiento térmico.

Debido a que la configuracion experimental de cada medida no es exactamente
reproducible, no interesa tanto los valores absolutos de los médulos y friccion interna
como tendencias en el comportamiento del material, lo que introduce la primera
dificultad. EI hecho de utilizar la misma muestra para todas las medidas reduce
considerablemente las variaciones debidas a la inhomogeneidad de las cintas metéalicas.
Uno de los factores que mas incertidumbre introduce en estas medidas es la poca
uniformidad del grosor que presentan las muestras. Esto puede hacer variar localmente
los esfuerzos de manera muy significativa y falsear los resultados considerablemente.
Asimismo, el pico de la transformacion correspondiente al cambio de fase B2 —» R no
se detecta claramente con esta técnica, al contrario de lo que pasaba con los registros
tomados con el DSC, con lo que simplemente podremos caracterizar la transformacion a
y desde B19’.

Por lo que respecta a los cambios en funcion del tiempo de envejecimiento,
podemos observar una evolucion de los valores relativos del mddulo en martensita 'y en
austenita. Mientras que el médulo en martensita decrece de manera muy notable y
progresiva, en la fase matriz aumenta ligeramente, hasta que los valores
correspondientes a ambas fases practicamente coinciden después de 120 horas a 500 °C.
De manera simultdnea a este cambio en el modulo, se observa una reduccion
significativa de los valores para la friccion interna a medida que aumentamos el tiempo

de envejecimiento.

El incremento del modulo en la fase matriz es muy pequefio como para estar
seguros de que no es un efecto experimental o un problema de reproducibilidad. En caso
de que este comportamiento fuese real podria atribuirse, en parte, a la aparicion y
crecimiento de los precipitados, que habitualmente endurece la fase matriz de las
aleaciones metalicas. Sin embargo también se observa un crecimiento del modulo tras
las primeras 40 horas de tratamiento térmico, periodo en que la densidad de

dislocaciones disminuye de manera considerable y la distribucion de precipitados en la
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matriz no ha sufrido cambios considerables, como ya se ha comentado anteriormente.
Ante la ausencia de otros cambios microestructurales de importancia, y suponiendo una
vez mas que estas pequefias variaciones son intrinsecas al material, cabe pensar que la
menor concentracion de dislocaciones actta en el mismo sentido que el aumento de los
precipitados. En la evolucién del médulo en la fase martensitica puede intervenir la
distribucion y movilidad de placas, con lo que sus valores pueden verse alterados, de
manera bastante compleja, por los precipitados hasta el punto de mostrar valores tan

distintos entre los estados inicial y final de la muestra.

El decrecimiento de la friccion interna se podria explicar facilmente por la
pérdida de material que transforma, pero las medidas calorimétricas nos sefialan que
esta cantidad no es muy relevante en las primeras 120 horas, asi que este razonamiento
carece de argumentos de peso y parece que cobran fuerza las causas mecanicas. La
explicacion, por tanto, podria ser que la aparicion de los precipitados disminuye la
movilidad de las interfases martensita-austenita y martensita-martensita y como

consecuencia la friccion interna correspondiente a dicha transformacion.

Sin embargo estos resultados preliminares contienen algunos puntos cuya
explicacion no queda clara. Por ejemplo, los valores relativos de los modulos en
martensita y austenita estdn cambiados respecto a lo habitual, es decir, el médulo en
martensita (“modulo aparente” como se llama en [Liu98]) es menor que el de austenita
debido en gran parte a la movilidad de las placas de martensita. Asimismo, los valores
absolutos de los médulos son un orden de magnitud mas pequefios respecto a las
medidas que pueden encontrarse en algunas referencias [Liu99], tal vez como
consecuencia de que la seccion eficaz sea localmente mas pequefia. En estos puntos la
acumulacion de esfuerzos puede ser mucho mayor y determinar el comportamiento

macroscopico de la muestra o, simplemente, falsear los datos registrados.
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3.2 Ni45Ti5oCU5

3.2.1 Caracterizacion de las fases

En la figura 15 podemos observar el termograma correspondiente a un ciclo
realizado en el calorimetro en una muestra sin tratamiento térmico previo. A diferencia
del caso de la cinta equiatémica, la transformacion parece ser simple (un Unico pico) por
lo que la hipotesis inicial de trabajo serd pensar en la existencia Unica de dos fases (la
austenita y la martensita). Por tanto, en este caso, no seran necesarios los ciclos

parciales para entender mejor secuencia de la transformacion.

Flujo de calor

-20 -5 10 25 40 55 70
Temperatura (°C)

Figura 15. Registros realizados en el DSC correspondientes a la transformacion y
retransformacion de la aleacion NigsTisoCus en el estado inicial sin envejecer.
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A pesar de ello es necesaria otra técnica de estudio diferente para determinar la
estructura cristalina de las fases y poder identificarlas. Una vez méas usaremos la
difraccion de rayos X, un método réapido y fiable para esta labor. En la figura 16
tenemos unos difractogramas obtenidos en una muestra en el estado as received. Como
las temperaturas de transformacion de la aleacion son ligeramente mas bajas que en el
caso del NiTi, incluso el hecho de enfriar la muestra antes de realizar la medida no nos
permite obtener picos significativos de la fase martensitica, a diferencia del caso
equiatomico. Sin embargo si que es posible ver los picos de austenita, con los que
permite averiguar que es de estructura cristalina cibica B2 y su pardmetro de red es a =
3.02 A. Este valor concuerda bastante bien con el obtenidos por otros autores en
materiales fabricados convencionalmente [Nam90]. Basandonos en esta misma
referencia, tomamos los valores de los pardmetros de red de la martensita monoclinica
(B19%), y haciendo una simulacion, encontramos que las pequefias trazas obtenidas en
nuestro difractograma podrian corresponder perfectamente a picos de reflexion
correspondientes a esta estructura (a =2.91 A, b =4.62 A, c=4.10 Ay y=96.3°). De
la figura 16.b, que es el difractograma a temperatura ambiente después de calentar 2
minutos a 100 °C, donde las trazas de martensita son inapreciables, se confirma que la

fase existente es clbica B2.

3.2.2 Medidas calorimétricas de la evolucion en funcion del tiempo de
envejecimiento

En la tabla 3 podemos observar los datos mas significativos de la transformacion
directa e inversa para cada uno de los tiempos de envejecimiento a 500 °C que han sido
medidos en el DSC. Las determinaciones de las temperaturas de transformacion y del
pico y de las variaciones de entalpia y entropia se han realizado igual que en el caso del
NiTi. Los valores dobles en la columna de las temperaturas de pico hacen referencia a
las temperaturas de cada uno de los picos observados tras algunos tiempos determinados

de envejecimiento.
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Figura 16. Difractogramas realizados a temperatura ambiente después de enfriar en
nitrégeno liquido (a) y de calentar 2 minutos a 100 °C (b) para el NissTisoCus. Los
picos mas representativos de la fase de alta temperatura han sido identificados
mediante la familia de planos de la reflexion. Algunas de las pequefias trazas de la
fase de baja temperatura estan sefialadas pero no indexadas.
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Tabla 3. Temperaturas de los picos de la curva medida con el DSC, temperaturas de
principio (Ms) y final de la transformacion (Mf), temperaturas de inicio (As) y final (Af)
de la transformacion inversa, cambios de entalpia y entropia promedio en los procesos
de calentamiento y enfriamiento en funcion del envejecimiento de la muestra de
Ni45Ti5oCU5.

N i45Ti5oCU5
Tiempo Transformacion directa Transformacion inversa

Envejec.] Pico Ms Mf |aH| |4S| Pico As Af |aH| |49
(horas) | (°C) (°C) (°C) (@g) (gK)| (°C) (°C) (°C) (Jlg) (I/gK)

As rec. 9 22 -12 20 0.070 26 3 34 20 0.068
0.5 9 20 -10 20 0.070 26 2 32 20 0.067
1.5 10 18 -11 19 0.068 27 2 32 20 0.066

4 11 19 -10 19 0.068 27 -1 33 20 0.066
10 13 26 -10 18 0.065 29 -1 44 19 0.064
20 15 40 -6 18 0.066 33 6 59 19 0.065
40 21 4 -4 19 0.065 ] 3828 11 61 19 0.060
60 33/14 51 7 18 0.061 | 50/30 16 64 18 0.057
80 39 56 7 17 0.054 56 19 66 17 0.053

100 41 58 11 15 0.049 59 25 70 16 0.048

120 42/40 58 19 11 0.035 59 34 71 11  0.033
140 43/41 60 23 9 0.028 61 38 74 9 0.027
160 44/42 57 28 7 0.021 61 46 74 6 0.019
180 45/43 59 25 5 0.014 62 44 74 5 0.015
200 45/43 56 31 3 0.009 | 64/62 49 71 3 0.009
220 44 56 32 2 0.007 63 50 74 2 0.007
240 44 52 34 1 0.004 63 56 70 1 0.005

Por otra parte, la figura 17 muestra una seleccion de los registros tomados en el
DSC en funcion del tiempo de envejecimiento a 500 °C, que puede hacer el papel de un
pequefio resumen grafico de la evolucion calorimétrica de la muestra. En las figuras 7 y
8 encontramos la evolucion de los picos de transformacion y de las variaciones del
cambio de entalpia con el tratamiento térmico, en comparacion con el resto de

aleaciones estudiadas.

Al contrario de lo que pasaba en el caso equiatomico, las temperaturas de
transformacion y la forma de los termogramas varia notablemente. Durante las primeras
etapas del envejecimiento el corrimiento de temperaturas hacia valores mayores y el

cambio de forma no son muy significativos, y ambos se producen de manera continua y
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Figura 17. Seleccion de registros tomados a diversos tiempos de envejecimiento a 500

°C correspondientes a las transformaciones (a) y retransformaciones (b) medidas en el
DSC para el Ni45Ti5oCU5.
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suave. Pero cuando llegamos aproximadamente a las 40 horas tiene lugar un cambio
mas brusco en el que aparece un pico nuevo y hay un incremento muy marcado de las
temperaturas de transformacion, aunque la energia de transformacion sélo decrece
ligeramente. Al seguir con el tratamiento térmico, la transformacion se desarrolla en un
solo pico, aunque las temperaturas de transformacién siguen evolucionando
rapidamente a valores mas altos, como podemos ver en el registro tomado después de
100 horas. A partir de este estado, éstas dejan de evolucionar de una manera tan
exagerada, el pico vuelve a desdoblarse, pero lo més significativo es la caida de los
valores de la energia de manera muy pronunciada. Esta nueva division del pico ya
existente, se produce de manera paulatina, ya que comienza pareciendo una
deformacion del pico grande pero se separa poco a poco hasta formar otro pico
claramente independiente y més separado del “padre” cuanto mayor es el tiempo de
envejecimiento. Este Gltimo es el comportamiento que regira la transformacion hasta la

extincidn casi total (tras mas de 240 horas de envejecimiento).

Por lo que respecta al calentamiento, es suficiente mencionar que la evolucion es
totalmente paralela a la que hemos estudiado para el enfriamiento. Cada fendmeno que
le sucede a cualquier pico en la transformacién, es posible asociarlo a uno totalmente
similar durante la retransformacion. Asi los desdoblamientos/union de los picos,
ensanchamiento/adelgazamiento, pérdidas de energia o variaciones bruscas en las

temperaturas suceden simultaneamente durante las transformaciones directa e inversa.

También es posible observar un ligero aumento de la histéresis de la
transformacion con el tiempo de envejecimiento, lo que probablemente implica un
incremento de la friccién durante el desarrollo de la transformacion, muy posiblemente

relacionada con un cambio microestructural del material a causa del envejecimiento.

3.2.3 Estudio microestructural de las fases con el envejecimiento

Tomando como referencia el caso equiatdbmico, que ha sido estudiado en el
apartado anterior, esta aleacion presenta diferencias significativas e importantes que la
hacen singular en su microestructura. En las muestras con contenido en cobre, se sigue

observando la presencia de los granos alargados, aunque no se han encontrado casos tan
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marcados como en el NiTi ni tampoco parece ser la tendencia general (figura 18.a). Una
vez mas las diferencias de la microestructura en funcién de la zona de estudio pueden

dar lugar a que los valores de las magnitudes estén sometidos a grandes margenes de

0.8 um Al 0.3 um

0.2 um

Figura 18. Imagenes en campo claro tomadas con el TEM mostrando el estado inicial
de la cinta de NissTisoCus. En (a) se muestra una vista general de los granos con
precipitados y en (b) un ejemplo de los detalles de un grano. En (c) también es posible
observar la densidad tipica de dislocaciones en este estado.
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variacion por lo que los nimeros que se sefialan son Gnicamente orientativos. Con esta
filosofia podemos estimar el tamafio tipico de los granos en unos 2 6 3 um de diametro,
algo mas pequefios que los de la aleacién binaria, aunque también en la cinta con cobre
los bordes de granos estan formados por fronteras onduladas e irregulares (figura 18.a).
Las muestras sin tratamiento térmico previo presentan una dispersion de precipitados,
mayormente redondeados, de tamafio ligeramente superior que en el caso anterior (del
orden de 20 - 30 nm para los mas grandes) que salpican el interior de los cristales
(figuras 18.b-c). Ademas, la cantidad de precipitados grandes parece mucho mas
elevada. La densidad de dislocaciones no es tan grande como en el caso anterior ni
tampoco se han encontrado redes enmarafiadas como se observaba con frecuencia en el
caso equiatomico; en la mayoria de los casos las dislocaciones se encuentran enlazadas

a precipitados existentes en la matriz (figura 18.c).

Durante las primeras etapas del envejecimiento (40 horas a 500 °C) ya se pueden
observar los primeros efectos microscopicos de relevancia. La menor presencia de
dislocaciones, que casi siempre estan interrelacionadas con los precipitados (figuras

19.a), y el crecimiento de éstos llegando a alcanzar tamafios del orden de 0.1-0.15 pm,

0.3 um

Figura 19. Micrografias tomadas en el microscopio de transmision para la cinta de
NigsTisoCus tras 40 horas a 500 °C. En (a) se aprecia como gran parte de las
dislocaciones han desaparecido y en (b) un ejemplo de una zona poco comun en este
estado pero que ya han sufrido un fenémeno de precipitacion severo.
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especialmente aquellos que estan en los bordes de grano, son los aspectos mas
significativos que podemos encontrar en las observaciones realizadas. De hecho,
ademas del crecimiento del tamafio de los precipitados hay un aumento de la cantidad
de los mismos. En algunas zonas es posible observar estos fendémenos mucho mas

marcados (figura 19.a-b).

Para tiempos mas largos del tratamiento térmico (180 horas), este efecto se hace
mas pronunciado, y una vez mas las fronteras de grano constituyen las zonas donde mas
importancia tiene (figura 20.a-c). Para poder observar los contrastes de los precipitados
se ha calentado la muestra en el microscopio hasta temperaturas a las que se encuentre
en austenita, mejorando la observacion de los precipitados (figura 20.d). Es curioso e
interesante sefialar que las observaciones realizadas a temperatura ambiente en estas
ultimas muestras y, por tanto, con el material en la fase martensitica, presenta placas
mucho mas pequefias que las observadas en el estado inicial sin tratamiento térmico
(figuras 20.a-b).

Al igual que en el caso de la cinta equiatomica, la identificacion de los
precipitados requiere una investigacién con mayor detalle consistente en analisis
espectrométrico (EDS) y/o difraccion de electrones. Sin embargo, en esta aleacion
resulta mas importante, si cabe, debido a que es un sistema ternario y las composiciones
de las fases precipitadas pueden ser mas complejas. Pocas referencias se han encontrado
al respecto, ninguna si queremos una composicion semejante a la nuestra, y la mayoria
no tratan el tema de qué tipos de precipitados aparecen con el envejecimiento. Cuando
el contenido en cobre es pequefio, muchos comentan que los precipitados son los
mismos que los del caso binario [Mat01]. Sin embargo un trabajo reciente [Tan98]
incluye el cobre en la estequiometria de los mismos sefialando que son del tipo Ti(Nij-
xCux)2 0 Tiy(Ni.yCuy) segun el contenido de la matriz sea pobre o rico en Ti,
respectivamente. Este estudio se ha realizado en aleaciones del tipo TixNi.-xCug con x
entre 49y 51.

Con el estudio microscépico de las muestras envejecidas podemos ofrecer una

explicacién de los efectos macroscopicos observados. Es facil asociar las minimas
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0.8 um

0.2 um

Figura 20. Imagenes tomadas en el TEM en la cinta de NissTisoCus tras 180 horas a 500
°C. Tanto (a) como (b) muestran detalles de la microestructura a temperatura ambiente
(martensita) mientras que en (c) y en (d), esta ultima realizada a temperatura alta
(austenita), se observa como el fendmeno de precipitacion ha sido bastante severo,
especialmente en las fronteras de grano.
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alteraciones observadas, mientras los tiempos de envejecimiento son muy pequefios, a la
desaparicion y redistribucion de dislocaciones, como ya pasaba en el caso anterior.
También parece probable una continuacion del fendmeno de precipitacion. Sin embargo
el crecimiento de los precipitados existentes y, eventualmente, la nucleacion de otros
nuevos, se convierte en el proceso predominante a partir de las 20 horas, como hace
sospechar el cambio de forma en el pico calorimétrico y el desplazamiento en
temperatura tan notable. A partir de ese momento es facil suponer que la precipitacion,
tanto la nucleacion de nuevos precipitados como el crecimiento y la coagulacion de los
ya existentes, se convierta en el proceso causante de las multiples etapas que se han
observado macroscopicamente mediante el estudio calorimétrico. Cuando los tiempos
de envejecimiento se incrementan, la presencia de precipitados se dispara, 1o que
provoca que la composicion de la matriz envejecida se separe sustancialmente de la
inicial, explicandose asi los cambios en la temperatura del pico y la pérdida tan
importante de la energia de transformacion. En este caso, teniendo en cuenta que el
contenido en Ti es ligeramente inferior al 50 % at., puede considerarse que los
precipitados deberian ser del tipo Ti(Ni;«Cuy)2, con lo cual se enriquece la matriz en Ti
y, en consecuencia, la precipitacion induce un aumento de las temperaturas de

transformacion .

Asimismo, la presencia de cristales tan pequefios de martensita hace pensar que,
independientemente de que puedan provocar el aumento del volumen de fases que no
transforman, la labor mecéanica de los precipitados juega también un papel importante,
en cuanto a acomodacion de la martensita se refiere. Es factible pensar que los
precipitados impiden en gran medida el avance de las placas de martensita, haciendo
que sea mas economico, energeticamente hablando, la nucleacion de la martensita en
otros lugares que el avance de las placas ya existentes. Este hecho explicaria también el
ensanchamiento considerable al que se ve sometido el pico en los registros

calorimétricos.
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3.2.4 Evolucion de la transformacion con el envejecimiento estudiada con

DMA

En la figura 21 se muestran los registros de la friccion interna y los valores del

modulo elastico para algunas de las muestras de la aleacidon en estudio después de
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Figura 21. Mddulo elastico y friccion interna (tan 6) obtenidas durante la
transformaciones directa e inversa en las muestras de NissTisoCus sin tratamiento
térmico inicial (a) y envejecidas 40 horas (b), 100 horas (c) y 180 horas (d) a 500 °C.
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diferentes tiempos a 500 °C. Una vez més es necesario recordar que se deben tomar con
precaucion los valores absolutos de las magnitudes obtenidas, aunque si pueden ser mas
significativas sus variaciones. Comparando estas graficas con las obtenidas para el NiTi,
se encuentran diferencias notables; sin embargo la evolucion de las curvas con el

envejecimiento es anéloga.

Inicialmente los valores del modulo para las fases de temperatura alta y baja son
muy similares, lo que vendria a sefialar que dicha magnitud no sufre cambios
significativos por el hecho de estar en martensita o en austenita. También podemos
observar unos picos de friccion interna a temperaturas correspondientes a la
transformacion observada previamente en el calorimetro. Después de 40 horas a 500 °C,
esta situacion es bastante similar y los cambios no son muy apreciables por lo que
respecta al médulo, aungue si es importante el decrecimiento de la friccion interna. En
estados sucesivos del tratamiento térmico el médulo en martensita decrece hasta situarse
por debajo del valor que tiene en austenita, el cual es muy similar al del estado sin
tratamiento térmico. Esta situacion se mantiene hasta las Ultimas etapas del
envejecimiento. La friccion interna tiende a desaparecer, aunque en el registro a 180

horas se aprecien sefiales de ruido durante el calentamiento.

La explicacion de este comportamiento es coherente con el que habiamos
mencionado con anterioridad para las muestras binarias. Hemos de recordar que la
presencia de una precipitacion masiva en el caso anterior se habia asociado al
decrecimiento del modulo de martensita y, posiblemente, a una ligera subida del de
austenita. En la aleacion de NigsTisoCus la disminucion del médulo en martensita es
claro si comparamos las medidas después de 40 y 100 horas (es precisamente después
de 40 horas cuando se observan los fendmenos de precipitacion mas exagerados)
aungue no se aprecian cambios en el modulo de la austenita. En las primeras etapas del
envejecimiento las diferencias entre los médulos no son grandes, probablemente porque
la presencia de las dislocaciones no es tan significativa en este caso como en la cinta de
NiTi y, por tanto, pequefias variaciones en su concentracion y/o distribucion no tienen

una influencia tan importante en el moédulo como en el caso anterior.
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A pesar de que la explicacion de las variaciones sufridas por el modulo es
comun para las dos aleaciones hasta el momento explicadas, no es posible entender el
decrecimiento de la friccidn interna Unicamente con los argumentos del caso anterior.
La razdn es que esta magnitud es proporcional a la cantidad de material transformado y
en esta aleacion, como hemos comprobado mediante medidas calorimétricas, el cambio
de entalpia para tiempos largos de envejecimiento tiene valores muy bajos respecto los
originales. Por tanto es ldgico suponer que la cantidad de material que transforma a
medida que aumentamos el tiempo del tratamiento térmico decrece. Llegados a este
punto es imposible discernir con precision que parte de la disminucion de la friccion
interna corresponde a causas mecanicas de la transformacion y qué parte es debida al

decrecimiento de la cantidad de material que transforma.

3.3 Ni25Ti50CU25

3.3.1 Caracterizacion de las fases

De manera anéloga a los casos anteriores, la figura 22 muestra un registro
realizado con el calorimetro de la cinta seleccionada, aunque después de un proceso de
cristalizacion. Si la muestra se observa en el calorimetro sin ningun tratamiento térmico
previo no se obtiene ninguna desviacién apreciable de la linea de base, por lo que se

puede considerar casi completamente amorfa.

Es interesante el hecho de poder detectar el pico de cristalizacion mediante
calorimetria (figura 23). Las condiciones a las que se produce este proceso (en particular
la temperatura a la que cristalice el material y el tiempo que esté en ella) pueden influir
en los resultados macroscopicos y, especialmente, microscopicos de las muestras. Este
es un tema de estudio bastante atractivo que serd tratado con mayor profundidad en un
capitulo posterior. El tratamiento habitual de cristalizacion al que se han sometido las
cintas de NiysTisoCuss estudiadas en este capitulo es de 3.5 minutos a 610 °C en un bafio

de sales.
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Figura 22. Registro de las transformaciones directa e inversa en el DSC de la aleacion
Ni2sTisoCugs después de un proceso de cristalizacion de 3.5 minutos a 610 °C.
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Figura 23. Termograma mostrando el proceso de cristalizacion de la cinta de
NizsTisoCuys Sin tratamiento térmico previo.
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La cinta se ha estudiado en el difractdmetro de rayos X después del proceso de
cristalizacion (figura 24) obteniéndose una mezcla de fases: la austenita B2 y la
martensita B19. La fase de alta temperatura es de estructura cibica con un parametro de
red a = 3.04 A, mientras que la fase de baja temperatura se puede explicar mediante una
estructura ortorrombica con parametros de red a = 2.91 A, b =429 A, c =449 A A
pesar de ello, el difractograma presenta un pico claro (el situado en torno a los 41 ©)
cuyo origen no explica ninguna de estas fases. Algunas publicaciones recientes
mencionan la existencia de martensita B19’ en cintas fabricadas mediante melt-spinning
tras el proceso de cristalizacion (a menudo también presente con la fase B19), aunque es
algo que no se observa habitualmente en la misma composicion fabricada de manera
convencional (bulk) [Sat01]. Se ha intentado ajustar el mismo difractograma con
algunos parametros encontrados en la literatura para la B19’ en aleaciones con la misma
composicion que la estudiada en este trabajo (a=2.90 A, b=4.11A c=465A yp=
97.78 ° [Sat01]), sin embargo el ajuste no es nada satisfactorio. Haciendo algunas
variaciones sobre estos parametros podemos llegar a los valores a = 2.93 A, b = 4.27 A,
c=452A yp = 97.03°que parecen explicar un mayor nimero de reflexiones, aunque
aun asi quedan picos que no se ajustan a ninguno de los valores simulados. Lo que si
muestran estas simulaciones es que la reflexion (-111) de la estructura B19’ podria ser
la responsable del pico que no fue posible indexar mediante la estructura B19, lo que
sefialaria la existencia de aquella fase en nuestra aleacion, aunque sea en cantidades
menos elevadas que las de la fase B19. A pesar de que es facil ajustar una sola reflexion
a una estructura cualquiera, la existencia confirmada de B19’ en referencias de otros
autores y la observacion aparente de dos etapas en el estudio del efecto memoria
inducido térmicamente bajo tension en esta misma aleacion (experimentos que se veran
en el capitulo 5) hacen pensar en que la hipdtesis de la existencia de B19’ es muy
probable. Aunque el difractograma nos lleva a pensar que la cantidad de B19’ es
minoritaria, es dificil hacer un andlisis cuantitativo de la presencia de ambas fases en la
aleacion sin utilizar métodos de refinamiento de difraccion de rayos X (como el método
de Rietveld), ya que muchos picos de ambas fases, con los parametros sefialados

anteriomente, coinciden en la posicion angular.
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Figura 24. Difraccion de ratos X de la muestra de NiysTisoCuys después de un proceso
de cristalizacion consistente en 3.5 minutos a 610 °C, en el que aparecen las dos fases

implicadas en la transformacion: la austenita y la martensita.

3.3.2 Medidas calorimétricas de la evolucion en funcién del tiempo de

envejecimiento

También la aleacién NixsTisoCuys, una vez cristalizada, ha sido sometida a un

proceso de envejecimiento continuado a 500 °C, similar al realizado al resto de

aleaciones estudiadas en este capitulo. En la tabla 4 estan representados los tiempos de

envejecimiento a dicha temperatura, asi como la temperatura del pico (medida en el

calorimetro) y el cambio de entalpia asociados a la transformacion martensitica, tanto

en el calentamiento como en el enfriamiento.
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Tabla 4.- Temperaturas del pico en el termograma y
calor de transformacion asociado a la transformacion
para cada valor del tiempo de envejecimiento a 500 °C de
la muestra de Ni25Ti50CU25.

NistisoCUz5
Tiempo Transformacién Transformacion
envejec. directa inversa
(horas) | Pico (°C) |4H| (J/g) | Pico (°C) |aH| (J/g)
0.1 34.4 11 18.1 10.3
0.5 39.3 10.5 22.1 10
1 40.7 9.9 23.3 9.5
2 42.2 9.5 24.8 9
5 45.2 8.4 28.4 8.1
10 47.8 7.6 27.2 8
23 48.9 7.6 27.4 7.9
45 49.3 7.6 28.9 7.9
106 51.2 7.3 31.1 8.4
239 52.8 6.8 329 7

Al igual que en los casos anteriores, la figura 25 representa una seleccion de
termogramas tomados tras diferentes tiempos de envejecimiento a 500 °C, lo que nos
muestra graficamente la evolucion de la forma y temperaturas de la transformacion. Por
otra parte, en las figuras 7 y 8 encontramos la evolucién del pico de la transformacién y
de los cambios de entalpia en funcién del tiempo a 500 °C, de modo comparativo con el
resto de aleaciones del estudio. En ambas figuras podemos observar un decrecimiento
de la variacion de entalpia de manera continuada, y aproximadamente constante,
durante todo el tiempo de envejecimiento. Paralelamente se obtiene un incremento

constante de las temperaturas de transformacion de manera suave.

La forma de los picos (figura 25) varia ligeramente, haciéndose estos mas anchos
a medida que aumentamos el tiempo de envejecimiento, sensacion que se ve
incrementada por la pérdida de altura de los mismos. Aunque los picos se ensanchan
con el tiempo de envejecimiento, la histéresis de la transformacion, medida de pico a
pico, se mantiene constante. También es curiosa la desaparicién de los pequefios
satélites que acompafian a la muestra recién cristalizada después de tiempos muy cortos
de envejecimiento (1 hora). No se han observado la aparicion de dobles picos sugiriendo

la doble transformacion a B19y B19’.
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Figura 25. Conjunto de registros tomados con el DSC durante la transformacion (a) y
retransformacion (b) tras diversos tiempos de envejecimiento del NiysTisoCuss a 500 °C.
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3.3.3 Estudio microestructural de las fases con el envejecimiento

Las muestras cristalizadas contienen una distribucion no homogénea de tamarios
de grano, distribuyéndose habitualmente por zonas. Es muy habitual encontrar zonas
con granos pequefios y en éstas hay muchos de ellos por debajo de los 0.2 um de
didmetro (figura 26.a). Aunque hay granos con poca presencia de defectos, lo normal es
encontrar una densidad elevadas de precipitados, bien esferoidales bien alargados
(figura 26.b).

Una vez més, debido a que las temperaturas de transformacion son préximas a la
temperatura ambiente, podemos encontrar parte de los granos en estado austenitico y
otros en estado martensitico. Muchos de los granos que estdn en martensita,
especialmente los mas pequefios, no muestran la tipica microestructura autoacomodante
de la martensita, sino que son monovariantes o, en muchos otros casos, bivariantes. Esto
hace pensar que los esfuerzos locales a los que esta sometida la martensita por estar en
granos tan pequefios deben inducir algln tipo de variante preferencial y hacer que la
configuracién de menos variantes sea mas estable energéticamente. Asi, en la figura
26.c es posible ver un grano monovariante identificado con la letra “A” rodeado de
otros granos bivariantes. La difraccion del mismo (figura 26.d) nos muestra que la
estructura es B19. Tampoco es comun observar en la martensita dos variantes en cada
grano en su proceso de autoacomodacion, probablemente por la misma razén que
encontramos  frecuentemente granos monovariantes. En la caracterizacion
microestructural de esta aleacion no se han encontrado zonas con una alta densidad de
dislocaciones, como en los casos anteriores, cosa que resulta normal dado que la cinta
solo ha sido cristalizada, aunque algunos de los defectos con forma alargada que se ven

en la figura 26.b podrian ser confundidos con dislocaciones.

Como ya se ha visto en la figura 26.b, en los granos de la aleacion sin otro
tratamiento térmico que la cristalizacion es posible encontrar una distribucion muy fina
de precipitados esferoidales de pocos nm de tamafio. En la figura 27.a se muestra una
zona en la que aparecen, de manera mayoritaria, una acumulacion de estos precipitados.

