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Resumen

La refrigeracion en estado sélido basada en efectos caldricos es una tecnologia amigable con
el medio ambiente, de bajo costo y alta eficiencia energética. Dicha tecnologia aprovecha
uno o varios efectos caloricos, los cuales se clasifican en funcion del estimulo y el
desplazamiento generado como: electrocalérico (ECE), mecanocalérico: barocaldrico (BC)
y elastocaldrico (eCE), por ultimo el efecto magnetocal6rico (EMC).

Un efecto calorico se define como el cambio de temperatura adiabatico o el cambio de
entropia isotérmico originado por un estimulo externo, el cual puede ser un campo eléctrico,
presion hidrostatica, un esfuerzo uniaxial o un campo magnético.

Los efectos caldricos se pueden clasificar como convencionales, caracterizados por un
cambio de temperatura adiabatico mayor a cero (ATa¢>0) y un cambio de entropia isotérmico
negativo (AS<0) para variaciones de fuerza generalizada positiva; e inversos, cuando el
cambio de temperatura adiabatico es negativo (ATad<0) y el cambio de entropia isotérmico
es positivo (AS>0).

En general el efecto magnetocalérico convencional se observa, por ejemplo, en las
transiciones de segundo orden (ferromagnético a paramagnético); el EMC inverso se presenta
en la transicion de austenita ferromagnética a martensita paramagnética. En el eCE se ocurre
en materiales con transiciones de primer orden, como la transformacion martensitica.

Entre las aleaciones que presentan ambos efectos se encuentran las aleaciones tipo Heusler
base niquel. De éstas, las mas estudias han sido las aleaciones metamagnéticas Ni-Mn-X
(X=Sh, Ga Sn o In) y ferromagnéticas Ni-Fe-Z (Z=Al o Ga). Este tipo de aleaciones presentan
transiciones de fase: puramente magnéticas y martensitica. Esta transformacion martensitica
(TM) ocurre por una deformacion homogénea de red sin difusion. Macroscopicamente se
detecta una entalpia de transformacién y un cambio de volumen. La transformacion
martensitica se puede inducir de varias maneras: térmicamente, aplicando un campo
magnético, o bien, aplicando un esfuerzo externo. Este tipo de materiales, debido a que sufren
una transformacion martensitica termoelastica, presentan el efecto memoria de forma, el cual
se manifiesta como la recuperacion de una forma determinada a través de un calentamiento

después de haber sido previamente deformados de manera aparentemente plastica.



Cuando la transformacion martensitica es inducida por esfuerzo se presenta el efecto
superelastico, el cual corresponde a un comportamiento elastico no lineal, con deformaciones
totalmente recuperables que llegan a ser cercanas al 10 % de la longitud inicial. Permitiendo
usar este tipo de aleaciones como dispositivos inteligentes en sensores, micro actuadores o
micro valvulas. Dicho comportamiento es conocido como efecto memoria de forma doble.
Entre las caracteristicas que debe de cumplir un material para su aplicacién como material
con propiedades caldricas son altos valores de cambio de temperatura adiabética, altos
valores de cambio de entropia isotérmica y facilidad de intercambiar calor, por lo que es
necesario tener en cuenta su area superficial. Entre los métodos de sintesis de interés
industrial que permiten obtener materiales con alta relacion de superficie/volumen, se
encuentra el proceso de solidificacion rapida. Esta técnica permite obtener aleaciones
monofésicas al retener a temperatura ambiente la fase estable a alta temperatura evitando
tratamientos térmicos prolongados, por lo cual se propone el uso de esta técnica para la
sintesis de los materiales de estudio.

En este trabajo se ha estudiado los efectos caldricos en ciertas familias de aleaciones tipo
Heusler base niquel en forma de cintas. Por un lado, en el sistema Ni-Mn-Sn, las temperaturas
de transformacion y las propiedades magnéticas relacionadas con la transformacion
martensitica se pueden modificar cambiando la composicion quimica de los tres elementos,
o bien, con la adicion de un cuarto elemento. En este sentido, otro estudio realizado en este
trabajo fue el agregar pequefias cantidades de hierro (2,4, 6 y 8 % at.) a la aleacién Ni-Mn-
Sn con el fin de estudiar el efecto del campo magnético sobre las temperaturas de
transformacion y el efecto magnetocalérico.

Los resultados muestran que la adicion de Fe genera una disminucion de las temperaturas de
transformacion (-17K por 1% at Fe), mientras que la histéresis térmica no cambia. Los
estudios de rayos X muestran que la fase martensita presenta una estructura ortorrémbica con
modulacion 6M y la fase austenita tiene una estructura tipo B2. El incremento de Fe genera
un aumento en el cambio de magnetizacion durante la transformacion martensitica. La
transicion estructural y la magnética de la fase austenita obtenidas en estas aleaciones estan
muy cercanas de manera que se traslapan un poco. Ademas las aleaciones presentan efecto
magnetocaldrico convencional e inverso relacionado con la transicion magnética vy

estructural, respectivamente interfiriendo en un cierto intervalo de temperaturas. Asimismo,



el cambio de entropia magnética aumenta con el campo magnético y la adicion de Fe hasta
un 11 J kg*K! a 5T para 8% at, lo cual esta relacionado con un aumento del volumen
especifico de la estructura cristalina y un posible aumento entre las distancias de Mn-Mn por
la sustitucién parcial de atomos de Mn por atomos de Fe. La entropia total aumenta porque
la contribucion de la entropia magnética también aumenta. Por lo que se ha concluido que la
adicion de Fe hasta 8% mejora el efecto magnetocalérico en la aleacion de NisoMnaoSnio.
En el caso particular del sistema Ni-Mn-Sn, se analizo el efecto de la adicién de Fe (X=2, 4,
6 y 8% at) y el campo magnético sobre la transformacion martensitica y el efecto
magnetocalorico en la aleacion NisoMnseSn1o elaborada mediante solidificacion rapida. Los
resultados muestran que la adicion de Fe genera una disminucion de las temperaturas de
transformacion (-17K por 1% at Fe), mientras que la histéresis térmica no cambia. Los
estudios de rayos X muestran que la fase martensita presenta una estructura ortorrombica con
modulacion 6M y la fase austenita tiene una estructura tipo B2. El incremento de Fe y el
incremento del campo magnético generan un aumento en el cambio de magnetizacion durante
la TM. Ademas, la transicion estructural y la magnética de la fase austenita se mantienen
cercanas una de otra; por lo que presentan efectos magnetocalorico convencional e inverso
relacionado con la transicion magnética y estructural, respectivamente. Donde el cambio de
entropia magnética aumenta con el campo magnético y la adicion de Fe hasta un 11 J kgK™*
a 5T para 8% at, lo cual esta relacionado con un aumento del volumen especifico de la
estructura cristalina y un posible aumento entre las distancias de Mn-Mn por la sustitucion
parcial de atomos de Mn por atomos de Fe. La entropia total aumenta porgue la contribucion
de la entropia magnética también aumenta. Por lo que se ha concluido que la adicion de Fe
hasta 8% resulta beneficioso ya que mejora el efecto magnetocalérico en la aleacion de
NisoMn4oSnio.

Por otra parte, La aleacion NisoMnasinis que presentan alto valor de entalpia de
transformacion, un salto de magnetizacion importante y una histéresis pequefia durante la
TM. Por lo que se estudio el efecto de la rapidez de enfriamiento sobre las temperaturas de
transformacion martensitica, el orden quimico del material y las propiedades magnéticas
producidas por la solidificacion rapida en la aleacién ferromagnética NisoMnssinis a
diferentes velocidades tangenciales de rueda (10, 20, 30, 40 y 50 ms™). Los resultados

muestran que el aumento de la velocidad de la rueda genera un refinamiento de grano, y una



consecuente disminucion de las temperaturas de transformacion. Mientras que el espesor
disminuye exponencialmente y el porcentaje de estructura L2: presente en la aleacion
disminuye con el aumento de la rapidez de enfriamiento. Los pardmetros de red se mantienen
constantes para las estructuras B2 y L2;. La histéresis térmica aumenta con la velocidad de
la rueda, lo cual esta aparentemente relacionado con el porcentaje de fase L2 presente. El
salto de magnetizacién y el desplazamiento de las temperaturas de transformacion con el
campo magnético son mayores cuando se tiene una mayor proporcion de la estructura
ordenada L2i, correspondiente al caso en que se utilizd una velocidad baja de la rueda.
Debido a la cercania de la transicion magnética y la transformacién estructural, el material
presenta EMC convencional e inverso, respectivamente. EI maximo valor de cambio de
entropia magnética obtenido durante la TM en las cintas es ASy=18.6 J kg'K! a5 T.
Ademas, se realizaron las medidas de cambio de temperatura adiabatica (ATaqd) en cintas
inducido por campo magnético, siendo los primeros resultados reportados de medidas
directas del EMC en este tipo de aleaciones. EI maximo valor de ATaq es -1.1 K a 1.94T
durante la TM para las aleaciones elaboradas a 10 ms™y 20 ms™. El ATag durante la transicion
magnética es 2.5 K a 1.94 T para la aleacién con mayor contenido de estructura L21. Dicho
valor disminuye hasta 1.4K para las cintas sintetizadas a 40 ms™. Por Gltimo, se estudid la
interaccién magnética FM-AFM mediante ciclos de histéresis magnética en el analisis del
Exchange Bias (EB). En este caso, se encontr6 que las interacciones antiferromagnéticas son
mayores cuando la aleacién tiene orden quimico B2, y son menores cuando el orden quimico
de la aleacion es de tipo L2;.

Asimismo, se estudié el comportamiento termo-mecanico de las cintas NissFeieGazo Y
NisoMn4oSn1o obtenidas por solidificacion rapida a una velocidad tangencial de rueda de
20 ms y 35 ms™, respectivamente. La caracterizacion general comprende el anélisis de la
microestructura, estructura cristalina y propiedades mecanicas. Ademas se determiné el
efecto elastocalérico (eCE) en los sistemas a partir de las curvas de deformacion con
temperatura a esfuerzo constante. Los resultados muestran que la estructura cristalina a
temperatura ambiente de la aleacion NispMnsSnio presenta una estructura ortorrombica
martensitica con modulacion tipo 6M, mientras que la aleacion NissFeisGazg presenta una
estructura monoclinica con modulacién tipo 7M. La microestructura no presenta segundas

fases. Las temperaturas de transformacion se encuentran por encima de la temperatura



ambiente. Las curvas de esfuerzo-deformacion de las cintas de NissFeisGazg presentan efecto
superelastico alcanzado hasta un 1% de deformacion reversible a 373K. Por otro lado, los
ensayos realizados en la aleacion NisoMnsoSnio presentan un comportamiento anémalo, que
no se habia reportado en la literatura, donde el material durante en ensayos a tension muestra
una compresion durante el cambio de fase. Se elaboraron ensayos de deformacion a
diferentes temperaturas a esfuerzo constante y el comportamiento presentado es atipico, ya
que durante la transformacion martensitica en enfriamiento el material se compacta a bajos
esfuerzos (5MPa) y se expande a altos esfuerzos (20MPa). Esto se debe a la presencia de
esfuerzos internos de 10 MPa y 15 MPa para NissFe1sGazgo y NisoMnsoSnio, respectivamente.
El eCE estimado indirectamente mediante calculo del cambio de entropia isotérmica usando
las relaciones de Maxwell muestra que las aleaciones presentan aparentemente un efecto
elastocalorico inverso a bajo esfuerzo (5 MPa) y convencional a esfuerzos mayores a 20 MPa
en el mismo material. El eCE inverso solamente se ha reportado en el sistema de Ti-Ni. Sin
embargo, este tipo de comportamiento no se habia reportado para estas aleaciones, el cual se
debe a la presencia de esfuerzos internos generados durante el método de sintesis. En el
calculo del cambio de entropia isotérmica solo se ha considerado el esfuerzo externo, si el
material es sometido a ensayos a compresion el signo del esfuerzo debe considerarse durante
el célculo. Por lo que se sugiere realizar medidas directas de eCE para corroborar si las
aleaciones presentan efectos convencional e inverso.

Por otro lado, en el sistema Ni-Mn-Sn la adicion de Co genera que la transicién estructural y
magnética se separen, generando que la temperatura de Curie de la fase austenita aumente,
mientras que la transformacion martensitica disminuye. En el presente trabajo se propone la
adicién de Cu hasta en 4 % atémico en la aleacion de NissxCuxCosMnzeSni1 (x=1, 2, 3y 4 %
at.) permitiendo hacer un ajuste mas fino de las temperaturas de transformacién, manteniendo
las propiedades magnéticas obtenidas por la adicion de Co en la aleacion ternaria. Los
resultados muestran que la adicion de pequefias cantidades de Cu en NissCosMnzgSnig
generan una drastica disminucion de la transformacion de austenita a martensita (Tm=-40.1
K/%Cu). Ademas que aumenta la histéresis térmica de 16 K a 37 K para X=0 y 4% atémico
de Cu. Los parametros de red de la austenita muestran un aumento con la adicién de quinto
elemento. En estudio del efecto magnetocal6rico muestra que la adicion de 2% de Cu

presenta un valor mayor de ASw=6.3 J kgK™!a 1.5 T a 293K que el resto de las aleaciones.



El estudio de la deformacion a diferentes temperaturas a esfuerzo constante en tension
muestra que el material se comprime al pasar de austenita a martensita y que las temperaturas
de transformacion disminuyen, lo cual es inesperado en ensayos de tension. El célculo del
efecto elastocalérico muestra un aparente efecto inverso al presentar cambios de entropia
positivos, el cual esta relacionado con esfuerzos internos en el material generados por el

método de sintesis.



Summary

The solid state refrigeration technology is interested in caloric effects due to their high
efficient cooling and environmental friendly character, those are, the elasto- (eC) baro- (BC),
electro- (EC) and magnetocaloric effect (MC) are driven by uniaxial stress, hydrostatic
pressure, electric and magnetic field, respectively. They can be measured directly by
adiabatic temperature change (ATad) or estimated indirectly by isothermal entropy change
(AS) when the external stimulus is applied.

Caloric effects can be classified depending on the sign of the thermal response in
conventional or inverse. Conventional caloric effect is reported when the material presents
positive adiabatic temperature change (ATa¢>0) while on isothermal condition it shows a
negative entropy change (AS<O0) induced by application of the magnetic and mechanical
(stress) fields. On the other hand, an inverse caloric effect is reported negative ATad when
the field is applied adiabatically while AS increases when the field is applied isothermally.
For example, during the inverse magnetocaloric effect under application of a magnetic field
below isothermal conditions there is a production and an increase in the system entropy.
Furthermore, if the magnetic field is applied under adiabatic conditions the material cools
down.

The caloric effects can be classified depending on the sign of the thermal response in
conventional or inverse. Conventional caloric effect is reported when the material presents
positive adiabatic temperature change (ATag>0), while on isothermal condition it shows a
negative entropy change (AS<0) induced by application of the magnetic and mechanical
(stress) fields. On the other hand, an inverse caloric effect is reported negative AT when the
field is applied adiabatically while AS increases when the field is applied isothermally. For
example, during the inverse magnetocaloric effect under application of a magnetic field
below isothermal conditions there is a production and an increase in the system entropy.
Furthermore, if the magnetic field is applied under adiabatic conditions the material cools
down.

One of the most important properties for caloric materials is the ability to exchange heat with

the surroundings. Since it limits the frequency with which the external stimulus is applied,



the heat exchange could be improved with an increment of specific area by means of porous
materials or ribbons shape. The first one cannot be used with elasctocaloric effect because it
increases brittleness in the material. However, the ribbons show highly textured
polycrystalline microstructure with a single phase. For this reason, all materials were
produced with this technique in order to evaluate their caloric effect properties as the
magnetocaloric or elastocaloric effect.

Among the materials that present these effects are the Nickel based shape memory alloys as
Ni-Fe-Ga and Ni-Mn-X (X= Sn or In) alloys. Due to those alloys present a first order solid-
state phase transition named martensitic transformation (MT). The MT can be induced by
magnetic field or stress induced by means coupling magnetic and structural properties. Also,
transition temperatures are sensitive to chemical composition and to chemical order.

In this work, we are presenting four different studies with the aim of a fine-tuning of the
transformation characteristics and improving functional properties like the magnetocaloric
properties on Ni-Mn-Sn based alloys adding a fourth element. The first work concerns the
influence of Fe doping and magnetic field on martensitic transition in Niso-xMnsoSnioFex
melt-spun ribbons. The second study deals with the influence of Cu doping on martensitic
transformation behaviour and caloric effects in magnetic shape memory Niss-
xCuxCosMnsgSny1 ribbons. Moreover, third work corresponds to the cooling rate effect on
martensitic transformation behaviour and direct measurements of magnetocaloric effect of
NisoMnsslnis as-spun ribbons. Finally, the elastocaloric effect is evaluated by
thermomechanical means and mechanical analysis in NissFeisGaze and NisoMnseSnio melt
spun ribbons.

The results of polycrystalline Niso-xFexMnsoSnio (x=0, 2, 4, 6 and 8 at. %) melt-spun ribbons,
starting from the base alloy with x=0, which has shown weak magnetic behaviour in both
austenitic and martensitic phases. By exploring martensitic transformation and magnetic
behaviours as a function of Fe doping and magnetic field, we have found that Fe and/or
magnetic field reduce the MT temperature and Curie temperature of the austenite phase,
becoming closer to each other as the Fe-content increases, accompanied by an increase of the
magnetic moment of austenite and magnetization jump at MT. The increment of partial
substitution of Ni by Fe produces an increment of the unit cell volume of austenite and

martensite phases as well as transformation volume AV/V, above 1%. This increment could



be related with a partial substitution of Mn for Fe on L2; structure. The ribbons present
moderate values of ASw equal to 11 J kg*K™ at 5 T for x= 8, and have shown a moderate
thermal hysteresis (11 to 14 K) nearly independent of Fe doping or magnetic field, and
adjustable structural and magnetic transition temperatures close to room temperature. Fe
doping increases the magnetic contribution to the total entropy change at MT.

On the other hand, the influence of the Cu doping on structural, magnetic and thermoelastic
properties of the Heusler Niss-xCuxCosMnzeSni1 (x=0, 1, 2 3 and 4 at. %) ribbons have been
investigated. It is found that the addition of Cu stabilizes the austenite phase. Martensite
transformation temperatures generally decrease when Cu concentration increases and the
thermal hysteresis increases 16 K to 45 K for x=0% to x=4%, meanwhile the Curie
temperature of austenite phase decreases slightly. The alloys present inverse magnetocaloric
and elastocaloric effects in the vicinity of MT under moderate magnetic fields and stresses.
Small Cu addition enhances both effects as compared to quaternary Ni—-Co-Mn-Sn alloy.
The magnetic entropy change under low magnetic field of 1.5 T increases from 2.9 J kg*K™*
to 6.3 J kg*K* for Cu0 and Cu2, respectively.

The results of cooling rate effect on martensitic, structural, microstructural and magnetic
properties on NisopMnssInis at % synthetized by melt spinning has been investigated. The
increment of cooling rate shows grain refinement, which, in turn, has an influence on the
chemical order of austenite phase and functional features: ribbons produced at low wheel-
speed (10, 20 and 30 m/s) present a majority of L2; structure associated with higher magnetic
entropy change (ASm up to 18.6 JkgK* for poAH = 5 T) compared with the B2-single phase
ribbons (ASm=11.3 Jkg1K™* for uoAH = 5 T) obtained at higher cooling rates (40 and 50 m/s).
Besides, we have also observed that the grain size reduction induces a shift of the martensitic
transformation to lower temperatures. Direct measurements of the adiabatic temperature
change has been performed along both the first- and second-order phase transitions. The
results show insights into the correlations between structural and magnetic properties and the
lineal wheel speed, which opens the path to adjust the magnetic and magnetocaloric
properties through the cooling rates.

Finally, magnetic shape memory NissFeisGazg and NisoMnaoSnio melt spun ribbons have
been characterized by thermomechanical and mechanical analysis on tensile stress up to

40MPa. The temperature dependence of strain presents an abnormal behaviour, because the



sample exhibits shrinkage during forward transformation at low stress and expansion at high
stress. This behaviour is related to the internal compressive stress generated in the fabrication
process. For Ni-Fe-Ga and Ni-Mn-Sn internal stress are 10MPa and 15MPa, respectively.
Martensitic transformation temperatures show an abnormal tendency to decline under low
stress followed by a conventional increase above a threshold stress. The internal stress
produces inverse elastocaloric effect and when applied stress overcomes the internal one a
conventional contribution in the total elastocaloric response is observed.

In conclusion, the materials studied are promising for application in solid state refrigeration
at room temperature. The increase of the caloric properties can be enhanced by the addition
of an extra chemical element or by modifying the chemical order using particular heat

treatments.
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Capitulo I: Introduccion a la refrigeracion en estado solido

y las aleaciones con memoria de forma base Niquel.
1. Refrigeracion en estado solido

La demanda de energia en refrigeracion y aire acondicionado se ha incrementado en afos
recientes. Tan sélo en China, los hogares que cuentan con un refrigerador creci6 del 7% al 97%
del 1995 al 2007. A nivel mundial, el 20% del consumo total de energia se destina a este rubro.
La refrigeracién convencional a temperaturas préximas a ambiente se basa en la expansion y
compresién de un gas, la cual ha sido dominante en los Gltimos 100 afios. Entre los gases que se
emplean para la refrigeracién convencional se encuentran los clorofluorocarbonos (CFC) y los
hidrofluorocarbonos (HFC). En 1990 se concentraron los esfuerzos en base al Protocolo de Kioto
para dejar de consumir los CFC y se espera que en 2020 los HFC se dejen de consumir. Estos
altimos al liberarse en la atmosfera han tenido un gran impacto en la capa de ozono, y aceleran el
efecto invernadero cuyo dafio global supera 1000 veces el producido por el CO,, de acuerdo con
departamento de energia de los Estados Unidos en 2009. Este tipo de tecnologia a pesar de haber
reducido los costos de manufactura y mejorado la eficiencia de sus productos, presenta una
eficiencia tedrica cercana al 60% de un ciclo Carnot, pero en la practica, las mas eficientes estan
entre 40% y 55 % [1].

Una tecnologia emergente amigable con el medio ambiente es la refrigeracion en estado sélido
basada en efectos caléricos, la cual ha atraido la atencion en las Gltimas dos décadas [2-5], ya que
presenta una mayor eficiencia tedrica de 83.7%, como es el caso de la aleacién policristalina de
Ti-Ni [6,7]. Basicamente, un efecto cal6rico es la respuesta térmica del material ferroico cuando
es sometido a un estimulo externo (o fuerza generalizada), que puede ser eléctrico, mecanico o
magnético.

Las propiedades que se emplean para caracterizar un efecto calérico son el cambio de temperatura
adiabética (ATag), el cambio de entropia isotérmico (ASis) Y el calor isotérmico (Q) [5]. Dichos
efectos se clasifican acorde a la naturaleza del estimulo y al signo del efecto calérico. De acuerdo
a la fuerza generalizada se clasifican como electrocalérico (ECE), magnetocaldrico (EMC) y
mecano-caldrico: elastocaldrico (eCE) y barocal6rico (BCE), las abreviaciones vienen del inglés.
El tipo de respuesta es inherente a cada tipo de material ferroico durante una transicion: para el
efecto ECE es la variacion de la polarizacion dipolar (P) (ferroelectricidad) generada por un
campo eléctrico (E); en el efecto EMC corresponde al cambio en la magnetizacion (M)
(ferromagnetismo) producido por un campo magnético (H) o una rotacion del mismo conduciendo
a un cambio en la magnetizacion debido a la reorientacion de espin via acople magneto-

estructural. En el efecto BCE se genera por un esfuerzo isotropica mediante presion hidrostatica



(p") que conlleva un cambio en el volumen del material. El efecto eCE se presenta cuando hay
una deformacion espontanea (g) (ferroelasticidad) al aplicar un esfuerzo uniaxial (o) [1]. Los
efectos EMC y el eCE son de interés en este trabajo.

Por otra parte, los efectos caloricos se pueden clasificar como convencional o inverso de acuerdo
al signo de su respuesta térmica al aplicar el estimulo externo. Un efecto calérico convencional,
es aquel que presenta un AT.>0 Y ASiso<0 al aplicar el estimulo externo en una temperatura critica
(ejemplo: caso magnético es la temperatura de Curie), la transicion se lleva a cabo del estado (o
fase) de alta temperatura cuya respuesta generalizada es cercana a cero (magnetizacién débil) al
estado de baja temperatura cuya respuesta generalizada es alta (ferromagnetismo). Mientras que
un efecto caldrico inverso, es aquél que presenta un ATas<0 Yy ASise>0 al aplicar el estimulo a una
temperatura critica. Este se lleva a cabo en transiciones entre el estado (o fase) de baja temperatura
cuya respuesta generalizada es cercana a cero y el estado de alta temperatura cuya respuesta
generalizada es alta, cuando estan en ausencia de la fuerza generalizada [2,5,8,9]. En el caso
especifico del efecto elastocaldrico es necesario considerar las anteriores definiciones, en especial
en el signo del esfuerzo aplicado (Ac) y la deformacidn generada (Ag) ocasionada por ensayos a
compresion o tension, esto se discute en el apartado dedicado al eCE.

Los efectos caloricos se pueden medir mediante métodos directos, indirectos y semi-directos para
obtener los valores de AT, ASiso Y Q. EI método directo seria aquel donde se puede medir el
cambio de temperatura en condiciones adiabéaticas [10]. Sin embargo estas condiciones son
dificiles de obtener, por lo que en la literatura se suele reportar ASis, mediante métodos indirectos.

En los métodos indirectos, el cambio de AT,qtedrico se puede estimar mediante la expresion
A tedrico _ T 'ASiso
ad C
p

donde AS es el cambio de entropia isotérmica, Cp es la capacidad calorificay T la temperatura
donde ocurre la transformacion [11]. Mientras que los valores de ASis, se pueden obtener a partir
del analisis experimental de la influencia de la temperatura y la fuerza generalizada sobre los
pardmetros de respuesta generalizada como la magnetizacion (M) o deformacion uniaxial () y
su relacion con las propiedades de memoria de forma como se muestra en la Figura 1.

El desplazamiento generalizado debe ser obtenido mediante equilibrio termodindmico como una
funcion con un dnico valor con respecto a la temperatura o de la fuerza generalizada, mientas que

uno de los términos mencionados se mantiene constante.
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Figura 1.1 Relaciones termodindmicas entre las propiedad elastocalérica, magnetocalérica y de

memoria de forma [12].

El cambio de entropia se estima indirectamente empleando la relacién de Maxwell, por ejemplo

para el efecto magnetocal6rico se tiene (6'\/' aT) = (6%H)T , donde el desplazamiento generalizado
H

(magnetizacion) es medido en funcién de la temperatura y de la fuerza generalizada (campo
magnético). El cambio de magnetizacion se puede obtener mediante un barrido de temperatura a
campo constante (M-T) o el cambio de magnetizacion en funcién del campo magnético a
temperatura constante durante la transicion (M-H).
De tal forma que se obtienen las siguientes expresiones para el cambio de entropia:
Magnetocaldrico: AS,, = #oT(aM AT) dH

Hi H

Elastocaldrico: AS = T(G%T) do

-
donde los subindices i y f indican un estado inicial y uno final, respectivamente; o es la
permeabilidad del vacio, M es la magnetizacion, T la temperatura, H campo magnético, ¢ es la
deformacion y o el esfuerzo aplicado. Las dos anteriores ecuaciones son las empleadas para
calcular el EMC y eCE en el presente trabajo.

En el caso del cambio de entropia magnética, durante las transiciones de primer orden el método
mas aceptado es el Clausius-Clapeiron, ya que estas transformaciones presentan una
discontinuidad en la capacidad calorifica durante el cambio de fase, la cual tiende al infinito, por
lo que el calculo del podria presentar valores falsos de cambio de entropia magnética obtenida
mediante las relaciones de Maxwell [13-15]. Esté método no considera los efectos caloricos que

surgen en cada una de las fases que se pueden inducir mediante el estimulo externo, por ejemplo



la transformacion inducida por campo magnético. Sin embargo, los valores de AS suelen ser
menores durante las transiciones de primer orden.

Este método consiste en obtener la variacion de entropia a partir de la dependencia de la
temperatura de equilibro (To) en funcion de una fuerza generalizada. Dicha dependencia de To
debe permitir vencer la histéresis térmica y poder inducir la transformacion mediante la aplicacion
del estimulo externo.

El cambio de entropia considerando Clausius-Clapeiron es:

]
Magnetocalorico: A = - AM (dT%Hj

-1
Elastocalérico: AS :_Ag(dT% j
O

donde AM y Ag corresponden al cambio de magnetizacion y de deformacion entre la fase austenita
y martensita, respectivamente.

Un método semi-directo para obtener el cambio de entropia es mediante el flujo de calor en
funcidn de la temperatura a fuerza generalizada constante, el cual es lo suficientemente sensible
para transiciones de primer orden [5,16,17]. EI cambio de entropia isotérmica se puede estimar
en funcion de la fuerza generalizada (H, o) mediante el flujo de calor:

dQ(H, o) T.

S(T,H)—scro,H)=ji[ o

donde (dQ(H, o)/dT) es el flujo de calor en funcién de la fuerza generalizada (campo magnético
o esfuerzo) y T es la temperatura, el cual es analogo al obtenido por calorimetria tradicional.

En el caso de efecto magnetocalérico, el cambio de entropia total tiene principalmente dos
principales contribuciones, la primera es una componente magnética y la segunda esta relacionada

con la red. Por lo cual el EMC se discutird més a detalle en siguiente seccion.

1.2 Efecto magnetocalérico (EMC)

En 1881, Emil Warburg encontré que una muestra de hierro puro en condiciones adiabaticas al
aplicar un campo magnético se calentaba y al quitar el campo se enfria durante la transicién
magnética ferromagnética-paramagnética. A este fendmeno se le conoce como Efecto
Magnetocal6rico [3,9].

El EMC de un material magnético en términos energéticos se caracteriza como el cambio de
entropia magnética en un proceso isotérmico o bien como el cambio de temperatura en
condiciones adiabaticas al aplicar un campo magnético (AH). Dichos procesos se observan en la

Figura 1.2 donde se tiene el cambio de entropia total en funcién de (T, AH).
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Figura 1.2 Cambio de entropia en funcion de la temperatura y del campo magnético.