Sin embargo, ya en la figura 26.b podia observarse la existencia de otros precipitados de
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Figura 26. Micrografias tomadas con el microscopio de transmision de electrones en una
muestra cristalizada de Ni,s TisoCuszs Yy sin tratamiento térmico donde se muestra una vista
general de los granos (a) y una vista mas detallada de los mismos donde se pueden
observar los dos tipos de defectos comunes en este estado (b). En (c) es posible observar
un grano en martensita B19 monovariante, identificado con la letra A, cuya difraccion
aparece en (d).
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forma alargada; en la figura 27.b es posible ver una zona donde estos defectos aparecen
de manera claramente predominante, formando redes cuyas proyecciones se cruzan
perpendicularmente. Estos precipitados estan orientados en la direccion de los planos
{001}g, y tienen una composicién cercana al TiCu como muestran experimentos
realizados mediante EDS. En la figura 28.a se muestra el espectrograma de la matriz,
con las composiciones estimadas a partir del registro, mientras que en la figura 28.b se
pueden ver los datos analogos para los precipitados alargados. En la figura 27.c es
posible ver una imagen de alta resolucién de un precipitado de forma esférica, mientras
que en la figura 27.d se muestra un precipitado lineal en una imagen también de alta
resolucion. Recientemente se ha registrado un incremento en el interés en esta aleacion
fabricada mediante melt-spinning, como pone de manifiesto el numero de trabajos al
respecto presentados en la ESOMAT-2000. Esto ha supuesto la aparicion de algunas
publicaciones en las que se estudian la aparicion de estos precipitados de forma
alargada, en las cuales también se apunta que la composicién de los mismos es TiCu, de

estructura tetragonal B11 y estan orientados en las direcciones {001}g, [R6s00].

Después de haber envejecido las muestras tan solo durante 5 horas a 500 °C es
posible observar un incremento considerable en el tamafio de los precipitados lineales,
aunque la cantidad de los mismos no parece haber aumentado en la misma medida. En
la figura 29.a es posible observar una de estas zonas, en la cual se aprecia el incremento
notable del grosor de los mismos, hasta el punto que ya no pueden seguir llamandose
“lineales”. La difraccion de una de estas zonas (figura 29.b) nos muestra los puntos
correspondientes a la austenita (indexados en la figura) asi como unas lineas difusas en
las direcciones <100> correspondientes a los precipitados y, en particular, a su forma

alargada en la direcciones mencionadas.
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Figura 27. Imagenes més detalladas de zonas con los dos tipos de defectos encontrados en
la cinta de Ni-Ti-Cu25 sin tratamientos térmicos. En (a) se muestra una zona con los
defectos esféricos, mientras que en (b) aparece una zona en austenita con los defectos
lineales orientados en la direcciones <100>. En (c) y (d) se pueden apreciar sendas
imagenes de alta resolucion de un precipitado esférico y uno lineal, respectivamente.
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Figura 28. Registros de los espectrogramas EDS obtenidos en la cinta de Ni-Ti-
Cu25 después de 5 horas a 500 °C. En (a) se muestra el espectograma y la
composicién aproximada de la matriz, mientras que en (b) corresponde a un
precipitado alargado.
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Zone axis [100]

Figura 29. Micrografias realizadas con el TEM de una cinta de Ni-Ti-Cu25 tras 5 horas a
500 °C en la que aparecen los precipitados lineales mucho mas desarrollados. En (a) se
puede observar una imagen en campo claro, mientras que en (b) se observa la difraccion
de una zona tipica con contribuciones de la matriz (indexadas en la figura) y de los
precipitados. En (c) se ve una imagen de alta resolucién de los precipitados lineales
después del tratamiento térmico mencionado y (d) una difraccion de los precipitados.
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34 Ni5oTi32Hf18

3.4.1 Caracterizacion de las fases

La figura 30 representa un ciclo registrado con el DSC en una muestra sin
tratamiento térmico inicial. Como ya habia ocurrido en el caso de la aleacion con un 5%
de cobre, el pico es simple y por tanto, parece logico pensar inicialmente en la presencia

unica de dos fases (fase matriz y martensita).

2 mW

Flujo de calor

100 120 140 160 180 200 220
Temperatura (°C)

Figura 30. Curvas de DSC correspondientes a los procesos de calentamiento y de
enfriamiento en una muestra de NisoTisHf1g Sin tratamiento térmico previo.

Utilizando difraccion de rayos X (figura 31) intentamos identificar la estructura
de cada una de las fases mediante el analisis de los picos de difraccion que aparecen en
los difractogramas. La figura 31.a nos muestra el diagrama de difraccion registrado a
temperatura ambiente, con lo que se puede obtener el tipo de estructura cristalina de la
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Figura 31. Difractogramas realizados a temperatura ambiente (a) y a 250 °C (b) para
el NisgTizHf1g. Los picos mas representativos de ambas fases se han indicado
mediante la familia de planos de la reflexion y la fase a la que corresponden.
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fase de baja temperatura con sus respectivos parametros de red. La estructura es
monoclinica (B19°) con parametros de red a = 3.03 A, b =483 A, c =408 Ayy=
102.7 °. A pesar de ello queda un pico claro sin identificar, situado en una posicion
angular ligeramente inferior a 42 °. En la figura 31.b encontramos el difractograma
obtenido a 250 °C y en €l podemos ver que la estructura correspondiente es la cubica
(B2), cuyo parametro de red, a esta temperatura, es a = 3.08 A. También se encuentra un
pico que no puede ser de esta estructura y que si podria corresponder a un pico de
martensita, lo que nos indicaria que la transformacion no se ha completado a esa
temperatura o que ha quedado martensita retenida en la matriz. Una vez encontrado el
parametro de red de la austenita, es posible correlacionar el pico no identificado de la
figura 31.a con la reflexion 110 de la estructura B2. No se ha encontrado una
explicacién realmente mas satisfactoria para la aparicion de este pico a temperaturas tan
bajas respecto la Mf encontrada mediante calorimetria, que el argumento de que han
quedado zonas sin transformar a martensita. Quizas el grosor tan pronunciado de los
picos calorimétricos evita poder estimar de manera satisfactoria las verdaderas
temperaturas de transformacién, y en realidad queda algo de austenita a esas
temperaturas. Sin embargo este pico se ha identificado en otros trabajos con material
bulk como un pico de austenita [Pot98], lo que implica que no es una caracteristica
peculiar de las cintas fabricadas mediante melt-spinning. También en la figura 31.a se
sefialan dos picos de austenita que coinciden con las posiciones angulares de picos de la
red martensitica, aunque la contribucién de aquélla a los picos de reflexién, en caso de
que la hipotesis de la existencia de austenita a temperatura ambiente sea cierta, seria

nimia.

3.4.2 Medidas calorimétricas de la evolucion en funcién del tiempo de
envejecimiento

Los datos mas caracteristicos de la transformacion y la retransformacién en
funcién de los tiempos de tratamiento térmico a 500 °C, obtenidos a partir de las
medidas en el calorimetro, aparecen en la tabla 5. La determinacién de las magnitudes

que aparecen en ella se ha realizado de manera similar a los casos anteriores.
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Tabla 5. Temperatura del pico del termograma, temperaturas del inicio (Ms) y el
término (Mf) de la transformacion, temperaturas del principio (As) y final (Af) de la
retransformacion, junto con los cambios de entalpia y entropia en funcién del tiempo de
envejecimiento a 500 °C en la muestra de NisoTizHf1s.

Ni50Ti32Hf18
Tiempo Transformacion directa Transformacion inversa
Envejec.| Pico Ms Mf |aH| |4S] | Pico As Af |aH| |49
(horas) | (°C) (°C) (°C) (@g) (@IgK)| (°C) (°C) (°C) (Ig) (IgK)
As rec. 155 168 116 20 0.047 | 191 165 211 22 0.047

0.5 147 163 106 17 0.042 ] 182 152 193 17 0.039
1.5 152 164 117 15 0.036 | 183 152 19 16 0.035

4 154 172 104 15 0.036 | 184 154 198 13 0.028
10 155 176 106 11 0.025 | 184 151 200 10 0.023
20 152 174 116 8 0019 ] 184 152 200 9 0.019
40 152 178 116 4 0.010 | 181 151 205 4 0.009

De los primeros resultados mostrados en la tabla podemos ver que la aleacion que
contiene hafnio es la Unica, de las tres escogidas para estudiar, que presenta realmente
altas temperaturas de transformacion en el estado inicial sin tratamiento térmico previo.
Sin embargo el envejecimiento a 500 °C conduce a una rapida descomposicion, como se
puede observar en la figura 32, en la que se muestran algunos de los termogramas
obtenidos con muestras de Ni-Ti-Hf envejecidas a diferentes tiempos, tanto para la

transformacion directa como para la retransformacion.

También encontramos informacion de la serie realizada para esta aleacion en las
figuras 7 y 8, donde se pueden estudiar las evoluciones de las variaciones de energia y
de los picos de temperatura durante el proceso y ver las diferencias con las otras

aleaciones estudiadas.

El conjunto de medidas a lo largo del tiempo de envejecimiento no es suficiente
para poder intuir una tendencia en la variacion de la forma de los registros o las
temperaturas de transformacion. En los pocos termogramas obtenidos antes de la
extincién practicamente total de la transformacion, no parece que haya una variacién
importante de los valores de las temperaturas. Lo més relevante, con diferencia, es el

gran cambio que sufre la variacion de entalpia asociado a la transformacion. Es
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Figura 32. Seleccion de curvas calorimétricas medidas tras diversos tiempos de
tratamiento térmico a 500 °C durante los procesos de la transformacion directa (a) e

inversa (b) del NisoTizHfys.



Capitulo 3.- Efectos del envejecimiento en cintas de base Ni-Ti 159

precisamente el decrecimiento tan rapido de las energias de transformacion lo que
impide poder realizar envejecimientos de larga duracion en la aleacion con hafnio.
Desde las primeras etapas del envejecimiento del material ya se observa una continua
pérdida de esta magnitud, lo que se asocia con una pérdida de material transformable,
que se refleja en los registros como una tendencia del pico a rebajar su altura. El
fendmeno es muy similar, tanto en los resultados del enfriamiento como del

calentamiento.

3.4.3 Estudio microestructural de las fases con el envejecimiento

Se han realizado algunas observaciones en varias muestras de esta aleacion para
poder explicar el fenédmeno observado macroscopicamente en el calorimetro. Algunas
de las fotografias que se han tomado forman parte de la figura 33. En las muestras sin
tratamiento térmico podemos ver la existencia de una densidad notable de dislocaciones
enmarafiadas con las placas de martensita, ya que a temperatura ambiente la aleacion
estd en la fase B19’ (figura 33.a). Esto hace que el contraste que se observa en las
fotografias no sea tan bueno como en las anteriores aleaciones y tanto las dislocaciones
como los precipitados sean dificiles de distinguir. Estos no parecen tener un gran
tamanfo en esta aleacion y los que han sido observados tienen un tamafio muy pequefio,
del orden de 10 nm los méas voluminosos (figura 33.a). Se pueden encontrar zonas
donde placas de martensita son realmente grandes lo que mejora el contraste de los
defectos, a pesar de estar en martensita, y facilita la obtencion de buenos patrones de
difraccion (figura 33.b). En la figura 33.c es posible observar otra zona que no tiene las
placas tan grandes pero que también es bastante comin en la microestructura de la

aleacion sin ningun tratamiento térmico.

Al envejecer las muestras, las dislocaciones presentes en el estado inicial
desaparecen rapidamente, al igual que en las otras aleaciones, pero la descomposicion
de la aleacion es bastante diferente. Incluso después de tan sélo 10 horas a 500 °C es
posible apreciar de manera muy clara la aparicion de una distribucion muy densa de
pequefios precipitados (alrededor de 20 nm) que abarcan gran parte de la superficie
observada (figura 34.a-b). A pesar de que el tamafio de los precipitados es bastante mas
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Figura 33. Micrografias tomadas con el microscopio de transmision de electrones en una
muestra de NisoTisHf1g sin tratamiento térmico. En (a) es posible ver las placas de
martensita de dos variantes con relacién de macla, cuyo patrén de difraccidén se muestra en
(b). En (c) se muestra otra zona con variantes mas pequefias y microtwinning.
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pequefio que en las aleaciones anteriores, cuando estaban en las Ultimas etapas del
tratamiento térmico, el gran nimero existente hace que la cantidad de fase precipitada
resulte ser una fraccion importante del total. En un material fabricado
convencionalmente con un 12 % at. de Hf, los precipitados se han identificado como
(Ti,HF)4Ni2Ox con x < 1y con estructura fcc [Oli95]. Asimismo en [Dal01] se incluye
un sumario de algunos estudios de precipitados en estas aleaciones, aunque la gran
mayoria de los trabajos se han realizado con composiciones méas pobres en hafnio. En
ellos se sefiala la tendencia de esta aleacion a producir precipitados del tipo Ti,Ni, los
cuales se hacen mucho mas estables con la incorporacién a su estequiometria del
oxigeno, procedente mayormente del entorno, formando los precipitados asociados
(Ti,Hf)4Ni,Ox con forma dentritica. Asimismo, tratamientos de envejecimiento a
temperaturas de 700 °C resultan en un incremento del tamafio y la densidad de estos

precipitados.

0.2 um

Figura 34. Imagenes de campo claro tomadas con el microscopio de transmision de
electrones en la muestra de NisgTis;Hf1g envejecida durante 10 horas a 500 °C. Tanto (a)
como (b) muestran la microestructura tipica de esta aleacion en este estado.
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3.4.4 Evolucion de la transformacion con el envejecimiento estudiada con
DMA

La figura 35 presenta los registros del médulo elastico y de la friccion interna
para una muestra de Ni-Ti-Hf a diferentes tiempos de envejecimiento. Sin embargo la
rapida degradacion de la muestra no nos permite establecer una progresion clara como
en los casos anteriores. Es cierto que para las dos primeras graficas podemos observar
una tendencia en la que el mddulo elastico de martensita desciende y el de austenita
eleva sus valores, al igual que pasaba en los casos anteriores. Pero estos dos Unicos
registros no son suficientes para poder correlacionar con los fenGmenos que se estan
produciendo en el material ni establecer una tendencia clara. Por lo que respecta a la
friccion interna, ya presenta ruido a las 4 horas de tratamiento mientras que después de
32 horas es imposible apreciar la transformacion ni mediante friccion interna ni
mediante el mddulo, lo que concuerda con el pequefio cambio de entalpia registrado

mediante las medidas calorimétricas.
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Figura 35. Mddulo elastico y friccion interna (tan ©6) obtenidas durante la
transformacion y retransformacion de las muestras de NisoTis,Hf1g Sin envejecer (a)
y tras 4 horas (b) y 32 horas (c) a 500 °C.
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3.4.5 Evolucion calorimétrica en funcién del tiempo de envejecimiento a 300
°C.

Debido al hecho de que la duracion de la transformacion martensitica en esta
aleacion ante el envejecimiento a 500 °C sea tan corta, asi como que es una aleacion
importante en otros capitulos, se ha realizado una serie adicional de envejecimientos a
300 °C. La primera finalidad es comprobar si a una temperatura mas cercana a la que
potencialmente podria ser utilizado el material, éste tendria un comportamiento mas
estable. En la tabla 6 podemos encontrar la temperatura de pico y el cambio de entalpia,
que ha sido calculada de manera similar a los casos anteriores, tanto para las
transformaciones registradas como para las respectivas retransformaciones de cada

etapa temporal de envejecimiento realizado.

Tabla 6.- Temperaturas del pico de la curva
calorimétrica y cambios de entalpia de la transformacion
para cada valor del tiempo de envejecimiento a 300 °C de
la muestra de NisoTizHfys.

Ni50Ti32Hf18
Tiempo Transformacion Transformacion
envejec. directa inversa
(horas) | Pico (°C) |aH| (J/g) | Pico (°C) |4H]| (J/g)
0 198 23 162 19
0.1 192 21 155 18
0.5 181 21 142 18
1 176 20 137 17
2 173 19 136 17
4 171 18 132 16
8 168 17 131 15
16 166 17 129 14
32 163 16 126 14
64 160 14 124 13
152 158 13 122 11
263 155 12 119 8

Asimismo, en la figura 36 se han escogido algunos de los ciclos registrados
mediante técnicas calorimétricas, que nos ayudara a tener una constancia rapida de los

efectos térmicos que tienen lugar en la transformacion al tratar térmicamente el material
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a 300 °C. También nos serviran de apoyo las figuras 7 y 8, en las que se muestra la
evolucion de los picos de transformacion y las variaciones de energia de la misma en
funcién del tratamiento térmico. Lo primero que cabe resaltar, tras una rapida consulta a
la tabla y/o a las gréficas correspondientes a esta serie, es que la degradacion de la
muestra es considerable, incluso a estas temperaturas, si bien es significativamente
menor que en el caso en el que el envejecimiento se realizd a 500 °C. Ademas, un
aspecto claramente diferenciador respecto la serie anterior, es que las temperaturas de
transformacion muestran una tendencia clara a desplazarse hacia valores menores a
medida que aumentamos el tratamiento térmico. Esta variacion de la temperatura parece
seguir una progresion exponencial con el tiempo (en las graficas logaritmicas se ajusta
aproximadamente a una recta). También la entalpia parece decrecer con el tiempo
siguiendo una evolucidon marcada por una recta en escala logaritmica. Se puede apreciar
un cambio de forma en el pico a medida que aumentamos el tiempo en el tratamiento
térmico. Los cambios microestructurales asociados se han analizado con mas detalle en

la serie de envejecimientos realizada a 260 °C en el capitulo 4.

Tanto las evoluciones en la transformacion directa como en la inversa estan
regidos por comportamientos paralelos, con lo que no se considera necesario hacer

énfasis especial en las graficas y datos del calentamiento.

En el siguiente capitulo se estudia en mayor profundidad esta aleacién bajo el
tratamiento térmico a 260 °C (una temperatura muy similar a 300 °C) y el ciclado
térmico en el calorimetro. Este estudio se realizo ante la necesidad de diferenciar un
desplazamiento de las temperaturas de transformacién a causa de los tratamientos
térmicos producidos en martensita o en austenita y se ha considerado mucho mas idéneo

hablar de ello en el siguiente capitulo y no extenderse mas al respecto en éste.

3.5 Aspectos generales

Antes de acabar el capitulo debe mencionarse que durante el tratamiento térmico
se observo que se producia una capa superficial de color vistoso en las aleaciones

estudiadas. Esta capa de material degradado es habitual cuando se envejecen aleaciones
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a temperaturas altas, y su importancia depende de muchos factores, como la temperatura
a la que se hace el tratamiento térmico y el tiempo que dura éste, los componentes que
envuelven el material cuando esta a esas temperaturas, si existen recubrimientos
resistentes o no... Sin embargo en las cintas, al contrario que en el material masivo, no
puede eliminarse de manera facil sin dafiar el material en si. Ademas, dado su fino
espesor, la capa superficial en las cintas supone una fraccion de material mucho mas

relevante que en el material masivo (bulk).

Aunque no se dispone de herramientas suficientes para determinar la
composicion exacta de este estrato, queda bastante claro que es una capa de 6xido. Hay
algunas razones que nos han conducido a esta conclusion. Para empezar, los
microanalisis EDS en el microscopio electronico de barrido muestran picos
considerables de oxigeno, inexistente en la aleacién sin tratamiento térmico. Sin
embargo el microanalisis no es eficaz para detectar elementos de nimero atémico bajo,
en particular no puede determinar la presencia de nitrégeno, y dado que el
envejecimiento se realiza en este ambiente podriamos llegar a tener algin compuesto
con este elemento. No obstante, se han realizado pruebas envejeciendo en nitrogeno,
argon y en vacio mecanico, obteniendo resultados similares. Esto nos lleva a pensar que
la capa de degradacion esta compuesta basicamente por oxigeno y los elementos que

componen la aleacion.

También es necesario comentar que esta capa y reactividad con el oxigeno no se
presenta por igual en las tres aleaciones comentadas. Podriamos establecer un orden de
importancia creciente de la misma diciendo que afecta a la aleacidn binaria, a la que
contiene cobre y, finalmente, a la que tiene hafnio. En el NiTi, incluso después de largos
tiempos de tratamiento térmico, estos efectos son muy pequefios y la capa degradada es
unicamente superficial. Para el Ni-Ti-Cu, la oxidacion es mas rapida y a tiempos
excesivamente largos las muestras salen muy degradadas. También hemos de recordar
que en esta cinta, los efectos de los precipitados eran mucho mas marcados que en la
anterior. Estos efectos se ven multiplicados en la cinta con contenido de hafnio, en la
que dos dias de tratamiento térmico a 500 °C conllevan a que la muestra esté casi
totalmente degradada, aunque también es cierto que el fendmeno de precipitacion se

desarrollaba de manera muy rapida en la aleacidn. A pesar de que esta capa no parezca
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marcar la tendencia principal en los efectos macroscopicos observados, si que nos
impide separar de manera precisa en qué cantidad los precipitados y el 6xido afectan a

estos fendbmenos.

Se ha observado un aumento notable de la fragilidad de las muestras cuando se
someten a tratamientos térmicos y, de manera similar a lo expuesto anteriormente,
resulta dificil sefialar en qué medida intervienen los precipitados y la degradacion de las

muestras a este efecto.

4 Conclusiones

La evolucion de las aleaciones que se han sometido a envejecimientos a 500 °C no
presentan comportamientos semejantes en todos los casos. Asi, desde el punto de vista
practico, la aleacion que menos cambios macroscopicos presenta es la equiatomica,
cuyas temperaturas de transformacion y cambio de entalpia no sufren cambios
realmente importantes, incluso tras largos tiempos de envejecimiento (17 dias). La parte
de la transformacion B2 — R es incluso més estable al tratamiento térmico que la parte
final de la secuencia: R — B19’, cosa que ya se habia comprobado en varias ocasiones
en las aleaciones fabricadas convencionalmente. El resto de aleaciones se muestran méas
inestables, incluso con tiempos de envejecimiento inferiores a los del NiTi, en el sentido
que existe una pérdida considerable de la energia asociada a la transformacion y/o las

temperaturas del pico calorimétrico evolucionan de manera considerable.

Mencion aparte en este sentido merece el caso de la aleacion con hafnio. Teniendo
en cuenta que del conjunto de cintas estudiado es la Unica que tiene temperaturas de
transformacion altas, a priori seria deseable que presentara una estabilidad razonable
con el envejecimiento. Sin embargo, la transformacidén deja de ser detectable en el
calorimetro tras un tiempo del orden de decenas de horas a 500 °C, mientras que cortos
envejecimientos a 300 °C muestran un importante cambio en las temperaturas de
transformacion, asi como un progresivo descenso del cambio de entalpia asociado a la

transformacion. Esta falta de estabilidad hace menguar considerablemente su potencial
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utilizacion en aplicaciones, lo que hace necesario un estudio mas profundo para mejorar

esta faceta.

Las cintas con contenido cUprico presentan una evolucion intermedia, siendo algo
mas estable, después de largos periodos de tiempo a 500 °C, la de mayor fraccion de
cobre, siendo también la que muestra un cambio de forma de los registros calorimétricos

menos pronunciado.

Desde el punto de vista microestructural, cabe destacar la gran cantidad de defectos
que presentan las cintas en el estado inicial, tanto dislocaciones como precipitados. El
posterior envejecimiento a 500 °C provoca la desaparicion primeramente de gran parte
de las dislocaciones, especialmente de las grandes redes presentes en la cinta
equiatdmica. Precisamente la aniquilacion mayoritaria de las dislocaciones en esta cinta
se ha asociado a la evolucion del doble pico en la transformacion R — B19’ durante las

primeras etapas del envejecimiento.

Tras periodos mas largos a 500 °C la aparicion y crecimiento de precipitados es el
comportamiento general de todas las aleaciones, aunque el grado en que lo hacen es
distinto entre ellas. La intensidad con la que sufren este proceso es inversamente
proporcional a la estabilidad de la transformacion con el tiempo de envejecimiento. Asi,
la cinta de NiTi muestra un proceso de precipitacion mucho menos severo que el resto
de las cintas. El caso particular de la poca estabilidad térmica del Ni-Ti-Hf tiene su
explicacién en los fendbmenos de precipitacion tan abruptos que tienen lugar después de

pocas horas a 500 °C.

Cuando el proceso de precipitacion sucede de manera no tan abrupta (casos de las
cintas equiatdmica y con contenido cuprico), es posible observar una tendencia general
a la acumulacién de los precipitados en torno a los bordes de grano, haciendo que el
tamafo de éstos en los limites de los granos sea notablemente superior a los existentes

en el seno de los mismos.

Los precipitados que aparecen mayoritariamente en la cinta equiatdbmica son muy

probablemente del tipo Ti,Ni, como se deduce de la forma que presentan en las
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imagenes de microscopia electronica de transmision. Esto estaria de acuerdo con el
hecho que la aleacion binaria sea ligeramente mas rica en Ti, como muestra el analisis
de su composicién quimica. Por otra parte, los precipitados alargados orientados en las
direcciones {001}g,, que han sido observados en la cinta de NiysTisoCuzs, se han
identificado como del tipo TiCu.

Para finalizar, es necesario hacer mencion que, aunque inicialmente la
transformacion en las cintas fabricadas mediante la técnica de melt-spinning resulta
similar a sus homonimos fabricados convencionalmente, su microestructura no sélo esta
salpicada de defectos, sino que presenta notables inhomogeneidades en el sentido que
zonas adyacentes (incluso granos contiguos) pueden mostrar diferencias en cuanto
densidad y tamafio de precipitados/dislocaciones. Asimismo, los primeros indicios
parecen mostrar que las cintas son mas inestables al tratamiento térmico que el material
bulk. Posiblemente la gran cantidad de precipitados presente en el estado as received,
aunque sean de tamafio pequefio, favorece el crecimiento de éstos en tratamientos
térmicos posteriores, necesitando Gnicamente una energia extra para crecer ya que han
sido nucleados en el proceso de solidificacion de la cinta. Ademas, la degradacion
superficial habitual en los tratamientos térmicos, realizados en un vacio de no muy alta
calidad, representa una fracciéon muy importante de material en las cintas, cuyo grosor
es considerablemente menor que en las aleaciones fabricadas convencionalmente. Este
hecho es, indiscutiblemente, un factor determinante en la estabilidad de las cintas ante el

tratamiento térmico.
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4.- ESTABILIZACION TERMICA
DE LA MARTENSITA
EN NI-TI-HF Y NI-TI-ZR

1 Introduccidn

La estabilizacion de martensita, ya sea producida por el templado directo a esta
fase desde austenita o por el envejecimiento en martensita, se ha estudiado
extensamente durante muchos afos, especialmente en aleaciones en base cobre [Van84,
Abu88, Dua89, Lee90, Seg95, Cha95, Gar97]. Asimismo se han explicado mecanismos
para entender este fendmeno y desarrollado métodos para poder controlarlo [Dua89,
Cha95, Sau95, Gar97, Mar95, Ren97]. Profundizar en el conocimiento de la
estabilizacion se hace importante debido a la necesidad de conseguir una
reproducibilidad en las temperaturas de transformacion que requieren muchas de las

aplicaciones de aleaciones con memoria de forma.

Hasta hace poco no se habian publicado trabajos referentes a la estabilizacion de
la martensita en el sistema binario Ni-Ti o en aleaciones derivadas de este sistema.
Recientemente han aparecido estudios relacionados con la estabilizacion producida por
deformacion de martensita (es decir, inducida mecanicamente) en aleaciones cercanas a
la equiatomica NiTi [Pia93, Liu99]. Sin embargo el mecanismo que rige este fendmeno
no es de caracter difusivo. De hecho, no se tiene conocimiento de otros resultados
referentes a la estabilizacion térmica de las aleaciones en base Ni-Ti a excepcion de los
encontrados en [Hsi98] y de los que se presentaran en este capitulo. Una de las
principales razones de esta carencia de resultados es que la fase martensitica en estas
aleaciones es estable a temperaturas en torno a la temperatura ambiente, donde los
fendomenos difusivos no son destacables. Esto no pasa en todas las aleaciones en base
cobre, en las que el tratamiento a temperatura ambiente puede llegar a producir la

estabilizacion de la martensita.
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El interés que se ha despertado por conseguir aleaciones con memoria de forma
con temperaturas de transformacion altas ha impulsado el reciente desarrollo de
aleaciones en base Ni-Ti con adiciones de terceros elementos mas econémicos que los
metales nobles, como Hf y Zr [Mul93, Ang95, Hsi98, Pot98]. En ellas la transformacion
tiene lugar a temperaturas notablemente superiores que la temperatura ambiente y los
efectos difusivos, mas importantes ahora, pueden provocar la estabilizacién. Sin
embargo ésta es una posibilidad a la que no se le ha prestado mucha atencion hasta la
fecha. En este capitulo se demostraré la existencia de este fendmeno mediante varios
ejemplos de estabilizacion térmica de la martensita, tras envejecimiento en esta fase, en

aleaciones ternarias de Ni-Ti-Hf y Ni-Ti-Zr.

2 Procedimiento experimental

Aleaciones de composicion nominal NisoTisgHf1g (NisygTizo1Hf1g1 determinada
mediante IC plasma) y NisgTi32Zr1g (Nis1 6Tis2.8Zr156 mediante 1C plasma), se fabricaron
convencionalmente mediante fusion al arco en atmdsfera inerte de argon.
Posteriormente, y debido a problemas de reproducibilidad en las temperaturas de
transformacion asi como en la forma del pico calorimétrico, ambas fueron refundidas
varias veces mediante un horno de induccion. A partir de fragmentos de otra aleacion
NisoTiz,Hf1g (NisoTiso6Hf17.4 mediante IC plasma) elaborada del mismo modo que las
anteriores, se obtuvieron cintas por solidificacion rapida utilizando la técnica de melt-
spinning, realizada con un flujo plano del material fundido a 1360 °C en atmdsfera de
helio y con una presion de eyeccion de 200 hPa sobre una rueda de acero de 20 cm de
didmetro girando a 19 m/s. La calidad macroscopica del producto final es buena, aunque
las superficies de la cinta tienen una rugosidad notable. Las medidas aproximadas de la

misma son 35 um de espesor maximo y 9 mm de ancho.

Con la finalidad de realizar las medidas necesarias en el calorimetro se cortaron
varios trozos de la aleacién fabricada mediante solidificacién rapida, obteniendo masas
totales de material en torno a los 16 mg. Los pedazos cortados se encapsularon en

aluminio para conseguir un contacto fisico aceptable entre los diferentes fragmentos de
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material y minimizar los efectos de una mala conduccion térmica entre las superficies
de los mismos. Todos los ciclos realizados en el DSC, tanto calentamientos como
enfriamientos, se han llevado a cabo a un ritmo de variacion de la temperatura de 10
°C/min. Las muestras masivas de las aleaciones NisoTis,Hf1g y NisoTizpZrig, fabricadas
convencionalmente, fueron cortadas mediante una sierra de baja velocidad en pedazos
de masa del orden de varias decenas de miligramos y medidas directamente en el DSC

con rampas a 10 °C/min.

En el caso de las cintas, previamente a los tratamientos térmicos en martensita se
han envejecido las muestras durante 28 horas a 260 °C, para evitar efectos importantes
del envejecimiento en fase matriz al realizar los ciclos de retransformacion tras el
envejecimiento en martensita, como se explicara con detalle en la seccion de resultados.
Seguidamente las muestras se envejecieron en martensita en un bafio de aceite de
silicona a diversas temperaturas (120 °C, 140 °C y 160 °C) durante diferentes periodos
de tiempo. Para evitar posibles problemas por la inhomogeneidad de las cintas, se ha
usado la misma muestra para cada temperatura durante todo el proceso de
envejecimiento, de manera que los ciclos a lo largo de la historia de la muestra se han
ido acumulando. Para cada temperatura y tiempo se registraron dos ciclos completos en
el calorimetro con la finalidad de poder estudiar el fendmeno de la estabilizacion de
martensita. Los ciclos realizados iban de 110 °C a 230 °C en los calentamientos y de
190 °C a 70 °C durante los enfriamientos. Asimismo se determinaron las temperaturas
correspondientes al 10 %, 50 % y 90 % del calor de transformacion medido durante los
calentamientos en el DSC a fin de compararlos en los dos primeros ciclos consecutivos
después del tratamiento térmico en martensita, y obtener el grado de estabilizacion
correspondiente. También se han llevado a cabo experimentos de templado desde la fase

matriz a martensita para estudiar la posible estabilizacién inducida por este método.