El cambio de entropia total de un material considerando la presion (p), la temperatura absoluta
(T) y el campo magnético (H) como variables termodinamicas independientes, se pueden escribir
de la siguiente manera [4,18]:

S(p.T,H)=8,(p.T,H)+S(p.T)+S,(p.T)
donde Sn es la entropia magnética, Sia: es la entropia de red y Se es la entropia electrénica. Sy
depende fuertemente del campo magnético H, mientras que Six Y Se son consideradas como
independientes del campo magnético por simplicidad [19,20]. Existe una contribucion del nicleo
atdmico que se considera despreciable y que sélo es importante a bajas temperaturas.
En general, el cambio de entropia total se considera constante por las condiciones de equilibrio
de ASA=ASM durante la transformacién martensitica, por lo que al aplicar isotérmicamente un
campo magnético se produce una disminucién de la entropia magnética relacionada con la
orientacion de espin en la direccién del campo magnético inducido, provocando un aumento de
la entropia de la red, manifestandose en un incremento en la temperatura del material.
Al desmagnetizar el material, el espin trata de regresar a su estado de desorden por efecto de la
agitacion térmica; para que suceda esto se requiere energia, la cual es proveida por la red causando
una diminucion en la temperatura del material [21].
Como ser mencion6 anteriormente, el EMC se considera convencional cuando el cambio de
magnetizacion con respecto a la temperatura es menor que cero M/T<0 (siempre es negativo)
cuando AH>0. Por otra parte, se considera EMC inverso cuando la relaciéon oM/8T>0 (siempre es
positivo) al aplicar un campo magnético (AH>0)[5,9].
El cambio de entropia magnética estimado con el uso de las relaciones de Maxwell se puede
obtener a partir de curvas de magnetizacion en funcion de la temperatura a campo magnético
constante M (T) o las curvas isotérmicas de magnetizacion en funcion del campo magnético a
temperatura constante M (H). Las curvas M (T) se obtienen al medir la magnetizacién del material

al hacer barridos de temperatura a campo magnético constante. Este tipo de curvas se emplea
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cuando el desplazamiento de la transicion no es muy abrupto como el observado en transiciones
de segundo orden, por ejemplo la transicion magnética ferro-para, donde la transicién ocurre en
un intervalo de temperatura amplio (decenas de grados) y el desplazamiento de la transicion es
del orden de 1K por Tesla. Este tipo de transiciones se caracterizan por presentar discontinuidad
en la segunda derivada de los principales potenciales termodinamicos.

Por otra parte, en el caso de las transiciones de primer orden, €. g. la transformacidén martensitica,
presentan una discontinuidad en la primera derivada de los potenciales termodinamicos, como la
derivada parcial de la energia libre de Gibbs con respecto a una variable termodindmica (la
temperatura o presidn); este tipo de transiciones se caracteriza por presentar un cambio en la
densidad (volumen) y un calor latente de transformacion.

En este tipo de transformaciones, es posible inducir el cambio de fase mediante un campo
magnético (dependiendo del material y la intensidad del campo magnético), que se le conoce
como transicién metamagnética, la cual se logra mediante campo magnético y temperatura entre
el inicio y final de la transicion magnética para cada material. Las curvas de M (H)r (es decir
magnetizacion en funcién del campo a temperatura constante) al inducir un cambio de fase por
campo magnético, la trayectoria de magnetizacion al aplicar y retirar el campo magnético no es
la misma, si no que dependera de la fraccién de fase retenida a esa temperatura al retirar el campo
magnético, por lo que el historial térmico es importante.

En el protocolo de medicion M (H) en las transiciones de primer orden, debido a las
irreversibilidades que se producen por la coexistencia de fases, es necesario partir de un estado
térmicamente desmagnetizado de la fase estable a baja temperatura (T;), como es el caso de la
martensita paramagnética; posteriormente se calienta el material hasta la temperatura de medicion
(Tmed) dentro del intervalo de temperatura donde ocurre la transformacion, enseguida se aplica un
campo magnético y se mide el cambio de magnetizacion a temperatura constante, en este punto
es posible inducir un cambio de fase en funcion del campo magnético y la temperatura.
Posteriormente, se retira el campo y se enfria el material hasta la temperatura Tiniciai, €nseguida se
calienta el material a la siguiente temperatura de medicion (Tmed) Y Se repite el protocolo de
medicion [22,23].

Si el protocolo no se inicia de un estado térmicamente desmagnetizado y se realizan las
mediciones de temperatura en temperatura, la campana del cambio de entropia estara desplazado
con respecto al 50% de la fraccion transformada de la fase inducida por campo magnético y habra
un salto en el cambio de entropia de forma ficticia [24].

En la Figura 1.3 se muestra una curva tipica M (H) de un material con transicién de primer orden,
a 199 K se presenta el comportamiento que pertenece a la fase con magnetizacion débil (30

Am?kg?) y la magnetizacion a 226K es alta a bajos campos magnéticos (62 Amkg™), la cual
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corresponde a la fase de alta temperatura que tiene una mayor magnetizacion en esas condiciones.
Mientras que a la temperatura de 221 K (rombos) se observa un cambio en la magnetizacién
originado por el cambio de fase inducido a 4 Teslas (T) a esa temperatura, donde hay un aumento
en la magnetizacion de 30 Am?kg™ a 62 Am?kg™, que esta relacionada con el cambio de fase
inducido por campo magnético.

90 .
so4{ (b)

70 4

60 -

40 +

M (Am%kg?)

304

20 4
10 4

Figura 1.3 Curvas de magnetizacion en funcion del campo magnético a temperatura

constante durante transformacion inducida por campo magnético (primer orden)[22].

Para que el material transite de una fase a otra al aplicar un campo magnético es necesario que el
desplazamiento de la transicion con el campo magnético sea mayor que la histéresis térmica del
material. El &rea inscrita por la magnetizacion al aplicar y retirar el campo magnético se le conoce
como pérdida por histéresis y se calcula integrando el area descrita por la magnetizacion al aplicar
y retirar el campo magnético, esto se hace para cada ciclo entre las temperaturas limitadas por el
ancho maximo a la altura media del AS 'y que debe ser considerado para obtener el valor real del
calor que puede intercambiar el material en un proceso de refrigeracion [22,25]. Para obtener
mayor informacion, se recomienda la siguiente lectura [24]. En el caso de las transiciones de
segundo orden, las pérdidas por histéresis se consideran casi nulas debido a que la trayectoria que
sigue la magnetizacion al aplicar y remover el campo magnético es casi la misma.

Si bien es cierto, que las pérdidas por histéresis son menores en el caso de las transiciones de
segundo orden, los valores de cambio de entropia son menores dentro de un intervalo de
temperatura amplio. Mientras que las transiciones de primer orden, el cambio de entropia es
mayor y en un intervalo de temperatura de corto; por lo que conocer cuanta energia puede
intercambiar el material con su entorno en un ciclo de refrigeracién magnético es importante.

La cantidad de energia que puede intercambiar el material con su entorno en funcion del campo
magnético, lo cual se ha definido como el “poder relativo de enfriamiento” (relative cooling

power o RCP) o también llamado “capacidad de refrigeracion” (RC), el cual se puede definir
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como la cantidad de calor que se transfiere del foco caliente al foco frio por un material magnético
al considerar un ciclo de refrigeracion ideal [15,26,27]. Este pardmetro toma en cuenta el valor
de ASw y el intervalo de temperatura en el que ocurre la transicion. RC; se determina con el
producto del valor madximo de ASw y el valor del ancho a la altura media del pico del cambio de

entropia magnética (0 Trwhm).

RC,(T,H) = ‘ASM pesk XOT ey

En la expresién se considera toda el area encerrada dentro el rectangulo (Fig. 1.3), de la cual se
puede deducir que existe una zona que no deberia contribuir al célculo; sin embargo, se suele
utilizar este método por ser una aproximacion de la capacidad de refrigeracion facil de calcular.

El valor de RC; da un valor mas aproximado, ya que sélo contempla el area bajo la curva a la

altura media del AS.

RCZCI',H):TIASM(T) dT

AH
En ambos casos, el foco caliente y frio corresponden con las temperaturas Ti y Tt. Sin embargo,
estas estimaciones no tienen en cuenta las irreversibilidades en un ciclo termodindmico de
refrigeracion.
Un valor més exacto se obtiene con el RCs; que se define como el &rea méaxima del rectangulo
bajo la curva de cambio de entropia magnética vs temperatura. Estos tres métodos se muestran en

el esquema de la Figura 1.4.

AS

Temperatura

Figura 1.4 Representacion grafica del calculode RC 1,2y 3.

Como ya se ha mencionado, los efectos cal6ricos se pueden medir mediante el ASiso Y ATaq. El
cambio de temperatura adiabatica puede medirse directamente utilizando una cdmara infrarroja o
bien con el contacto térmico del material con un termopar como el tipo T o E. Este tipo de

termopares son elaborados por aleaciones no magnéticas. Se puede hacer un trenzado del cable
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para minimiza las corrientes de Foucault o corrientes de pérdidas, ya que se reduce el tamafio de
la espira o loop, con la que la variacion de flujo magnético por unidad de tiempo dara un valor
pequefio de fuerza electromotriz inducida reduciendo el error en el censado de la temperatura.
Otro dispositivo con el cual se puede medir la temperatura es el sensor tipo Cernox que permite,
dependiendo del modelo, censar temperaturas desde 0.10 K hasta 420 K, donde su magneto
resistencia es despreciable y no se afecta con la orientacion relativa del campo magnético.

Por otra parte, la caracterizacion del EMC se puede hacer mediante el cambio de temperatura
adiabética tedricamente empleando la capacidad calorifica a presion constante (Cp) donde el valor
de capacidad calorifica se encuentra en funcién de la temperatura a campo magnético igual a cero.
Para las transiciones de segundo orden, existe una congruencia entre los métodos directos e
indirectos, mientras que para las transiciones de primer orden, para lograr la concordancia entre
ambos métodos es necesario emplear un valor efectivo del calor especifico, que se encuentra entre
el valor maximo de la C, y otro lejos de la transicion, por lo que dicho valor se considera constante

durante la transicion mediante la siguiente ecuacién [28-30]:

AT, (T,H) ::f (T/C(T’H))H(am [T, H%T) dH

donde el AT se calcula en funcién de la capacidad calorifica C, la temperatura T, y el cambio de
magnetizacion (M) en funcion de la temperatura a campo constante (H). EI cambio de temperatura
adiabatica dependera del proceso de acople durante la transicion magneto-estructural que esta en
funcidn de los cambios de la estructura cristalina y la configuracion magnética [31].

El mayor cambio de temperatura adiabatica se presenta cuando el salto de magnetizacién durante
la transicién magnética es mayor, esto es mayor cuando se llega a la magnetizacion de saturacién
dentro del material y el desplazamiento de la transicidn con el campo magnético es mayor que la

histéresis térmica [30]. Cuando el desplazamiento de las temperaturas de transformacion 6T%
oH

es menor de 1K por tesla, ATag es proporcional al desplazamiento de las temperaturas donde
ocurre la transformacion en funcién del campo, representado como ATy en la Figura 1.4). Esta

relacion suele aplicarse a transformaciones de segundo orden. Cuando los valores de aTV son
oH

altos, es necesario determinar el cambio de temperatura adiabatica mediante el Cp del material
durante la transformacion. De tal forma que el cambio maximo de temperatura adiabética en
funcion del cambio de entropia est& dado por[30,32]:

AT JTAS™ T My,

c, cf(aT%HJ
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1.3 Generacion del campos magnético y campo desmagnetizante

La generacion de los campos magnéticos y su homogeneidad en el espacio efectivo donde se
coloca el material refrigerante es importante, ya que la demanda energética para generar los
campos magnéticos es un aspecto a considerar. En este sentido, los campos magnéticos se pueden
obtener de diferentes maneras:

a) Mediante campos pulsados (100T) generados por una alta corriente en un intervalo de
tiempo corto, del orden de milisegundos. Este tipo de campos requiere instalaciones muy
sofisticadas y conlleva altos gastos energéticos

b) Mediante electroimanes, donde se hace pasar una corriente eléctrica sobre unas bobinas,
y donde las lineas de flujo magnético son concentradas mediante un ndcleo con alta
permeabilidad magnética, tipicamente de elaborado de hierro, que incrementa el flujo
magnético alcanzando valores alrededor de 2T. Un inconveniente de este tipo de
generadores de campo magnético es que se requiere la refrigeracion de la bobina.

¢) Otra forma es empleando bobinas superconductoras por las que circula una corriente
eléctrica. El principal problema es que su intervalo de trabajo queda restringido por
debajo de la temperatura critica del superconductor para que la resistencia sea cero, por
lo que la bobina debe ser enfriada habitualmente con helio liquido.

d) Otra manera es mediante imanes permanentes, entre los cuales se encuentran los
materiales de Nd-Fe-B o Sm-Cos, los cuales una vez magnetizados no es necesario una
fuente extra para generar los campos magnéticos, donde las configuraciones de

“Halbach” permiten alcanzar hasta los 2T [21,33].

Para fines de comercializacion de la refrigeracion en estado sélido, imanes permanentes son los
mejores candidatos al no requerir aporte de energia, por lo que los estudios que se reportan en la
literatura se realizan alrededor de los 2T.

Por otra parte, la direccion en la cual se aplica el campo magnético en funcidn de la geometria del
material es importante para el EMC, ya que el salto de magnetizacién durante una transicion
magnética puede variar en funcién de la geometria del material y en la direccién en la que se
aplique el campo magnético. Esto se debe a la existencia de un campo desmagnetizante (Hq) que
se genera en el interior del material, donde a que las lineas de campo magnético van de norte a
sur por la parte exterior del material, lo mismo ocurre en el interior del material.

El campo desmagnetizante es proporcional a la magnetizacion Hs=-Nq¢M, donde Ny es el factor
desmagnetizante de forma, que depende de la forma geométrica y para una esfera es iguala a
Ng=1/3 (SI). El cual tiene sentido opuesto al campo magnético externo inducido (Ha). Por lo que

la densidad flujo magnético estara dado por B=Ha-Hg+47tM.
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Hq es importante en fendmenos de histéresis, ya que produce un cizallamiento en el ciclo de
histéresis magnética como se observa en le Figura 1.5 donde se presentan los ciclos de histéresis
de una barra extremadamente larga (N¢=0) y un disco plano cuya magnetizacion sea normal a la
superficie (Ng=1). Para reducir la intensidad del campo desmagnetizante es mayor cuando el
campo magnético se aplica en la dimension mas corta, mientras que si se aplica en la direccion

de mayor dimension el campo desmagnetizante sera menor.
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Figura 1.5 Representacién esquematica curvas magnetizacion vs campo magnético (M-H) para dos formas

geométricas.
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1.4 Aspectos generales de los materiales que presentan EMC

Un material magnético de interés para la refrigeracién magnética tiene que tener un elevado efecto
magnetocaldrico, para lo cual se necesita que presente un alto salto de magnetizacion durante la
transicion, lo cual esta estrechamente relacionado con el acople magneto-estructural durante las
transiciones, en las transformaciones de primer orden.

Por una parte, en las transformaciones de primer orden, el méximo valor de cambio de entropia
magnética que se puede obtener al inducir un cambio de fase sera el cambio de entropia total
medido térmicamente que envuelve a la transformacién de primer orden [34].

Ademas, hay una serie de requerimientos que un material debe de satisfacer para ser un buen
candidato como material refrigerante, unas de ellas es tener una histéresis térmica asociada a la
transformacion lo méas pequefia posible, ya que cuando la histéresis es del orden de decenas de
grados es necesario aplicar campos magnéticos mayores para obtener valores reversibles del
efecto [35]. La reversibilidad se logra cuando se puede inducir el cambio de fase en su totalidad
al aplicar un estimulo externo, permitiendo inducir un cambio de fase de forma meta-magnética
al aplicar un campo magnético a una temperatura dada; por lo cual es necesario que la relacion
del desplazamiento de la temperatura de transformacion con el campo (dTo/dH) sea alta a campos
magnéticos pequefios.

Otro aspecto importante para la aplicacion a gran escala de los efectos cal6ricos, es basar la
tecnologia en materiales que haya en abundancia sobre la corteza terrestre y no basado en
elementos escasos como las tierras raras, como son La, Gd, Dy o Sm [13]; porque genera un
encarecimiento del producto final, por lo que se ha buscado nuevas alternativas como la adicion
de elementos dopantes como los compuestos intermetalicos como fases de Laves, compuestos a
base de manganitas o las aleaciones con memoria de forma [9,13,36-39].

Las aleaciones metamagnéticas de memoria de forma (MMSMA) son candidatos promisorios
para su aplicacion en los efectos caloricos, debido a que presentan transformacion martensitica,
la cual es una transformacion de primer orden, que da origen a las propiedades de memoria de
forma, permitiendo trabajar mediante estimulos magnéticos y/o mecano-caléricos [9,16], de las
cuales se hablard mas adelante.

Uno de los retos para el disefio de un material para ser usado en refrigeracion magnética es la
capacidad de poder intercambiar calor de un sistema y poder disiparlo a un reservorio, donde los
materiales porosos pueden ser una alternativa por su relacién de area superficial, que les permite
una mejor transferencia de calor [21]. Sin embargo, los materiales porosos no son buenos
candidatos para que se empleen en el efecto elastocalrico, dado su comportamiento mecénico,

ya que los poros se consideran como concentradores de esfuerzos, donde el esfuerzo local en el

16



poro es mayor gque aquel que esta sujeto el material y debe considerarse un tamafio critico de poro
para que el material no falle al estar sujeto a esfuerzos externos.

Entre los materiales con alta relacion superficial se encuentran las cintas, se ha reportado que
pueden disipar calor en un intervalo de tiempo de milisegundos a segundos durante un cambio de
fase, mientras que el bulto le toma un tiempo uno o mas 6rdenes de magnitud mayor en disipar el
calor [40,41]. El AT inducido por esfuerzo uniaxial en barras de Ni-Ti se ha observado que el
valor es menor cuando el diametro de las barras es mayor para las mismas condiciones de esfuerzo
y temperatura [7].

El método de sintesis que permite obtener cintas es el proceso de solidificacidn rapida o Melt-
spinning. Asimismo, permite obtener una aleacion monofésica, un tamafio de grano fino con
textura cristalina y retener la fase estable a alta temperatura evitando los tratamientos térmicos de
homogenizacion prolongados del orden de dias o semanas, reduciéndolos a 10 minutos,
dependiendo del material [42]. Lo cual permite ordenar quimicamente el material y relajar los
esfuerzos internos generados durante la sintesis. La obtencion de la aleacion en forma de cintas
en un soélo paso es interesante para la fabricacion de materiales porque evita procesos de
manufactura posteriores.

A manera de ejemplo, el proceso de solidificacion rapida genera orientacion preferencial, en la
Figura 1.6 se muestran los difractogramas de cintas NissMnss sln134C0s %at con y sin tratamiento
térmico, donde se puede observar en el difractograma de las cintas sin tratamiento térmico que la
reflexion del plano (400) es alta con respecto al resto de las reflexiones; al aplicar tratamientos

térmicos se observa que la orientacion preferencial disminuye [42].
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Figura 1.6 Patrones de difraccion de cintas con orientacion preferencial de Ni45Mn36.6In13.4Co5 % at y la

evolucion de la orientacion preferencial con diferentes tratamientos térmicos.
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1.5 Efecto elastocalorico

De manera analoga al efecto magnetocalérico, en las transformaciones de primer orden donde
existe un cambio en la capacidad calorifica, al aplicar o remover una carga unidireccional el
material presenta un cambio de temperatura en condiciones adiabaticas o un cambio de entropia
isotérmica [38,43,44]. El cambio de temperatura adiabatica se estima mediante la siguiente

ecuacion:

gt

AT,,(0 > o) =—j%(5€aT)

Tj o

do

donde T es la temperatura, C es la capacidad calorifica, € es la deformacion, o es el esfuerzo
uniaxial.

Se hareportado para aleaciones de Ni-Ti que el efecto eCE presenta una eficiencia de hasta 83.7%
considerando un proceso Carnot, la cual es mayor que la eficiencia que se ha logrado mediante la
refrigeracién basada en la expansion y compresién de un gas [7,45].

Recordando que uno de los cambios de temperatura adiabatica para un efecto calérico ha sido de
AT=25.5°C en las aleaciones Ni-Ti al inducir un cambio de fase por esfuerzo de 500MPa [7].
Por lo que alcanzar altos valores de AT.q €s posible mediante esta técnica, ya que si bien los
esfuerzos se podrian considerar que son altos, solo es necesario adelgazar el area de la seccion
transversal en la cual se aplicar la carga, sin tener que aumentar la fuerza que se aplica.

Mientras que el cambio de entropia isotérmica se estima a partir del comportamiento de la
deformacion en funcion del esfuerzo aplicado y de la temperatura, como se muestra en la siguiente
ecuacion:

AS =I(6%T) do

o

Para hacer uso de la ecuacion anterior, es necesario dividir entre la densidad del material. A partir
de la ley de Hooke, se conoce que o=Eg, donde E es el mddulo eléstico. Ademas se conoce que
o=FA-1, F es la fuerza y A es el area de la seccion transversal perpendicular a la direccion del
esfuerzo aplicado, sustituyendo estas variables, el cambio de entropia en términos de variables de

laboratorio, se tiene:

AS(0—> F) = m;lj(aL(T’ F%T) dF

Donde mo es la masa del material, L es la longitud del material en funcién de la fuerza aplicada
(F) y de la temperatura (T). Por lo que es necesario estimar la longitud del material en funcion de
la temperatura y la fuerza aplicada mediante las curvas de deformacion temperatura [8,16,38].

El cambio de entropia se puede estimar mediante curvas de deformacién en funcién de la

temperatura a esfuerzo constante, un ejemplo de dichas curvas se observa en la Figura 1.7 para el
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sistema Ni-Ti [46], donde hay una deformacién del material durante la transformacion
martensitica, en el calentamiento se presenta el cambio de fase de B19a B2 y en el enfriamiento
un cambio de B2 a B19". Hay una elongacion del material durante el enfriamiento que es generado
el cambio de fase de austenita a martensita aplicando un esfuerzo constante; el incremento del
esfuerzo genera que haya un aumento en la deformacion durante el enfriamiento debido a que las
variantes de martensita que crecen y se alinean unas expensas de otras favoreciéndose las que
estén alineadas con el esfuerzo. En el caso del calentamiento, ocurre la transicion de B2 a B19
generandose una contraccion del material. En ambos sentidos, hay un desplazamiento de la
temperatura de equilibrio, lo cual sigue un comportamiento de Clausius-Clapeiron.
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Figura 1.7 Curvas de deformacion vs temperatura del sistema Ni-Ti durante la transformacion martensitica [46].

Por otra parte, el efecto elastocaldrico también se puede estimar mediante el uso de las curvas de
deformacion-esfuerzo a temperatura constante (Fig. 1.8 (a)) o curvas de esfuerzo-deformacion a
temperatura constante (Fig. 1.8 (b)), el cual se hace integrando la derivada parcial del esfuerzo
con respecto a la temperatura a deformacion constate e integrando con respecto a la deformacién

como se muestra en la siguiente ecuacion [47].

88, = [097) de

donde el cambio de entropia isotérmica se estima mediante integral de la variacion del esfuerzo
en funcidn de la temperatura a deformacién contante.

Tanto las curvas de esfuerzo deformacion a temperatura constante y deformacion-esfuerzo, se
pueden emplear para realizar los calculos de cambio de entropia ya que se consideran
equivalentes; siempre y cuando se pueda inducir un cambio de fase por esfuerzo, como en el caso
del efecto superelastico donde se induce el cambio de fase a temperaturas por encima de la

transformacién inducida térmicamente.
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Cuando se estima el cambio de entropia a partir de las curvas antes mencionadas, es necesario
tener en cuenta el sentido de la deformacion y del esfuerzo aplicado; es decir: el ensayo a
compresion y su respuesta tienen signos negativos, mientras que en los ensayos a tension y su
respuesta de deformacion toman valores positivos. Lo anterior se debe tomar en cuenta para poder

discernir cuando se tenga un efecto convencional o uno inverso.
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Figura 1.8 Curvas de deformacion-esfuerzo (a) y esfuerzo-deformacion (b) a diferentes temperaturas para
Cu-Zn-Al[47].

Al igual que en el efecto magnetocaldrico, se puede medir el cambio de temperatura adiabética
cuando se induce la transformacién por esfuerzo. Entre los materiales que se han estudiado se
encuentran Fe-Rh, Fe-Pd, y otras aleaciones que presentan este efecto estan asociado a la
transformacion martensitica que se discutird méas adelante [38,40,47,48].

En el efecto magnetocal6rico la generaciéon de un campo magnético por encima de 2T representa
un incremento en el coste final de la refrigeracion, a diferencia del efecto elastocal6rico, ya que
para generar esfuerzos por encima de los 100MPa s6lo es necesario adelgazar el area donde se
aplique el esfuerzo uniaxial.

Por otra parte, la rapidez en los ciclos de carga y descarga es un factor importante para los
materiales con eCE, ya que los altos valores de cambio de temperatura adiabéatica se alcanzan
cuando los ciclos de carga o descarga son del orden de 1Hz; si la rapidez de carga disminuye, el
valor de cambio de temperatura adiabatica también lo hace como se ha reportado en el sistemas
Ni-Mn-Sn y Ni-Ti [40,44], por ejemplo se ha reportado en el sistema de Ni-Ti el cambio de
temperatura adiabatica es de AT,=16K a una frecuencia de 1Hz, mientras que 0.005 Hz se
obtiene AT=3K[40].

Otro aspecto importante son las limitantes mecanicas de los materiales asociadas a la fatiga
mecanica que se origina en los ciclos de carga y descarga del material, en la cual se genera la
nucleacion de una fisura, que puede crecer y propagarse por el material hasta producir la fractura
[44]. La fractura se origina cuando se excede el tamafio critico de fisura, donde la propagacion de

las grietas en el material esta dado por la expresion a = (Kic o™1)%/x, donde Kic es la tenacidad a

la fractura en deformaciones planas, e. g. el Kic es 2 MPa v/m para Ni-Ti [7].
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El inducir un cambio de fase por esfuerzo es posible regresar al estado inicial al retirar el esfuerzo
cuando se encuentre el material por encima de la temperatura de equilibrio donde coexisten ambas
fases, al que entre mas alejado se encuentre de esta temperatura serd necesario un mayor esfuerzo
para inducir el cambio de fase inducida por esfuerzo axial. El esfuerzo méaximo que se puede
aplicar para inducir el cambio de fase de forma reversible es aquel que no se exceda el limite
elastico de la fase de alta temperatura (austenita), limitando con ello el intervalo de operacion.
Sin embargo, la rapidez con que se aplica una carga estatica afectara el esfuerzo aplicado, al estar
esta acelerada generara un esfuerzo mayor, considerandose como una carga de impacto.

Este tipo de cargas generan la pronta falla mecénica del material por la formacion de micro fisuras,
las cuales se pueden propagar y eventualmente producir una ruptura [44]. Ademas, la presencia
de concentradores de esfuerzo como poros o imperfecciones superficiales al superar el tamafio
critico de poro producird una fractura rapida del material a un esfuerzo por debajo del limite
elastico. Para conocer como se realizan este tipo de ensayos ver la norma ASTM E399-81.

Se ha reportado que en materiales Ni-Mn-Sn se ha reportado que, a 240MPa, al aumentar la
rapidez de deformacidn entre 0.57% y 0.85% produce un AT.=-3.4K y -5.7K, respectivamente.
Sin embargo, al aplicar una mayor rapidez de carga ocasiona que el material se fracture, por lo es
necesario aplicar un esfuerzo lento durante el ciclo de carga para aumentar la vida datil del
material [44].

1.6 Aleaciones tipo Heusler

En 1903 Friedrich Heusler descubri6 que al agregar a una aleacion Cu-Mn un tercer elemento no
ferromagnético Al se formaban aleaciones ferromagnéticas. Posteriormente, en 1934 Bradley y
Rogers al estudiar el sistema de Cu-Mn-Al encontraron que existe una relacién entre la
composicion estequiometria X,YZ donde cada letra representa una especie quimica diferente.

Al enfriar desde el estado liquido, el material se ordena quimicamente formando estructuras
cristalinas intermedias hasta llegar a una estructura tipo Heusler L21, como se puede ver en la
Figura 1.9; inicialmente durante el enfriamiento desde la temperatura de fusioén se forma la

estructura tipo A2, que es una estructura cubica centrada en el cuerpo (bcc) con cuyo grupo

espacial es |3 3m (numero 229 en las Tablas internacionales de cristalografia), donde las

especies quimicas ocupan indistintamente la posicion de Wyckoff 2a, la cual ésta formada por
atomos que se encuentran en las coordenadas (0, 0, 0) y (*2, %, ¥).
A menores temperaturas se genera un cambio de orden quimico donde la fase de equilibrio

presenta una estructura tipo B2 (tipo CsCl), la cual es una estructura ctbica primitiva, cuyo motivo
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decorativo se encuentra formado por una mancuerna de atomos X y YZ, donde los dtomos Y e Z

comparten la posicion de Wyckoff 1b (¥, %, %) mientras que la especie quimica X toma la

posicion 1a (0, 0, 0) de la estructura cuyo grupo espacial es pmgm (221)-

%:ét

Figura 1.9 Representacion esquematica de las estructuras A2, B2y L21.