Para las medidas calorimétricas de las aleaciones de NisoTizoHf1g Y NisgTizZrig
fabricadas convencionalmente se han cortado varios trozos de material mediante una
sierra de baja velocidad, cuyas masas oscilan entre los 60 y 130 mg. Los registros en el
calorimetro se han realizado a 10 °C/min. En el caso del Ni-Ti-Hf los ciclos térmicos
tras el envejecimiento se han llevado a cabo para todos los pedazos entre 25y 215 °C a
10 °C/min, mientras que los enfriamientos desde 215 °C hasta 25 °C se han realizado a
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unos 200 °C/min sin registrarse la sefial. Los tratamientos térmicos en martensita se han
Ilevado a cabo en un bafio térmico con aceite de silicona a las temperaturas de 120, 130
y 140 °C durante espacios de tiempo determinados. Para el caso del Ni-Ti-Zr los ciclos
en el calorimetro se han llevado a cabo entre 25 y 222 °C para los calentamientos,
mientras que los enfriamientos se realizaron a un ritmo de unos 200 °C/min entre dichas
temperaturas. Los envejecimientos en martensita se llevaron a cabo en el bafio con

aceite de silicona a una temperatura de 90 6 100 °C.

Varias tiras de la cinta fueron cortadas y sometidas a tratamientos térmicos
diversos para cortar de ellas discos de 3 mm de diametro. Estos se pulieron
electroliticamente con ayuda de una mezcla compuesta por un 30 % de &cido nitrico y
un 70 % de metanol. Las condiciones de trabajo utilizadas fueron unos 15 V de tension
entre los electrodos y una temperatura del electrolito entre —30 y —40 °C. Los discos ya
pulidos se sometieron a observaciones en el microscopio electrénico de transmisién
(TEM) Hitachi-H600 operando a 100kV para observar posibles cambios

microestructurales entre las muestras sometidas a diferentes tratamientos térmicos.

3 Resultados y discussion

3.1 NisgTizHf1g fabricada mediante melt-spinning

3.1.1 Estudio preliminar. Obtencién de temperaturas estables al ciclado

En un proceso de caracterizacion inicial de las muestras sin ningun tratamiento
mecénico o térmico previo se realizaron dos ciclos completos en el calorimetro hasta
260 °C. Si bien la forma de los dos picos registrados es similar, existe una diferencia
importante entre las temperaturas de las dos primeras retransformaciones (alrededor de
10 °C mayor para el primero de los ciclos), mientras que las diferencias para las dos
primeras transformaciones directas se sitlan alrededor de 5 °C (también con
temperaturas mayores para el primero de los enfriamientos). Esta diferencia existente
entre las transformaciones directa e inversa, por lo que respecta al desplazamiento de las

temperaturas, no es el comportamiento tipico que muestran los materiales con
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martensita estabilizada, ya que en este supuesto deberian observarse iguales
temperaturas de transformacion en los dos enfriamientos consecutivos. Por otra parte, si
las diferencias en temperatura se debieran exclusivamente el proceso del ciclado, seria
mas comudn obtener valores del desplazamiento de temperaturas similares para las
transformaciones directa e inversa. Los resultados de estos primeros ciclos parecen
mostrar la posible existencia del fendmeno conocido como estabilizacion de la
martensita, aunque presumiblemente enmascarado por efectos adicionales. Con la
finalidad de clarificar el origen de estas diferencias en las temperaturas de
transformacion medidas, y comprobar si en realidad estd provocada por otras causas
como el ciclado o el envejecimiento en austenita, se han llevado a cabo experimentos

adicionales de ciclado y envejecimiento en austenita.

El primero de éstos ha sido llevar a cabo un estudio de la evolucion de las
temperaturas de transformacién en un proceso de ciclado méas exhaustivo. En la figura
1 se puede observar una seleccion de registros correspondientes a los primeros ciclos
obtenidos en el DSC, tanto durante los procesos de la transformacion directa como
inversa (figuras l1.a y 1.b respectivamente). Estos ciclos se han hecho mediante

calentamientos y enfriamientos sucesivos entre 70 °Cy 260 °C.

El seguimiento de las temperaturas de transformacion en funcién del namero de
ciclos acumulados deja clara la existencia de una tendencia a la disminucién de las
mismas en las primeras etapas de ciclado (hasta los 10 primeros ciclos
aproximadamente), para llegar a un régimen practicamente estacionario en las tltimas (a
partir de 20), donde dos ciclos consecutivos resultan esencialmente idénticos. Tampoco

el cambio de forma del termograma resulta muy significativo a partir de los 10 ciclos.

El hecho de que ciclos posteriores al segundo sigan produciendo un descenso de
las temperaturas de transformacion descarta la posibilidad de atribuir la diferencia en los
dos primeros ciclos a la estabilizacién de martensita, al menos como causa Unica de esta
reduccion en las temperaturas de transformacion. Asimismo, si bien es cierto que el
ciclado térmico tiene su influencia en la transformacidn, resulta inusual la variacién tan
considerable sufrida en las temperaturas con la realizacion de un namero relativamente

pequerfio de ciclos térmicos hasta temperaturas moderadas [McC94]. Sin embargo, en la



Capitulo 4.- Estabilizacion térmica de la martensita en Ni-Ti-Hf y Ni-Ti-Zr 180

Ciclo 2

Ciclo 11

Flujo de calor

Ciclo 22

3 mw Ciclo 33

100 120 140 160 180
Temperatura (°C)

: b Tendo

3mW

4 Ciclo 1

Ciclo 2

Flujo de calor

iclo 4

Ciclo 11
Ciclo 22

Ciclo 33

140 160 180 200 220
Temperatura (°C)

Figura 1. Seleccidn de registros obtenidos con el calorimetro en la transformacién (a) y
la retransformacion (b) tras diversos ciclos térmicos, también realizados en el DSC, en
una muestra de NisoTizHf1g sin tratamiento térmico inicial.
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literatura que hace referencia a las aleaciones de base Ni-Ti pueden encontrarse algunos
trabajos en los que un nimero pequefio de ciclos es capaz de provocar diferencias
importantes en las temperaturas de transformacion, generalmente en aleaciones muy
limpias de defectos, en particular dislocaciones [Pon95]. También se ha observado que
las aleaciones fabricadas mediante la adicion de Hf y Zr con altas temperaturas de
transformacion, lo que significa elevadas cantidades de estos elementos, tienden a

mostrar un descenso de las temperaturas de transformacion ante el ciclado [Van99].

Sin embargo, otra de las posibilidades para explicar la disminucién de las
temperaturas de transformacion es el envejecimiento en fase matriz que se produce en la
realizacion de los ciclos, en lugar de atribuirlo al proceso de ciclado en si mismo. Para
observar el efecto de un envejecimiento en fase matriz a baja temperatura, se ha
sometido una muestra a tratamientos térmicos a 260 °C (temperatura muy cercana a Af)
durante diferentes tiempos, obteniendo unos registros como los de la figura 2. Los ciclos
se han llevado a cabo desde 120 °C hasta 260 °C para los calentamientos y desde 210

°C hasta 70 °C en los enfriamientos.

La evolucion de las temperaturas de transformacion obtenidas en los registros
calorimétricos (que se puede observar en la figura 2), resulta semejante al
comportamiento observado tras el ciclado de una muestra similar, también en el DSC
(figura 1). Es maés, las diferencias en temperatura existentes son analogas en ambas
series si comparamos registros a tiempos de envejecimiento que podamos estimar
semejantes. En el caso de los experimentos de envejecimiento (figura 2), la disminucién
de las temperaturas de la transformacion se produce de manera continuada a medida que
aumentamos la duracion del tratamiento térmico, aunque cada vez se necesita un tiempo

mas largo para obtener una variacion de temperaturas similar.

En la figura 3 se muestra un ejemplo de ciclado realizado en otra muestra,
envejecida previamente a 260 °C (en austenita) durante 16 horas. El tipo de ciclado es el
mismo que el realizado en los registros de la figura 1, pero en la figura 3 éste ha sido

realizado tras el tratamiento térmico. Como puede observarse de manera clara, este
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Figura 2. Termogramas medidos con el DSC tras diversos tiempos de envejecimiento a
260 °C durante los procesos de la transformacion directa (a) e inversa (b) en una

muestra de Nisg TizoHfs.
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Figura 3. Seleccion de registros obtenidos con el calorimetro en la transformacion (a) y

la retransformacion (b) tras diversos ciclos térmicos, también realizados en el DSC, en
una muestra de NisoTiz,Hf1g envejecida durante 16 horas a 260 °C .
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proceso de ciclado resulta ser practicamente inocuo para las temperaturas de
transformacion, las cuales se mantienen practicamente constantes independientemente

del nimero de ciclos obtenidos.

Tras estas tres series de experimentos en el DSC, parece obvio que la disminucion
inicial de las temperaturas de transformacion, no esta asociada de manera exclusiva al
fendmeno de la estabilizacion de la martensita, sino que es una consecuencia derivada
del envejecimiento durante el periodo de tiempo que el material pasa en fase matriz en
el proceso de ciclado. Por otra parte, también parece obvia la confirmacion de que no es
el ciclado en si mismo el responsable de esta disminucion de las temperaturas de
transformacion, sino que es el propio envejecimiento en fase matriz que tiene lugar al
hacer este ciclado. Este hecho es consistente con otros estudios realizados en aleaciones
de base Ni-Ti, donde se muestra que es necesario un nimero elevado de ciclos para
producir diferencias similares a las detectadas en el caso aqui estudiado. Tampoco es
habitual observar que pequefios tiempos de envejecimiento, a temperaturas
relativamente bajas, produzcan cambios tan importantes en la transformacion en este
tipo de aleaciones. Existen trabajos donde los tratamientos térmicos de aleaciones de la
familia Ni-Ti, a temperaturas elevadas o durante tiempos prolongados en fase matriz, no
provocan variaciones significativas en las temperaturas de las transformaciones directa e
inversa [McC94]. Hay que matizar que algunas de las composiciones derivadas de la
familia Ni-Ti son significativamente mas propensas a la produccion de precipitados que
modifican dichas temperaturas (como se vio en le capitulo 3 de esta memoria) debido,
fundamentalmente, a los cambios de composicion que éstos producen en la matriz vy,
dependiendo del tamafio y distribucién, a las dificultades de acomodaciéon y de la
movilidad de las interfases. Asi, en [Mul93] observan unas diferencias de unos 10 °C
tras 6 ciclos en una aleacion de NisgsTisisZr. En este trabajo atribuyen estas
diferencias a la precipitacion de fases de Laves ya que la matriz estd sobresaturada de

Zr, que también explicarian las diferencias en el calor de transformacién detectado.

El comportamiento de este material ante el envejecimiento a bajas temperaturas
resulta interesante, pero desde el punto de vista practico, es incluso mas importante
haber logrado una manera de evitar diferencias notables en las temperaturas de dos

transformaciones sucesivas, ya que esto nos posibilita estudiar mas a fondo las
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influencias del envejecimiento en martensita de una manera mas limpia, gracias a la

mayor reproducibilidad de los termogramas con el ciclado.

3.1.2 Estabilizaciéon de la martensita

Una vez que ya hemos asegurado la estabilidad térmica de la transformacion ante
el ciclado, y mas concretamente, ante cortos envejecimientos en austenita, es posible
realizar los tratamientos térmicos en martensita. Con esta filosofia se ha realizado el
envejecimiento a 260 °C en tres muestras distintas de este material. El tiempo escogido
para el tratamiento térmico es de 28 horas, valor superior a las 16 horas que en la
seccion anterior se demostraron suficientes para evitar desplazamientos significativos en
la transformacién. Si bien es cierto que el estado inicial del material no corresponde
exactamente con el obtenido después de este tratamiento térmico (esta disparidad entre
los termogramas puede observarse en las figuras 3 y 4), también es necesario sefialar
que la motivacion de este trabajo no es estudiar este cambio, sino examinar la posible
existencia de estabilizacion de martensita inducida térmicamente en las aleaciones en
base NiTi.

Después de este envejecimiento en fase matriz se han llevado a cabo
envejecimientos en martensita. Cada una de las muestras ha sido tratada térmicamente a
una Unica temperatura (120 °C, 140 °C ¢ 160 °C), aunque para cada una de ellas se han
realizado series de envejecimientos durante periodos de tiempo determinados.
Posteriormente se han realizado dos ciclos en el calorimetro para caracterizar la

transformacion.

Uno de los resultados obtenidos en estos experimentos es que los primeros
calentamientos llevados a cabo después del tratamiento térmico en martensita muestran
un registro a temperaturas mas elevadas que el segundo calentamiento. En algunas
pruebas preliminares, realizadas con especimenes tratados similarmente, se ha
comprobado que el segundo ciclo no presenta diferencias con los sucesivos
calentamientos, asi como tampoco se han detectado variaciones apreciables en las

temperaturas de transformacion durante los enfriamientos primero y segundo. Por el
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contrario, queda de manifiesto que la diferencia de temperaturas existente entre dos
calentamientos consecutivos se incrementa cuanto mayores son el tiempo y/o la
temperatura de envejecimiento en la fase martensitica. Los resultados de estos
experimentos nos inducen a pensar, ahora si, en la existencia del fendmeno de

estabilizacion térmica de la martensita. Esto puede observarse en los resultados
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Figura 4. Conjunto de termogramas de la transformacion inversa (parte inferior de cada
grafica) y su respectiva integral que nos indica la cantidad de material transformado
(parte superior). La seleccion corresponde a muestras de NisoTizHf1g envejecidas 16

horas a 120 °C (a), 140 °C (b) y 160 °C (c) y 4 horas a 160 °C (d).
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de la figura 4, donde estan representados los termogramas obtenidos con el DSC para
algunos tiempos y temperaturas concretos del envejecimiento a los que se han sometido
las muestras estudiadas. En ellos podemos ver el efecto que ha sido explicado
previamente sobre la diferencia en las temperaturas entre los picos correspondientes a
los dos primeros ciclos de la retransformacion y su dependencia con el tiempo y

temperatura de envejecimiento en martensita.

De forma adicional puede observarse que la transformacion inversa comienza
abruptamente en la curva del primer calentamiento, cuando el tratamiento térmico en
martensita se ha realizado a 160 °C (figuras 4.c y 4.d). Este fendmeno es detectable
cuando el estado del material no es puramente martensitico (como se estudiara mas en
profundidad en una seccion posterior de este capitulo), sino que existe una cierta
cantidad de austenita mientras se realiza el envejecimiento a la temperatura de consigna.
En estos momentos simplemente avanzaremos que se atribuye a un comienzo repentino

de la transformacion B19” — B2 despues de superar una barrera energética inicial

(pinning).

También se distingue que las curvas calorimétricas muestran una forma en la
que aparecen dos picos que en el estado inicial no aparecian, como ya se comento
anteriormente. No parece probable que este doble pico sea debido a una transformacion
multifase, sino mas bien a pequefias diferencias en las caracteristicas de la
transformacion en diferentes zonas de la muestra provocadas por el tratamiento térmico
a 260 °C, y relacionadas con procesos de precipitacion que se han observado y que se

comentaran mas adelante.

Las diferencias en las temperaturas de transformacion entre el primero de los
ciclos (estabilizado) y el segundo (no estabilizado), se han obtenido restando las
temperaturas correspondientes al 10 %, 50 % y 90 % del total del calor de
transformacion medido del ciclo estabilizado respecto al no estabilizado. En la figura 5
se puede apreciar de una manera grafica cual ha sido el proceso seguido para determinar
estos valores. Las temperaturas correspondientes al 10 % y al 90 % del total del calor de
transformacion medido con el DSC han sido seleccionadas como valores

representativos de As y Af, consiguiendo asi una reduccion de la incertidumbre
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relacionada con la eleccion de la linea de base. También la utilizacion de la temperatura
al 50 % del calor total parece una mejor opcion que usar el pico de la curva

calorimétrica.
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Figura 5. Ejemplo del proceso de calculo de las diferencias de temperatura
en la transformacion inversa. Los termogramas corresponden a una muestra
de NisoTisHf1 envejecida durante 16 horas a 160 °C.

En la tabla 1 estan incluidos los cambios de las temperaturas de transformacion
en funcién del tiempo de tratamiento térmico en martensita, para las diferentes muestras
y los distintos criterios en la eleccién de la cantidad de calor medido. No se han tenido

en cuenta los tiempos mas cortos para las temperaturas inferiores de envejecimiento, ya
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que las diferencias en las temperaturas de transformacion estan por debajo de la
resolucion experimental del calorimetro. En la figura 6 estan representados estos
mismos datos en funcion del tiempo de tratamiento térmico en martensita, ofreciendo

una vision mas clara de la tendencia de cada una de las series.

Tabla 1. Diferencias (en °C) entre los ciclos estabilizados y no estabilizados, en
funcion del tiempo de envejecimiento en martensita a diferentes temperaturas.

Tiempo 160 °C 140 °C 120 °C
(horas) | AT1ov | ATs0% | ATooss | AT10% | ATs006 | AToove | AT10% | ATso0 | ATeow
0.5 2.6 2.1 1.9 - - - - - -

1 3.4 2.9 2.8 - - - - - -
2 4.7 3.7 3.4 1.0 1.3 1.1 - - -
4 5.0 4.4 45 1.7 1.8 1.4 1.2 0.8 -0.1
8 5.4 49 5.2 2.0 2.1 1.9 2.0 1.3 0.6
16 6.4 6.1 6.4 2.8 3.0 2.9 1.9 1.6 0.9
32 7.1 7.0 7.3 3.2 3.8 3.9 2.7 2.3 2.0

El conjunto entero de datos recogidos, los cuales también se han representado en
la figura 6, no permite establecer una diferencia notable entre los comportamientos del
inicio y final de la transformacién inversa, lo que hace pensar en una causa
predominantemente configuracional para explicar la estabilizacion de martensita y
descartar la intervencion de mecanismos de pinning como principales responsables del
proceso [Cha95]. Sin embargo, la barrera energética que tiene lugar en los primeros
compases de la retransformacion (en la muestra envejecida a 160 °C), donde se observa
el comienzo repentino de la misma en las curvas del DSC, es debida, muy posiblemente,
al pinning de las ultimas interfases de martensita formadas. Como se discutird mas
adelante, éste puede ser un efecto especifico debido a la existencia de interfases

martensita/austenita durante el envejecimiento.

El crecimiento de las diferencias de temperatura entre los primeros ciclos y los
segundos cuando incrementamos el tiempo y la temperatura de envejecimiento hace
pensar en la opcion de estar ante un proceso térmicamente activado, como responsable
de la estabilizacion de martensita. Los resultados obtenidos durante este estudio son
suficientes para confirmar esta posibilidad, a pesar de que el comportamiento general de

la estabilizacion en la aleacion estudiada no tiene por qué ser necesariamente el mismo
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que en aleaciones base cobre u otras familias de aleaciones que presentan este

fendmeno.
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Figura 6. Representacion grafica de las diferencias de temperaturas (As, Af
y temperatura a la mitad de la retransformacidn) para cada una de las series
realizadas a 120 °C, 140 °Cy 160 °C.

Recientemente se han propuesto mecanismos para la estabilizacion de martensita
validos para numerosos sistemas (como Au-Cd, Au-Cu-Zn, Cu-Zn-Al, Cu-Al-Ni,...)
[Sau95, Mar95, Ren97] basados en el hecho de que el orden atémico heredado de la
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fase matriz no es la configuracion mas estable en martensita. En las aleaciones cercanas
a la equiatomica NiTi, que tienen un elevado grado de orden B2 en la fase matriz, no
parece que deba haber una fuerza promotora suficientemente grande como para
provocar los cambios configuracionales en martensita, o simplemente el rango de
temperaturas tan bajo en el que la fase martensitica es estable restringe la difusion
atomica. Sin embargo la aleacion NisoTisHf1g, debido a la presencia de hafnio que,
como se ha dicho, eleva las temperaturas de transformacién [Ang95, Pot98], podria
promover los cambios necesarios en la martensita que llevasen a la estabilizacion. El
estudio del capitulo anterior, donde se mostraba que el calor de transformacion de esta
aleacion se extinguia después de varias horas a una temperatura de 500 °C, mientras que
el NiTi equiatbmico permanecia practicamente inalterado después de estar a la misma
temperatura durante un tiempo ocho veces superior, parece indicar que los procesos
difusivos en la aleacion de Ni-Ti-Hf tienen lugar con una mayor facilidad que en otras
aleaciones del sistema Ni-Ti, en particular la propia aleacion equiatomica. Esto podria

explicar por qué es posible observar el fendmeno de estabilizacion en esta aleacion.

Pocos son los estudios que hacen referencia a la estabilizacion de la martensita en
aleaciones base Ni-Ti. En [WuS90] se hace referencia a la existencia de estabilizacion
de martensita activada termicamente en una aleacion base Ni-Au con contenido de
titanio  (NisoTizpAug). Las temperaturas de envejecimiento en [WuS90] son
suficientemente altas (400 °C) como para inducir efectos difusivos diferentes de la
estabilizacion, como podria ser la aparicion de otras fases, que ni son sefialadas ni
estudiadas en detalle en la referencia. La Unica referencia de estabilizacién térmica de la
martensita en base Ni-Ti que se ha encontrado, aparte de la publicada por el autor de
esta memoria ([San99]), es [Hsi98] en la que se menciona la existencia de este
fendmeno. En este trabajo, muestras de NisgsTizs5Zr25 S€ envejecieron en martensita a
400 °C, obteniendo unas diferencias entre los picos calorimétricos de las dos primeras
retransformaciones de casi 100 °C, por una diferencia de unos 25 °C en las dos primeras
transformaciones directas. La diferencia en las transformaciones directas indica, sin
embargo, que ademas de la estabilizacion, tienen lugar otros procesos en el
envejecimiento a 400 °C. Esta falta de trabajos que estudien el fendmeno de la
estabilizacion de la martensita en las aleaciones de la familia Ni-Ti hace necesario

investigar sobre el tema de manera méas profunda.
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Por otra parte, ya se habia conseguido observar la estabilizacion de martensita
inducida por deformacién en aleaciones con composiciones cercanas al NiTi
equiatébmico [Pia93, Liu99] anteriormente a los trabajos de estabilizacion térmica.
Aunque aquélla estabilizacion no tenga un origen térmico, muestra que es posible

encontrar este efecto en este sistema de aleaciones.

3.1.3 Célculo de la energia de activacion

Considerando la presencia de un proceso activado térmicamente relacionado con
la estabilizacion, es posible calcular la correspondiente energia de activacion. Para ello
se han utilizado los resultados de los registros del 50 % en la tabla 1, los cuales se han
representado en la figura 7. Los valores de las diferencias de temperatura entre el primer
calentamiento y el segundo se han dibujado en funcion del tiempo de envejecimiento en
una escala logaritmica, observandose un comportamiento aproximadamente lineal.
También en esta figura se han representado las regresiones lineales de los puntos del 50
% para cada una de las temperaturas de envejecimiento. Seleccionando una diferencia
de temperatura de 2.2 °C y buscando los puntos de corte con las regresiones de la figura
7 es posible realizar una grafica de Arrhenius. Los 3 puntos de dicha grafica se ajustan
de manera aceptable a una recta con la pendiente de la cual se calcula una energia de
activacion de 1.5 + 0.4 eV. La energia de activacion puede estar relacionada con la
formacion de vacantes o la energia de migracion en la aleacion. Los valores encontrados
en las referencias para la energia de migracion son 1.79 + 0.05 eV [Lan91] y 1.04 +
0.04 eV [Lan91] para el Ni (fcc) y Ti (hcp) respectivamente, mientras que el valor de la
energia de formacion es 1.27 eV [Lan91] para el titanio.

La fase matriz de nuestra aleacion es B2 y el Ni es el elemento mas abundante en
nuestra composicién atémica, con lo que podemos pensar que los valores encontrados
para el Ni-Ti-Hf deberian ser mas cercanos a los del Ni. Sin embargo la estructura de la
martensita no es cubica, sino que es B19’ y las energias de migracion de las vacantes

pueden diferir notablemente de [Lan91]. A pesar de este detalle, los resultados son
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suficientemente cercanos para poder relacionar el proceso termicamente activado con la

migracion de vacantes.
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Figura 7. Representacion grafica del calculo de la energia de activacion con
las series halladas a la mitad de la retransformacion y el valor del error
estimado.
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La energia de activacion obtenida aqui es sensiblemente mayor que las que se han
obtenido por otros autores en aleaciones de base cobre, lo que sugiere diferencias en la

cinética de los procesos difusivos entre este tipo de materiales y los de base Ni-Ti.

El error del valor de la energia de activaciéon se ha estimado teniendo en cuenta
posibles errores en la determinacién de AT, la linea de base, la temperatura de

envejecimiento y que la cantidad de puntos considerados es pequefia.

Con la finalidad de comprobar la estabilizacion de martensita por templado, una
muestra fue enfriada rapidamente en nitrégeno liquido desde la fase matriz. La
temperatura de templado se escogié de manera que estuviese cercana al final de la
retransformacion (250 °C) con vistas a reducir efectos difusivos no deseados. Los
termogramas registrados para los dos primeros ciclos no presentan diferencias, ni en el
calentamiento ni en el enfriamiento. Una posibilidad es que la temperatura de templado
no sea suficiente para retener la cantidad de vacantes que implican la estabilizacion de
martensita. En el caso de las aleaciones en base cobre, es posible encontrar numerosos
ejemplos de este tipo de estabilizacion, incluso para valores de temperatura de templado
similares a los realizados en nuestra prueba. Este hecho muestra, una vez mas, las
diferencias sustanciales que pueden existir en la cinética de este efecto entre las
aleaciones de base cobre y de Ni-Ti, que deberan ser estudiadas con mayor profundidad.

3.1.4 Observaciones en el TEM

En las observaciones realizadas en el microscopio electronico, las muestras sin
tratamiento térmico inicial (figura 8) aparecen con una gran cantidad de dislocaciones
enmarafiadas en las placas de martensita (especialmente visibles cuando las placas de
martensita son grandes), aungue no se detectan precipitados de tamafio importante en
las imégenes de campo claro, ni puntos extras manifiestos en las difracciones de
electrones. Sin embargo pueden observarse puntos muy pequefios (de alrededor de 10
nm de tamafo) en las imagenes de TEM, lo que podria indicar la existencia de etapas

iniciales de un fendmeno de precipitacion incluso en el estado sin tratamiento térmico.
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La microestructura de la martensita nos ofrece imagenes en las que podemos distinguir

placas de distintos tamafios con maclado interno (figura 8.a-b).

0.2 pm 0.3 pm

Figura 8. Micrografias tomadas con el microscopio de transmision en las que se ven dos
zonas tipicas de la cinta de NisoTizHf1g sin ningln tratamiento térmico.

Después de envejecer en austenita durante 28 horas a 260 °C (figura 9.a-b), si bien
en las fotografias no resulta muy claro, parece que la densidad de los precipitados puede
haber aumentado ligeramente, aunque éstos siguen siendo de tamafio muy pequefio. Una
vez mas, para poder observar estas diferencias resulta mucho méas comodo observar las
plaquetas méas grandes de martensita. En ellas es posible detectar el contraste tipico de
los precipitados en orientaciones determinadas, lo que se pone de manifiesto
especialmente cuando se rota progresivamente el portamuestras. ElI hecho de obtener
una pérdida de energia de transformacion en las muestras que han sido envejecidas en
austenita también parece indicar que la cantidad de material no transformable ha
aumentado en la matriz y apoyaria la idea de que ha habido un aumento de los
precipitados, en la misma linea que en [Mul93], aunque éste aumento no se manifieste

de manera clara en las observaciones de microscopia realizadas en nuestras muestras.
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Figura 9. Fotografias de campo claro realizadas en el TEM en muestras de NisoTizoHfg
después de haberlas envejecido durante 28 horas a 260 °C. Las figuras (a) y (b)
Unicamente tienen este tratamiento en austenita, mientras que (c) y (d) han sido
envejecidas adicionalmente 24 horas a 160 °C (en martenista).
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Por otra parte, la distribucion de dislocaciones observada para las muestras
envejecidas solo en la fase matriz 28 horas a 260 °C (figura 9.a-b) es muy similar a la
que se observa en el estado inicial sin tratamiento térmico. Esto indica que el
tratamiento en la fase matriz no produce la aniquilacion significativa de las
dislocaciones, aunque si es posible que exista una pequefia reordenacion de las mismas
(lo que vendria acompafiado de una relajacion interna de los esfuerzos), no muy visible
debido a la complejidad de las redes de dislocaciones, asi como al contraste ya de por si
complejo de la martensita. La relajacion de esfuerzos internos es otra de las hipétesis
posibles que se pueden asumir a la hora de explicar el cambio en las temperaturas de
transformacion hacia valores mas bajos debido al envejecimiento en la fase matriz
realizado previamente a los experimentos de estabilizacidn. Las cintas fabricadas por
melt-spinning contienen una gran cantidad de defectos, como consecuencia de la
solidificaciéon rapida y, por tanto, inherentes al propio método de produccién. El
envejecimiento a temperaturas intermedias podria reordenar las configuraciones de los
defectos provocando una reduccion de la energia libre de la fase matriz, lo que llevaria a
un importante decrecimiento de las temperaturas de transformacion (en nuestro caso del

orden de unos 25 °C).

Finalmente, en las figuras 9.c y 9.d, pueden observarse iméagenes en campo claro
de las muestras estabilizadas. No se ha encontrado ningun cambio significativo entre las
muestras envejecidas solo en austenita y las envejecidas en austenita y en martensita (24
horas a 160 °C) en las observaciones realizadas con el microscopio por lo que, ante la
ausencia de cambios microstructurales remarcables después del envejecimiento en
martensita, la relacion entre la estabilizacion de martensita y las vacantes, ya

mencionada en el subapartado anterior, parece ganar peso.

De todas formas seria conveniente un estudio méas detallado de la aparicion de
precipitados en esta aleacion, asi como el papel de las vacantes y los esfuerzos en el
proceso de estabilizacidn para concretar cuales son sus respectivas contribuciones en los

procesos explicados anteriormente.
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3.2 Ni-Ti-Hf elaborado de forma convencional

3.2.1 Estabilizacién de la martensita

Como la composicion nominal de esta aleacion es la misma que la de la cinta
previamente estudiada, cabe pensar que pueda experimentar procesos semejantes, en
particular la estabilizacion de la martensita y la evolucion rapida de las temperaturas de
la transformacion con el envejecimiento a tiempo cortos y temperaturas ligeramente
superiores a Af. Esto se pone de manifiesto en una serie de ciclos que se han realizado
en el DSC hasta 250 °C, registrando los enfriamientos y calentamientos, los cuales se
encuentran representados en la figura 10.

Al igual que en el caso anterior, se puede comprobar como ciclos sucesivos de
una muestra sin tratamiento térmico previo conducen a una disminucion notable en las
temperaturas de transformacion superior a los 10 °C en los primeros 6 procesos de
calentamiento y enfriamiento. La influencia del ciclado parece ser algo méas grande en
este caso, lo cual parece normal si se tiene en cuenta lo que ya se ha mencionado con
anterioridad respecto a las aleaciones homogeneizadas. En este caso la muestra no ha
tenido ningun tipo de tratamiento termomecénico después de la homogeneizacion, lo
que presumiblemente implica una ausencia importante de dislocaciones y otros defectos
provocados por el ciclado térmico. En esas condiciones, las aleaciones responden con
variaciones en las temperaturas de transformacién mucho mas grandes en los primeros
ciclos (hasta ~ 20) que en los posteriores [Pon95]. La cinta fabricada mediante melt-
spinning no ha sido ciclada, pero la gran cantidad de dislocaciones y defectos que tiene
en el estado inicial puede resultar “equivalente” a haber sido ciclada con anterioridad o,
simplemente, ayudar a que esta variacion de las temperaturas de transformacion sea

menor.

Como ya se comento en el estudio de la seccion anterior con las cintas fabricadas
mediante melt-spinning, la disminucion de las temperaturas de transformacion con el
envejecimiento en austenita producido durante el ciclado resulta un inconveniente si se

quieren hacer tratamientos térmicos en martensita a temperaturas relativamente altas.
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Figura 10. Registros calorimétricos de los primeros calentamientos y enfriamientos de
una muestra de Ni-Ti-Hf fabricada convencionalmente.
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Sin embargo, en el caso particular de la aleacion que nos ocupa resulta un inconveniente
mayor, ya que alcanzar una situacion de equilibrio mediante un ciclado o
envejecimiento previos en austenita, al igual que se hizo con la cinta de Ni-Ti-Hf,
significaria también partir de una situacion donde las temperaturas de transformacion
son notablemente inferiores al estado inicial. Esa situacién no resulta favorable para la

induccion de fenomenos como la estabilizacion de la martensita.

La opcion de escoger una muestra diferente para cada tiempo de envejecimiento
se presenta como otra posibilidad y, ademas, tiene dos ventajas: se evita acumular ciclos
de manera que este efecto se sobreponga de manera distinta en las primeras medidas de
la muestra y en las Gltimas, y se consigue poder realizar los tratamientos en martensita a
temperaturas mas elevadas, favoreciendo los procesos difusivos del envejecimiento en
la fase de baja temperatura. Por otra parte la homogeneidad del lingote no es tal como
para obtener unas temperaturas de transformacion y una forma del pico totalmente
equivalentes en zonas contiguas del material, lo que hace que podamos tener diferencias
en éstos entre dos muestras diferentes. Sin embargo, en este caso se ha creido que las

ventajas de realizarlo de esta manera son superiores a las desventajas.

Por tanto se han ido escogiendo muestras al azar, cuya transformacién inversa ha
sido previamente caracterizada mediante un calentamiento hasta 300 °C y un rapido
enfriamiento (200 °C/min) hasta temperatura ambiente, para cada tiempo de
envejecimiento a 120 °C. Esto implica que cada conjunto de valores obtenidos tras un
tiempo a 120 °C corresponde a una muestra diferente. Una vez que todas las muestras
han sido sometidas al tratamiento térmico y posteriormente medidas en el calorimetro se
ha repetido el proceso para las temperaturas 130 y 140 °C. La tabla 2 recopila los
resultados obtenidos para las diferencias de las temperaturas de transformacion después

del envejecimientos a las tres temperaturas escogidas.
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Tabla 2. Diferencias (en °C) entre la primera transformacion inversa y la segunda, en
funcién del tiempo de envejecimiento en martensita a las temperaturas indicadas.

T (h) 120 °C T () 130 °C T (h) 140 °C

AT10% | ATso00 | ATgos AT1o0% | ATso00 | ATgos AT10% | ATs00 | ATgos
71 2.7 2.1 2.1 74 1.5 6.1 4.8 73 6.5 5.7 4.9
191 | 3.9 2.8 18 | 159 | 9.3 7.6 6.5 | 193 | 9.3 8.5 7.5
395 | 6.3 4.9 3.1 | 399 | 10.7 | 8.8 7.1 | 387 | 11.1 | 9.3 1.7
671 | 4.3 5 38 | 763|134 | 113 | 88 | 718 | 16.8 | 119 | 9.3
983 | 4.2 4.8 4 11032| 131 | 11.1 | 83 |[1011| 16.2 | 11.8 | 10.9
1339| 94 5.8 23 |1385| 13.7 | 122 | 9.9 |1346| 128 | 11.3 | 9.3
2016| 8.4 6.6 44 11942| 136 | 11.6 | 9.9
2881| 9.6 7.5 49 |2850| 15.8 | 126 | 89

En la figura 11 se encuentran representados Unicamente los datos para 130 °C.

Cabe mencionar que tanto en la tabla 2 y como en la figura 11 se han representado las

diferencias de temperatura sin haber hecho ninguna correccion por el hecho de que la
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Figura 11. Diferencias en las temperaturas de transformacion entre el ciclo estabilizado
y el siguiente para las muestras envejecidas a 130 °C.
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muestra se haya ciclado, lo cual puede introducir diferencias no despreciables en las
temperaturas de transformacion, como ya se ha visto, especialmente en los primeros
ciclos térmicos realizados. Es por ello que resulta dificil comparar los grados de
estabilizacion de la cinta y el material fabricado convencionalmente. Asimismo, se ha
intentado seguir el mismo proceso para calcular la energia de activacion que el realizado

en la seccidén anterior, como se explica a continuacion.

3.2.2 Célculo de la energia de activacion

Ya se ha podido observar que los datos en la figura 11 (o la tabla 2, en la que esta
todo el conjunto de medidas realizadas) no son tan claros como en el caso anterior, en el
sentido que en ésta se podian distinguir claramente los grupos de puntos
correspondientes a cada temperatura, mientras que en la tabla 2 se mezclan los datos. En
la figura 12 aparecen sélo los puntos que representan los cambios de temperaturas al 50
% del calor total transformado, en escala logaritmica, y ya es posible percatarse de que
los datos no son de una calidad suficiente como para calcular con garantias una energia
de activacion, no sélo por la linealidad de las series de datos, sino también por el hecho
de que las diferencias de temperaturas para envejecimientos a 130 y 140 °C son
similares. Es muy dificil asegurar si en realidad el grado de estabilizacion se ha saturado
con la temperatura, ya que es imposible envejecer puramente en martensita Si
aumentamos maés su valor. Asimismo, el hecho de medir con muestras diferentes para
cada uno de los valores del tiempo es responsable de la dispersion tan grande de datos
que tenemos. Fijando un valor para la diferencia de temperatura de 7 °C, y realizando el
mismo proceso que ya se hizo con la cinta en la seccion anterior, obtenemos un valor de
la energia de activacién de 2.3 eV. Repitiendo el proceso para una diferencia de
temperaturas fija de 6 °C el valor es de 2.1 eV. Como ya hemos mencionado, los datos
originales no son muy buenos y por tanto este valor de la energia de activacion no es
muy fiable, con lo que no es significativo compararlo con el obtenido para la

estabilizacion de la martensita de la cinta fabricada mediante melt-spinning.

Al igual que en el caso anterior, las muestras que han sido envejecidas en
martensita pero con una pequefia parte de material en austenita, presentan un salto

abrupto en el inicio de la retransformacion. Este fendmeno se ha atribuido a efectos de
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anclaje o pinning, y como ya se menciond en la seccidn anterior, se hard un estudio mas

exhaustivo en la seccion siguiente de este mismo capitulo.
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Figura 12. Representacion gréafica del calculo de la energia de activacion
con las series halladas al 50 % del total del calor de transformacion para la
aleacion de Ni-Ti-Hf fabricada convencionalmente.
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3.3 Ni-Ti-Zr elaborado de forma convencional

3.3.1 Estabilizaciéon térmica de la martensita.

Al igual que en el caso del Ni-Ti-Hf, también se han realizado unos experimentos
previos que pusieran de manifiesto el comportamiento de la aleacion ante el ciclado,
para poder discernir en qué grado afecta a las temperaturas de transformacion el

envejecimiento en martensita y el ciclado o envejecimiento en austenita.

Como es posible observar en la figura 13.a, donde se ve el comportamiento de
esta aleacion con el ciclado hasta 230 °C, la disminucion de las temperaturas de
transformacion con el ciclado es muy similar al caso del Ni-Ti-Hf. De manera anéloga
se ha realizado el mismo ciclado pero hasta 350 °C en otra muestra del mismo material
obteniendo los resultados de la figura 13.b. El desplazamiento de las temperaturas de
transformacion para ciclos consecutivos realizados hasta 350 °C resulta notablemente
superior al obtenido tras los mismos ciclos realizados hasta 230 °C. Como el proceso del
ciclado térmico es exactamente el mismo en ambas muestras, siendo el Unico factor
diferente la temperatura méaxima que se alcanza, parece normal pensar, que al igual que
ya pasaba con el Ni-Ti-Hf, el proceso de ciclado no es el principal responsable de la
reduccién de las temperaturas de transformacién, sino el envejecimiento en austenita
gue se produce de manera inherente, significativamente superior en el caso en el que se
alcanzan los 350 °C. Al igual que en el apartado anterior, donde se estudiaba la
estabilizacion de una aleacion de Ni-Ti-Hf fabricada convencionalmente, se ha optado
por escoger una muestra diferente para cada tiempo de envejecimiento, eludiendo asi el
problema de las variaciones de las temperaturas de la transformacién por el inevitable

envejecimiento en austenita que se produce durante el ciclado.

El hecho de usar muestras distintas tiene importancia a la hora de leer la figura 14,
en la que se muestra la diferencia de temperaturas entre el primer y segundo ciclos
después de un tratamiento térmico a 100 °C (en martensita) durante un tiempo (que

aparece en el eje de abcisas), ya que cada serie de puntos correspondientes a un
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Figura 13. Registros calorimétricos de procesos de ciclado hasta 230 °C (a) y hasta 350
°C en una muestra de Ni-Ti-Zr fabricada convencionalmente.
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tiempo determinado esta obtenido a partir de una muestra diferente. Las muestras solo
tienen un ciclo previo hasta 300 °C realizado para caracterizar la transformacion en el
calorimetro antes del envejecimiento en martensita. En esta figura es posible observar la
evolucion de la aleacion Ni-Ti-Zr siendo facil la identificacion del fendmeno de
estabilizacion de la martensita. Los ciclos de calentamiento para realizar las medidas de
la transformacion inversa se han llevado hasta 222 °C y, una vez llegado a esta
temperatura, se ha llevado el material hasta los 25 °C a un ritmo de unos 200 °C/min,
para hacer asi mas pequefio el intervalo de tiempo por encima de Af, con la finalidad de
que la disminucion de la temperatura tenga la menor componente de este
envejecimiento inevitable en austenita. Sin embargo se ha de tener en cuenta que una
pequerfia parte de la diferencia de temperaturas de la transformacion puede no deberse al
proceso de estabilizacion, sino al breve periodo de tiempo que el material pasa

envejeciéndose en austenita.
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Figura 14. Grafica de las diferencias de temperaturas de transformacion entre el primer
y segundo calentamientos (al 10, 50 y 90 % del material transformado asi como las
temperaturas de pico y la As visual) en funcion del tiempo de envejecimiento a 100 °C
para la aleacion de Ni-Ti-Zr fabricada convencionalmente.
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En la misma figura 14 parecen distinguirse ligeras diferencias en el grado de
estabilizacion de las temperaturas As, Am, Af (las tres calculadas de la misma manera
que en los casos anteriores, es decir, con el 10, 50 y 90 % del material transformado) y
la temperatura de pico, lo que parece indicar que el proceso de estabilizacion no es
exactamente equivalente al caso de la cinta del Ni-Ti-Hf. Mientras Am y la temperatura
de pico tienen diferencias poco significativas entre si, As y Af tienen un grado de
estabilizacion ligeramente mayor o menor que el resto, respectivamente (la diferencia de
temperaturas entre el primer ciclo y el segundo es mas grande para As y mas pequefia
para Af). Estas diferencias son un indicador cuantitativo de la diferencia existente en la
forma del pico calorimétrico, como ya pasaba en el Ni-Ti-Hf, lo que resulta evidente
comparando las formas de un ciclo estabilizado y uno no estabilizado (figura 15). Como
ya pasaba en la anterior aleacién estudiada, el envejecimiento en martensita a
temperaturas cercanas a As provoca la aparicién brusca de un pico en la transformacion
del ciclo estabilizado, pico que destaca mas cuanto mas prolongado es el tratamiento

térmico, como es posible apreciar en la comparacion de la figura 15.ay 15.b.

3.3.2 Envejecimientos en mezclas de martensita-austenita

En la linea de seguir estudiando la diferencia en la forma del pico del DSC entre
los ciclos estabilizados y no estabilizados, se han realizado experimentos adicionales de
envejecimientos de la aleacion a temperaturas en las que hay parte de material en
martensita y parte en austenita. En la figura 16 podemos observar el envejecimiento de
una muestra casi totalmente en martensita (cuando la transformacion inversa ha
empezado ligeramente) durante dos tiempos diferentes. En la primera transformacion
inversa se observa la forma andmala del pico que presenta la muestra estabilizada (asi
como el desplazamiento de temperatura tipico) no presente en la transformacién directa
realizada posteriormente. El proceso que parece seguir la muestra estabilizada es el
siguiente: primero comienza la retransformacién hasta la temperatura de estabilizacién
seguido de una pausa en la misma durante un determinado intervalo térmico y la
reanudacion de la retransformacion de una manera brusca, lo que en ocasiones provoca
un pico en el calorimetro. Una vez transcurrido este inicio abrupto de la

retransformacion (o pico en los casos mas agudos) la retransformacion parece
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Figura 15. Ejemplo de una curva estabilizada y una no estabilizada tras 216 horas (a) y

después de 1727 horas (b) a 100 °C en dos muestras diferentes de Ni-Ti-Zr bulk.
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y 188 horas a 90 °C. En (a) es posible observar la transformacion directa mientras que en
(b) se ve el efecto permanente de un envejecimiento en una mezcla austenita-martensita.
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proseguir su ritmo normal, aunque desplazada térmicamente unos grados hacia

temperaturas mayores.

El analisis de la seccion en la que parece que hay ausencia de la retransformacion
y el posterior reinicio de la misma depende en gran medida de la temperatura y/o del
tiempo de envejecimiento a la temperatura entre As y Af. En la figura 16 es posible
observar que la extension térmica en la que el DSC parece no registrar transformacién
se hace més grande al aumentar el tiempo de envejecimiento a la misma temperatura (de
manera analoga, también se produce el mismo efecto cuando la temperatura es mayor),
asi como parece que el reinicio de la misma es ligeramente mas explosivo. Ambos
efectos se han encontrado siempre unidos y resulta mucho mas facil distinguirlos
cuando la temperatura de envejecimiento estd en una situacién en el que el material

contiene mas cantidad de fase matriz, como es posible observar en la misma figura 16.

Otra caracteristica bastante llamativa es que los efectos del envejecimiento no
desaparecen totalmente después de la primera retransformacion, sino que permanecen
en ciclos subsiguientes, como es posible ver en la figura 16.b. En el primer ciclo de
calentamiento la transformacion cesa en el mismo punto en el que se produjo el
tratamiento térmico. Ese mismo punto también muestra un pequefio salto en los ciclos
posteriores en forma de un ligero descenso en la energia en ese punto, para volver
después a la transformacion de manera normal. Esta anomalia permanente despues del
envejecimiento es mucho mas visible cuanto mas visible sean los efectos en la primera

retransformacion, es decir, con tiempos de tratamiento largos o temperaturas elevadas.

La explicacion de ese comportamiento andmalo responde a que el envejecimiento
puede introducir defectos en las interfases martensita-austenita, ademas de favorecer en
la zona de martensita la reordenacion de la misma (suponiendo que actuan
esencialmente los mismos mecanismos para la estabilizacion que en otras aleaciones
[Cha95, Ren97]). Al retransformar, las variantes de martensita afectadas por esos
defectos, tienen que superar una barrera energética que antes no tenian. Cuando la
temperatura es suficientemente elevada como para que la diferencia entre las energias
libres pueda compensar la cantidad de energia extra para superar ese “anclaje”, la

transformacion tiene lugar de una manera mas rapida, lo que se traduce en un pico
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abrupto en el calorimetro. Sin embargo, el envejecimiento puede haber dejado defectos
mas duraderos en la matriz. Una vez que se repite la secuencia en la retransformacion
inversa, estos defectos vuelven a dificultar levemente el movimiento de las interfases
martensita-austenita, provocando esa pequefia disminucion en el ritmo de la
transformacion que se registra en el DSC como un pequefio pico. Ambos efectos (la
anomalia al inicio de la retransformacion, y el caracter mas o menos permanente de la
misma), podrian tener relacion con fendmenos que, aunque distintos en otros aspectos,
tienen en comun la coexistencia de interfases martensita/martensita 'y
martensita/austenita (con la condicién de que al menos parte de las mismas queden
"fijas" - y por tanto permitan el bloqueo de las mismas mediante la asistencia de
defectos puntuales u otros cambios microestructurales). En primer lugar puede citarse el
fendbmeno conocido como "micromemoria”, observado en experimentos de friccion
interna en Cu-Zn-Al: al continuar la transformacion directa después de algunos ciclos
parciales sobre la rama de enfriamiento del ciclo de histéresis, se detecta una anomalia
en la fraccion transformada y una caida en la friccion interna - signo de menor
movilidad -, justo al sobrepasar el punto de retorno de los ciclos parciales [Sto90],
quedando abierta la cuestion sobre si el mecanismo principal es el bloqueo por defectos
puntuales o bien, por ejemplo cambios en las fallas de apilamiento [Got89, Sto90]. Sin
discutir todos los detalles, pues aqui se pretende solamente comentar la posible relacién
entre distintos fendmenos, es interesante afiadir que la micromemoria se detecta
solamente si existe una mayoria de fase martensita (no se observa, por ejemplo, después
de ciclos parciales a temperaturas por debajo pero cercanas a Ms). Por otra parte, las
anomalias desaparecen en los sucesivos ciclos completos de transformacion/retransfor-

macion.

El otro fendbmeno se refiere a la recuperacion progresiva de los efectos de la
estabilizacion que se ha observado mediante la retransformacion parcial en aleaciones
Cu-Al-Ni-Mn-B [Seg95]. En este caso se demuestra que el blogueo de interfases no
desaparece tan pronto como se forma la fase matriz al retransformar, sino que se reduce
gradualmente a traves de un proceso térmicamente activado. Se trata pues de un ejemplo
en el que la estabilizacion heterogénea no se recupera "instantaneamente™, lo cual indica

la posibilidad de efectos permanentes o "semipermanentes” debidos a la estabilizacion.
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En todo caso, el detalle del mecanismo por el cual se generan las anomalias y su
permanencia en las aleaciones Ni-Ti-Hf y Ni-Ti-Zr es, por ahora, desconocido. Quizas
son precipitados que nuclean preferentemente en las interfases martensita/austenita y
crecen ligeramente con tiempos/temperaturas de envejecimiento suficientemente
elevados. De hecho la nucleacion preferente, aunque en interfases entre variantes de

martensita, ha sido observada en aleaciones base Cu estabilizadas [DeG85].

4 Conclusiones

A lo largo del capitulo se han presentado numerosos ejemplos de la estabilizacion
térmica de la martensita en aleaciones de la familia de Ni-Ti, y en particular en
aleaciones con altas cantidades de Zr y Hf en la matriz, lo que supone un aumento
considerable de sus temperaturas de transformacion. Estos ejemplos confirman que este
fendbmeno también se puede encontrar en este sistema, aunque tradicionalmente se creia

que la estabilizacion era inexistente en las aleaciones base Ni-Ti.

El hecho de que la transformacién se produzca a temperaturas altas respecto a la
temperatura ambiente es importante desde el punto de vista de poder hacer
envejecimientos en martensita a temperaturas elevadas, con lo que se favorecen los
procesos difusivos. Esta claro que el grado de estabilizacion no alcanza los 6rdenes de
magnitud que se llegan a alcanzar en otros tipos de aleaciones con memoria de forma
(como en base Cu) para el mismo tipo de tratamientos, por lo que respecta a la
temperatura y el tiempo de los mismos. Sin embargo, a partir de ahora, es indiscutible
su existencia en el sistema Ni-Ti y derivados, por lo que se debe tener en cuenta a la
hora de disefiar potenciales aplicaciones que utilicen aleaciones con memoria de forma

con temperaturas de transformacion elevadas.

Por otra parte, que las temperaturas de transformacion sean tan elevadas introduce
un problema adicional, en principio inevitable: el simple hecho de obtener la
transformacion martensitica mediante ciclado térmico introduce un envejecimiento de la
austenita que provoca variaciones importantes en las temperaturas de transformacion.

Posiblemente debido a que la matriz de estas aleaciones sea altamente inestable, el
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hecho de mantener la aleacion durante breves periodos de tiempo en austenita provoca
cambios microestructurales suficientes como para obtener una disminucion en el calor
de la transformacion y en sus temperaturas. De todas formas, una reflexion sobre los
resultados de este capitulo hace pensar que no es extrafio encontrar dos fenémenos
difusivos, en las fases de alta temperatura (austenita) y baja temperatura (martensita), de
una manera mucho mas pronunciada en el NisoTis,Hf1g y NisoTizZr1g que en los casos
de otras aleaciones de la familia base Ni-Ti; es una sefial inequivoca que semejantes
cantidades de Zr o Hf en la matriz hacen a la aleacion sumamente activa (o inestable,

segun el punto de vista desde el que se mire), incluso a temperaturas moderadas.

Por lo que respecta al fendmeno de estabilizacién, si bien ha quedado patente que
existen indicios de pinning tras el envejecimiento en martensita de las aleaciones
estudiadas, éste solo se produce claramente en el principio de la transformacion inversa
cuando el envejecimiento se ha producido en un estado microestructural en la que hay
presencia de austenita. Cuando el tratamiento térmico se realiza en un estado
“puramente martensitico” el desplazamiento de la transformacion se realiza de manera
bastante homogénea, es decir, como si Unicamente hubiese una traslacion en
temperatura de la curva calorimétrica. Este hecho apunta a que las causas de la
estabilizacion térmica de la martensita en las aleaciones estudiadas en este capitulo se
debe a cambios mayormente estructurales y no a efectos de aparicion de defectos en las
interfases de las variantes de martensita que producen el anclaje o pinning de las

mismas al retransformar.

Por otra parte, los efectos en el principio de la transformacion que causa el
envejecimiento, cuando éste se realiza en una mezcla de fases martensitica y austenitica,
pueden explicarse mediante el pinning producido en las interfases austenita/martensita,
pero no debe confundirse con el fendmeno de la estabilizacion homogénea, que es algo
diferente. El pinning observado en este capitulo debe de estar relacionado con aparicion
de precipitados u otro tipo de defectos que permanecen después de la retransformacion
y posterior transformacion, ya que sus efectos se pueden observar en posteriores ciclos

térmicos realizados en las muestras envejecidas

Por lo que respecta a la comparacién de la estabilizacion en el material fabricado

convencionalmente y mediante el método de melt-spinning, las diferencias en el
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procedimiento experimental y, especialmente, la obtencion de unos resultados mas

dispersos en el caso del material bulk, dificulta este examen.
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5.- ESTUDIO DEL EFECTO MEMORIA

EN LAS CINTAS DE BASE NI-TI

1 Introduccidn

A lo largo de los capitulos anteriores se ha descrito la caracterizacion
macroscopica de la transformacién martensitica mediante calorimetria y su evolucion
después de diferentes tratamientos térmicos en términos del flujo de calor y las
temperaturas asociadas a la transformacién. Sin embargo, no se ha de olvidar que el
verdadero interés de las aleaciones con memoria de forma es precisamente la
posibilidad de utilizar sus  propiedades peculiares (efecto  memoria,
pseudoelasticidad,...), que son las que les confieren un atractivo en cuanto a las
aplicaciones précticas se refiere. Por ello, en este capitulo se presenta la caracterizacién
del efecto memoria y de algunas propiedades mecénicas de las cintas de base Ni-Ti
fabricadas mediante melt-spinning. Esta técnica de elaboracion resulta ser relativamente
nueva, y hasta la fecha no se han realizado muchos trabajos donde se estudie el
comportamiento mecanico de las cintas fabricadas mediante melt-spinning, lo que
resulta imprescindible a la hora de valorar la potencial utilizacion de las mismas en,

practicamente, cualquier aplicacion.

Hablar de propiedades mecanicas en general, resulta un concepto muy amplio
gue abarca muchas posibilidades, y hacer un estudio detallado de todas ellas supondria
un trabajo extremadamente extenso. En este capitulo se ha tratado con relativa
profundidad el estudio del efecto memoria de forma inducido térmicamente bajo un
esfuerzo aplicado mediante el ciclado termomecanico. Este método es utilizado
comunmente para comprobar el efecto memoria de forma simple o inducir el doble
efecto memoria de forma de una manera sencilla y relativamente rapida. Este tipo de
experimentos se han realizado con relativa frecuencia en materiales fabricados

convencionalmente, por lo que su aplicacion a las cintas fabricadas mediante melt-
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spinning puede permitir una comparativa de la funcionalidad del efecto memoria de
forma de estas cintas con los materiales convencionales y hacer un balance de la posible

conveniencia o utilidad de estas aleaciones en potenciales aplicaciones.

Del mismo modo, hablar de caracterizacion de materiales con memoria de forma
y no mencionar ningln aspecto mecanico de los mismos resulta un tanto insuficiente.
Por ello, estos experimentos de caracterizacion de propiedades mecanicas se han llevado
a cabo en las cintas del capitulo 3 de este trabajo o, en su defecto, en cintas con
composiciones nominales y comportamiento calorimétrico similar, con la finalidad de

completar la caracterizacion de las mismas.

2 Procedimiento experimental

En este capitulo se han utilizado cintas como las que fueron sometidas a los
experimentos descritos en el capitulo 3 (excepto el NiTi, que tiene la misma
composicion nominal y la forma del pico calorimétrico muy parecido, aunque
desplazado unos 15-20 grados a temperaturas menores). En la tabla 1 se recuerdan las

composiciones y se detallan los parametros conocidos de las cintas:

Tabla 1. Composicion, parametros de melt spinning y grosor de las cintas de las
aleaciones estudiadas.

Aleacion NiTi Ni45Ti5oCU5 Ni25Ti50CU25 Ni50Ti32Hf18
Comp. medida (% at.) Ni46,3Ti53,2 Ni45Ti49,5CU5,5 Ni25_1Ti48_8CU26,2 Ni51_1Ti3o_5Hflg
Temp.. fundicién (°C) 1465 1430 1350 1360
Velocidad rueda (m/s) 19 19 23 19
Presion de eyeccion (hPa) 220 200 200 200
Grosor (um) 40+ 5 41 +£5 35+5 35+3

Fragmentos de alrededor de 3 cm se han colocado en las mordazas del aparato de
ciclado termomecanico descrito en el capitulo 2, con lo que la longitud efectiva de las
cintas es de unos 2 cm aproximadamente. La secuencia de experimentos se ha llevado a
cabo incrementando el esfuerzo externo y realizando varios ciclos para cada uno de los
valores de tension aplicada. Después de una serie creciente de 5 6 6 esfuerzos diferentes

se ha vuelto a los esfuerzos minimos para mantener el alineamiento de la cinta para
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comprobar el efecto doble memoria de forma y posteriormente se ha seguido
aumentando el esfuerzo desde el punto donde se hicieron los dltimos ciclos antes de
chequear el doble memoria. La utilizacion de “fundas” de aluminio en las zonas de las
muestras que estdn en contacto con las mordazas mejora los resultados de cara a la
ruptura de la muestra sin alterar, dentro de lo perceptible, los registros de los ciclos
térmicos realizados bajo tension. Los calentamientos y enfriamientos se han hecho a un
ritmo aproximado de 5 y 1 °C/min respectivamente, aunque estos valores no son
controlables completamente ya que dependen esencialmente del tipo de fluido empleado
en el bafio termostatico asi como del rango de temperaturas de barrido.

En las graficas correspondientes a los experimentos de ciclado termomecanico que
se presentaran en esta memoria no se han corregido los efectos de la dilatacién térmica a
los que estd sometida la muestra, asi como tampoco los problemas del sistema

experimental que se comentaran mas tarde.

Las muestras que se han utilizado en la maquina de ensayos mecanicos tienen una
longitud efectiva entre mordazas alrededor de los 4-5 cm, ya que longitudes mas
pequefias no permiten introducir el extensometro digital entre las mordazas. Las
deformaciones se han medido con este aparato, aunque también queda registrada la
diferencia de elongacién medida por los travesafios del equipo. Habitualmente el control
del ensayo se hace sobre la deformacién sufrida por la muestra y se van realizando
ciclos de carga y descarga aumentando progresivamente la deformacién maxima. En
algunos experimentos se ha usado la camara de temperatura a temperaturas entre 45 y
50 °C. El hecho de utilizar papel de aluminio en las zonas en contacto con las mordazas
del equipo experimental, no ofrece ningin cambio especifico en los resultados
obtenidos, aparte de mejorar sustancialmente la resistencia a la fractura de las muestras

producida por las propias mordazas.

3 Resultados y discusion

Antes de comenzar a hablar de cada uno de los comportamientos particulares de
las cintas estudiadas, resulta conveniente explicar qué tipo de registros se obtienen por
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ciclado termomecanico de las cintas fabricadas mediante melt-spinning en una
configuracion experimental como la empleada en nuestros experimentos, asi como
mostrar cual es el tratamiento de los datos a los que se han sometido los registros para
obtener los valores que se presentaran posteriormente. Habitualmente, cada vez que se
cambia el esfuerzo exterior, se realizan varios ciclos térmicos y, aunque la
reproducibilidad de los mismos es razonable, puede haber diferencias visibles. Por regla
general, se hacen los célculos para s6lo uno de los ciclos realizados, el cual se

selecciona de entre los posibles.

En la figura 1 se muestra un registro de la variacion de longitud que experimenta
la cinta con un 5 % at. de cobre mientras se realiza un ciclado térmico entre =12 °C y 62
°C con un esfuerzo exterior de 38 MPa. En la figura se encuentran sefialados los
criterios seguidos para obtener la elongacion total asociada a la transformacion y las
temperaturas de la transformacién empleadas mayormente en nuestro estudio (Ms, As, y

en algunos casos Af).

Para hallar estas temperaturas se han escogido los tramos lineales largos cercanos
al principio de la transformacion y retransformacion, respectivamente, prolongandolos
hasta el punto de corte con los respectivos tramos “horizontales”, cuyo valor en el eje de
abcisas se toma como la temperatura deseada (lo que comunmente se conoce como
método de las tangentes). Aunque en realidad esto no es el valor exacto de Ms o As, si
que nos servird como referencia para poder estudiar la evolucion de las temperaturas de
la transformacién en funcion del esfuerzo aplicado, y a lo largo del capitulo se hara
referencia a las mismas como Ms y As. En algunas de las ocasiones también se ha
encontrado interesante calcular de la misma manera la temperatura del final de la
transformacion inversa, que llamaremos y utilizaremos como Af. El valor de las
temperaturas no es significativo hasta las décimas de grado, aunque éstas se hayan
utilizado para posteriores calculos. La reproducibilidad de las mismas se ha comprobado
realizando los célculos para ciclos consecutivos, obteniendo s6lo ocasionalmente, y en
casos singulares, diferencias por encima de 0.5 °C. Cuando se desmonta la cinta, se
coloca otra nueva o se repite el esfuerzo después de varias series intermedias, las

diferencias suelen ser mayores y pueden alcanzar 1 6 2 °C.
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Figura 1. Ejemplo de un registro de la deformacion experimentada por una muestra de
NigsTisoCus durante un ciclado térmico realizado con 38 MPa de esfuerzo externo. En la
representacion se indica como se calculan las temperaturas de transformacion por el
método de las tangentes asi como el calculo de la deformacion.

Por lo que respecta a la deformacion total en cada uno de los esfuerzos, se ha
tomado como la diferencia existente entre el valor de la elongacion en Ms y al inicio de
la transformacion inversa (figura 1), con la finalidad de evitar las desviaciones
producidas por el equipo experimental a temperaturas bajas, las cuales se explican con
mas detalle posteriormente. Este valor es bastante reproducible entre los ciclos de la
misma serie, existiendo leves diferencias que habitualmente no superan el 0.1 % en
valores de la deformacion. La reproducibilidad también es peor en esta magnitud
cuando se desmonta y monta una muestra o cuando se coloca otra nueva, pero siempre
se han obtenido valores con variaciones menores del 0.5 %, también en valores de la

deformacion.