A la temperatura de 950K se encuentra la transicion B2/L.2; para la aleacién NisoMnssInis, donde
los atomos de las tres especies quimicas en proporcién estequiometria toman un sitio preferencial,
generando un cambio de orden quimico. La estructura que se obtiene por debajo de esta
temperatura es una super red que esta formada por 8 estructuras cibicas y que tiene en su conjunto

forman una estructura ctbica centrada en las caras con los sitios intersticiales tetrahedrales y

octahedral ocupados, donde el grupo espacial es Fm\3m (225). las especies quimicas ocupan

sitios bien definidos cuando se encuentran en la estequiometria X2YZ , lo cual quiere decir que la
especie quimica X tiene ocho &tomos por cada 4 4&tomos de Y y Z dentro de la superred. Las
posiciones de Wyckoff son: 4a (0, 0, 0) que es tomada por el atomo de mayor diametro (Y) y que
forma la estructura FCC, 4b (Y2, %2, %) es un intersticial octahedral que esta ocupada por la especie
quimica (Z), mientras que (X) toma la posicion 8c (Y4, ¥4, ¥a) y (Y4, ¥4, ¥a) que representa los sitios
intersticiales tetrahedrales.
Las aleaciones con estructura tipo L2; base Ni-Mn-In fuera de la estequiometria X,YZ, los &tomos
de Mn que exceden los sitios disponibles intercambian sitios con los 4&tomos de In y/o Ni, estos
atomos de Mn se acoplan anti paralelamente a los &tomos de Mn de los sitios 4a. EI momento
magnético para el sistema NisoMnsoxInx esta dado por la relacion:

Him (totat)y = 2Hni + tun + (1 — x/25) pipgn + (X/25)
Donde piy; tpm Uim SON €l momento magnético del Ni, Mn e In, respectivamente. El elemento que
aporta la mayor contribucién al momento magnético total es el Mn, donde los valores del
momento magnético son pni=0.28us, Mmn=3.72Us Y Min=-0.07ps [49]. La composicion
NisoMnssInss tiene un momento magnético total de 5.81ug para una estructura L2;, mientras que
la estructura B2 se consideran las interacciones Ni-Mn y Ni-Mn presenta un momento magnético
de 3.8ps [50].
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1.7 Transformacién martensitica

Con el término de “martensita” se denomind una dura fase encontrada en los aceros tras un
proceso de templado de la fase austenita, en honor al metallrgico aleman Adolf Martens. A la
transformacion de fase en estado sélido entre la austenita (bcc) y la martensita (bct) se denominé
transformacion martensitica, término que se generalizd para incluir todas aquellas
transformaciones de fase obtenidas de forma similar.

La transformacion martensitica es una transformacion de primer orden con transicion solido-
solido de naturaleza displasiva; se lleva a cabo mediante una deformacion homogénea de la red
cristalina por deformacién cortante, a través del movimiento cooperativo de los atomos en
distancias menores a las interatdmicas manteniéndose los primeros dtomos vecinos durante la
transformacion, generandose cambios en la simetria de la estructura cristalina, la cual a su vez
conduce en un cambio de volumen.

Al no haber difusién durante la transformacion se mantiene la misma compaosicion quimica y se
conserva el orden atomico de la fase madre (austenita). La interface entre la fase madre y la fase
producto (martensita) esta constituida por un plano invariante conocido como “plano de habito”.
El proceso de transformacion se genera por el movimiento del plano de habito [51].

Durante la transformacion martensitica el cizallamiento producido por la transformacién genera
una deformacién en entorno a la regién formada, considerandose termoelastica cuando la
deformacion es absorbida elasticamente por la matriz que rodea la martensita. Esta deformacion
es absorbida por la red generando una microestructura tipo variantes de martensita. Una variante
de martensita es la formacion de estructuras cristalinas equivalentes orientadas en diferentes
direcciones a partir de la estructura de alta simetria, por lo que esta formacion se considera un
dominio cristalografico donde todas las celdas unitarias tienen sus ejes orientados en la misma
direccion. En general un cristal de austenita puede generar 24 posibles variantes de martensita
[52].

La transformacidn se produce mediante un proceso de nucleacién heterogénea, debido a que ésta
se inicia preferentemente en los defectos cristalinos, dislocaciones y en la fase previamente
nucleada. Durante la transformacion existe una entalpia de transformacion.

La Figura 1.10 muestra un esquema con las funciones de energia libre de la austenita (Ga) y de la
martensita (Gwm). En principio la transformacioén martensitica deberia darse a la temperatura de

equilibrio (To=(Ms+Ay)/2) donde ambas funciones tienen el mismo valor energético.
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La fase de alta temperatura generalmente clbica, tiene una mayor simetria que la fase de baja
temperatura pero esta Ultima es mas compacta. Ademas del cambio de la simetria del cristal, la
transformacion lleva consigo una deformacion del material, la cual produce un almacenamiento
de energia eléastica de deformacién en la zona transformada, requiriéndose un enfriamiento
adicional por debajo de la temperatura To para que se pueda llevar a cabo la transformacion. Dicho
sobre-enfriamiento genera la fuerza motriz (AGwm-a) necesaria para vencer dicha barrera energética
para que inicie la transformacion martensitica a la temperatura Ms, la cual es funcion tanto de la
energia superficial como de la energia de deformacion. Por lo tanto, se presenta una histéresis
térmica durante la transformacion martensitica que es el producto de la barrera energética que se
tiene que vencer para iniciar la transformacion; por lo que la transformacion martensitica se
clasifica segun su histéresis térmica en termoelasticas y no termoelasticas. Las transformaciones
no-termoelasticas generalmente presentan histéresis muy grandes, mientras que las
transformaciones termoelasticas son aquellas que tienen una histéresis pequefia de algunos grados

0 decena de grados.
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Figura 1.10 Funciones de la energia libre de las fases austenita y martensita.

La transformacion se lleva a cabo en un intervalo finito de temperaturas, éstas son llamadas
“temperaturas de transformacion” entre las cuales coexisten ambas fases (Austenita y Martensita).
Al enfriar por debajo de To la transformacion martensitica inicia a una temperatura Illamada
Ms (martensite start) y termina a una temperatura Ms(martensite finish). Durante el
calentamiento, se produce la transformacion inversa que inicia a una temperatura
As (austenite start) y termina en Ar (austenite finish). Las temperaturas de transformacion se

muestran la Figura 1.12 en un diagrama de porcentaje de fase transformada en funcién de la

temperatura.
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Figura 1.11 Temperaturas de transformacion martensitica.

1.8 Efecto memoria de forma

Entre las caracteristicas que presentan las aleaciones tipo Heusler, se encuentra el cambio de
volumen y magnetizacion durante la transformacion de fase. Ademas, presentan el efecto memora
de forma que es interesante desde el punto de vista ingenieril.

El efecto memoria de forma es la capacidad que tiene un material para recuperar su forma después

de haber sido deformado de forma aparentemente plastica, lo cual se logra mediante un

calentamiento.

En la Figura 1.12 se muestra el esquema del efecto memoria de forma:

1 El material se enfria sin esfuerzo hasta lograr obtener la fase martensita (T<Mg) (de 1 a 2).
Por lo que se forman variantes de martensita (orientaciones cristalinas del plano de habito) en
todas direcciones para minimizar la energia (24 posibles)

2 Posteriormente se aplica un esfuerzo que genera una deformacion de dicha fase mediante el
mecanismo de maclado (deslizamiento de maclas donde se favorecen las orientadas con el
esfuerzo) pasos 2-3.

3 Al retirar el esfuerzo, pasos 3-4, el material no recupera completamente su forma inicial
debido a que mantiene la nueva distribucion de variantes, conservando una deformacion
residual.

4 Ladeformacion remanente puede eliminarse calentando el material para inducir el cambio de

fase a austenita (T>Ay), pasos 4-1.
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Figura 1.12 Esquema del efecto memoria de forma simple.

1.9 Doble efecto memoria de forma

El efecto memoria de forma doble consiste en que el material “recuerda” tanto la forma fria
(martensitica) como la forma caliente (austenita). Este efecto se logra a través de un tratamiento
termo-mecanico que se denomina con frecuencia “educacion”. El cual consiste en deformar el
material en fase martensita y manteniendo restringida dicha forma, se le da un tratamiento térmico
por encima de Ay, este depende del material en cuestion. Durante el tratamiento térmico ocurre
una relajacion de los esfuerzos residuales. Posteriormente se enfria el material por debajo de M
manteniendo restringida la forma deseada. La razén por la que se adquiere el efecto memoria de
forma doble es porgue durante el entrenamiento se producen grupos de dislocaciones que inducen
micro esfuerzos en el material que limitan la nucleacién y el crecimiento de la martensita,

causando que algunas variantes se formen preferentemente unas respecto a otras [53,54].

1.10 Efecto Memoria de Forma Magnético

Las aleaciones con memoria de forma son materiales que tienen la habilidad de recuperar una
forma predeterminada cuando se calientan por encima de cierta temperatura. Sin embargo, la
aplicacion de estos materiales se ve limitada por la rapidez de los procesos de calentamiento y
enfriamiento. Cuando la aleacion es ferromagnética, y se encuentra en la fase martensitica, el

cambio de forma puede lograrse a través la aplicacion de un campo magnético. Este efecto es
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conocido como efecto memoria de forma magnética (MSME) por sus siglas en inglés, Magnetic
Shape Memory Effect.

Esto ocurre por el reacomodo de las maclas de la martensita durante la reorientacion del campo
magnético, donde las maclas crecen unas a expensas de otras. Esta deformacion es originada al
aplicar un campo magnético, si la energia de Zeeman o0 magnetostatica es capaz de rotar la
imanacion en la direccion del campo magnético, esta energia esta dada por Ezeeman=pHoHMs. donde

H es el campo magnético, Mo es la permitividad del vacio y Ms es la magnetizacion de saturacion.

1.11 Efecto superelastico

Hasta el momento se ha hablado de la obtencion de la martensita inducida térmicamente. Sin
embargo, es posible obtener un cambio de fase aplicando un esfuerzo (oc) a una temperatura
mayor a Ar. Entre mas alta sea temperatura, mayor sera el esfuerzo necesario para inducir la
transformacion; pero esto esté limitado por el limite elastico de la fase austenita.

En la Figura 1.13 se muestra el efecto superelastico en el gréafico de esfuerzo-deformacion a una
temperatura por encima de As. Al inicio de la curva se presenta el comportamiento elastico de la
fase austenita, cuando el esfuerzo supera al esfuerzo critico oc, la deformacion cambia de
pendiente, esta disminucién del médulo es originada por el cambio de fase de austenita a
martensita. A mayor esfuerzo aplicado, se presenta otro cambio en la pendiente; ya que
desaparece la austenita y el médulo aumenta, lo cual corresponde al médulo elastico de la fase
martensita. Al retirar el esfuerzo, se genera un cambio de fase y el material regresa a su fase
inicial. Dicha recuperacion de la austenita ocurre en la grafica en una trayectoria diferente,

mostrando una histéresis en la transformacion [55,56].
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Figura 1.13 Esquema del efecto superelastico.

La transformacion martensitica termoeléstica obtenida por esfuerzo es un proceso similar al igual

que el proceso la transformacion mediante enfriamiento, con la diferencia de que en este Gltimo
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caso la formacidn de variantes de martensita es al azar. Esta combinacion permite relacionar el
esfuerzo critico y la temperatura critica como las fuerzas externas que conducen la transformacién
mediante la ecuacién de Clausius-Clapeiron [57,58].

do__pAS_ paH

dT &, - To&,

Donde p es la densidad, AS es el cambio de entropia de transformacion, &: es la deformacion lineal
de transformacion medida en la direccion del esfuerzo aplicado. Donde el esfuerzo critico para
inducir el cambio de fase presenta un comportamiento lineal con la temperatura a la cual se induce
la transformacién de austenita a martensita asistida por esfuerzo [55].

El desplazamiento de las temperaturas de transformacion por efecto de la aplicacion de un
esfuerzo externo debe ser mayor al ancho de la histéresis térmica, permitiendo inducir un cambio
de fase por esfuerzo de manera reversible. Conforme se aleje de la temperatura de transformacién,
el esfuerzo necesario para inducir el cambio de fase, es cada vez mayor. Sin embargo, se debe
considerar que la maxima carga que se le aplique al material no exceda el limite elastico de la
fase madre (fase de alta temperatura). Ya que por encima de dicho limite, el material serd
deformado plasticamente y no se podra inducir un cambio de fase [1].

Cuando se realizan las curvas de esfuerzo-deformacién entre las temperaturas Ms y As partiendo
de la fase austenita, al aplicar el esfuerzo e inducir el cambio de fase, el material no logra recuperar
toda la deformacion generada por el esfuerzo aplicado. La deformacién maxima es la suma de la
deformacion elastica del material de la fase austenita, otra contribucion relacionada con el efecto
superelastico (ese) que se recupera durante el cambio de fase y una contribucion denominada
deformacion remanente (er). Esta ultima, (er), es deformacion que no se recupera al retirar el
esfuerzo y que se relaciona con la martensita remanente, la cual se puede recuperar induciendo el
cambio de fase térmicamente, cuando el esfuerzo externo no haya superado el limite elastico de

la fase austenita.

1.12 Aleaciones base Niquel

Entre las aleaciones Heusler de base Niquel que presentan efectos caléricos se encuentran las

aleaciones de Ni-Mn-Sn, Ni-Mn-In y Ni-Fe-Ga [44].

1.13 Aleaciones tipo Ni-Mn-Z.

Los sistemas de aleaciones basados en Ni-Mn-Z, donde Z puede ser Ga, Al, Sn, In o Sh, presentan
transformacion martensitica, entre una austenita de estructura cristalina cubica y una martensita

de una estructura tetragonal. Los cambios en la estructura cristalina durante el cambio de fase,
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generan un cambio en la magnetizacion y una deformacion relacionada con el cambio de fase;
esto es originado por un acople magneto-estructural.

Asimismo, presentan transformacién martensitica inducida por campo magnético (transiciones
metamagnéticas) o por esfuerzo [53,59]. En este trabajo, los materiales que se consideraran son
aquellos basados en Z= Iny Sn.

En la Figura 1.14 se muestra la temperatura de transformacién martensitica en funcion del
parametro e/a para los sistemas Ni-Mn-Sn y Ni-Mn-In [12,60]. La relacién e/a esta dada por la
concentracion de electrones que se encuentran en la capa de valencia por formula quimica de la
aleacion. Se asume que los electrones en la capa de valencia de cada especia quimica son los
siguientes: Ni (3d® 4s?) tiene 10 electrones, Mn (3d%4s?) tiene 7 electrones, Sn (5s?5p?) tiene 4 e
In (5s%5p?) tiene 3 [61]. De tal, como ejemplo vemos que e/a para NispMnssSnio es 8.2 y
NisoMnasinss es 7.9.
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Figura 1.14 Temperaturas de transformacion en funcion de la relacion e/a para los sistemas Ni-Mn-Sn y
Ni-Mn-In [12].

En estas aleaciones la fase martensita suele presentar estructuras tetragonales o monoclinicas con
modulaciones 5M, 6M o 7M, y la estructura L10, que es una estructura no modulada. La
modulacion es producida por ligeros desplazamientos de los atomos con respecto a las posiciones
iniciales dentro de la estructura bésica y la periodicidad de la red. Dichos desplazamientos son
menores a los pardmetros de red.

En la Figura 1.15 se muestran las estructuras para el sistema Ni:MnGa de la fase austenita L2; (a)
y de la martensita tetragonal (b), la proyeccién de la estructura tetragonal vista desde la base (c),
y la estructura con modulacion 5M (d) y modulacioén 7M (e). Los circulos grises representan a los
atomos de Ni, los blancos a los &tomos de Mn y los negros a los &tomos de Ga [12].

La notacion 5M y 10M son equivalente. La primera corresponde al nimero de celdas unidad que

forman la celda cristalina en conjunto. Mientras que la notacion 10M, siendo una notacion
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equivalente a 5M, indica al nimero de planos intermedios que presenta la estructura cristalina
para que se repita el plano basal a lo largo de la direccién de propagacion de la modulacion.

El arreglo periddico puede ser lineal o en zigzag a lo largo de un eje determinado. Sin embargo
se ha observado en el sistema Ni-Mn-Sbh que no necesariamente tiene que ser en un solo eje [62].
También se puede presentar una alineacion por corte ligeramente suavizado a lo largo de un plano,
lo cual da lugar a estructuras monoclinicas (f#90) [62,63].

El tipo de modulacidon se ha observado mediante microscopia electronica de transmision [64,65].
Y la informacidn se ha complementado mediante estudios mediante difraccion de neutrones y su
posterior analisis mediante el refinamiento Rietveld [62,63,66]. Por ejemplo, en las aleaciones de
NisoMna4oSnio se han reportado las modulaciones de 5M y 6M en la fase martensita [67].
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Figura 1.15 Esquema de las estructuras de Ni2MnGa a) L21, b) tetragonal, c) 5M y e) 7M [12].

Otra técnica que permite identificar el tipo de estructura cristalina es difraccion de rayos X y su
posterior andlisis mediante el refinamiento Rietveld o Le Bail. Una opcion que se ha aceptado
entre la comunidad cientifica para obtener la modulacion es hacer un ajuste de los patrones de
difraccion mediante el método de Le Bail, el cual permite extraer las intensidades de las
reflexiones a partir de conocer la celda unidad de la estructura y los parametros de resolucion de
los instrumentos, con lo que se puede refinar la celda.

El profile matching fue desarrollado por A. Le Bail, este método determina la intensidad de las
reflexiones del patron de difraccion del polvo teniendo en cuenta el ruido de fondo y los

parametros de red. Por lo tanto, es necesario conocer la celda unidad de la estructura cristalina.
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Mientras que se ha utilizado un factor de escala constante, arbitrariamente se comienza en un
valor de las intensidades observadas (s6lo para el primero) y se refinan de forma individual, de
manera iterativa hasta obtener la intensidad integrada observada. Este método de refinamiento no
calcula la intensidad tedrica de las lineas, por lo que todos los valores de h k | permitidos por
grupo espacial son contabilizados e incluidos en el refinamiento, lo que conlleva a la aparicion de
una multitud de reflexiones. Los pardmetros de celda y la funcion que describe el perfil del
difractograma son determinantes para las intensidades obtenidas.

Mientras que si se considera el factor de estructura como se hace en el método Rietveld, este se
encuentra en funcidn del factor de dispersién atébmica que toma en cuenta como son dispersados
los rayos X por los electrones de los atomos de la red cristalina. Estos Gltimos a su vez dependeran
de la especie quimica y de la posicion que tomen dentro de la red cristalina.

En el sistema NisoMnsoxSnx un cambio en la composicion quimica genera cambios en la
modulacion de la fase martensitica; asi como de las temperaturas de transformacion. En este
sentido, se ha reportado que las temperaturas de transformacion disminuyen con el contenido de
Sn. Las estructuras cristalinas que se reportan son: L1, (5% Sn), L2; (15-25 %Sn), 10M (13
%Sn), 14M (10%Sn). Asi mismo, se encontr6 que al sustituir Mn por Sn de 5 a 15% las
temperaturas de transformacion bajan 500 K (de 700 K a 200 K), para 10% de Sn; y la histéresis
es 10 K. La estructura cristalina reportada en dicho trabajo, es una martensita modulada 14 M
[68-70].

El sistema atrajo la atencién por presentar efecto magnetocalérico inverso en la composicion
NisoMn37Snis mediante un cambio de entropia de ASn=20 JkgK* a un campo magnético de 5T
[71]. En la aleacidn NisssMnsa.9Sniss Se ha reportado que el cambio de temperatura adiabatica es
de AT,g=2.8K a 5T durante la TM a 150K en el primer ciclo, de manera reversible sélo se alcanza
AT.=0.4K [72].

Posteriormente, se ha buscado incrementar algunas de las propiedades magnéticas de la aleacién
NisoMn3z7Sni1; mediante la adicién otros elementos. En particular, el germanio que incrementa las
temperaturas de transformacion pero el cambio de entropia magnética disminuye por la cercania
de la TM con la temperatura de Curie de la fase austenita Tc* [73]. Por otra parte, la adicion de
Co genera que la temperatura de la TM disminuya (10 K/% at. Co), mientras Tc* aumenta [74].
El mismo comportamiento presenta la adicion de Cr [75].

La adicion de Fe produce una disminucion en las temperaturas de transformacion siguiendo una
relacion de (40 K/ % at. Fe), y manteniendo la temperatura de Curie casi constante. Ademas, el
Fe en pequefias cantidades permite que AM aumente con el campo magnético durante la
transformacién [76]. El cambio de entropia para 2% de adicion de Fe genera un cambio de
entropia magnético de 30 Jkg'K* a 5T durante la transformacion estructural a una temperatura
de 180K [77].
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Sin embrago, al aumentar el contenido de Fe en Ni-Mn-Sn por encima de 4% se forma la fase v,
ya que la solubilidad es del 3%Fe de acuerdo a lo reportado. Esto provoca que disminuya la
cantidad de fase L2; que presenta el efecto magnetocaldrico [78]. El obtener cintas de aleacion
mediante la técnica de melt-spinning permitiria obtener aleacion con una sola fase y mantener sus
propiedades del EMC.

Recientemente se ha reportado efecto elastocalérico en la aleacion NisMnaSnir mediante
medidas directas de cambio de temperatura adiabatico de AT.=-5.7 K, inducidas por esfuerzo de
250 MPa [44]. Estos resultados convierten a dicha aleacion en un material interesante para su
aplicacién en refrigeracion en estado solido por su versatilidad de que presenta tanto el efecto
magnetocaldrico como el mecano calérico.

Por otra parte, las aleaciones Ni-Mn-In han recibido una importante atencion por su fuerte
acoplamiento magnetocristalino, lo cual le permite tener saltos de magnetizacién y cambios en la
longitud del material durante el cambio de fase. Ademas, presenta una histéresis baja de 4K, lo
que permitiria obtener valores reversibles de EMC al vencer el ancho de la histéresis por efecto
de inducir el cambio de fase con campo magnético. Se ha reportado que el sistema con una
composicién cercana a NisoMnssInis presenta efecto magnetocalérico inverso y el cambio de
entropia magnética es AS=15 J kg'K* a 5T, el cual ha sido corroborado por métodos indirectos
y semi-directos [79].

En la aleacién de NisoMnsslnss se ha reportado un cambio de temperatura adiabatica de ATag=-2K
a un campo magnético de 1.8T durante la transformacion martensitica [29,80-82]. EI cambio de
temperatura adiabatico inducido por campo magnético de forma reversible es de ATx=-0.7K a
3T [72]. Ademas se ha reportado que presenta efecto barocaldrico gigante [83].

Como hemos visto hasta ahora, el sistema Ni-Mn-In es interesante por presentar efectos magneto
y mecano caldricos de forma reversible. Un aspecto importante en este tipo de aleaciones es el
orden quimico: cuando el material se encuentra ordenado quimicamente con estructura L2;, el
acople magneto-estructural genera interacciones ferromagnéticas debido a que las distancias
interatdbmicas entre atomos de Mn-Mn son mayores respecto que cuando la aleacién presenta
orden B2. Ya que en la estructura tipo B2, los &tomos de Mn pueden compartir posiciones con el
tercer elemento como Sn o In. Esto ultimo, genera que la interaccion magnética entre estas
especies sea anti-ferromagnética. En el sistema Ni-Mn-In se ha obtenido la temperatura a la cual
ocurre la transicion de orden quimico mediante calorimetria diferencial de barrido. Se reporta
también, que dicha temperatura depende de la composicion quimica de la aleacion. Para la
aleacion NisoMnasInss la transicion se encuentra alrededor de 960 K [50].

Una mayor magnetizacion de saturacién entre la estructura L2; es originada por una mayor
diferencia de anisotropia magneto cristalina, donde la estructura tipo B2 presenta menor

magnetizacion de saturacion debido a una baja anisotropia magneto cristalina [84].
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El estudio del efecto del orden quimico es importante desde el punto de vista de las propiedades
magnéticas, por lo que una forma de obtener este tipo de estructuras es mediante el proceso de
solidificacion rapida. Por lo que resultaria interesante estudiar el efecto de la rapidez de
enfriamiento en la solidificacion rapida sobre las propiedades magnetocaléricas en la aleacion

NisoMn35|n15.

1.14 Aleaciones Ni-Fe-Ga.

Entre las aleaciones con estructura tipo Heusler base Niquel, se encuentran las aleaciones base
Ni-Fe-Ga. En especial, la aleacién NissFeigGazy cuyas temperaturas de transformacién se
encuentran alrededor de la temperatura ambiente y que se le suele dar tratamientos térmicos de
900°C por 24 h para homogenizar y 1h a 500°C para ordenar quimicamente y obtener la fase L2;.
Las temperaturas de transformacion se pueden modificar mediante la sustitucion de Fe por Ni. El
alto contenido de Fe produce que las temperaturas de transformacion disminuyan, por lo que es
posible mediante cambios de composicion obtener la transformacion martensitica dentro de un
intervalo de interés como es el caso la refrigeracion mecano-calérica a temperatura ambiente [85].
Las estructuras cristalinas han sido estudiadas mediante difraccién de neutrones y mediante
microscopia electronica de alta resolucion (HRTEM), donde se ha podido identificar las
modulaciones 6M, cuya estructura es anéloga a la 7M [86].

Ademas, se ha observado las modulaciones 5M y L1,, en la aleacion monocristalina NissFe10Gazr
presentando un cambio de modulacién de 10M a 14M y después de 14M a L1,. Esto ultimo,
permite alcanzar deformaciones hasta un 12% a 100MPa durante la transformacion inducida por
esfuerzo a temperatura ambiente [87], lo cual lo hace atractivo para el uso como sensores 0 micro
actuadores. La transicion L2:-B2 en la aleacion NissFe1sGazr se ha reportado que ocurre a 925K
[88].

Sin embargo, se ha observado que el sistema es susceptible a la precipitacion de fase y [85]. Dicha
fase rica en contenido de Fe se obtiene en tratamientos térmicos por debajo de los 1000°C y se
forma en las fronteras de grano. La presencia de esta segunda fase, genera que el esfuerzo critico
para inducir el cambio de fase sea mayor que cuando hay una sola fase y genera que la meseta
que se forma durante el efecto superelastico tenga una pendiente mayor que aquella donde el
material no tiene segundas fases. Esto es originado porque durante la nucleacion y el crecimiento
de las nuevas placas de la fase martensita necesitan un mayor esfuerzo para inducir el cambio de
fase, debido a la distorsién local de la red. La microestructura formada por un material bifasico
permite por otro lado, aumentar la ductilidad, debido a que la fase y es una fase suave con respecto
a lamatriz y la generacion de dislocaciones y el acomodo de la plasticidad son méas pronunciados
en la interface B/y [89]. La generacion de esfuerzos residuales originada por las dislocaciones

formadas durante los ciclos de carga y descarga, produce martensita inducida por esfuerzo.
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Generando con ello que el esfuerzo critico para inducir el cambio de fase disminuya por efecto
del entrenamiento del material como se ha observado en el sistema Ni-Mn-Sn [44]. Esto ha sido
corroborado en el sistema Ni-Fe-Ga, donde el esfuerzo critico disminuye conforme se hace el
ciclado de carga y descarga [89].

El efecto elastocaldrico obtenido de forma directa mediante el cambio de temperatura adiabéatico
en la aleacion NissFeisGazy monofasica al aplicar esfuerzo uniaxial (45K GPa™t), ha mostrado un
ATag=-6K a 133MPa a compresion. Al aplicar una carga ciclica se ha obtenido un AT,=-4K
reversible y que es estable a mas de 100 ciclos en un sistema bifasico. El limite eléstico es de 1
GPa para la fase austenita, recordando que este valor no se debe de exceder cuando se induce la
transformacion martensitica por esfuerzo [89].

El efecto superelastico que presenta el sistema Ni-Fe-Ga permite obtener un buen desempefio en
el efecto elastocaldrico, tanto con una microestructura monocristalina como con una policristalina
[89,90]. Por otra parte, ciertas aleaciones en bulto de este sistema puede presentar precipitados
ricos en Fe de fasey. Por esta razon, resulta interesante sintetizar el material mediante la técnica
de solidificacion rapida para evitar segundas fases, permitiendo determinar mediante curvas de

deformacion con temperatura el cambio de entropia mediante las relaciones de Maxwell.
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Objetivo General

Estudiar las propiedades de los efectos magnetocalorico y elastocalorico al adicionar un
elemento sustitucional al sistema de estudio o al modificar el orden quimico del material

en aleaciones tipo Heusler base Ni producidas por solidificacion rapida

Objetivos Particulares

» Estudiar la influencia de la adicion Fe y el efecto del campo magnético sobre la
transformacion martensitica y el efecto magnetocaldrico en las cintas con

memoria de forma NisoMn4oSn1o elaboradas por solidificacion rapida.

» Analizar el efecto de la rapidez de enfriamiento sobre las temperaturas de
transformacion  martensitica, las propiedades magnéticas y efecto
magnetocaldrico en las cintas producidas por la solidificacion rapida en la

aleacion ferromagnética NisopMnasInss.

» Estudiar el comportamiento termo-mecénico de las cintas Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn
obtenidas por solidificacion rapida mediante el analisis de la microestructura,
estructura cristalina, comportamiento mecanico atreves de ensayos de esfuerzo-
deformacion y ensayos de deformacion en funcion de la temperatura a esfuerzo

constante. Ademas determinar el efecto elastocalérico.

» Estudiar la influencia de la adicion de cobre sobre las propiedades estructural,
magnéticas y propiedades termoelasticas de las cintas
NissxCuxCosMn3zeSni1(x=1-4 % at.). Ademas evaluar el efecto magnetocalorico y

elastocalorico en el material.
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Capitulo 2: Estudio de la influencia de la adicion de Fe y el
efecto del campo magnético sobre la transformacion
martensitica y el efecto magnetocalorico en cintas con
memoria de forma NisoMnswoSni elaboradas por

solidificacion rapida.

2.1 Introduccion y antecedentes

La aleacion NispMns;Snis presenta un cambio de entropia magnética de AS,m=20J kg K* a un
campo magnético de 5T con una baja histéresis térmica (AHnis=7K) haciendo que estas aleaciones
sean una opcion viable para su aplicacion en refrigeracién en estado sélido [22,71].

Las propiedades magnéticas de las aleaciones del sistema Ni-Mn-Sn se deben a la interaccién de
los atomos de manganeso-manganeso Y sus distancias interatébmicas. Por esta razon, la adicion de
un cuarto elemento se realiza con el fin de incrementar las distancias interatdmicas entre Mn-Mn
y con ello mejorar sus propiedades magnéticas, en especial el salto de magnetizacion durante la
transformacion martensitica. La incorporacion de un cuarto elemento como Cu, Cr, Ga, Co o Fe
en el sistema Ni-Mn-Sn modifica las temperaturas de transformacion martensitica y el incremento
de la magnetizacion durante la TM [16,75,95-97]. Se ha reportado que la sustitucién de Mn por
Fe produce que la transformacion martensita se desplace hacia bajas temperaturas siguiendo una
relacién de ATo=-21K /% at. Fe para el sistema NisoMnss-«FexSnis en bulto. Ademas, la histéresis
térmica durante la transformacién martensitica y la temperatura de Curie de la fase austenita
aumentan con el contenido de Fe. Asi mismo, se observa un aumento del cambio de entropia
magnética de ASn=20 J kg K*a ASyn=30J kg!K*a5T con laadicién de 3% de Fe. Sin embargo,
el andlisis de la microestructura muestra precipitados ricos en Mn observados en bulto [97,98]; si
el exceso de precipitados es considerablemente alto, la proporcion de material que si presenta TM
sera cada vez menor, disminuyendo con ello las propiedades del EMC del material en conjunto.
Se podria evitar los precipitados producidos por la sintesis tradicional mediante la técnica de

solidificacion rapida, permitiendo retener la fase estable alta temperatura.