Este método de calcular la deformacion no tiene en cuenta la deformacion
residual que a menudo se observa al completar los ciclos termomecanicos. Esta

deformacion no recuperable es del orden del 0.1 6 0.2 % para la mayoria de los ciclos
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realizados con esfuerzos intermedios, aunque en ocasiones puede llegar a alcanzar
valores mayores, del orden del 0.4 %, cuando los esfuerzos externos son mas grandes.
En realidad sélo una parte de esta deformacién puede atribuirse a un efecto real en la
muestra en la que se incluiria la deformacién plastica. Otra parte importante de este
efecto se podria deber a la existencia de gradientes de temperatura del sistema que
provocan retardos en el proceso de alcanzar una situacion de equilibrio, lo que se
traduce en un retraso en alcanzar la situacion inicial. También parte de esta diferencia
podria atrubuirse, en ocasiones, a pequefios desplazamientos de la posicion de equilibrio
del sensor cuando se realiza manualmente el cambio de temperatura de consigna para

comenzar los calentamientos/enfriamientos y al “juego” mecanico del sistema.

3.1 NisgTiso

Como se pudo ver previamente en el capitulo 3, esta aleacion presenta una doble
transformacion durante el enfriamiento (de austenita a fase R y de fase R a martensita)
mientras que s6lo experimenta una retransformacién simple en el calentamiento (de
martensita a austenita). En el ciclado termomecéanico la induccién de la transformacion
se hace térmicamente (al igual que en el calorimetro), y siempre que el esfuerzo sea
suficientemente bajo, la secuencia de transformacion en el ciclado termomecéanico no se
verd alterada y sera la misma que en el calorimetro, por lo que cabe esperar la
observacion de una doble transformacion directa y una retransformacion simple en la

realizacion de este tipo de experimentos.

En la figura 2, en la cual se muestra una seleccion de registros a diferentes
esfuerzos, se puede apreciar como la fase R se manifiesta de manera espontanea incluso
en los primeros ciclos térmicos bajo tension a los que se somete la muestra, como ya se
habia observado en los experimentos de calorimetria (sin esfuerzo alguno). La fraccion
de la deformacion total que experimenta la muestra como consecuencia de la
transformacion de austenita a fase R supone una contribucion relativamente pequefia.
Esto es debido a que la deformacidn de la red asociada a la transformacién de la fase R
es muy pequefia en comparacion con los valores que se dan para la segunda parte de la
transformacion (no mayor del 0.8 %, aproximadamente [Miy86, Miy88]). Por otra parte

también es posible advertir que a la maxima tension aplicada (103 MPa), no se puede
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distinguir con claridad la fase R, aunque si se puede ver que el comienzo de la
transformacion no es abrupto y existe una especie de transicion larga entre la austenita y
la martensita, lo que hace intuir que la fase R aln no ha desaparecido del todo. Este
hecho hace que no sea posible calcular con los mismos criterios la temperatura Rs y la
deformacion asociada a esta fase. Mas adelante se hard mas hincapié en este punto.

4.5

Deformacion (%)
H
o

05

-30 -15 0 15 30 45 60
Temperatura (°C)

Figura 2. Seleccion de ciclados térmicos realizados a esfuerzos crecientes en la cinta
equiatémica.

Observando la figura 2 también es posible percatarse que el aumento progresivo
de la carga que se realiza, y por tanto del esfuerzo aplicado a la cinta, conlleva un
incremento de la elongacion asociado a la transformacion, recuperable casi totalmente
durante el proceso de la retransformacion, especialmente a esfuerzos bajos (aunque es
dificil estimar de manera precisa la deformacién residual puede considerarse que su
valor se situa cerca del 0.1 %, como se ha mencionado anteriormente). Cabe destacar,
que asi como el valor de la deformacidn asociada a cada parte de la transformacion es
diferente (austenita — fase R y fase R — martensita), tampoco es igual el ritmo de

crecimiento de la deformacién producida en cada una de las partes de la secuencia de la
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transformacion a medida que aumentamos el esfuerzo. Este comportamiento se puede
distinguir mejor en la figura 3, la cual representa los puntos de la elongacion (eje de
ordenadas) obtenida la primera vez que se aplica una determinada tension (representada
en el eje de abcisas). En la figura es posible observar que la elongacién correspondiente
a la fase R es mucho mas pequefia que la asociada a la segunda parte de la secuencia de
transformacion (R — B19’), asi como también es posible apreciar que la elongacion en
esta parte crece a un ritmo notablemente superior a la transformacion B2 — R. También
en la figura 3 es posible observar que a partir de un determinado esfuerzo (alrededor de
los 50 MPa), la deformacion producida a causa de la fase R en el ciclado no varia
significativamente, llegando a lo que podriamos llamar punto de saturacion. La segunda
parte de la transformacion no experimenta este fendmeno de saturacién en el
crecimiento de la elongacién al aumentar el esfuerzo externo aplicado, al menos hasta
los esfuerzos alcanzados antes de la ruptura de las muestras con las que se han realizado
los experimentos (~ 110 MPa). Las deformaciones maximas posibles - en tension- en
policristales de NiTi para la transformacion B2 — B19’, obtenidas mediante simulacion
del material como "promedio” de diferentes orientaciones, se sitlan entre 8.6 y 5.7 %
(dependiendo del modelo utilizado para calcular la dependencia con la orientacién de
las deformaciones asociadas a la transformacion) [Sit00]. Hay que destacar que en este
modelo no se consideran las interacciones entre granos ni otras posibles distribuciones
complejas de esfuerzos (relacionadas con el tamafio de grano, efecto de precipitados,
"work hardening", etc.), con lo cual los valores citados deben considerarse como una
cota superior. Los correspondientes valores experimentales para las deformaciones
recuperables (Ni-Ti en diferentes composiciones cercanas a la equiatomica) se sitdan
entre el 5y 6 % en la mayoria de los casos (ver por ejemplo el resumen de valores en
[Bha96]). Para la transformacion B2 — R los valores son mucho menores como ya se
ha dicho, normalmente inferiores al 0.8 % [Miy86, Sta88], debido a la menor
deformacion asociada a la transformacion (la elongacion es del 0.94 % segln [111], un
orden de magnitud menor que para el valor maximo de B19’ [Sab98]). Ademas, es
importante recordar que las deformaciones recuperables en un policristal dependen no
solo de la textura del mismo y de la deformacion asociada a la transformacién
martensitica que tiene lugar, sino también del cambio de simetria en dicha
transformacion. Un mayor cambio en la simetria (como es el caso de B2 (R) —» B19”

respecto a B2 — R) permite un mayor numero de posibilidades de acomodacion de las
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variantes y de deformacion "cooperativa” en los diferentes granos; es esencial para el
efecto memoria que la reorientacion sea posible a esfuerzos mucho menores que los que
inician la deformacion plastica [Sab81, Bha96]. Los valores totales de deformacion
recuperable (superiores al 4 %) obtenidos en las cintas equiatdbmicas pueden
considerarse buenos si se tiene en cuenta la limitacion impuesta en el esfuerzo aplicado

por la fragilidad de las mismas.
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Figura 3. Representacion de la deformacion maxima conseguida (sin descontar la
deformacion residual) en el NisoTiso para cada valor del esfuerzo la primera vez que se
llega a éste. Las contribuciones debidas a la fase R y a la martensita B19” se han
evaluado independientemente mientras los registros del ciclado termomecanico han
permitido separarlas. Los ajustes representados son polinomios de segundo grado que se
presentan como ayuda visual.

Precisamente, la fragilidad de las muestras queda patente en los esfuerzos de
ruptura relativamente bajos que se obtienen en el ciclado termomecanico. Asimismo
también se encuentran valores notablemente diferentes entre muestras distintas
escogidas de la misma cinta, lo que pone de manifiesto que las inhomogeneidades en el
grosor de la misma, puede ser determinante en este aspecto mecanico de las cintas. Los

valores del esfuerzo de ruptura (fragil en todos los casos) varian entre 93 y 109 MPa,
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siendo éstos alrededor de la mitad cuando no tienen una proteccion de aluminio en la
zona de las mordazas. Cabe mencionar que no siempre el esfuerzo de ruptura resulta ser
el esfuerzo méaximo aplicado a la cinta; en ocasiones se ha alcanzado éste en una serie
anterior de ciclos termomecanicos con esfuerzos crecientes, y al volver a realizar otra
serie comenzando desde esfuerzo menores, la cinta se rompe antes de alcanzar el
esfuerzo maximo conseguido con anterioridad. Este hecho pone de manifiesto que en
los puntos mas delgados de la muestra, que finalmente son los que determinan las
condiciones de ruptura del material, estdn sometidos a efectos de fatiga. También podria
ser un problema de la propagacién y crecimiento de microfisuras que aparecerian al

ciclar bajo esfuerzos grandes.

Como ya se habia mencionado con anterioridad, es posible observar en los
registros obtenidos para esfuerzos importantes (como en el caso de 103 MPa de la
figura 2) que la primera parte de la transformacién (correspondiente a B2 — R) se hace
cada vez mas dificil de separar del resto de la transformacion, al menos con la
resolucion que nos ofrece el equipo experimental, dando la sensacion que desaparece.
En estos registros la secuencia de transformacion directa parece simplificarse a lo que
seria una secuencia en un solo paso: austenita (B2) — martensita (B19’). Es conocido
desde hace tiempo que si se aplica un esfuerzo externo, las temperaturas de la
transformacion martensitica inducida térmicamente varian de manera proporcional al
mencionado esfuerzo. Asi, si la tension/compresion aplicada es mayor, la
transformacion tiene lugar a temperaturas mas elevadas, como indica la ecuacion tipo
Clausius-Clapeyron (ecuacion 10 del capitulo 1). Representando el esfuerzo aplicado en
el ciclado en funcion de las temperaturas de transformacion experimentadas por el
material (figura 4), observaremos que esta relacion es aproximadamente lineal,
especialmente para Rs y As (para Ms el hecho de tener la transformacion R tan cercana
en temperatura hace que el método de las tangentes esté sometido a oscilaciones que
afectan al célculo de la temperatura de inicio de la transformacion). La linealidad de las
graficas esfuerzo-temperatura es una aproximacion razonablemente correcta para
esfuerzos no muy altos, en los que toda, o practicamente toda la deformacion es
mecanicamente reversible. En el rango de esfuerzos aplicados en los experimentos de

esta seccion no se ha detectado una desviacion de dicha linealidad.
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Figura 4. Representacion de las parejas de puntos (temperaturas de transformacion,
esfuerzo externo aplicado) correspondientes al NiTi, la cual pone de manifiesto su
dependencia lineal basada en la ecuacion Clausius-Clapeyron. También se encuentran
representadas las regresiones lineales y el valor de las pendientes de las mismas,
correspondientes al cociente do/dT de Clausius-Clapeyron.

El calculo de la pendiente para estas series de datos (la pendiente de la ecuacion
de la recta sefialada en la figura para cada una de las tres series de datos), que no es mas
que el valor experimental de do/dT expresada en MPa/K en la ecuacion de Clausius-
Clapeyron, nos permite cuantificar cuanto se mueve la transformacion en temperatura, y
en particular, cuénto lo hace en cada parte de la transformacion. Queda de manifiesto
que la variacion de las temperaturas de transformacion en funcion del esfuerzo externo
aplicado (do/dT) tiene valores diferentes para las dos partes de la secuencia de la
transformacion (B2 — Ry R — B19’). En particular, el valor para la transformacion B2
— R es notablemente mas alto que el correspondiente a la parte de la secuencia R —
B19’. Si se comparan los valores de estas pendientes con las referencias de otros autores
(15.6, 5.6 y 6.4 MPa/K para las transformaciones B2 - R, R - My M — B2,
respectivamente [Sta88]) o 5.3 MPa/K para la simulacion de policristales con

transformacion B2 — B19’ [Sit00], queda claro que los valores encontrados en el caso
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estudiado son significativamente mayores (49, 11 y 12 MPa/K). Caracteristicas
especificas de la cinta, como su policristalinidad con tamafio de grano pequefio, y una
posible fuerte texturacion en alguna direccion preferencial pueden jugar un papel
importante en esta discrepancia de las pendientes. En particular, valores como la
deformacion méaxima o la pendiente do/dT pueden llegar a cambiar considerablemente
si el material tiene una textura muy marcada. En este Gltimo sentido, si la orientacion
preferencial de los cristales estd en el sentido que no favorece una gran elongacion
durante la transformaciéon (como ya se ha mencionado que pasa en este material) de
forma que la deformacion “efectiva” asociada a la transformacion es menor, el cociente
do/dT de la ecuacion Clausius-Clapeyron se ve incrementado, como se puede deducir
de la misma ecuacién. La comparacién relativa de las pendientes de ambas
transformaciones obtenidas en este trabajo son mas parecidas a las consignadas en
[Sta88] para alambres de Ni-Ti. Por una parte el valor de do/dT significativamente mas
grande para la fase R que para los otros dos valores calculados, queda igualmente
reflejado en nuestros datos, con proporciones relativas similares. La explicacion
inmediata de esta pendiente claramente superior para la fase R puede encontrarse, de
nuevo, en la ecuacion Clausius-Clapeyron, ya que la deformacién de la transformacion
B2 — R es mucho mas pequefia que la de R — B19’, mientras que la relacion en el

cambio de entalpia no es tan diferente como en el caso de la deformacién.

Para ilustrar la relacién que existe entre la deformacién producida y el valor de la
pendiente, se calculard a continuacion una estimacion de do/dT a partir de los datos
experimentales obtenidos en el ciclado termomecéanico de la cinta equiatdmica. En

primer lugar, recordamos la ecuacion tipo Clausius-Clapeyron:

do™  pAS
a7 (1)

0 en una version tipica cuando se aplica a las transformaciones termoelasticas (la forma

en la que se presento en la ecuacion 10 del capitulo 1 de esta memoria):

do ™" PAH

dar - T, (2)
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La densidad se ha estimado mediante el peso atdmico de cada uno de los
elementos en la celda de B2 dividido por el volumen de la misma (a partir de los
parametros de red hallados en el capitulo 3); para la deformacién se ha estimado la
maxima deformacion recuperable que se ha obtenido mediante el ciclado
termomecénico (es decir la méxima deformacion obtenida menos un valor estimado de
la deformacion residual) y la entropia se ha calculado mediante la integral del area del
pico calorimétrico (representado respecto el tiempo) dividido en cada punto de la
integral numérica por la temperatura. También se ha considerado interesante hacer el
calculo con ambas formas de la ecuacion de Clausius-Clapeyron (ecuacion 1y 2), con
lo que se ha estimado T, como:

_ Ms+ Af
2

cuando se dispone de las transformaciones directa e inversa. En el caso particular de la

Ty (3)

cinta equiatomica, donde la secuencia de transformacion de las transformaciones directa
e inversa son diferentes, se ha estimado To ~ Rs, To ~ Ms y Tp ~ As para las
transformaciones B2 - R, R — B19’ y B19’ — B2 respectivamente (en el Gltimo caso
con el correspondiente cambio de signo en las ecuaciones 1y 2). Asimismo, la entalpia
se ha estimado del mismo modo que la entropia aunque sin dividir por la temperatura.
Con estos valores se ha construido la tabla 1:

Tabla 2. Valores de las pendientes do/dT de la ecuacion Clausius-Clapeyron

experimentales y calculadas, asi como las magnitudes necesarias para su célculo para la
cinta de NiTi. (do/dT); ha sido calculada mediante AS y (do/dT), mediante AH/T,.

» AS AH To (dofdT)1 | (dofdT), [(dofdT)exp
Transformacion Lo . & L L L
J-gKY) (J:g) (K) (MPa-K™)|(MPa-K™)|(MPa-K™)

B2 >R ~-0.02 | ~-45 ~291 0.002 65 50 49

R — B19’ ~-0.05 | =-16.1 | =273 0.038 8.6 10.1 11

B19’ —» B2 0.070 20.6 ~309 0.040 11.4 10.8 12

donde la densidad p considerada para el NiTi es de 6.5 g-cm™, que es el mismo valor

gue aparece en algunas referencias [Lar98, Liu99].

En los resultados presentados en la tabla 2 puede verse un ajuste razonablemente
bueno para las pendientes, teniendo en cuenta que la estimacion de los cambios de

entalpia y entropia para la transformacion B2 — R se ha hecho de manera bastante
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aproximada ya que los picos calorimétricos de la fase R y la martensita monoclinica se
solapan ligeramente, de manera analoga a lo que pasaba con la cinta equiatémica del
capitulo 3. También son aproximados los cambios de entalpia y entropia para la
transformacion R — B19’, que debido a problemas con la linea de base del calorimetro
a temperaturas bajas se ha considerado mas fiable calcularlas como las diferencias de
las obtenidas en la retransformacion y las estimadas para la B2 — R. Con estos datos se

muestra la relacion de la deformacion y la pendiente do/dT ya mencionada previamente.

Como se ha visto anteriormente, el valor de la pendiente do/dT en la ecuacion tipo
Clausius-Clapeyron es significativamente mayor para la transformacion B2 — R que
para la R — B19’. Fisicamente esto significa que al aumentar el esfuerzo externo
revierte en un menor desplazamiento de las temperaturas de transformacion, lo que es
equivalente a afirmar que la fase R se ve afectada en menor medida por la aplicacion de
esfuerzo externo. Sin embargo esto también tiene una consecuencia inmediata adicional.
Como en la transformacion de la cinta equiatdmica el valor de la pendiente es mayor en
la parte de la secuencia correspondiente al cambio de fase B2 — R, que es la que esté a
temperaturas mas altas, el aumento del esfuerzo acercara las dos transformaciones hasta
un punto en que no habria separacion en temperatura entre ellas. Al llegar a ese punto
podria darse el hecho de que la transformacion B2 — R llegase a desaparecer y la
transformacion pasase a ser directa de B2 a B19’. Los valores del esfuerzo y
temperatura de este punto en el que se cruzan las pendientes de la ecuacion de Clausius-
Clapeyron pueden estimarse mediante la prolongacion de ambas pendientes hasta su
cruce; en el caso de la cinta estudiada esa aproximacion nos da unos valores de 14 °C y
210 MPa (15 °C y 250 MPa en caso de que se corrija el punto de corte de los ajustes
para que coincidan con las temperaturas de transformacion observados en el DSC). Esos
valores son notablemente méas altos de los que se han podido alcanzar en los
experimentos realizados antes de la fractura del material, sin embargo en los registros
obtenidos es posible observar la eliminacion de las diferencias entre ambas partes de la
secuencia de transformacion (como el ejemplo de 103 MPa en la figura 2). Se ha de
resaltar que, probablemente, en estos registros la fase R no se puede observar por un
problema de resolucién experimental, mas que por la inhibicion de la transformacion,
efecto para el que se necesitarian esfuerzos ain mayores como se desprende de la
estimacion realizada a partir de las pendientes obtenidas experimentalmente. Por otra
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parte, en [Nam901] a 100 MPa tampoco observan separadamente la transformacion a
fase R.

La explicacion desde el punto de vista energético es que el esfuerzo exterior hace
variar la energia libre de Gibbs de manera diferente en cada una de las fases,
provocando que a determinadas temperaturas la estabilidad relativa de las fases pueda
verse alterada con el esfuerzo. Al ser la pendiente do/dT de la parte correspondiente a
B2 — R mas elevada, significa que el movimiento relativo de la energia libre de ambas
fases con el esfuerzo aplicado y su efecto sobre la temperatura de transformacion (Tg) es
menor que el correspondiente al movimiento relativo de las energias de Gibbs de las
fases B2 y B19’. Si aumentamos considerablemente el esfuerzo, la representacion de la
energia de Gibbs de la fase B19’ puede desplazarse de forma que la transformacién
tenga lugar directamente de B2 a B19’ a Tu. Se ha intentado hacer una secuencia grafica
en la figura 5, con la finalidad de clarificar esta explicacion. En ausencia de esfuerzo
exterior la secuencia “natural” de transformacion tiene lugar segun el orden de la
deformacion de transformacion creciente [Ren01]. La diferencia en los valores de do/dT
indica la mayor o menor influencia del esfuerzo en el desplazamiento relativo de las
curvas de energia libre, como se describe en la figura 5. En el caso del NiTi es
relativamente facil alterar la secuencia “natural” de transformacion, debido a los valores

notablemente diferentes de do/dT paraB2 > Ry R — B19’.

Uno de los atractivos que presenta el ciclado termomecanico es que es un metodo
facil y sencillo para inducir el efecto doble memoria de forma. Para comprobar esta
propiedad en las cintas fabricadas mediante melt-spinning, y utilizando el dispositivo
con el que se realiza el ciclado, es necesario colocar un peso pequefio para poder
mantener la verticalidad de la cinta. El hecho de que la transformacidn martensitica esté
asociada con una deformacion del material (no siempre en el eje longitudinal de la
cinta), y el disefio del propio dispositivo experimental, nos obliga a tener que realizar
estas medidas bajo algun esfuerzo aplicado. Aunque en la practica esto sea una medida
aceptable del fendbmeno de doble memoria, y en este trabajo se denominara como tal,
hablando en términos puristas no seria totalmente correcto ya que no deberia haber

ninguna ayuda externa en forma de tension. Como es obvio, cuanto menor sea la carga
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Figura 5. Esquema representativo de como varia la energia libre del sistema en funcion
del esfuerzo externo aplicado. En la grafica queda de manifiesto el mecanismo por el
cual desaparece la fase R en el sistema binario Ni-Ti al incrementar la tensién externa.

aplicada, la comprobacion del efecto doble memoria de forma se acercard mas a la
situacion ideal. Esta comprobacion puede observarse en la figura 6.a, en la que se
aprecian los registros del ciclado termomecanico a 16 MPa cuando se alcanzé por

primera vez este esfuerzo (la cinta s6lo tenia un ciclo previo a 5 MPa) y tras
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aproximadamente 50 ciclos realizados entre 5 y 103 MPa. Cuantitativamente la
deformacion correspondiente a la fase R aument6 de un ~ 0.05 % a un 0.2 %, mientras
que la deformacién asociada a la martensita B19’ lo hizo de un 0.2 % a un 0.7 %. En la
figura 6.b también aparecen dos registros similares realizados a 28 MPa cuando la cinta
solo tenia un ciclo a 5 MPa y otro a 16 MPa y tras mas de 50 ciclos entre 5y 103 MPa.
En este caso la elongacion debida a la primera parte de la secuencia de la
transformacion pasa de 0.1 % a 0.2 %, mientras que la correspondiente a la segunda
parte pasa de 0.6 % a 1.2 %. Tras el analisis de la figura 6 se desprende claramente que
la cinta equiatomica, tras un entrenamiento previo mediante ciclado termomecanico,
puede mostrar el efecto doble memoria de forma. Resulta dificil poder comparar esos
datos con otros equivalentes realizados en aleaciones fabricadas convencionalmente, ya
que el proceso de entrenamiento no se ha producido siempre a un mismo esfuerzo,
como es habitual. Lo que se ha realizado en este caso es aprovechar los ciclos térmicos
bajo carga que se habian realizado para estudiar el efecto memoria simple en las cintas
fabricadas mediante melt-spinning. Del andlisis de la figura 6 es posible observar que el
grado de doble memoria, medido como fraccion de la transformacion total recuperable
en el ciclado térmico (efecto memoria simple), inducido en el material es mayor para la
fase R que para la martensita B19’, como se deduce de los resultados obtenidos para los
dos esfuerzos representados. También se puede observar que incluso a 28 MPa es
posible detectar los efectos del ciclado previo, aunque si se ha de cuantificar el efecto
memoria resultaria mas adecuado escoger la figura 6.a donde se ve que la diferencia de
elongacidn entre los ciclos realizados tras un proceso de entrenamiento es hasta 3 veces
mayor que en el caso de que la muestra no haya sido ciclada previamente a esfuerzos

grandes.

Observando un numero elevado de los registros que muestran la elongacién en
funcién de la temperatura, es posible percatarse de la aparicion frecuente de dos efectos
aparentemente anomalos. A pesar de que se han intentado evitar los registros con estos
problemas en el tratamiento de datos, no siempre ha sido posible hacerlo. El primero es
el que se produce a bajas temperaturas, consistente en una curvatura de la linea
(deformacion en funcion de la temperatura) que aparenta invertir el sentido de la

elongacion de la muestra. Esta anomalia se debe fundamentalmente a la pérdida de la
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Figura 6. Comprobacién del efecto doble memoria de forma en la cinta equiatémica
mediante la medida de la diferencia en elongacién durante la realizacion del ciclado
térmico. Los experimentos de ciclado térmomecanico se han llevado a cabo bajo cargas
pequefias como 16 MPa (a) o no demasiado elevadas como 28 MPa (b) en la misma
muestra sin ciclar o con muy pocos ciclos a esfuerzos bajos (cinta no ciclada) o después
de unos 50 ciclos realizados entre 5y 103 MPa.
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linealidad del sensor del LVDT con la temperatura (el sensor no esta disefiado para
funcionar por debajo de 0 °C, aunque no se han detectado desviaciones importantes de
la linealidad hasta —15 °C). La propia conduccion a través de la parte mévil del sensor
puede hacer que el conjunto quede por debajo de su correcta temperatura de trabajo. Si
la temperatura alcanzada es suficientemente baja, el tiempo en recuperar el correcto
funcionamiento puede ser bastante notable, provocando que en el calentamiento
aparezca una especie de bucle en la region de temperaturas mas bajas y una pendiente
de/dT debida a la dilatacion térmica durante el calentamiento incorrecta, en el mejor de
los casos Unicamente en la region de baja temperatura. Por esta razén se ha evitado
escoger la deformacion al final de la transformacién directa como valor de referencia
para calcular la deformacién total recuperable. Otra consecuencia de este problema
experimental es que el crecimiento en la elongacion de la muestra esta sobreestimado
respecto a lo que sucede en realidad, correspondiente al momento en el que el sensor va

recuperando la linealidad en su funcionamiento.

El segundo de los efectos que puede deberse a un problema experimental, al
menos en parte, se produce a temperaturas altas. Es el hecho de no obtener ciclos
cerrados aun para cargas relativamente bajas (menores de los 50 MPa,
aproximadamente), es decir, lo que aparentemente es una ausencia de reversibilidad.
Para cargas mayores este efecto es mas marcado, lo cual indica la aparicion real de
irreversibilidades, como la producciéon de deformacion plastica aunque, como se ha
mencionado anteriormente, se hace dificil su cuantificacion. La diferencia en los
gradientes de temperatura entre la muestra y el conjunto portamuestras-sensor LVDT,
segun se realice una etapa de calentamiento o enfriamiento, pueden explicar, en parte,
estas diferencias en las deformaciones. Por otra parte, las variaciones en la carga
introducen cambios en la posicidn del sensor debido al inevitable “juego” elastico del

sistema, como se menciond anteriormente.

3.2 Ni45Ti50CU5

En el caso de esta composicidn, la secuencia de la transformacion es simple, como
ya se comprobd calorimétricamente en el capitulo 3, es decir, se pasa de austenita a

martensita directamente. De manera analoga, también se observa una transformacion
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simple en los ciclos térmicos realizados bajo tensién, como es posible observar en la
figura 1. El aumento de la carga se manifiesta en el aumento progresivo de la
deformacion de manera mas pronunciada en los esfuerzos mas pequefios que en los
grandes, como puede apreciarse en la figura 7, donde se muestra una seleccion de

registros a esfuerzos determinados.
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Figura 7. Representacion de varios ciclos térmicos de la aleacion con un 5 % at. de
contenido en cobre realizados a diferentes esfuerzos.

El incremento de la deformacion en las primeras etapas (esfuerzos menores) se
realiza de una manera aproximadamente lineal, pero posteriormente parece llegarse a
una situacion de saturacién cuando los valores de la tension aplicada son méas elevados,
como es posible ver con més detalle en la figura 8. Esta figura es analoga a la figura 3,
correspondiente a la cinta equiatdbmica. Aunque el aumento practicamente lineal ya se
veia en el caso del NiTi, la tendencia a la saturacion cuando los esfuerzos son elevados
parece manifestarse de manera mas marcada que en el caso anterior. Asimismo los
valores maximos de deformacién son mayores que en el caso equiatomico para
esfuerzos externos similares; lo mismo ocurre comparando con otras aleaciones de la

misma composicion o composiciones cercanas. En aleaciones convencionales se obtiene
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una deformacion recuperable mayor del 3.3 % para 5 % at. de Cu y aproximadamente 4
% para 7.5 % at. [Nam901].
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Figura 8. Deformacion maxima conseguida en el NissTisoCus para cada valor del
esfuerzo la primera vez que se llega a éste. También se encuentra representado un ajuste
de los datos con un polinomio de grado 2 como ayuda visual.

Al igual que en el caso anterior, se puede hacer un estudio de la variacion de las
temperaturas de transformacion en funcién del esfuerzo aplicado mediante la relacion
tipo Clausius-Clapeyron. En la figura 9 estan representados los puntos correspondientes
al esfuerzo aplicado y las temperaturas de transformacion medidas a dicho esfuerzo
mediante el método de las tangentes, previamente explicado. Aproximando el
comportamiento a un régimen lineal, cosa que es razonablemente cierta a esfuerzos
pequefios en los que no hay contribuciones extras como la introduccién de plasticidad u
otras irreversibilidades, se obtienen las pendientes do/dT que nos indican cdmo cambian
las temperaturas de transformacion con el esfuerzo aplicado. A diferencia del caso
equiatdmico, en esta ocasion se ha querido calcular también para las temperaturas que

serian equivalentes a Af, aparte de As, para comprobar en qué medida son similares sus
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Figura 9. Representacion del esfuerzo externo aplicado en funcion de las temperaturas
de transformacion correspondientes al NisTisoCus Y Sus respectivas regresiones lineales.
También se han incluido el valor de las pendientes que no son mas que los do/dT de la
ecuacion Clausius-Clapeyron.

valores. La diferencia numérica entre ambas pendientes no es muy grande, aunque la
eleccion de Af parece mejorar la linealidad de los puntos en la gréfica 9, lo que puede
indicar la conveniencia de escoger este Gltimo criterio. Sin embargo sera en la siguiente
aleacion, la que contiene un 25 % at. de cobre, donde realmente este calculo tendra una
relevancia mayor. Por lo que respecta a los valores numéricos, dentro de la precision y
exactitud asignables a estas pendientes, es posible afirmar que son iguales,
especialmente al comparar los datos correspondientes a Ms y Af. Contrastando con los
valores obtenidos para la transformacion B2 — B19’ en la cinta equiatomica estos
valores son mucho méas pequefios. En la misma linea que el caso anterior, el hecho de
tener una elongacion grande puede estar asociado con el hecho de tener un dofdT
pequefio. Sin embargo los valores obtenidos en este estudio son comparables a los
referenciados en [Nam902], quienes dan un valor de 4.6 MPa/K para una aleacion
fabricada convencionalmente con un 5 % at. En ese trabajo se hace un estudio de la

dependencia del esfuerzo en funcion de las temperaturas de transformacion variando la
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cantidad de cobre de las aleaciones, encontrando valores para las transformaciones B2
— B19’, B2 —» B19 y B19 — B19’. También en [Nam902] se puede observar la

evolucion del valor de do/dT para cada una de las aleaciones estudiadas (figura 10) y en
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Figura 10. Dependencia de las temperaturas de transformacion en funcion del esfuerzo
aplicado para aleaciones masivas del tipo NisoxTisoCuy fabricadas convencionalmente
[Nam902].

particular para la de 5 % at. de cobre. La primera parte de la recta (por debajo de 40
MPa) ofrece un valor de 4.6 MPa/K, como los autores comentan, pero a partir de ese
valor del esfuerzo hay un cambio claro de pendiente a un valor muy cercano al que
corresponderia a la transformacion B2 — B19, cuyo valor en [Nam902] estiman en 8
MPa/K (en [Nam901] para una aleacion con un 10 % at. de Cu y presencia de una
transformacion multiple B2 — B19 y B19 — B19’ calculan las pendientes como 8.4 y
4.4 MPa/K respectivamente). Los autores explican este cambio de pendiente como el
punto donde comienza a haber deformacion pléstica introducida durante la
transformacion bajo carga. Sin embargo 40 MPa es un valor muy pequefio para
comenzar a inducir deformacion plastica en aleaciones de este tipo, especialmente
cuando todas las demas aleaciones estudiadas en ese trabajo tienen la desviacion de la
linealidad de do/dT debido a la deformacion plastica en torno a los 100 MPa. Este

hecho, junto con la similitud entre las pendientes del tramo a esfuerzos grandes para la
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cinta con un 5 % at. de cobre con el resto de pendientes B2 — B19, hace pensar que
mas que la aparicion de deformacion pléastica el esfuerzo creciente puede promover la
aparicion de B19 o la aparicion de una relacion entre las fases aun mas compleja. Esta
hipotesis, carente de demostracion, puede cobrar fuerza una vez presentados los
resultados obtenidos en la cinta de NigsTisoCuss, los cuales se explican en la siguiente
seccion. Los mismos autores en [Nam901] hacen referencia a que los valores de las
pendientes en la aleacion equiatdmica, para la transformacién B2 — B19’, estan entre 6
y 7 MPa/K, pero no mencionan ninguna razon para explicar la diferencia con el valor

encontrado para la composicion con un 5 % at. de cobre.