Objetivo:

Estudiar la influencia de la adicién Fe y el efecto del campo magnético sobre la
transformacion martensitica, propiedades magnéticas y el efecto magnetocaldrico en las

cintas con memoria de forma NisoMnseSnio elaboradas por solidificacion rapida.
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Analizar el efecto de la adicion de Fe sobre el pardmetro de red de la fase austenita y el
volumen de la celda cristalina durante la transformacion martensitica que pueda aumentar

la distancia entre Mn-Mn modificando las propiedades magnéticas.

Hipotesis:
La adicion de Fe hasta X=8% atomico en la aleacion Niso.xMnsoSnioFex mejorara las
propiedades magnéticas y magnetocaldricas de la aleacion evitando la presencia de

segundas fases al ser sintetizadas por solidificacion rapida.

2.2 Experimentacion

Se elaboraron las aleaciones policristalinas de Niso-xFexMnseSnio (x =0, 2, 4, 6, 8 (% at) en un
horno de arco eléctrico en atmosfera de argon a partir de elementos puros (>99,9%). Se
refundieron varias veces para garantizar la homogeneidad del material. Posteriormente se
sintetizaron las cintas por la técnica de solidificacion rapida o melt-spinning a una velocidad
tangencial de rueda de 35ms™ en atmosfera de argén a una presion de la cdmara de 0.8 bar y una
presion de inyeccion de AP=0.2 bar, este proceso se discute a mayor detalle en el siguiente
apartado. El andlisis de las propiedades térmicas de las cintas se realiz6 mediante la técnica de
calorimetria diferencial de barrido (rampa de 10 Kmin™) en el equipo DSC Q200 de TA
Instruments. El analisis de la microestructura se realizé a temperatura ambiente en el equipo de
microscopia electronica de barrido SEM FEI-Helios Nanolab 600 y el andlisis elemental se obtuvo
en el microscopio Hitachi equipado con EDS-SEM (UPV-EHU).

El andlisis de la estructura cristalina y parametros de red se realizé a partir de los resultados
obtenidos en el equipo de difraccion de rayos X Bruker A8 medidos en polvo entre 277K y 465K
a un intervalo de 4K por medicion durante el calentamiento (30kV y 20 mA, Ac,=1.5418A). Las
cintas se pulverizaron a mano. El anélisis de la estructura cristalina se llev6 a cabo mediante el
método de Le Bail en el programa FullProf [66].

Las medidas de las propiedades magnéticas se realizaron en un magnetémetro de muestra vibrante
de 1.9T que trabaja de 2 hasta 670K y el magnetémetro de la plataforma Quantum Design PPMS
® Evercool-1 9T entre las temperaturas de 5 a 400 K y campos magnéticos de hasta 9T. EI campo
magnético se aplico a lo largo de las cintas para evitar el campo desmagnetizante. La temperatura
de Curie de las fases magnéticas se obtuvo a partir de las curvas de magnetizacion a campo

constante (LoH=5 mT) mediante el uso del método convencional de las tangentes [99].

2.3 Proceso de solidificacion rapida
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Para la elaboracion de las cintas se emplea un horno de induccién, el cual se compone de una
bobina conductora en cuyo interior se coloca el material dentro del crisol. Al hacer pasar una
corriente alterna por la bobina induciéndose una corriente de Focault dentro del material que
permiten fundirlo. La intensidad del campo electromagnético estara en funcion de la potencia,
frecuencia, nimero de espiras y geometria de la bobina, con lo que se puede controlar el proceso
de fundicion.

El crisol tiene en la punta una ranura por la cual el material en estado liquido puede ser inyectado
por una diferencia de presion entre la camara y el crisol, donde el material al salir del crisol, choca
con una rueda de cobre que se encuentra girando a una velocidad determinada. Durante el choque
el material experimenta un sobre enfriamiento le permite solidificar muy rapidamente. La
superficie del disco de cobre y sus imperfecciones sirven como centros de nucleacion, de tal forma
gue la cara que se encuentra en contacto con la rueda presenta un tamafio de grano muy fino, el
cual crece en la direccion perpendicular a la superficie de la rueda, generando un crecimiento
columnar dentro del material hasta llegar a la cara libre de contacto, lo cual produce una
orientacion preferencial del material.

En la Figura 2.1 se muestra el equipo de solidificacion rapida “melt spinner”, donde se observa
la bobina conductora, la rueda de cobre y el crisol elaborado a base de cuarzo y que tiene un
recubrimiento de nitruro de boro, que permite evitar la oxidacion del material por contacto las

paredes de cuarzo. Otros materiales con los que se elaboran los crisoles son la alimina Al2Os.

Crisol

Figura 2.1 Equipo de solidificacion rdapida “Melt Spinner”
Los pardmetros que se pueden controlar en el proceso son: atmosfera y la presion de la camara,

presion de inyeccion, altura del crisol con respecto a la rueda, temperatura de inyeccion y la
velocidad de la rueda. La fundicion e inyeccion del material se puede llevar a cabo mediante una

atmasfera controlada, permitiendo evitar la oxidacion.
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La temperatura de inyeccién (mayor al punto de fusion) junto con la velocidad de la rueda son
pardmetros que afectaran el sobre enfriamiento del material, la microestructura, orden quimico y
dimensiones finales de las cintas.

Un sobrecalentamiento excesivo puede generar que el material fluya antes de ser inyectado por la
diferencia de presion formandose esperas por tension superficial, donde la trayectoria del metal
no toca la rueda por efecto de la turbulencia del gas al interior de la cAmara. Esto dependera
parcialmente de la masa del material y area de la salida del crisol.

El aumento de la presion de inyeccion genera un aumento en el espesor de las cintas. Mientras
que el espesor de las cintas disminuye al aumentar la temperatura de sobrecalentamiento por
encima del punto de fusion al mantener la velocidad tangencial de la rueda constante [100].

2.4 Resultados

2.4.1 Caracterizacion de la transformacion

En la Figura 2.2 se muestran las curvas de calorimetria diferencial de barrido vs temperatura en
funcion del contenido de Fe. Las temperaturas de transformacion martensitica Ms, My, As y Ar se
muestran en la Tabla 1, corresponden al inicio y final de las reacciones exotérmicas (enfriamiento)
y endotérmicas (calentamiento), respectivamente. La transformacion martensitica se desplaza de
alta temperatura a temperatura ambiente (en promedio de 440 K a 290 K) al incrementar del O al
8 % at de la cantidad de Fe. Las temperaturas de transicion de las aleaciones de 6% y 8 % at son

interesantes para la refrigeracion a temperatura ambiente.
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Fig. 2.2 Curvas de calorimetria diferencial de barrido de las cintas Niso-xFexMn4oSnio % at.

Las temperaturas de transformacion se ajustan a un comportamiento lineal con la cantidad de Fe
adicionado, donde el valor de la pendiente de la recta es ATo=-17 K/% at. Fe (AT=Ms+A¢/2). En
comparacion, se ha reportado que la sustitucién de Mn por Fe genera un mayor el desplazamiento
de las temperaturas de transformacion, al presentar una relacion de AT,=21 K/% at. Fe en la

aleacion de NisoMnssxFexSnia [97].
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La histéresis térmica, estimada como AHnis=As-Ms (ver Tabla 1), se encuentra entre 11 Ky 14 K,
y no presenta dependencia particular con el contenido de Fe. Sin embargo, al substituir Mn por
Fe, se ha reportado que la histéresis térmica aumenta de 12 K a 27 K [97]. Este comportamiento
estd relacionado con la formacion de precipitados originados por el método de sintesis del
material.

En la Figura 2.3 se muestra el comportamiento de las temperaturas de transformacion martensitica
en funcion del pardmetro e/a disminuye con la adicién de Fe, lo cual podria generar que las

temperaturas de transformacion disminuyan, como se ha reportado en la literatura [101,102].
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Fig. 2.3 Comportamiento de las temperaturas de transformacion en funcion de la relacion e/a para las cintas Niso-
xFexMnzoSnio % at.
La entalpia de transformacion disminuye con la adicién de Fe de 16.5 Jg* a 12.9 Jg* para Fe de
0% y 8 % at, como se muestra en la Figura 2.4; Cabe sefialar que conforme las temperaturas de

transformacion disminuyen también lo hace la entalpia de transformacion.
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Fig. 2.4 Entalpia de transformacion en funcidn del contenido de Fe para las cintas Niso-xFexMna4oSnio.

2.4.2 Andlisis de la microestructura y analisis quimico elemental

En la Figura 2.5 se muestra la microestructura de las cintas sobre la superficie libre de no contacto

con la rueda de (a) Niso3Mnsg7Sngg y (b) de NisssMnsgsSngsFez» obtenidas mediante SEM
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tomadas con el detector de electrones secundarios. La microestructura presenta granos de forma
irregulares con un tamafio entre 1 a 8 um, en los que se observa las maclas caracteristicas de la
fase martensita. Ademas, se pueden observar la existencia de poros intergranulares, los cuales se
forman durante el método de sintesis y estan relacionados con la fragilidad de las cintas; estos
defectos superficiales han sido observados en Ni-Mn-In [103].

oum [

Fig. 2.5 Foto micrografias de las cintas a) Niso.sMnse.7Sng.e y b) de NisssMnsg.sSng.sFe2.2 de la superficie libre de las
cintas.

Tabla 1. Composicion quimica, concentracién electronica (e/a), temperaturas de
transformacion caracteristicas, histéresis térmica (AHhis), cambio de volumen durante la TM
(AVIV), temperatura de Curie de la fase martensita y austenita obtenidas mediante curvas de
magnetizacion con temperatura a bajo campo para las cintas Niso-xFexMnaeSnio.

Composicion ela Tws Tme Tas Tar AHns  |AH| AVIV. TM TA
” quimica K K K K K (g) % K (K
0 Niso3Mnzg7SNg.o 8.21 425 408 423 438 13 16.5 11 185 444
2 NisgsMnsgsSnggFe,, 8.18 375 358 377 386 11 14.4 1.1 176 393
4 NisgsMnagsSngoFeso 8.14 356 340 356 367 11 14.0 1.2 174 369
6 NisoMnsgseSngoFess 8.12 310 297 309 322 12 13.2 1.3 181 322
8 NigpeMnsgsSnosFes: 8.07 285 267 286 299 14 12.9 14 171 287

En la Figura 2.6 se muestra la seccion transversal de las cintas NisgsMnasgsSnggFez, obtenidas
mediante SEM con los detectores de electrones (a) secundarios y (b) retrodispersados. El material
muestra en la superficie superior un refinamiento de grano caracteristico de la cara que estuvo en
contacto con la rueda durante la solidificacion (“Chill zone”) que es en ella que comienza la
nucleacion; de ahi crece el grano de manera columnar en la direccion de solidificacion, y termina
en la superficie libre de la cinta. En la Figura 2.6 (b) se muestra que no hay una variacion en la
composicién quimica o presencia de segundas fases dentro de la aleacion, a diferencia de estudios

en bulto obtenido por fundicion en horno de arco eléctrico y posterior tratamiento térmico, donde
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se ha reportado la presencia de segundas fases [78,98]. El resto de las composiciones (no

mostradas aqui) presentan el mismo comportamiento que las cintas X=2.

Fig. 2.6 Foto micrografias de la seccion transversal de las cintas de NisssMnzosSne.sFe2 tomada mediante la
deteccion de a) electrones secundarios y b) electrones retro dispersados.

El andlisis quimico elemental se llev6 a cabo mediante espectroscopia de dispersion de energia,
los resultados se muestran en la Tabla 3, el cual se hizo sobre la cara libre de las cintas en
diferentes zonas y diferentes cintas. La composicién nominal es similar a la obtenida mediante
el analisis quimico elemental EDS y la desviacion estandar en general es de menor a 0.4 %, por
lo que se descarta alguna influencia sobre las temperaturas de transformacion martensitica

originada por una variacion entre la composicion nominal y la medida.

Tabla 2. Resultados del andlisis quimico elemental obtenido por SEM-EDS para las cintas
Niso-xMnaoSnioFex.

%Fe Ni Mn Sn Fe

0 50.3+0.3 39.7+0.3 9.94+0.1 0
48.5+0.7 39.5+0.1 9.8+0.2 2.240.2
46.6+0.2 39.6+0.3 9.7+0.1 8.1+0.1
45.2+0.2 38.6£0.2 9.9+0.1 6.3+0.1
42.6+0.2 39.6+0.3 9.7+0.1 8.1+0.1

oA DN

2.4.3 Andlisis de la estructura cristalina y parametros de red.

Las reglas de Hume-Rothery permiten conocer si habra miscibilidad entre el solvente y el soluto
evitando la presencia de segundas fases dentro del material, donde la diferencia relativa entre
radios atdbmicos metalico no debe de exceder el 15%, por encima de este porcentaje la solubilidad
estara limitada. Ademas, la estructura cristalina de los dos elementos debe ser idéntica, al igual
que la valencia y electronegatividad para lograr la maxima solubilidad [104]. En el presente

estudio, la adicion sustitucional de Ni por Fe en el sistema Ni-Mn-Sn cumple con las reglas de
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Hume-Rothery, ya que la variacion de radios entre los atomos de Ni y Fe es menor al +15%,
donde la variacion del radio atémico es del 0.08A (6.5%) y los radios atdmicos considerados son
1.24A 'y 1.32 A para el Ni y Fe, respectivamente [105].

El anélisis de la estructura cristalina a diferentes temperaturas se llevo a cabo mediante la técnica
de difraccion de rayos X y el ajuste de los pardmetros de red se realizé mediante el método de Le
Bail, el cual no considera las posiciones atdmicas. Para ayudar a discernir entre el efecto del
desplazamiento del patrén de difracciéon (debido a la preparacion de las muestras) y el de la
adicion de Fe sobre los pardmetros de red de la fase se realizaron medidas de rayos X
incorporando un material con una estructura cristalina conocida en polvo (NaCl grado reactivo).
En este primer andlisis se ajustaron entre otros parametros, el fondo (background), la forma del
perfil del patrén de difraccion, el desplazamiento del patrén de difraccion (zero) y los parametros
de red de las fases presentes.

Para el analisis de la estructura cristalina de la fase martensita fue necesario hacer una
aproximacién teniendo en cuenta Unicamente las intensidades de mayor amplitud, para determinar
la modulacién que presenta, se realizé otra aproximacién donde se consideraron las reflexiones
secundarias correspondientes a la modulacion teniendo en cuenta las intensidades mas débiles.
Para profundizar en el tema del tipo de modulacion y empleo del método de Le-Bail ver el
siguiente trabajo ya reportado en el sistema Ni-Mn-Ga [106].

Los parametros de red iniciales se tomaron a partir de los reportados en la literatura analizando
las modulaciones 5M, 6M y 7M [64,67,70,107].

En la Figura 2.6 se muestra el ajuste del patrén de difraccion de la fase martensita de
NisgsMnsgsSngsFe; vy el polvo de NaCl medidos a temperatura ambiente. El ajuste del perfil del
patron de difraccion de la fase martensita se hizo mediante una celda ortorrombica con un grupo
espacial P222 y con una modulacién 6M, con vector de modulacion a lo largo del parametro a de
las celda ortorrombica; dicha modulacion ha sido corroborada mediante estudios de TEM [67].
En el ajuste no se consideraron los esfuerzos residuales y la orientacion preferencial (textura). En
el recuadro de la Figura 2.6 se muestra un acercamiento entre 35° y 50° de 26 para poder ver de
una mejor forma el ajuste del patron de difraccion. Los resultados del ajuste de los pardmetros de
red se muestran en la Tabla 3, los resultados de bondad del ajuste son Ry=29.5, Rwp=27.7, Re=17.8
y x>=2.4. La calidad del resultado del ajuste valores R, es el factor del perfil, Rup €s el factor del
perfil ponderado esperado y refleja la evolucion del refinamiento, Re es el valor ponderado
esperado e indica la calidad de los datos experimentales, mientras que ¥ es la bondad del ajuste
que se obtiene como la relacion (Rwp/Re)?; a groso modo, entre mas bajos sean estos valores mejor

sera el ajuste.
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Fig. 2.7 Patrdn de difraccion de las cintas de NisssMnsesSnasFez2 y NaCl polvo (indicados con * en la grafica) a
temperatura ambiente.

En la Figura 2.8 se grafican los patrones de difraccion para las cintas de NisgsMnsgsSnegFe; a
diferentes temperaturas durante el calentamiento. El patron de difraccion de la fase estable a
temperaturas por debajo de 377K corresponde a la fase martensita y cuya reflexion principal se
encuentra a 43° (20). Entre las temperaturas 377-385K crece la intensidad de la reflexion principal
de la fase austenita a 42.2° (20) mientras las intensidades de la difraccién de la fase martensita
disminuyen por efecto del cambio de fase. Para temperaturas superiores a 389K se observa una
sola reflexién que pertenece a la fase austenita. EI comportamiento es el mismo para el resto de
las cintas. Las temperaturas donde ocurre el cambio de fase son similares a las obtenidas mediante

calorimetria diferencial de barrido.
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Fig. 2.8 Patrones de difraccion de las cintas de NisssMnsgsSnesFez a diferentes temperaturas durante la TM.
Para analizar los patrones de termo difraccion y estudiar la evolucion de los parametros de red en
funcion de la temperatura y el contenido de Fe se emple6 el método secuencial de ajuste incluido
en la suite FullProf, considerando como valores iniciales los parametros de red obtenidos en los
difractogramas con NaCl. En este caso se ajustan inicialmente los parametros que no dependen
de la muestra, como el desplazamiento del difractograma y los parametros de forma del perfil del

patrén de difraccion entre otros. Finalmente para el ajuste secuencial en funcién de la temperatura
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antes y después de la TM, se consideran Unicamente los parametros de fondo ajustados a un
polinomio de orden 6 y los pardmetros de celda. Los ajustes durante la TM se realizaron por
separado, sin el modo secuencial. Los resultados del pardmetro de celda obtenidos de los
difractogramas con y sin sal se observan en la Tabla 3; se puede observar que los valores de los
parametros de red son similares en el caso del ajuste con y sin sal. No se compara el contenido de
X=8% porque a temperatura ambiente hay una coexistencia de fases de austenita y martensita, lo
que disminuye la intensidad de las reflexiones de la fase martensita que corresponden a la

modulacion.

Tabla 3. Parametros de red de la fase martensita medidos a temperatura ambiente obtenidos a partir de

ajustes con NaCl y sin NaCl a partir del método secuencial.

% | Ajuste con NaCl | Ajuste sin NaCl
at (A) (A)

Fe a b c a b c
0 6.22 592 560|6.21 5.93 559
2 6.21 596 5.66|6.22 596 5.61
4 621 596 5.66|6.22 596 5.63
6 630 592 567|624 597 5.66
8 --—- -—— - 1624 596 5.69

En la Figura 2.9 se observa el ajuste de los patrones de difraccién para las cintas de
NisssMn395Sng sFe; para la fase austenita y martensita medidas a 397 Ky 277 K, respectivamente.
La estructura cristalina de la fase austenita en la aleacién masiva presenta una estructura L2; en
funcidn del tratamiento térmico, por lo tanto es la esperada. Sin embargo, el analisis del patrén a
de difraccion a 397K corresponde a una fase austenita con estructura tipo B2. Esto es
consecuencia del sobre enfriamiento producido durante el método de sintesis. Los resultados del
ajuste de los pardmetros de red para la fase martensita con estructura ortorrdmbica son
a=37.299+0.003A, b=5.937+0.0005A, ¢=5.610+0.0004A y los resultados de bondad del ajuste
son Rp=17.9, Rwp=19.8, Re=19 y %*=1.08. Los resultados del ajuste de los parametros de red para
la fase austenita con estructura cibica B2 son a=2.984 +0.0002A, y los resultados de bondad del
ajuste son Rp=34.7, Rwp=20.7, Re=14.3 y >=2.01,
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Fig. 2.9 Patrones de difraccion de las cintas de NisssMnsgsSnesFez a 397K (austenita) y 277K (martensita).

En la Figura 2.10 se muestran los parametros de red de la fase martensita (am, b, cm) y de la fase
austenita (aa) en funcion de la temperatura para los diferentes contenidos de Fe durante el
calentamiento. Los pardmetros de red aa, y cv aumentan con el contenido de Fe, mientras que los
parametros de red am y bm no presentan un cambio significativo al aumentar el contenido de Fe

(ndtese el cambio de escala). El error de los parametros de red es inferior a s=0.5x102 A.
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Fig. 2.10 Parametros de celda de la fase austenita (aa) y martensita (am, bmy cm) de las cintas de NisoxMnaoSnioFex %
at.

En la Figura 2.11 se muestra el volumen de la fase martensita y de la fase austenita en funcion de
la temperatura para los diferentes incrementos de contenido de Fe. A efectos de comparaciéon se

consider6 el volumen de la celda base de la fase martensita como Vu=aw/6* by* cw y el volumen
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de la fase austenita como Va= (ax* 2)™. Se pueden apreciar las temperaturas a las cuales se
produce el cambio de fase de martensita a austenita para cada concentracion de hierro. El
comportamiento lineal del volumen de la fase martensita y de la fase austenita corresponde a la
expansion térmica del material. El coeficiente de expansion térmica se evalla mediante la
siguiente expresion
L = L0|:1+aL(Tf _To)J

donde oo es el coeficiente de expansion térmica, Ls y Lo son la longitud final e inicial,
respectivamente. Tr y To son la temperatura final e inicial, respectivamente. Considerando la
longitud como los parametros de red de la fase austenita, el coeficiente de expansion térmica para
Fe=8% atomico es o (B2)=1.6 x 10° K™, el cual es similar a lo reportado en NisoMnzsSni4 es de
o (L21)=1.3 x 10° K1 [108].

Durante el cambio de fase, existe un cambio de volumen del material que genera gue las distancias
interatdmicas entre Mn-Mn cambien, generando variaciones en la interaccion de intercambio, y

en consecuencia las propiedades magnéticas como se discutira mas adelante.
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Fig. 2.11 Volumen de la celda cristalina de la fase austenita y martensita en funcion de la temperatura para los
diferentes contenidos de Fe durante el calentamiento.

2.4.4 Propiedades magnéticas

En la Figura 2.12 se muestran las curvas de magnetizacion en funcion de la temperaturas medidas
bajo el protocolo ZFC-FC-FH [109] a peAH=5mT para los diferentes contenidos de Fe entre las
temperaturas de 5 y 400 K. Para describir el comportamiento magnético de las aleaciones se
considerando la aleacion con x=8% de Fe para su explicacion:

I.  Inicialmente el material se enfria desde el estado térmicamente desmagnetizado en ausencia

de campo magnético hasta 5 K (ZFC).
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Posteriormente se aplica un campo magnético de poAH=5mT y se hace el barrido de
temperatura hasta 400K; durante el calentamiento la magnetizacion aumenta al acercarse a la
temperatura de bloqueo (Tg) debido a que la interaccién ferromagnética y antiferromagnética
(FM-AFM) se debilita; al continuar calentando por encima de estd temperatura, hay una
disminucién de la magnetizacion generada por la transicion magnética de la fase martensita.
Al continuar calentando, nuevamente hay un aumento en la magnetizacion relacionado con
la TM, la cual se ve interrumpida por la transicion magnética de la fase austenita (Ver
recuadro en la Fig.2.12 para cada aleacion.

Posteriormente al enfriar en la presencia del campo magnético aplicado (FC), hay un aumento
en la magnetizacion relacionado con la transicion magnética de la fase austenita, el cual se ve
interrumpido por la transicion de austenita ferromagnética a martensita magnéticamente
débil. Al continuar enfriando por debajo de la TM, hay un aumento en la magnetizacion
relacionado con la transicién magnética de la fase martensita. Al acercarse a la Tg se observa

que el camino de las curvas ZFC y FC no es el mismo.

El cambio de magnetizacion entre las curvas ZFC-FC a 5K observado principalmente en las
cintas con contenido X=8 % at Fe, se debe a la interaccion magnética FM-AFM [110], mejor
conocida como Exchange Bias, la cual se discute en el apartado que tiene el mismo nombre. En
general, el aumento entre la separacion de ZFC y FC sugiere que la interaccion ferromagnética se
esta favoreciendo al aumentar el contenido de Fe.

Para realizar las medidas magnetizacion en funcién de la temperatura para las cintas de x=0 dado
gue el cambio de fase es martensita paramagnética a austenita paramagnética la medicion se

realizé aplicando un campo magnético de poAH=0.5T.
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Fig. 2.12 Curvas de magnetizacion ZFC-FH-FC medidas a poAH=5mT para las cintas de Niso-xMnaoSnioFex % at,
con excepcion x=0 donde el campo magnético fue po4H=0.5T solo durante la TM. Los recuadros del lado izquierdo
muestran el comportamiento de la magnetizacion durante la TM, donde TcM y Tg representan la temperatura de
Curie de la fase martensita y la temperatura de bloqueo, respectivamente.

En la Figura 2.13 se observa el comportamiento de la magnetizacion durante la TM para diferentes
valores de campo magnético medido entre 200 K y 400 K durante el enfriamiento; las lineas
punteadas son guias visuales para sefialar la cinta a la que corresponde cada maximo. El cambio
de la magnetizacién aumenta con el contenido de Fe, por ejemplo, para un campo aplicado de 5T
durante la TM se pasa de 10 Am?kg™ a 40 Am?kg™ para x=2 y x=8 % at. Fe, respectivamente. Se
puede ver que la trayectoria que sigue la magnetizacion para x=8 medida a 5T al pasar de austenita
paramagnética a austenita ferromagnética es similar a los demés contenidos de Fe. La disminucion
de la temperatura de transformacidon propicia que la energia térmica que mantiene en desorden los
momentos magnéticos del material disminuya generando que estos se alineen mas fuertemente en

la direccién del campo magnético externo aumentando con ello la magnetizacion.
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Fig. 2.13 Curvas de magnetizacion Vs temperatura para las cintas de NisoxFexMnaoSnio medidas durante el
enfriamiento para diferentes valores de campo magnético aplicado. Las lineas punteadas son guias visuales para
sefialar la cinta a la que corresponde cada maximo.

2.5 Discusién

En la Figura 2.14 se muestra el diagrama de fases magnético para los diferentes contenidos de Fe,
el cual se obtuvo a partir de las curvas de magnetizacion a bajo campo. En el diagrama se observa
que la temperatura de transformacion estructural se encuentra muy cercana a la transicion
magnética, y que ambas temperaturas disminuyen al aumentar el contenido de Fe mientras que la

temperatura de Curie de la fase martensita se mantiene casi constante con el incremento de Fe.

Austenita

500

Temperatura (K)
N w P
8 8 8

RN
o
o

4
% at. Fe

Fig. 2.14 Diagrama de fases magnético en funcion del contenido de Fe obtenido a 5mT. PM, FM, TcA, TcMy To
corresponde al estado PM (paramagnético) y FM (Ferromagnético), a la temperatura de Curie de la fase austenita
(Tch), martensita (TcM) y temperaturas de TM (To), respectivamente.

Se ha reportado en las aleaciones Heusler base Ni-Mn-X (In, Ga, Sh, Al y Sn) que un incremento
en la presion hidrostatica genera un aumento en la temperatura de Curie de la fase austenita
[73,111], lo cual implica que una reduccion del volumen de la fase austenita, conlleva una
modificacion de la temperatura Tc”. Con base en lo anterior, el aumento del volumen de la fase

austenita ocasionado a la adicién de Fe al sistema Ni-Mn-Sn explicaria en parte porque la Tc de
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la fase austenita disminuye. Esto sugiere que la sustitucidn de Ni por Fe reduce las interacciones
de intercambio de espin dependientes del volumen entre &omos de Mn en la austenita.

Por otra parte, estudios realizados mediante espectroscopia Massbauer en el sistema Ni-Mn-Sn-
Fe [98], muestran que el Mn 'y el Ni son desplazados por &tomos de Fe indistintamente dentro de
la estructura cristalina L2, los cuales presentan dos configuraciones que permiten momentos
magnéticos de 0.8 pg y 1.4 pg dentro de una estructura ortorrombica de la fase martensita cuando
el Mn es sustituido por Fe, mientras que la sustitucion de Ni por Fe genera momentos magnéticos
més pequefios (0.1 ps). Ademas, cuando existe una ocupacion de Fe en sitios de Sn que
originalmente eran ocupados por el exceso de dtomos de Mn se genera un incremento de la
histéresis térmica. Para el caso del trabajo aqui presentado donde se sustituye Ni por Fe durante
el método de sintesis, permite pensar que el aumento de la magnetizacion con el contenido de Fe
y del campo magnético (ver Fig. 2.13) es generado por la ocupacion de d&tomos de Fe en los sitios
de Mn, lo cual favorece la interaccion ferromagnética durante la TM. Ademas se descarta la
ocupacion de los &tomos de Fe en sitios de Sn, ya que la histéresis térmica (AHhis)) durante la TM
se mantiene constante.

En la Figura 2.15 se observa el comportamiento de las temperaturas de transformacion en funcién
del campo magnético (ATo/AH); el campo magnético externo produce una ligera disminucion de
las temperaturas de transformacion para los diferentes contenidos de Fe al pasar de
ATo/AH=-0.06 KT a -0.95 KT"! para x=2 y x=8. Cuando el desplazamiento de las temperaturas
de transformacién con el campo magnético es mayor que la histéresis térmica permite inducir el
cambio de fase de forma reversible al aplicar un campo magnético externo, y por lo tanto obtener

un efecto magnetocaldrico reversible (EMC) [9,79].
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Fig. 2.15 Influencia del campo magnético sobre las temperaturas de transformacion para las cintas con diferente
contenido de Fe.

El aumento en la magnetizacion y el desplazamiento de las temperaturas de transformacion con

el campo magnético, como se muestra en la Figura 2.13, resultan Gtiles cuando se habla de EMC.
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A partir de las curvas de magnetizacion en funcidn de la temperatura a campo magnético constante
se estimd el cambio de entropia magnética para diferentes contenidos de Fe determinado mediante
la correspondiente relacion de Maxwell [9]. En la Figura 2.16 se muestra que el cambio de
entropia magnética durante la TM para los diferentes contenidos de Fe durante el enfriamiento.
Al ir enfriando hay un cambio de entropia magnética negativo (EMC convencional) relacionado
con la transicién magnética de la fase austenita, la cual aumenta con la adicion de Fe y el campo
magnético siendo mas notorio para la x=8; al enfriar por debajo de 284K el cambio de entropia
magnética toma valores positivos relacionados con la TM, mostrando un EMC inverso; la cual
presenta valores mayores al incrementar el contenido de Fe, el intervalo de temperatura del ASy
aumenta por el desplazamiento de las temperaturas de equilibrio con el campo magnético.

Los valores maximos de ASu para la transicion de magnética y estructural aumentan con el
contenido de Fe. EI EMC convencional (ASu<0) asociado a la transicion magnética de la fase
austenita alcanza un valor maximo de ASw=-2.5 Jkg*K™ para x=8 en un campo aplicado de
HoAH=5T; mientras que el asociado a la transformacion estructural (TM) aumenta de 2.0 Jkgt K™
a 11.0 J kg'K? para x=2 y x=8 % at Fe respectivamente, para los mismo valor de campo

magnético.
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Fig. 2.16 Cambio de entropia magnética a diferentes valores de campo magnético para las cintas Niso-xFexMna4oSnio
x=2,4,6,8)

A manera de resumen en la Figura 2.17 se muestra el cambio de entropia magnética méxima
obtenido a diferentes campos magnéticos para las cintas. EI ASy™* aumenta para los diferentes

campos magnéticos aplicados y con el contenido de Fe.
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Fig. 2.17 Cambio de entropia magnética maxima a diferentes valores de campo magnético para las cintas
NisoxFexMnaoSnio (X = 2, 4, 6, 8)

Otro valor relacionado con el EMC es la capacidad de refrigeracion. En la Figura 2.18 se muestra
la RC para los diferentes contenidos de Fe y campo magnético, estimada a partir del area bajo la
curva de ASw entre las temperaturas medidas al ancho maximo a la altura media de la curva
(método RC2 de la introduccion). Los valores RC relacionado a la TM para x=2 y x=4 son
cercanos entre si a RC=12 Jkg? a 5T, mientras que aumenta la RC considerablemente para x=6
y x=8 (45Jkg* y 82 Jkg! a 5T, respectivamente).

En el recuadro de la Figura 2.18 se muestra el aumento de la RC obtenido durante la transicién
magnética de la fase austenita al pasar de 31 Jkg?* a 67 Jkg* a 5T para X=6% y 8% at de Fe,
respectivamente. La capacidad de refrigeracion para X=8 en la transicién de estructural y
magnética aumentan el doble con respecto a X=6. La RC para x=2 y x=4 no se presentan porque
los valores se consideran despreciables.

El ASu y la RC relacionados a la TM presentan valores mayores con respecto a la transicion

magnética de la fase austenita para los mismos valores de campo.
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Fig. 2.18 Capacidad de refrigeracion (RC) a diferentes a diferentes valores de campo magnético, calculado durante
la TM (EMC inverso), en el recuadro se muestra la RC durante la transformacién magnética (EMC convencional)
para las cintas Niso-xFexMna4oSnio (X = 2, 4, 6, 8)
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En la Figura 2.19 se grafica el cambio de entropia total (AS:wt) medido térmicamente a partir de
las curvas de DSC y el incremento del cambio de volumen de la celda [AV/IVo=Va-Vu/V ]
durante la transformacion martensitica. Este Gltimo se obtuvo mediante la extrapolacion del
cambio de volumen de la celda tomando el punto medio de la transformacion Ta (Ta=As+A¢/2).
Los valores de AV/V, determinados quedan resumidos en la Tabla 1 y a partir de los mismos se
observa que al incrementar el contenido de Fe existe un ligero aumento en el cambio de volumen
especifico de la red cristalina durante la TM, pasando de un valor de 1.1% para x=0 a un 1.4%
para x=8. Dichos cambios de volumen durante la TM son similares a los obtenidos en la
sustitucion de Mn por Fe [76].
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Fig. 2.19 Influencia del contenido de Fe sobre el cambio de entropia medido térmicamente y el cambio de volumen
durante la transformacion martensitica.

El ASiw aumenta con el contenido de Fe de 38.2 a 44.4 Jkg*K™ para x=0 y x=8 % at. Fe,
respectivamente. Este aumento se puede explicar si se considera que el ASi relacionadaala TM
tiene contribucion magnética y una contribucion vibracional, donde la contribucién magnética
aumenta con el contenido de Fe generando que el ASiw también lo haga. EI maximo cambio de
entropia magnética que se puede obtener al aplicar un campo magnético sera el valor del ASiotal.
El incremento de contribucién magnética podria relacionarse con el aumento de estructura
cristalina y el AV/V, al sustituir Ni por Fe, produciendo que la distancia entre &tomos de Mn-Mn
se modifique, generando que el acople AFM disminuya, por lo que el AM durante la TM sea
mayor y en consecuencia también lo haga el ASw.

Recientemente, se ha correlacionado ASwa Yy el parametro generalizado Tc*-To de manera tanto
empirica como teéricamente, donde Tc” es la temperatura de Curie de la fase austenitay To es la
temperatura de equilibrio de la TM. Los materiales con valores de Tc”-To positivos cercanos a
cero presentan altos valores del cambio de entropia térmica durante la TM, el ASi decae de

forma exponencial cuando los valores de Tc”-To son cada vez mas grandes debido ya que la
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contribucion magnética es cada vez menor. Ademas, la relacion TcA-To se puede modificar por

cambios en la composicion, grado de orden quimico o por el campo magnético [112,113].

En la Figura 2.20 se observa el cambio de entropia total medido térmicamente (DSC) frente

TcA-To para las cintas y otras aleaciones tipo Heusler base Ni-Mn reportadas en la literatura

[112,113]. Los datos son ajustados a una curva exponencial, destacando que el cambio de entropia

total durante la transformacion aumenta con el contenido de Fe al sustituir el Ni en el sistema

NisoMnaoSnio, a diferencia a lo ocurrido cuando el Fe sustituye al Mn [97]. El aumento de ASital

con el contenido de Fe muestra que existe una contribucion del cambio de entropia magnética.
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Fig. 2.20 Cambio de entropia total durante la TM en funcién del parametro de orden generalizado (Tc”-To). La linea

punteada es guia visual del ajuste exponencial [112,113].
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2.6 Conclusiones

1)

2)

3)

4)
5)

6)

7)

8)

La adicion de Fe en al sistema Ni-Mn-Sn genera una disminucién de las temperaturas de
la TM (ATo=-17K/% at. Fe), mientras que la histéresis térmica se mantiene constante (11
Ky 14 K).

La fase martensita presenta una estructura ortorrémbica con una modulacién 6M y la fase
austenita es de tipo cubica (B2).

El aumento del contenido de Fe incrementa el volumen especifico de la estructura
cristalina durante la transformacién martensitica (AV/V) de 1.1 a 1.4% para x=0 a Xx=8%
at. Fe

El cambio de entropia total aumenta con el contenido de Fe.

El campo magnético y la adicion de Fe genera un incremento de la magnetizacion durante
la TM, mientras que las temperaturas de TM en funcién del campo magnético disminuyen
ligeramente.

La transicion magnética y la TM se encuentran cercanas una de otra para las diferentes
adiciones de Fe, por lo cual se presenta un EMC convencional e inverso.

El maximo valor de ASu que se encontré es 6.9 Jkg* K y 11.0 Jkg'K™* para x=2 y X=8
% at Fe a oAH=5T.

La capacidad de refrigeracion para X=8 en la transicion de estructural y magnética

aumentan el doble con respecto a X=6.

2.7 Perspectivas

Realizar tratamientos térmicos a las cintas con el fin de evaluar el efecto sobre las temperaturas

de equilibrio y sus propiedades magnéticas. Realizar medidas de cambio de temperatura

adiabatica.
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Capitulo 3: Influencia de la rapidez de enfriamiento sobre
la transformacion martensitica y efecto magnetocalorico en

las cintas de NisopMnsslInis

3.1 Introduccidn y antecedentes

Uno de los métodos utilizados para evitar la formacion de segundas fases es la solidificacion
rapida. Se ha reportado que la solidificacion rapida permite modificar las propiedades de los
materiales cambiar el orden quimico del material, por lo que la interaccién magnética entre Mn-
Mn cambia [100]. Ademas, la velocidad de la rueda genera un refinamiento en el tamafio de grano
modificando las temperaturas de transformacion como se ha reportado en aleaciones de Ni-Mn-Sn
[119].

Entre las aleaciones tipo Heusler que han llamado la atencién de una parte de la comunidad
cientifica se encuentra el sistema Ni-Mn-In, ya que presenta un ancho de histéresis térmica baja
durante la transformacién martensitica (4K), la TM se puede inducir por campo magnético y las
temperaturas de equilibrio pueden modificarse al cambiar la composicion quimica
[79,50,120,121].

Aun no se ha reportado en la literatura el efecto tiene que la rapidez de enfriamiento en el proceso
de solidificacion rapida en el sistema de Ni-Mn-In, sobre el orden quimico del material y sus

propiedades magnéticas [115,119,122].

Objetivo:
Analizar el efecto de la rapidez de enfriamiento en las temperaturas de transformacion
martensitica, las propiedades magnéticas y mecanicas, estudiar el EMC en la aleacién
ferromagnética con memoria de forma NisoMnssInis producidas por la solidificacion
rapida.

Hipotesis:
La rapidez de enfriamiento modificara el orden quimico del material y por consecuente
el EMC al sintetizarse la aleacion NisoMnssInis a diferentes velocidades de rueda (10, 20,
30,40y 50 ms?)

3.2 Parte experimental
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Las aleaciones de NisoMnsslnis (% at) se elaboraron utilizando elementos puros (>99.9%) y
fundiéndolos en horno de arco eléctrico en atmdsfera de argon. Las aleaciones se refundieron
varias veces para garantizar la homogeneidad del material. Posteriormente se sintetizaron las
cintas mediante la técnica de melt-spinning a diferentes velocidades tangenciales de rueda (10,
20, 30, 40 y 50 m st) en atmoésfera de argén a una presion de la camara de 0.8 bar y se inyectaron
a una sobre presion de inyeccion de AP=0.2 bar. La nomenclatura utilizada para hombrar las
aleaciones es una letra (v) seguida del valor de la velocidad (ejemplo v10 fue elaborada a una
velocidad de 10ms™1). Una vez obtenidas las cintas, la caracterizo la transformacion martensitica
se realizd mediante calorimetria diferencial de barrido (rampa de 5°C min) en el equipo DSC
Q200 de TA Instruments. El analisis de la microestructura se realizé entre 223K y 323K en el
SEM Hitachi equipado con detector de energia dispersiva de rayos X (EDS-SEM), donde se llevd
a cabo el analisis quimico elemental. Para determinar si habia la presencia segundas fases se
utiliz6 un detector de electrones retro dispersados SEM FEI-Quanta 200.

El refinamiento de la estructura cristalina se realizd a partir de los resultados obtenidos en el
equipo de difraccion de rayos X Bruker A8 en muestras en polvo a una temperatura de 333K
(30kV y 20 mA, Ac,=1.5418A) con la finalidad de obtener todas las orientaciones de los cristales
y poder determinar el porcentaje de la fase ordenada L2; dentro del material, empleando el método
de Rietveld en el programa FullProf [66]. Las cintas se pulverizaron a mano.

La caracterizacion mecéanica se desarroll6 en el equipo de analisis dinamico mecanico DMA Q800
TA Instrument, empleando el modo estético se realizaron las mediciones de deformacion con
temperatura a esfuerzo constante en tension, la rampa de calentamiento y enfriamiento fue de
5 Kmin™.

La caracterizacién magnética a partir de curvas M-T a bajo y alto campo se describe en el capitulo
2. Ademas, en este apartado se realizaron medidas directas de EMC empleando un dispositivo
provisto por la UPV a un campo magnético de 1.94T sobre un conjunto de varias cintas [82]. Asi
mismao, se hicieron medidas de ciclos de histéresis magnética entre 5 Ky 80 K, las aleaciones se
enfriaron en la presencia de campo magnético 2T desde 120K para analizar las interacciones FM-

AFM en el material, mejor conocido como Exchange bias.

3.3 Resultados

3.3.1 Caracterizacion de la transformacion martensitica

En la Figura 3.1 se muestran las curvas de DSC obtenidas de las aleaciones obtenidas a diferentes
velocidades de rueda durante la transformacion martensitica (TM). La cual es caracterizada por
una reaccion exotérmica y endotérmica durante la transformacion de A-M y M-A,
respectivamente. Las temperaturas de transformacién se desplazan a bajas temperaturas al

aumentar la velocidad de la rueda, lo cual se puede observar mas claramente durante el ciclo de
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calentamiento (reaccién endotérmica).
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Figura 3.1 Curvas de Calorimetria diferencial de barrido para las diferentes condiciones de sintesis en las cintas

NisoMnzslnis % at.

La Figura 3.2 (a) muestra el comportamiento de las temperaturas caracteristicas de la TM (As, Ay,
Msy Mg). En la Fig. 3.2 (b) se muestra la entropia y la entalpia de transformacion obtenida a partir
de las curvas de calorimetria, esto mediante la integracion del area bajo de curva de flujo de calor
con respecto a la temperatura [70]. Los valores de las temperaturas de transformacion se muestran
en la Tabla 3.1. Como es de esperarse, al modificarse las temperaturas de transformacién, también
se modifican las energias de transformacion. Es decir, al aumentar disminuir la temperatura de
equilibro, también disminuyen las energia de transformacion [68].

Por otro lado, la histéresis térmica durante la TM (AHhist = A-Ms) aumenta de 11 K a 14 K para

v10 y v50 respectivamente. Lo anterior esta relacionado con el tipo de estructura cristalina que
presenta la fase austenita, lo cual se discutira mas adelante.
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Figura 3.2 Temperaturas de transformacion y b) entalpia (4H) y entropia (A4S) de transformacion de las cintas

NisoMnssInis (% at.) para diferentes velocidades tangenciales de la rueda.

Tabla 3.1 Temperaturas de transformacion, histéresis térmica (AHhist) entalpia (AH) y entropia
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(AS), Temperatura Curie de la fase martensita y austenita medida a 5mT, espesor (e) tamafio de
grano (TG) para las diferentes velocidades de rueda (v).

\ Ms  Mr  As Ar To  AHng  TcM  TcA  |AH| |AS| e TG
mst K K K K K K K K Jg*  Jkglk?t um um
10 293 280 297 304 299 11 199 309 8.2 27.7 4848 7.3
20 289 273 290 300 @295 11 197 306 7.6 26.2 23+3 55

30 282 271 287 295 289 13 180 295 74 258 13+0.3 29
40 279 266 285 294 287 15 177 295 6.9 240 13£1.0 2.2
50 278 264 282 292 285 14 178 293 6.5 23.0 12+1.7 0.9

3.3.2 Microestructura

En la Figura 3.3 se presenta la microestructura de las cintas obtenidas a tres velocidades: v10 (a),
v30 (b) y v50 (c). Estas muestran que la rapidez de la ruedan esta asociada con un refinamiento
del tamafio de grano, como se ha reportado en los sistemas Ni-Mn-Sn y Ni-Mn-In-Co [115,119].
En la Tabla 3.1 se muestran los valores del tamafio de grano promedio, se apreciar que disminuye
de 7.3 uma 0.9 um para las cintas v10 y v50, respectivamente. El refinamiento en funcién de la
velocidad tiene una relacion de -0.16 pm/ms™.

En imagenes tomadas con el detector de electrones retrodispersados se observa que en la

microestructura no hay presencia de precipitados o de segundas fases.

Figura 3.3 Microestructura de las cintas v10 (a), v30 (b) y v50.
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Las temperaturas de TM se resumen como To=(Ms+As)/2, el comportamiento entre la To y la
velocidad de la rueda se ajust6 a una linea recta con pendiente es To/v=-0.4 K/ms™*, dicho valor
es ligeramente mayor al mostrado en el sistema de Ni-Mn-In-Si (To/v=-0.2 K/ms?) [123].

En la Figura 3.4 se observa que el que tamafio de grano y las temperaturas de transformacién (To)

disminuyen con el aumento de la rapidez de enfriamiento, dicho comportamiento se ha ajustado

linealmente y el valor de la pendiente es -2.3 Kum™.
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Figura 3.4 Temperaturas de transformacion martensitica y tamafio de grano a las diferentes velocidades de sintesis.

En la Figura 3.5 se muestra la microestructura a una temperatura de 223K de las cintas v10, las
iméagenes fueron tomadas de la superficie de contacto con la rueda. En estas imagenes se observa
que la microestructura es tipo “telarafia”, compuesta por granos pequefios rodeados de granos
alargados. Las lineas en el interior de los granos son caracteristicas de la microestructura de
maclas de la martensita. Las maclas aparentan atravesar las fronteras de grano de los granos
alargados debido al pequefio &ngulo entre los limites de grano con baja energia, ha sido observado
en cintas de Ni-Mn-In-Co [65].

Fig. 3.5 Microestructura de la superficie de las cintas v10 a 223 K para NisoMnsslInis
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En la Figura 3.6 se muestra el espesor de las cintas obtenidas para diferentes condiciones de
sintesis. La medicion de la seccion transversal se realizd6 mediante microscopia Optica y en el
recuadro de la Figura 3.6 (a) se muestra la imagen correspondiente a la cinta v30. El espesor de
las cintas presenta una dependencia exponencial decreciente con la rapidez de enfriamiento.
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Fig. 3.6 Espesor de las cintas de NisoMnssInis producidas a diferentes velocidades de sintesis. En el recuadro se

muestra la seccion transversal de la cinta v30.
Se ha correlacionado el espesor y la velocidad lineal de la rueda mediante la expresion: docv™y
dT/dteed™, donde d representa el espesor de las cintas, v es la velocidad de la rueda, m el factor
de dependencia entre ambas que debe estar entre 2 y 4. En el caso de las cintas Fe-B y dT/dt el
grado de sobre enfriamiento (cooling rate) [124]. Esta expresion en el sistema de Ni-Mn-In-Si
muestra que el grado de sobre enfriamiento aumenta hasta dos 6rdenes de magnitud cuando la
velocidad de la rueda cambia de 12 a 32 ms™, con migual a 3 [123]. Estos resultados son similares
en el presente estudio, por lo que se puede deducir (cualitativamente) que la velocidad de la rueda

genera un sobre enfriamiento mayor cuanto mas rapido se mueva la rueda

3.3.3 Ensayos de deformacion-temperatura a esfuerzo constante

Con el fin de evaluar el efecto de la rapidez de enfriamiento sobre las propiedades mecanicas, se
hicieron medidas de deformacion con temperatura a esfuerzos constantes en tension con la
finalidad de evaluar si existen esfuerzos internos producidos por el enfriamiento rapido. En la
Figura 3.7 se muestran las curvas de deformacion con temperatura (e-T)s para v20 y v30 a
esfuerzo constante hasta 30MPa. Debido a la presencia de defectos superficiales y la fragilidad
del material no es posible evaluar dichas curvas a esfuerzos mayores.

La deformacion durante la TM a esfuerzo constante esperado es un aumento originado por la
orientacion y crecimiento de las variantes de martensita en la direccion del esfuerzo como se
observa a esfuerzos por encima de los 25 MPa.

Por debajo de 15MPa se presenta un comportamiento anomalo de la deformacion durante la TM,

es originado por esfuerzos residuales generados por el método de sintesis y por una orientacion
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cristalina preferencial; durante la transformacién directa (A-M) el material se expande en la
direccién mas corta de la cinta, es decir en la seccion transversal, por lo que se observa una
reduccion en la deformacion medida en su eje mas largo.
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Fig. 3.7 Curvas de deformacién con temperatura a esfuerzo constante en torno a la TM para v20 y v30

En la Figura 3.8 se observa el comportamiento de la deformacién durante el cambio de fase a
diferentes esfuerzos obtenida a partir de las curvas deformacion en funcion de la temperatura. La
dependencia del cambio de deformacion con el esfuerzo es lineal para las cintas v20 y v30.

Los esfuerzos internos son calculados cuando la deformacion durante la transformacion es
cercana a cero (Ae~0) como se observa en la Figura 3.8, situacion en la que el esfuerzo interno en
compresion (sentido opuesto al esfuerzo externo) con valores de 15 MPa para v20 y 20 MPa para
v30. Estos resultados indican que los esfuerzos internos del material aumentan ligeramente
conforme aumenta la rapidez de enfriamiento. La deformacion durante la TM a 1MPa aumenta
de |Ag|=0.12% para v20 a 0.15% para VV30. Tanto el esfuerzo interno como la |Ae| aumentan con
la rapidez de enfriamiento.
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Figura 3.8 Cambio de deformacién durante la TM obtenida de las curvas de (&-T) para v20 y v30.
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El tratamiento térmico (como el recocido) permite que los esfuerzos se relajen dentro del material,
lo que genera que las temperaturas de transformacion se desplacen hacia altas temperaturas y que
las propiedades magnéticas cambien debido al orden quimico [125,126].

3.3.4 Anélisis quimico elemental (EDS) y estructura cristalina (DRX)

El analisis quimico elemental tomado en diferentes zonas de la cara de la cinta que no contactd
con la rueda para cada condicidn de sintesis se muestra en la Tabla 3.2. En dicha tabla, se puede
observar que en general las composiciones son similares a la nominal, la desviacion para el caso
de Niy Mn es superior al 1% at. La concordancia de los resultados del analisis quimico elemental
y la composicion nominal, descartan que las temperaturas de transformacioén martensitica sean

afectadas por una variacion en la composicion.

Tabla 3.2. Anélisis Elemental por EDS-SEM NisoMnasInas
V(ms?) = Ni(% at) Mn (% at.) In (% at.)

10 50.7+1.5 35.2+1.4 14.1+0.3
20 50.6+1.0 34.8+1.0 14.5+0.3
30 50.8+1.0 34.5+0.9 14.6+0.2
40 50.3+0.3 35.4+0.8 14.3+0.5
50 49.9+1.7 35.6+1.8 14.5+0.5

En la Figura 3.9 se muestran los patrones de difraccion en polvo normalizados respecto a la
intensidad del pico principal medidos a 333K de las cintas de Ni-Mn-In para diferentes
velocidades de rueda. Las estructuras contempladas en el difractograma son la L2; y la B2,
ademas de la correspondiente al portamuestras de platino.

El patrén de difraccion del Pt sirvié como estructura de referencia, para facilitando el ajuste del
error producido por el desplazamiento en 20 del patrén de difraccion. Los planos que indican el
orden quimico de la super red cristalina L2; son los planos (111) a 26° y (311) a 51°, cuyas
intensidades van disminuyendo conforme aumenta la rapidez de enfriamiento. Las cintas
obtenidas a 40 y 50 ms™ presentan Gnicamente la estructura tipo B2, la estructura L2; no se pudo
detectar porque posiblemente la fraccion presente dentro del material dentro del error de deteccion

del equipo.
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Fig. 3.9 Patrones de difraccion normalizados a la intensidad del pico principal obtenidos a 333K del polvo de cintas

de NisoMnasIns.
En la Figura 3.4 se observa el ajuste del patrén de difraccién para las cintas v10, las estructuras

consideradas son L2;, B2 y porta muestras de Pt, los valores del ajuste se muestran en él gréfico.
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L2, 84.7%

B2 15.3%
Rp 16.3
Rwp 10.2
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20(%)
Fig. 3.10 Patron de difraccion obtenido a 333K para NisoMnssInis del polvo de cintas obtenidas a 10 ms™

El resultado del anélisis de los pardmetros de red a partir de los patrones de difraccion de las fases
L2; y B2 se muestran en la Tabla 3.3. El porcentaje de la fase L2; disminuye conforme aumenta
la velocidad de la rueda, al pasar de 84.5% a 4.5% entre las velocidades de 10 y 30 ms*
respectivamente. Las cintas elaboradas a 40 y 50 ms™ presentan sélo la estructura tipo B2. Los
parametros de red de ambas fases presentan un cambio en la cuarta cifra significativa por lo que
se puede considerar que se mantienen constantes al variar la rapidez de enfriamiento.

Tabla 3.3 Parametros de red de las dos estructuras de la austenita

V. L21  a(L2) a (B2)
mst % nm nm
10 84.5 0.6006 0.3012
20 234 0.6012 0.3009
30 45  0.6014 0.3009
40 ~0 - 0.3002
50 ~0 - 0.3002
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3.3.5 Propiedades magneticas

En la Figura 3.11 se observan las curvas de magnetizacion en funcion de la temperatura M (T) a
campo magnético constante a poH=10 mT elaboradas bajo el protocolo ZFC-FC. El
comportamiento a baja temperatura es el mismo que el presentado en el capitulo 2. En general se
puede observar que la separacién entre las curvas ZFC y FC (AM= Mgc -Mzec) a 5K disminuyen
conforme aumenta la rapidez de enfriamiento y esta relacionado con el orden quimico del material
y que su origen es debido a la presencia de interacciones FM-AFM dentro del material [110]. Este
tipo de interacciones se discuten méas adelante.

En las curvas M (T) se observa que alrededor de temperatura ambiente ocurre el cambio de fase
de martensita (M) paramagnética a austenita (A) ferromagnética (FM). Posteriormente, la
austenita sufre una transformacién magnética de la fase austenita, un mayor detalle se observa en
el recuadro de dicha figura alrededor de temperatura ambiente. En general, la transicion
estructural se encuentra muy cercana de la transicion magnética, donde un aumento en la rapidez

de enfriamiento genera que las temperaturas de equilibrio se desplacen a bajas temperaturas.
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Figura 3.11 Termomagnetometria a poH=10mT de las cintas NisoMnasInis % at para las distintas velocidades de

fabricacion.

En la Figura 3.12 se presenta el diagrama de fases en funcion de la velocidad de fabricacion. Las
temperaturas de Curie de la fase martensita y austenita disminuyen con la velocidad de la rueda.

Para las cintas de v30 se observa una inflexion en Tc para fase martensita.
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Figura 3.12 Diagrama de fases de las cintas NisoMnassInis % at.

En la Figura 3.13 se muestran las curvas de magnetometria a diferentes campos magnéticos
aplicados (hasta poH=9T) en torno a la TM para v10 y v50, las cuales presentan una estructura
cristalina mayoritaria L2: y B2 respectivamente. Las temperaturas donde ocurre la TM se
desplazan hacia bajas temperaturas debido a la presencia del campo magnético y la rapidez de
enfriamiento. El salto de la magnetizacion durante la TM es mayor cuando se tiene la fase con
estructura L2;, mientras que en las curvas de magnetometria donde la estructura cristalina es B2
presentan un salto de magnetizacion mas bajo y una histéresis mas pronunciada.

El intervalo de temperatura donde ocurre la TM directa es mayor que la transformacion inversa
para v50, por lo que el salto de magnetizacion con respecto a la temperatura es mayor durante el
calentamiento. Esta diferencia afectara la forma y valores de la curva de cambio de entropia

magnética (ASm) y de la capacidad de refrigeracion (RC).
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Figura 3.13 Curvas de magnetizacion contra temperaturas a diferentes campos magnéticos para las cintas v10 y v50.
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En la Figura 3.14 se representa el comportamiento de las temperaturas de transformacién en
funcion del campo magnético aplicado (dTo/uodH), las cuales disminuyen con la rapidez de
enfriamiento. Esto se relaciona con el orden quimico que presenta el material. Comparando, la
relacion dTo/uodH disminuye de —2.2 KT para v10 a -1.7 KT para v50. El desplazamiento de
las temperaturas de transicion con el campo magnético, la histéresis térmica, el cambio de
magnetizacion durante la transicion y del calor especifico del material se deben tener en cuenta

cuando se busque un material con buenas propiedades magnetocaloricas [79].
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Figura 3.14 Variacion de To para varios campos magnéticos para las diferentes velocidades de rueda.

Las curvas de M-T a campo constante permiten cuantificar como se desplaza las temperaturas de
equilibrio con el campo magnético, a partir de este tipo de curvas se puede cuantificar el EMC
mediante la correspondiente relacion de Maxwell.

En la Figura 3.15 se observa que el cambio de entropia magnética durante el calentamiento para
las diferentes velocidades estudiadas. En el calentamiento hay un incremento del ASy (EMC
inverso) que esta relacionado con la transicion estructural, el cual aumenta con el porcentaje de
fase L2, y el campo magnético. Al seguir aumentando la temperatura, hay una inflexién en el
cambio de entropia magnética que es originado por la cercania de la transicion magnética de la
fase austenita presentando valores negativos de ASm (EMC convencional).

En las aleaciones v10 y v20 muestran a campos magnéticos mayores de 5T un comportamiento
tipo “diente de sierra” afectando la forma de la curva del cambio de entropia magnética. Este
comportamiento se debe al desplazamiento de la TM con el campo magnético y que se puede
evitar al realizar medidas M-T a campos intermedios. Otra forma, es usando de curvas M (H)
isotérmicas durante el intervalo de temperatura de la transicion a un paso de 2K entre cada
medicion.

Los méaximos valores de ASw a 5T durante la TM son presentados por las cintas v10

(ASm=18.6 Jkg*K™), sequidas de v20 (ASw=14.2 Jkg K1), mientras que v40 y v50 presentan los
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valores menores (ASu=12.5 Jkg*K™). EI maximo cambio de entropia magnética alcanzado por
las cintas (as-spun) representa un 84% de lo reportado en aleacion masiva (ASw=22.3 Jkg'K* a
poAH=5T) [23], mientras que en las cintas v50 Gnicamente se obtiene un 50% del ASu (11.3
Jkg-tK1) para el mismo campo magnético aplicado.