En la tabla 3 se encuentran determinadas las pendientes do/dT calculadas
mediante (1) y (2), denominadas (do/dT); y (do/dT), respectivamente. Los valores
introducidos, los cuales también se han detallado en la tabla, se han determinado de
manera similar al caso del NiTi.

Tabla 3. Magnitudes para calcular la pendiente dof/dT de la ecuacion Clausius-

Clapeyron, asi como los valores finales obtenidos mediante las ecuaciones (1) y (2) y el
valor experimental para la cinta con un 5 % at. de cobre.

B AS AH To (dofdT); | (dofdT), |(dofdT)exp
Transformacion &
@-grKY @-gh (K) (MPa-K™)|(MPa-K™)|(MPa-K™)
B2 — B19’ -0.076 -21.2 299 0.05 9.9 9.2 6
B19’ —» B2 0.076 20.8 299 0.05 19 9.0 4-5

donde la densidad para la aleacién se ha estimado en 6.5 g-cm™. En este caso las
diferencias entre las pendientes calculadas y las experimentales deben atribuirse

también principalmente a las determinaciones de la deformacidn afectada por la textura.

También se han observado en esta aleacion los valores diferentes de los esfuerzos
de ruptura para muestras distintas de la misma aleacion, atribuyéndose a las mismas
causas que ya se han explicado en el caso anterior. Estos esfuerzos estan comprendidos
entre 70 y 80 MPa.

Anélogamente a la aleacién equiatomica estudiada previamente, se ha

considerado de interés comprobar si la aleacion experimentaba el efecto doble memoria
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de forma después de haber sido ciclada térmicamente bajo carga numerosas veces,
muchas de ellas bajo una esfuerzo externo grande. Cabe recordar que por motivos
experimentales no es posible comprobar de manera fiable el efecto doble memoria sin
aplicar un pequefio esfuerzo externo. En la figura 11.a se muestran las diferencias
existentes en elongacion entre los ciclos térmicos realizados a 5 MPa sin ciclos previos
y despuées de mas de 60 ciclos entre 5 y 82 MPa. Los valores de elongacion obtenidos
para ambos ciclos térmicos son de ~ 0.1y 0.7 % respectivamente, con lo que el aumento
de esta magnitud en la muestra entrenada previamente es 5 veces mayor. En la figura
11.b se compara un ciclo térmico llevado a cabo a 16 MPa tras 5 ciclos por debajo de 11
MPa (cinta no ciclada) con otro realizado después de mas de 60 ciclos entre 5y 82 MPa
(cinta ciclada). En este segundo caso, en el que la comprobacion del efecto doble
memoria no es tan “pura” por el hecho de tener un esfuerzo aplicado mayor en el
experimento de comprobacidn, los valores pasan del 1 % en la muestra poco ciclada al ~
2 % en la muestra ciclada, lo que supone el doble de elongacion. Estas cifras parecen
algo menores que en el caso del NiTi, como puede comprobarse comparando los valores
a 16 MPa, lo que puede indicar una menor facilidad de inducir el efecto doble memoria
de forma en la cinta con contenido cuprico. En todo caso, los valores obtenidos son
comparables a los obtenidos en aleaciones similares producidas convencionalmente. Por
ejemplo en alambres comerciales con 10 % at. Cu, el efecto doble memoria, para la
transformacion B2 <> B19, se mantiene cercano a 0.8 % después de 10 ciclos a
esfuerzos entre 70 y 110 MPa, siendo las deformaciones totales recuperables - efecto
memoria simple - proximas al 3 % [Air95]. Por otra parte, la deformacion remanente si
crece claramente con el esfuerzo y, después de 10 ciclos, pasa de 0.6 % para 70 MPa a
1.8 % para 110 MPa. Aunque se estdn comparando microestructuras diferentes, los
valores de la deformacion remanente en las cintas de 5 % at. Cu son claramente

inferiores.

Finalmente, para acabar esta seccion, cabe comentar que al igual que el caso
anterior, también se han podido observar los efectos andémalos a altas y bajas
temperaturas, con lo que no se considera oportuno extenderse méas en estos fendmenos

que ya han sido suficientemente tratados en la seccién anterior.
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Figura 11. Efecto doble memoria de forma en la cinta con un 5 % at. de cobre. Las
graficas muestran la elongacion durante la realizacion del ciclado térmomecanico en la
misma muestra sin ciclar o con muy pocos ciclos por debajo de 16 MPa (cinta no
ciclada) o después de méas de 60 ciclos realizados entre 5 y 82 MPa. Los experimentos
de ciclado térmico se han llevado a cabo bajo cargas pequefias: 5 MPa (a) y 16 MPa (b).
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3.3 Ni25Ti500U25

3.3.1 Ciclado termomecéanico

Desde el punto de vista calorimétrico, después del proceso de cristalizacién (que
ya se explicd en el capitulo 3), esta aleacion soOlo presenta una secuencia de
transformacion simple y ése es el comportamiento que se espera que tenga, al menos
para esfuerzos bajos, en los experimentos de ciclado termomecanico. Para tener una
idea de como evoluciona la transformacion con el esfuerzo se han seleccionado una
serie de registros obtenidos durante el ciclado termomecanico realizado a diferentes
valores de la tension externa (figura 12). En esta figura cabe destacar la presencia de
una deformacion no recuperable bastante mas grande de lo habitual, para el ciclo

obtenido al esfuerzo mayor.
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Figura 12. Seleccion de ciclos térmicos de la aleacion NiysTisoCuys realizados a
esfuerzos crecientes.

Al igual que en el caso de la cinta con tan s6lo un 5 % at. de cobre, se observa de

manera clara que el crecimiento de la elongacion con el esfuerzo es mucho més répida
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en la zona de esfuerzos mas bajos. Como en los casos anteriores, la representacion de la
deformacion maxima en funcion del esfuerzo (figura 13) nos indica con mayor claridad
que esta cinta también presenta una tendencia a la saturacion bastante marcada, una vez
alcanzado esfuerzos relativamente grandes. Otra de las observaciones que se pueden
extraer de las figuras anteriores es que la elongacion méaxima conseguida en esta cinta,
para valores semejantes de esfuerzo, es notablemente inferior a las aleaciones
anteriores. La explicacion hay que buscarla en que la transformacién tiene lugar entre la
fase austenita B2 y la martensita B19, la cual tiene una deformacion recuperable
bastante mas pequefia que la B19’. Por una parte la deformacién maxima recuperable
decrece al aumentar el contenido en Cu, pudiéndose estimar en 2.5 % para 25 % at. de
Cu [Nam901]. Como se ha comentado anteriormente, hay que considerar que la
transformacion B2 — B19 implica un cambio de simetria “intermedio” respecto a B2 —
Ry B2 — B19’ con los que las posibilidades de acomodacion son menores que para

B19’ [Bha96]. Como la transformacion que experimentan los dos casos anteriores es a

3

N
I

Deformacion (%)
[

0 50 100 150
Esfuerzo (MPa)

Figura 13. Representacion de la elongacion maxima conseguida en la cinta con un 25 %
at. de cobre para cada valor del esfuerzo la primera vez que se llega a éste. El ajuste
representado corresponde al de un polinomio de segundo grado.
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B19’, en estos casos se supera con creces los valores conseguidos con el NizsTisgCuss (2

% de deformacion asociado a la transformacion a 80 MPa, por ejemplo).

También resulta interesante calcular las pendientes dof/dT de la ecuacion
Clausius-Clapeyron que nos determinard la dependencia de las temperaturas de
transformacion en funcién del esfuerzo aplicado (aunque es mas comun representar el
esfuerzo en funcion de las temperaturas de transformacién). A priori, observando la
figura 12, parece que la variacion de las temperaturas de transformacion con el esfuerzo
es bastante alta (es decir, un valor de do/dT bajo), sin embargo hay un aspecto que cabe
resaltar en esa figura. Las gréficas de la deformacién en funcion de la temperatura
muestran registros semejantes a los obtenidos para una transformacion simple, como en
el caso anterior en la aleacion con un 5 % at. de cobre. Pero mirando con detalle cada
una de las graficas obtenidas a cada esfuerzo (especialmente a esfuerzos grandes, donde
parece distinguirse mejor) la transformacién se podria dividir de forma obvia en dos
etapas: una etapa en la que la transformacion es abrupta (en un rango pequefio de
temperatura se produce un cambio de elongacién grande) y otra donde es mucho mas
suave. El principio de la transformacién directa corresponderia a la parte abrupta, para
ceder después el paso a la transformacion suave, mientras que en la transformacién
inversa seria al revés. Sin embargo, es mas interesante notar que a medida que se
aumenta el esfuerzo la parte suave de la transformacion parece extenderse mas en
temperatura y, ademas, da la impresion como si evolucionara mas despacio que la parte
de transformacion abrupta al aumentar el esfuerzo. Para comprobar numéricamente este
hecho se han calculado las pendientes do/dT de la ecuacion de Clausius-Clapeyron para
las temperaturas equivalentes a Ms, As y Af, las cuales se han representado en la figura
14. El andlisis cuantitativo confirma lo que a simple vista resultaba dificil de constatar:
la diferencia en la evolucidn con el esfuerzo de las dos partes de la transformacién, cosa
que no pasaba en el caso del NigsTispCus cuando se hizo la comparacion de As con Af.
Los valores son lo suficientemente dispares como para pensar que existe la contribucion
de dos fases martensiticas diferentes y/o que una interrelacion compleja entre dos fases
tiene lugar en la matriz durante la transformacion. Después de los resultados obtenidos
en el capitulo 3, en los cuales se dejaba abierta la posibilidad de la existencia de B19’, y

las referencias de otros autores que confirman la presencia de esta fase en aleaciones de
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Figura 14. Gréfica de las temperaturas de transformacion a cada esfuerzo externo
aplicado medidos en la cinta de NisTisoCuzs. También estan representadas las
respectivas regresiones lineales y los valores de las pendientes de éstas que corresponde
al coeficiente do/dT de la ecuacion Clausius-Clapeyron.

NisTisoCugs, puede pensarse que en este caso estamos detectando la doble
transformacion: B2 — B19 y B19 — B19’. Siguiendo el razonamiento de esta hipotesis
la primera parte de la transformacion (la que se habia clasificado como abrupta) estaria
asociada a la transformacion B2 — B19, comenzaria a la temperatura que hemos
denotado como Ms y le corresponderia la pendiente de 7 MPa/K. A continuacion,
siguiendo el camino de la transformacion directa, vendria la B19 — B19’ que estaria
asociada a la parte de la transformacién mas suave, aunque no se han considerado los
registros suficientemente buenos como para poder calcular Mf de manera fiable. Al
calentar, empezariamos con la retransformacion B19° — B19, que vuelve a ser una
transformacion suave y a la que le hemos asociado la temperatura As (con una pendiente
de 11 MPa/K) y, seguidamente, vendria la parte abrupta B19 — B2, con una pendiente
muy similar a la primera obtenida (8 MPa/K). La indexacién mediante difraccion de
rayos X, hace pensar que la fase mas abundante es la B19 y es la responsable de la

mayor parte de la transformacion, mientras que la B19’, cuantitativamente menos
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abundante, tiene una contribucién menor en la elongacion total, considerando ademas
que la deformacion asociada a la transformacion B2 — B19 es mayor que para B19 —
B19’ [Mob92, Seh0l1]. La secuencia de transformacion B2 — B19 seguida
(parcialmente) por B19 — B19’ es coherente con las deformaciones observadas en las
dos etapas de las curvas deformacion-temperatura. Aunque no se han podido comparar
valores de deformacidn para aleaciones de la misma composicion, para 20 % at. de Cu,
la deformacion (total) recuperable méaxima es de 2.7 % a 90 MPa [Nam901], valor no
muy superior al de nuestras cintas. En aleaciones con 10 % at. de Cu, en forma de
alambres con tamario de grano entre 10-40 um, las deformaciones obtenidas son de 2.25
y 1 % para B2 —» B19y B19 — B19’ respectivamente [Mob92]. En todo caso no puede
descartarse que la secuencia de transformacién sea distinta, incluyendo también una
posible transformacion "directa” B2 — B19’, para una fraccion relativamente pequefia
del material (de acuerdo con los resultados de difraccion de rayos X, no cuantificable en
nuestro caso). Esta posibilidad favoreceria la acomodacion de partes no transformadas a
martensita ortorrombica en la region de temperaturas bajas. Por otra parte, aunque la
deformacion asociada a B2 — B19’ es mayor que para B2 — B19 [Seh01], las
deformaciones observadas serian también compatibles con esta posible secuencia.
Aunque la mayoria de autores sélo hacen referencia a la martensita B19 en aleaciones
del tipo NiysTisoCugs, la existencia de B19 o B19’ parece depender de los tratamientos
térmicos y procesos previos que haya experimentado la muestra [Mob90]. Por otra
parte, la aparicion de B19’ podria ser un efecto del esfuerzo aplicado, el cual ayudaria a

incrementar la estabilidad de esta fase respecto a la B19.

Por lo que respecta a la comparacion de las pendientes do/dT experimentales
con las calculadas mediante Clausius-Clapeyron mediante los datos empiricos obtenidos
mediante calorimetria o el propio ciclado termomecanico, puede verse en la tabla 4 la
similitud que presentan, donde la densidad utilizada es 6.4 g-cm®. Como se puede
observar en los resultados, en este caso tenemos una aproximacion bastante razonable

de los valores del calculo de do/dT con el medido experimentalmente.
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Tabla 4. Valores de las pendientes do/dT de la ecuacion Clausius-Clapeyron
experimentales y calculadas con datos empiricos, asi como las magnitudes necesarias
para su calculo, para la aleacion con un 25 % at. de cobre. (do/dT); ha sido calculada
mediante AS y (do/dT), mediante AH/T.

» AS AH To (dofdT)1 | (dofdT), [(dafdT)exp
Transformacion L . & L L L
Jg-KI) (g9g) (K) (MPa-K™)|(MPa-K™)|(MPa-K™)
B2 —» B19 -0.033 95 322 0.024 8.8 7.9 7
B19 —» B2 0.032 95 322 0.024 8.5 7.9 8

Los esfuerzos de fractura tipicos que se han encontrado para esta aleacién estan
comprendidos entre 46 y 143 MPa, una dispersion de resultados alta que pone de
manifiesto la importancia del papel de las inhomogeneidades en el grosor de la cinta,

como ya se ha mencionado con anterioridad en este capitulo.

Siguiendo el esquema de las otras dos aleaciones, finalmente se ha comprobado
si esta aleacion presenta el efecto doble memoria. En las graficas obtenidas para 5 MPa
y 15 MPa, y dentro del error experimental, no se puede afirmar que las muestras
cicladas hasta 60 veces entre 5y 102 MPa (figura 15.a) o hasta 75 veces entre 5y 127
MPa (figura 15.b) presenten una deformacion mayor como consecuencia del proceso de
entrenamiento. La ausencia del efecto doble memoria puede deberse basicamente a dos
razones: que el tipo/secuencia de transformacion de la aleacion no sea propicia para
inducir este fendbmeno, o que la microestructura particular de esta cinta, con granos tan
pequefios no sea favorable para la creacion de dislocaciones u otros defectos que
provoquen el efecto doble memoria de forma. Por lo que hace a la primera afirmacion,
la transformacion mayoritaria a B19 no es factor favorable, como ya se ha comentado,
aunque en [She95] comprueban que una aleacién fabricada mediante melt-spinning con
la misma composicion tiene un grado considerable del efecto doble memoria, aunque al
envejecer hasta 15 minutos a 500 y 550 °C comprueban que la aparicion de la fase TiCu
inhibe este fendmeno. En este sentido, la presencia de precipitados de este tipo en la
aleacion aqui estudiada, debido al tratamiento a 610 °C para producir la cristalizacién
(mencionado en el capitulo 3 de esta memoria), podria ser un factor importante en la no-

aparicion del efecto doble memoria.
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Figura 15. Comprobacion de la diferencia de deformacion en una muestra que no ha
sido ciclada previamente o con s6lo 2 ciclos a 5 MPa (cinta no ciclada) o tras haberla
ciclado 60 ciclos entre 5y 102 MPa (cinta ciclada en —a-) o 75 ciclos entre 5y 127 MPa
(cinta ciclada en —b-). Los ciclos térmomecanicos se han llevado a cabo a5 MPa (a) y a
15 MPa (b).
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3.3.2 Superelasticidad y otras propiedades mecanicas

En esta cinta también se han llevado a cabo experimentos adicionales con
relacion a otras propiedades mecanicas de los materiales con memoria de forma; mas
concretamente se ha intentado obtener la superelasticidad y medir el modulo de Young
en austenita y martensita. Para ello se han colocado muestras cristalizadas de la aleacion
en la maquina de ensayos, en ocasiones con la cdmara de temperatura para inducir la

fase de alta temperatura.

La cinta a temperatura ambiente (en martensita) presenta fractura fragil siendo el
esfuerzo de fractura aproximadamente 175 MPa y la deformacion correspondiente 1.5
%, aunque son valores que varian enormemente de un fragmento de cinta a otro. La
disparidad en esta magnitud se debe en gran parte a la inhomogeneidad en el espesor de
las cintas, ya que las zonas méas delgadas experimentan una concentracion de esfuerzos

y tienen las mayores probabilidades de provocar el comienzo de la fractura.

Por otra parte, se han hecho pruebas en martensita y en austenita (para lo que se
ha llevado la cdmara hasta 50 °C) observando pendientes diferentes en el tramo elastico
de las gréficas esfuerzo-deformacion, asociadas a médulos elasticos diferentes. En el
caso de las muestras en martensita este valor se sitla alrededor de los 15 GPa, mientras
que para el caso de las muestras en austenita este valor sube hasta los 35 GPa. Esta
magnitud, al contrario de lo que pasaba con la fractura, ha dado valores muy semejantes
en todos los experimentos realizados, ofreciendo una dispersion de resultados muy baja.
El hecho de que el médulo en martensita sea aproximadamente un tercio menor que su
equivalente en austenita, responde al hecho de que en la martensita inducida
térmicamente con presencia de variantes autoacomodadas, se producen fendmenos
como la reorientacion de variantes que hacen incrementar la deformacion del material
para un esfuerzo determinado, con lo cual deberia hablarse de un “mddulo aparente” de
la martensita en estos casos. Este hecho es algo comun en las aleaciones con memoria
de forma con lo que se obtienen valores muy dispersos para esta magnitud. Asi, por
ejemplo, en [Liu99] se calculan los valores del modulo de Young en austenita y
martensita para una aleacion de NiTi cercana a la composicion equiatomica, obteniendo

valores entre 40-90 GPa para la austenita y 20-40 GPa para la martensita. La variacion
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de los valores para austenita pueden asociarse principalmente a diferentes tipos de
tratamientos térmicos y microestructuras diferentes. Cogiendo como referencia los
valores de [Liu99], los valores obtenidos para la cinta de melt-spinning son pequefios, lo
que puede deberse parcialmente a la inhomogeneidad en el espesor por razones
equivalentes a las mencionadas con anterioridad. Este hecho puede hacer que los datos

del mddulo obtenidos sean considerados como limites inferiores para los valores reales.

Cuando la cinta esta en austenita (en los experimentos realizados la temperatura
seleccionada fue de 47 °C) se ha podido observar el fendbmeno de superelasticidad,
asociado a la transformacion inducida mediante esfuerzo. En la figura 16 se muestra un
ejemplo, donde varios ciclos carga-descarga se han realizado para deformaciones
consecutivamente crecientes, hasta llegar a una deformacion mecanicamente reversible
del 2.5 %. En muchas ocasiones la fractura de la muestra ha llegado antes de poder
conseguir tales deformaciones o, incluso, de poder observar el fendmeno de

superelasticidad.

300

Esfuerzo (MPa)
|_\
a1
o

75

0.0 0.5 1.0 15 20 2.5 3.0
Deformacion (%)

Figura 16. Grafica esfuerzo-deformacién en la cinta de NiysTisoCuss para ciclos carga-
descarga realizados para deformaciones crecientes a T ~ 47°C.
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También en este tipo de experimentos se ha encontrado una dispersion de
resultados respecto el esfuerzo de fractura bastante considerable (desde 90 a 320 MPa,
siendo la media unos 175 MPa aproximadamente). EI hecho de que habitualmente los
esfuerzos de rotura sean notablemente mas grandes en la méquina de ensayos que en el
equipo para realizar ciclado termomecéanico, parece mostrar que el papel de la fatiga en
los puntos mas deébiles de las cintas (los méas delgados) puede jugar un papel

determinante en el comportamiento de las cintas.

34 Ni5oTi32Hf18

Para completar el estudio de las cintas caracterizadas en el capitulo 3, se han
realizado experimentos de ciclado termomecanico anadlogos a los que se han llevado a
cabo para las otras composiciones y que han sido explicados con anterioridad. Asi, en la
figura 17 se puede observar una seleccion de ciclos para diferentes valores del esfuerzo

externo registrados en la cinta de NisoTizaHf1s.
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Figura 17. Representacion de varios ciclos térmicos de la aleacion con contenido de
hafnio realizados a diferentes esfuerzos.
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En el comportamiento de esta muestra cabe destacar que con esfuerzos muy bajos
la deformacion conseguida es elevada, especialmente si comparamos con las otras
aleaciones estudiadas previamente. Sin embargo, la subida de la tension externa
aplicada no revierte en un aumento tan considerable de la deformacion como en los
casos anteriores, como es posible observar en la figura 17 o en la figura 18, donde se
representa la deformacion conseguida a cada esfuerzo sin haber descontado la
deformacion residual. Cabe sefialar que los datos representados en la figura 18
corresponden a los primeros ciclos (que generalmente ofrecen una deformacion residual
mas grande) de la tercera serie de medidas. La apariencia de los registros hace pensar
que gran parte de la deformacion residual es un problema experimental, como ya se ha
mencionado con anterioridad, potenciado respecto a las otras aleaciones debido a que el
régimen de temperaturas de trabajo del sistema experimental es muy diferente y
presumiblemente con gradientes de temperatura elevados, que potenciarian la aparicion
de esta deformacion no recuperable. Asimismo, el sistema de mordazas podria no

resultar muy eficaz para trabajar a tan altas temperaturas, produciendo deslizamientos
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Figura 18. Representacion de la elongacion maxima conseguida en la cinta de Ni-Ti-Hf
en la tercera serie de esfuerzos crecientes. El ajuste representado es un polinomio de
segundo grado para que sirva de ayuda visual.
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que falsean los resultados. Con este problema potenciado es dificil descartar que parte
de la deformacion no recuperable esté asociado a una deformacion plastica real, o
determinar de qué orden es ésta, si bien es conocido que las aleaciones con gran
contenido de hafnio presentan unos valores de deformacion irreversible més elevados
que los que contienen pocas cantidades de este elemento (ver resumen bibliografico en

[Dal01]).

Siguiendo la misma linea de experimentos que en las aleaciones anteriores, se han
obtenido las temperaturas de transformacion mediante el método de las tangentes, las

cuales se han representado en funcion del esfuerzo aplicado en la figura 19.
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Figura 19. Representacion del esfuerzo externo aplicado en funcién de las temperaturas
de transformacion correspondientes al NisoTisHf1g y Sus respectivas regresiones
lineales. También se han incluido el valor de las pendientes do/dT de la ecuacion
Clausius-Clapeyron.

La dispersion de los datos es elevada, con lo que no podemos esperar mas que
unos valores orientativos para las pendientes de la ecuacion tipo Clausius-Clapeyron.

Estos valores estan en la grafica 19 y queda claro que son pendiente grandes, muy



Capitulo 5.- Estudio del efecto memoria en las cintas de base Ni-Ti 257

probablemente debido la poca deformacion recuperable involucrada en la
transformacion. Asimismo, el calculo de las pendientes mediante las ecuaciones (1 y 2)
y la comparacion con los valores hallados mediante una interpolacién lineal de los
resultados obtenidos en el ciclado termomecanico, no resulta muy satisfactoria, como se

puede observar en la tabla 5.

Tabla 5. Magnitudes para calcular la pendiente dof/dT de la ecuacion Clausius-
Clapeyron, asi como los valores finales obtenidos mediante las ecuaciones (1) y (2) y el
valor experimental para la cinta con hafnio. (do/dT); ha sido calculada mediante AS y
(do/dT), mediante AH/T,.

» AS AH To (dofdT)1 | (dofdT), [(dofdT)exp
Transformacion - ) & ) ) )
Jg~KI (g)) (K) (MPa-K™)|{(MPa-K™)|(MPa-K™)
B2 —» B19’ -0.050 -20.5 450 0.013 38 31 26
B19’ — B2 0.050 22.6 450 0.013 34 34 14

donde la densidad se ha determinado como 8.8 g-cm® mediante el método que se

explicd previamente.

Los esfuerzos de fractura para esta aleacion en los experimentos de ciclado

termomecanico se encuentran comprendidos entre 68 y 124 MPa.

Por ltimo cabe comentar que, dentro de la resolucion de los ciclos obtenidos para
esta aleacion, no se ha podido observar que ésta presentara el efecto doble memoria de
forma; las diferencias entre los registros de la cinta sin ciclos previos y tras 90 ciclos

entre 6 y 125 MPa no son significativas.

3.5 Microscopia de transmision

Se han realizado observaciones de microscopia poniendo especial énfasis en
encontrar las diferencias microestructurales entre las cintas cicladas y las no cicladas, de
manera que pudiera determinarse la causa de la induccion del efecto doble memoria de
forma en las cintas de NiTi y NigsTisoCus y la ausencia de dicho fendmeno en la

aleacion con un 25 % at. de cobre. En particular, se ha contrastado la densidad de
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dislocaciones y el tipo de las mismas, a fin de intentar asociar cambios en la
configuracién de las mismas. En la figura 20 aparecen micrografias de las aleaciones
NiTi sin ciclar (figura 20.a-b) y después de 140 ciclos entre 3 y 58 MPa (figura 20.c-d).

0.2 um 0.2 uym

0.3 um > 0.2um

Figura 20. Imagenes de campo claro tomadas con el microscopio electrénico de
transmision en una muestra de NiTi no ciclada (a y b) y otra tras haber sido ciclada 140
veces con esfuerzos externos aplicados comprendidos entre 3y 58 MPa (c y d).
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Ambos pares de imagenes (con y sin ciclos) presentan un nimero considerable de
dislocaciones, visibles cuando la orientacion de los cristales estd cerca de la condicion
de dos haces. En la muestra sin ciclar puede verse que muchas de estas dislocaciones
enlazan precipitados muy pequefios, a menudo dificilmente distinguibles de éstas
(figura 20.a). En esta cinta se ha encontrado con bastante frecuencia una configuracion
peculiar de las dislocaciones (y precipitados) formando unas celdas cuyo interior esta
practicamente “limpio” (figura 20.b). Por otra parte, la cinta ciclada no muestra muchas
diferencias; no se ha podido observar un incremento considerable de la densidad de
dislocaciones, muchas de las cuales siguen estando asociadas a precipitados existentes
en la matriz (figura 20.c). En esta figura los precipitados son mas grandes que en la
figura 20.a-b, pero no es més que una consecuencia de la inhomogeneidad de las cintas
fabricadas mediante melt-spinning y no un efecto del ciclado termomecéanico. También
la configuracion peculiar en forma de celdas de la que se habl6 anteriormente (figura
20.b) sigue encontrandose después del proceso de ciclado (figura 20.d). Mediante las
observaciones de microscopia no se ha encontrado un cambio configuracional de las

dislocaciones/precipitados evidente al que se le pueda asociar el efecto doble memoria.

También se han realizado experimentos analogos para el Nigs TisoCus, con idénticos
resultados que los obtenidos para la cinta equiatomica. En la figura 21 aparecen
imagenes de la cinta sin ciclar (figura 21.a) y tras 105 ciclos entre 5y 82 MPa (figura
21.b). Como se extrae de las fotografias en la figura 21, los precipitados y dislocaciones
forman una microestructura practicamente indistinguible para la muestra ciclada y no
ciclada. Tanto en un estado como en otro pueden encontrarse humerosas dislocaciones
(aunque en nimero mucho menor que en el caso de la cinta equiatomica), las cuales
vinculan precipitados existentes en la matriz en muchas ocasiones. También es
interesante hacer notar que, a veces los precipitados se encuentran totalmente envueltos

en dislocaciones, como puede verse en ambas imagenes de la figura 21.

Tanto los resultados obtenidos para la cinta equiatomica y como para la que tiene
un 5 % at. de cobre hacen pensar gque la induccién del efecto doble memoria de forma se
realiza mediante la redistribucién y reorganizacion de las dislocaciones, a menudo
también condicionadas localmente por la presencia de precipitados, de manera que la

nueva ordenacion favorece las variantes que provocan una deformacion macroscopica al
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ciclar térmicamente sin esfuerzo externo aplicado (o con valores muy bajos, como en
nuestro caso). Resultados similares se han obtenido en [Pon93] para aleaciones Cu-Zn-
Al, donde las dislocaciones alrededor de los precipitados y se forman durante el proceso
de ciclado pseudoelastico, favoreciendo posteriormente la aparicion de las variantes que

son responsables del efecto doble memoria.

100 nm 100 nm . - Hio o ,\ o

Figura 21. Micrografias tomadas con el TEM en una muestra de NissTisoCus no ciclada
(a) y otra tras 105 ciclos realizados entre 5y 82 MPa (b).

Por ultimo se ha comprobado la microestructura mediante microscopia TEM de la
cinta con un 25 % at. de cobre, antes de ciclar (figura 22.a) y después de 100 ciclos
entre 5y 73 MPa (figura 22.b).

En este caso, como puede observarse en las iméagenes de microscopia, los granos
aparecen practicamente limpios de dislocaciones, tanto en la muestra ciclada como en la
qgue no ha sido sometida al ciclado termomecanico. La ausencia de dislocaciones
explicaria la inexistencia del efecto doble memoria de forma, ya que ni se crean
dislocaciones nuevas que favorezcan determinadas variantes, ni se reestructuran las
existentes, porque la cinta cristalizada apenas tiene. Como ya se comento anteriormente,
el tipo/secuencia de transformacion puede ser decisivo también en la generacion de
dislocaciones, aunque el tamafio pequefio de los granos podria ser otro factor
determinante.
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0.2 um

Figura 22. Imagenes de microscopia TEM realizadas en una muestra de NiysTisoCuszs
cristalizada sin ciclar (a) y ciclada 100 veces con esfuerzos comprendidos entre 5y 73
MPa (b).

4 Conclusiones

En este capitulo se ha llevado a cabo un estudio detallado del efecto memoria de
forma de las aleaciones estudiadas es decir, una caracterizacion termomecanica que
completase los resultados de tratamiento térmico realizados y comentados en los

anteriores capitulos.