Por otra parte, los valores negativos de las curvas de ASu(H, T) estan relacionados con la
transformacion magnética ferro-para de la fase austenita, los cuales también disminuyen por

efecto del orden quimico de 9.4 J kg K'a 7.1 J kg K para v10 y v50, respectivamente.
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Figura 3.15 Cambio de entropia magnética a diferentes valores de campo magnético para las cintas sintetizadas a

diferentes velocidades de rueda.

En la Figura 3.16 se representa el cambio de entropia maximo durante el calentamiento y
enfriamiento para las diferentes condiciones de sintesis. Los valores de ASy son mayores cuando
esta presente la estructura de mayor simetria y durante el calentamiento. La diferencia del cambio
de entropia magnética entre ambos ciclos es originado porque la transformacion directa (A-M) se
lleva en intervalos de temperatura mayores que la transformacion inversa. Es decir, el salto de
magnetizacion es mas abrupto durante la TM inversa, por consecuente el ASy es mayor en laTM

directa.
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Figura 3.16 ASm maximo durante el enfriamiento y calentamiento en funcién del campo magnético para las cintas
sintetizadas.
En la Figura 3.17 se observa que la capacidad de refrigeracion (método RC2 de la introduccion)
aumenta con el orden quimico del material. Los valores de RC durante el enfriamiento son
mayores que en el calentamiento debido a que el intervalo de temperatura (FWHM) de la curva
de cambio de entropia magnética es mas amplio durante el enfriamiento, lo cual se puede observar
en las curvas ASwm (T). Los valores de ASyy RC son similares a los reportados en el sistema de

Ni-Mn-Co-Sn en cintas sin tratamiento térmico [127].
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Figura 3.17 Valores de RC en funcién del campo magnético para cintas obtenidas a diferentes velocidades

Ademas, se han realizado medidas directas (ATaqg) del EMC en un intervalo entre 253K y 335K a
poAH= 1.94T. Para la realizacion de estas medidas se utilizaron paquetes de cintas apiladas con
una masa total de ~20 mg a una velocidad de muestreo de f=50 Hz, la variacion de la temperatura
durante la medicion fue Tmes=0.2K. El protocolo durante el calentamiento consiste en
homogenizar térmicamente el material a 253K (v10 y v20) por debajo de My, donde el material
estd en martensita paramagnética. Posteriormente, el material se termaliza a la temperatura de
medida (Tmed), €n este punto comienza la medida de cambio de temperatura adiabatica un segundo

antes de que las cintas estén en la presencia del campo magnético estable durante un periodo de
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7 segundos, al finalizar la adquisicion de los valores de cambio de temperatura adiabética y se
retira el material de la presencia del campo magnético. Mas adelante se repite el protocolo de
medicién hasta hacer un barrido cada 2K hasta completar el intervalo donde ocurre la
transformacioén martensitica. Las mediciones durante el enfriamiento son anélogas al ciclo de
calentamiento: calentando el material a una temperatura por encima de Ar (343K) antes de realizar
cada medicion, donde el estado inicial del material es austenita paramagnética. El protocolo
permite siempre estar en un estado monofésico paramagnético antes de inducir el cambio de fase
mediante la aplicacion del campo magnético. Cabe resaltar que las mediciones directas del EMC
en cintas para aleaciones tipo Heusler es la primera vez que se llevan a cabo con éxito, debido a
que representa un reto poder medir el cambio de temperatura adiabatica de una cinta, ya que una
cinta de 5 mm de longitud pesa aproximadamente del orden de 0.2 mg.

En la Figura 3.18 (a) se presenta la medicion del AT.qpara la cinta V10 durante el calentamiento,
donde el material presenta un aumento de temperatura adiabatica AT.=2.5 K durante la
transformacion magnética de la fase austenita al aplicar un poAH=1.94T a Tne=307K. En la
Figura 3.18 (b) se grafica el cambio de temperatura adiabatica durante la TM a Tmea=297K en
calentamiento, se observa que el material se enfria hasta un AT,=-1.1K al aplicar el campo
magnético (LeAH=1.94T). Como se puede observar el intercambio de calor ocurre en un intervalo
de tiempo muy corto para las cintas (1s) mientras que en los materiales en bulto es de uno o dos
ordenes de magnitud mayor, demostrando que las cintas pueden intercambiar calor de forma méas

eficiente debido a su relacién de area superficial y volumen [40,41].
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Fig. 3.18 Medidas de ATad durante la transformacion de magnética a) y martensitica b) a poH=1.94T para las cintas

de v10 durante el calentamiento.

En la Figura 3.19 se compara el AT para las cintas v10 (simbolos rellenos) a poH=1.94 T y del
bulto (simbolos huecos) a poH=1.7 T de NisoMnssInis [82]. Durante el calentamiento se observa

un cambio de temperatura adiabatico negativo que esta relacionado con la TM tanto para las cinas
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como para el bulk. Al ir aumentando la temperatura, la TM es interrumpida por la transicion
magnética de la fase austenita (Tc”) por lo que el ATaqahora es positivo.

Durante el enfriamiento, hay un aumento en el AT,qgrelacionado con la Tc” en bulto y en las cintas,
al continuar enfriando y acercandose a la TM la aleacion en bulto se presentan valores negativos
de AT.q; a diferencia de lo que ocurre con las cintas que no presenta estos valores de ATaq. Esto
es debido a que en las cintas, el intervalo de temperatura donde ocurre el (6M/JT) durante la TM
directa es mas amplio que en la TM inversa, por lo que no es posible apreciar un ATaqen las
inmediaciones de la TM en el enfriamiento.

El maximo valor de AT.q para las cintas v10 es AT,=-1.1 K durante la transformacion estructural
y ATq de 2.5 K para la transicion magnética durante el calentamiento. Los resultados de ATz son
similares a los reportados en bulto son de AT,=-1.6 K durante la transformacion estructural y
ATa¢=-2.0 K durante la transicion magnética a poH=1.7 T [29,80].

Haciendo comparacion con el sistema Ni-Mn-Sn-Co en bulto donde la TM y la transicién se
encuentran separadas a diferencia de lo que ocurre con las cintas aqui estudiadas, los valores de
ATa son similares (ATx=-1.1 K) durante la TM (300 K), los valores durante la transicion

magnética de la fase austenita son menores (AT.¢=1.2 K) para a JloAH=1.9 T [128,129].
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Fig. 3.19 Cambio de temperatura adiabatico para las cintas v10 (simbolos rellenos) y bulto* (simbolos huecos)[82].

En la Figura 3.20 se muestra el AT.q para las cintas v10, v20 y v40 a poH=1.94 T durante la TM.
El efecto del orden quimico sobre el cambio de temperatura adiabatica es mas notable durante el
enfriamiento que en el calentamiento. El ATa durante la TM en el calentamiento se mantiene
constate a AT,=-1.1 K para las cintas v10 y v20. Este cambio de temperatura es interrumpido
debido a la proximidad entre la transformacion estructural y magnética, generando que el material
se caliente, lo que limita el intervalo de refrigeracion. Al aumentar la temperatura, el material

muestra un AT,q hasta 2.5 K para la cinta v10 por efecto de la transformacion de segundo orden.
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Durante el enfriamiento (Fig. 3.20) se puede observar que el intervalo donde ocurre el cambio de
temperatura adiabética se hace cada vez mas amplio al aumentar la velocidad de la rueda, y el
ATqq disminuye en funcién del orden quimico al pasar de 2.5 K para v10 a 1.4 K para v40,
respectivamente. No es posible observar un enfriamiento del material durante la TM de A-M
como en el bulto debido a la superposicion de la transformacién de primer y segundo orden de la
fase austenita.

En el caso de la aleacion v40, al aplicar el campo magnético de manera reiterada entre las
temperaturas de 260K a 320K se esperaria que el material se calentase permitiendo el uso dentro
de un sistema de calefaccion.

En general los valores tedricos del cambio de temperatura adiabatica son menores a los medidos
experimentalmente, lo cual se podria deber que las condiciones adiabaticas no son las ideales.

Si se aplicara un campo magnético consecutivamente durante la TM se tendria principalmente la
contribucion de la transicién magnética de la fase austenita debido a que el campo magnético no
logra desplazar las temperaturas de transformacion lo suficiente para superar la histéresis térmica
(11 K) y obtener la transformacién de manera reversible (dTo/podH=- 2.2 KT?).
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Fig. 3.20 Cambio de temperatura adiabatica a LoAH=1.94T para las cintas V10, V20 y V40 durante el ciclo de

calentamiento y enfriamiento.

La estimacion teérica del cambio de temperatura adiabética considerando el Cp (488 Jkg*K™)
[114], se hace mediante AT.s=TASw/C,. Los valores del cambio de entropia magnética calculados
a partir de la relacion de Maxwell correspondiente (ver Fig. 3.16) y la estimacion tedrica del ATag
para un campo de 1.5T se muestran en la Tabla 3.4.

Los valores de ATaq tedrico disminuyen con la velocidad de la rueda al pasar de 4.4 K para v10 a
1.4K para v50. Esto se debe a la fraccion de la estructura tipo L2: presente en el material

disminuye con la rapidez de enfriamiento y las interacciones magnéticas que existan dentro del
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mismo material.
Tabla 3.4 Cambio de entropia magnética calculado y cambio de temperatura teérico a 1.5T.
Velocidad = ASm (Jkg'K?1)a = ATad (K)

(ms) 15T te6rico
10 7.1 4.4
20 5.7 3.5
40 3.4 2.0
50 2.3 14

Los resultados de las cintas sin tratamiento térmico son comparables con los reportados en el bulto
que fue tratado térmicamente durante 24 h, por lo que permite pensar en la aplicacion de estos
materiales producidos por este método de sintesis para su aplicacion en la refrigeracion en estado
solido.

3.3.6 Exchange Bias

El exchange bias (EB) se puede definir como la excentricidad del ciclo de histéresis magnético
con respecto al campo magnético (curva M-H) cuando se enfria en la presencia del campo
magnético por encima de la temperatura de bloqueo (Tuiocking) Y €S Originado por las interacciones
de intercambio entre las fases FM y AFM dentro del material. En el caso de Ni-Mn-In, la
temperatura de blogueo se encuentra alrededor de los 120 K [23].

En la Figura 3.21 se muestran los ciclo de histéresis magnética (-2T a 2T) a diferentes
temperaturas (5-60 K) para las cintas v10 y v50, donde las estructuras cristalinas son
mayoritariamente estructuras tipo L2; y B2 respectivamente. Se puede observar que el ancho de
las curvas de histéresis a 5K, y es mas grande para la estructura tipo B2. Ademas, la magnetizacion
a dicha temperatura aumenta con el orden quimico, siendo maxima en el caso de la cinta v10.
Para los ciclos tomados a mas altas temperaturas se observa que el centro del ciclo de histéresis
comienza a ser simétricos con respecto al origen. En el caso de las cintas v50 a la temperatura de
60 K se observa una magnetizacion débil a diferencia del de las cintas v10 medidas a la misma

temperatura.
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Fig. 3.21 Curvas de histéresis para v10 y v50 medidas a diferentes temperaturas en régimen FC en presencia de un
campo magnético de poH =2 T.

A partir de las curvas de histéresis magnética medidas a diferentes temperaturas, se obtienen los
valores del campo de EB, He=-(H:1+H>)/2 y los valores de coercitividad Hc=|H1+ Hy|/2 [23].
Donde H; es el valor del campo magnético aplicado negativo del ciclo de histéresis y H es valor
del campo magnético positivo cuando la magnetizacion es cero. En la Figura 3.22 se muestran los
valores de He y Hc para las cintas v10, v50 y bulto a diferentes temperaturas [23]. EI campo de
He y Hc aumentan conforme aumenta la rapidez de enfriamiento, que es originada por el cambio
de orden quimico dentro del material observado en la fase austenita.

El valor de He disminuye con la temperatura al acercarse a la temperatura de bloqueo, mientras
que el campo coercitivo aumenta debido a la agitacion térmica y la interaccion magnética dentro
del material.

El Hc en las cintas v50 muestra una inflexion a los 40K, lo cual esta relacionado con la
temperatura de bloqueo, dicho comportamiento no se muestra para las cintas v10 y el bulto, lo
cual indica que la temperatura de bloqueo estd por encima de los 80 K, mostrando que la

interaccion FM-AFM se debilita por efecto de la perturbacion térmica.
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Figura 3.22 Campo magnético de He y Hc en funcién de la temperatura entre 5-80K para las cintas v10, v50 y bulto
[23].

3.4 Discusion

A partir de los resultados de calorimetria diferencial de barrido se obtuvo que la rapidez
enfriamiento obtenida mediante la variacion de la velocidad de la rueda en el proceso de
solidificacion rapida provoca una caida de las temperaturas de transformacion martensitica
(ATo/A=-2.3 K/ms™). Ademas, existe un refinamiento del tamafio de grano (- 0.16um/ms™) que
es similar a los reportados en otros sistemas [119,123].

La forma de los eventos térmicos mostrados en los resultados de DSC son asimétricos
principalmente durante la transformacién directa (A-M), lo cual indicaria que la transformacion
directa e inversa no siguen los mismos caminos, modificando asi el desplazamiento de las
temperaturas de transformacion. Las temperaturas de transformacion pueden ser afectadas por la
energia de almacenamiento elastico y la densidad de dislocaciones, las cuales generan friccion
interna obstaculizando la TM [130,131].

La friccion interna presenta una contribucion de la energia de deformacion elastica “elastic strain
energy” y de la friccion de frontera “boundary friction”. La energia de deformacion elastica
domina la cinética de transformacién (durante el crecimiento de la fase martensita) y la
morfologia de la misma. Durante el crecimiento de las variantes de martensita, la energia eléstica
se incrementa, pudiéndose alcanzar un balance entre la energia de deformacion elasticay la fuerza
quimica motriz que promueve la transformacion.

La fuerza motriz es consumida como deformacion de la matriz para el acomodo de forma
(mediante el mecanismo de deformacion: maclado) y el cambio de volumen asociados con el
cambio en la estructura del cristal, mientras que la energia eléstica de deformacion es almacenada
durante la transformacion una vez que haya nucleado la fase martensita en la matriz [53,132—

134]. De tal forma, la energia de deformacién almacenada se opone a la transformacion directa,
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mientras que asiste a la transformacion inversa, por lo cual es necesario un mayor enfriamiento
para aumentar la fuerza motriz [135,136].

La energia de deformacidn elastica es nula cuando el cambio de forma se Ileva acabo libremente
y sin restricciones como es el caso de una interface en monocristales, cuando se presenta una
interface multiple dentro de un material policristalino las temperaturas de transformacion pueden
ser modificadas por efecto del aumento de la energia, como es el caso del refinamiento del tamafio
de grano [130]. En el presente trabajo se encontrd que el sobre enfriamiento en el proceso de
solidificacion rapida genera un refinamiento en el tamafio de grano, lo cual incrementa dicha
energia permitiendo que las temperaturas de transformacion directa (A-M) se desplacen hacia
temperaturas més bajas. Y que es responsable de la asimetria de los eventos térmicos observados
en DSC relacionados a la TM y que también es observado en las curvas de magnetizacién y
temperatura a campo magnético constante (M-T).

El AS térmico disminuye linealmente con la rapidez de enfriamiento durante la sintesis que afecta
el orden quimico del material, al pasar de 27.7 Jkg'K? a 23 Jkg'K?! para v10 y V50,
respectivamente. El porcentaje de la estructura L2; presente en las cintas disminuye al aumentar
la velocidad de la rueda, para las cintas v40 y v50 solamente se encontro fase B2. El aumento de
la rapidez de enfriamiento evita que el material tenga el tiempo y energia suficiente para que el
material pueda ordenarse a una estructura tipo L2;. El orden quimico del material afecta las
propiedades magnéticas, las cuales dependerdn directamente de la distancia entre atomos de
Mn-Mn vy la interaccion de intercambio presente, lo cual genera un acople magnético FM-AFM.
Esto explicaria la disminucion de las temperatura de Curie de la fase martensita y austenita con
el sobre enfriamiento, como se muestra en la figura 3.12 del diagrama de fases.

Las curvas de cambio de entropia magnética (ASwm) presentan un claro efecto producido por el
orden quimico, donde las aleaciones con mayor porcentaje de estructura L2; presentan mayores
valores de cambio de entropia alcanzando valores hasta AS,™*=18.6 J kg'K* para v10; mientras
que las cintas con estructura tipo B2 presentan ASy,™*=11.3 Jkg*K™ para v50 a loAH=5T durante
el calentamiento. Por otra parte, la energia que pueda el material intercambiar durante un proceso
de refrigeracion (RC) es muy similar a campos bajos (2T).

Ademas, los valores de AS,»™* son mayores en el ciclo de calentamiento, mientras que los valores
de RC son mayores en el enfriamiento. Esto esta relacionado con el salto de magnetizacion (AM)
y el intervalo de temperatura en el cual ocurre la transformacion directa o inversa. Ya que la
transformacion directa (A-M) se presenta en un intervalo de temperatura mayor que en la
transformacion inversa (M-A). Por otro lado, el AM es mas abrupto y ocurre en un intervalo de
temperatura menor durante la transformacion martensitica inversa.

Para que se puedan obtener valores de ASu y ATaq reversibles durante la TM es necesario que el

material tenga un ancho de histéresis termico bajo como es el caso de la aleacién NisiMnsz 4lnis s
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(4K) [79]. Ademas, que el desplazamiento de las temperaturas de transformacién debido a la
aplicacion del campo magnético sea lo mas alto posible (dTo/pdH) para vencer la histéresis
térmica. En el caso de las cintas V10 dicho desplazamiento es de dTo/puodH=-2.2 KT?, cuando la
fase mayoritaria es L2:. Dicho valor se considera bajo si se compara con el sistema Ni-Mn-In-Co
que logra desplazar las temperaturas de transformacion por la aplicacion de un campo magnético
hasta dTo/podH=8 KT, lo cual permitiria obtener valores reversibles del EMC [137]. Por lo que,
los valores de ASm y ATag mostrados no son valores reversibles, para poder obtener valores
reversibles es necesario aplicar un campo magnético de 5T, ya que la histéresis térmica es de 11K.
En este sentido, al aplicar un tratamiento térmico corto, permitiria que el material se ordene
guimicamente, favoreciendo la presencia de la estructura L2; y relajando los esfuerzos producidos
durante el proceso de sintesis.

Para explicar la reversibilidad del EMC inverso, en la Figura 3.23 se muestra el esquema de la
entropia total con respecto a la temperatura durante una transformacion martensitica. La
transformacion tiene definidas sus temperaturas caracteristicas (As, Ar, Ms 'y Mg) a HoAH=0. Al
aplicar un campo magnético, la transformacion se desplaza hacia bajas temperaturas (EMC
inverso), cuyas temperaturas de transformacién definidas ahora como To (AH, A, MH y M)
donde poAH=0. El intervalo de temperatura que queda inscrito entre las temperaturas el final de
la transformacién inversa con campo (Af”) y la temperatura final de la transformacion directa sin
campo magnético (Ms) corresponde a la parte reversible del proceso.

Por ejemplo, inicialmente el material se encuentra en fase martensita T1<MsYy al aplicar un campo
magnético se induce el cambio de fase a la temperatura T por lo que la transicion martensitica se
desplaza hasta To", a esta temperatura la TM es inducida de manera metaestable por efecto del
campo magnético externo a temperaturas por debajo de Ms. Al retirar el campo magnético, el
material regresa a la fase martensita ya que es la fase estable a esa temperatura, por lo que se
puede ir y regresar de una fase a otra, obteniendo un efecto magnetocalérico reversible en el

intervalo entre A"y Mscomo se muestra en la Figura 3.23.
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Fig. 3.23 Esquema de la entropia total Vs temperatura, Tose desplaza a bajas temperaturas por efecto del campo

magnético a To" mostrando la parte reversible a T1.

Los resultados de AT.q €en las cintas son comparables con lo reportado en la literatura de Ni-Mn-
In en bulto, mostrando que los materiales obtenidos por solidificacion rapida pueden ser
empleados para la refrigeracion en estado sélido, ya que permiten ahorrar costos de produccion
al obtenerse en un sélo paso. Ademas, se obtiene un material monofésico al ser retenida la fase
estable de alta temperatura, evitando tratamientos térmicos prolongados. También, la
transferencia de calor es mayor al tener una buena relacion de area superficial y volumen con
respecto al bulto.

Como se habia mencionado, el orden quimico afecta las propiedades magnéticas del material,
generando interacciones FM-AFM, lo cual se ha estudiado mediante el fenémeno de Exchange
Bias (EB). La histéresis magnética presenta un desplazamiento del centro del ciclo de histéresis
magnético a lo largo del campo aplicado, en la Figura 3.24 (a) muestra un esquema de la
interaccién entre la fase FM y AFM, donde los momentos magnéticos de la fase AFM se
mantienen orientados al azar al aplicar un campo magnético entre la temperatura de Néel (Tn) y
la temperatura de Curie (T¢) de la fase AFM (Fig. 3.24 (b)). Al enfriar a una temperatura por
debajo de la Tn en presencia de un campo magnético, los momentos magnéticos de la fase FM
se alinean en la direccion del campo magnético, los momentos de la fase AFM contiguos a la
interface AFM — FM se mantienen alineados a los momentos de la fase FM, mientras que el resto
de los momentos de la fase AFM se mantienen alineados anti-paralelamente al campo magnético.
Cuando el campo magnético es reorientado (Fig. 3.24 (c)), los momentos magnéticos de la fase
FM se orientan en la direccion del campo magnético externo, los momentos magnéticos de la fase
AFM se mantienen acoplados anti-paralelamente. Mientras que en la interface FM-AFM, los
momentos magnéticos de la fase AFM tratan de mantenerse alienados a los momentos magnéticos
de la fase FM manteniendo su posicion original, generando una anisotropia magnética

unidireccional a lo largo de toda la interface.
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Para vencer dicha anisotropia magnética se requiere un campo magnético mayor que aquel que
se requiere para reorientar los momentos de la fase FM. Conforme se invierte el sentido del campo
magnético (Fig. 3.24 (d)), los momentos magnéticos de la fase FM se alienan en el sentido del
campo magnético (sentido inverso a su posicion inicial) [138].

Al aumentar la interface FM-AFM genera que tanto el campo coercitivo como el campo de
Exchange Bias aumente, como es el caso de las cintas v10 y v50, donde los valores de ambos
materiales son més altos de que el bulto, lo que se atribuye al orden quimico del material que

aumenta las interfaces FM-AFM.
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Figura 3.24 Representacion esquematica del efecto EB y la configuracion de la interface FM-AFM.

El desplazamiento de los ciclos de histéresis con respecto al origen del campo magnético cambia
conforme se acerca a la temperatura de blogueo. Haciendo que los momentos magnéticos FM y
AFM dejan de tener ese acople, que es cada vez mas débil al aumentar la temperatura debido la
agitacion térmica.

El aumento de la coercitividad aumenta con el incremento de la velocidad de la rueda, indicando
que los momentos magnéticos dentro del material se encuentran en un orden menor, por lo que es
necesario un campo magnético externo cada vez mas alto para la lograr alinearlos en la direccion

del mismo [23].
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3.5 Conclusiones

1)

2)
3)

4)

5)

6)

7)

8)

Las temperaturas de transformacion martensitica y la temperatura de Curie de la fase
austenita disminuyen con la rapidez de enfriamiento.

Existe un refinamiento del tamafio de grano en funcion de la velocidad de la rueda.
Existe una disminucion del cambio AS medido térmicamente originado por un
cambio de orden quimico y el porcentaje de la estructura L2; presente en el material.
El cambio entropia magnético maximo disminuye de 18.6 Jkg*K™ a 11.3 Jkg'K™* al
aplicar un poAH 5T, relacionado con el orden atdmico del material.

Se presentd por primera vez las medidas directas del EMC en cintas (ATaq) en
aleaciones tipo Heusler elaboradas por solidificacion rapida.

El AT, durante el calentamiento durante la transformacion estructural se mantiene
constante (ATa=-1.1K a poAH=1.9T).

El AT, medido durante el enfriamiento se ve afectado por el orden quimico del
material al pasar de 2.5K a 1.5K a poAH=1.9T para v10 y v40, respectivamente.

El campo de EB es mayor cuando el material presenta una estructura tipo B2.
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3.6 Perspectivas

Al presentar diferente orden quimico de la fase austenita (L2; y B2) hace suponer que la estructura
de la fase martensita podria tener un cambio en la simetria de la red cristalina, debido al acomodo
de los primeros vecinos dentro de la red. Se propone hacer un analisis que permita conocer si
existe 0 no un cambio en la estructura cristalina de la fase martensita relacionada con el tipo de

orden gue presenta la fase austenita.
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Capitulo 4. Efecto Elastocalorico y propiedades mecanicas
de las cintas elaboradas por solidificacion rapida de
aleaciones ferromagnéticas con memoria de forma base Ni-
Fe-Gay Ni-Mn-Sn

4.1 Introduccion y antecedentes
La refrigeracion en estado sélido esta basada en efectos cal6ricos, los cuales mediante una fuerza
generalizada se induce un cambio de fase generando un cambio de temperatura en condiciones
adiabaticas. En el efecto mecano-calérico la fuerza generalizada es una presién hidrostética o
carga uniaxial para generar una un cambio de volumen o deformacion uniaxial, respectivamente
[7,9,48,139,140]. Entre los materiales que presentan dicho efecto elastocalérico se encuentran las
aleaciones con memoria de forma tipo Heusler base niquel [93,140,141] como son las aleaciones
de los sistemas Ni-Mn-Sn y Ni-Fe-Ga. La aleacion policristalina NissMnasSni; presenta un efecto
elastocalérico de ATy de 4K a 291K durante ensayos a compresion de 242 MPa [44,71].
Por su parte, para la aleacion policristalina de NissFei1sGazr (% at) se han reportado medidas
directas del efecto elastocalérico con AT.g de 6K a 170 MPa en compresion, lo cual lo hace un
candidato interesante para la refrigeracion mecénica en estado solido [89].
En la literatura, hasta donde sabemos, no se ha reportado estudios del efecto elastocaldrico en
cintas ferromagnéticas con memoria base Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn. El estudio de las propiedades
elastocal6ricas generaria un antecedente cientifico para el uso de estas aleaciones sintetizadas por
solidificacion rapida para su posible uso en refrigeracion basada en un fendmeno mecano-
caldrico.

Objetivo:
Estudiar el comportamiento termo-mecénico de las cintas Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn obtenidas por
solidificacion rapida sin tratamiento térmico. La caracterizacion general comprende el anélisis de
la microestructura, estructura cristalina y propiedades mecénicas.
Estudiar el efecto elastocalérico en las aleaciones propuestas a partir del analisis del
comportamiento termomecéanico empleando curvas de deformacion con temperatura a esfuerzo

constante.

Hipotesis:
El método de sintesis permitira obtener un material monofasico policristalino cuyas propiedades

mecénicas hagan posible el uso de estos materiales para su uso el efecto elastocalorico.
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4.2 Parte experimental

Se elaboraron las aleaciones de NissFeisGaze Y NisoMnaeSnio (% at.) en horno de arco eléctrico en
atmoésfera de argon a partir de elementos puros (>99.9%). Se refundieron varias veces para
garantizar la homogeneidad del material. Posteriormente se sintetizaron las cintas por la técnica
de solidificacién réapida “melt-spinning” utilizando una velocidad tangencial de la rueda de 20
ms? y 35 ms? para Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn, respectivamente. Posteriormente, se analizaron las
propiedades térmicas mediante la técnica de calorimetria diferencial de barrido (10 K min™) en el
equipo Q200 de TA Instruments. Para el analisis de la microestructura se utilizo la microscopia
electrdnica de barrido en un microscopio SEM FEI- Quanta-200. El andlisis elemental se hizo en
el equipo Hitachi equipado con EDS-SEM. Para investigar la estructura cristalina se tomaron
patrones de difraccion a temperatura ambiente en el equipo de difraccion de rayos X de polvo
Bruker D8 Advance (30kV y 20 mA, Ac,=1.5418A). Las cintas se pulverizaron a mano. El
analisis de la estructura cristalina y parametros de red de la fase austenita se llevo a cabo mediante
el método de Le Bail en el programa FullProf. La caracterizacion mecéanica se desarrollé en el
equipo de analisis dinAmico mecanico DMA Q800 TA Instrument empleando el modo dinamico
a una rampa de 5 K min? y una amplitud de deformacién A=0.02% y una frecuencia de 1 Hz
para la obtencion del moédulo elastico. Ademas se analizaron en modo estatico las curvas de
deformacion con temperatura a esfuerzo constante, cuya rampa de calentamiento fue de 5 K min-
L'y un esfuerzo a tension en un intervalo de 1-50MPa. Las curvas de esfuerzo-deformacion
isotérmicas se evaluaron a diferentes temperaturas, la rapidez con la que se aplico el esfuerzo fue
2.5 MPa min; después de cada medicién, el material se calenté sin carga por encima de As entre

473K y 523K para las Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn, respectivamente.

4.3 Resultados

4.3.1 Caracterizacion de la transformacion martensitica

En la Figura 4.1 se muestran las curvas de calorimetria diferencial de barrido para las cintas de
Ni-Mn-Sn y Ni-Fe-Ga. En ambos casos, la transformacién martensitica se encuentra por encima
de temperatura ambiente. El resumen de las temperaturas de transformacion (As, As, Msy M) se
muestran en la Tabla 4.1; ademas se muestran el cambio de entalpia AH, el cambio de entropia

AS'y la histéresis medida térmicamente durante la transformacion martensitica (AHnis=A+Ms).
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Figura 4.1. Curvas de DSC para las cintas NissGazeFe1s Y NisoMn4oSnio as-spun.

A partir de las curvas de calorimetria se determinaron AH, AS y AHhist para cada sistema. Las
cintas de Ni-Fe-Ga tienen un AH=4.6 Jg! y AS=12.7 JkgK, mientras que las cintas de Ni-
Mn-Sn presentan un AH=16.4 Jg* y AS=37.3 Jkg*K™. Como se puede observar los valores de
cambio de entropia para el sistema Ni-Mn-Sn son mas altos que los valores de Ni-Fe-Ga; vale la
pena sefialar que dicho valor es el maximo cambio de entropia que se podra obtener en un efecto
calorico. Ademas, la histéresis térmica es mayor en las cintas de Ni-Fe-Ga que las cintas Ni-Mn-
Sn.