Con los experimentos de ciclado termomecanico ha quedado patente que el efecto
memoria tiene lugar en las cintas fabricadas mediante melt-spinning para todas las
composiciones investigadas. La cantidad de deformacion recuperable en el proceso de
ciclado térmico bajo esfuerzo externo aplicado depende de la tensidn maxima aplicada,
aungue los valores maximos obtenidos son del orden de los observados en aleaciones
policristalinas de similar composicién fabricadas mediante otros métodos. En algunas
ocasiones estas deformaciones recuperables superan las encontradas en las referencias
de otros autores para aleaciones fabricadas convencionalmente, como el caso de la

aleacion con un 5 % at. de cobre. Por tanto, puede considerarse que las cintas
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estudiadas, producidas mediante melt-spinning, presentan un efecto memoria

perfectamente comparable al de las aleaciones convencionales.

El propio método de melt-spinning introduce una variable a tener en cuenta,
especialmente a la hora de determinar la cantidad de memoria de forma conseguida
mediante tension aplicada a las cintas: la textura. La orientacion mayoritaria de los
cristales, determinada basicamente por las condiciones de la solidificacion rapida, puede
bien favorecer bien inhibir la elongacion de la muestra, dependiendo si la
transformacion martensitica de los cristales en la orientacion mayoritaria pueden
transformar a variantes con la maxima elongacién en la direccién de la tensién o no.
Este factor que no se ha podido estudiar en esta memoria, pero cuya influencia puede
resultar determinante en estos materiales, podria arrojar conclusiones adicionales

sumamente interesantes para comprender el comportamiento mecanico de las cintas.

Asimismo, tampoco el efecto doble memoria de forma parece quedar inhibido por
la particular microestructura de las cintas fabricadas mediante melt-spinning. En
ocasiones se ha observado la inhibicién de este fendbmeno por la aparicion de
precipitados u otros defectos en la matriz, sin embargo las cintas estudiadas son ricas en
defectos, entre ellos redes de dislocaciones y precipitados, y en las composiciones de
NiTi y NissTisoCus se observa con claridad la existencia de este fendmeno. Este hecho
las hace perfectamente Utiles para potenciales aplicaciones que necesiten el efecto doble
memoria de forma con las condiciones geométricas de las cintas. El caso de la aleacion
con un 25 % at. de cobre requiere una mencién aparte, ya que la microestructura
después de la cristalizacion es muy diferente a las otras aleaciones fabricadas mediante
melt-spinning que son totalmente cristalinas en el estado as spun, con lo que la
inhibicién del doble memoria estaria relacionado con el pequefio tamafio de los granos

mas que por el propio hecho de que esté fabricado mediante melt-spinning.

Por lo que respecta a la deformacién no recuperable, muy probablemente se
produzca ya a esfuerzos externos bajos de manera local (en las zonas donde el grosor de
las cintas es minimo) pero de manera macroscépicamente notable no se distingue hasta
valores del esfuerzo similares a los que se necesitan para observarse en aleaciones

fabricadas convencionalmente.
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Sin embargo, muy posiblemente, el aspecto de la caracterizacion mecanica haya
mostrado las carencias mas pronunciadas de las aleaciones con memoria de forma
fabricadas mediante este método de solidificacion rapida. En primer lugar los esfuerzos
de fractura (fragil en todos los casos) son méas bajos que los encontrados tipicamente en
aleaciones similares, pero ademas, una aproximacion de éstos no es valida para otra
pieza extraida de la misma cinta, lo que limita ain mas el esfuerzo externo aplicable,
notablemente si se quieren afadir margenes de seguridad en el rango de trabajo. Esta
claro que la funcionalidad de estas aleaciones, bajo esfuerzo externo aplicado, pasa por

limitar de manera considerable el valor maximo de éste.

Estos esfuerzos maximos limitados de los que se ha hablado impiden poder inducir
con regularidad la pseudoelasticidad en las aleaciones, un efecto de igual o mayor
atractivo que el efecto memoria de forma simple y doble desde el punto de vista

tecnoldgico, lo que empobrece el rango de posibles aplicaciones para las cintas.

Estos problemas ante las aplicaciones mas mecanicas de las cintas deberian
mejorarse de cara a aumentar el nimero de aplicaciones de las mismas, aunque no
parece facil ya que los problemas parecen inherentes al proceso de fabricacion. Quizas
la variacion de los pardmetros en el proceso de elaboracién podria llegar a mejorar

alguno de estos aspectos.
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6.- CRISTALIZACION DE CINTAS

AMORFAS DE NI-TI-HF

1 Introduccidn

En secciones anteriores se han visto y citado experimentos y resultados
relacionados con aleaciones con memoria de forma fabricadas mediante la técnica de
melt-spinning. Muchos de los pardmetros que se pueden modificar en el proceso de
produccion juegan un papel relevante en la calidad y resultado final de la cinta, y la
velocidad de enfriamiento del material fundido, fundamentalmente controlada por la
temperatura del liquido eyectado y la velocidad de la rueda. La variacion de ésta puede
influir significativamente en parametros como el tamafio de grano de las cintas
cristalinas, aunque los efectos dependen también, como es obvio, del material que
solidifica [INC99]. Algunas de las aleaciones de base NiTi muestran una gran facilidad
para amorfizarse mediante este proceso de fabricacion, con lo que el producto final
carece de transformacion martensitica y, por tanto, de los efectos peculiares derivados

de ella.

Tecnoldgicamente, la relativa facilidad con la que se puede fabricar material
amorfo mediante melt-spinning resulta ser muy atractiva. De hecho, las técnicas de
solidificacion rapida se desarrollaron en un principio para la elaboracién de metales
amorfos o quasicristalinos. Por otra parte, la obtencion de aleaciones con memoria de
forma en cintas inicialmente amorfas puede resultar un inconveniente, ya que éstas
requieren tratamientos térmicos adicionales antes de ser utilizadas. Sin embargo, desde
el punto de vista cientifico, resulta interesante poder controlar y modificar el tamafio de
grano de las cintas mediante el proceso de cristalizacién de una manera sencilla. El
tamano normal de los granos en las aleaciones convencionale de base Ni-Ti es del orden
de varias decenas de um y la reduccion de un orden de magnitud de este valor resulta, a
menudo, complicado. La disminucién del tamafio de grano en las aleaciones con

memoria de forma se ha visto asociado frecuentemente con la mejora de sus
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propiedades mecanicas en general, lo que puede comportar mejoras en las propiedades
funcionales del material. Aparte de estas mejoras practicas, también resulta interesante
saber como se desarrolla la transformacion martensitica en granos extremadamente
pequefios, mucho mas faciles de obtener a partir de la cristalizacién de materiales
amorfos. Es precisamente este interés el que ha hecho aparecer numerosos trabajos
sobre el proceso de cristalizacion en materiales amorfos fabricados mediante esta
técnica de solidificacién rapida. La mayoria de estos trabajos en aleaciones de la familia
del Ni-Ti se han realizado con aleaciones de NiysTisoCuzs [Shi96, R6s99], encontrando
muy pocos trabajos con otros tipos de composiciones.

El proceso de cristalizacion de material amorfo no es Unico y la manera en que
éste se realiza puede influir notablemente en la microestructura del material. Sin
embargo, ya se ha visto que pequefias variaciones en la microestructura pueden afectar
marcadamente la transformacién martensitica. En este capitulo se mostraran algunos
ejemplos de como pueden influir las condiciones de cristalizacion en la transformacién
martensitica, asi como también se podran observar algunas de las caracteristicas de las
cintas amorfas obtenidas mediante melt-spinning. Las aleaciones estudiadas se han
fabricado a partir de NisoTiz2Hf1g, al que se ha afiadido Re a costa del Ni. La motivacion
inicial para afadir este elemento era obtener aleaciones con memoria temperaturas de
transformacion alta y propiedades mecanicas mejoradas respecto la composicién sin Re.
Asimismo también se esperaba observar una posible separacion de la transformacion

martensitica mediante la aparicion de la fase R.

2 Procedimiento experimental

Las cintas de Ni-Ti-Hf-(Re) fueron fabricadas mediante la técnica de melt-
spinning a partir de aleaciones previamente elaboradas en un horno de induccion y
posterior templado en agua. A continuacion, fragmentos de ese material fueron
introducidos en un tubo de cuarzo bajo atmdsfera de helio y, una vez fundido, eyectado
a 200 hPa a través de un orificio situado a 0.15 — 0.2 mm sobre la rueda (19 m/s). Los
parametros mas significativos de las cintas, cuya anchura es de mm, estan incluidos en
la tabla 1:
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Tabla 1. Composiciones nominal y experimental (IC plasma), temperatura de eyeccion,
material de la rueda, anchura y grosor de las cintas estudiadas en este capitulo.

Temp. | Material | Grosor | Anchura
(°C) rueda (um) | (mm)
NisoTizHf1g Niso.oTiz1gHf173 1380 | Cu(Co-Be) | 30 9.5
Nisg g TizoHf1gReg 2 | Nis14TizosHF17 oReo2| 1430 | Cu(Co-Be) | 40 12.1
NisggTizoHf18Reg 2 | NiszaTizzsHf1ssReo2 | 1430 Cu-Cr 35 12.3

Comp. nom. (%at.) | Comp. exp. (%eat.)

Ni49_5Ti32Hf18Reo_5 Ni49_5Ti32_5Hf17_5R€0_5 1430 CU(CO-BG) 30 8.7
Ni49_5Ti32Hf18Reo_5 Ni49_5Ti32_4Hf17_5R€0_5 1430 Cu-Cr 40 11.3
Ni43Ti32Hf18Rez Ni46_3Ti30_5Hf20_5R92_2 1430 CU(CO-BG) 55 7.6

Ni48Ti32Hf18R62 Ni47,9Ti32,2Hf17,7R€2,2 1430 Cu-Cr 50 7.2

Las medidas de calorimetria se realizaron con trozos de cinta encapsuladas en
crisoles de aluminio, para asegurar un buen contacto térmico, y las mayoria de rampas
en temperatura se llevaron a cabo a un ritmo de 20 °C/min. Para los experimentos de
cristalizacion se hicieron los ciclos de medida convencionalmente y, posteriormente,
mediante rampas rapidas (200 °C/min) se llevaba las muestras a temperaturas cercanas a
la de cristalizacion (480 6 500 °C) durante tiempos determinados. Las cristalizaciones
completas hechas en el DSC se llevaron a cabo también mediante rampas rapidas,
siendo la temperatura final 600 °C, o bien mediante una rampa a 20 °C/min, registrando

el proceso de cristalizacion.

Las cristalizaciones de las muestras de Ni-Ti-Hf-(Re) para difraccion de rayos X
se hicieron en un bafio de sales durante 1 minuto a 550 °C. Para microscopia se

emplearon muestras cristalizadas en el bafio de sales y en el DSC.

Los discos de 3 mm para los experimentos de microscopia se cortaron mediante
una perforadora y posteriormente fueron adelgazadas electroliticamente con una mezcla
de un 30 % de &cido nitrico y un 70 % de metanol. EI microscopio utilizado para las
observaciones fue el Hitachi H600 operando a 100 kV.

Para las difracciones de rayos X se emplearon los equipos Siemens D5000, tanto

el de temperatura ambiente como el de alta temperatura. El espectro registrado con el
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aparato a temperatura ambiente va desde los 10° hasta los 120° (para 26), en intervalos
de 0.05° durante 4 segundos para las muestras sin cristalizar. EI rango de &ngulos
analizado con el aparato de alta temperatura es de 20 a 90 ° aunque una vez
determinada la zona con mayores cambios en temperatura se repitieron los
experimentos entre 35 y 50 °, registrando durante 30 s en cada temperatura escogida

(temperatura ambiente, 150 °C, 250 °C, 100 °C y temperatura ambiente de nuevo).

3 Resultados y discusion
3.1 Ni-Ti-Hf-(Re)

3.1.1 Calorimetria

Los ciclos de las cintas sin ningin tratamiento térmico realizados en el
calorimetro muestran un comportamiento diferente en funcion de la cantidad de Re que
tienen. Solo las cintas de NisoTis2Hf1g Y Niag g Tis2Hf1gReo 2 presentan un pico claro en el
DSC con cambios de entalpia de la transformacion en torno a los 6 J/g en la
transformacion y 8 J/g en la retransformacion para el caso de Ni-Ti-Hf (figura 1.a), o
valores no mayores que 3y 5 J/g para el caso con 0.2 % de Re en las transformaciones
directa e inversa respectivamente (figura 1.b), curvas sin tratamiento térmico en ambas
aleaciones. Estos valores son pequefios si los comparamos con los mas de 20 J/g de la
aleacion Ni-Ti-Hf estudiada en el capitulo 3, también fabricada mediante melt-spinning,
lo que hace pensar que la transformacion en estas cintas podria no ser completa. Para las
cintas con 0.5y 2 % at. de Re no se han podido distinguir picos de transformacion en le
rango de temperatura del aparato utilizado (-40 °C). En [Dal00] se muestran las
temperaturas de transformacion y cambios de entalpias asociadas a estas cintas medidas
con un calorimetro con un rango de trabajo, por debajo de temperatura ambiente, mayor
que el nuestro. Los valores obtenidos en ese trabajo son del mismo orden (cuando es
posible compararlos) que los obtenidos en nuestros experimentos, asi como también se
evidencia la falta de transformacion en las cintas con un 2 % de Re y en la cinta con un
0.5 % solidificada en la rueda de Cu-Co-Be.
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Figura 1. Ciclos realizados en el DSC correspondientes a la cinta de NisgTisHf1g (a)
y de NigggTizHf1gReq 2 (b), con y sin el tratamiento de cristalizacion en el bafio de

sales.
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Una de las opciones para explicar que la transformacion no sea completa (y
manifieste un cambio de entalpia significativamente mas pequefio) es que haya parte de
material amorfo en la cinta. Aunque existen métodos directos para comprobar la
presencia de material amorfo como la microscopia de transmision de electrones o la
difraccion de rayos X (ambos métodos han confirmado la existencia de zonas amplias
sin cristalizar en la aleacion sin ningun tratamiento térmico, como se vera mas adelante)
otra posibilidad para comprobar este hecho es registrar en el calorimetro un
calentamiento hasta temperaturas elevadas, observando si se detecta un pico de
cristalizacion. Este experimento se ha realizado para todas las cintas mediante un
calentamiento a 20 °C/min desde temperatura ambiente hasta 600 °C, y en todas ellas se
pudo detectar este fendmeno. Las temperaturas del pico de cristalizacién que se han
obtenido son 520, 520, 521 y 526 °C para las cintas con 0, 0.2, 0.5y 2 %
respectivamente, lo que muestra una ligera dependencia de la cantidad de renio
existente en la matriz, a pesar de que todos los valores sean parecidos entre si. En la
figura 2 es posible observar un termograma de la cinta de NigggTizHf1gReg
solidificada en la rueda de Cu-Co-Be en el que se muestra el pico de cristalizacion

producido mediante una rampa de calentamiento a 20 °C/min en el DSC.

[ [ 3 MW

Flujo de calor

T endo

500 510 520 530 540 550
Temperatura (°C)

Figura 2. Termograma de la cinta de NigggTizHf1gRep2 en el que se puede
observar el pico de cristalizacién producido en un calentamiento a 20 °C/min.
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El proceso de cristalizacion se ha realizado mediante rapidos calentamientos
(200 °C/min) hasta 600 °C en el DSC, mediante rampas a 20 °C/min hasta 600 °C y
tratamientos en un bafio de sales fundidas a 560 °C durante un minuto, obteniendo
resultados calorimétricos equivalentes tras cualquiera de los tres tipos de cristalizacion.
En [Shi96] ya se habia observado que la microestructura de una aleacion era
independiente de la temperatura a la cual se produce la cristalizacion, siempre que ésta

estuviese por encima de la temperatura de cristalizacion (la del pico del calorimetro).

Tras el proceso de cristalizacion, sélo las cintas de NisoTisHfig y de
Nisg s TizoHf18Reg 2 presentan transformacion en el rango de temperaturas accesible en el
DSC utilizado (cuyos termogramas, después de cristalizar en un bafio de sales, estan
representados en la figura 1). Asi como la cinta cristalizada sin Re parece tener una
transformacion completa (aunque separada en dos picos cuya energia suman 18 J/g), no
pasa lo mismo con la que tiene un 0.2 % at. de renio, en la que el segundo pico no
aparece en el calorimetro utilizado enfriando hasta —40 °C. Asimismo, en [Dal01]
aparecen termogramas de esa misma aleacion cristalizada mostrando parte de la
transformacion por debajo de —100 °C. Por tanto la Unica cinta que parece que podemos
estudiar con mayor detalle es la cinta NisoTizHf15. Ademas, al haber obtenido el
fendmeno de estabilizacion de martensita en otra cinta de la misma composicién
nominal esta composicion es la que resulta mas atractiva para ser estudiada con mayor

profundidad.

Por tanto es con esta Ultima cinta con la que se han realizado algunos
experimentos adicionales de cristalizacion por debajo de la temperatura nominal de
cristalizacion (la del pico obtenido en el calorimetro). Las temperaturas escogidas son
480 y 500 °C y los termogramas obtenidos despues de pasar un determinado tiempo a
esas temperaturas estan representadas en las figuras 3 y 4 para las transformaciones

directa e inversa, respectivamente.

El envejecimiento a 480 °C provoca la temprana aparicion, de una manera suave,
de un pico extra que se aproxima al pico principal de la transformacién a medida que
incrementamos el tiempo del tratamiento térmico. Cuando llegamos a los 100 minutos

aparece un pico abrupto a temperaturas notablemente méas bajas que el resto de la
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transformacion, el cual representa una fraccion energética importante respecto al total
de la transformacion. En este estado, el comportamiento calorimétrico ya es muy
parecido al obtenido con la cristalizacion a 560 °C en un bafio de sales (figura 1.a), en
un calentamiento rapido en el DSC (a 200 °C/min) o mediante una rampa a 20 °C/min
hasta 600 °C. ElI comportamiento de la transformacion inversa es muy similar al de la
transformacion directa, siendo la Unica diferencia significativa entre ambas que la
histéresis entre los picos que se producen a temperatura baja es mas grande que la de los
picos iniciales (en el sentido que estan antes del tratamiento térmico), los cuales tienen
lugar a temperaturas més altas. El hecho de que la histéresis sea mayor puede significar

que la transformacion sea de una martensita diferente o que, siendo la misma martensita
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Figura 3.a.
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Figura 3. Seguimiento de la transformacion directa (a) e inversa
(b) en el Ni-Ti-Hf mediante calorimetria durante el proceso de
cristalizacion a 480 °C. Los valores del tiempo a 480 °C en el
DSC son nominales.

tenga mayores dificultades en transformar. En términos del balance energético esto
implicaria que el término friccional para esta parte de la transformacion que aparece con
la cristalizacion es notablemente mayor. Otra posibilidad es que variase el término
elastico del balance energético, lo que indicaria un diferente acomodacion de las placas

de martensita.
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Los resultados de la cristalizacion a 500 °C son muy similares a los obtenidos a
480 °C, con la diferencia de que el tiempo requerido para observar los mismos
fendmenos es menor, como corresponde a un proceso térmicamente activado. La forma
de los termogramas es muy similar y, por tanto cabe pensar en una evolucién
microestructural parecida. La diferencia mas notable estd en el termograma
correspondiente a 300 minutos a 500 °C, en el que parece que el pico inicial comienza a
descomponerse. Después de los resultados vistos en el capitulo 3, cabe pensar que un
tiempo excesivo a temperaturas elevadas y cercanas a las temperaturas de
recristalizacion, como puede ser 500 °C, puede desencadenar rapidos fendmenos

difusivos en el material, como la precipitacion, que modifiquen de manera considerable
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tiempos a 500 °C son nominales.

la transformacion martensitica. Los termogramas correspondientes a la transformacion

inversa sufren una evolucion analoga a los de la directa, con el mismo efecto del caso

anterior en el que la histéresis del pico grande aparecido en la cristalizacién es mucho

mayor.
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De manera complementaria se hicieron unos ciclos parciales para comprobar que
los picos a temperaturas altas y bajas obtenidos en los enfriamientos y calentamientos
estan asociados por parejas a la transformacidn directa e inversa, respectivamente, cosa

que por otra parte se ha dado por evidente tras el estudio de la evolucion en la

d
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Figura 5. Ciclos parciales realizados en la cinta de NisgTizHfg
mostrando la transformacion completa en una muestra cristalizada
mediante una rampa a 200 °C/min hasta 600 °C en el DSC (a), la parte
de la transformacion que se produce a mas alta temperatura (b) y la que
se produce a bajas temperaturas (c).
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cristalizacion a 480 y 500 °C. En la figura 5.a se puede observar una transformacion y
retransformacion completas, mientras que en 5.b se ve como posteriormente al
enfriamiento hasta 120 °C (cuando el primer pico de la transformacién se ha
completado) se desarrolla el pico de alta temperatura de la transformacién inversa al
calentar. Si desde temperatura ambiente calentamos hasta 170 °C (donde el pico de baja
temperatura de la transformacion inversa se ha completado), el enfriamiento posterior
nos muestra que el pico a mas baja temperatura de la transformacion directa también es
completo (figura 5.c). Por tanto, queda comprobado que la transformacion se produce
en dos partes separadas una de la otra, una a alta y otra a baja temperatura.

Finalmente, para acabar el apartado de calorimetria, cabe destacar una serie de
experimentos, que se realizaron en la cinta de Ni-Ti-Hf para comprobar si el
comportamiento bajo envejecimiento a temperaturas moderadas era similar al de la cinta
de la misma composicion descrito en el capitulo 3. Se realizaron algunos ciclos hasta
300 °C y envejecimientos a esta temperatura durante tiempos cortos, tras los que sélo es
posible apreciar un pico en los termogramas, con lo que se puede afirmar que en los
tiempos considerados de envejecimiento a 300 °C no se produce cristalizacion ni
cambios en la microestructura de la aleacion, como se vera posteriormente. La

evolucion de las temperaturas de transformacion y las entalpias es diferente si la cinta

260 260
i a m Cooling ]
:O\ 240 1 ® Heating T 240
o | i
22209 . 1 220
L [ } i
= - * i ° 1
< 200 + ° ° § 200
- L i
-8 L -
S 180 | 1 180
Q - .
E L 4
o | | - i
~ 160 + . 1 160
: - u u ] ] i
140 + : : : : : : : ? 140

Ciclol Ciclo2 Ciclo3 Ciclo4 Ciclo5 Ciclo6 30min 30 min 60 min
300°C 300°C 300°C



Capitulo 6.- Cristalizacion de cintas amorfas de Ni-Ti-Hf 280

11 ¢ .

10 i b mCooling 4
o e Heating |
2o 1
G ? C ]
Q_ - 4
S 8 [ ] 1
c C ° ]
) I . 1
o 7L 1
L) 7 N o ° ]
o : ° ]
2 cn 1
c 6 ; n - ° ° ]
S | - " - i

I [ | [ |
ST .
4+ : : : : : : : 1

Ciclol Ciclo2 Ciclo3 Ciclo4 Ciclo5 Ciclo6 30min 30min 60m

11

10

(6]

4
in

300°C 300°C 300°C

Figura 6. Evolucién de la temperatura del pico (a) y el cambio de entalpia (b) en
funcién del ciclado y del envejecimiento a 300 °C para la cinta de Ni-Ti-Hf sin
tratamiento térmico previo (antes de cristalizar).

esta cristalizada completamente o no (figuras 6 y 7, las cuales corresponden a muestras

distintas).

En el caso de que la cinta no se haya sometido a ningln tratamiento térmico
(figura 6) la evolucion con el ciclado (que en la grafica corresponde a los primeros
puntos, llamados ciclos 1-6) tiende a hacer decrecer las temperaturas de transformacion
y el cambio de entalpia. Al igual que ya se explico en el capitulo 3, debido a que el
ciclado no hace ningun efecto significativo una vez envejecida la muestra a 300 °C
durante 30 minutos (no es posible establecer ninguna diferencia en la figura 6 entre los
dos ciclos consecutivos, representados con el nombre 30 min 300 °C, realizados después
de ese tratamiento térmico), cabe suponer que en realidad no es el ciclado el responsable
de los cambios calorimétricos que sufre la muestra en estos experimentos, sino el
tiempo que pasa envejeciéndose en austenita mientras se realizan los ciclos. Despues de
30 minutos mas a 300 °C vuelve a detectarse una bajada de las temperaturas de
transformacion, lo que confirma la idea de que es el envejecimiento en austenita el
responsable de esta disminucidon en las temperaturas de transformacion. Esta conclusion

es la misma que la extraida en los experimentos realizados en el capitulo 3. Por otro
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lado, los valores en la disminucion de la temperatura de transformacién son del mismo
orden que los que se apreciaban en el comportamiento de la cinta de Ni-Ti-Hf del
capitulo 3. También los tiempos de envejecimiento acumulados durante el ciclado
pueden ser comparados a los efectos de envejecimientos cortos a 300 °C realizados en
aquella aleacion. La pérdidas de la entalpia de la transformacion son igualmente
comparables a los valores ya obtenidos para la cinta totalmente cristalina del capitulo 3
en el estado inicial. Un aspecto que puede llamar la atencién en la figura 6 es la
diferencia notable en las energias de transformacion que existe entre los registros de la
transformacion directa e inversa. El hecho de tener picos extremadamente anchos y no
muy altos, dificulta enormemente la deteccion de el inicio/final de la transformacién en
el calorimetro. Por otra parte la determinacion de una buena linea de base en esas
condiciones, dificultada mas ain porque ésta no sea totalmente rectilinea, puede
explicar gran parte de las diferencias existentes entre el cambio de entalpia existente

entre los termogramas correspondientes a los calentamientos y a los enfriamientos.

Cuando el material esta cristalizado, la evolucion también tiende a decrecer las
temperaturas de transformacion y el cambio de entalpia (figura 7), pero no de una
manera tan marcada. En este caso parece como si el tiempo que ha estado

envejeciéndose a temperaturas altas, no sélo ha provocado la cristalizacion de la cinta,
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Figura 7. Seguimiento de la variacion de la temperatura de pico (a) y el cambio de
entalpia (b) en funcion del ciclado y del envejecimiento a 300 °C para la cinta de Ni-Ti-
Hf cristalizada en el DSC a 20 °C/min hasta 600 °C.

sino que ha realizado los cambios microestructurales pertinentes para que el
envejecimiento realizado posteriormente, bien mediante el ciclado hasta 300 °C en el
calorimetro, bien mediante tratamientos térmicos especificos a 300 °C, no sea tan
efectivo como en la cinta sin tratamiento térmico inicial. Después de estos resultados se
esperaba encontrar alguna diferencia microestructural mediante microscopia que, como
se vera posteriormente, no se ha detectado. Otro aspecto relacionado con la figura 7 que
resulta interesante comentar, es el hecho de que el cambio de entalpia de la
transformacion durante el enfriamiento sea mayor que la de la retransformacion durante
el calentamiento. Aunque podria deberse a un problema experimental, parece bastante
factible que sea debido a un aumento en los términos friccionales del balance
termoelastico, lo que provoca que la contribucion “exo” en la transformacién se vea
incrementado. Esta idea es bastante atractiva, especialmente después de observar la

microestructura de la aleacién, la cual aparece en una seccion posterior.
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3.1.2 Difraccion de rayos X

Ya se ha visto con anterioridad que la inhomogeneidad microestructural de las
cintas es un factor a tener en cuenta. De hecho, el problema de la falta de uniformidad
en las aleaciones fabricadas mediante melt-spinning no se reduce Unicamente a la
microestructura, también es un hecho que se pone de manifiesto macroscopicamente.
Asi, por ejemplo, es posible encontrar diferencias de grosor entre unas zonas de las
cintas y otras, la calidad del material, el aspecto visual,... Una de las diferencias que
pueden verse a simple vista es la apariencia que presenta una u otra cara de las cintas.
En parte es l6gico pensar en el hecho de que en la solidificacion una de las caras esta en
contacto con la rueda (que Ilamaremos superficie de la rueda a partir de ahora), mientras
que otra esta al aire (superficie libre), y eso puede influir de manera que, incluso

visualmente, sean detectables ciertas diferencias.

Parece interesante poder evaluar las diferencias entre ambas caras de las cintas
de una manera mas cientifica que no “a 0jo” y la difraccion de rayos X es una de las
técnicas potencialmente utilizable. En las figuras 8-11 se observan los difractogramas
tomados para las cintas de Ni-Ti-Hf-(Re) para cada una de las caras de las cintas

escogidas.

En ocasiones, algunas cintas presentan mayores diferencias entre sus caras que
otras, cosa que es posible observar de manera visual. Habitualmente, los difractogramas
realizados en las caras que han solidificado sobre la rueda presentan picos cristalinos
menos intensos, asi como un ancho pico en torno a los 40 °, lo que sefiala la presencia
de material amorfo. Las caras opuestas suelen tener picos cristalinos mas altos, y el pico
correspondiente al material amorfo suele ser menos pronunciado. De esta manera parece
evidente que las caras que se han solidificado en contacto con la rueda tienden a

contener mas cantidad de material amorfo que la cara que se ha solidificado al aire.
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Figura 8. Difractogramas correspondientes a la cinta de NisgTis;Hf1g Sin tratamiento
térmico inicial para la superficie de la rueda (a) y para la superficie libre (b).
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Figura 9. Registros de difraccion de rayos X de la cinta as-spun de NigggTizHf1gReq 2
(rueda de Cu-Co-Be) para la superficie de la rueda (a) y para la superficie libre (b).
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Figura 10. Difractogramas de la cinta de NiggsTizHf1gRegs (rueda de Cu-Co-Be) sin
tratamiento térmico inicial para la cara de la rueda (a) y la superficie libre (b).



Capitulo 6.- Cristalizacion de cintas amorfas de Ni-Ti-Hf 287

2000

1600 +

1200 +

800 —

400

10 30 50 70 90 110
2000

1600
1200
800 +
400 +

0 i - T'JMW.L~W*, T A MM

10 30 50 70 90 110

Figura 11. Difraccion de rayos X de la cinta de NisgTizHf1gRe, (rueda de Cu-Co-Be)
sin tratamiento térmico para la superficie de la rueda (a) y para la superficie libre (b).
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Sin embargo, debido a la penetrabilidad de los rayos X en la materia, los
resultados que nos muestran los difractogramas no son estrictamente una imagen del
todo correcta de la superficie, sino que existe un cierto grado de contribucion de capas
mas interiores y, por tanto, una especie de promedio. Para saber hasta qué punto cabe
esperar contribuciones no superficiales realmente importantes en nuestros
difractogramas se puede hallar la distancia hasta la que llegan los rayos X en nuestra
muestra. Esto se calcula mediante los coeficientes de absorcion masicos (w/p), donde u
es el coeficiente de absorcion y p la densidad del material, valores que a menudo se
encuentran tabulados en los libros de difraccion de rayos X [Klu62, Cul78] para las
longitudes de onda mas comunes. La expresion (1) relaciona dichos coeficientes con la
distancia de penetracion:

L:e—Zyt/sinH ¢H)
I0
donde 1/ly es la fraccion de intensidad transmitida, t la distancia a la superficie y & el

angulo de incidencia de los rayos X.

Tabla 2. Distancia en micras, calculadas mediante la ecuacion (1), a las que la cantidad
de rayos X transmitida en la muestra es 1/l respecto la superficie. También se dan los
valores del coeficiente de absorcion masico y la densidad de los elementos presentes en
las cintas de Ni-Ti-Hf-(Re).

Ti Ni Hf Re
wp (glem?) 208 45.7 159 179
p (g/lcm®) 451 8.91 13.28 21.02

Ip(%) | 50 | 80 | 90 | 50 | 80 | 90 | 50 | 80 | 90 | 50 | 80 | 90
t (um) 90 ° |3.69|8.58|12.3|8.51|20.0|28.3|1.64|3.81|5.45|0.92|2.14|3.06
t (um) 60°|3.20|7.43]10.6|7.37|17.1{245|1.42|3.30|4.72|0.80|1.85|2.65
t(um)30°(1.85/4.29|6.144.23]9.88|14.1|0.82|1.91|2.73|0.46|1.07 | 1.53

La tabla 2 representa esta distancia de penetrabilidad para cada uno de los
elementos constituyentes de la aleacion estudiada, pero no para la composicion
determinada. Es logico pensar que los valores determinantes serdn la de los &tomos mas
opacos a la radiacion, pero también la concentracion juega un papel importante. En una
primera aproximacion podemos hallar un coeficiente de absorcion masico para las

aleaciones estudiadas mediante la férmula:
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a-ya(4) @

donde los c; representan la concentracion en masa de cada uno de los elementos
constituyentes de la aleacién y las (w/p)i son los coeficientes de absorcion masicos
correspondientes. También se ha supuesto una densidad promediada de la misma

manera:
Pi =Zcipi 3)
Mediante (1), (2) y (3) se ha realizado la tabla 3, similar a la tabla anterior, pero

valida para las composiciones especificas que se han utilizado en los experimentos de

este capitulo:

Tabla 3. Profundidad en la muestra (en um) a la que la fraccion de rayos X transmitidos
es /1o en funcion del angulo de incidencia del haz. También se dan los valores del
coeficiente de absorcion masico y la densidad “promedios” de las aleaciones.

NisoTizaHf1g | NigggTiz2Hf18Re02 | NiggsTizoHf1sReq 5 | NisgTizHf1gRe,
wp (glem?) 125 126 126 129

p (glem®) 9.9 9.9 10.0 10.4

iy (%) 50 | 80 | 90 | 50 80 90 50 80 90 | 50 | 80 | 90
t(um)90°|2.80(6.50|9.31|2.78 | 6.45 | 9.23 | 2.74 | 6.37 | 9.11 | 2.58|5.99 |8.57
t (um) 60°|2.43]5.63|8.06|2.41 | 5.58 | 7.99 | 2.37 | 5.51 | 7.89 |2.23|5.19|7.42
t(um)30°|1.40|3.25|4.65|1.39 | 3.22 | 4.61 | 1.37 | 3.18 | 4.55|1.29|3.00|4.29

Como era de esperar todos los valores son bastante parecidos a los obtenidos
para la cinta sin renio, ya que la concentracion de este elemento es muy pequefia en
comparacion con los otros. Teniendo en cuenta que los picos mas intensos de los
difractogramas obtenidos (figuras 8-11) corresponden a valores 26 < 70 ° (y por tanto a
un angulo de incidencia de 6 < 35 °), no podemos esperar contribuciones realmente

importantes mas alla de 5 um, aproximadamente.

Este valor de la distancia a partir de la cual no se obtiene grandes contribuciones
en el difractograma, parece mostrar que las diferencias reales entre la superficie de

ambas caras no debe de ser mas grande de lo que aparece en los difractogramas (si los
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valores de la profundidad fuesen mayores los difractogramas serian un valor muy
promediado y podriamos pensar en una superficie totalmente amorfa y otra totalmente
cristalina), como han observado otros autores en cintas de NiysTisoCuys fabricadas por
melt-spinning [R6s01]. Asimismo, en este trabajo, se puede observar una interfase entre
la zona cristalizada en el proceso de fabricacion de la cinta mediante tratamiento
térmico y la previamente cristalina. Con los resultados obtenidos en los difractogramas
y los célculos realizados para la penetrabilidad de los rayos X no parece factible que en
los casos expuestos aqui se tenga una diferencia de estructura tan marcada, sino mas
bien una variacion progresiva de zonas con mas cantidad de material amorfo a medida

que nos acercamos a la superficie de la rueda.

Opticamente se puede distinguir la superficie de la rueda respecto a la superficie
libre ya que esta Ultima suele ser notablemente mas brillante, lo que indica una mayor
cristalinidad, mientras que la cara opuesta parece ser mas mate debido a la mayor

cantidad de material amorfo.

Cintas de otras composiciones fabricadas mediante una rueda de acero fueron
sometidas a observaciones en el microscopio electronico de barrido (SEM) en las cuales
se pudieron observar particulas sélidas pequefias de hierro (detectadas mediante EDS)
en solo una de las caras de la cinta, lo que supone otro posible factores que pueden
introducir diferencias entre ambas caras. Estas particulas eran pequefias (< 5 um) y no
se encontraban en una gran concentracion, lo que hace pensar que no debe de tener
mayores consecuencias para la transformacion que unas pocas impurezas superficiales.
Sin embargo la diferencia microestructural que se ha visto mediante difraccion de rayos
X si que podria tener una importancia mas significativa en la transformacion, por

ejemplo en las temperaturas de transformacion.

Del analisis de los difractogramas es posible obtener ain mas informacién. Con
el andlisis de los picos cristalinos se han calculado los parametros de red de las
aleaciones Ni-Ti-Hf-(Re) sin tratamiento térmico alguno. Las aleaciones sin contenido
en Re presentan picos de martensita B19” con unos parametros de red a = 3.04 A, b =
483 A, c=4.06 Ayy=102.8 °y alguna contribucion de la austenita B2. Para el caso

de la aleacion con 0.2 % at. de Re la presencia de ambas fases es importante en la cara
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libre, aunque en la cara de la rueda hay basicamente austenita. En este caso los picos de
B2 nos dan a = 3.075 A, mientras que los de martensita se ajustan bien con los
parametros encontrados para la aleacion anterior. Por encima del 0.2 % at. sélo son
distinguibles los picos de B2 en ambas caras de la aleacion. El pardmetro de red de la
austenita para el caso de las aleaciones con un 2 % at. de Re se aproxima més a un valor
ligeramente mayor (a = 3.080 A). El hecho de que en las cintas con contenido en renio
aparezca la fase martensitica a temperatura ambiente y en las aleaciones con mas Re se
ha identificado Unicamente austenita es una consecuencia de la disminucion importante
de las temperaturas de la transformacion con la adicion de dicho elemento, comentada
en la seccidon anterior. Asimismo, la presencia de mayor cantidad de austenita en la parte
de la rueda se puede explicar simplemente por la velocidad de enfriamiento mas rapida

que sufre esta parte de la cinta.

En el apartado de calorimetria se estudio con mas detalle la cinta de Ni-Ti-Hf,
viéndose que el comportamiento calorimétrico de la aleacion mostraba dos picos
notablemente separados. Una de las posibilidades que entonces se planted fue la
presencia de dos fases martensiticas. Para confirmar o descartar esta posibilidad se han
realizado difractogramas a diferentes temperaturas de una cinta cristalizada a 560 °C
durante un minuto en un bafio de sales (figura 12). La secuencia de las temperaturas
escogidas para las mediciones fue: temperatura ambiente (que esta por debajo de la As
detectable mediante calorimetria), 150 °C (justo después del pico a temperatura baja en
la retransformacion), 250 °C (la muestra es austenita), 100 °C (antes de comenzar el
pico de baja temperatura) y temperatura ambiente de nuevo (situacion original). Como
se puede ver en la figura 12, a temperatura ambiente tenemos dos picos de martensita
que pueden corresponder a varias reflexiones de la fase B19’. Asimismo también
podemos observar un pico que solo se puede explicar como trazas de austenita, lo que
nos indica la presencia de la fase de alta temperatura incluso a valores bien por debajo
de As. A 150 °C el pico de austenita ha crecido de manera importante a costa de los de
martensita, tendencia que se mantiene hasta que desaparecen éstos cuando la
temperatura es 250 °C. Al enfriar, el proceso es reversible, obteniendo un crecimiento
de la fase martensitica a costa de la austenita, como muestran los difractogramas
obtenidos a 100 °C y a temperatura ambiente. Es interesante notar que el primer pico de

la martensita en desaparecer al aumentar la temperatura es el que esta en situado en
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torno a los 38 °, mientras que el que esta en torno a los 44 ° se extingue a temperaturas
mas altas. En el enfriamiento el comportamiento es similar, ya que el primer pico en
aparecer es el situado en torno a los 44 °, mientras que el situado en torno a los 38 ° no
aparece hasta el registro a temperatura ambiente, lo que nos indica que las temperaturas
de transformacién son diferentes para la parte del material que nos da cada uno de los
picos de martensita. Esto puede ser indicativo de que tenemos dos zonas del material
con texturas diferenciadas, muy probablemente asociados a cada uno de los dos picos
calorimétricos claramente separados, lo que podria indicar una diferencia en los
procesos de la transformacién en los granos cristalizados durante el proceso de
fabricacion y en los granos producidos en la cristalizacion a posteriori. Un
difractograma realizado a temperatura ambiente con el difractograma que no tiene
camara de temperatura, con mayor resolucion, puede ser indexado totalmente mediante
martensita B19” (a excepcion del pico situado en torno a los 41 ° que corresponde a las
reflexiones de los planos [110] de B2), lo que resulta suficiente para poder afirmar la

presencia de una Unica fase de martensita B19’.

40000 110,
I 101g,4 020g;o
B19 B19 Pt ¢
- -111p19 110g;9 0215, 002519
30000 +
- Temperatura ambiente
L /
20000 + 100 °C
: 250 °C
10000 +
e 150 °C
: Temperatura ambiente
O 1 1 1 I 1 1 1 I 1 1 1 I 1 1 1 I 1 1 1
36 38 40 42 44 46
20

Figura 12. Difraccion de rayos X en funcion de la temperatura para la aleacion de Ni-
Ti-Hf mostrado en un rango angular estrecho, donde es posible distinguir picos de
austenita y martensita.
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3.1.3 Microscopia de transmision

A fin de obtener una idea mas completa de la microestructura y completar los
experimentos de calorimetria y difraccion de rayos X vistos en las secciones anteriores,
se han observado en el microscopio electronico muestras de la cinta sin contenido en
Re.

En la figura 13 se pueden observar unas micrografias de la aleacion Ni-Ti-Hf sin
tratamiento térmico alguno. Lo mas representativo que se puede ver en todas ellas son
las diferencias en microestructura que muestran, a pesar de ser el mismo material. Asi
en la figura 13.a se ve un ejemplo de las extensas zonas cristalinas, las cuales son mas
grandes que lo que es posible observar mediante el microscopio, pero que parecen ser
esféricas, a raiz de las interfases que presentan con las zonas amorfas. Estas zonas
cristalinas estan formadas por granos grandes (del orden de 10 um), cuyas placas de
martensita pueden llegar a tener variantes muy extendidas espacialmente. En estas
placas es posible distinguir la presencia de pequefios precipitados, asi como de
dislocaciones, como se puede apreciar en la misma figura 13.a. Sin embargo estos
defectos no parecen entorpecer el crecimiento de los cristales de martensita, ya que se
encuentran perfectamente integradas en las variantes. Las difracciones que se han
realizado de estas placas se pueden indexar como martensita B19’ con los parametros de
red calculados mediante difraccion de rayos X, como en el ejemplo de la figura 13.b. En
la figura 13.c es posible observar la interfase de una zona con granos grandes y otra con
granos pequefios, lo que afecta especialmente al tamafio de las placas de martensita. En
la Gltima de las micrografias (figura 13.d) se puede observar la coexistencia de material
amorfo y cristalino, aunque también es posible encontrar grandes extensiones donde el
material es totalmente amorfo. Cuando estas zonas son vecinas con las zonas cristalinas
(como el caso de la figura 13.d), las fronteras de los granos son redondeadas, lo que
hace pensar en una nucleacién y crecimiento isotropico de las areas cristalinas en el

proceso de solidificacion.
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Figura 13. Micrografias de la cinta de Ni-Ti-Hf sin tratamiento térmico previo. En (a)
es posible ver placas de martensita en granos grandes, en (b) un diagrama de difraccion
de una placa de martensita de la zona de granos grandes, en (c) la interfase entre una
zona de granos grandes y pequefios y en (d) la interfase entre una zona amorfa y
cristalina.
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En la figura 14 hay una seleccion de micrografias tomadas de la muestra
envejecida 1 hora a 300 °C. En la primera de ellas (figura 14.a) es posible ver una zona
donde los granos son bastante pequefios (< 0.5 um), algunos de ellos mostrando las
estructuras autoacomodantes de la martensita en su interior. En la figura 14.b es posible
ver una zona similar a la anterior que es colindante con otra de granos grandes y en la
figura 14.c es posible ver una imagen similar, aunque en este caso los granos pequefios
presentan los contrastes multivariantes caracteristicos de la martensita. La difraccion

(figura 14.d) corresponde a una zona como esta Ultima.

Por otra parte, en la figura 15 es posible ver una serie de micrografias tomadas en
la cinta envejecida durante 1 hora a 300 °C, que nos presenta mas ejemplos de las
posibles microestructuras presentes en la muestra. En ellas se pueden observar como en
el seno de un sustrato amorfo han nucleado pequefios granos esféricos y cristalinos, de
tamafno menor que 0.3 um. La densidad y tamafio de los mismos cambia enormemente
segun la zona de observacién (como es posible observar en la secuencia de figuras 15.a
— 15.d), habiendo una pérdida de la esfericidad en las zonas donde la densidad de éstos
es suficientemente grande como para que lleguen a contactar los unos a los otros,
momento en el que los granos empiezan a formar limites poligonales. Precisamente se
ha seleccionado una serie correspondiente a una zona electron-transparente extensa
donde es posible ver cémo varia gradualmente la presencia y configuracién de estos
pequerios cristales en una misma zona de masa amorfa, es decir, en pocos micrometros
de distancia. La estructura de estos pequefios granos se ha identificado como B2
mediante difracciones de las zonas con cristalitos pequefios (figura 15.e) y no parecen
transformar incluso enfriando hasta temperaturas cercanas al nitrogeno liquido, como se
ha comprobado mediante experimentos in situ en el microscopio. En la ultima imagen
de la serie (figura 15.f) es posible observar la interfase de esta zona amorfa conteniendo
minusculos cristales de austenita con otra gran area cristalina. La esfericidad de los
cristalitos nucleados también se ha visto en [Xie97], donde constatan la presencia de
interfases suaves de granos esféricos de B19 en una cinta de NisTisoCuszs, 10 que se
atribuye a que la formacion de los mismos se ha producido antes de la solidificacién
rpida. Aunque se menciona que los granos esféricos tienen diametros comprendidos
entre 4 y 22 um, en las micrografias del trabajo pueden verse algunos hasta de 0.5 um

gue también identifican como B19.
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Figura 14. Imagenes en campo claro de la cinta de Ni-Ti-Hf después de 1 hora a 300 °C.
En (a) es posible ver con mayor detalle los granos pequefios encontrados en la cinta,
mientras que (b) y (c) muestran dos tipo de interfase entre las zonas de cristales de gran
y pequefio tamarfio. La difraccion (d) corresponde a una zona de cristales pequefios con
contraste de placas de martensita.
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Figura 15. Fotografias tomadas en el TEM de la cinta de Ni-Ti-Hf tras 1 hora a 300 °C.
En (a)-(d) se muestra la nucleacion de pequefios cristales de austenita en la matriz
amorfa en densidades y tamafios muy diferentes, a pesar de ser zonas contiguas de la
muestra. La difraccion (e) de zonas como (a) nos permiten identificar estos cristales
como austenita. En (f) es posible ver la interfase de una de estas zonas con otra de

cristales grandes.

Antes de seguir, es necesario hacer notar que a pesar de que las figuras 14 y 15
sean fotos tomadas en la muestra envejecida durante 1 hora a 300 °C, resultados
equivalentes se han observado también en otras zonas de muestras as received, con lo
que tanto la variedad de microestructuras presentes en las fotos de la figura 13 como los
de las figuras 14 y 15 son representativas de la microestructura en ambos estados. Esta
seleccion de imagenes muestra la diversidad de microestructuras que podemos hallar en
estas cintas, lo que verifica la enorme inhomogeneidad existente. Esta variedad depende
fuertemente de la “altura” a la que se ha formado la ldmina delgada, un factor que es

imposible controlar en la preparacion de muestras para el microscopio de transmision.

La dltima microestructura de interés a estudiar es la resultante después de un
proceso de cristalizacion completo (figura 16), para lo que se ha escogido una muestra
cristalizada de manera rapida en el DSC, es decir, se ha calentado hasta 600 °C y

enfriado posteriormente a un ritmo nominal de 200 °C/min. En las observaciones
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realizadas en estas muestras se han encontrado basicamente dos microestructuras
cristalinas: una grandes areas cristalinas y otra con granos pequefios (aunque su tamafio
puede variar sensiblemente), mostrando los contrastes tipicos de las agujas de
martensita. En la figura 16.a pueden verse claramente ambas zonas, las cuales
corresponderian a cristales existentes antes del proceso de cristalizacion (los cristales

extensos) y los que se formaron a causa del tratamiento térmico, y que presumiblemente

0.8 um

Figura 16. Micrografias tomadas en el
microscopio de transmisién de una
muestra cristalizada en el DSC
mediante una rampa de 200 °C/min
hasta 600 °C. (a) muestra una interfase
entre granos grandes y pequefos,
mientras que (b) muestra una zona de
estos cristales pequefios en martensita.
La difraccion (c) corresponde a una
zona con estos cristales pequerios.
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corresponderian a una zona amorfa 0, quizas, una zona amorfa con pequefios cristalitos
nucleados antes del tratamiento de cristalizacion. También en la figura 16.a es posible
observar una delgada capa que separa ambas zonas, la cual parece estar formada por
cristales grandes de martensita con las variantes ordenadas en la direccion de la
interfase. En la segunda de las fotos (figura 16.b) se puede ver una imagen de mayor
magnificacion mostrando los “nuevos” cristales, muchos de ellos con estructuras
autoacomodadas tipicas de la martensita, cuya difraccion (figura 16.c) es muy similar a
la de la figura 14.d, aunque con los anillos mejor formados por producirse la difraccion

en una zona con cristales méas pequefios que los de 14.d.

Es interesante observar las primeras fases de la cristalizacion cuando ésta se
produce a una temperatura por debajo de la temperatura del pico que da el DSC vy la
figura 17 es un ejemplo de las diferencias més notables que se han observado en una
aleacion envejecida durante 1 minuto a 500 °C. En este caso la muestra manifiesta una
pequerfia diferencia respecto las microestructuras explicadas hasta ahora consistente en

que los pequefios cristales que se veian en la matriz amorfa han perdido su simetria

0.2 pm 0.4 pm

Figura 17. Imégenes tomadas en el microscopio en el modo de campo claro de una
muestra de NisoTisHf1g tras 1 minuto a 500 °C. La figura (a) muestra una zona amorfa
con particulas cristalinas en su seno, mientras que (b) muestra lo mismo en una zona
cercana a una interfase de la zona amorfa con una regioén cristalina cuyo tamafio de
grano es grande.
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esférica, mostrando tras el tratamiento térmico una superficie no suave e irregular. Este
hecho parece mostrar que el tratamiento a 500 °C tiende a hacer crecer los cristales, de
manera no isotrépica, obteniendo esta fisonomia peculiar de los cristales. Sin embargo,
aungque no aparezcan en estas fotos, o no sean distinguibles, debe de producirse
nucleacion de nuevos cristalitos, porque en caso contrario no podria explicarse la
microestructura obtenida tras 10 minutos a 500 °C, que aparece en la figura 18, donde
los granos “nuevos” tienen tamafios del orden de 100 nm. En este estado, la muestra
esta totalmente cristalizada o, al menos, no se han podido observar zonas amorfas, y es
posible distinguir claramente las microestructuras de granos pequefios (figuras 18.a y
18.b) y de cristales grandes (figura 18.c). Observando el resultado final parece que en el
proceso de cristalizacion de esta aleacion el crecimiento de los cristales a tamafios
relativamente grandes es energéticamente mas costoso que la nucleacion de nuevos

cristalitos y posterior crecimiento hasta tamafios submicrométricos.

La dltima serie de fotografias (figura 19) muestran la aleacion de Ni-Ti-Hf
después de 100 minutos a 500 °C. Las microestructuras observadas hasta el momento
siguen siendo las mismas, y las Unicas variaciones notables que se han observado es que
los precipitados en las placas de martensita de los granos grandes han aumentado en

numero y son de mayor tamafio que en el estado previo al tratamiento térmico (figuras

0.2 um 0.2 pm
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Figura 18. Fotografias de microscopia
de transmisiébn de una muestra de
NisoTiz,Hf1g después de un tratamiento
de 10 minutos a 500 °C. Tanto (a) como
(b) muestran una imagen de los
cristales de pequefio tamafio que se
pueden encontrar en la muestra,
mientras que (c) es la imagen de una
zona caracteristica con granos grandes.

0.2 um

19.a y 19.b), mientras que en los cristales pequefios (figura 19.c) no se han podido

observar cambios significativos.

Para finalizar, resulta de interés comentar que se llevaron a cabo algunos
experimentos de enfriamiento in situ en la muestras cristalizadas en el DSC, con la
finalidad de comprobar el comportamiento de estos cristales pequefios. Como siempre
que se hacen experimentos in situ en el microscopio, cabe tener en cuenta que el
comportamiento de los materiales en capa delgada, y en particular el de la
transformacion martensitica, pueden diferir de los obtenidos en muestras masivas
convencionales. También se ha de tener presente que el control de la temperatura con
los portamuestras de calentamiento y enfriamiento del Hitachi H600 no es muy preciso.
De todas formas, los resultados fueron claros: la transformacion de los grandes cristales
se producia a una temperatura considerablemente mas alta y de forma independiente a la
de los cristales pequefios. Esto explicaria la distancia tan grande que existe entre los
picos registrados en el calorimetro, pudiéndose asociar el pico de alta temperatura a la
transformacion de los granos grandes y el pico de baja temperatura a la transformacién

correspondiente a los pequerios cristales.
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0.2 um 0.2 um

0.2 um

Figura 19. Imégenes tomadas con el TEM donde se pueden observar zonas con cristales grandes
(a y b) y zonas con cristales pequefios (c) de una muestra sometida a un tratamiento térmico de
100 minutos a 500 °C
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4 Conclusiones

Aunque la introduccion de renio en las aleaciones de Ni-Ti-Hf, aleaciones
consideradas dentro del grupo de materiales con temperaturas de transformacion altas,
tuviera como objetivos aumentar las propiedades mecéanicas de la misma y la obtencion
de la fase R, el descenso importante de sus temperaturas de transformacion no las hace
potencialmente Utiles en el mismo sentido que la aleacidn sin renio. Debido, en parte, a
ese descenso en las temperaturas de transformacion, se ha realizado un mayor esfuerzo

en estudiar la cinta sin renio.

Especial énfasis es el que ha recibido a lo largo del capitulo el estudio del cambio
microestructural de amorfo (estado principal de la cinta inicialmente) a cristalino y sus
consecuencias macroscopicas. En el material sin ningun tipo de tratamiento térmico es
posible encontrar zonas amorfas (con o sin pequefios cristales nucleados en su seno),
areas cristalinas esféricas de decenas de um conteniendo placas de martensita grandes,
regiones con pequefios granos de tamario variable (algunos de ellos en martensita y
otros en austenita),... lo que ofrece una vision de la rica variedad de microestructuras
posibles, asi como también es una muestra de la inhomogeneidad presente ya en el
estado inicial, lo que puede ser de interés cientifico pero dista de ser deseable desde el
punto de vista de la utilidad de los materiales con memoria de forma. Cuando la
cristalizacion tiene lugar en alguna de las formas empleadas en este trabajo, la zona
amorfa desaparece para dejar una microestructura de granos submicrométricos, la
mayoria de ellos en martensita, que acompafian a la microestructura de granos grandes

producida antes de la cristalizacion.

Esta diferencia en la microestructura de la cinta cristalizada tiene su influencia en la
transformacion martensitica, especialmente en las temperaturas de transformacion,
Ilegando a obtenerse dos picos claramente diferenciados en el calorimetro. Los cristales
de tamafio méas grande transforman a temperaturas relativamente altas, comparables a
las de la cinta de Ni-Ti-Hf (totalmente cristalina) estudiada en el capitulo 3, mientras
que los “nuevos” cristales tienen grandes dificultades en experimentar la
transformacion, lo que hace que ésta tenga lugar a temperaturas notablemente inferiores

(en caso de que llegue a producirse). Ademas, la diferencia en la histéresis que tienen la
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transformacion en ambos tipos de cristales, induce a pensar que la transformacion, a
pesar de realizarse a la martensita B19’, puede contener términos en el balance
energético muy diferentes a los de sus vecinos con granos mas grandes. Incluso se ha
llegado a ver que los granos muy pequefios pueden inhibir la transformacion,
comprobando asi hipédtesis que algunos investigadores venian postulando hace algln
tiempo. Sin embargo, no parece facil poder controlar el proceso de cristalizacion,
incluso por debajo de la temperatura marcada por el pico del calorimetro, ya que el
resultado final de la cinta parece ser el mismo. En este trabajo no se ha encontrado una
dependencia de los parametros del proceso de cristalizacion, lo que viene a indicar que
mientras se realice la cristalizacion completa, tanto por encima de la temperatura de
cristalizacion como por debajo, los resultados calorimétricos no se veran fuertemente
alterados. Como ya se comentaba en [Shi96] para una aleacion NiysTisoCu,s fabricada
mediante melt-spinning, el tamafio de los granos de la cinta cristalizada es

independiente de la temperatura a la cual se realiza la cristalizacion isoterma.

También se ha estudiado la fuerte inhomogeneidad que presentan las dos caras de
las cintas fabricadas mediante melt-spinning, cuyo principal responsable es la diferente
velocidad de enfriamiento en el proceso de solidificacion rapida entre la cara de la rueda
(con velocidades de enfriamiento mas rapida) y la cara libre. Esta diferencia en la
velocidad da lugar a diferencias en el tamafio de grano (solidificacion mas rapida es
sindnimo de tamafio mas pequefio) o en la cantidad amorfa (también mas presente en la
zona de solidificacion mas veloz). Asimismo también puede afectar a la fase presente en

cada cara, asi como a las temperaturas de transformacion.

Sin embargo, como ya pasaba en el capitulo 3, la aleacion de Ni-Ti-Hf es
sumamente susceptible a los tratamientos térmicos en austenita, por lo que si se
prolonga el proceso de cristalizacion tendremos que tener en cuenta el envejecimiento
de la muestra, cuyo efecto inmediato es una reduccion de las temperaturas de
transformacion y una aparicion de precipitados, al menos en la microestructura de
granos grandes. Esta confirmacion parece mostrar que la composicion quimica de la
cinta es fuertemente inestable incluso a temperaturas relativamente bajas, ayudando a

que los procesos difusivos tengan lugar a una alta velocidad.
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CONCLUSIONES FINALES

La caracterizacion de aleaciones fabricadas mediante el método de solidificacion
rapida de melt-spinning realizada a lo largo de esta memoria, ha demostrado que la
estructura cristalina de las fases se puede describir con pardmetros de red muy similares
a los que presentan las aleaciones fabricadas convencionalmente con composiciones
semejantes. En la microestructura de las mismas se distingue, en general, un gran

numero de defectos (precipitados y dislocaciones) en el estado inicial.

Asimismo, en algunas de las aleaciones sin ningun tipo de tratamiento térmico o
mecéanico, se han observado inhomogeneidades importantes en la estructura cristalina de
la cinta. En particular, se ha comprobado que las dos superficies planas de las cintas de
NisoxTiz,Hf1gRex muestran cantidades diferentes de fase cristalina, o incluso una
estructura cristalina mayoritaria diferente en cada una las caras. También se ha
registrado la gran variedad de microestructuras presentes en la cinta sin contenido de

renio perteneciente a esta serie.

El estudio del proceso de cristalizacion de esta Gltima aleacion muestra
basicamente la presencia de granos grandes y granos muy pequefios, estos ultimos
provenientes de las zonas con mas cantidad de material amorfo inicialmente. Se ha
comprobado que las temperaturas de transformacién que muestran los primeros son

varias decenas de grados mas elevadas que las de los granos pequefios.

Por otra parte se ha estudiado la estabilidad de las aleaciones fabricadas
mediante melt-spinning al tratamiento térmico a 500 °C, obteniendo una alta resistencia
al mismo por parte de la cinta equiatdmica. El otro extremo lo presenta la cinta de
NisoTizHfg totalmente cristalina inicialmente, la cual muestra una degradacion
considerable de la transformacién martensitica. Las cintas con contenido de cobre

experimentan un comportamiento intermedio.
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La modificacion de la transformacion martensitica de las cintas cristalinas con el
envejecimiento a 500 °C estd marcada en las primeras etapas por la aniquilacion de
dislocaciones, mientras que el crecimiento y nucleacion de nuevos precipitados
determina la evoluciéon de la transformacién para tiempos de envejecimiento mas
prolongados. Los cambios observados en las cintas de NisTisoCuzs Y NisgTizHf1g con
el tratamiento térmico a 500 °C estan vinculados basicamente a las variaciones sufridas
en la densidad y/o tamafio de los precipitados presentes en las respectivas matrices. En
el caso de la cinta equiatomica la mayoria de precipitados son, probablemente, del tipo
Ti,Ni, mientras que en la cinta de NixsTisoCuys se han identificado precipitados

alargados tipo TiCu en las direcciones {001}g;.

Por otra parte, la alta inestabilidad de la composicion NisTizHf;g a los
tratamientos térmicos se manifiesta también cuando éstos tienen lugar a temperaturas
méas moderadas (300 °C o inferiores). La disminucidn progresiva de las temperaturas de
transformacion, y el cambio de entalpia asociado a la misma, son evidentes incluso con
el escaso periodo de tiempo de envejecimiento en austenita al ciclar térmicamente las
muestras. Este comportamiento se ha podido observar tanto en las cintas con hafnio

como en aleaciones de NisoTizoHf1g Y NisgTizZr1g fabricadas convencionalmente.

La gran inestabilidad y la mayor tendencia a experimentar procesos difusivos
que presentan estas Gltimas composiciones respecto a las otras aleaciones estudiadas, no
solo se observan con los tratamientos térmicos en austenita, sino también con los
realizados en martensita. Cuando estos materiales se envejecen en esta fase a
temperaturas cercanas a As, experimentan el fendmeno de la estabilizacion térmica de la
martensita, practicamente inédito en las aleaciones de base Ni-Ti hasta este trabajo.
Ademas se ha calculado la energia de activacion del proceso para el caso de la cinta de
NisoTizHf1g y se ha realizado una estimacion para la aleacion de la misma composicion
fabricada convencionalmente. Asimismo se ha estudiado, de manera preliminar, la
estabilizacion heterogénea de la martensita producida en el envejecimiento de estas
aleaciones y, especialmente del NisoTisZrig, en una mezcla austenita-martensita,
asociandose dicho fenédmeno principalmente al desarrollo y evolucion de defectos en las

interfases austenita-martensita.
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Desde el punto de vista de la caracterizacion mecanica, se ha comprobado que el
efecto memoria que experimentan las cintas fabricadas mediante melt-spinning es
totalmente comparable al que presentan las aleaciones elaboradas convencionalmente de
composicion similar. Por otra parte el ciclado termomecanico resulta un método eficaz
para inducir el efecto doble memoria de forma en las cintas, fendbmeno que se ha

observado en las aleaciones equiatomica y con un 5 % atémico de cobre.

Quizas una de las dificultades mas importantes de las cintas es la escasa
resistencia que ofrecen a la fractura, lo que empobrece las propiedades mecanicas de las
mismas. Los esfuerzos de fractura relativamente bajos que presentan, efecto al que
contribuye la existencia de zonas mas delgadas que el espesor medio, en donde se
concentran los esfuerzos, son un inconveniente serio para la obtencién de la
pseudoelasticidad y del efecto memoria, en general, para aplicaciones que requieran

someter a la cinta a una tension mayor de ~ 50 MPa.