4.3.2 Estructura Cristalina y Parametros de Red

En la Figura 4.2 se muestran los patrones de difraccion para las cintas en polvo de Ni-Fe-Ga (R1)
y Ni-Mn-Sn (R2). Dichos patrones corresponden al patron experimental, el simulado y la
diferencia entre el parén experimental y el ajustado. En cada difractograma se encuentra un
recuadro, el cual es un aumento entre 40 y 48° de 26, donde las principales diferencias a simple
vista son la cantidad de planos que difractan en el intervalo y su posicion. El patrén de difraccion
de R1 entre 40 y 48° de 20 presenta seis planos de difraccion caracteristicos, mientras que R2
tiene cinco planos que difractan en dicho intervalo. El anélisis de los patrones de difraccion se
realiz6 por medio del software FullProf, empleando el método de Le Bail, en el cual no se
considerd un analisis del esfuerzo residual del material. Las estructuras cristalinas que se
indexaron pertenecen a la fase martensita, lo cual es de esperarse considerando sus temperaturas
de transformacion. Ademas, no se encontraron segundas fases, lo cual se corrobor6 mediante
SEM con el uso del detecto de electrones retrodispersados. La estructura cristalina indexada a
temperatura ambiente para el Ni-Fe-Ga es monoclinica (grupo espacial P 2/m) con parametros
de celda: a=4.331 A, b=2.687 A, ¢=29.143 A y p=93.00° con modulacion 7M [142]. Para las
cintas de Ni-Mn-Sn se identifico la estructura como ortorrémbica (grupo espacial P222), los
parametros de red son a=36.42 A, b=5.93 A and ¢=5.59 A y modulacion 6M [67].
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Los resultados de los ajustes del método de Le Bail para las cintas de Ni-Fe-Ga son R,= 44.7,
Rwp= 40.1, Re=35.5 y x?= 1.27. Los resultados del ajuste para las cintas de Ni-Mn-Sn son R,=
37.0, Rwp=30.9, Re=25.6 y y*= 1.46. Se puede ver de la diferencia entre los difractogramas
tedricos y experimentales que los ajustes son buenos, a pesar de que los patrones experimentales

no son de alta calidad.
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Figura 4.2. Patrones de difraccion de las cintas en polvo NissGazeFeis (a) y NisoMnsoSnio (b).

4.3.3 Microestructura

EnlaFigura4.3 (a) se presenta la microestructura en la superficie de las cintas de Ni-Fe-Ga cuyo
tamafio de grano se encuentra alrededor de las 2 um. Ademas, la microestructura que se encuentra
dentro de los granos es caracteristica de la fase martensita. En el recuadro de dicha Figura 4.3 (a)
se observa a la seccion transversal de la cinta, cuyo espesor esté alrededor de las ~20 um. En la
Figura 4.3 (b) se observa la microestructura en la superficie de las cintas Ni-Mn-Sn cuyo tamafio
de grano se encuentra alrededor de las 5um y en el recuadro de la misma figura se presenta la
seccion transversal de la cinta cuyo espesor es ~10 um. La variacion de tamafio de grano y espesor
se debe a la diferencia en las condiciones de sintesis y en las propiedades intrinsecas de material

que modifican la cinética de crecimiento del tamafio de grano.
El andlisis de la composicion quimica se realiz6 mediante la espectroscopia de dispersion de

energia de rayos X (EDS) sobre la cara libre de la cinta, dichos resultados se muestran en la

Tabla 1.
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Figura 4.3. Microestructura de la superficie y seccion transversal de las cintas (a) NissGazoFe1s (R1) y (b)

NisoMna4oSnao.

Tabla 4.1 Temperaturas de transformacion, entalpia (AH), entropia (AS) e histéresis térmica

(AHhist) durante la transformacion martensitica.

Composicion Ms Me As Ar AH AS  AHhi
Quimica (%at) | (K) (K) (K) (K) (g% (Jkg'K?) (K)
Niss 1Fe162Gazs 7 359 337 350 371 4.6 12.7 12
NisosMnzg7Snioo | 427 416 430 435 16.4 37.3 8

4.3.4 1sotermas a bajo campo magnético.

Con el fin de analizar la transformacion martensitica y las transiciones magnéticas se midieron
curvas de magnetizacion con temperaturas a campo magnético constante. Los resultados de Ni-
Mn-Sn se han discutido en el segundo capitulo donde se estudia el efecto de la adicion de hierro
al sistema Ni-Mn-Sn. En la Figura 4.4 se gréfica la curva de magnetizacién a 50 mT a diferentes
temperaturas para las cintas de Ni-Fe-Ga, donde se puede apreciar la transformacion magnética
ferro-para de la fase martensita Tc™, la cual se encuentra en 252 K. En ambos sistemas, la
transformaciéon estructural se produce de la martensita paramagnética a la austenita

paramagnética, por lo que el efecto magnetocaldrico resulta de poco interés.
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Figura 4.4. Curva de magnetizacion a 5mT de las cintas de NissGazoFes.
4.3.5 Propiedades mecanicas

En el presente capitulo es evaluado el comportamiento mecénico en modo dindmico y estatico
durante la transformacion martensitica. Se analiza el médulo de Young (médulo dindmico), la
obtencion de las curvas de esfuerzo deformacion a diferentes temperaturas en modo estatico.
Ademas, se realizaron los ensayos de deformacion en funcién de la temperatura durante la
transformacion martensitica a esfuerzo constante con el fin de evaluar indirectamente las

propiedades del efecto elastocaldrico del material.

4.3.6 Modulo elastico

El modulo elastico se midi6 en el equipo de andlisis dindmico mecanico (DMA) en modo
dinamico con una amplitud de deformacion de €=0.02% para Ni-Fe-Ga y €=0.03% para las cintas
de Ni-Mn-Sn, ambas en modo de tension. En la Figura 3.5 se observa el médulo elastico medido
para ambas cintas durante el calentamiento y enfriamiento, el cual tiene el mismo comportamiento
observado previamente en las cintas de Ni-Fe-Al [143]. La histéresis térmica que presenta el
maodulo eléstico es similar a la obtenida en medidas de calorimetria diferencial de barrido. En
general el modulo de la fase martensita es mayor que el de la fase austenita para ambos materiales.
El médulo elastico de la fase austenita (E”) para Ni-Fe-Ga es EA=0.7 GPa y para Ni-Mn-Sn es
EA=0.4GPa. El mddulo de la fase martensita es claramente mayor para Ni-Mn-Sn (EM=18.1GPa)
que el de Ni-Fe-Ga (EM=4.2 GPa) medidos durante el calentamiento a la misma temperatura
(~340K). Recordando que el médulo elastico (E) es la pendiente de la curva de esfuerzo-
deformacion en la region elastica, E=ol/e, esto indica que se requiere un esfuerzo menor para

deformar la aleacion de Ni-Fe-Ga.
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Figura 4.5. Dependencia del mddulo elastico con la temperatura para las cintas de NissGazoFe1s y NisoMn4oSnao.

4.3.7 Curvas de esfuerzo-deformacion

Se realizaron ensayos de esfuerzo-deformacion (oc-€) a diferentes temperaturas para estudiar el
efecto supereldstico en las cintas a temperaturas por encima del final de la transformacion de
martensita a austenita (Ayr). A esta temperatura es posible inducir la transformacion martensitica
por esfuerzo, permitiendo realizar medidas directas del efecto elastocaldérico mediante el cambio
de temperatura adiabatica durante el cambio de fase.

En la Figura 4.6 se muestra la curva de esfuerzo-deformacion obtenida 363 K para Ni-Fe-Ga (el
material se calent6 por encima de A para asegurar que la muestra sélo contenga fase austenita, y
después se enfrid hasta 363K justo por encima de Ms). Se puede observar que la parte recta al
inicio del ciclo corresponde al médulo elastico de la fase austenita para dicha temperatura.
Posteriormente, al llegar al esfuerzo critico o. (53MPa) hay un aumento en la deformacion debido
al inicio del cambio de fase inducido por esfuerzo a esa temperatura, dando lugar a una mezcla
de fase de austenita-martensita con diferentes modulos elasticos. Al alcanzar un esfuerzo de
100MPa, la pendiente vuelve a cambiar, indicando que dicha transformacién ha finalizado. Para
obtener una transformacion completa de A-M a esa temperatura es necesario una deformacién de
1.5% a 363K.

Cuando el esfuerzo aplicado es retirado y cercano a cero, se puede observar que existe una
deformacion remanente en el material, er=1.0%, que corresponde a la deformacion residual
producida por el esfuerzo aplicado y la martensita retenida, el cual se puede recuperar totalmente
mediante el cambio de fase de martensita a austenita inducido térmicamente, esto en caso que no
se haya excedido el limite elastico de la fase austenita. La deformacion del gsg) es 0.8 %, que
corresponde a la deformacién que se puede recuperar mediante el efecto superelastico.

Cuando el esfuerzo aplicado es retirado, existe una deformacion remanente en el material,
er)=1.0%, que corresponde a la deformacion residual producida por el esfuerzo aplicado y la

martensita retenida, la cual se puede recuperar totalmente mediante el cambio de fase de
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martensita a austenita inducido térmicamente en caso de que no se haya excedido el limite elastico
de la fase austenita. La deformacidn del efecto superelastico ese es 0.8 %, que corresponde a la

deformacion que se puede recuperar mediante el efecto superelastico.
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Figura 4.6. Curva esfuerzo-deformacion obtenida a 363K en las cintas de NissGazoFe1s

Se realizaron ensayos de (o-€) a diferentes temperaturas proximas a la TM, desde 353K a 393K,
como se muestra en la Figura 4.7 a un esfuerzo maximo de 180MPa. Como se puede observar al
ir aumentando la temperatura de medicion, la deformacion residual se va reduciendo y es cercana
a cero, lo cual implica que la fase inducida (M) por esfuerzo logra transformase al retirar el
esfuerzo sin la necesidad de aplicar calor para generar el cambio de fase total de M-A, como es
el caso de la curva medida a 373K.

Conforme aumenta la temperatura, la deformacién maxima alcanzada para el mismo esfuerzo es
cada vez menor, lo cual indica que cada vez es necesario un mayor esfuerzo para inducir
completamente el cambio de fase inducido por esfuerzo a esa temperatura, como es el caso de las
temperaturas por encima de 383 K. Finalmente, la medicién a la temperatura de 393 K se opt6
por aumentar el esfuerzo maximo a 180MPa para que se pudiera inducir un mayor porcentaje de

fase inducida por esfuerzo.
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Figura 4.7. Curvas esfuerzo-deformacion obtenida a diferentes temperaturas de las cintas de NissGazoFe1s
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En la Figura 4.8 grafican los valores de la deformacidn residual y la deformacién relacionada con
el efecto supereléstico a partir del andlisis de la deformacion obtenida de las curvas de esfuerzo-
deformacion. La deformacion relacionada al SE aumenta con la temperatura hasta alcanzar el
valor méximo de 1% a 373K a un esfuerzo de 160 MPa. EIl esfuerzo residual disminuye con el
aumento de la temperatura a partir de 353K al disminuir el porcentaje de fase retenida al retirar
el esfuerzo.

El conocimiento de las condiciones de esfuerzo y temperatura necesarias al inducir el cambio de
fase por esfuerzo, permite no exceder los limites elasticos del material cuando se busque una
aplicacion en la refrigeracion en estado solido. Ademas, dicha deformacion se puede emplear en
sensores mecanicos 0 micro actuadores de estos materiales.

En especifico a la temperatura de 383K se puede observar que el valor de deformacion ese
disminuye, debido a que el esfuerzo de 160 MPa s6lo logra inducir la transformacién de forma
parcial a esa temperatura. Para inducir completamente la TM a esa temperatura es necesario

aumentar el esfuerzo.
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Figura 4.8. Deformacion residual (R) y obtenida por efecto superelastico (SE) a diferentes temperaturas de las
cintas de NissGazoFeis
Otro valor importante es el esfuerzo critico oc necesario para inducir el cambio de fase. En la
Figura 4.9 se grafica el comportamiento de o con la temperatura obtenido a partir del método de
tangentes. Se aprecia un comportamiento lineal con la temperatura (de pendiente 2.7MPa K1) y

sigue la relacion de Clausius-Clapeiron.
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Figura 4.9 Esfuerzo critico para inducir la transformacion martensitica a diferentes temperaturas en cintas de
NissGazoFe1s.

En las cintas del sistema de Ni-Mn-Sn se analizaron ensayos de (c-g)7 Y (e-T). a bajos esfuerzos
debido a la fragilidad del material. En la Figura 4.10 se muestra la curva de esfuerzo-deformacion
(o-€) a 423K en las cintas de aleacion Ni-Mn-Sn, para realizar las medidas el material se calentd
por encima de As (523K) y posteriormente se enfrid hasta la temperatura justo por encima de Ms
(423K). En la etapa (a) al inicio de la medicidn, el material tiene un comportamiento tipico de la
fase austenita, al llegar al punto (b) comienza a inducirse el cambio de fase de austenita a
martensita por esfuerzo. Durante el cambio de fase, el material se contrae longitudinalmente a lo
largo de la cinta (b-c), lo cual es producido por esfuerzos residuales y se discutird mas adelante.

Conforme aumenta el esfuerzo, la deformacion presenta una inflexion donde el esfuerzo aplicado
es aproximadamente igual al esfuerzo interno (c). Al superar el esfuerzo interno, el material
presenta un comportamiento lineal relacionado con la parte elastica de la fase martensita (c-d).
Posteriormente al retirar el esfuerzo aplicado (e-d) se observa una deformacion remanente (e),
como consecuencia de que el material después de ese historial de carga presenta una mezcla de
fase austenita y martensita retenida a dicha temperatura. Dicha deformacidn puede ser recuperada
mediante el cambio de fase inducido térmicamente. Para comprobarlo, después de haber realizado

dicho ensayo, se calientd la muestra a 523K para tener el material Unicamente en austenita.
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Figura 4.10 Curva de esfuerzo-deformacion para Niso.3Mnzg.7Sn10.0 a 423K.
Se realiz6 nuevamente el mismo protocolo de medicién anterior para verificar este
comportamiento, y los resultados (ver Figura 4.11) muestran un comportamiento mecanico
similar, por lo que el material presenta doble efecto memoria de forma generada durante el
proceso de sintesis. El ciclo uno y dos no siguen exactamente el mismo camino, lo cual se debe a
un reacomodo de las dislocaciones debido al historial térmico
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Figura 4.11 Curva de esfuerzo-deformacion para Niso3Mnsg.7Sn10.0 a 423K.

En la Figura 4.12 se presentan las curvas de esfuerzo-deformacion a diferentes temperaturas para
las cintas Ni-Mn-Sn; el comportamiento es similar al descrito para 413K, donde la deformacion
residual al retirar la carga es debida a la coexistencia de ambas fases. Sin embargo, a temperaturas
muy por encima de As (ej. 473K) se puede observar que al retirar el esfuerzo aplicado la

deformacion residual es nula, puesto que no se logra inducir la transformacion.
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Figura 4.12 Curva de esfuerzo-deformacion para NisosMnsg.7Snio.0 a diferentes temperaturas.
El comportamiento de deformacion presentada a esfuerzos cercanos a los 0 MPa en las curvas
(o-€) a 323K en los ensayos en las cintas es el mismo que los reportados en ensayos en compresion
para una aleacion monocristalina del sistema Ni-Fe-Ga-Co originado por la reorientacién y
desdoblamiento de las variantes de martensita, mientras que los ensayos a tension muestran una

forma tipica de efecto super elastico para la aleacién monocristalina del mismo sistema [144].

4.3.8 Curvas de deformacion a esfuerzo constante a diferentes temperaturas

Con el fin de evaluar el efecto elastocalorico estimado mediante las relaciones de Maxwell, se
hicieron medidas de deformacion con temperatura a esfuerzo constante para ambos sistemas. En
la Figura 4.13 se muestran las curvas de deformacion en funcién de la temperatura a esfuerzo
constante (e-T). para las cintas de Ni-Fe-Ga, donde la carga uniaxial a tension aplicadas estan
entre 5y 40 MPa. En dichas curvas se observa que durante el enfriamiento al aplicar un esfuerzo
de 5 MPa en tension, la cinta se comprime al pasar de austenita a martensita (la deformacion se
mide en el eje de la cinta). Conforme aumenta el esfuerzo a tension, se observa una inflexion en
el sentido de la deformacién alrededor de los 10 MPa. Al continuar con los ensayos a mayores
esfuerzos, la deformacién durante la transformacion martensita aumenta en la direccion del
esfuerzo aplicado, como es de esperar en ensayos a tension en este tipo de materiales. Se ha
considerado que este comportamiento puede deberse a la presencia de esfuerzos residuales y a la
textura cristalina del material, que son originados por el método de sintesis. El esfuerzo interno
se obtuvo al considerar que el cambio en la deformacién durante la transformacion inducida
térmicamente a esfuerzo constante es nula, con lo que se encuentra cercana a 10 MPa.

En el recuadro de la Figura 4.13 se representa la derivada de/dT a diferentes esfuerzos durante el
calentamiento; para 5 MPa se presentan valores positivos en la derivada, los cuales invierten para

mayores esfuerzos. Esto esta relacionado el estado de estrés que ésta sujeto el material.
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Figura 4.13 Curva de deformacion con temperatura a esfuerzo constante (& T)sentre 5y 40 MPa, en el recuadro se

muestra la derivada (d&/dT). durante el calentamiento a diferentes esfuerzos de las cintas de NissGazoFeis.

El desplazamiento de las temperaturas de transformacion (dTo/do) con el esfuerzo debe ser mayor
que la histéresis térmica del material, cuando se cumple esta condicién permite inducir el cambio
de fase al aplicar un esfuerzo externo y obtener valores de efecto calérico reversibles. En la Figura
4.14 se muestran las temperaturas caracteristicas de la TM obtenidas a partir de las curvas (&T).
para las cintas de Ni-Fe-Ga, las cuales aumentan con el esfuerzo externo aplicado siguiendo un
comportamiento descrito por la relacién de Clausius-Clapeiron. El valor de dT¢/do es 0.52 K
MPa!, donde T, esta definida como el promedio de las temperaturas Msy As. En el caso especifico
de las curvas medidas a 10 MPa no fue posible estimar las temperaturas de transformacion Ms 'y

Mt porque la deformacion es casi lineal durante la transformacion.
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Figura 4.14 Temperaturas de transformacion en funcion del esfuerzo aplicado para las cintas de Ni-Fe-Ga.

97



En la Figura 4.15 se presentan las curvas (e-T), para las cintas de Ni-Mn-Sn a diferentes esfuerzos
entre 1y 25 MPa. Al igual que en las cintas de Ni-Fe-Ga, durante el ciclo de enfriamiento a
esfuerzo constante (de 1 a 10 MPa) se muestra una compresion del material en fase martensita.
Nuevamente considerando que existe un esfuerzo interno que ocasiona un cambio en el sentido
de la deformacién durante la TM, estimado en 15 MPa, el cual es mayor que el presentado en las
cintas de Ni-Fe-Ga que podria estar relacionado con la velocidad de la rueda durante el método
de sintesis. Por encima de los 20 MPa se observa una expansion del material durante la
transformacion directa. En el recuadro de la Figura 4.16 se grafica la derivada de de/dT durante
el calentamiento para diferentes esfuerzos, donde se puede observar que a bajos esfuerzos el valor

de la derivada es positivo y para mayores esfuerzos es negativo.
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Figura 4.15 Curva de deformacion con temperatura a esfuerzo constante (&-T)sentre 1 y 25 MPa para las cintas de

Ni-Mn-Sn. En el recuadro se muestra la derivada (d&/dT). durante el calentamiento a diferentes esfuerzos.

En la Figura 4.16 se presentan las temperaturas de transformacion caracteristicas a diferentes
esfuerzos para las cintas de Ni-Mn-Sn, a esfuerzos por debajo de los 10 MPa disminuyen
ligeramente principalmente las temperaturas de la transformacion de As y Ayr. Para esfuerzos
mayores las temperaturas aumentan con el esfuerzo aplicado, principalmente As y Ay, las cuales
aumentan mas rapidamente que Ms 'y M. Lo cual genera un incremento en el ancho de histéresis
térmica. El desplazamiento de las temperaturas de transformacion con respecto al esfuerzo
externo aplicado es dTo/do=0.17 K MPa™. Cuyo valor es menor al obtenido en las cintas de
Ni-Fe-Ga.
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Figura 4.16. Temperaturas de transformacion en funcion del esfuerzo aplicado en Ni-Mn-Sn.

En la Figura 4.17 se muestra la variacion de la deformacién maxima durante la TM a diferentes

esfuerzos externos obtenida partir de las curvas de deformacion-temperatura durante el

calentamiento a la temperatura Ta (promedio de As y Ar) para las cintas de Ni-Mn-Sn y Ni-Fe-

Ga. La deformacion durante la TM sigue un comportamiento lineal con el esfuerzo externo, con

pendiente Ac/Ac de 0.01 %o para Ni-Fe-Ga y 0.03 %o para Ni-Mn-Sn, a pesar que la aleacion

de Ni-Mn-Sn es fragil que Ni-Fe-Ga se obtiene una mayor deformacion bajo el mismo esfuerzo.

Se puede observar que, a esfuerzos cercanos a 0 MPa, las cintas de Ni-Fe-GA y Ni-Mn-Sn

muestran una deformacion de -0.4% y -0.07% respectivamente. Tal comportamiento de la

deformacion con el esfuerzo es similar al reportado en el sistema policristalino con textura de

Ni-Mn-In-Ga midiendo la deformacion durante el cambio de fase inducida térmicamente [145].
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Figura 4.17 Deformacion durante la transformacion martensitica a diferentes esfuerzos durante el calentamiento

para las cintas de Ni-Mn-Fe y Ni-Mn-Sn.

A partir de las curvas de (de/dT), se determind el cambio de entropia isotérmica inducida por

esfuerzo, mejor conocido como efecto elastocal6rico, estimado indirectamente mediante la

relacion de Maxwell correspo

ndiente:
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AS = %foa(%)ada

donde p es la densidad considerada para el calculo (8.6 g cm™), o es el esfuerzo externo aplicado,
¢ es la deformacidn durante la transformacion de fase y T es la temperatura [41].

La dilatacion térmica negativa en las Figuras 4.13 y 4.15 donde se gréfica la (de/dT), tiene una
pendiente negativa al aumentar la temperatura. Esto se debe a que la expansion térmica de las
mordazas es mayor que la del material. Cuando la derivada (de/dT), fuera del intervalo donde
ocurre el cambio de fase presente valores significativos con respecto a los obtenidos durante la
transformacion, es necesario restar la contribucion de la dilatacion térmica y Unicamente
considerar la contribucién de la deformacién durante el cambio de fase. En la Figura 4.18 se
muestra la curva de deformacion con temperatura a un esfuerzo constante de 40 MPa para las

cintas de Ni-Fe-Ga y la derivada de la deformacién en funcion de la temperatura a esfuerzo

constante (a%-l- )U .
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Figura 4.18 Deformacion en funcion de la temperatura a 40 MPa y la derivada parcial de la deformacion en funcién

de la temperatura a esfuerzo constante para las cintas Ni-Fe-Ga.

Para restar la contribucién de la dilatacion térmica, se hace a partir de la curva de (838 ) y

substraer una linea base antes y después de la transicion como se muestra en la Figura 4.19 a). El
resultado de restar la linea base a la derivada nos permite obtener la contribucion de la
deformacion relacionada con el cambio de fase como se muestra en la Figura 4.19 b), la
contribucion al cambio de entropia elastica fuera del intervalo donde ocurre el cambio de fase es

Cero.
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Figura 4.19 a) Derivada parcial de la deformacion en funcion de la temperatura a 40MPa y linea base, b) resta de la
derivada y linea base para las cintas Ni-Fe-Ga.

A partir de la derivada de la deformacion con respecto a la temperatura a esfuerzo constante, este
se realiza un cambio de variable y se integra respecto al esfuerzo para cada temperatura para
obtener el cambio de entropia isotérmica. Para finalizar hay que tener en cuenta la densidad del
material y correcto uso de las unidades.

En la Figura 4.20 se muestra el cambio de entropia inducido por esfuerzo para las cintas de
Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn durante el calentamiento. En la cual se observa un valor positivo de AS
elastica a bajos esfuerzos, principalmente en las cintas de Ni-Mn-Sn, lo cual hace pensar que
presentan un aparente efecto elastocal6rico inverso (AS>0) a bajos esfuerzos, seguido de un efecto

convencional (AS<0) a mayores esfuerzos, siendo mas notorio en las cintas de Ni-Fe-Ga.
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Figura 4.20 Cambio de entropia para las cintas de Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn a diferentes esfuerzos durante el

calentamiento.
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El cambio de entropia elastica principalmente de Ni-Mn-Sn presenta asimetria que se debe a la

forma de las curvas de deformacion con temperatura. En la Figura 4.21 se observa el cambio de

entropia maxima (ASmax) para ambas aleaciones a diferentes esfuerzos, principalmente en las

cintas de Ni-Mn-Sn presentan valores positivos de ASmax a bajo esfuerzo.

Por otra parte, el cambio de entropia maxima negativa es mas evidente en las cintas de Ni-Fe-Ga.

Las lineas punteadas se emplean como guias visuales. Mostrando con ello, la aparente existencia

del efecto elastocalérico convencional e inverso en el mismo material al variar el esfuerzo externo,

lo cual no se habia reportado en la literatura.
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Figura 4.21 Cambio méximo de entropia isotérmica para las aleaciones Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn a diferentes

Esfuerzo (MPa)

esfuerzos. Las lineas punteadas son guias visuales.
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4.4 Discusion

El comportamiento de las curvas de esfuerzo-deformacion a temperatura constante y el
comportamiento de las curvas de deformacidn con temperatura a esfuerzo constante para ambos
sistemas a bajos esfuerzos muestran un comportamiento anémalo, el cual es mas notorio en las
curvas de deformacion en funcion de la temperatura a esfuerzo constante para el sistema
Ni-Mn-Sn, considerando que la deformacion es medida a lo largo de la cinta. EI material se
comprime al transformar de austenita a martensita a bajos esfuerzos, lo cual es contrario a lo
esperado en ensayos a tension.

El efecto de los esfuerzos internos sobre la deformacion se observa durante la TM, ya que esta se
lleva a cabo mediante el mecanismo de deformacion por maclado que permite obtener una
elongacion en la direccion preferencial al restringirse la distribucion de orientaciones
preferenciales de las variantes de martensita [42]. La presencia de esfuerzos internos se ha
atribuido al método de sintesis que genera una alta densidad de dislocaciones [146]. Este
comportamiento se ha observado en el sistema Ni-Mn-Sn donde una alta densidad de
dislocaciones ocasiona esfuerzos residuales, los cuales a su vez generan una deformacion inducida
[44].

En otras palabras, las cintas se expande en la direccién del crecimiento columnar, que es
perpendicular a la direccion en que se aplica el esfuerzo, mostrando con ello que la componente
de deformacién medida a lo largo de las cintas sea una contraccion, como se ha observado en
Ni-Mn-In-Ga [145]. Al aumentar el esfuerzo y vencer los esfuerzos residuales, las cintas
presentan una elongacion durante la TM en la direccion del esfuerzo aplicado debido a una
reorientacion y crecimiento de las variantes de martensita que se alinean en la direccién paralela
al esfuerzo externo aplicado, como es de esperarse en ensayos a tension [46].

En la Figura 4.22 se muestra el esquema del comportamiento de la deformacién durante los
ensayos de tension descritos en los ensayos (c-¢)t de Ni-Mn-Sn, inicialmente se parte de la fase
austenita, el cambio de fase inducido por esfuerzo externo a una temperatura por encima de Azv.
Al inducir el cambio de fase al aplicar un esfuerzo externo menor al esfuerzo interno del material
(c®eme <gintermo) |3 deformacion medida a lo largo de la cinta muestra una contraccion durante el
cambio de fase, favoreciendo las maclas que estén alineadas a la orientacion del crecimiento
columnar.

Al aumentar el esfuerzo externo, siendo este mayor que el esfuerzo interno, la deformacién
durante la TM muestra una expansion a lo largo de la cinta, donde las variantes de martensita
alineadas en la direccion del esfuerzo externo ahora se ven favorecidas y crecen a expensas de las

menos favorecidas.
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Figura 4.22 Esquema del comportamiento de la deformacién durante los ensayos de tension.

La presencia de esfuerzos internos presentes en el material podrian generar errores en la
estimacion del médulo elastico en modo dinamico si la medicion se realiza en el intervalo donde
haya una competencia de esfuerzos internos, ya que habitualmente las medias hechas en DMA
reportadas en la literatura se realizan a una amplitud de 1x10* (Ae=0.01%) a 1Hz [147,148]. La
estimacion del médulo elastico de la fase austenita de las cintas Ni-Fe-Ga a partir de la curva de
esfuerzo-deformacion a 363K (Fig. 4.6), muestra que el valor de la pendiente en la parte lineal de
la deformacion hasta antes del esfuerzo critico es de 13.9 GPa, dicho valor no concuerda con el
obtenido en modo dinamico (E”=0.7 GPa) mostrado en la Figura 4.5; Dicha discrepancia podria
originarse a la competencia de esfuerzos internos y externos al cual esta sujeto el material como
se mostré en los ensayos de (-T)s, lo cual no se contempl6 al inicio de las mediciones y se debe
tener en cuenta. Es de esperarse que si la amplitud de deformacion es mayor 5x10, la respuesta
del médulo eléstico seria menor.

Por otra parte, los esfuerzos internos modifican el comportamiento de la deformacion durante la
transformacién martensitica como se muestra en las Figuras 4.13 y 4.15, donde la derivada de la
(de/dT), para Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn presentan valores positivos a bajo esfuerzo y valores
negativos a esfuerzos mayores.

Los resultados del cambio de entropia elastica (Fig. 4.20 y 4.21) en funcién de la temperatura
hacen pensar que el material podria mostrar efecto elastocalérico inverso y convencional. Los
valores positivos de AS isotérmica son originados por los esfuerzos residuales generados por el
método de sintesis, los cuales se puede observar mayormente a bajos esfuerzos. Los esfuerzos
residuales se generan por la alta rapidez de enfriamiento [107,123]. En particular los esfuerzos
internos son de 10 MPa y 15 MPa para Ni-Fe-Ga (20 ms?') y Ni-Mn-Sn (35 ms?),
respectivamente. En el calculo del cambio de entropia isotérmica solamente se contempl6 el
esfuerzo externo aplicado y no el valor de la resultante del esfuerzo (interno y externo) al cual
esta sujeto el material.

Una forma mas fehaciente para poder demostrar si se presenta un efecto calérico convencional o
inverso seria mediante la medicién del cambio de temperatura adiabética, lo cual no se ha podido

realizar debido a la fragilidad del material.
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Las diferencias entre un efecto calérico convencional y uno inverso son: el primero se caracteriza
por presentar un cambio de entropia negativo, esto ocurre cuando la fase que se favorece con el
estimulo externo es la martensita sobre la austenita (la fase estable de baja temperatura sobre la
fase estable a alta temperatura). Es decir, la martensita se mantiene meta-estable por encima de
As por efecto del estimulo externo y la transformacion de fase de desplaza hacia altas
temperaturas. Por otro lado, el efecto elastocalérico inverso, reportado en aleaciones de TiNi
[149], la fase de alta temperatura se ve favorece sobre la fase de baja temperatura inducida por el
estimulo externo a temperaturas por debajo de la transformacion de fase sin estimulo (M),
proceso similar al magnetocal6rico, donde el signo del cambio de entropia es positivo y las
temperaturas de equilibrio con el estimulo externo disminuyen.

En general, para estimar el cambio de entropia inducido por esfuerzo es necesario la consideracion
del signo del esfuerzo y la deformacion generada al emplear la relacion de Maxwell para dicho
calculo [47,150]. Ya que, al realizar ensayos a deformacion-temperatura a esfuerzos a compresion
durante la fase martensita se compacta y en ensayos a tension fase martensita se expande durante
la transformacién de A-M [144,151].
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4.5 Conclusiones

1)

2)

3)

4)

5)

6)

La estructura cristalina encontrada a temperatura ambiente es martensita con modulacion
de 7 My 6 M para Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn, respectivamente. El médulo elastico de la fase

martensita es mayor para las cintas de Ni-Mn-Sn que Ni-Fe-Ga.

Las temperaturas de transformacion de Ni-Mn-Sn menores a 10MPa disminuyen y

aumentan al aumentar el esfuerzo aplicado.

El efecto superelastico es mas evidente en Ni-Fe-Ga, mientras que se encontré un

comportamiento anémalo en el Ni-Mn-Sn que se atribuyo6 a los esfuerzos residuales

Las curvas de (e-T)s muestran que la fase martensita se comprime durante los ensayos a
tensidn, esto se atribuye hay una deformacion en la direccion perpendicular al esfuerzo

aplicado provocando que la cinta se contraiga longitudinalmente.

Se encontr6 un aparente efecto elastocalérico inverso originado por la presencia de

esfuerzo residual de 10 MPa y 15 MPa para Ni-Fe-Ga y Ni-Mn-Sn, respectivamente.
Los esfuerzos residuales generan cambios de entropia positivos y negativos, que hacen

pensar en un efecto elastocalérico convencional e inverso en el mismo material nunca

reportado.
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4.7 Perspectivas:

Realizar medidas directas del efecto elastocaldrico para corroborar que efectivamente el material

presenta un efecto calérico inverso producido por esfuerzos internos.
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Capitulo 5: Comportamiento de la transformacion
martensitica y efectos caldricos inversos en la aleacion con
memoria de forma magnética Niss-xCuxCosMnzaSniy

elaborada por solidificacion rapida.

Este trabajo se hizo en colaboracion con:
Wojcik, W. Maziarz, M.J. Szczerba y J. Dutkiewicz del Intituto de Metalurgia y Ciencia

de Materiales, Polonia.
M. Sikoray A. Zywczak del Centro Académico de Materiales y Nanotecnologia, AGH
Universidad de Ciencias y Tecnologia, Polonia.

E. Cesari del Departamento de Fisica, Universitat de les Illes Balears, Espafia.

5.1 Introduccion y antecedentes

La aleacion NispMn3eSni: presenta un efecto magnetocal6rico inverso relacionado con la
transformacion martensitica, y un efecto convencional asociado a la transicion magnética de la
fase austenita [64,70,71,152].

La adicién de un cuarto elemento como Fe, Co o Cu al sistema Ni-Mn-Sn permite desplazar las
temperaturas de equilibrio de la TM. En el caso del dopado con Fe se observa una disminucién
de las temperaturas de transformacion, mientras que la adicion de Cu un aumento de las mismas.
La adicion de un cuarto elemento se realiza para incrementar las propiedades magnéticas, en
particular el salto de magnetizacion durante la TM [153,154]. Recientemente, se ha reportado que
la sustitucion de Ni por Cu genera una disminucién de las temperaturas de transformacion
martensitica, mientras que las propiedades del EMC y la temperatura de Curie de la fase austenita
se mantienen constantes [155].

Asi mismo se ha observado que la adicion de Co permite separar la transformacion estructural y
la transicion magnética de la fase austenita (Tc*), desplazando a altas temperaturas la Tc?, siendo
de -26K/%at. Co en el caso de Nisp-xCoxMnssSnio. Este hecho permite ajustar las temperaturas de
transformacién a un intervalo de interés en funcién de la adicién de un cuarto elemento
[74,77,156].
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Objetivo:
Determinar la influencia de la adicion de cobre sobre las propiedades micro estructural,
magnéticas y termoeldsticas, asi como evaluar la capacidad para el desarrollo de los efectos MC
y eC de las aleaciones ferromagnéticas con memoria de forma NizsxCuxCosMnszeSnii(X=1-4 %
at.).

Hipotesis:
La incorporacion de Cu a la aleacion NiaxCuxCosMnzgSnis (x=1-4 % at. Cu) permitird modificar
las temperaturas de la transformacion martensitica y modificar la distancia entre atomos de
Mn-Mn mejorando la interaccion magnética entre los mismos, mejorando las propiedades

magnetocaldricas de la aleacidon NisCosMnzeShis.

5.2 Experimental:

Se elaboraron las aleaciones policristalinas en un horno de arco eléctrico en atmosfera de argén a
partir de elementos puros (>99,9%) de NixCuxC0sMnzeSn11(x=0, 1, 2, 3y 4 % at.). Las cuales
se nombran a partir de este momento como Cu0, Cul, Cu2, Cu3y Cu4 parax=0,1,2,3,y4 % at
Cu, respectivamente. Las aleaciones se refundieron varias veces para garantizar la homogeneidad
del material. Posteriormente, se sintetizaron las cintas por la técnica de solidificacion rapida, a
una velocidad tangencial de la rueda de 30ms™ en atmosfera de argon, la presién de la camara fue
0.8 bar y la de inyeccion AP=0.25 bar. El analisis de la microestructura de las cintas se analiz6
mediante microscopia electrénica de barrido en el equipo Philips XL30, que esta equipado con
un detector de dispersion de energia de rayos X (EDS-SEM) para hacer analisis quimico
elemental. El andlisis de la estructura cristalina y parametros de red se realizé a partir de los
resultados hechos en cintas obtenidos en el equipo de difraccion de rayos X Bruker A8 medidos
a 430K (30kV, 20 mA, Ac,=1.7889 A). El analisis de los parametros de red de la fase austenita se
llevé a cabo mediante el método de Le Bail en el programa FullProf [66].

Las temperaturas y la entalpia de la transformacion se determinaron mediante la técnica de
calorimetria diferencial de barrido en el equipo DSC Mettler 823, con rampas de calentamiento y
enfriamiento de 10 K min‘™,

Las medidas necesarias para la caracterizacion magnética se llevaron a cabo en un magnetémetro
de muestra vibrante (LakeShore 7407). EI campo magnético se aplicé a lo largo de las cintas para
evitar el campo desmagnetizante. La temperatura de Curie y las temperaturas de transformacién
se estimaron mediante el uso de convencional de tangentes [99].

La caracterizacion mecanica se desarroll6 en el equipo de analisis dinamico mecanico DMA Q800
TA Instrument mediante la obtencidon de las curvas de deformacion con temperatura a esfuerzo
constante en tension en modo estatico. En este caso la rampa de calentamiento y enfriamiento fue
de 5 K min,
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5.3 Resultados

5.3.1 Microestructura y estructura cristalina

En la Figura 5.1 se muestra la microestructura para las cintas de Cul, donde se observa una
distribucién con dos tipos de granos diferentes, los primeros son granos equiaxiales con un tamafo
de grano entre 1y 2 um. El segundo grupo de granos son de mayor tamafio y presentan distintas
formas alargadas. El resto de las cintas estudiadas presentan una morfologia similar a la mostrada
en Cul, concordando con la microestructura observada anteriormente en cintas de
Ni43Mn3g,58n12_5—xA|x [158].

Figura 5.1 Microestructura de la superficie de la cara libre para la muestra Cul.

Los resultados del valor promedio del analisis quimico elemental medido en varias cintas sobre
la cara libre se muestran en la Tabla 5.1. En general la composicién quimica es cercana a la
nominal, presentando una desviacion estandar es menor al 0.9 % atémico como en el caso del
niquel en las cintas CuO.

Tabla 5.1. Composicion quimico elemental (% at.) de las cintas de Nis-«CuxCosMnseSny; (X=1 a
4% at.) y ela.

Cintas Ni Cu Co Mn Sn ela
Cu0  44.5x0.9 - 6.1+0.1 38.7+0.7 10.7£0.7 8.15
Cul 424+0.2 1.3#0.1 6.1+0.1 39.6+0.2 10.6+0.2 8.13
Cu2 42.0+04 2.440.2 6.0+0.2 39.0+0.4 10.7+0.3 8.16
Cu3 41.0+04 3.3#0.1 6.2+0.2 38.7+#0.3 10.7+0.3 8.16
Cu4 40.0+0.2 4.3+0.1 5.9+0.1 39.0+0.4 11.0+0.2 8.17

A partir de la composicion quimico elemental se calcul6 la concentracién electronica por formula

quimica (e/a), al considerar que Ni: 10 electrones, Mn: 7 electrones, Sn: 4 electrones, Co: 9
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electrones y Cu: 11 electrones [61,104]. En general la relacidén e/a aumenta con la adicion de
cobre al pasar de 8.15 para Cu0 a 8.17 para Cu4; de manera particular la relacién e/a para la
aleacion de Cul es menor a lo esperado de acuerdo al comportamiento mostrado por las demas
aleaciones, lo cual esté relacionado con una variacion en la composicion quimica en las cintas.
En la Figura 5.2 se muestran los patrones de difraccion medidos a temperatura ambiente para las
aleaciones con diferentes contenidos de Cu, la fuente que se emple6 para la generacion de los
rayos X es de Co. En general se observa que los patrones de difraccion pertenecen a una estructura
tipo L2: en fase austenita, cuya primera reflexion corresponde al plano cristalino (111). En los
difractogramas de Cul y Cu2 se pueden apreciar algunas reflexiones que pertenecen a la fase
martensita alrededor de 50°.

Ademas, no se hay reflexiones gque indiquen la presencia de segundas fases, como caria esperar
ya que la variacion de los radios atomicos entre los atomos de Ni y Cu es del 0.03A (2.4%), Al

considerar que el radio atomico del Ni es 0.125 nmy del Cu es 0.128 nm [64,105].
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Figura 5.2 Patrones de difraccion de las cintas de Nias-xCuxCosMnseSnu1 (x=1, 2, 3, 4 % at.) a temperatura ambiente.

Se hizo una segunda medicion a 430K para analizar el efecto de la adicion del quinto elemento
sobre el parametro de red de la fase austenita. Los resultados del ajuste de los parametros de red
en funcidn de la adicion de Cu se muestran en la Figura 5.3, siendo el error de los parametros de
red menor a £0.2x10** nm. Los valores iniciales de los parametros de red y el tipo de estructura
cristalina indexada para la aleacion Cu0 se tomaron de acuerdo a lo reportado en la literatura para
el sistema cuaternario de NisCosMnssSnio [156].

En general, la adicion de Cu aumenta el pardmetro de red de la fase austenita, por consecuente
hay un aumento en volumen de la celda cubica. Esto se debe a una sustitucion parcial de los

atomos de niquel por los atomos de cobre dentro de la estructura L21. Este aumento en el volumen
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de la estructura cristalina podria mejorar las propiedades magnéticas, al aumentar la distancia
interatdmica entre los &tomos de Mn-Mn, posiblemente modificando el acople antiferromagnético
a ferromagnético, lo cual se vera més adelante.
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Figura 5.3 Pardmetros de red (aa) de la fase austenita a 430K en funcién del contenido de Cu.

5.3.2 Temperaturas de TM

En la Figura 5.4 se muestran las curvas de calorimetria diferencial de barrido durante el intervalo

de 175 a 400K. Al aumentar el contenido de Cu, las temperaturas de transformacidén martensitica

se desplazan hacia bajas temperaturas; mientras gque la transicién magnética de la fase austenita

se mantiene constante alrededor de los 385 K.
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Figura 5.4. Curvas de calorimetria diferencial de barrido para las cintas de NiaxCuxCoeMnzeSni1 (x=0, 1, 2, 3 %

at.)

La histeresis térmica, definida comoAH,, = A, —M_, aumenta con el contenido de Cu en la

aleacion Nisu-xCuxCosMnseSni; (Ver Tabla 5.2) al pasar de 16 K para Cu0 a 37 K para Cu3.
Como se discuti6 en capitulos anteriores, para obtener valores reversibles de cambio de entropia
magnética y de cambio de temperatura adiabatica es necesario que la histéresis térmica sea lo mas
pequefia posible. En este sentido, la adicién de Cu al sistema de NixCuxCosMnszeSni; podria ser
perjudicial para su aplicacién como refrigeracion en estado sélido.
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La entropia de transformacion medida térmicamente disminuye con el contenido de Cu al pasar
de 27.7 Jkg*K? para Cu0 a 13.3 Jkg*K™ para Cu3. Resulta interesante conocer el cambio de
entropia medido térmicamente, ya que seré el valor maximo de entropia que se pueda inducir

magnéticamente.

5.3.3 Caracterizacion magnética

En la Figura 5.5 se muestran las curvas de magnetizacion a campo constante (20 mT) a diferentes
temperaturas para a) Cul, b) Cu2, ¢) Cu3 y d) Cu4. Las mediciones se hicieron siguiendo el
protocolo FC y FH. En el proceso de calentamiento, se observa un aumento en la magnetizacion
relacionado con la transicion estructural; al sequir aumentando la temperatura hay una caida en la
magnetizacion por la transicién magnética ferro-para de la fase austenita.

Durante el enfriamiento (FC), hay un aumento en la magnetizacién asociado a la transicion
magnética para-ferro de la fase austenita y en seguida hay una caida en la magnetizacion durante
la transformacion martensitica. Las curvas de magnetizacion en el calentamiento y enfriamiento
no siguen el mismo camino debido a una histéresis térmica del material.

La temperatura de Curie de la fase austenita, medida a partir de las curvas de magnetizacion en
funcidn de la temperatura, disminuye con el aumento contenido de Cu, pasando de 399 K para
Cul a 384 K para Cu4 (ver Tabla 5.2).
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Figura 5.5 Curvas de magnetizacion a diferentes temperaturas a campo constante de 20 mT para las cintas de
Nis4-xCuxCosMnzeSnu1.

Las temperaturas de inicio y final de la transformacidon se obtuvieron mediante el método de las

tangentes a partir de las curvas de magnetizacion en funcion de la temperatura (a 20mT) estan
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resumidas en la Tabla 5.2 y muestran congruencia con las determinadas mediante las curvas de
DSC.

A manera de resumen las temperaturas de transformacion definidas como Ta = (AstAf)/2 y
Tm=(Ms+M:y)/2 obtenidas a partir de las curvas de magnetometria a campo constante se muestran
en la Figura 5.6. Como se puede observar la dependencia de las temperaturas de transformacion
estructural con la adicion del contenido de Cu se ajusta a un comportamiento lineal, presentando
una variacion de -34.8 K/% at. Cuy -40.1 K/% at. Cu en la temperatura de transformacion inversa
y directa, respectivamente. Por lo tanto, la histéresis térmica aumenta de 26° para Cul a 46° para
Cu4 debido a que las transformaciones directa e inversa no siguen el mismo camino durante el
cambio de fase. Las temperaturas de TM para Cul se descartaron porque quedan fuera del

comportamiento esperado asociado a una variacion en la composicion quimico elemental.
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Figura 5.6 Temperaturas de transformacion Ta y Tm en funcion de la adicion de Cu en el sistema
Niss-xCuxCosMnzoSna1.

El poder inducir la transformacion martensitica mediante la aplicacién de un campo magnético
resulta interesante desde el punto de vista industrial debido a que permitira su futura aplicacion
en microacturadores o sensores magnéticos. En la Figura 5.7 se muestran las curvas de
magnetizacion a diferentes valores de campo magnético hasta 1.5 T a temperatura constante
durante la transformacion martensitica en el calentamiento. Las curvas de magnetizacion con
campo magnético a temperatura constante se estudiaron en el intervalo de temperaturas de 248 a
199K, 242 a 302K, 216 a 288K y 165 a 210K para Cul, Cu2, Cu3 y Cu4, respectivamente. El
salto de la temperatura es de 3K entre cada ciclo de M-H.

Debido a la histéresis de la transformacion de primer orden es necesario realizar un protocolo de
medicién que permita determinar la entropia magnética relacionada con la TM partiendo siempre
del mismo estado de equilibrio. El protocolo de medicién para obtener las medidas mostradas en
el Figura 5.7 se base en partir siempre del estado térmicamente desmagnetizado, en estado
paramagnético, por lo que se enfria el material en ausencia de campo magnético por debajo de
M;, asegurando que se tenga el material en fase martensita totalmente. Posteriormente, se calienta

el material hasta la temperatura de medicion, la cual se encuentra en el intervalo donde ocurre la
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TM vy se aplica el campo magnético hasta llegar al valor maximo de 1.5 T retirandolo
posteriormente. A continuacion, se enfria el material en ausencia de campo magnético, para partir

nuevamente del estado inicial, es decir del material en fase martensita.

Tabla 5.2. Temperaturas de transformacion martensitica durante el calentamiento (Ta, Tas, Tar) Y
durante el enfriamiento (Tm, Tms, Tmr) determinadas mediante curvas de DSC y medidas
magnéticas, histéresis térmica (AT), temperatura de Cure de la fase austenita (T.), el promedio
de entalpia (AH) y entropia (AS) durante la transformacion martensitica para las cintas de
NiasxCuxC0sMnseSnia (x=0, 1, 2, 3, 4 % at.).

Cinta Método Tms Tmt Twm  Tas  Tar  Ta AHns T4 |AH| IAS|
K K K K K (K (K (K (g) kg'K?

Cu0 DSC 329 301 315 332 345 339 16 - 9.3 27.7
VSM 332 308 320 331 351 341 19 399 - -
Cul DSC 251 209 230 263 284 274 33 - 2.2 8.2
VSM | 251 205 230 259 286 273 35 393 - -
Cu2 DSC 260 209 235 281 292 287 32 - 38 138
VSM | 267 218 243 287 293 290 26 393 - -
Cu3 DSC 230 192 211 236 267 252 37 - 33 133
VSM 230 187 209 232 265 249 35 384 - -
Cu4 DSC - - - 187 208 198 - - - -

VSM 166 145 156 187 211 199 45 376 - -

A una temperatura cercana a la TM es posible inducir el cambio de fase al aplicar un campo
magnético. Esto se puede observar en la Figura 5.7 (b) como un salto de la magnetizacion al
aumentar la intensidad del campo magnético. Al inducir un cambio de fase mediante la aplicacion
de un campo magnético, se puede observar que los trayectos al aplicar y remover el H no siguen
el mismo camino. Este hecho se debe a que la fase inducida mediante campo magnético no regresa

al mismo estado inicial al retirar el campo magnético debido a la histéresis térmica del material.
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Figura 5.7 Curvas de magnetizacion medidas a diferentes temperaturas durante la transformacion martensitica en
las cintas (a) Cul, (b) Cu2, (c) Cu3y (d) Cu4.

A partir de las curvas M-H a diferentes temperaturas, se estimo el cambio de entropia magnética
mediante la correspondiente relacion de Maxwell. Los resultados obtenidos (Figura 5.8) muestran
un cambio de la entropia magnética cercano a temperatura ambiente para las cintas de Cul, Cu2
y Cu3 hasta un campo magnético maximo de 1.5 T. El cambio de entropia magnético es un efecto
caldrico inverso que ésta relacionado con la TM, debido a que la transicién estructural se
encuentra alejada de la transicién magnética no se observa un cambio negativo en la entropia
magnética como se observé en los resultados de las aleaciones de Ni-Mn-Sn-Fe y Ni-Mn-In.

El cambio de entropia magnética aumenta de 2.9 Jkg'K? (345K) para Cu0 a 6.3 Jkg*K? (293K)
para Cu2, el resto de los valores se pueden ver en la Tabla 5.3. EI ASy para Cu4 no se muestra

aqui porque es despreciable dicho valor.
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Figura 5.8 Cambio de entropia magnética en funcion de la temperatura a 1.5 T para las cintas de Cul, Cu2 y Cu3.

La capacidad de refrigeracién definida previamente se obtuvo a partir de las curvas de cambio de
entropia magnética. Sin embargo, para determinar el valor efectivo de la capacidad de
refrigeracion efectiva (RCerr) se debe tener en cuenta las pérdidas relacionadas con la histéresis
de la transformacion (hysteresis loss HL) que se pueden determinar para casa temperatura a partir
de los ciclos M-H (Fig. 5.7).

De los valores obtenidos (Tabla 5.3) se puede concluir que la capacidad de refrigeracion efectiva
aumenta con la adicion de Cu. Este hecho estéa relacionado con el ensanchamiento de la curva de
cambio de entropia magnética, y por lo tanto con el intervalo de temperatura en el que ocurre la
transformacion de martensitica.

Cabe destacar que el valor de ASw es mayor para la aleacion Cu2, mientras que los valores de
RCesrson altos para las aleaciones Cu2 y Cu3, destacando que estas Ultimas se encuentran cercanas

a temperatura ambiente.

Tabla 5.3 Cambio de entropia magnética (ASw) y capacidad efectiva de refrigeracion (RCer)
para las cintas de Niss.xCuxCosMnseSniy (x=0, 1, 2, 3, 4 % at.).

Cu  ASy RCetf
(Jkg*K?)  (Jkg™)

0 2.9 19

1 2.1 31.4

2 6.3 41.9

3 4.3 50.8
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5.3.4 Curvas de deformacion con temperatura

En la Figura 5.9 se muestran los ensayos de deformacién en funcién de la temperatura a tension
constante en torno a la transformacién martensitica para las cintas Cu0 y Cu2. Debido a la
fragilidad de las mismas, solamente se realizaron los ensayos hasta 30MPa. La pendiente negativa
de la deformacidn en funcion de la temperatura esté relacionado con la rapidez de deformacion
de los mordazas es mayor que el del material de estudio.

En la Figura 5.9 a) durante el calentamiento al aplicar un esfuerzo de 1MPa entre 330 a 370K se
muestra un incremento en la deformacion debido al cambio de fase de martensita a austenita. En
el enfriamiento, se observa una contraccion durante la transformacion de austenita a martensita.
Este tipo de comportamiento se observo también en las cintas Ni-Mn-Sn y Ni-Fe-Ga, el cual no
es el esperado en ensayos a tension, donde la deformacion esperada es expansion del material
durante la TM directa.

El intervalo de temperatura donde ocurre el cambio de fase durante el calentamiento es menor
para la aleacién con Cu2 (20 K) que para Cu0 (35 K) observado a un esfuerzo de 1MPa. Por lo
tanto, es de esperarse gue al evaluar el cambio de entropia elastica sea mayor para Cu2 debido a
gue el cambio en la deformacion del material ocurre en un intervalo de temperatura menor que en

Cuo; lo cual es congruente con lo observado mediante los resultados de DSC.

0.5 0.5 cud
Cu0 u
0.4- /A0 0.4
_ . rae -
X 0.31 s \.;' ST~ .\-, I N — 031
= A et Ny =S
:8 0.24 ./ PR c 0.24
@ el 2
£0.14 ® 0.1
S oMPa)| E
300 —1| § 0.0
) e
--=10 -0.1-
-0.14 15
0.2 - =20 -0.2 . . , , . :
R0 280 300 330 340 380 380 400 200 220 240 260 280 300 320 340

Figura 5.9 Curvas de deformacion en funcion de la temperatura bajo esfuerzo constante para Cu0y Cu2.
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A partir de estas curvas de deformacion se obtuvo el comportamiento de la temperatura de
transformacion Ta en funcion del esfuerzo externo (o) medidas mediante el método de tangentes.
En la Figura 5.10 se muestra como las temperaturas de transformacion se desplazan hacia bajas
temperaturas al ir aumentando el esfuerzo externo, presentando una dependencia lineal con una
constante de proporcionalidad Ta/c=-0.25 KMPa! y Ta/c=-0.09 KMPa? para Cu0 y Cu2,
respectivamente. El desplazamiento de las temperaturas de transformacion con el esfuerzo es
mayor para la aleacién sin cobre. Este comportamiento ya ha sido observado en aleaciones de
Ti-Ni y se ha relacionado con el efecto elastocal6rico inverso a bajos esfuerzos, observado

mediante medidas directas e indirectas [149].
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Figura 5.10 Temperaturas de transformacion durante el calentamiento (Ta) en funcién del esfuerzo aplicado para
CuOy Cu2.

En la Figura 5.11 se muestra la deformacion durante la transformacion a esfuerzo constante, cuyos
valores se consideran valores negativos ya que al ir aumentando la tension la deformacion tiende
a cero. Lo esperado al aplicar un esfuerzo a tensién durante la transformacion directa (A-M), haya
un aumento en la longitud final del material debido a su mecanismo de deformacién (maclado),
donde las variantes de martensita se orientan y crecen en la direccion del esfuerzo aplicado. En
consecuencia, al inducirse el cambio de fase se observan deformaciones macroscopicas en la
direccion del esfuerzo aplicado.

La deformacion relacionada con la TM durante el calentamiento a 1 MPa para Cu0 y Cu2 es de
Ae=0.23% y disminuye conforme aumenta el esfuerzo externo. Extrapolando el comportamiento
de la deformacion, el esfuerzo donde la deformacion es cercana a cero se considera el esfuerzo
interno, siendo esté de 31MPa y 39MPa para Cu0 y Cu2, respectivamente. Estos esfuerzos
internos son producidos durante la sintesis y se encuentran en sentido opuesto al esfuerzo externo
como se observo en el capitulo anterior.

La deformacion a bajo esfuerzo es similar a la reportada en aleaciones policristalinas de
Ni-Mn-In-Ga [145].
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Figura 5.11 Deformacion a diferentes esfuerzos durante el cambio de fase de martensita a austenita para Cu0 y Cu2.

A partir de las curvas de deformacion en funcién de la temperatura a esfuerzo constante se
determind el cambio de entropia elastica mediante la relacién de Maxwell correspondiente. En la
Figura 5.12 se presenta el cambio de entropia elastica para Cu0 y Cu2 durante el enfriamiento y
el calentamiento, respectivamente. El valor maximo de AS se obtuvo a =20 MPa es de 0.22 Jkg
K1y 0.43 Jkg'K* para Cu0 y Cu2, respectivamente. Lo cual se puede explicar andlogamente al
EMC, el aumento del cambio de entropia es inversamente proporcional al intervalo de
temperatura en el que ocurre el cambio de fase, el cual es menor para Cu2.

El cambio de entropia isotérmica tiene valores positivos, lo cual indica que aparentemente existe
un efecto elastocalérico inverso producido por esfuerzos residuales. El eCE inverso se ha

reportado en aleaciones de Ti-Ni [149].
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Figura 5.12 Cambio de entropia isotérmica en funcion de la temperatura para Cu0 durante el enfriamiento y Cu2 (b)

durante el calentamiento.

Para estimar el efecto elastocaldrico a partir del cambio de entropia isotérmica es necesario tener
en cuenta el signo del esfuerzo aplicado, considerando negativo en ensayos a compresion y

positivo cuando se realizan a tension. En el calculo del AS eléstica se tuvo Unicamente en cuenta
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el signo del esfuerzo externo. Sin embargo, la resultante del esfuerzo total tiene componentes
externas e internas, por lo que se puede ver afectado la direccién en la que se deforma el material.
Una caracteristica del efecto elastocaldrico inverso es que las temperaturas de transformacion
disminuyen al aplicar el esfuerzo externo, este comportamiento es analogo al EMC. En el material
se encontrd que presenta un aparente eCE inverso y que las temperaturas de transformacion
disminuyen con el esfuerzo. Se recomienda hacer medidas directas para ver el comportamiento

del efecto a bajos esfuerzos.
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5.4 Conclusion:

Se ha estudiado el efecto de la sustitucion de Ni por Cu sobre las propiedades magnéticas y

termomecénicas de la aleacidn NiaxCuxCosMnszeSnis (X=0, 1, 2, 3, 4 % at.) y las conclusiones

son las siguientes:

1.

Las temperaturas de transformacion martensitica en general disminuyen con la adicion
de Cu.

La adicion de Cu genera un aumento en la histéresis térmica pasando de 16K para Cu0 a
45K para Cu4.

Las aleaciones estudiadas presentan el efecto magnetocal6rico inverso durante la
transformacién martensitica para los diferentes contenidos de Cu.

La adicion de Cu genera un aumento en el cambio de entropia magnética maxima de
2.9 Jkg*K™* para Cu0 a 6.3 Jkg*K*para Cu2 a 1.5T.

Las cintas presentan un aparente efecto elastocalérico inverso en la vecindad de la
transformacion martensitica por efecto de la presencia de esfuerzos residuales producidos
por el método de sintesis.

El maximo cambio de entropia elastica relacionada con el efecto elastocalérico es
AS=0.5 Jkg*K* a 30 MPa para la cintas de Cu2.
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5.5 Publicacion:

A. Wojcik, C. Aguilar-Ortiz, W. Maziarz, M.J. Szczerba, M. Sikora, A. Zywczak, P. Alvarez-
Alonso, E. Villa, H. Flores-Zlfiga, E. Cesari, V.A. Chernenko. Transformation behavior and
inverse caloric effects in magnetic shape memory NisxCuxCosMnseSna; ribbons.

Estatus: enviado.
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